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1. SUMMARY

1.1 Introduction

Novel ceramic materials play a major role for new technical applications. Ceramic mate-
rials based on the Si-C-N system are of special interest because of their covalent bonding
providing mechanical reliability and high-temperature stability. In recent years, polymer
thermolysis became of increasing interest for the synthesis of these new inorganic materials
[1, 2,3, 4,5, 6]. For the synthesis of Si-C-N ceramics usually silazanes and carbodiimides
are used as polymer-precursors. The structure of the precursor-derived ceramics after the
thermolysis is amorphous and transforms to crystalline phases after treatment at high tem-
peratures. The advantages of these precursor-derived ceramics compared to conventional
methods like sintering are the high chemical parity, low processing temperatures and the ab-
sence of sinter additives. Another advantage is the possibility to produce fibres, coatings,
infiltration and bulk parts in an easy manner. The limiting factor for the high-temperature
stability of the Si-C-N ceramics is the decomposition of silicon nitride at about 1400°C. New
polymers containing boron as additional element lead to amorphous Si-B-C-N ceramics sta-
ble up to 2000°C [7, 8].

For a detailed understanding of the precursor-derived ceramics, information about the
structure of the amorphous ceramics and the crystallisation process is a prerequisite. The
atomic short range order of the ceramics can be investigated by X-ray and neutron wide
angle scattering and solid state NMR techniques. The medium range structure can be inves-
tigated using small angle X-ray and neutron scattering experiments. For the crystallization
behaviour, X-ray diffraction and high resolution transmission electron microscopy can be
used.

In the present work, the short range and medium range order of various amorphous
Si-C-N ceramics were investigated by X-ray and neutron scattering experiments. The aim of
these experiments was to study the dependence of the structure on the chemical composition
of the ceramics. In addition, a sputtered Si-C-N ceramic was produced and measured to in-
vestigate differences in the structure depending on the manufacturing process of the ceramic
material. Some amorphous Si-B-C-N ceramics were measured which differ in the starting
precursor for the thermolysis. After thermolysis, these ceramics had nearly the same com-
position. In this case the incorporation of the boron atoms into the structure was of great
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interest. X-ray diffraction measurements were performed to investigate the transition from
the amorphous ceramics to ceramics containing crystalline phases.

1.2 Experimental

1.2.1 Samples

The preparation of the precursor-derived Si-C-N ceramics by thermolysis is shown in the
flow chart in Fig. 1.1. The process starts from molecular units in order to design the struc-
ture on an atomic scale. Preceramic polymers are synthesised from these monomer units.
After cross-linking of these precursors the obtained preceramic networks are transformed
into amorphous covalent ceramics by heat treatment (thermolysis). Further annealing lead to
ceramics containing thermodynamically stable crystalline phases. For the Si-C-N precursor-
derived ceramics different polysilazanes were prepared to achieve a variation of the chemical
composition. The Si-C-N ceramics were thermolysed at 1050°C. For the contrast variation
in the neutron scattering experiments two samples with the same composition were prepared,
one containing "N and the other with the isotope '°N.

Monomer Unit molecular Si- and

N-compounds

RT-120°C l synthesis

Polymer [ Precursor polysilazane

200°C l cross-linking

Preceramic Network Si/C/N/H-hybrid

1050°C l thermolysis

amorphous
Si/C/N-ceramic

Amorphous Ceramic

1500°C l annealing

Cristalline Ceramic Si,N,/SiC-composite

Fig. 1.1: Flow chart for the preparation of precursor-derived ceramics [9]. Typical tempera-
tures are indicated for the subsequent steps.
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For the thermolysis of the Si-B-C-N ceramics two different routes were used: a polymeric
and a monomeric route [8, 10]. For the polymeric route the precursors were synthesised by
hydroborating the appropriate polysilazanes. The second method was the ammonolysis of
monomeric boron-containing units. The Si-B-C-N ceramics were thermolysed at 1400°C.
Due to the high neutron absorption cross section of natural boron it was necessary to prepare
the Si-B-C-N ceramics with the isotope !'B.

One Si-C-N ceramic was produced by sputtering with a SiC target in an argon-nitrogen
atmosphere.

The chemical compositions of the investigated precursor-derived Si-C-N ceramics Al-
A8, the sputtered Si-C-N ceramic B1 and the precursor-derived Si-B-C-N ceramics C1-C4
are listed in Tab. 5.1.

For the investigation of the thermal behaviour of the amorphous state and the crystallisa-
tion process the ceramics were annealed at different temperatures and times (Tab. 5.2).

1.2.2 Diffraction experiments

The X-ray wide angle scattering was measured up to ¢=20 A~' in transmission mode us-
ing Ag-Ka radiation. The structure factor S(q) was derived according to the Faber-Ziman
definition. The neutron wide angle scattering experiments were performed at the ISIS fa-
cility of the Rutherford Appleton Laboratory, UK, using the SANDALS instrument. With
SANDALS a range of the wave vector transfer up to ¢=50 A~' could be measured which is
essential for a high resolution in the pair correlation function G(r).

For the crystallisation experiments a commercial X-ray 6-6 diffractometer (Philips XPert
MPD) in Bragg-Brentano geometry and Cu-Ka radiation was used to achieve high resolution
for the crystalline peaks.

The X-ray small angle measurements were performed with Cu-Ka radiation in pinhole
collimation. Small angle neutron scattering was done at the reactor Orphée of the Laboratoire
Léon Brillouin (LLB), CEA, France, using the instruments PAXE and PACE. The experi-
ments were performed over the same g¢-range as with X-ray scattering
(3103 A~ <¢<43107 AN.

1.3 Results and discussion

1.3.1 Wide angle diffraction (short range order)

Si-C-N ceramics
For the identification of the individual atomic pair correlation contrast variation by combi-
nation of X-rays and neutrons and isotopic substitution was emloyed. The pair correlation
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functions G(r) for the ceramic A1 measured with X-ray and neutron scattering and the neu-
tron measurements for the ceramics A2 ("**N) and A3 (*°N) are shown in Abb. 6.2. It is ev-
ident that the contrast variation between X-ray scattering and neutron scattering yields very
different pair correlation functions. With X-rays, two distinct peaks at 1.73 A and 2.92 A
can be observed, whereas in the neutron G/(r) there are four peaksat 1.42 A, 1.73 A, 2.46 A
and 2.84 A. The contast variation between "**N and N shows a difference in the peak areas
of the G(r). In combination with the weighting factors 1;; (Tab. 6.1), the differences can be
used for the identification of an individual atomic pair i, which causes a peak in G(r): The
two peaks at 1.42 A and 2.46 A can be attributed to C-C correlations, the peak at 1.73 A to
Si-N, at 2.84 A to N-N and at 2.92 A to Si-Si correlations. The comparison of the observed
peak positions with the distances in relevant crystalline phases gives a good agreement for
the C-C peaks at 1.42 A and 2.46 A with graphite and for the other peaks with silicon nitrid
(Tab. 1.1).

Abb. 6.4 shows the structure factors from neutron scattering for the precursor-derived
amorphous Si-C-N ceramics A1-A7 which differ in chemical composition and the structure
factor for the sputtered Si-C-N ceramic B1. At the bottom of the plot the structur factors
for amorphous carbon and amorphous SisN, are included. The pair correlation functions
obtained by Fourier transform of these curves are shown in Abb. 6.5. The comparison of the
structure factors of the ceramics with those of a-C and a- SizN, reveals that the structure fac-
tors are a weighted average of these two S(q) functions. For example the ceramics with high
carbon content (A2, A3, A4) show a split of the peaks at ¢ ~3 A~! and ¢ ~5 A~' into two
components which can be attributed to a-C and a-SisNy, respectively. The structure factor of
the ceramic A7 with a low C:Si3N, ratio of 0.12 shows the same behavior as a-SisN,. For
the pair correlation functions the same conclusions can be drawn. With decreasing carbon
content the correlations which belong to a-C become lower and disappear for the ceramic
AT.

If the Si:N ratio is not equal to Si;N, the peaks at 1.73 A and 2.84 A in the pair correla-
tion functions show a shift to greater distances . This is due to additional Si-C bonds in these
amorphous ceramics wich agree with the distances in crystalline SiC (1.89 A, 3.06 A). Be-
cause of the absence of additional SiC bonds at greater distances, which would be expected

Material ~ Peak position r;; [A] (atomic pair i)

Si-C-N 1.42(C-C)  1.73(Si-N) 2.46 (C-C) 2.84 (N-N) 2.92 (Si-Si)
graphite  1.42 (C-C) 2.46 (C-C) 2.84 (C-C)
SisNy 1.71-1.79 (Si-N)  2.58 (N-N)  2.81-2.94 (N-N) 2.72-3.15 (Si-Si)

Tab. 1.1: Peak positions and corresponding individual atomic pairs i;j derived with con-
trast variation methods and comparison with the crystalline phases of graphite and
Si3N4.
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for an amorphous SiC phase, these bonds belong to mixed Si(C,N), tetrahedra. This re-
sult has been found also with solid state NMRmeasurements [11, 12]. The gross formula
Sig4(1/42N4—.C,. of the amorphous phase consisting of Si(C,N), tetrahedra is represented in
the following by the simplification Si3(C,N),.

The ceramic with a composition within the SiC-SisN4-Si triangle in the phase diagram
(A8) shows traces of crystalline SisN4 and of crystalline Si (Abb. 6.8). In the pair correlation
function (Abb. 6.9) there are no indications of amorphous carbon and no SiC bonds beyond
3.06 A are found. This means that the ceramic A8 consists of a Si3(C,N), network structure.

After annealing of the ceramics at 1400°C the structur factors show a similar behavior
as the as-thermolysed samples but the peaks become sharper which means that the phase
separated regions grow (Abb. 6.4). In the carbon rich ceramics the separation in two phases
becomes more distinct and the first peak, which corresponds to d(002) in graphite is shifted
to larger values and becomes more pronounced. This is an indication that the order along
the c-direction in the amorphous carbon phase increases upon annealing. The peaks in the
pair correlation functions become also sharper (Abb. 6.5) because the atom position are now
better defined, i.e. the short range order in the ceramics increases.

The wide angle scattering experiments revealed that the amorphous Si-C-N ceramics
consist of an amorphous graphite like phase and of amorphous Si3(C,N),. The partial
structure factors S (¢q) and Sgi,n, (¢) were derived from two experiments by the so called
concentration-contrast variation. This method takes advantage of the different chemical com-
positions of the ceramics A2 (C:SisN,=0.81) and A4 (C:Si3N4=1.73). The weighting factors
of the two separated phases are W-=0.35, Wg;,n,=0.65 for A2 and W=0.53, W;,n,=0.47
for A4. The agreement of the pair correlation functions G (r) and G, n, () as derived for
the Si-C-N ceramics with the G(r) measured with an amorphous carbon sample and with an
amorphous SizN, sample, respectively (Abb. 6.7), presents a further proof for the existence
of two separated phases.

The partial structure factors of the amorphous carbon phase S¢(q) in Si-C-N ceramics
obtained from contrast variation at thermolysis temperatur and after annealing at 1400°C/16h
were simulated with a structure model for amorphous carbon. The results were compared
with the simulation of amorphous carbon measured with neutron scattering. The model
assumes that the carbon is made up of single-atomic layers of carbon in the graphite honey-
comb arrangement, which are then stacked to form the carbon. The simulation shows that the
atomic arrangement of the amorphous carbon phase in Si-C-N ceramics in the layers is equal
to amorphous carbon, but the order between the layers is less pronounced. With increasing
temperature the arrangement of the layers approaches the order in amorphous carbon, the
strain between the layers decreases and the distance between them becomes smaller.
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The sputtered Si-C-N ceramic B1 has the same atomic short range order as the corre-
sponding precursor-derived ceramics. The ceramic consists of SiN4 tetrahedra and rings
of carbon atoms. The difference between the sputtered ceramic and the precursor-derived
ceramics is that there are no phase separated regions greater than 3 A.

Si-B-C-N ceramics

The atomic short range order in Si-B-C-N ceramics corresponds to that in Si-C-N ceram-
ics. The Si-B-C-N ceramics are also separated in two phases: amorphous Si3(C,N), and
a amorphous graphite-like phase. However, a comparison of the structure factor of high-
temperatur stable Si-B-C-N ceramics thermolysed at 1400°C with Si-C-N ceramics reveals
that the phase separation in the Si-B-C-N ceramics is delayed. The structure factor at 1400°C
(Abb. 6.11) corresponds to that of Si-C-N ceramics at 1050°C (Abb. 6.4). When the
Si-B-C-N ceramics are milled (ceramics C2 and C4) they loose their high-temperatur sta-
bility and show the same behavior as Si-C-N ceramics. The handling of the ceramics after
thermolysis plays a crucial role for their high temperature stability: An enlargement of the
surface when milling destroys high temperature stability [13].

From a detailed investigation of the pair correlation functions of Si-B-C-N ceramics dif-
ferences to the C-C correlations in Si-C-N ceramics were discovered. The first and the
third peaks (r1=1.42 A and r,=2.46 A in Si-C-N ceramics) are shifted to higher r-values in
the Si-B-C-N ceramics (r1=1.44 A and r,=2.48 A) and the area below the peaks is greater
(Abb. 6.13). A comparison of these values with graphite and hexagonal boron nitride (h-BN:
r=1.46 A, r,=2.50 A) indicates that the atomic distances in Si-B-C-N ceramics lie between
these two phases. The analysis of the coordination numbers Z;;, calculated from the peak
areas, resulted in physical meaningful values only if two contributions, C-C and B-N bonds,
to the peaks at r; and r,, respectively, were taken into account. The conclusion is that the
boron atoms in the Si-B-C-N ceramics are incorporated in a structure with hexagonal short
range order. For this BNC phase three possibilities were discussed: The different atomic
species can be arranged randomly in mixed rings or the layers consist of BN and C rings.
The third possibility is that there exist alternating BN and C layers. To discuss this question
the local expansion of the hexagonal rings as a consequence of B-N bonds was investigated.
This expansion is characterized (for a coordination shell i) by the ratio V; = r7iBCN /p5iCN
of the distances in the graphite-like phase (Abb. 6.14) in Si-C-N and Si-B-C-N ceramics. V;
decreases distinctly between the second and the fourth coordination shell. This means that
the B-N bonds exist only within a restricted correlation range, in contrast to the C-C bonds.
Because of this a random distribution of the C, B and N atoms can be excluded. If there exist
different layers in the BN-C phase the dimension of the BN layers is very small.
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1.3.2 Temperature stability and crystallisation

Si-C-N ceramics

After thermolysis at 1050°C all Si-C-N ceramics are amorphous. At higher temperatures
there are differences depending on the carbon content of the ceramics. In carbon rich ce-
ramics (A4) crystallisation starts at about 1400°C. Reflections from «- and 3-SisN, and SiC
can be seen (Abb. 6.16). Between 1400°C and 1500°C the SisN, phase decomposes into
SiC and nitrogen by reacting with free carbon (SisN, + C — SiC + N, T). Chemical analysis
yielded a decrease of the nitrogen content from 18 at.% at 1400°C to 8.4 at.% at 1500°C.
At 1500°C only a small amount of crystalline SizN4 can be found. The ceramic now con-
sists of amorphous carbon, nanocrystalline SiC and small amounts of crystalline SizN,4. The
first peak from the amorphous carbon phase which corresponds to the d(002) reflection in
graphite shows a shift to higher angles and converges to the distance in graphite.

In ceramics with lower carbon content crystalline SisN, reflections occure after annealing
at 1200°C/16h (Abb. 6.18). Until the temperatur reaches 1400°C the crystalline phase does
not change. Between 1400°C and 1500°C the decomposition of the Si;N, phase starts and
ends when no free carbon is left. At 1500°C these ceramics consist of crystalline SizN4 and
SiC.

The ceramic A8 with higher silicon amount shows crystalline SizN, already after ther-
molysis at 1200°C (Abb. 6.20). Also reflections from Si can be found. At 1400°C the
ceramic is completely crystalline and sharp SisN4 and Si reflections were found.

Si-B-C-N ceramics

The Si-B-C-N ceramics show a completely different behavior. In contrast to the Si-C-N
ceramics only SiC nanocrystallites with a size of about 20 A were found in the Si-B-C-N
ceramics after annealing at 1400°C/16h (Abb. 6.21 and 6.22). No crystalline SisN, phase
was observed. With increasing temperature the SiC nanocrystallites grow slowly to 35 A
at 1500°C and 50 A at 1600°C. At 1700°C crystalline SizN, is formed and the size of the
SiC nanocrystallites increases to 130 A. These high-temperature stable Si-B-C-N ceramics
do not show the expected reaction of SisN, with carbon between 1400°C and 1500°C. Also
by chemical analysis no loss of nitrogen was found.

As already found by wide angle diffraction, milled Si-B-C-N ceramics, which are not
high-temperature stable, show a different behavior. The crystallisation experiments showed
that the quaternary materials differ from the Si-C-N ceramics. Already after thermolysis at
1400°C SiC nanocrystallites with a size of 35 A were found (Abb. 6.23). In contrast to
the high-temperature stable Si-B-C-N ceramics, sharp crystalline SiC reflections appear at
1500°C, i.e. the SiC crystallites grow fast with increasing temperature. Only small amounts
of crystalline SizN, develop in the temperature range between 1500°C to 1700°C. The high
amount of crystalline SiC in the ceramics indicate that a reaction between SizN, and free
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carbon takes place. Chemical analysis yielded a reduction of nitrogen between 1500°C and
1600°C. So the decomposition of SisN, starts directly from the amorphous Si3(C,N), phase.

1.3.3 Small angle diffraction (medium range order)

Si-C-N ceramics

Abb. 6.27 shows the small angle X-ray and neutron scattering cross sections of the amor-
phous Si-C-N ceramic A4 after thermolysis at 1050°C and after subsequent annealing at
1200°C, 1300°C, 1400°C and 1500°C for 16h. It is obvious that the ceramic contains inho-
mogenities which cause a signal in the small angle region. Towards very small ¢-values the
scattered intensities show a linear increase in the log-log plot which is caused by surface scat-
tering from the powder particles according to Porods law. In order to suppress the influence
of surface scattering the immersion technique with C,D;0D was applied for one Si-C-N
ceramic. The scattered intensities strongly depend on the annealing temperature. The shift
of the interference effect around ¢=0.1 A—' to lower g-values with increasing temperature
indicates that the size of the scattering regions is growing with increasing temperature. The
diameter of the regions, as determined from the Guinier-plots (Abb. 6.28), increases with
increasing temperature from 15 A at 1050°C to 50 A at 1500°C. Contrast variation between
X-rays and neutrons was employed for the identification of the scattering regions. For this
investigation the difference of the scattering densities of the regions and the matrix An for
all possible inhomogenities was calculated. The calculated ratios (An,/An,)? for X-rays
and neutrons were compared with the ratio of the invariants (@, /@,,) as determined from the
measured small angle scattering cross sections. The result of these calculations shows a good
agreement with a system of two separated phases of amorphous Si3(C,N), and amorphous
carbon which is a verification of the results from the wide angle scattering investigations.

Si-B-C-N ceramics

The Si-B-C-N ceramics exhibit nearly the same small angle scattering behaviour as the
Si-C-N ceramics (see Abb. 6.32 for the C1 ceramic thermolysed at 1400°C and after fur-
ther annealing at 1400°C, 1500°C, 1600°C and 1700°C for 16h). An important difference
to the Si-C-N ceramics is that comparable curves of the Si-B-C-N ceramics were found at
temperatures which are about 200°C higher than for Si-C-N ceramics (Abb. 6.27). So the
addition of boron causes a shift of the coarsening process of the inhomogenous structur of the
ceramics to higher temperatures. A further difference is that the X-ray small angle scattering
experiments revealed, in addition to the amorphous structure, the existence of inhomogeni-
ties with larger size in the annealed Si-B-C-N ceramics (Abb. 6.33). The bigger size of about
40 A at 1400°C/16h corresponds to the size of the SiC crystallites found in the crystallisation
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experiments. The smaller diameter belongs to the amorphous regions. These regions grow
with increasing temperature from 10 A at 1400°C to 40 A at 1700°C.
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1. Summary




2. ZUSAMMENFASSUNG

Neue keramische Materialien aus synthetisch hergestellten Ausgangsstoffen spielen wegen
ihrer herausragenden Eigenschaften eine immer gréRere Rolle in der Werkstoffentwick-
lung. Von besonderem Interesse sind keramische Werkstoffe, deren spezielle Eigenschaf-
ten gezielt Gber das Herstellungsverfahren und die Ausgangsstoffe eingestellt werden kon-
nen. Si-(B)-C-N-Keramiken besitzen auf Grund ihrer kovalenten Bindungen herausragende
Eigenschaften bei hohen Temperaturen und weisen u. a. eine hohe mechanische Stabili-
tat auf. Ein relativ neues Verfahren zur Herstellung dieser Keramiken stellt die Precursor-
Technologie dar. Dabei werden Polymere, sogenannte Precursoren, durch die Thermolyse
in amorphe anorganische Keramiken umgewandelt. Als Precursorpolymere werden bevor-
zugt Polysilazane eingesetzt. Zur Herstellung der Keramiken werden monomere organische
Einheiten zu polymeren Precursoren verknlpft. Diese werden bei ca. 200°C vernetzt und
bilden ein hybrides préakeramisches Netzwerk aus. Durch die Thermolyse bei 1050°C fir
Si-C-N-Keramiken und 1400°C flr Si-B-C-N-Keramiken erhalt man eine amorphe Kera-
mik. Eine weitere Temperaturerh6hung Uber die entsprechende Kristallisationstemperatur
hinaus fuhrt zu einer kristallinen Keramik. Dieses Verfahren bietet mehrere Vorteile gegen-
uber dem herkdbmmlichen Verfahren des Sinterns. Es mussen keine Sinteradditive zugegeben
werden und die Zusammensetzungen und Eigenschaften der amorphen Keramiken sind nur
von den Ausgangsstoffen abhéngig. Ein weiterer Vorteil dieser Precursor-Keramiken ist, dass
auf einfache Weise keramische Schichten, Fasern, Formkorper und Faserverbundwerkstoffe
hergestellt werden konnen. Die Zugabe von Bor in Si-C-N-Precursor-Keramiken bewirkt
eine Zunahme der Temperaturstabilitat bis zu 2000°C, die jedoch nicht bei allen borhalti-
gen Keramiken beobachtet wird. Um das Hochtemperaturverhalten der Precursor-Keramiken
verstehen zu kdnnen, ist es deshalb notwendig, die Struktur der Keramiken im Detail zu ken-
nen.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die atomare und mittelreichweitige Struktur von amor-
phen Si-C-N- und Si-B-C-N-Precursor-Keramiken untersucht, die sich in ihrer stochiome-
trischen Zusammensetzung und der Art ihrer Herstellung unterscheiden. Zusétzlich wurden
Experimente zum Kristallisationsverhalten der Keramiken durchgefihrt. Als Untersuchungs-
methoden wurden Rontgen- und Neutronenbeugungsexperimente im Klein- und Weitwinkel-
bereich verwendet. Das Kristallisationsverhalten wurde mit einem konventionellen Réntgen-
Diffraktometer untersucht.
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Durch Verwendung unterschiedlich substituierter Polysilazane war es mdoglich, einen
weiten Bereich der Zusammensetzung der Si-C-N-Keramiken abzudecken. Fir die Neutro-
nenbeugungsexperimente wurde zur Kontrastvariation mit Isotopensubstitution zusétzlich
eine Si-C-N-Keramik mit >N hergestellt. Die Si-B-C-N-Keramiken wurden mit *B herge-
stellt, da "**B wegen seines hohen Absorptionsquerschnitts fiir die Neutronenbeugung nicht
verwendet werden kann. Nach der Thermolyse wurden mehrere Keramiken einer weiteren
Warmebehandlung bis 1700°C/16h unterzogen. Um die Abhédngigkeit der Struktur vom Her-
stellungsverfahren untersuchen zu konnen, wurde eine Si-C-N-Keramik durch Sputtern her-
gestellt. Dabei wurde als Sputtertarget Siliziumcarbid verwendet und dem Sputtergas Argon
Stickstoff beigemischt.

Zur Untersuchung der atomaren Nahordnung der amorphen Keramiken wurden Neu-
tronenweitwinkelexperimente am Instrument SANDALS an der Spallationsneutronenquelle
ISIS des RAL in Chilton, England durchgefiihrt. Die Rontgenbeugungskurven wurden mit
einem #-20-Diffraktometer gemessen. Durch die Kontrastvariation mit Rontgen- und Neutro-
nenbeugung und Isotopensubstitution mit >N war es moglich, die verschiedenen Korrelatio-
nen in den Keramiken den individuellen Atompaaren zuzuordnen. Es wurden Korrelationen
gefunden, die eine gute Ubereinstimmung mit den Bindungsabstanden in den kristallinen
Phasen SisN,4 und Graphit aufweisen. Bei Keramiken, die in ihrer Zusammensetzung nicht
auf der Konode C-Si3N, liegen, findet man zusétzlich Si-C-Bindungen. In diesen Kerami-
ken ist Kohlenstoff in Si(C,N)4-Tetraeder eingebaut und ersetzt den fehlenden Stickstoff. Die
Si-C-N-Precursor-Keramiken sind bereits nach der Thermolyse bei 1050°C phasensepariert
in eine amorphe Kohlenstoffphase und eine amorphe Sis, ;4. N4—.C.-Phase (im Folgenden
der Einfachheit halber mit Si5(C,N), bezeichnet). Aus der quantitativen Analyse der Korrela-
tionsfunktionen von Si-C-N-Keramiken mit verschiedenem Kohlenstoffgehalt gelang es, die
partiellen strukturellen Beitrdge der beiden amorphen Phasen zu separieren. Diese stimmen
uberein mit der Struktur von amorphem Kohlenstoff bzw. amorphem Si3N,, die ebenfalls
mit Neutronenbeugung ermittelt wurde. Bei zusatzlicher Temperung der Keramiken unter-
halb der Kristallisationstemperatur nimmt die atomare Ordnung zu und die phasenseparierten
Si3(C,N)4- und Kohlenstoffbereiche wachsen an.

Die experimentellen Strukturfaktoren der amorphen Kohlenstoffphase in Si-C-N-Ke-
ramiken und von amorphem Kohlenstoff wurden mit einem Strukturmodell simuliert. Dabei
ergab sich, dass die Struktur der Kohlenstoffphase in Si-C-N-Keramiken weitgehend der von
amorphem Kohlenstoff entspricht, jedoch einen hoheren Grad der Unordnung aufweist.

Gesputterte Si-C-N-Keramiken weisen die selbe Nahordnung auf wie entsprechende Pre-
cursor-Keramiken, das heif3t, man findet SiN4-Tetraeder und Kohlenstoffringe. Sie unter-
scheiden sich jedoch in der mittelreichweitigen Struktur dadurch, dass keine Phasensepara-
tion in grofiere Bereiche vorliegt.



13

Die atomare Nahordnung der Si-B-C-N-Precursor-Keramiken entspricht weitgehend der
Nahordnung der Si-C-N-Keramiken. Die Si-B-C-N-Keramiken sind wie die Si-C-N-Kera-
miken bereits nach der Thermolyse in zwei Phasen separiert. Sie bestehen aus einer amor-
phen Si3(C,N)4-Phase und einer amorphen graphitartigen Phase. Letztere enthélt das Bor
aber nicht statistisch verteilt, sondern es liegen BN-Ringe neben den C-Ringen vor. Bei
hochtemperaturstabilen Si-B-C-N-Keramiken findet eine Vergréberung der phasenseparier-
ten Struktur bei Temperaturen statt, die um 200°C hoher liegen als bei den Si-C-N-Keramiken.
Die Hochtemperaturstabilitat ist von der Vorbehandlung der Si-B-C-N-Keramiken abhéngig.
Ein Mahlen vor der Glihung zerstort die Hochtemperaturstabilitat.

Das Kristallisationsverhalten wurde an kohlenstoffreichen und an kohlenstoffarmen
Si-C-N-Keramiken untersucht. Nach der Thermolyse bei 1050°C sind die Keramiken voll-
standig amorph. Bei hoheren Temperaturen (je nach Kohlenstoffgehalt zwischen 1200°C und
1400°C) bildet sich zunéchst kristallines SisN,. Bei weiterer Temperaturerh6hung findet ei-
ne Zersetzung von SizN, gemal der Reaktion SisN4,+C—SiC+N, T statt, die bei kohlenstoff-
reichen Keramiken vollstdndig ablauft. Eine Si-C-N-Keramik im Konodendreieck SiC-Si-
SizN, erwies sich nach der Thermolyse bei 1200°C als nicht vollstandig amorph, sondern
wies Si-Kristallite auf. Eine Glihung bei 1400°C fiihrte zu einer vollstdndigen Kristallisati-
on der Keramik.

Im Gegensatz zu den Si-C-N-Keramiken findet man in den Si-B-C-N-Keramiken nach
einer Gliihung bei 1400°C firr 16h SiC-Nanokristallite mit einer GroRe von ca. 20 A. Das
SizN, liegt noch in einer amorphen Phase vor. Bei hoheren Temperaturen wachsen die SiC-
Nanokristallite nur wenig an (ca. 50 A bei 1600°C). Erst ab 1700°C ist in den hochtem-
peraturstabilen Si-B-C-N-Keramiken kristallines SizN, vorhanden. Hier findet also keine
Zersetzungsreaktion statt. Bei einer Si-B-C-N-Keramik, die nach der Thermolyse gemahlen
wurde, sind ab 1400°C ebenfalls SiC-Nanokristallite vorhanden. Diese wachsen jedoch mit
zunehmender Temperatur stark an und es entsteht kristallines SiC. Dabei findet die Zerset-
zungsreaktion des SisN, direkt aus der amorphen Phase statt, so dass die Keramik keine
Hochtemperaturstabilitat aufweist.

Die Neutronenkleinwinkelexperimente wurden an den Instrumenten PAXE und PACE
am ILL in Saclay, Frankreich durchgefuhrt. Durch Kombination mit den Réntgenkleinwin-
kelexperimenten kann die mittelreichweitige Struktur der Keramiken bestimmt werden. Das
\orliegen eines Signals im Kleinwinkelbereich weist darauf hin, dass die Keramiken Inho-
mogenitaten enthalten. Mit Hilfe der Immersionstechnik konnte gezeigt werden, dass dieses
Kleinwinkelsignal tatsachlich von Inhomogenitéten in den Pulverteilchen herriihrt und nicht
durch Streuung an der Oberflache der Pulverteilchen verursacht wird. Durch die Kontrast-
variation war es moglich, die Art der Inhomogenitaten zu bestimmen und somit zu bestati-
gen, dass in den Si-C-N-Keramiken phasenseparierte Bereiche von Si3(C,N), und amorphem
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Kohlenstoff vorliegen. Diese Bereiche wachsen mit zunehmender Temperatur von ca. 15 A
bei 1050°C auf ca. 50 A bei 1500°C an.

Bei den hochtemperaturstabilen Si-B-C-N-Keramiken findet eine Vergréberung der Struk-
tur bei Temperaturen statt, die im Vergleich zu den Si-C-N-Keramiken um etwa 200°C héher
liegen. Die Si-B-C-N-Keramiken setzen sich zusammen aus amorphen Si3(C,N)4-Bereichen
und einer amorphen BN-C-Phase. Ab einer Gluhtemperatur von 1400°C findet man zusétz-
lich SiC-Nanokristallite, die eine groRere Ausdehnung von ca. 40 A besitzen als die amor-
phen Si3(C,N)4-Bereiche und mit héherer Temperatur nur wenig anwachsen. Die GroRe der
SiC-Nanokristallite stimmt mit der aus den Kristallisationsexperimenten ermittelten GroRe
gut Uberein. Die Si-B-C-N-Keramik, die nicht hochtemperaturstabil ist, zeigt einen unter-
schiedlichen Verlauf in den Kleinwinkelbeugungskurven, der von dem hohen Anteil an kri-
stallinem SiC verursacht wird.



3. EINLEITUNG

Die Nutzung keramischer Werkstoffe hat bereits in der Friihgeschichte der Menschheits-
entwicklung begonnen. Archdologischen Untersuchungen zufolge wurden erste keramische
Nutzgefalle bereits vor mehr als 15000 Jahren aus in der Natur vorkommendem Ton her-
gestellt und durch Brand verfestigt. Die Bezeichnung Keramik ist vom griechischen Wort
kéramos abgeleitet, das gleichzeitig die Topfererde und die daraus hergestellten Produkte
beschreibt.

Heute versteht man unter keramischen Werkstoffen anorganisch-nichtmetallische Ma-
terialien mit definiertem Gefugeaufbau [14, 15, 16]. Keramiken auf Basis von Silizumver-
bindungen, wie z. B. Siliziumnitrid (SisN,), Siliziumcarbid (SiC) und deren Mischphasen
(Si-C-N), besitzen auf Grund ihrer kovalenten Bindungen herausragende Eigenschaften bei
hohen Temperaturen und insbesondere eine hohe mechanische Stabilitat. Die Herstellung
dieser keramischen Werkstoffe erfolgt heute Gberwiegend durch das Sintern [17]. Nachtei-
le dieses Verfahrens sind die hohen Sintertemperaturen bis 2300°C und die Notwendigkeit,
Sinteradditive zufligen zu missen, welche die glnstigen Hochtemperatureigenschaften be-
eintrachtigen kénnen.

Ein neueres Verfahren, bei dem diese Probleme nicht auftreten, stellt die Precursor-
Technologie dar [1, 2, 3, 4, 5, 6]. Bei dieser Methode werden polymere Vorstufen durch Er-
hitzen bei relativ niedrigen Temperaturen um 1000°C in amorphe Keramiken umgewandelt
(Thermolyse). Bei einer weiteren Temperaturbehandlung Uber die Kristallisationstemperatur
der jeweiligen Keramik hinaus erhalt man eine kristalline Keramik. Fir die Herstellung von
Si-C-N-Precursor-Keramiken bieten sich Polysilazane oder Polysilylcarbodiimide als Pre-
cursoren an. Auf die Zugabe von Additiven kann bei diesem Verfahren verzichtet werden,
und die amorphen Keramiken liegen nach der Herstellung in hoher Reinheit vor. Ein weiterer
\orteil dieser Precursor-Keramiken ist, dass auf einfache Weise keramische Schichten, Fa-
sern, Formkdorper und Faserverbundwerkstoffe hergestellt werden kénnen. Durch Variation
des molekularen Aufbaus der Ausgangsverbindungen kann die Struktur und damit die Eigen-
schaften der Keramiken gezielt eingestellt werden. So bewirkt eine Zugabe von ca. 10 At.%
Bor bei den Si-C-N-Keramiken einen Anstieg der Temperaturstabilitat von ca. 1500°C auf
ca. 2000°C [7, 8].

Um die Si-C-N- und Si-B-C-N-Precursor-Keramiken weiter optimieren zu konnen, ist es
notwendig, die atomare und mittelreichweitige Struktur dieser Materialien zu kennen. Zur
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Untersuchung der atomaren Struktur der amorphen Keramiken eignen sich die Rontgen- und
Neutronenweitwinkelbeugung sowie die Festkérper-NMR-Spektroskopie. Die mittelreich-
weitige Struktur der amorphen Keramiken kann mit Réntgen- und Neutronenkleinwinkel-
beugung untersucht werden. Zur Untersuchung des Ubergangs von der amorphen zur Kri-
stallinen Keramik stehen Verfahren wie Rontgendiffraktometrie oder Transmissionselektro-
nenmikroskopie zur Verfigung.

In einer friheren Arbeit wurde die Struktur einer Si-C-N-Keramik untersucht, die durch
Thermolyse eines Carbodiimid-Polymers hergestellt wurde [18, 19, 20]. Diese Keramik lag
in ihrer Zusammensetzung (Si»;C43N33) nahezu auf der Konode C-SisN,4. Rontgen- und
Neutronenkleinwinkelbeugungsexperimente an dieser Keramik zeigten, dass die Keramik
Inhomogenitaten enthélt, deren Ausdehnung bei einer Warmebehandlung bei 1400°C von
15 A auf 30 A anwéchst. Mit Hilfe der Kontrastvariation konnte gezeigt werden, dass die-
se Inhomogenitaten durch eine Separation des Probenmaterials in die zwei amorphen Pha-
sen SizN4 und Kohlenstoff hervorgerufen werden. Aus Weitwinkelbeugungsexperimenten
ging hervor, dass die Keramik Bindungen enthdlt, die den Bindungsabstanden in kristal-
linem SisN4 und Graphit sehr @hnlich sind. Bei Weitwinkelbeugungsexperimenten an einer
Si-C-N-Keramik mit der Zusammensetzung Si4,C,4Nsg, die durch Thermolyse des kommer-
ziell erhdltlichen Polyhydromethylsilazan (NCP200) hergestellt wurde, ergaben sich zusétz-
lich Si-C-Korrelationen [21, 22]. In einer weiteren Arbeit wurden Kleinwinkelexperimente
an Si-C-N-Keramiken mit unterschiedlichen Zusammensetzungen durchgefiihrt [23]. Dabei
wurde ein Modell fiir die Vergréberung der Inhomogenitdaten mit zunehmender Temperatur
und Auslagerungszeit entwickelt.

In der vorliegenden Arbeit soll nun mit Hilfe der Réntgen- und Neutronenbeugung die
atomare und mittelreichweitige Struktur von Si-C-N-Keramiken untersucht werden, die einen
weiten Bereich des Phasendreiecks Si-C-N abdecken. Dabei soll geklart werden, wie die
Struktur der Si-C-N-Precursor-Keramiken von ihrer Zusammensetzung abhéngig ist. Au-
Rerdem werden die Precursor-Keramiken mit einer gesputterten Keramik verglichen, um
Unterschiede feststellen zu kénnen, die durch die Art der Herstellung verursacht werden.
Zur Untersuchung, ob durch den Einbau von 10 At.% Bor eine Anderung der atomaren
und mittelreichweitigen Struktur verursacht wird, die die Hochtemperaturstabilitat dieser
Si-B-C-N-Keramiken bewirkt, werden Messungen an Si-B-C-N-Keramiken gezeigt, die auf
unterschiedlichen Precursor-Routen hergestellt wurden. Es werden erste Messungen mit Ront-
gendiffraktometrie vorgestellt, die Informationen Gber den Ubergang vom amorphen in den
kristallinen Zustand in den Si-C-N- und Si-B-C-N-Precursor-Keramiken liefern.



4. THEORETISCHE GRUNDLAGEN

4.1 Streutheorie

Streuexperimente spielen bei der Untersuchung der Struktur der Materie eine wichtige Rol-
le, da sie Informationen (iber den atomaren Aufbau der Materie liefern. Um die mikroskopi-
schen Strukturen beobachten zu kdnnen, muss die Wellenlange der verwendeten Strahlung
im Bereich der atomaren Abstinde (einige Angstrem, 1A = 1 - 107'°m) liegen. Deshalb
eignen sich fir Strukturuntersuchungen Rontgenstrahlung und thermische Neutronen.

In Abb. 4.1 ist die Streuung einer ebenen Welle an einem punktférmigen Streuzentrum
am Ort 7~ =0 schematisch dargestellt. Die einlaufende ebene Welle wird am Streuzentrum
gestreut. Nach der Streuung besteht das Wellenfeld aus der Uberlagerung der urspriinglichen
ebenen Welle und einer Kugelwelle mit der Streuamplitude b5(26):

exp (i_>7>)

ﬁ

U (7) = A |exp (ikoT) +b(20) —=—= (4.1)
—_—————— r
ebene Welle Kugelwelle

mit
= Normierungskonstante
= Wellenvektor der einlaufenden ebenen Welle

= Wellenvektor der auslaufenden Kugelwelle

g = &Fl=>

= Streuwinkel

Dabei wird ¢ = % - k:_o> als Streuvektor bezeichnet. Im Falle der elastischen Streuung ist
’?‘ = ’l?o‘ und es gilt:

—y,  Amwsiné
7l=—
wobei A die Wellenlénge der verwendeten Strahlung darstellt. Da die Streuamplitude b(26)
die Dimension einer Lange hat, wird sie auch als Streuldnge bezeichnet.

q=| (4.2)

Die aus einem Streuexperiment erhaltenen MessgroRen sind die Teilchenstromdichte J,
des einlaufenden Strahls und der Teilchenstrom .J(2¢) des unter dem Winkel 26 gebeug-
ten Strahls. Der gestreute Teilchenstrom J(26) ist abhdngig von der Wechselwirkung zwi-
schen Streuteilchen und Probe sowie vom experimentellen Aufbau, d. h. von der einfallenden
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Abb. 4.1: Einlaufende ebene Welle und auslaufende Kugelwelle bei elastischer Streuung.

Teilchenstromdichte .J,, vom bestrahlten Probenvolumen V' und von der GroRRe des Raum-
winkelelements df2. Eine von den experimentellen Parametern unabhéngige Darstellung der
bei einem Experiment gestreuten Intensitét 7(26) stellt der differentielle Wirkungsquerschnitt
dar: do J(20)/d2

1(20) = 7 (20) = B
Der Wirkungsquerschnitt kann normiert auf des Probenvolumen V' oder auf die Anzahl der
Atome N angegeben werden. Der aus dem Experiment gewonnene gesamte differentiel-

= b (20)[" (4.3)

le Wirkungsquerschnitt beinhaltet die Beitrdge der kohdrenten Streuung, der inkohdrenten
Streuung und der Mehrfachstreuung. Da der an der gesamten Probe kohdrent gestreute An-
teil des differentiellen Wirkungsquerschnitts 7{¢; (20) die Information tiber die Struktur der
Probe enthalt, mussen verschiedene Korrekturen durchgefuhrt werden, um diesen Anteil zu
erhalten.

4.1.1 ROntgenbeugung

Die Streuung der Réntgenphotonen findet an den Elektronen der im Probenmaterial enthal-
tenen Atome statt [24, 25, 26]. Da je nach Atom eine unterschiedliche Elektronenverteilung
in der Atomhulle vorhanden ist, geht man von einer Elektronendichteverteilung p(7") aus.
Die Streuldnge fur Rontgenstrahlung ergibt sich aus der Fouriertransformierten der atomaren
Elektronendichte:

H/ —7

f.(q) = re/d?’r'p('r’ )eldr (4.4)
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mit dem Klassische Elektronenradius r, = e%/(mc?) = 2.82 - 10~ %m. f,(¢) = b(¢)/re
wird als Atomformfaktor bezeichnet. Er erflllt die Bedingung f,(0) = Z, wobei Z die An-
zahl der Elektronen im Atom angibt. Ein Atom streut also bei der Réntgenbeugung um so
stéarker, je groRRer die Ordnungszahl 7 ist. Die endliche Ausdehnung r, der Elektronenhlle
bewirkt eine Abhangigkeit des Atomformfaktors f,("q") vom Streuvektor ¢, er nimmt fiir
q > 1/r, stark ab. Die atomaren Formfaktoren der einzelnen Elemente (und deren Abhén-
gigkeit von der Wellenlange auf Grund der anomalen Dispersion) sind in [27] in tabellierter
Form angegeben.

4.1.2 Neutronenbeugung

Bei der Streuung von Neutronen an Materie spielen die Kernwechselwirkung und die Wech-
selwirkung zwischen den magnetischen Momenten der Neutronen und der Atome eine Rolle
[28, 29, 30]. Fur die Streuexperimente werden thermische Neutronen' verwendet, da de-
ren Wellenlange im Bereich der interessierenden atomaren Absténde von einigen Angstram
liegt. Auf Grund der kleinen Ausdehnung der Atomkerne ist die Streuung von Neutronen am
Kern isotrop, d. h. streuwinkelunabhangig (abgesehen von einem durch den inelastischen
Streueffekt, besonders an leichten Kernen, bewirkten Abfall mit ¢):

dO' 2

— =1p

ds) U

Dabei ist b eine fur das jeweilige Isotop charakteristische Streuldnge, die im allgemeinen,
d. h. wenn kein Resonanzeffekt auftritt, unabhéngig von der Wellenldnge A der Neutronen

ist. Fr den koharenten Streuquerschnitt oy, ergibt sich somit:

dokon
ds?

Chon, = / 027k _ g ) (4.5)

Der totale Streuquerschnitt o; beinhaltet zusatzlich einen inkoharenten Anteil o;,:
oy = Oron + 0ink. Die Streuléngen b sowie die totalen Streuquerschnitte o, liegen fur jedes
Isotop in tabellierter Form vor [31].

4.1.3 Beugung an amorphen Materialien

Bei amorphen Materialien ist keine langreichweitige periodische Ordnung vorhanden. Im
Bereich einiger atomarer Abstande liegt eine mehr oder weniger ausgepragte Nahordnung
vor. Besonders beim Vorliegen von kovalenten Bindungen wie z. B. in Si-C-N- und Si-B-C-N-
Keramiken wird die Nahordnung, d. h. die Koordination zu den ndchsten Nachbaratomen,
durch diese relativ scharf bestimmt. Die Orte weiter entfernter Nachbarn sind zunehmend

! Neutronen mit einer Energie E = 3 kT wobei 7" im Bereich von 300K liegt. = A = Jwﬁﬁ ~15A
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unkorreliert. Daher weist die Streuintensitdt keine scharfen Bragg-Reflexe auf wie bei Kri-
stallen sondern breitere diffuse Reflexe mit geringerer Intensitat. Fir amorphe Systeme kann
eine kugelsymetrische Verteilung der Atome um ein beliebiges Ursprungsatom angenommen
werden, da auch Bereiche mit einer definierten Nahordnung statistisch orientiert sind.

Fur ein isotropes System erhélt man die an der gesamten Probe kohdrent gestreute Inten-
sitat 17, (¢) aus der kohdrenten Uberlagerung der von den einzelnen Streuzentren ausgehen-
den Kugelwellen nach der von P. Debye [32] aufgestellten Beziehung:

N N :
es SING * T'mn
@) = 20 ful) ol - L) (@6)
mit
— —
T"mn = ‘Tm - Tn|
N = Anzahl der bestrahlten Streuzentren

Die gestreute Intensitat hangt nur noch vom Betrag ¢ des Streuvektors ab. Gleichung 4.6
macht deutlich, dass die Intensitat dargestellt werden kann als Summe der Intensitaten von
Atompaaren m,n im Abstand r,,,. Hier wird das im folgenden verwendete Konzept der
Paarkorrelation schon gezeigt. Aus Gleichung 4.6 lassen sich alle fiir die Weit- und Klein-
winkelbeugung wichtigen Beziehungen ableiten. Bei Verwendung der Atomformfaktoren
fi(q) in Gleichung 4.6 ergibt sich die Intensitét in sogenannten Elektroneneinheiten. Werden
die Strukturuntersuchungen mit Neutronenstrahlung durchgefuhrt, so werden die Atomform-
faktoren f;(q) durch die Neutronenstreuldngen b; ersetzt und die Intensitat ergibt sich dann
als Streuquerschnitt der Probe.

4.2 Weitwinkelbeugung

4.2.1 Atomare Nahordnung in amorphen Materialien

Aus Weitwinkelexperimenten kénnen Informationen Uber die atomare Struktur der unter-
suchten Probe gewonnen werden [33, 34, 35]. Die fur die Weitwinkelbeugung benétigten
Beziehungen koénnen aus der Debye-Gleichung 4.6 hergeleitet werden [25]. Dabei wird
zundchst eine amorphe Substanz betrachtet, die aus gleichartigen Atomen besteht, d. h.
fm(q) = fulq) = f(g). Wird nun die Summe Uber alle Atome durch ein Integral Uber
das bestrahlte Probenvolumen ersetzt, so ergibt sich fur die kohérent gestreute Intensitat:



4.2. Weitwinkelbeugung 21

I (q) = [1 + / g - 2 —po) - sin(g-r) ;. 4.7)
q-r
mit
p(r) = lokale atomare Dichte um ein Zentralatom
po = mittlere atomare Dichte des Probenmaterials

Mit Hilfe der Paarkorrelationsfunktion G(r) kann der Integrand in Gleichung 4.7 in eine
einfachere Darstellung Gberflhrt werden:

G(r) = 4 -7 (p(r) = po) (4.8)

Die Paarkorrelationsfunktion G () beschreibt wie die Funktion p(r) die Verteilung der Atom-
paare im realen Raum ausgehend von einem Zentralatom. Wenn ein atomarer Abstand R
in der amorphen Substanz gehduft auftritt, so besitzt die Paarkorrelationsfunktion G(r) bei
r = R ein Maximum. Wird Gleichung 4.7 durch die Anzahl N der in der Probe enthaltenen
Atome dividiert, so ergibt sich die pro Atom kohdrent gestreute Intensitét /;,,(q) zu:

0o sin(q-r
Ban(0) = @)+ 14 [T 6o 2y @9)
0 q-r
Aus Gleichung 4.9 kann der Strukturfaktor S(q) fur ein einkomponentiges System berechnet
werden, indem durch f?(q) dividiert wird:

sm(

sinfg ) ;. (4.10)

S(q) = ]kOh —1+/ r-G(r

Fur Systeme, die sich aus n Atomsorten zusammensetzten gilt nach Faber und Ziman [36]
die Verallgemeinerung:

Ton(a) = [(F3(@)) — (£(2))"]

9= Fia)

(4.11)

mit
(@) = Ziic- fia)
(fl@)) = Xiia- filg)

¢ = atomare Konzentration der Atomsorte i
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Der totale Strukturfaktor S(q) eines mehrkomponentigen Systems setzt sich zusammen
aus den gewichteten partiellen Strukturfaktoren S;;(¢), wobei S;;(¢) den Streubeitrag der
individuellen Atompaare ¢, j darstellt. Fur ein System mit »n verschiedenen Atomsorten gilt:

S(0) =< f(lq)>2 - iilchfxq)fj(q) - Siy(q) = ;iwq) Syle) (fiiri <)
T o (4.12)
mit
Sz“(Q) = Sj'(Q)
Wy = W, {<c3~f3<q>>/<f<q>>2 | firi=g
eics f) Fi(@)/ (F(@)? fiiri £

Wie Gleichung 4.12 zeigt, sind zur Bestimmung der n - (n 4 1)/2 partiellen Strukturfakto-
ren S;;(¢) n - (n + 1)/2 voneinander unabhéngige Experimente nétig, um ein System von
Gleichungen mit linear unabhéngigen Wichtungsfaktoren W;; fir die S;;(q) zu erhalten.

Der Strukturfaktor S(q) stellt die Abbildung der in der Probe vorliegenden Atomvertei-
lung im Impulsraum dar. Um zu einer Beschreibung im Ortsraum zu gelangen, wird durch ei-
ne Fouriertransformation des totalen Strukturfaktors die totale Paarkorrelationsfunktion G(r)
berechnet. Die totale Paarkorrelationsfunktion G(r) kann wie der totale Strukturfaktor S(q)
(entsprechend Gleichung 4.12) in partielle Paarkorrelationsfunktionen G;(r) aufgeteilt wer-
den, die mit den partiellen .S;;(¢) tiber eine Fouriertransformation zusammenhéngen:

Gyr) =2 v [ Iyl — 11 22y (4.13)

Die partiellen Paarkorrelationsfunktionen G,;(r) beschreiben die Verteilung der Atome der

Sorte j um ein Zentralatom der Sorte 7. Aus der Lage der Maxima der Funktion G ;(r) kon-

nen die atomaren Abstande bestimmt werden. Aus der partiellen Paarkorrelationsfunktion

G;(r) kann die zugehorige radiale Verteilungsfunktion (radial distribution function) RD F;
berechnet werden:

RDFy; = ¢;- [4m 1% py+ 1 - Gij(r)] (4.14)

Daraus l&sst sich die Anzahl der Atome der Sorte 5 bestimmen, die sich in einer Kugelschale
der Dicke Ar im Abstand R von einem Zentralatom 7 befinden. Fur die partiellen Koordina-
tionszahlen Z;; gilt:

R
Z;= [ RDFy(r)dr (4.15)

Ry
wobei sich das Integral Gber eine durch R,;und R, definierte Koordinationsschale erstreckt.

In die totalen GrélRen gehen immer die von der Wechselwirkung zwischen Strahlung
und Materie und von den Konzentrationen abhangigen Wichtungsfaktoren 1;; mit ein, wéh-
rend die partiellen GréRen nur von der atomaren Nahordnung innerhalb des untersuchten
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Materials abhéngen. In den partiellen Paarkorrelationsfunktionen G;(r) ist somit schon die
gesamte durch das Streuexperiment zugéngliche Information tber die atomare Struktur des
amorphen Materials vorhanden.
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4.2.2 Bestimmung von KristallitgroRen und Mikrodehnungen

Mit der Weitwinkelbeugung kénnen neben der amorphen Struktur der Proben auch eventuell
vorhandene Kiristallite und Mikrodehnungen untersucht werden. Die Art der in der Probe
vorhandenen Kristallite kann aus der Lage von kristallinen Reflexen bei 26 und den zugeho-
rigen Gitterabstanden d tber die Bragg-Gleichung [37] bestimmt werden:

2dsinf =n -\ (4.16)

Dabei gibt d den Abstand zwischen den Gitterebenen im Kristall und »n die Ordnung des Re-
flexes an. Die Werte fiir die Gitterebenenabsténde d sind fiir verschiedene kristalline Phasen
in Datenbanken gespeichert [38]. Begrenzte Kristallitgréf3en und Mikrodehnungen sind mit
einer Verbreiterung der Bragg-Reflexe verbunden und kdnnen daher ebenfalls mit Rontgen-
Weitwinkelbeugung untersucht werden. Die Grundlagen fur die Analyse der Verbreiterung
von Bragg-Reflexen findet man in [25, 39, 40, 41]. Scherrer [42] zeigte als erster, dass die
mittlere KristallitgroRe <D> aus der Linienbreite 5(26) uber folgende Gleichung bestimmt
werden kann: \

<D> = W (4.17)
Die Ermittlung der Mikrodehnungen ¢ aus der Linienbreite wurde von Stokes und Wilson

[43] gegeben:
__ B9
4tan6

Wenn diese beiden Gleichungen kombiniert werden, ergibt sich fiir die gesamte Linienver-
breiterung durch begrenzte KristallitgroRen und Mikrodehnungen:

(4.18)

A

Umformung dieser Gleichung liefert die Williamson-Hall-Gleichung [44]:

B(20) -cost 1 ) 2sin@

A T D> X2y (4.20)
SN~ B
A

Wird nun flr verschiedene Reflexe (3(20) - cos 6/ Uber 2 sin 6/ aufgetragen (Williamson-
Hall-Darstellung), so kann aus dem Achsenabschnitt einer an die Messpunkte angepassten
Geraden <D> = 1/A und aus der Steigung ¢ = B/2 bestimmt werden.
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4.3 Kleinwinkelbeugung

Bei der Kleinwinkelbeugung liegt das Interesse an der so genannten mittelreichweitigen
Struktur einer Probe, d. h. an strukturellen Phdnomenen, die im GroRenordnungsbereich
von etwa 10 A bis 1000 A auftreten. Kleinwinkelstreuintensitaten entstehen durch lokale
Fluktuationen A der Streuldngendichte #:

0= po<b>; <b> =3 e, (4.21)
=1
Dabei beziehen sich die GroRen p, (atomare Dichte) und <b> (mittlere Streulédnge) hier
nicht auf die gesamte Probe, sondern auf ein lokales Volumenelement in der Probe. Fluktua-
tionen von n kdnnen auftreten in der chemischen Zusammensetzung, wie Ausscheidungen,
und/oder in der Dichte, verursacht z. B. durch Poren oder Risse. Ausfihrliche Darstellungen
der Theorie der Kleinwinkelbeugung sind in [45, 46, 47, 48] zu finden.

Das einfachste und am hdaufigsten angewendete Auswerteverfahren basiert auf einem
Zweiphasenmodell (Abbildung 4.2). Dabei besteht die untersuchte Probe aus homogen zu-
sammengesetzten Regionen mit dem Gesamtvolumen v+, die in einer homogenen Matrix mit
dem Volumen v, = (1 — vy) eingebettet sind. Das Streusignal entsteht dadurch, dass die
Streuldngendichte 7; der Region von der Streuldangendichte 7, der Matrix abweicht und sich
somit ein Streukontrast Anp = (n; — 7o) ergibt. Ausgehend von der Debye Gleichung 4.6
erhalt man durch Ubergang von der Summe uber die Atome in der Probe in ein Integral
uber das bestrahlte Probenvolumen und nach Division durch das Probenvolumen V' fir die

Region
n() 1

Abb. 4.2: Zweiphasenmodell fur Kleinwinkelbeugung an Inhomogenitéten, die in einer Ma-
trix vorliegen.
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koharent an den Streuzentren gestreute Intensitat (eine Herleitung dieses Ubergangs findet
sich in [48]):

Toon(@) = - (@) = o1~ (1= 0) - (A [T o) - TR g 4 29)
0 q-r

Die normierte Korrelationsfunktion ~,(r) beinhaltet die Informationen uber die mittelreich-
weitige Struktur der Probe und ist durch die Grél3e und die Gestalt der streuenden Regionen
gegeben. Sie stellt die Uber alle Richtungen gemittelte Wahrscheinlichkeit dar, im Abstand
r von einem Volumenelement einer streuenden Region wieder ein Volumenelement einer
streuenden Region zu finden. Fur » = 0 nimmt die Korrelationsfunktion den Wert eins an.
Im Fall von verdiinnt vorliegenden Regionen wird fiir einen Abstand, der groR3er als die maxi-
male Ausdehnung R,, einer streuenden Region ist, vo(r)=0. Die Korrelationsfunktion ~y,(r)
weist dann nur in einem Bereich 0 < r < R,, von Null verschiedene Werte auf.

4.3.1 Invariante Q

Durch Fourierumkehr von Gleichung 4.22 und Berechnung des Integrals an der Stelle » = 0
ergibt sich: _
Q= /0 ¢ Iron(q)dg = 27° - vy - (1 —vy) - (An)? (4.23)

Da das Produkt der Volumenanteile von Regionen und Matrix und dem Quadrat der Streu-
langendichtedifferenz von der Morphologie des Systems Matrix-Regionen unabhéngig ist,
wird dieses Integral als Invariante () des streuenden Systems bezeichnet. Wird das Integral
in Gleichung 4.22 fiir ¢ = 0 berechnet, so ergibt sich:

Lion(0) = vy - (1 —vy) - (An)? - v, (4.24)
mit _
Ve = /0 4 -1 - y(r)dr (4.25)

Der Faktor v, ist das sogenannte Korrelationsvolumen. Bei verdinnten monodispersen Sy-
stemen ist es identisch mit dem Teilchenvolumen. Im allgemeinen Fall l&sst sich jedoch keine
anschauliche Interpretation geben.
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4.3.2 Guinier-Naherung

Durch eine Reihenentwicklung des Faktors sin(q - 7)/q - r fur kleine Werte von ¢ - r in
Gleichung 4.22 erhalt man fur den differentiellen Streuquerschnitt folgende Naherung:

;l—g(q) = Lion(q) = v1 - (1 —wvy) - (An)? - v, - <1 — % . ) (4.26)

Wird diese Reihe bis zur zweiten Potenz entwickelt, kann sie durch eine Exponentialfunktion
ersetzt werden und es ergibt sich die Guinier-N&herung [45]:

T =00 @ v (<12 7) (427)

R ist der Streumassenradius (der so genannte Guinier-Radius) der Inhomogenitaten. Wird
der Logarithmus des aus dem Experiment erhaltenen differentiellen Streuquerschnitts tber
q* aufgetragen, so kann der Guinier-Radius R aus der Steigung des linearen Bereichs be-
rechnet werden. Die Interpretation der Gro3e R hangt von der Art der Inhomogenitaten ab
(bei homogener Dichte von ihrer Gestalt). Wenn man von kugelférmigen Inhomogenitaten
ausgeht, kann deren Durchmesser mit

D:2-\/§-RG (4.28)

berechnet werden.

4.3.3 Streuung an Grenzflachen

Aus dem differentiellen Streuquerschnitt lassen sich Informationen Uber die Struktur von
Grenzflachen gewinnen, die die Inhomogenitaten von der Matrix trennen. Im Fall von Pul-
verproben erzeugt die Oberflache der Pulverteilchen ebenfalls einen Beitrag zum Streuquer-
schnitt. Der Verlauf der Korrelationsfunktion ~, () fir » — 0 enthélt die strukturellen Infor-
mationen Uber die Grenzflache. Die Funktion ~y,(r) kann nur dann Abweichungen von ihrem
Wert an der Stelle »=0 erfahren, wenn im Bereich sehr kleiner Abstande Veranderungen in
der Streuldngendichte auftreten. Fir glatte Grenzflachen lasst sich ~o(r) flr » — 0 in eine
Potenzreihe entwickeln. Dann liefert die Auswertung des Integrals in Gleichung 4.22 nach

Porod [48]: ) S
T —4

lim Lo (q) = (Ap)? - ——= 2. 4.29
Jim, Tyon(q) = (An) o) V¢ (4.29)
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Dabei stellt S/V die Grenzflache pro Probenvolumen dar. Diese N&herung lésst sich auch auf
fraktale Grenzflachen verallgemeinern [49]. Dabei ergibt sich anstelle von Gleichung 4.29:

im Tyon(q) = (An)” - ﬁ ' % T'(5— D) - sin (W) ~q”s7% (4.30)
mit
Sp = charakteristische Konstante der Oberflache
Dg = fraktale Dimension der Flache mit2 < Dg < 3
['(n) = Gammafunktion
I['(1—=n)-cos(mn/2) = [Ca " -sinzdermit0 <n < 2[50]

Glatte Grenzfldchen besitzen eine fraktale Dimension Dg = 2, womit Gleichung 4.30
in Gleichung 4.29 Ubergeht. In doppelt logarithmischer Auftragung erhalt man in diesem
Fall flr I;,,(q) einen Bereich mit einem linearen Verlauf mit der Steigung -4, der als Porod-
Gerade bezeichnet wird. Im Falle fraktaler Grenzflachen ergibt sich ein linearer Verlauf mit
Steigungen zwischen -3 und -4. Daraus kann die fraktale Dimension Dg der im Probenma-
terial vorhandenen Grenzflachen ermittelt werden. Der Betrag des Impulstibertrags ¢, ab
welchem dieses asymptotische Verhalten auftritt, ist von der GréRRe der streuenden Regionen
abhangig. Fur kugelférmige Regionen mit einem Radius R in einem verdinnten System ist
dieser minimale Impulstibertrag gegeben durch den Wert ¢,,,;, =~ 7/R.

4.4 Kontrastvariation

Wie man in Gleichung 4.6 erkennen kann, ist die von der Probe gestreute Intensitdt nicht
nur von der Struktur der Probe abhé&ngig, sondern auch von den unterschiedlichen Streu-
langen der Elemente. Dies ermdglicht es, die so genannte Kontrastvariation einzusetzten.
Dabei gibt es zwei Mdglichkeiten: Durch die unterschiedlichen Streuldngen der Elemen-
te fur Rontgen- und Neutronenstrahlung kann eine Kontrastvariation durch Verwendung der
unterschiedlichen Strahlungsarten eingesetzt werden. Eine andere Mdglichkeit besteht in der
Isotopensubstitution bei der Neutronenbeugung. Durch Verwendung von Isotopen eines Ele-
ments mit unterschiedlicher kohérenter Streuldnge entsteht ebenfalls ein Kontrast. In Tabelle
4.1 sind die Streuldngen der Elemente, die in den hier untersuchten Keramiken vorliegen,
fur Rontgen- und Neutronenbeugung angegeben. Da das natlrliche Isotopengemisch von
Bor einen sehr hohen Absorptionsquerschnitt fiir Neutronen besitzt (o, = 767 - 10~24cm),
konnen fiir die Neutronenexperimente nur Proben mit 1B (o, = 0.006- 10~24cm) verwendet
werden. Eine Kontrastvariation durch Isotopensubstitution ist somit fir Bor nicht méglich.
Durch die geringen Unterschiede in der Streuldnge der Isotope von Kohlenstoff und von
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Element A b, [1072cm] b, [10-!2 cm]

B nat 1.4053 0.5300
10 -0.0100
11 0.6650
C nat 1.6860 0.6646
12 0.6651
13 0.6190
N nat 1.9675 0.9360
14 0.9370
15 0.6440
Si nat 3.9350 0.4149
28 0.4107
29 0.4700
30 0.4580

Tab. 4.1: Streuldngen der in den hier untersuchten Keramiken enthaltenen Elemente fir
Rontgenstrahlen (z) und Neutronen (n) aus [27, 31]; b, ist an der Stelle ¢ = 0
angegeben; nat: natdrliche Isotopenzusammensetzung.

Silizium kann eine Kontrastvariation bei diesen Elementen ebenfalls nicht eingesetzt wer-
den. Die Kontrastvariation kann also nur mit Stickstoff durchgefuhrt werden, da das Isotop
15N eine deutlich geringere Streulange als %N besitzt.

4.4.1 Kontrastvariation bei der Weitwinkelbeugung

Die Wichtungsfaktoren W;; der partiellen Strukturfaktoren sind von den Streulangen b; der
Elemente abhangig. Die Wichtungsfaktoren 17/;; flr Neutronenbeugung sind daher konstant,
die Wichtungsfaktoren 1;; flr Réntgenbeugung sind von ¢ abhéngig. Fur ein System mit
drei Komponenten sind zur Losung von Gleichung 4.12 sechs unabhangige Experimente
notig. Durch Kontrastvariation mit Rontgen- und Neutronenbeugung und durch Isotopen-
substitution mit >N sind nur drei Experimente moglich. Eine eindeutige Ermittlung der par-
tiellen Strukturfaktoren ist somit nicht mdglich, es kann jedoch Uber die Kontrastvariation
versucht werden, die verschiedenen Maxima in den Paarkorrelationsfunktionen bestimmten
Atompaaren zuzuordnen. Aullerdem erlaubt der Vergleich von Abstédnden in den amorphen
Proben mit denen in verwandten kristallinen Phasen weitere Rickschlisse.
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4.4.2 Kontrastvariation bei der Kleinwinkelbeugung

In die kohérent gestreute Intensitét 7;,,(q) der Kleinwinkelbeugung (Gleichung 4.22) gehen
uber die Streulangendichtedifferenz An zwischen Region und Matrix nach Gleichung 4.21
die Streuldngen b der in der Probe vorhandenen Elemente mit ein. Durch Variation der Strah-
lungsart mit Rontgen- und Neutronenbeugung kann so ein Kontrast in der Kleinwinkelbeu-
gung beobachtet werden. Die Streuldngendichtedifferenz An kann flr beide Strahlungsarten
fur alle moglichen Ausscheidungstypen in einer Matrix berechnet werden. Bildet man nun
den Quotienten der mit Rontgen- und Neutronenbeugung experimentell bestimmten Invari-
anten (), so erhalt man nach Gleichung 4.23:

Qe _ 21 v - (1—vi)- (An)? _ (An,)? (4.31)

@ 2% wp (1 —w1) - (An,)? (Any,)?

Aus den berechneten Streulangedichtedifferenzen (An,)? und (An,)? fur die verschiede-
nen Ausscheidungstypen und den experimentell bestimmten Invarianten ¢, und @, kann
nun nach Gleichung 4.31 die Art der tatsachlich in der Probe vorliegenden Ausscheidungen
bestimmen.

An dieser Stelle soll der Klarheit halber bemerkt werden, dass im Zusammenhang mit
der Kleinwinkelbeugung der Begriff Kontrast flr zwei verschiedene Phdnomene verwendet
wird: Einmal fur den Kontrast An zwischen den Streuldngendichten von Regionen und Ma-
trix, der Uberhaupt zu einem Streueffekt fuhrt, und einmal fur den Kontrast zwischen den
beiden Strahlenarten, der bedeutet, dass der Streueffekt flir Rontgenstrahlen und Neutronen
verschieden ist.
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5.1 Probenherstellung

Eine Mdglichkeit zur Herstellung von Keramiken ist das Polymer-Thermolyse-Verfahren
[8, 4, 6, 5], das in Abbildung 5.1 als Flussdiagramm dargestellt ist. Dabei werden zunéchst
molekulare monomere Einheiten zu polymeren Precursoren verkniipft. Diese werden bei ca.
200°C vernetzt und bilden ein hybrides prakeramische Netzwerk aus. Durch die Thermoly-
se bei 1050°C fur Si-C-N-Keramiken und 1400°C fir Si-B-C-N-Keramiken erhalt man eine
amorphe Keramik. Eine weitere Temperaturerhhung uber die entsprechende Kristallisati-
onstemperatur hinaus fihrt zu einer kristallinen Keramik.

monomere Einheit molekulare Einheiten von
Si- und N-Verbindungen

RT-120°C l Synthese

Polymer / Precursor Polysilazane

200°C l Vernetzung

prakeramisches Netzwerk | si/c/N/H-Hybrid

1050°C l Thermolyse

amorphe Keramik amorphe Si/C/N-Keramik

1500°C l Kristallisation

kristalline Keramik Si,N,/SiC-Keramik

Abb. 5.1: Flussdiagramm zur Herstellung von Si-C-N-Precursorkeramiken [9].
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Es wurden verschiedene Probenserien von Si-C-N- und Si-B-C-N-Keramiken untersucht,
die sich in ihrem Herstellungsverfahren und ihrer chemische Zusammensetzung unterschei-
den. Zur Kontrastvariation mit Isotopensubstitution bei der Neutronenbeugung wurde eine
Si-C-N-Keramik mit >N hergestellt. Die Si-B-C-N-Keramiken muRten mit 'B hergestellt
werden, da "*B einen sehr hohen Absorptionsquerschnitt fiir Neutronen besitzt und deshalb
in der Neutronenbeugung nicht verwendet werden kann. In Tabelle 5.1 ist eine Ubersicht der

dargestellten Keramiken gegeben. Abbildung 5.2 zeigt die Lage der terndren Zusammenset-
zungen im Si-C-N-Konzentrationsdreieck. Die Si-B-C-N-Keramiken liegen bezuglich ihrer
Si-C-N-Zusammensetzung nahe bei der der Keramik A2.

Bezeichnung PML-Bez. Precursor Lit. chem. Analyse
Al VT50 Poly(vinyl)silsesquiazan [51] Si26.9C36.6N36.5
A2 MW?2 Polymethylvinylsilazan [52] Sig78Caa9No7 3
A3 MW71 15N Polymethylvinylsilazan [52] Sis; sCa9.5N9s5 7
A4 MW70 Polymethylvinylsilazan [52] Si0.9Ce3.4N15.7
A5 MWS87A Copolymere Silazane [52] Siy1.4Ca3.9N35 4
Ab MW87B aus Trichlorsilan [52] Siy0.8C13.8Nu5.4
A7 MwW87C und Methyldichlorsilan [53] Si40.6C10.4Nu4g.0
A8 MW87D [53] Si51.6C46Nu3 s
A9 a-SizNy [57] Sigq5Ns5.5
Bl SP_Al - Sigg 7Ca3.6N47.7

Cl/C4* T(2)1 Borhaltiges Polycarbosilazan [7]  Sia3.9B10.1C41.0N2s.0
C2 MW36 Hydroboriertes Polymethylvinylsilazan[10]  Sio55B7.1Cu2.4Nos50

C3

MW33 Hydroboriertes Polyvinylsilazan

[10]

Si23.888.7c42.5 N25.0

Tab. 5.1: Ubersicht der verwendeten Si-C-N- und Si-B-C-N-Keramiken. Die chemische
Analyse wurde fur die Thermolysetemperatur angegeben (Si-C-N-Keramiken:

1050°C; Si-B-C-N-Keramiken 1400°C).

* Die Keramiken C1 und C4 unterscheiden sich dadurch, dass die Keramik C4 nach

der Thermolyse gemahlen wurde.
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Abb. 5.2: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Si-C-N bei T<1483°C. Eingezeichnet
sind die Zusammensetzungen der Si-C-N-Keramiken A1-A8 nach der Thermolyse
und der gesputterten Si-C-N-Keramik B1. Die Si-B-C-N-Keramiken C1-C4 (iso-
thermer Schnitt bei 10% BN) liegen beztiglich ihrer Si-C-N-Zusammensetzung im
Bereich der Keramiken A2 und A3.

5.1.1 Synthese der Polymere
5.1.1.1 Polymer Al

Das Polymer Al ist kommerziell erhéltlich (VT50, Hochst AG). Es besteht aus Polyvinylsilazan
(PVS) und etwa 10 % N(CH3), Endgruppen.

H

N //CH2 i i i
C

| CH,

4— Si — N — + 10%—+— N
| o,

(NH)OAS H m n
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5.1.1.2 Allgemeine Vorschrift zur Darstellung von Oligo- und Polysilazanen
des Typs [(R})(R?)Si-NH],, (Polymere A2, A3, A4)

Alle Synthesearbeiten werden in einer Atmosphare aus gereinigtem Argon durchgefihrt.

In einem 1000 ml Dreihalskolben mit Gaseinleitungsrohr, KPG Riihrer und CO,/!Pro-
panol RiickfluRkihler werden 400 mmol eines Dichlorsilans [(R!)(R?)SiCl,] in 800 ml THF,
das zuvor durch mehrtégiges Kochen tber Kalium getrocknet wird, gelést. Nach dem Ab-
kihlen der Losung auf 0°C wird langsam tiber KOH getrockneter Ammoniak in die Ldsung
eingeleitet. Das Reaktionsgemisch triibt sich hierbei durch das Ausfallen von Ammonium-
chlorid spontan ein. Die Gaseinleitung wird so lange fortgesetzt, bis man am Rickflutkuhler
die Kondensation von flissigem Ammoniak beobachtet. Anschliel3end wird das Reaktions-
gemisch uber Nacht auf 25°C erwédrmt und der entstandene Niederschlag aus Ammonium-
chlorid durch eine Filtration von der Polymerlésung abgetrennt. Vom klaren und farblosen
Filtrat wird das Losungsmittel unter vermindertem Druck bei 25°C abdestilliert. Nach dem
Entfernen des Restlosungsmittels (zwei Stunden bei 50°C/10~2 mbar) erhélt man die Silaza-
ne als farblose Flussigkeiten durchweg in hohen Ausbeuten von 85 - 100%.

R! exc. NHy R!
] THF, 0°C ]
‘cl— S —C —— 44— Si — N —+
| NH,CI I
R?2 R? H n

A2: R! = CH;, R? = H,C=CH
A3: R! = CHj3, R? = H,C=CH mit Isotop '°N dargestellt
A4:R! = CH3, R? = C6H5

5.1.1.3 Vorschrift zur Darstellung von [(H)Si(NH), 5]..[(H;C)(H)Si-NH],,
(Polymere A5, A6)

Alle Arbeiten werden nach der Synthesevorschrift wie zur Darstellung der oben beschriebe-
nen Oligo- und Polysilazane des Typs [(R!)(R?)Si-NH],, durchgefihrt.
Nach dem Entfernen des Losungsmittels werden die Polysilazane als farblose Festkorper

erhalten.

H H exc. NHq H H
] | THF, 0°C | ]
nCl— Si —Cl + mCl— Si —Cl —— -+— Si N —+— Si — N —
| | NH,CI | I
Cl CH, H |15 CH,4 H

A5: n=1 (20g, 148 mmol), m=2 (33.0g, 290 mmol)
A6: n=2 (40g, 296 mmol), m=1 (16.5g, 145 mmol)
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5.1.1.4 Vorschrift zur Darstellung von [(SiH2-NH)3(H3CSiH-NH)],, (Polymer A7)

Die Synthese wird nach der Synthesevorschrift wie zur Darstellung der oben beschriebenen
Oligo- und Polysilazane des Typs [(R')(R?)Si-NH],, durchgefiihrt (siehe Kapitel 5.1.1.2).

Das nach dem Entfernen des Ldsungsmittels erhaltene fliissige Polymer wird erneut in
300 ml THF gelost und nach der Zugabe von 0.2 ml 2.5M n-BuL.i in n-Hexan 12 Stunden
zum Ruckfluss erhitzt. Dabei wird eine heftige Gasentwicklung und das Ausfallen eines
farblosen Festkorpers aus der siedenden Reaktionslésung beobachtet. Nach dem Entfernen
des Losungsmittels unter reduziertem Druck (letztlich 130°C/10-2 mbar) erhédlt man das
Polymer als harten farblosen Feststoff in 96% Ausbeute.

H CH, [ H ] i CH;, ]
| | NH; | |
3¢l— Si —C1 + Cl— Si —Cl —— —+— Si — N — —+— Si — N —
| | NH,Cl I I
H H H H 3 H H n
[ m ] [ cn, ] [ m ] [ cn, ]
| l [n—BulLi] l |
+— Si — N — +— Si — N — —— -+— Si — N — +— Si — N —
I I _H, $ | | %
o 51 3 o o n H 3 H n

Ansatz: 17.6 g (174 mmol) H,SiCl, und 6.7g (58 mmol) H3CSiHClI; in 800 ml THF

5.1.1.5 Vorschrift zur Darstellung von [(SiH,-NH);(SiH;-NCH5)],, (Polymer A8)

Die Synthese wird in einer Atmosphare aus gereinigtem Argon durchgefihrt.

In einem 1000 ml Dreihalskolben mit Gaseinleitungsrohr, KPG Riihrer und CO,/*Pro-
panol RuckfluBkihler werden 45.6 g (452 mmol) H,SiCl, in 1000 ml THF, das zuvor durch
mehrtagiges Kochen Uber Kalium getrocknet wurde, geldst. Nach dem Abkiihlen der L6-
sung auf -70°C werden langsam 10.54 g (340 mmol) tiber KOH getrocknetes Methylamin
in die Loésung eingeleitet. Nach dem Erwérmen auf 0°C wird der entstandene Niederschlag
aus Methylaminhydrochlorid abdestilliert und zweimal sorgfaltig mit je 100 ml THF (0°C)
gewaschen. Die Losungen werden mit dem Filtrat vereinigt und erneut auf -70°C gekuhlt. Im
folgenden werden 17 g (1020 mmol) Ammoniak, die ebenfalls tiber KOH getrocknet wurden,
eingeleitet. Nach dem Erwarmen des Gemischs auf 25°C wird der entstandene Niederschlag
durch eine G3 Fritte abgetrennt und das Ldsungsmittel bei 25°C/10~3 mbar abdestilliert.
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Das verbleibende farblose Ol wird in 300 ml THF gel6st und nach der Zugabe von 0.2 ml
2.5M n-BuL.i in n-Hexan 12 Stunden zum Ruickfluss erhitzt. Dabei wird eine heftige Gasent-
wicklung und das Ausfallen eines farblosen Festkérpers aus der siedenden Reaktionsldsung
beobachtet. Nach dem Entfernen des Losungsmittels unter reduziertem Druck erhalt man das
Polymer als harten farblosen Feststoff in 97% Ausbeute.

H 1) 3MeNH, H H
1 2) 9NH, | |
4 Cl— Si —Cl _ +— S — N —+ 4+ S8i — N —

] 1) —2MeNH,Cl | ] | ]

H 2) —6NH,Cl H H 3 H CH;, n
i H ] i H ] i H ] i H ]
| ] [n—BulLi] ] |
+— Si — N — +— Si — N — — +— Si — N — +— Si — N —
_— | H, | % % |
H H 3 H CH, n H 3 CH, n

5.1.1.6 Vorschrift zur Darstellung von a-SizN4 (Polymer A9)

Die Synthese des Polysilazans, das als Precursor fir das a-SisN,4 dient, wird in einer At-
mosphére aus gereinigtem Argon nach der Synthesevorschrift wie zur Darstellung der oben
beschriebenen Oligo- und Polysilazane des Typs [(R!)(R?)Si-NH],, durchgefiihrt.

H H exc. NH4 H H
] ] THF, 0°C

|
2¢l— S —Cl 4+ Cl— Si —C — — Si N 4 S — N —
l l NI, | I
Cl H H 15| 2 H H n

Ansatz: 20 g (200 mmol) HsSiCl, und 54 g (400 mmol) HSICl3

5.1.1.7 \Vorschrift zur Darstellung von {!B[C,H4Si(CH3)NH]s},, (Polymer C1,
C4)

Die Synthese wird in einer Atmosphare aus gereinigtem Argon durchgefihrt.

In einem 1l Schlenk Kolben mit Gaseinleitungsrohr, KPG Rihrer und Trockeneiskihler
(CO,/*PrOH) werden 12.5 g (28.6 mmol) *B[C,H,Si(CH5)Cly]5},, in 500 ml Tetrahydro-
furan geldst und auf 0°C gekdhlt. Unter kréftigem Rihren leitet man so lange uber KOH
getrockneten Ammoniak ein, bis am RuckfluRkihler das Kondensieren von uberschiissigem
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Ammoniak beobachtet wird. Das Reaktionsgemisch wird nachfolgend langsam auf 25°C
erwarmt und der entstandene Niederschlag abfiltriert. Das klare, farblose Filtrat wird im
Vakuum bei 25°C eingeengt und der verbleibende farblose Feststoff bei 130°/10~2 mbar
getrocknet. Ausbeute: ~70% eines farblosen sehr luftempfindlichen Pulvers.

R R
1p "
CH B CH
N s W\
CH exc. NHy CH
| THF, 0°C |
Cl— Si —Cl —— 4 Si — N —F
| —NH,CI ] |
CHS CH3 H n
R=C,H,Si(CH,)Cl, R=C,H,Si(CH,)NH

5.1.1.8 Vorschrift zur Darstellung von {!'!B[C,H,Si(CH3)NH]s},, (Polymer C2)

Die Synthese wird in einer Atmosphdre aus gereinigtem Argon durchgefihrt.

In einem 11 Schlenk Kolben, ausgestattet mit 250 ml Tropftrichter und Magnetrihrer,
werden 42.5 g (500 mmol) [(H,C=CH)Si(CH3)NH],, in 600 ml Toluol geldst. Unter kréfti-
gem Rihren tropft man anschlieBend 19.6 g (170 mmol) H3 ' B*N(CyH5); geldst in 200 mi
Toluol zu. Wahrend der schwach exothermen Reaktion wird der Kolben im Wasserbad ge-
kihlt, so dass die Temperatur 25°C nicht tbersteigt. Man riihrt das Reaktionsgemisch tber
Nacht und entfernt nachfolgend destillativ alle flichtigen Bestandteile im Vakuum bei 25°C.
Nach dem Trocknen bei letztlich 130°C/10~2mbar erhalt man das Polymer als farblosen, in
organischen Ldsungsmitteln unldslichen Festkdrper in quantitativer Ausbeute.

R
H CH 11 CH
N 77 SN S

c CH
] Tol, 25°C ]

34— Si — N — 4+ n H3!'B#N(C,Hy)y — 4 S — N -}
| N(CyHy), .
CH; H n CH, H n

R=C,H,Si(CH,)NH
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5.1.1.9 Vorschrift zur Darstellung von {'B[C,H,Si(H)NH]3},, (Polymer C3)

Die Synthese wird in einer Atmosphare aus gereinigtem Argon durchgefihrt.

Wie bei der Herstellung von C2 werden in einem 11 Schlenk Kolben, ausgestattet mit
250 ml Tropftrichter und Magnetriihrer, 37.2 g (500 mmol) [(H,C=CH)SiHNH],, in 600 ml
Toluol gelost. Unter kraftigem Rihren tropft man anschlieBend 19.6 g (170 mmol)
H;''B*N(CyHs)3 gelost in 200 ml Toluol zu. Wahrend der schwach exothermen Reakti-
on wird der Kolben im Wasserbad gekuihlt, so dass die Temperatur 25°C nicht Gbersteigt.
Nach ca. 20-30 Minuten beginnt das Reaktionsgemisch zu gelieren. Man l&sst noch 12 Stun-
den stehen und entfernt nachfolgend alle fliichtigen Bestandteile im Vakuum bei 25°C. Nach
dem Trocknen bei letztlich 130°C/10~2 mbar erhalt man das Polymer als farblosen, in orga-
nischen Losungsmitteln unléslichen Festkérper in quantitativer Ausbeute.

R
H CH 1B CH
N 7T N

C CH
| Tol, 25°C ]

34— Si — N —  + n HgMB«N(CyHy); —— 4 Si — N —
. N(C,Hy), ]
H H n H H n

R=C,H,Si(H)NH

5.1.2 Vernetzung und Thermolyse

Zur Thermolyse der synthetisierten Polymere werden diese in einem Quarzglas Schlenk-
rohr in einem GERO-Hochtemperaturrohrofen unter Argondurchfluss mit einer Heizrate von
50K/h erhitzt. Das Heizprogramm fir die Thermolyse ist in Abbildung 5.3 dargestellt. Bei
etwa 200°C wird eine Haltezeit von 2h eingelegt, um eine Vernetzung der Polymere zu er-
maoglichen. Dabei werden beispielsweise Bindungen zwischen Si- und N- Atomen unter Ab-
spaltung von Wasserstoff gebildet. Diese Vernetzung verhindert einen gréReren Verlust von
Abspaltungsprodukten wéhrend der Thermolyse. Bei 500°C bis 700°C findet die Kerami-
sierung statt, wobei Methylgruppen entweichen und eine amorphe Keramik entsteht. Bei
der Thermolysetemperatur von 1050°C wird nochmals eine Haltezeit von 2h eingelegt, wo-
bei restlicher Wasserstoff die Keramik verlésst. Die Si-B-C-N-Keramiken werden mit dem
selben Programm bis zu der Thermolysetemperatur von 1400°C aufgeheizt. Nach der Ther-
molyse werden die Proben auf Raumtemperatur mit 300 K/h abgekuhit.
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Abb. 5.3: Ofenprogramm fiir die Thermolyse der Si-C-N-Polymere.

5.1.3 Temperung

Nach der Thermolyse werden verschiedene amorphe Keramiken einer weiteren Warmebe-
handlung unterzogen. Das Heizprogramm ist in Abbildung 5.4 fr eine Si-C-N-Keramik dar-
gestellt. Zunéchst wurden die Keramiken mit einer Heizrate von 600 K/h auf die selbe Tem-
peratur wie bei der Thermolyse erhitzt (Si-C-N: 1050°C, Si-B-C-N: 1400°C) und danach
mit 120 K/h auf die jeweils gewiinschte Auslagerungstemperatur. Die Si-C-N-Keramiken
wurden bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und 1500°C getempert, die Si-B-C-N-Keramiken bei
1400°C, 1500°C, 1600°C und 1700°C. Die Endtemperaturen wurden fir vier oder 16 Stun-
den gehalten. Danach erfolgte eine Abkihlung auf Raumtemperatur mit 300 K/h. Die gesam-
te Temperaturbehandlung wurde in einer Stickstoffatmosphére durchgefiihrt. In Tabelle 5.2
sind die verschiedenen Keramiken mit ihren unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen
und -zeiten angegeben.
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T[°C]
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Abb. 5.4: Ofenprogramm fiir die Temperung der amorphen Si-C-N-Keramiken

1050°C 1200°C 1300°C 1400°C 1500°C 1600°C 1700°C

Al
A2
A3
A4
A5
A6
AT
A8
C1
C2
C3

T

T

T

T 16h

T 16h

T 16h
T
T

16h
16h
16h

16h
16h
16h
16h
16h
4h
4h

T, 16h
T

T, 16h

16h
16h
16h
16h 16h 16h
16h 16h 16h
16h 16h 16h

Tab. 5.2: Auslagerungstemperaturen und -zeiten der untersuchten Keramiken.
T: Thermolysetemperatur (2h)
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5.1.4 Kiristallisation

Werden die Si-C-N-Keramiken bei hoheren Temperaturen getempert, so findet ein Ubergang
von der amorphen Struktur in den thermodynamisch stabilen kristallinen Zustand statt. Des-
weiteren kann eine Zersetzung der Materialien eintreten, die mit einem Massenverlust einher
geht. Wie thermodynamische Berechnungen mit der CALPHAD-Methode zeigen, spielen
dabei zwei Reaktionen eine wichtige Rolle [54]:

SisNy+3C Y% 35iC 4+ 2N, 1 (5.1)
SisN, Y 380 4+ 2N, 1 (5.2)

Abbildung 5.5 zeigt die entsprechenden Phasendiagramme im Temperaturbereich bis 1484°C,
zwischen 1484°C und 1841°C und tiber 1841°C. Im Bereich unterhalb von 1484°C ist SisNy4
neben freiem Kohlenstoff stabil (Abbildung 5.5, links). Bei 1 bar N, reagiert bei 1484°C
SizsN4 mit Kohlenstoff unter Bildung von SiC (Abbildung 5.5, Mitte). Dabei wird so lange
gasformiger Stickstoff frei (Gleichung 5.1), bis der in den Keramiken vorhandene freie Koh-
lenstoff verbraucht ist. Fir kohlenstoffreiche Keramiken mit einem Verhéltnis Si:C<1 (¢)
findet eine vollstandige Zersetzung des SisN, statt. Bei Keramiken mit einem Verhaltnis
Si:C>1 (e) wird das SizN4 nur teilweise zersetzt. Die Zusammensetzung der resultierenden
Keramik liegt danach auf der Konode SiC-Si3N,. Eine weitere Zersetzung findet nach Glei-
chung 5.2 bei 1841°C statt (bei 1 bar N5), wobei aus SizN,4 Silizium und gasformiger Stick-
stoff entsteht (Abbildung 5.5, rechts). Die Hochtemperaturstabilitat ist also durch diese Zer-
setzungsreaktionen limitiert. Im System Si-C-N kann die hochste Temperatur demnach mit
Keramiken erreicht werden, deren Zusammensetzungen auf der Konode SiC-SisN, liegen.

N N
Si;N, :
) ‘:': ‘2“:
C SiC Si C SiC Si C SiC Si
T<1484°C 1484°C<T<1841°C T>1841°C

Abb. 5.5: Phasengleichgewichte im ternaren System Si-C-N flr die Temperaturbereiche
T<1484°C (links), 1484°C<T<1841°C (Mitte), T>1841°C (rechts). Die Punkte ¢
und e zeigen das Verhalten von zwei Keramiken in den verschiedenen Tempera-
turbereichen.



42 5. Experimentelle Grundlagen

5.1.5 Herstellung einer gesputterten Si-C-N Keramik

Im Gegensatz zum Polymer-Thermolyse-Verfahren, bei dem die Herstellung der amorphen
Keramiken (ber die Synthese von molekularen Einheiten erfolgt, wird beim Sputtern die
amorphe keramische Schicht aus der Gasphase gebildet. Dabei treffen die einzelnen Ato-
me der Elemente Silizium, Kohlenstoff und Stickstoff auf das Substrat auf. Als Sputtertar-
get wurde Siliziumcarbid verwendet. Dem Sputtergas Argon wurde ein Anteil an Stickstoff
beigemischt, um die gewunschten Si-C-N-Schichten zu erhalten. Als Substrat wurde eine
dinne Aluminiumfolie (d=50 pzm) auf der Anode angebracht. Nach dem Erreichen des Vor-
vakuums von 2-10~%mbar wurde das Sputtergas Argon mit einem Druck von 7-10~2 Torr
und Stickstoff mit 9-10~3 Torr in die Sputteranlage eingeleitet. Dieses Mischungsverhaltnis
ergab amorphe keramische Si-C-N-Schichten, die in ihrer Zusammensetzung etwas mehr
Stickstoff enthalten als die Precursor-Keramiken. Um eine substratfreie Si-C-N-Keramik zu
erhalten, wurde die Aluminium-Substratfolie nach dem Sputtern mit KOH (10%) abgeétzt.

5.1.6 Chemische Zusammensetzung und Dichte

In Tabelle 5.3 sind die Resultate der chemischen Analyse der thermolysierten (T) und der
getemperten Proben angegeben. Die Analyse der Elemente Bor und Silizium erfolgte tiber
die Atomemissionsspektroskopie (OES-ICP) in einem Spektroskop der Fa. Instruments S.A.,
Frankreich (Typ: JY70+). Zur Bestimmung von Kohlenstoff und Wasserstoff wurde eine Ver-
brennungsmethode im Elementaranalysator (Typ: Vario-EL) der Fa. Elementar, Hanau, ver-
wendet. Der vorliegende Stickstoff und Sauerstoff wurde mit einer Tragergasheil3extraktion
mit dem Gerét TC-436 DR der Fa. Leco GmbH, Kirchheim, bestimmt [55].

Neben den Hauptbestandteilen Silizium, Kohlenstoff, Stickstoff und Bor wurden Ver-
unreinigungen von Sauerstoff und Wasserstoff nachgewiesen. Wie die Analyseergebnisse
zeigen, betragt die Kontamination mit Sauerstoff bis zu einigen Atomprozent. Wasserstoff
konnte im Rahmen der Analysegenauigkeit von einem Gewichtsprozent nur in vier thermo-
lysierten Proben nachgewiesen werden (A2, A3, A4, C3). Der Restwasserstoff stammt von
der unvollstdndigen Keramisierung der Proben, da nach dem Tempern der Keramiken kein
Wassersoff mehr nachgewiesen werden konnte. Zur Auswertung der Beugungsdaten wurden
die atomaren Konzentrationen der Elemente Silizium, Kohlenstoff, Stickstoff und Bor unter
Vernachlassigung der Verunreinigungen mit Sauerstoff und Wasserstoff auf 100% hochge-
rechnet. Diese Werte sind in Tabelle 5.3 in Klammern angegeben. Bei der Auswertung der
Neutronenmessungen wurde der inkohdrente Streubeitrag des Wasserstoffanteils subtrahiert
(siehe Kapitel 5.2.2.2 und 6.3).

Die makroskopische Dichte p der Proben wurde mit einem Helium-Pygnometer gemes-
sen (Fa. Micrometrics, Typ Accu Pyct 1330). Dabei werden die offenen Poren in der Pro-
be mit Helium gefullt und die Dichte wird (iber Volumenmessungen bestimmt. Die Proben
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wurden in einem Achatmdrser gemahlen, um eine maglicherweise vorhandene geschlossene
Porositat so weit wie moglich zu reduzieren. Aus der gemessenen makroskopische Dichte
p wurde die atomare Dichte po berechnet (Tabelle 5.3). Bei den untersuchten Si-(B)-C-N-
Keramiken findet man jeweils eine Zunahme der Dichte p und somit auch der atomare Dichte
po Mit der Temperatur.
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Al 1050 T 26.6 36.3 36.2 - 0.9 - 2.26 0.0797
(26.9)  (36.6)  (36.5)

A2 1050 T 25.4 41.1 25.0 - 0.7 7.8 2.12 0.0808
(27.8)  (44.9)  (27.3)

1400 31.1 37.9 30.6 - 0.4 - 2.33 0.0795
(31.3)  (38.0) (30.7)

A3 1050 T 26.9 36.0 21.7 - 2.9 125 2.13 0.0818
(31.8)  (425)  (25.7)

1400 27.6 42.6 27.4 - 2.4 - 2.27 0.0786
(28.3)  (43.7)  (28.0)

Ad 1050 T 19.4 58.9 14.3 - 15 5.9 1.84 0.0746
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(19.7)  (71.9)  (8.4)

A5 1050 T 40.9 22.9 35.1 - 1.1 - 2.35 0.0732
(41.4)  (231)  (355)

1200 39.8 22.8 34.9 - 2.5 - 2.41 0.0757
40.7)  (23.3)  (36.0)

1300 36.3 25.9 35.3 - 2.5 - 2.49 0.0804
(37.3)  (265)  (36.2)
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rpe TeTBOSi o C N B0 W SRR S
[°C] [Ate]  [At%]  [At%]  [At%]  [At%]  [At%] [o/em?] [A-5]
AS 1400 40.2 24.4 31.9 - 3.5 - 2.52 0.0790
(416)  (253)  (33.1)
1500 38.9 44.8 10.2 - 6.1 - 2.89 0.0921
(41.4)  (47.7) (109
A6 1050 T 40.3 13.7 45.0 - 1.0 - 2.44 0.0756
40.7)  (13.9)  (45.4)
1200 39.5 13.8 45.1 - 1.6 - 2.50 0.0778
(40.1)  (141)  (45.8)
1300 40.7 134 45.0 - 0.9 - 2.53 0.0782
(41.0)  (13.6)  (45.4)
1400 41.6 13.0 44.7 - 0.7 - 2.64 0.0809
(41.9)  (131)  (45.0)
1500 40.2 14.9 42.6 - 2.3 - 3.00 0.0929
(41.2)  (153)  (435)
AT 1200 T 39.8 10.1 48.0 - 2.1 - 2.52 0.0781
(40.6)  (104)  (49.0)
1400 4h 40.8 10.2 47.0 - 2.0 - 2.59 0.0795
(41.6)  (10.4)  (48.0)
A8 1200 T 49.4 4.4 42.0 - 4.2 - 2.47 0.0710
(51.6)  (46)  (43.8)
1400 4h 43.8 5.9 46.2 - 4.1 - 3.10 0.0927
45.7)  (6.2)  (48.1)
Bl - 27.2 22.3 45.2 - 5.3 - 2.62 0.0884
(28.7)  (23.6)  (47.7)
C1 1400 T 23.3 40.1 24.5 9.9 2.1 - 2.07 0.0767
(23.9)  (41.0)  (250)  (10.1)

Bunjeisiayuaqold ‘T'S

1%
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Probe Temggatur ASt‘i’/ Ai’/ Alzi/ Ai/ A(t)°/ A:/ TD&IISL?ZI; | St'i?tzz
[°C] [At%] [At%] [At%] [At%] [At%] [At%] [g/em?] (A-3]
c1 1400 234 406 238 10.2 2.0 i 2.28 0.0846
23.9) (414) (243)  (10.4)
1500 220 407 232 10.1 3.1 i 233 0.0868
(236)  (420) (240)  (10.4)
1600 245 410 216 10.4 25 i 2.35 0.0864
249) (425) (220)  (10.6)
1700 239 423 212 11.2 14 i 231 0.0860
242)  (429) (215)  (114)
C2 1400 T 251 418 246 7.0 15 i 2.16 0.0788
255)  (424) (250)  (7.1)
1500 250 414 241 7.3 2.2 i 2.29 0.0834
255)  (423) (247) (1.5
1600 278 437 16.0 7.9 4.6 i 2.46 0.0875
29.1) (458) (16.8)  (8.3)
1700 275 466 13.6 8.2 41 i 2.45 0.0879
(286) (486) (142)  (8.6)
C3 1400 T 220 392 232 8.2 13 6.1 212 0.0834
238) (424) (250)  (8.8)
1400 204 388 282 7.9 0.6 i 2.29 0.0840
246) (39.1) (284)  (7.9)
1500 248 390 266 8.3 13 i 2.35 0.0858
251) (395) (27.0)  (8.4)
1600 239 406 260 8.6 0.9 i 2.40 0.0884
242)  (410) (262)  (8.6)
1700 206 409 251 8.7 0.7 i 2.37 0.0872
248) (412) (253)  (8.7)
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5.2 Weitwinkelbeugung

5.2.1 Rontgenweitwinkelbeugung
5.2.1.1 Experimenteller Aufbau

Die RoOntgenbeugungsexperimente wurden an einem ¢ — 20-Diffraktometer in Transmis-
sionsgeometrie durchgefiihrt, dessen Aufbau schematisch in Abbildung 5.6 dargestellt ist.
Um einen mdglichst groRen Impulsubertrag ¢ = 4 sin 0,4,/ zu erreichen, wurde als
Strahlungsquelle eine Silber-Réhre (Ka: A=0.561 A) verwendet. Fiir den verwendeten Win-
kelbereich von 3° < 20 < 130° ergibt sich damit 0.59 A~! < ¢ < 20.30 A—!. Die Proben
befinden sich in einem 1mm dicken Messingranmen mit beidseitig aufgeklebter Mylarfolie,
der im Goniometerzentrum befestigt ist. Um Luftstreuung zu vermeiden, wird eine Proben-
kammer verwendet, die mit einer Vorpumpe evakuiert wird. Der Si(Li)-Halbleiterdetektor
wird mit flussigem Stickstoff aus einem Kryostat gekihlt. Eine ausfuhrliche Beschreibung

des Aufbaus und der Messwerterfassung ist in [56] préasentiert.

\

Rontgenrohre

Probe

Blenden
Si(Li)-Halbleiterdetektor
Kryostat (fliissiger N2)

- Vakuumkammer

mT< A9 ®WmTRD

Fenster aus Al Folie

Abb. 5.6: Aufbau des Réntgendiffraktometers mit Halbleiterdetektor.
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5.2.1.2 Datenkorrektur und Normierung

Um aus den gemessenen Zéhlraten den Strukturfaktor S(q) zu bestimmen, wird die pro Atom
kohé&rent gestreute Intensitét /., (q) bendtigt. Dazu muss die aus dem Experiment gewonne-
ne Intensitat 7(q) verschiedenen Korrekturen unterworfen und normiert werden:

Der Untergrund, der durch den Probenhalter mit Mylarfolie und den experimentellen
Aufbau verursacht wird, wurde bei ersten Messungen bestimmt. Da der Untergrund aber
nur etwa 1% des Messsignals ausmacht, wurde auf eine Korrektur verzichtet. Die Polari-
sation der Rontgenstrahlung an der Probe, die eine Verminderung der gebeugten Intensi-
tat in Abhangigkeit vom Winkel 6 verursacht, wurde durch einen Polarisationsfaktor korri-
giert [57]. Die Absorptionskorrektur [58] berticksichtigt die Schwachung der Rontgenstrah-
lung beim Durchgang durch die Probe. Zur Korrektur des inkoharenten Streubeitrags durch
den Compton Effekt wurden tabellierte Werte verwendet [27], die durch den Breit-Dirac-
Ruckstol3faktor [59] dividiert wurden. Auf eine Korrektur der Mehrfachstreuung [60] konnte
aufgrund der geringen Probendicke verzichtet werden. Die Normierung der korrigierten Wer-
te nach dem Verfahren von Gingrich [57] ergab schlieRlich den totalen Strukturfaktor S(q),
wobei die berechneten anomalen Dispersionsterme [61] aus [26] verwendet wurden.

Eine ausfuhrliche Beschreibung der Korrektur und Normierung findet sich in [62].

5.2.2 Neutronenweitwinkelbeugung

5.2.2.1 Experimenteller Aufbau

Die Neutronenweitwinkelexperimente wurden am Instrument SANDALS an der ISIS Neu-
tronenquelle des Rutherford Appleton Laboratory in Chilton, England durchgefiihrt [63].
An dieser gepulsten Spallationsquelle werden Protonen durch eine Kombination von Linear-
beschleuniger und Synchrotron auf 800 MeV beschleunigt und mit einer Pulsfrequenz von
50Hz auf ein Tantal-Target geschossen. Die dabei entstehenden hochenergetischen Neutro-
nen werden durch einen Moderator aus flissigem Methan (100 K) abgebremst.

Da ein gepulster Neutronenstrahl vorliegt, kann mit Hilfe der time-of-flight Technik [64]
das gesamte Spektrum der erzeugten polychromatischen Neutronen benutzt werden. Dabei
wird die Flugzeit ¢ und der Weg [ vom Target zum Detektor bestimmt und daraus die Wel-
lenlédnge A des auftreffenden Neutrons aus der De Broglie Beziehung berechnet:

b b 63
p my-(l/t)
mitmy = 1.675-1072"kg : Ruhemasse des Neutrons. Fir die Messungen wurden Neutronen
im Bereich von 0.07 A < X < 3.5 A benutzt.
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Die Neutronen durchlaufen ein 11 m langes Kollimatorrohr, so dass am Probenort ein na-
hezu paralleler Neutronenstrahl mit einem Durchmesser von 32 mm vorliegt. Am Ende des
Kollimators befindet sich ein Monitorzéhler zur Bestimmung der primaren Teilchenstrom-
dichte. Der Neutronenstrahl wird durch eine Borcarbid-Blende auf eine Hohe von 29 mm
und eine Breite von 8 mm begrenzt. Fir die Messungen an den keramischen Pulvern wur-
den zylindrische Vanadiumkivetten mit einem Durchmesser von 8 mm und einer Héhe von
64 mm verwendet. Hinter der Probe befinden sich beim SANDALS in einem Abstand von
0.75 m bis 4.00 m 18 Gruppen von Zinksulfid-Detektoren, die kegelférmig um den Primér-
strahl angeordnet sind. Die Detektorgruppen decken dabei einen Bereich des Streuwinkels
von 3.8° < 20 < 39° ab. Direkt hinter der Probe befindet sich ein zweiter Monitorzéhler im
Primarstrahl, mit dem die Transmission der Proben bestimmt werden kann.

Durch die Anwendung eines breiten Bereichs von Wellenldngen bis hinab zu A\=0.07 A
kann mit dem SANDALS Instrument im reziproken Raum ein entsprechend weiter Be-
reich von g-Werten bis ¢,,,..=50 A~" iberdeckt werden. In der durch Fouriertransformati-
on erhaltenen Paarkorrelationsfunktion fuhrt dies zu einer hohen Auflésung im realen Raum
(Ar = 27/ ae = 0.13 A).

Eine detaillierte Beschreibung des Instruments SANDALS findet sich in [65, 66].

5.2.2.2 Datenkorrektur und Normierung

Zur Berechnung des totalen Strukturfaktors S(q) wird die pro Atom kohérent gestreute In-
tensitét 7., (q) benotigt (Gleichung 4.11). Fir eine ideale Probe ohne Absorption und Mehr-
fachstreuung gilt:

J(q) =Jo-1(q) - ep-AQ (5.4)
mit
J(q) : Messsignal
Jo . einfallender Neutronenfluss
I(q) : differentieller Streuguerschnitt
€D : Nachweisempfindlichkeit des Hauptdetektors
A 1 durch den Detektor erfasster Raumwinkel

Das Messsignal wird auf den Fluss der einfallenden Neutronen normiert, um zeitliche
Drifts der Neutronenquelle heraus zu korrigieren. Fir das Messsignal im Monitorzéhler mit
Effizienz e, gilt Jy, = Jp - £y, Damit erhdlt man:

Jmon(q) _ J(q) — [<q> . 22 - AQ (55)

JM EM
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Dann wird der ebenfalls auf das Monitorsignal normierte Untergrund subtrahiert, der mit der
leeren Probenkammer gemessen wurde. Die an einer Probe bzw. an einem Vanadiumstab
gemessene Intensitédt enthalt noch den Streubeitrag des Vanadium-Containers. Fir die Ab-
sorptionskorrektur und Normierung in absolute Streuquerschnitte werden auRer der Probe im
Container (SC) der leere Vanadium-Container (C), die leere Probenkammer (B) und ein Va-
nadiumstab (V) mit 8 mm Durchmesser gemessen. Fur die auf Monitor und Untergrund kor-
rigierten Messsignale von Probe im Vanadium-Container Jg;5"(q), leerer Container J2°"(q)
und Vanadiumstabs J{7"(q) gilt:

£

Js&"(q) = [Is(q) - Assc + 1c(q) - Acse + Msc] - 6_11»)1 - AQ) (5.6)
£

Jeq) = [e(q) - Ace + Mcl- i -AQ (5.7)
£

P q) = [Iv(q) - Avy + My] - i -AQ (5.8)

mit

I;(q) : differentieller Streuquerschnitt (i=SC, C, V)

M; . berechneter differentieller Wirkungsquerschnitt der Mehrfachstreuung
voni = SC, C, V [67]
A;; . berechneter Absorptionsfaktor fur die an ¢ (S, C, V')gestreute und

inj (SC, C, V) absorbierte Strahlung nach Paalman und Pings [68]

Im néchsten Schritt werden die Intensitaten .J"°"(¢q) durch Division mit der Normie-
rungskonstanten 5 = AQ - ep /e, des Instruments auf absolute Streuguerschnitte 77" (q)
normiert. Da Vanadium Neutronen hauptséchlich inkohdrent (nahezu unabhéngig von ¢)
streut, und so der Wirkungsquerschnitt einer Vanadiumprobe rechnerisch bestimmt werden
kann, wird die Vanadiumprobe zur Bestimmung der Normierungskonstanten /3 verwendet:

S (4)
= 5.9
’ Iv(q) - Avyy + My (5.9)
Fir die normierten Streuquerschnitte 17" = J""/ 3 gilt:
I5¢(q) = Is(q) - Assc+1c(q) - Acse + Msc (5.10)

1e7(q) = 1c(q) - Ace + Mc (5.11)



5.2. Weitwinkelbeugung 51

Nun kann der Anteil der Mehrfachstreuung Mg, M abgezogen werden und durch Kombi-
nation von 5.10 und 5.11 ergibt sich:

nor nor A
I3 (q) — 12 (C])ﬁ,scC (5.12)

[S(q) B AS SC

Aus der eingewogenen Probenmenge und dem bestrahlten Probenvolumen kann die Anzahl
N der Atome bestimmt werden. Damit kann eine Normierung auf die Teilchenzahl durchge-
fihrt werden und man erhdlt den differentiellen Streuquerschnitt pro Atom:

] q n Tin p n o n
) 1) = Y e 3+ T 1+ P, )30 Y ey (S (@) — 1+ Pyla, O]
i=1 i=1j=1
(5.13)
mit P,(q, ©), P,;(¢g, ©) : Korrekturterme fur inelastische Streuung nach Placzek [69]

In Abbildung 5.7 sind die differentiellen Streuquerschnitte 7Y (¢) der Keramik A8 bei
1200°C und 1400°C dargestellt. Ohne einen inkohdrenten Streubeitrag wére zu erwarten,
dass der differentielle Streuquerschnitt 72 (q) um den konstanten Eigenstreuanteil

"¢ (b2 + oy /4m) oszilliert. Die Streuquerschnitte liegen jedoch hoher und zeigen
eine leichte Verbiegung. Dies ist auf einen Streubeitrag von Wasserstoff in der Probe zu-
rickzufiihren. Die Unterschiede in der Keramik A8 fur 1200°C und 1400°C kdnnen damit
erklart werden, dass in der Keramik bei 1200°C noch mehr Wasserstoff vorhanden ist als bei
1400°C. Durch den hohen inkohdrenten Streuquerschnitt des Wasserstoffs
(ol =79.9-10"2*cm? bei A = 1.8 A) verursachen schon geringe Anteile von Wasserstoff
in der Keramik eine deutliche Differenz. Der Wasserstoffgehalt einer Probe kann deshalb aus
dieser Differenz abgeschatzt werden. Dazu wird fiir den gesamten Streuquerschnitt o7, der
tabellierte Wert bei 1.8 A verwendet (o7, = 81.67- 107*'cm?) [31]. Ist M der Wert, um den
der experimentell ermittelte differentielle Streuquerschnitt 7Y (q) oszilliert, so gilt fiir den
Wasserstoffgehalt ¢ einer Probe:

H
Otot

CH (5.14)
Fur die Keramik A8 ergibt sich so ein Wasserstoffgehalt von 16 At.% fur die bei 1200°C
thermolysierte Probe und ein Wasserstoffgehalt von 0.4 At.% fur die bei 1400°C getemper-
te Probe. Bei einer Temperung verldsst der noch in den Keramiken vorhandene Wasserstoff
die Probe. Dieser geringe Wasserstoffgehalt kann in der chemischen Analyse nicht nachge-
wiesen werden (Tabelle 5.3), da die Nachweisgrenze bei der Analyse bei 1 Gew.% H liegt
(16 At.% H ~ 0.9 Gew.% H).
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Abb. 5.7: Differentieller Streuquerschnitt 7Y (¢) der Keramik A8 bei 1200°C und 1400°C
(gemessen mit der Detektorgruppe 18 am SANDALS). Die Kurve fiir 1200°C ist
aufgrund des hohen Wasserstoffgehalts von 16 At.% nach oben verschoben.

Wie Placzek [69] zeigte, kann P;;(¢, ©) in Gleichung 5.13 vernachléssigt werden. Durch
die Anpassung eines Chebyshev-Polynoms [70] erster Ordnung an den differentiellen Streu-
querschnitt 7Y (¢) kann der Beitrag des gesamten Eigenstreuanteils M (g) ermittelt werden.
Das heil3t, er wird bei dieser Auswertung nicht aus tabellierten Streudaten theoretisch be-
rechnet, sondern empirisch ermittelt. Damit wird auch der Placzek Korrekturterm P;(q, ©)
und der Beitrag von Wasserstoff empirisch berticksichtigt. Nach Subtraktion des gesamten
Eigenstreuanteils M (q) erhélt man die pro Atom kohdrent gestreute Intensitat ;. (q) (ab-
ziiglich des kohérenten Eigenstreuanteils):

Lion(q ch v = 1Y (q => "> ¢ bi-cj-b;-[Si(q) — 1] (5.15)
i=1j5=1
= 2 k, U{{t
— (b Tinkiiy | P, . ot
;Cz (b; i —)(1+ Pi(q, ©)) + cy .

Daraus kann nun der Strukturfaktor S(q) nach Gleichung 4.11 berechnet werden. Eine aus-
fuhrliche Beschreibung der Korrektur der Neutronenexperimente ist in [64, 18] zu finden.
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5.3 Kleinwinkelbeugung

5.3.1 Rontgenkleinwinkelbeugung
5.3.1.1 Experimenteller Aufbau

Die Experimente zur Rontgenkleinwinkelbeugung wurden an einer Punktfokuskamera mit
Cu-K,-Strahlung (\=1.54 A) durchgefiihrt. Der experimentelle Aufbau ist in Abbildung 5.8
schematisch dargestellt. Durch den Aufbau mit Punktfokus kann mit geringen Probenmen-
gen gearbeitet werden und eine sogenannte Entschmierung der Messdaten, die bei der Ver-
wendung eines Strichfokus notig ware, ist nicht notwendig. Da auch die Neutronenkleinwin-
kelmessungen mit Punktfokus durchgefihrt wurden, ist ein direkter Vergleich der mit bei-
den Strahlungsarten erhaltenen Messkurven mdglich. Die Proben wurden in 0.5 mm dicke
Metallrahmen mit Kaptonfolie eingeftllt und direkt mit Blende B3 in den Probenhalter ein-
gebaut. Die Probenkammer kann zur Reduzierung der Luftstreuung evakuiert werden. Es
wurde ein Flachendetektor verwendet, dessen Abstand zur Probe veréndert werden kann,
um den erfassten g-Bereich und die Auflésung Aq zu variieren. Die verwendeten Messbe-
reiche sind in Tabelle 5.4 angegeben. Eine detaillierte Beschreibung des Aufbau findet sich

in [23].

Abstand resultierender

Probe-Detektor Messbereich
Bereich | 78 cm 0.0096 A-1 < q <0.093A"!
Bereich I1 27 cm 0.037 A-1<q<0.30 A!
Bereich I 27 cm 018 A'1<q<049 A!

Tab. 5.4: Messbereiche, die bei der Rontgenkleinwinkelbeugung verwendet wurden.

5.3.1.2 Datenkorrektur und Normierung

Da ein Flachendetektor verwendet wird, liegen die aus dem Experiment erhaltenen Rohdaten
als zweidimensionales Datenfeld vor. Nach einer Korrektur auf die Detektorempfindlichkeit
und Subtraktion des Detektorrauschens werden diese Flachendaten I (x, y) Uber eine radiale
Mittelung in eine winkelabhdngige Intensitét 7(260) umgerechnet. Nach Gleichung 4.2 l&sst
sich daraus der Impulstbertrag ¢ bestimmen. Danach folgt die Korrektur auf den Untergrund
und auf die Absorption. Um die effektive Probendicke d der Pulverproben zu bestimmen,
wurde der Absorptionskoeffizient ;. berechnet. Aus der Transmission 7" und dem Lambert-
Beerschen Absorptionsgesetz ergibt sich:

! 1yl
d=—=.InT=—=.In ([—P) (5.16)
0
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Abb. 5.8: Schematische Darstellung der Kleinwinkelanlage mit Punktfokus

Die Normierung der korrigierten Daten auf absolute Einheiten wurde mit Hilfe von glas-
artigem Kohlenstoff als Eichstandard durchgefuhrt. Dieser enthalt Poren, die fiir Réntgen-
und Neutronenbeugung das selbe Streubild liefern. Der g-abhéngige Streuquerschnitt dieses
Standards liegt fur Neutronen aus friiheren Messungen in absoluten Einheiten vor. Unter Be-
ricksichtigung der unterschiedlichen Streuldngen von Kohlenstoff fir Rontgen- und Neutro-
nenstrahlen liegt er auch fur Rontgenbeugung vor. Durch die Messung des Kleinwinkelstreu-
signals des Standards und dem Vergleich mit dessen absolutem Streuquerschnitt ergibt sich
die Normierungskonstante 3. Diese wird dann verwendet, um flr die Proben den differenti-
ellen Streuquerschnitt 7;,,(q) aus der gemessenen und Korrigierten Intensitat zu bestimmen.
Eine ausfiihrliche Beschreibung der Korrektur und Normierung ist in [23] angegeben.

5.3.2 Neutronenkleinwinkelbeugung
5.3.2.1 Experimenteller Aufbau

Die Neutronenkleinwinkelexperimente wurden an den Instrumenten PACE und PAXE am
Reaktor Orphée des Laboratoire Léon Brillouin (LLB) in Saclay, Frankreich durchgefiihrt.
Die beiden Instrumente unterscheiden sich lediglich in der Art des Detektors: PACE enthalt
einen Detektor, der aus 30 konzentrischen Ringen mit 1 cm Breite aufgebaut ist, PAXE be-
sitzt einen Flachendetektor mit 64 x 64 cm?, der aus 4096 1 x 1 cm? groRen Einzelzellen
besteht [71]. In Abbildung 5.9 ist der Aufbau der beiden Instrumente schematisch darge-
stellt. Die kalten Neutronen (2 A < X < 15 A) werden uber ein Strahlsystem in das In-
strument geftihrt. Mit einem mechanischen Geschwindigkeitsselektor® kann die gewtiinschte

! rotierende Walze, auf der spiralférmige Rohre montiert sind
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Abb. 5.9: Schematische Darstellung der Kleinwinkelanlagen PACE und PAXE am ILL,
Saclay.

Wellenlédnge A der Neutronen eingestellt werden. Der Monitorzéhler dient der Normierung
der gemessenen Intensitdten auf zeitliche Schwankungen des Primdrstrahls. Durch einen
Kollimator, dessen Lange durch Wahl verschiedener Blenden variiert werden kann, gelan-
gen die Neutronen zur Probe. Der Detektor befindet sich in einem evakuierten Tank wobei
der Abstand zwischen Probe und Detektor zwischen 0.5 m und 5 m variiert werden kann.
Dieser Abstand bestimmt zusammen mit der eingestellten Wellenlange A\ den mdglichen
Messbereich der g-Werte. In Tabelle 5.5 sind die drei verwendeten Messbereiche fir beide
Instrumente angegeben. Durch Messungen in allen drei Bereichen war somit die Erfassung
eines gesamten Bereichs von 3-1073 A~! < ¢ <4.3-10~' A méglich. Die Keramikpulver
wurden in zylinderférmige Metallkivetten mit Quarzglasfenstern und 1mm Dicke eingewo-
gen.

Abstand Wellenldnge A resultierender
Probe-Detektor der Neutronen Messbereich
PAXE
Bereich | 476 m 15.00 A 0.0035A~' < q <0.032A"!
Bereich II 2.46m 6.00 A 0013 A-'<g<0.15 A-!
Bereich Il 1.07 m 451 A 0066 A~'<qg<043 A!
PACE
Bereich | 458 m 14.17 A 0.0029A-1 < q<0.031A!
Bereich I 2.50 m 6.07 A 0012 A-'<g<0.13 A!
Bereich Il 0.88m 5.06 A 0.043 A-1<q<043 A!

Tab. 5.5: Messbereiche, die wahrend der Messungen am PAXE und PACE verwendet wur-
den.
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5.3.2.2 Datenkorrektur und Normierung

Fur die Datenkorrektur der Neutronenkleinwinkelexperimente missen &hnliche Schritte
durchgefuhrt werden wie fir die Korrektur der Réntgenbeugungsdaten. Eine radiale Mit-
telung muss am Instrument PACE nicht durchgefuhrt werden, da hier die Messwerte bereits
in Abhdngigkeit von 26 vorliegen. Als Eichstandard fir die Normierung auf absolute Streu-
querschnitte wird bei den Neutronenkleinwinkelexperimente H,O verwendet. Alle Korrek-
turen kénnen direkt im Programm PAsidur [72] durchgefiihrt werden. Dabei wird folgende

Formel verwendet [73]:

Jscla) — Jolq)
Tsc-ds  Tc-do

Iy = 5.17
D=0 Joly) 647
Tw -dw Tc-do
mit:
I
Wa) = (hle)— (B2 -4) /
T; : Transmission
d; Dicke
t; Messzeit
M; Monitorrate
Ip(q) : Messung des Untergrunds mit Cd — Strahlfanger

SC : Probe + Container
7 = C : Container
W . \Wasser

Fur die Neutronenkleinwinkelbeugung wird die effektive Dicke d s der Pulverproben aus der
in die Kiivette eingewogenen Masse m g und der gemessenen Dichte ps der Probe berechnet:

ms

d pr—
5 Ak - ps

(5.18)

mit: Ag: Querschnittsflache der Kivette



6. ERGEBNISSE UND DISKUSSION

6.1 Weitwinkelbeugung

6.1.1 Kontrastvariation zur Bestimmung der Korrelationen

Wie in Kapitel 4.4.1 gezeigt wurde, werden fiir die Bestimmung der sechs partiellen Paar-
korrelationsfunktionen G(r) im terndren System Si-C-N sechs unabhangige Experimente
bendtigt. Mit Hilfe der Rontgen- und Neutronenbeugung und der Neutronenbeugung mit
Isotopensubstitution konnen drei totale Strukturfaktoren S(g) bestimmt werden. Da durch
die unterschiedlichen Kontrastverhaltnisse unterschiedliche Wichtungsfaktoren W;; in die
totalen Strukturfaktoren S(q) eingehen, kann so versucht werden, die verschiedenen Korre-
lationen zu bestimmen. In Abbildung 6.1 sind die Wichtungsfaktoren fiir RGntgenbeugung
der Keramik Al als Funktion des Impulsiibertrags ¢ dargestellt. Durch die Abhéngigkeit

q[A"]

Abb. 6.1: Wichtungsfaktoren W;; der Keramik Al flir Rontgenbeugung.
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der Streuldnge f(q) vom Impulsubertrag ¢ bei der Réntgenbeugung, die fir die Elemente
Si, C und N verschieden ist, weisen die Wichtungsfaktoren W;; eine starke Abhangigkeit
von ¢ auf. Wie zu sehen ist dominieren diejenigen Wichtungsfaktoren 1;;, welche Silizium
enthalten. Deshalb weisen Si-Korrelationen bei der Rontgenbeugung in der Paarkorrelations-
funktion G(r) eine hohere Intensitét auf als N-N- und C-C-Kaorrelationen. In Tabelle 6.1 sind
die Wichtungsfaktoren IV;; der Keramik Al fiir Rontgen- und Neutronenstrahlen angegeben.
Die Werte fiir R6ntgenbeugung wurden dabei tiber einen ¢g-Bereichvon 0 A-! < ¢ < 25 A-!
gemittelt. Die Wichtungsfaktoren W;; der Keramiken A2 (mit "*‘N) und A3 (mit **N) sind
ebenfalls in Tabelle 6.1 angegeben. Im Vergleich zur Rontgenbeugung liefern die Si-Si-
Korrelationen mit Neutronen einen sehr kleinen Beitrag zum totalen Strukturfaktor S(q)
und zur totalen Paarkorrelationsfunktion G(r), wahrend die Beitrage von C-C-, N-N- und
C-N-Korrelationen groRer als bei der Rontgenbeugung sind. Bei Kontrastvariation mit dem
Isotop N werden durch die kleinere Streulange b von >N die Wichtungsfaktoren der N-
Korrelationen kleiner als mit "**N, alle anderen Faktoren werden groRer.

Probe Strahlung Wg_g5 We_c Wnon Ws_c Wg_n We_pn

Al X 0.230 0.056 0.083 0.224 0.272 0.136
Al N 0.026 0.122 0.241 0.112 0.157 0.343
A2 "N N 0.030 0.199 0.146 0.154 0.132 0.341
A3 5N N 0.052 0.237 0.081 0.222 0.130 0.278

Tab. 6.1: Wichtungsfaktoren W;; der Keramik Al flir Réntgen- und Neutronenbeugung und
der Keramiken A2 ("**N) und A3 (**N) fiir Neutronenbeugung.

Abbildung 6.2 zeigt die Paarkorrelationsfunktionen G(r) der Keramik Al fiir Rontgen-
und Neutronenbeugung und die Paarkorrelationsfunktionen G(r) der Keramiken A2 ("*N)
und A3 (*°N) fir Neutronenbeugung. Bei den Rontgenbeugungsexperimenten sind die Ma-
xima bei 1.42 A und 2.46 A nicht zu sehen, die bei der Neutronenbeugung jeweils deutlich
vorhanden sind. Bei 1.73 A weisen alle vier Paarkorrelationsfunktionen ein Maximum auf.
Ein viertes Maximum ist in der Neutronenkurve bei 2.84 A vorhanden, in der Réntgenkur-
ve existiert ein weiteres Maximum bei 2.92 A . Durch die Kontrastvariation und Vergleich
mit den Wichtunsfaktoren 1W;; in Tabelle 6.1 konnen diese Korrelationen nun zugeordnet
werden:

- Die beiden Maxima bei 1.42 A und 2.46 A sind in der Réntgenbeugungskurve nicht
vorhanden und stammen daher von C-C- oder N-N-Korrelationen. In der Paarkorre-
lationsfunktion der Keramik A3 (mit °N) sind diese Maxima im Vergleich zur Paar-
korrelationsfunktion der Keramik A2 (mit "“N) erhoht, was bedeutet, dass diese nicht
N-Kaorrelationen zuzuschreiben sind, sondern es miissen hier C-C-Korrelationen vor-
liegen.
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- Das Maximum bei 1.73 A ist bei beiden Strahlungsarten vorhanden, und deutet daher
auf eine Si-N-Korrelation hin. Die Verkleinerung des Maximums bei Kontrastvariation
mit 1°N bestatigt dessen Erklarung durch eine Si-N-Korrelation.

- Bei 2.84 A ist ein Maximum nur in der Neutronenkurve vorhanden. Dies bedeutet
wieder, dass es sich nur um eine C-C- oder N-N-Korrelation handeln kann. Da dieses
Maximum bei der Keramik A3 (mit °N) etwas erniedrigt ist, stammt es von einer
N-N-Korrelation.

+ Das Maximum bei 2.92 A existiert nur in der Rontgenkurve und stammt daher von Si-
Korrelationen. Da Si-C- und Si-N-Kaorrelationen in der Neutronenbeugung ebenfalls
sichtbar sein sollten, liegt hier eine Si-Si-Korrelation vor.

TR

14 |

A1 (Rdntgen)

12

10
A1 (Neutronen) |

G(r) [A?]

0 1 2

3
r [A]

Abb. 6.2: Totale Paarkorrelationsfunktionen und Kontrastvariation mit Rontgen- und Neu-
tronenbeugung und Neutronenbeugung mit Isotopensubstitution ("N < °N).



60 6. Ergebnisse und Diskussion

Somit wird es schon durch die Kontrastvariation mit Rontgen- und Neutronenbeugung und
der Neutronenbeugung mit Isotopensubstitution moglich, die einzelnen Maximas in den
Paarkorrelationsfunktionen G/(r) der Keramiken den verschiedenen Korrelationen zuzuord-
nen [18]. Eine Erhédrtung der hier getroffenen Befunde liefert ein Vergleich der durch die
Kontrastvariation identifizierten Korrelationen und der zugehdrigen gemessenen Abstéande
r;; mit den verwandten kristallinen Phasen SisN, und Graphit (Kapitel 6.1.2.1, Tabelle 6.2).

Am Ende dieses Kapitels soll ein Vergleich der Qualitit der mit Réntgenbeugung und
mit Neutronenbeugung erhaltenen Messkurven gezeigt werden, der fir den weiteren Ver-
lauf dieser und folgender Arbeiten von Bedeutung ist. In Abbildung 6.3 sind die totalen
Strukturfaktoren der Keramik Al fur Neutronen- und Réntgenbeugung dargestellt. Bei der
Neutronenmessung kann ein Bereich von 0.7 A~ < q <50 A~ gemessen werden, wahrend
bei den Rontgenmessungen selbst mit der kurzwelligen Ag-Strahlung nur ein Bereich von
0.6 A~' < q <20 A~' zuganglich ist. AuRerdem wird bei der Neutronenbeugung mit einer
Messzeit von 6 Stunden eine deutlich bessere Statistik erreicht als bei einer Rontgenmes-
sung mit einer Messzeit von zwei Wochen. Im Strukturfaktor der Neutronenbeugung ist bis
zu g~30 A~ noch Strukturinformation vorhanden, d. h. bei der Abbruchbedingung fiir die
Fouriertransformation sollte ein Wert ¢,,.,>30 A~ gewahlt werden, um keine Information

20 T T T T T T T T T T T T T T T T T T

1.8

1.6 | Neutronen

1.4

S(a)

1.2

10L Rontgen

0.8

0.6

04 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50

q[A"]

Abb. 6.3: Totale Strukturfaktoren S(q) der amorphen Keramik A1 gemessen mit Neutronen-
und Rontgenbeugung.
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zu verlieren. Bei der Réntgenbeugung ist dies nicht maglich, da maximal g~18 A~' ver-
wendet werden kann. Dies hat eine geringere Auflosung Ar = 27/, In der Paarkorrela-
tionsfunktion G(r) der Réntgenbeugung zur Folge, wie z. B. in Abbildung 6.2 deutlich wird.
Die Konsequenz dieses Verhaltens ist, dass bei der Methode der Kontrastvariation die Ront-
genmessung zwar qualitativ zur ldentifizierung von Korrelationen verwendet werden kann,
jedoch eine quantitative Kombination mit der Neutronenmessung (z. B. Differenzverfahren)
nicht moglich ist. In dieser Arbeit wurden deshalb grofitenteils Neutronenexperimente zur
Untersuchung der Keramiken verwendet. Eine Losung dieser Problematik in weiterflihren-
den Arbeiten kann durch Rontgenmessungen mit Synchrotronstrahlung erfolgen, die hohe
Zahlraten liefert und kurze Wellenléngen, d. h. groRRe Werte von g,,.. erlaubt.
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6.1.2 Weitwinkelbeugung an Si-C-N-Keramiken
6.1.2.1 Si-C-N-Keramiken im Konodendreieck C-Si;N,-SiC

Zweiphasigkeit

Die Abhéngigkeit der atomaren Struktur der amorphen Keramiken von ihrer chemischen
Zusammensetzung wurde in einem weiten Bereich des Phasendreiecks C-Si3sN,-SiC (Abbil-
dung 5.2) untersucht. Abbildung 6.4 zeigt die totalen Strukturfaktoren S(q) der Keramiken,
die mit Neutronenbeugung ermittelt wurden. Die Keramik A1l liegt auf der Konode C-Si3N,.
Die Kurven sind von oben nach unten mit ansteigendem C:Si3N4-Gehalt angeordnet. Bei
den Keramiken A2, A3, A4, A6 und A7 sind zusatzlich die Strukturfaktoren der bei 1400°C
getemperten Keramiken eingezeichnet (- - -). Auf die Temperaturbehandlung wird in Kapitel
6.1.2.5 eingegangen. Im unteren Bereich des Diagramms sind die Kurven von amorphem
Kohlenstoff (a-C) (—) und amorphem SisNy (— - —) mit aufgenommen. Beim Vergleich der
Strukturfaktoren von amorphem Kohlenstoff und amorphem SisN4 mit den Strukturfaktoren
der Si-C-N-Keramiken ist deutlich zu erkennen, dass sich die Strukturfaktoren der Kerami-
ken als gewichtete Uberlagerung von amorphem Kohlenstoff und amorphem Si;N, darstel-
len lassen. Die kohlenstoffreicheren Keramiken A2-A4 zeigen bei ¢ ~3 A~ und ¢ ~5 A-!
eine Aufspaltung in je zwei Maxima, die mit den Reflexen dieser beiden Anteilen Uberein-
stimmt. Der erste Kohlenstoffreflex bei ¢ ~1.8 A—!, der dem Abstand zwischen Kohlenstoff-
ebenen in Graphit entspricht (002), ist bei den Keramiken nach links verschoben und stark
verbreitert. Dies bedeutet, dass die Ebenen einen gréReren Abstand aufweisen, als im amor-
phen Kohlenstoff und noch eine weniger definierte Anordnung besitzen. Mit abnehmendem
C:Si3N,4-Gehalt nehmen die Kohlenstoff-Reflexe immer weiter ab und es sind nur noch An-
teile von amorphem SisN4 zu sehen (A5, A6, A7). Im Bereich sehr kleiner g-Werte ist ein
Kleinwinkelsignal zu sehen, was ebenfalls darauf hin deutet, dass die Si-C-N-Keramiken
bereits nach der Thermolyse in zwei amorphe Phasen separiert sind.

In Abbildung 6.5 sind die durch Fouriertransformation aus den Strukturfaktoren S(q)
(Abbildung 6.4) gewonnenen Paarkorrelationsfunktionen G(r) der Si-C-N-Keramiken dar-
gestellt. Zum Vergleich sind auch hier die Paarkorrelationsfunktionen G(r) von amorphem
Kohlenstoff und amorphem SisN4 mit aufgenommen. Die Zweiphasigkeit der amorphen
Si-C-N-Keramiken wird in den G(r)-Kurven besonders deutlich: Wie die Strukturfaktoren
sind sie als Uberlagerung der Kurven von amorphem Kohlenstoff (a-C) und amorphem Si3N,
deutbar. In den kohlenstoffreicheren Keramiken sind Paarkorrelationen vorhanden, die den
Abstanden in amorphem Kohlenstoff entsprechen (1.42 A, 2.46 A, 2.83 A, ...). Diese Kor-
relationen nehmen mit kleinerem C:SisN4-Verhdltnis ab, bis schlieBlich in der Keramik A6
nur noch Korrelationen vorhanden sind, die amorphem SisN, entsprechen (1.73 A, 2.84 A).
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Abb. 6.4: Totale Strukturfaktoren S(q) der amorphen Si-C-N-Keramiken mit Neutronenbeu-
gung. Die Kurven sind von oben nach unten mit steigendem C:Si3;N,4-Gehalt ange-
ordnet (Werte in Klammern). Zum Vergleich sind unten die Strukturfaktoren von
amorphem Kohlenstoff (a-C) (—) und amorphem SisN, (— - —) mitaufgenommen.

Si-C-Bindungen

Bei den Keramiken im Konodendreieck C-SizN4-SiC weisen das zweite und das vierte Ma-
ximum (1.73 A, 2.84 A) in den Paarkorrelationsfunktionen G/(r) im Vergleich zur Keramik
Al auf der Konode C-SisNy eine zusatzliche Schulter bei gréReren Abstanden auf (Kerami-
ken A2 und A3 in Abbildung 6.5 und Abbildung 6.6, oberes Teilbild). In diesem Bereich des
Phasendreiecks existieren in den Proben zusétzlich Si-C-Bindungen, da das Si:N-Verhéltnis
nicht mehr dem von SisN, entspricht [22]. Si-C-Abstande treten in kristallinem SiC auf bei
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Abb. 6.5: Totale Paarkorrelationsfunktionen G(r) der amorphen Si-C-N-Keramiken mit
Neutronenbeugung. Die Kurven sind von oben nach unten mit steigendem
C:Si3Ny-Gehalt angeordnet (Werte in Klammern). Zum Vergleich sind unten die
Paarkorrelationsfunktionen von amorphem Kohlenstoff (a-C) (—) und amorphem
SigNy (— - —) mit aufgenommen.

1.89 A, 3.06 A und 3.61 A. Die ersten beiden Abstinde stimmen jeweils gut mit der Lage
der zuséatzlichen Schulter tberein. Da in den Paarkorrelationsfunktionen G(r) keine Si-C-
Bindungsabstande bei 3.61 A auftreten, die beim Vorliegen einer separierten amorphen SiC-
Phase erwartet wirden, existieren offenbar nur Si-C-Bindungen innerhalb von einzelnen Te-
traedern. Dies weist darauf hin, dass SiC nicht in getrennten Bereichen vorliegt, sondern dass
die zusétzlichen Kohlenstoffatome auf den Stickstoffplatzen der SiN4-Tetraeder eingebaut
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sind. Es liegen also gemischte Si(C,N),-Tetraeder vor. Dies wurde auch bei Festkorper-
NMR-Untersuchungen gefunden [11, 12]. Aufgrund der Dreibindigkeit von Stickstoff und
der Vierbindigkeit von Kohlenstoff hat diese Phase die Bruttoformel Sis [ /4,N4—.C,, die
im Folgenden der Einfachheit halber mit Si3(C,N), bezeichnet wird.

10 —

. = Messkurve Keramik A2 |

g L - FitC-C, Si-N, Si-C |
— Fit gesamt

10 | | ——t——t—
gl Fit C-C, Si-N |
— Fit gesamt

RDF [A]

Abb. 6.6: RDF-Funktion zur Berechnung der Koordinationszahlen Z,; mit einer Anpassung
an eine GauB-Funktion. Die untere Kurve zeigt die Keramik A1, deren Zusammen-
setzung auf der Konode C-Si3Ny, liegt, die obere Kurve zeigt die Si-C-N-Keramik
A2, die im Konodendreieck liegt. Beim zweiten Maximum wurde zusétzlich ein
Si-C-Anteil mit bericksichtigt.
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Strukturelle Parameter und Vergleich mit kristallinen Phasen

In Kapitel 4.2.1 wurde gezeigt, dass die Koordinationszahl Z;; aus der Flache A;; unter ei-
nem Maximum der radialen Verteilungsfunktion RDF berechnet werden kann (Gleichung
4.15). Die Koordinationszahl Z;; gibt an, wieviele Atome der Sorte j um ein Zentralatom der
Sorte i angeordnet sind. Zur Bestimmung der Fldache A;; wurden die jeweiligen Maximas
in der RDF-Funktion mit einer GauB-Funktion angepasst (siehe das Beispiel in Abbildung
6.6). Im Bereich innerhalb des Konodendreiecks C-SisN4-SiC wurden dabei beim zweiten
und vierten Maximum jeweils zwei GaulR-Funktionen angepasst, um den Anteil an Si-C-
Korrelationen in den Keramiken mit zu berticksichtigen. Die Abstande r;; und die Koordi-
nationszahlen Z;; fur die verschiedenen Si-C-N-Keramiken sind in Tabelle 6.2 angegeben.
Zum Vergleich sind im oberen Teil der Tabelle die Werte fur amorphen Kohlenstoff, fir
amorphes SisN, und fur die kristallinen Phasen Graphit, «-SisN4 und SiC angegeben. Die
atomaren Absténde in den amorphen Si-C-N-Keramiken stimmen gut mit den Absténden
fur kristallines SisN4 bzw. Graphit tiberein. Dies liegt daran, dass die Elemente Si, C und N
kovalente Bindungen eingehen und somit definierte Bindungsabstéande und -winkel im Be-
reich nachster Nachbarn auftreten. Die Koordinationszahlen der C-C-Bindungen bei 1.42 A
und 2.46 A sind jeweils kleiner als in Graphit (1.42 A: Z-¢=3; 2.46 A: Z,=6). Sie zeigen
jedoch keine systematische Abhangigkeit von der chemischen Zusammensetzung der Kera-
miken. Das bedeutet, dass die Kohlenstoffatome nicht statistisch in der Keramik verteilt sind,
sondern in separierten Kohlenstoff-Bereichen vorliegen, da im Fall statistischer Verteilung
die Koordinationszahl Z- systematisch mit steigendem C-Gehalt zunehmen mdsste. Das
die Koordinationszahlen Kkleiner sind als in der kristallinen Graphit-Phase kommt dadurch
zustande, dass die Kohlenstoffatome am Rand dieser Bereiche weniger nichste Kohlenstoff-
atome besitzen. Die Koordinationszahlen liefern also einen weiteren Hinweis dafir, dass die
Keramiken nach der Thermolyse bereits phasensepariert sind.

Die Koordinationszahlen der Si-N-Bindungen bei 1.73 A liegen zwischen 2.1 und 3.7
und sind damit Kkleiner als der Wert in kristallinem SizN,4 (Zs;x=4). Eine Addition der Ko-
ordinationszahlen Zg;y bei 1.73 A und Zg, bei 1.89 A liefert jedoch Werte um 4. Dies
bestatigt, dass gemischt-koordinierte Si(C,N),-Tetraeder vorliegen.
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Graphit[74] C-C C-C C-C
rij [A] 1.42 2.46 2.84
Zi; 3 6 3
a-C c-C c-C c-C
ri [A] 1.42 2.46 2.83
Zs; 2.0 4.1 2.3
a-SisN, [75] Si-N N-N N-N Si-Si
rij [A] 1.71,1.79 258 2.81,2.94 272-3.15
Zs; 2,2 1.5 175,75 8
a-SizN, Si-N N-N
rij [A] 1.73 2.84
Zi; 3.14 5.81
kubisches SiC [76] Si-C Si-Si,C-C
rij [A] 1.89 3.06
Zij 4 12
c-C Si-N  Si-CY C-C N-N c-c¥
A8 1200°C
rij [A] 1.74 2.84
Zs; 2.1 5.8
A8 1400°C
rij [A] 1.74 2.84
Zi; 3.1 8.1
A7 1200°C
rij [A] 1.74 2.84
Zs; 3.3 6.7
A7 1400°C
rij [A] 1.74 2.84
Zs; 3.1 6.4
A6 1050°C
rij [A] 1.74 2.86
Zi; 3.6 7.6
A6 1400°C
rij [A] 1.74 2.86
Zi; 3.6 8.3
A5 1050°C
rij [A] 1.75 2.85
Zs; 2.9 8.4

Tab. 6.2: Atomare Abstande r;; und Koordinationszahlen Z;; fur die Si-C-N-Keramiken Al
bis A8 und B1 und von den amorphen Phasen a-C und a-Si3N, sowie die der kristal-
linen Phasen Graphit, a-SisN,4 und SiC. Die Zusammensetzungen der Keramiken
sind in Tabelle 5.3 aufgelistet.

@) Dieser Si-C und C-C Abstand wird Si(C,N),-Tetraedern zugeschrieben.
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c-C Si-N Si-CY  C-C N-N c-c¥
A1 1050°C
riy [A]  1.42 1.74 2.45 2.84
Zi; 2.8 3.7 5.51 8.27
B1
rij [A]  1.42 1.73 2.00 2.41 2.81 3.08
Zi; 2.8 3.2 2.4 6.5 47 5.2
A2 1050°C
rij [A]  1.42 1.74 1.90 2.46 2.86 3.11
Zs; 1.9 3.0 1.2 3.0 9.7 2.2
A2 1400°C
rij [A] 142 1.73 1.83 2.46 2.85 3.07
Zs; 2.4 2.7 1.5 4.8 9.4 2.6
A3 1050°C
rij [A] 142 1.73 1.89 2.46 2.86 3.14
Zi; 2.1 2.6 1.1 3.6 14.9 35
A3 1400°C
rij [A]  1.42 1.74 1.88 2.46 2.85 3.08
Zi; 2.3 3.2 0.9 4.4 14.7 2.6
A4 1050°C
rij [A] 142 1.74 1.89 2.45 2.85 3.15
Zs; 2.4 2.6 0.5 4.2 13.4 2.3
A4 1400°C
riy [A]  1.42 1.74 1.89 2.45 2.85 3.08
Zij 2.7 2.3 0.9 5.2 11.3 1.7

Fortsetzung Tab. 6.2
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6.1.2.2 Quantitative Aufteilung in die Anteile amorpher Kohlenstoff und
amorphes SisNy

Die Weitwinkelergebnisse zeigen, dass amorphe Si-C-N-Keramiken schon nach der Ther-
molyse in zwei amorphe Phasen separiert sind, namlich in amorphen Kohlenstoff (a-C)
und eine amorphe Si3(C,N),-Phase. Wenn man annimmt, dass die Struktur dieser Phasen
nicht von ihrem Mengenanteil in der Keramik abhéngt, 1asst sich eine besondere Methode
der Kontrastvariation, die sogenannte Konzentrationsmethode, anwenden, um die partiellen
Strukturfaktoren beider Phasen zu ermitteln. Dabei werden die Wichtungsfaktoren W und
Wsi,n, = 1 — Wi dieser Phasen im totalen Strukturfaktor nicht durch die Variation von
Streuldngen, sondern durch die Variation der Konzentrationen veréndert. Flr den totalen
Strukturfaktor gilt:

S(q) =We - Selq) + (1 —We) - Ssizni (q) (6.1)

Damit koénnen aus zwei Experimenten mit zwei Keramiken mit unterschiedlichem Kohlen-
stoffgehalt die partiellen Strukturfaktoren Sc(q), Ssisn, (¢) und die partiellen Paarkorrelati-
onsfunktionen G¢(r), Gsi,n, () bestimmt werden. Fir die Keramik A2 ergeben sich fur die
Wichtungsfaktoren W-=0.35 und W, n,=0.65 und fir die kohlenstoffreichere Keramik A4
W¢=0.53 und Wg;,n,=0.47.

Die aus den totalen Paarkorrelationsfunktionen G(r) der bei 1400°C/16h gegliihten Kera-
miken A2 (C:SisN4=0.81) und A4 (C:SisN4=1.73) berechneten partiellen Paarkorrelations-
funktionen G¢(r) und Gg;, v, () sind in Abbildung 6.7 dargestellt (—). Sie stimmen sehr gut
mit den Paarkorrelationsfunktionen tiberein, die mit Neutronenbeugung an amorphem Koh-
lenstoff und amorphem SisN4 ermittelt wurden (- - -, vgl. Abbildung 6.5). Der Befund, dass
sich die Si-C-N-Keramiken aus amorphem Kohlenstoff und amorphem Si3(C,N), zusam-
mensetzen, wird also durch die mogliche Zerlegung der Paarkorrelationsfunktion in zwei
Strukturanteile quantitativ bestatigt.

6.1.2.3 Si-C-N-Keramik im Konodendreieck SiC-Si;N,-Si

Um den gesamten Konzentrationsbereich C-SisN,4-Si (Abbildung 5.2) abzudecken, wurde
zusatzlich eine Keramik (A8) im Konodendreieck SiC-Si3N,-Si hergestellt und untersucht.
Im Bereich C-N-Si3Ny ist es nicht moglich, stabile Precursor-Keramiken herzustellen, da bei
einer Temperaturbehandlung Stickstoff die Keramik verlasst und diese Keramiken deshalb
nach der Thermolyse immer auf der Konode C-SisN, liegen. Die Herstellung einer Keramik
auf der Konode SiC-SizN, war nicht moglich. Die Keramik A7 lag nach der Thermolyse im
Konodendreieck C-SizN4-SiC.
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Abb. 6.7: Partielle Paarkorrelationsfunktionen G () (a) und G s;,n, () (b), die aus den tota-
len Paarkorrelationsfunktionen der bei 1400°C/16h geglihten Keramiken A2 und
A4 berechnet wurden (—). Die mit Neutronenbeugung gemessenen Paarkorrela-
tionsfunktionen von amorphem Kohlenstoff (a-C) und amorphem Si3N, sind zum
\ergleich eingezeichnet (- - - ). Die kurzwelligen Oszillationen in den Paarkorrela-
tionsfunktionen haben keine strukturelle Bedeutung, sondern riihren vom Abbru-
cheffekt bei der Fouriertransformation her.

In Abbildung 6.8 ist der Strukturfaktor S(q) der Keramik A8 im Vergleich zu amor-
phem SisN4 und amorphem Kohlenstoff dargestellt. Zuséatzlich ist der Strukturfaktor der bei
1400°C getemperten Keramik eingezeichnet (- - -). Auf die Temperaturbehandlung wird in
Kapitel 6.1.2.5 eingegangen.
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Abb. 6.8: Totaler Strukturfaktor S(q) der amorphen Si-C-N-Keramik A8 im Konodendrei-
eck SiC-SisN4-Si mit Neutronenbeugung. Bei dieser Keramik sind schon nach der
Thermolyse bei 1200°C kristalline Reflexe von SizN,4 angedeutet. Zum Vergleich
sind unten die Strukturfaktoren von amorphem Kohlenstoff (a-C) (—) und amor-
phem SisN, (— - —) mit aufgenommen. Der Pfeil zeigt die Lage des (111) Reflexes
fur Silizium.

Der Strukturfaktor S(q) der Keramik stimmt sehr gut mit dem Strukturfaktor von amor-
phem SisN, berein. Jedoch sind in der Keramik A8 schon bei der Thermolysetemperatur
von 1200°C geringe kristalline Anteile von Si;N, vorhanden. Bei ¢ ~ 2 A ist ein breiter Re-
flex vorhanden, der mit dem (111) Reflex in Silizium tbereinstimmt (2.02 A). Eine amorphe
Kohlenstoffphase ist nicht zu sehen.
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Abb. 6.9: Totale Paarkorrelationsfunktion G(r) der amorphen Si-C-N-Keramik A8 im Ko-
nodendreieck SiC-SisN,4-Si mit Neutronenbeugung. Zum Vergleich sind unten die
Paarkorrelationsfunktionen von amorphem Kohlenstoff (a-C) (—) und amorphem
SizNy (— - —) mit aufgenommen.

Abbildung 6.9 zeigt die Paarkorrelationsfunktion G(r) der Keramik A8. In der Paarkor-
relationsfunktion werden keine Abstédnde beobachtet, die den Si-C-Abstanden in kristallinem
SiC bei 3.61 A, 4.36 A (oder gréRer) entsprechen wiirden. Das heilt, es existieren nur Si-C-
Bindungen innerhalb eines Tetraeders. Es liegt also keine Separation der amorphen Phasen
SiC und SisNy vor, sondern die Keramik weist eine gemischte Siz(C,N), Struktur auf, die
der Struktur von Si3N, entspricht.
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6.1.2.4 Gesputterte Si-C-N-Keramik

Die Abhéangigkeit der atomare Struktur der Si-C-N-Keramiken vom Herstellungsverfahren
wurde an einer gesputterten Keramik (B1) untersucht. Beim Sputtern werden einzelne Ato-
me zusammengefihrt, bei der Herstellung der Precursor-Keramiken liegen hingegen bereits
in den Precursoren Atomgruppen vor. Die gesputterte Probe B1 enthalt einen héheren Stick-
stoffanteil als die Precursor-Keramiken (Abbildung 5.2). Der Strukturfaktor S(q) und die
Paarkorrelationsfunktion G(r) (Abbildung 6.4 und 6.5) der gesputterten Keramik B1 wei-
sen einen ahnlichen Verlauf auf wie bei den Precursor-Keramiken und fiigen sich gut in die
Reihe der Keramiken mit steigendem C:Si3N4-Gehalt ein.

Bei einer genaueren Betrachtung des Strukturfaktors sind Unterschiede zu erkennen. Die
gesputterte Keramik B1 zeigt keinen Kleinwinkeleffekt wie die Precursor-Keramiken. Au-
Rerdem ist das erste Maximum, das bei den kohlenstoffreicheren Precursor-Keramiken bei
q ~1.8 A~ auftritt, bei der gesputterten Probe zu héheren ¢g-Werten verschoben.

In der Paarkorrelationsfunktion G(r) stimmt die Lage der ersten vier Maxima mit denen
der Precursor-Keramiken weitgehend Gberein. Ab >3 A sind keine weiteren Strukturen
mehr vorhanden. Dies bedeutet, dass in der gesputterten Keramik im Bereich der atomaren
Nahordnung zwar einzelne SiN4-Tetraeder und einzelne Kohlenstoffringe als strukturelle
Einheiten vorliegen, jedoch noch keine Phasenseparation in groRRere Bereiche stattgefunden
hat. Dies wird dadurch erklart, dass in den Precursor-Keramiken bereits die Precursoren
Struktureinheiten der amorphen Keramik aufweisen und die Atome wahrend der Vernetzung
und anschliefenden Thermolyse mehr Zeit zur Verfligung und eine grélRere Beweglichkeit
haben und eine Umordnung stattfinden kann.

Es lasst sich somit feststellen, dass die Struktur gesputterter Si-C-N-Keramiken im Be-
reich néchster Nachbarn der von Precursor-Keramiken gleicht, dass die mittelreichweitige
Struktur jedoch unterschiedlich ist. In weiterfihrenden Arbeiten ware es interessant, zu un-
tersuchen, ob beim Tempern der gesputterten Si-C-N-Keramiken die Phasenseparation in
amorphe C- und SizNy4-Bereiche fortschreitet, d. h. eine Vergrdberung der Phasenbereiche
stattfindet.

6.1.2.5 Temperaturbehandlung

Die Strukturfaktoren S(q) der gegliihten Keramiken (Kapitel 5.1.3, Tabelle 5.2) sind in Ab-
bildung 6.4 und Abbildung 6.8 als gestrichelte Kurven eingezeichnet. Die Kurven zeigen
einen sehr ahnlichen Verlauf wie bei den ungegliihten Keramiken, jedoch werden die Re-
flexe etwas scharfer. Dies bedeutet, dass die Reichweite der Korrelationen in den amorphen
Keramiken zunimmt. Bei den gegluhten kohlenstoffreichen Keramiken ist eine deutlichere
Aufspaltung in die phasenseparierten Anteile von amorphem Si3(C,N), und amorphem Koh-
lenstoff zu sehen als bei den ungegliinten Keramiken. Das erste Maximum bei ¢ ~1.8 A1,
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welches dem Abstand zwischen 002-Ebenen in amorphem Kohlenstoff zugeordnet werden
kann, verschiebt sich zu grofieren g-Werten und nimmt die Gestalt eines ausgepragten Refle-
xes an. Die Anordnung der Kohlenstoffebenen in der amorphen Keramik n&hert sich somit
der in amorphem Kohlenstoff. In der Keramik A6 sind kristalline Anteile von SisN, vorhan-
den und die Keramik A8 ist bei 1400°C schon weitgehend kristallisiert. Auf die Kristallisa-
tion wird in Kapitel 6.2 eingegangen.

Die Paarkorrelationsfunktionen G(r) der geglihten Keramiken sind in Abbildung 6.5
und Abbildung 6.9 gestrichelt eingezeichnet. Die Maxima in der Paarkorrelationsfunktion
werden nach der Glihung schérfer. Das heil3t, die Atompositionen sind nun besser definiert
und der Ordnungsgrad nimmt zu. Auch die Zunahme der atomaren Dichte po mit der Tem-
peratur (Kapitel 5.1.6) weist darauf hin, dass die Struktur in eine ausgepragtere Ordnung
relaxiert.

6.1.2.6 Zusammenfassung der Weitwinkelbeugungsexperimente an
Si-C-N-Keramiken

* Durch Kontrastvariation mit Rontgen- und Neutronenbeugung und Neutronenbeu-
gung mit Isotopensubstitution kénnen die vorhandenen Korrelationen in den Si-C-N-
Keramiken individuellen Atompaaren zugeordnet werden.

* Die Si-C-N-Keramiken sind bereits nach der Thermolyse bei 1050°C in die beiden
Phasen amorpher Kohlenstoff und amorphes Si5(C,N) entmischt.

* Die Bindungsabstdnde in Keramiken mit Zusammensetzungen auf der Konode
C-Si3N, entsprechen den Absténden in kristallinem SizN,4 und Graphit.

* In Keramiken mit Zusammensetzungen im Konodendreieck C-SizN,4-SiC sind zu-
sétzlich Si-C-Bindungen vorhanden. Es liegt jedoch keine separate SiC-Phase vor;
die Kohlenstoffatome sind vielmehr in die amorphe Si;(C,N),-Phase eingebaut
(Si(C,N)4-Tetraeder), um das Defizit an Stickstoff auszugleichen.

* In Proben mit Zusammensetzungen im Konodendreieck SiC-SisN4-Si findet man
schon nach der Thermolyse bei 1200°C Anteile von kristallinem SizN,4 und Silizium.

* Gesputterte Si-C-N-Keramiken weisen die gleiche Nahordnung auf wie entsprechende
Precursor-Keramiken (SiN4-Tetraeder und Kohlenstoffringe). Sie unterscheiden sich
jedoch in der mittelreichweitigen Struktur dadurch, dass keine Phasenseparation in
grolere Bereiche vorliegt.

* Bei einer Temperaturbehandlung der Si-C-N-Keramiken nimmt die atomare Ordnung
in den Keramiken zu. Die phasenseparierten Bereiche aus amorphem Kohlenstoff und
amorphem Si3(C,N), wachsen an.
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6.1.3 Strukturmodell fir amorphen Kohlenstoff und fur die
amorphe Kohlenstoffphase in Si-C-N-Keramiken

Neben den Si-C-N-Keramiken wurde mit Neutronenbeugung eine amorphe Kohlenstoffpro-
be (Goodfellow, LS214621, Glaskohlenstoff) untersucht. Die Paarkorrelationsfunktion G(r)
dieser Probe wurde schon in Kapitel 6.1.2.2 mit der Paarkorrelationsfunktion der amorphen
graphitartigen Kohlenstoffphase in Si-C-N-Keramiken verglichen. In Abbildung 6.10 wer-
den die Strukturfaktoren S(q) von amorphem Kohlenstoff (c) und von der amorphen Kohlen-
stoffphase in Si-C-N-Keramiken nach der Thermolyse bei 1050°C (a) und nach Glihung bei
1400°C/16h (b) vergleichend gezeigt (Symbole). Die S(q)-Funktionen der Kohlenstoffphase
in Si-C-N-Keramiken entsprechen qualitativ der S(q)-Funktion von amorphem Kohlenstoff,
es sind jedoch deutliche Unterschiede vorhanden. Dabei flihrt die Temperaturbehandlung
der Si-C-N-Keramik offensichtlich zu einer Ann&herung der Kurve an die von amorphem
Kohlenstoff.

Zur ndheren Charakterisierung dieser amorphen Phasen wurden die experimentellen Struk-
turfaktoren mit einem Modell simuliert, das fiir ungeordnete Kohlenstoffphasen entwickelt
wurde [77]. Das Modell geht aus von einer Packung von Ebenen, in denen die Kohlenstoff-
atome hexagonal angeordnet sind. Die Struktur und der Grad der Unordnung werden durch
folgende Parameter beschrieben (fir eine ausfuhrliche Definition siehe [77]):

a,c . Gitterparameter der hexagonalen Struktur
(c/2 entspricht dem dggo-Abstand)

L, . Ausdehnung in a-Richtung (Korrelationslange)

M. . Anzahl der Ebenen in c-Richtung

€a, Ec . Mittlere Verzerrung der Anordnung in a- und c-Richtung

P. . Parameter zur Beschreibung der lateralen Verschiebung
zwischen benachbarten Ebenen

0. . Anteil von Bereichen, in denen die Anordnung in

c-Richtung nicht verzerrt ist

Durch Variation der Parameter wurden die simulierten S(q)-Funktionen an die experi-
mentellen Funktionen angepasst. Diese sind in Abbildung 6.10 als durchgezogene Kurven
eingezeichnet. Es zeigt sich, dass eine Beschreibung der amorphen Kohlenstoffphase in den
Si-C-N-Keramiken und von amorphem Kohlenstoff mit diesem Strukturmodell mdglich ist.
Die Parameter der Simulation sind in Tabelle 6.3 aufgelistet. Dabei ergibt sich folgendes
Bild: Der Gitterparameter a=2.45...2.46 A, der durch die kovalenten Bindungen bestimmt
wird, ist bei allen Phasen gleich. Die Ausdehnung in a-Richtung ist mit L,=17...22 A bei den
Si-C-N-Keramiken etwas kleiner als die Ausdehnung im amorphen Kohlenstoff (L,=24 A).
Die Anzahl der Ebenen ist mit M.=8, entsprechend einer Ausdehnung von ca. 25 A in c-
Richtung, deutlich kleiner als M.=22 in amorphem Kohlenstoff.
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Abb. 6.10: Strukturfaktoren S(q) der amorphen Kkohlenstoffartigen Phase in Si-C-N-
Keramiken bei der Thermolysetemperatur von 1050°C (a), nach Glihung bei
1400°C (b) und von amorphem Kohlenstoff (c). Die hkl sind fur Graphit an-
gegeben.
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Der Ebenenabstand c/2 zeigt ebenfalls deutliche Unterschiede. Er nimmt von ¢/2=3.77 A
in der thermolysierten Si-C-N Keramik auf ¢/2=3.60 A in der bei 1400°C geglithten Keramik
ab und néhert sich damit dem Abstand in amorphem Kohlenstoff, der ¢/2=3.48 A betrégt.
Die Parameter ¢,, ., P. und g., die den Grad der Unordnung beschreiben, zeigen, dass
die amorphe Kohlenstoffphase in den Si-C-N-Keramiken weniger geordnet ist als amorpher
Kohlenstoff. Insgesamt 14t sich sagen, dass die amorphe Kohlenstoffphase in den Si-C-N-
Keramiken in a-Richtung (in den Ebenen) eine Ordnung aufweist, die weitgehend der von
amorphem Kohlenstoff entspricht, in c-Richtung jedoch deutlich weniger geordnet ist.

Parameter Si-C-N  Si-C-N  amorpher
1050°C 1400°C Kohlenstoff

a [A] 2.46 2.45 2.45
c/2 [A] 3.77 3.60 3.48
L. [A] 17.3 22.1 24.3
M. [n] 8.3 8.0 21.8
e. [A] 0.024  0.010 0.007
e. [A] 1.95 1.78 1.72
P, 1 1 1

Je 0.14 0.38 0.51

Tab. 6.3: Parameter der simulierten S(q)-Funktionen fur amorphen Kohlenstoff und fur die
amorphe kohlenstoffartige Phase in Si-C-N-Keramiken bei der Thermolysetempe-
ratur von 1050°C und nach Glihung bei 1400°C.
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6.1.4 Weitwinkelbeugung an Si-B-C-N-Keramiken
6.1.4.1 Vergleich der atomaren Struktur von Si-C-N- und Si-B-C-N-Keramiken

Um zu Untersuchen, ob ein Unterschied in der Struktur der Si-B-C-N-Keramiken gegenlber
den Si-C-N-Keramiken eine erhohte Temperaturstabilitat bis zu 2000°C verursacht [8, 7],
wurden Weitwinkelexperimente an Si-B-C-N-Keramiken durchgefiihrt. Es wurden verschie-
dene Si-B-C-N-Keramiken untersucht, die nach der Thermolyse bei 1400°C alle eine &hnli-
che Zusammensetzung aufweisen (Tabelle 5.1) und deren Si:N:C-Verhaltnis im Bereich der
Si-C-N-Keramiken A2 und A3 liegt. Die Keramik C2 wird aus dem Polymer der Keramik
A2 synthetisiert (Kapitel 5.1.1.8), bei der Keramik C3 ist die CH3-Gruppe durch Wasserstoff
ersetzt (Kapitel 5.1.1.9). Die Keramiken C1 und C4 unterscheiden sich nur in der Behand-
lung nach der Thermolyse. Die Keramik C4 wurde ebenso wie die Keramik C2 direkt nach
der Thermolyse gemahlen.

In Abbildung 6.11 sind die Strukturfaktoren S(q) der untersuchten Si-B-C-N-Keramiken
gemessen mit Neutronenbeugung (—) und Rontgenbeugung (- - -) dargestellt. Im unteren
Bereich sind die Strukturfaktoren von amorphem Kohlenstoff (—) und amorphem SisNy
(— - —) zum Vergleich mit aufgenommen.

Die Zugabe von ca. 10 At.% Bor verursacht keine deutlichen Veranderungen im Struk-
turfaktor S(q). Die Keramiken sind offensichtlich wie die Si-C-N-Keramiken bereits in zwei
Phasen separiert: Eine amorphe Si3(C,N),-Phase und eine amorphe kohlenstoffartige Phase.
Der Kontrast zwischen Rontgen- und Neutronenbeugung wird durch eine unterschiedliche
Wichtung der Beitrage der amorphen Si3(C,N)4-Phase und der kohlenstoffartigen Phase im
Strukturfaktor sichtbar: Bei der Rontgenbeugung sind die Anteile, die von der amorphen
Si3(C,N),-Phase stammen deutlicher sichtbar, bei der Neutronenbeugung die Anteile der
amorphen kohlenstoffartigen Phase. Die Phasenseparation in den Keramiken C2 und C4 ist
weiter fortgeschritten als in den Keramiken C1 und C3, wie am ausgeprégteren C-C-Reflex
bei ¢ ~1.8 A~! und an der starkeren Aufspaltung des Maximums bei ¢ ~3 A~' deutlich
wird. Dies liegt an den Herstellungsbedingungen und wird in Kapitel 6.1.4.2 naher bespro-
chen. Ein Vergleich mit den Si-C-N-Keramiken A2 und A3 (Abbildung 6.4) zeigt, dass die
Zugabe von Bor bei den Keramiken C1 und C3 eine Verzdgerung der Vergroberung der pha-
senseparierten Struktur bewirkt. Die Struktur der borhaltigen Keramiken, die bei 1400°C
thermolysiert wurden, gleicht der Struktur der Si-C-N-Keramiken, die bei 1050°C thermoly-
siert wurden. Bei den Si-C-N-Keramiken ist bei 1400°C die Phasenseparation schon deutlich
weiter fortgeschritten. So ist z.B das Maximum bei ¢ ~1.8 A~ bei der Si-C-N-Keramik A2
bei 1400°C ein deutlicher Reflex und die Aufspaltung des Reflexes bei ¢ ~3 A~ ist sehr
viel weiter fortgeschritten als in den Si-B-C-N-Keramiken C1 und C3. Die Strukturfaktoren
der Keramiken C2 und C4 zeigen den selben Verlauf wie die Si-C-N-Keramiken A2 und A3
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Abb. 6.11: Totale Strukturfaktoren S(q) der amorphen Si-B-C-N-Keramiken mit Neutronen-
beugung (—). Bei den Keramiken C1 und C3 sind die Rontgenmessungen zu-
séatzlich eingezeichnet (- - -). Zum Vergleich sind unten die Strukturfaktoren von
amorphem Kohlenstoff (—) und amorphem SisN, (— - —) mit aufgenommen.

bei 1400°C. Bei diesen beiden Keramiken wurde die temperaturabh&ngige Phasenseparation
offenbar nicht verzogert.

Die Paarkorrelationsfunktionen G(r) (Abbildung 6.12) der Si-B-C-N-Keramiken wei-
sen die selben Maxima auf, die auch in den Si-C-N-Keramiken (Abbildung 6.5) gefunden
werden. Durch die Zugabe von Bor wird also keine merkliche Modifikation der atomaren
Nahordnung verursacht.
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Abb. 6.12: Totale Paarkorrelationsfunktionen G(r) der amorphen Si-B-C-N-Keramiken mit
Neutronenbeugung. Zum Vergleich sind unten die Paarkorrelationsfunktionen
von amorphem Kohlenstoff (—) und amorphem SizN,4 (— - —) mit aufgenommen.

In Abbildung 6.13 sind die Paarkorrelationsfunktionen der Si-B-C-N-Keramik C1 (—) und
der Si-C-N-Keramik A2 (---) vergrolRert dargestellt. Bei diesem Vergleich wird deutlich,
dass die C-C-Korrelationen der Keramik A2 bei r;=1.42 A und bei r,=2.46 A (die mit de-
nen von Graphit Ubereinstimmen) bei der Si-B-C-N-Keramik C1 leicht zu groReren r-Werten
verschoben sind (r,=1.44 A, r,=2.48 A) und eine groRere Flache unter den Maxima auf-
weisen. Ein Vergleich der Werte mit den Abstanden in Graphit und hexagonalem Bornitrid
(h-BN, r,=1.46 A, r,=2.50 A) zeigt, dass die Abstande r;, und r» in den Si-B-C-N-Keramiken
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Abb. 6.13: Paarkorrelationsfunktionen G(r) der Si-B-C-N-Keramik C1 (—) und der Si-C-
N-Keramik A2 (- --). Zugabe von Bor fiihrt zu einer Verschiebung der Maxima
1)-5) zu groReren Abstanden hin.

zwischen denen von Graphit und h-BN liegen. Eine Auswertung der Koordinationszahlen
(Tabelle 6.4) liefert fur die Annahme einer C-C-Korrelation bei r;=1.44 A Werte fir Z¢c,
die groRer sind als Zo- = 3. Da dies nicht moglich ist, missen unter diesen Maxima
zwei Korrelationen vorhanden sein: C-C-Korrelationen und B-N-Korrelationen. Wenn fur
die Flachen unter den Maxima bei r;=1.44 A und r»,=2.48 A die Berechnung der Koordina-
tionszahlen nach Gleichung (4.15) unter Berucksichtigung von C-C- und B-N-Korrelationen
durchgefuhrt wird, ergeben sich jeweils physikalisch sinnvolle Werte, die fiir die amorphen
Keramiken (wie erwartet) etwas unterhalb der Werte fir die kristallinen Materialien liegen.
Daraus kann gefolgert werden, dass Bor in den Si-B-C-N-Keramiken in eine Struktur mit
hexagonaler Nahordnung eingebaut ist. Fir diesen Einbau sind zunéchst verschiedene Mdg-
lichkeiten denkbar. Es konnen gemischte Ringe vorliegen, in denen die Atome Bor, Stickstoff
und Kohlenstoff statistisch verteilt sind. Moglich ist auch, dass es innerhalb der Basalebenen
getrennte Bereiche von amorphem Kohlenstoff und Bornitrid gibt, oder dass in c-Richtung
Kohlenstoffschichten und Bornitridschichten abwechselnd vorliegen.

Zur Diskussion dieser Frage werden die Abstande r; bis r5 (Abbildung 6.13) néher be-
trachtet. In Abbildung 6.14 ist das Verhaltnis V; = r?iBCN /r5CN der Abstande in den
Si-B-C-N-Keramiken C1-C4 zu den Abstédnden in der Si-C-N-Keramik A2 (ber den
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Abstand r fur die Maxima i=1,2,4,5 aufgetragen. Das Maximum i=3 wurde nicht bertick-
sichtigt, da es von einem N-N-Maximum von Si3(C,N), Uberlagert ist. Man sieht, dass das
Verhaltnis V;, das die Aufweitung der Struktur durch B-N-Bindungen beschreibt, bei gro-
Reren Abstanden abnimmt, und zwar deutlich zwischen r, und 7, also beim Ubergang von
einem Ring zu einem benachbarten Ring (siehe Struktur in Abbildung 6.14). Damit kann ei-
ne statistische Verteilung der Bor- und Stickstoffatome ausgeschlossen werden, da in diesem
Fall die Aufweitung homogen, dass heif3t, das Verhéltnis V; konstant sein musste. Vielmehr
liegen Bereiche von B-N-Ringen vor, bei denen sich B-N-Korrelationen nur wenig tber einen
Ring hinaus zu den benachbarten Ringen erstrecken. Das bedeutet, dass bei groReren Abstan-
den die Korrelationen duch Kohlenstoffatome gebildet werden, und sich V; daher dem Wert 1
néhert. Wenn Kohlenstoffebenen und Bornitridebenen in c-Richtung abwechselnd vorliegen,
muf die Ausdehnung der BN-Ebenen Kklein sein. Das die Boratome in Si-B-C-N-Keramiken
nur von N-Nachbarn umgeben sind, wurde auch aus 'B-MAS-NMR Spektren geschlossen

[11].
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Abb. 6.14: Aufweitung V; der graphitartigen Phase in Si-B-C-N-Keramiken ber den Ab-
stand r (siehe Text). Die Punkte geben den Mittelwert aus den Keramiken C1,
C2, C3 und C4 an und die Balken die Streuung. Die Strukturabbildung zeigt die
benachbarten Abstande r;.
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Graphit[74] C-C C-C C-C
ri; [Al 1.42 2.46 2.84
Zs; 3 6 3
a-C c-C c-C c-C
ri; [Al 1.42 2.46 2.83
Zs; 2.0 4.1 2.3
hex. BN[78] B-N B-B, N-N B-N
ri; [A] 1.46 2.50 2.89
Zi; 3 6 3
a-SisNy [75] Si-N N-N N-N Si-Si
ri; [A] 1.71, 1.79 258 281,294 2.72-3.15
Zi; 2,2 1.5 1.75,7.5 8
a'Si3N4 Si-N N-N
ri; [Al 1.73 2.84
Zi; 3.14 5.81
kubisches SiC [76] Si-C Si-Si,C-C
ri; [A] 1.89 3.06
Zij 4 12
c-Cc? Si-N  si-c®  c-CcY N-N c-c%
C2 1400°C
rij [A] 1.43 1.74 1.88 2.48 2.87 3.08
Zs; 3.6 2.1 1.7 6.1 8.8 3.3
C2 1600°C
rij [A] 1.43 1.71 1.87 2.48 2.85 3.07
Zs; 3.2 0.4 3.7 6.0 6.1 11.1
C2 1700°C
ri; [A] 1.44 1.69 1.88 2.48 2.84 3.07
Zs; 2.7 0.2 4.0 5.3 6.2 10.5
C4 1400°C
ri; [A] 1.43 1.74 1.87 2.48 2.86 3.09
Zi; 35 1.7 1.9 6.6 9.9 3.3
C11400°C
ri; [A] 1.44 1.74 1.91 2.49 2.87 3.11
Zi; 35 3.9 1.2 5.5 15.0 1.3
C31400°C
rij [A] 1.44 1.75 1.92 2.48 2.86 3.14
Zij 3.2 35 1.0 5.5 11.2 1.7

Tab. 6.4: Atomare Abstande r;; und Koordinationszahlen Z;; fur die Si-B-C-N-Keramiken
C1 bis C4 und von den amorphen Phasen a-C und a-Sis;N, sowie die der kristallinen
Phasen Graphit, h-BN, a-SisN, und SiC. Die Zusammensetzung der Keramiken ist
in Tabelle 5.3 aufgelistet.
@) Dieser Si-C und C-C Abstand wird Si(C,N),-Tetraedern zugeschrieben.
b Z.; wurde unter der Annahme i, j =C berechnet (siehe Text).
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6.1.4.2 Temperaturbehandlung

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse besprochen, die beim Tempern der Si-B-C-N-
Keramiken im Verlauf der Weitwinkelexperimente zur Untersuchung des amorphen Zustands
erhalten wurden. Wie schon in Kap. 6.1.4.1 angesprochen, weisen die beiden Si-B-C-N-
Keramiken C2 und C4 im Strukturfaktor S(q) (Abbildung 6.11) eine etwas weiter fortge-
schrittene Phasenseparation als die Keramiken C1 und C3 auf. Dessen Verlauf mit einem
ausgepragten Reflex bei ¢ ~1.8 A~! und einer Aufspaltung bei ¢ ~3 A~! entspricht den
Si-C-N-Keramiken bei 1400°C (Abbildung 6.4). Der Reflex bei ¢ ~5 A~! zeigt schon kri-
stalline Anteile. Bei einer Glihung der Keramik C2 bis 1700°C fiir 16 Stunden wurde festge-
stellt, dass diese Si-B-C-N-Keramik nicht hochtemperaturstabil ist. Die chemische Analyse
(Tabelle 5.3) ergab einen Rickgang des Stickstoffgehalts der Keramik von 24.7 At.% bei
1500°C auf 16.8 At.% bei 1600°C und 14.1 At.% bei 1700°C. Es findet also schon eine Zer-
setzung gemal der Reaktion SizN, + C — SiC + N, 7 statt. Wie weitere Experimente gezeigt
haben, liegt dies an der Vorbehandlung dieser Si-B-C-N-Keramiken. Wenn die Keramiken
nach der Thermolyse gemahlen werden und danach die Glihung stattfindet, sind die Ke-
ramiken nicht mehr hochtemperaturstabil. Die Behandlung der thermolysierten Keramiken
spielt also eine entscheidende Rolle fur ihre Hochtemperaturstabilitat. Eine VergroRerung
der Oberfl&che beim Mahlen zerstort die Hochtemperaturstabilitat der Keramiken [13].

In Abbildung 6.15 ist die Paarkorrelationsfunktion G (r) der Keramik C2 nach der Ther-
molyse bei 1400°C und nach zusatzlichen Glihungen flr 16 Stunden bei 1600°C und 1700°C
dargestellt. Bei den gegliihten Keramiken ist der Ubergang von SisN, zu SiC deutlich zu se-
hen. Die Maxima von Si;N, bei 1.73 A und 2.82 A verschieben sich zu den SiC-Abstanden
1.89 A und 3.06 A. Im Gegensatz zu den bisherigen Beobachtungen (Kapitel 6.1.2.1) sind
hier auch die SiC-Abstande bei 3.61 A, 4.36 A und 4.75 A vorhanden. Dies (und das Auf-
treten von kristallinen Reflexen in den Rontgenbeugungsdiagrammen der gegliihten Proben,
siehe Kapitel 6.2) zeigt, dass sich bei diesen Temperaturen in der borhaltigen Keramik ku-
bisches Siliziumcarbid bildet und die Kohlenstoffatome die Stickstoffplatz in den Si(C,N),-
Tetraedern verlassen haben.
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Abb. 6.15: Totale Paarkorrelationsfunktionen G () der amorphen Si-B-C-N-Keramik C2 aus
der Neutronenbeugung. Die Abstande der kristallinen Phasen Graphit, h-BN, a-
Si3Ny4 und SiC sind gestrichelt eingezeichnet.
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6.1.4.3 Zusammenfassung der Weitwinkelbeugungsexperimente an
Si-B-C-N-Keramiken

* Die atomare Nahordnung der Si-B-C-N-Keramiken entspricht weitgehend der Nah-
ordnung der Si-C-N-Keramiken. Das Bor findet sich im Bereich einer amorphen gra-
phitartigen Phase wieder, die aus planaren BN- und C-Ringen besteht.

* Die Si-B-C-N-Keramiken sind wie die Si-C-N-Keramiken bereits nach der Thermo-
lyse in zwei Phasen separiert. Sie bestehen aus einer amorphen Si3(C,N),-Phase und
einer amorphen graphitartigen BN-C-Phase.

* Bei hochtemperaturstabilen Si-B-C-N-Keramiken findet die Vergroberung des in zwei
amorphe Phasen entmischten Gefliges bei Temperaturen statt, die um 200°C hoher
liegen als bei den Si-C-N-Keramiken.

* Die Hochtemperaturstabilitat ist von der Vorbehandlung der Si-B-C-N-Keramiken ab-
h&ngig. Ein Mahlen vor der Glihung zerstort die Hochtemperaturstabilitat.
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6.2 Temperaturstabilitat und Kristallisationsverhalten

Zur Untersuchung der Temperaturstabilitat und des Kristallisationsverhaltens wurden Kera-
miken mit Rontgendiffraktometrie untersucht. Die Messungen wurden mit einem konventio-
nellen #-0-Diffraktometer (Philips XPert MPD) in Bragg-Brentano-Geometrie mit Cu-Ka-
Strahlung im Bereich von 10° < 26 < 130° durchgefihrt, das es erlaubt, kristalline Reflexe
mit guter Auflésung zu detektieren. An den Si-C-N-Keramiken wurden Glihungen bis zu
1500°C/16h durchgefihrt, die Si-B-C-N-Keramiken wurden bis 1700°C/16h wé&rmebehan-
delt. Fur die Temperaturstabilitat der Si-C-N- und Si-B-C-N-Keramiken spielen die beiden
Zersetzungsreaktionen (5.1) und (5.2) fiir SizNy4 eine wichtige Rolle.

6.2.1 Si-C-N-Keramiken

Abbildung 6.16 zeigt die Diffraktogramme der kohlenstoffreichen Si-C-N-Keramik A4. Die
bei 1050°C thermolysierte Keramik setzt sich zusammen aus amorphem Si3(C,N), und amor-
phem Kohlenstoff. Bei 1200°C und 1300°C sind nur Spuren von kristallinem SisN, vor-
handen, wéhrend bei 1400°C der Prozess der Kristallisation einsetzt. Es sind Reflexe von
a- und (-SizN, und SiC vorhanden. Eine Auswertung der Breite der kristallinen Reflexe
nach Gleichung 4.19 ergibt fir die bei 1400°C gegliihte Probe eine KristallitgroRe D von
etwa 830 A fir Si;N, und 100 A fir SiC. Der integrale Anteil der amorphen Phase an
der Gesamtintensitét betragt bei 1400°C noch 94%. Die Anteile der amorphen Phase und
der kristallinen Phasen in den Keramiken wurden abgeschétzt, indem in den Rontgenbeu-
gungsdiagrammen der Verlauf des amorphen Untergrunds abgezogen und das Verhéltnis der
Intensitéten bestimmt wurde. Zwischen 1400°C und 1500°C findet die Zersetzungsreaktion
SisNg + C — SiC + N7 (5.1) statt und der Anteil an kristallinem SisN, nimmt deutlich
ab. Die Keramik setzt sich nun zusammen aus amorphem Kohlenstoff, nanokristallinem SiC
und Resten von kristallinem «- und (3-SisN4. Abbildung 6.17 zeigt die Williamson-Hall-
Darstellung zur Ermittlung der Kristallitgrél3en D und der Mikrodehnungen ¢ nach der Gli-
hung bei 1500°C. Die KristallitgréRe von SisNy kann nicht mehr ermittelt werden, da die
Verbreiterung der Reflexe durch die KristallitgroRe unterhalb der Verbreiterung der Instru-
mentenfunktion liegt. Die SiC-Nanokristallite sind auf eine GroRe von 725 A angewachsen
und weisen deutliche Mikrodehnungen (¢ ~ 0.5%) auf. Die amorphe Phase hat noch einen
Anteil von 75%. Bei der chemischen Analyse ergab sich ein Riickgang des Stickstoffgehalts
von 19.7 At.% bei 1400°C auf 8.4 At.% bei 1500°C (Tabelle 5.3). Betrachtet man das erste
amorphe Maximum, das dem 002-Reflex bei Graphit entspricht, so sieht man eine Zunah-
me der Ordnung zwischen den Graphitebenen. Der Winkel 26 des 002-Reflexes nimmt von
19.7° bei der thermolysierten Keramik bis 23.9° bei der bei 1500°C gegliihten Keramik zu,
was einer Abnahme des Ebenenabstandes von 4.5 A auf 3.7 A entspricht. Der Wert nihert
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Abb. 6.16: Kristallisation der Si-C-N-Keramik A4 mit Rontgendiffraktometrie. Die
Messkurven zeigen die bei 1050°C thermolysierte Keramik und die fir 16h ge-
gluhten Proben. Der Pfeil zeigt die Lage des (002)-Reflexes fur Graphit.

sich also dem Abstand in Graphit (d(002)=3.40 A) an. AuRerdem wird der Reflex schérfer,
d. h. die Reichweite der C-C-Korrelationen wachst.

Abbildung 6.18 zeigt das Kristallisationsverhalten der kohlenstoffarmeren Si-C-N-
Keramik A6 (C:Si3N,=0.16). Ihr Verhalten unterscheidet sich von der Keramik
A4 (C:Si3N4=1.73) dadurch, dass schon ab 1200°C deutliche kristalline Anteile von a-SisNy
auftreten, die bis 1400°C nahezu unveréndert bleiben. Der amorphe Anteil nimmt von 97%
bei 1200°C auf 90% bei 1400°C ab. Wegen des hohen SisN4-Anteils findet die Kristallisation
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Abb. 6.17: Williamson-Hall-Darstellung zur Bestimmung der KristallitgroRe D und der Mi-
krodehnungen ¢ von SizN,4 und SiC aus dem Achsenabschnitt A und der Steigung
B der Ausgleichsgeraden fir die Keramik A4 nach einer Glihung bei 1500°C.

in dieser Keramik friiher statt, da kiirzere Diffusionswege nétig sind. Bei 1500°C steigt der
kristalline Anteil stark an, der amorphe Anteil in der Keramik betrgt nur noch 36%. Die
KristallitgroRe bleibt dabei unverandert bei etwa 850 A. Kristallines SiC ist in der Keramik
A6 bei 1500°C in geringem Umfang vorhanden. Es findet eine Reaktion des SisN, mit dem
Kohlenstoff in der Keramik so lange statt, bis kein freier Kohlenstoff mehr vorhanden ist.
Die Keramik setzt sich dann aus den kristallinen Phasen SiC und SizN4 zusammen und liegt
auf der Konode SiC-SisNy. Eine weitere Zersetzung der Keramik findet bei 1 bar N erst bei
1841°C statt (Reaktionsgleichung 5.2).

Das Verhalten der Keramik A7 (C:SisN4=0.12) ist in Abbildung 6.19 dargestellt. Bei
1200°C ist die Keramik noch vollkommen amorph, bei 1400°C sind a-SisN4-Kristallite vor-
handen, die einen Durchmesser von ca. 690 A haben. Anteile von kristallinem SiC sind nicht
vorhanden. Der Anteil der amorphen Phase geht bei 1400°C auf 96% zuruck.

Abbildung 6.20 zeigt die Keramik A8, die im Konodendreieck SiC-Si-SizN, liegt. Nach
der Thermolyse bei 1200°C sind neben amorphem Kohlenstoff und amorphem Si;N, Anteile
von kristallinem a-SisN,4 zu sehen. Zusétzlich sind Reflexe von kristallinem Silizium vor-
handen. Diese erscheinen als Uberlagerung eines sehr breiten und eines scharfen Reflexes,
weisen also auf eine bimodale Verteilung hin. Die Auswertung der breiten Reflexe ergab eine
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Abb. 6.18: Kristallisation der Si-C-N-Keramik A6 mit Rontgendiffraktometrie. Die
Messkurven zeigen die thermolysierte Keramik und die fiir 16h geglihten Pro-
ben.

KristallitgréRe von etwa 60 A. Der amorphe Anteil in der Keramik betragt 91%. Bei 1400°C
steigt der Anteil von kristallinem «-SizN, stark an und es entsteht zusatzlich kristallines
(-SizNy4. Geringe Anteile von kristallinem SiC sind bei 1400°C vorhanden. Das Silizium
liefert nun nur noch scharfe kristalline Reflexe. Die Keramik ist vollstandig kristallin.
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Abb. 6.19: Kristallisation der Si-C-N-Keramik A7 mit Rontgendiffraktometrie. Die

Messkurven zeigen die bei 1200°C thermolysierte Keramik und die bei 1400°C
gegliihte Probe. Alle kristallinen Reflexe kénnen a-SisN,4 zugeordnet werden.
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Abb. 6.20: Kristallisation der Si-C-N-Keramik A8 mit Ro&ntgendiffraktometrie. Die
Messkurven zeigen die bei 1200°C thermolysierte Keramik und die bei 1400°C
gegluhte Probe.
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6.2.2 Si-B-C-N-Keramiken

Die Si-B-C-N-Keramik C1 ist nach der Thermolyse bei 1400°C noch véllig amorph (Abbil-
dung 6.21). Sie besteht aus einer amorphen Si3(C,N)4-Phase und einer amorphen graphitar-
tigen Phase. Nach einer Gliihung fiir 16h bei der Thermolysetemperatur sind breite Reflexe
von SiC mit einer KorngréRe von ca. 20 A in der Keramik vorhanden. Der amorphe Anteil
in der Keramik betrégt 88%. Wie bei den Si-C-N-Keramiken wird beim Glihen der erste
Reflex, der dem 002-Reflex bei Graphit entspricht, wesentlich ausgeprégter und verschiebt
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Abb. 6.21: Kristallisation der Si-B-C-N-Keramik C1 gemessen mit Rontgendiffraktometrie.
Die Messkurven zeigen die bei 1400°C thermolysierte Keramik und die fiir 16h
gegluhten Proben. Der Pfeil zeigt die Lage des (002) Reflexes fur Graphit.
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sich zu héheren Winkeln. Bei 1500°C und 1600°C wachsen die SiC-Nanokristallite auf 35 A
bzw. 50 A an und der amorphe Anteil geht auf 80% zuriick. Ab 1700°C entsteht neben kri-
stallinem SiC zusatzlich kristallines 3-SisN,. Die SiC Kristallite wachsen auf 130 A an. Die
amorphe Phase hat einen Anteil von 64%. Bei der temperaturstabilen Si-B-C-N-Keramik C1
findet die Zersetzungsreaktion (5.1), die bei den Si-C-N-Keramiken auftritt, nicht statt, beim
Gluhen verlasst kein gasformiger Stickstoff die Probe. Dies wird auch durch die chemische
Analyse (Tabelle 5.3) bestatigt.

Das Kristallisationsverhalten der Keramik C3 ist in Abbildung 6.22 dargestellt. Die Ke-
ramik C3 wird im Gegensatz zur Keramik C1 tiber die sogenannte Polymerroute hergestellt.
Dabei wird als Vorstufe ein Polymer verwendet, das mit Borandimethylsulfid umgesetzt
wird (Kapitel 5.1.1.9). Bei der Monomerroute zur Herstellung der Keramik C1 wird in ei-
nem ersten Schritt Methylvinyldichlorsilan in einer Hydroborierungsreaktion mit Borandi-
methylsulfid umgesetzt und in einem zweiten Reaktionsschritt durch Ammonolyse in das
Precursorpolymer Uberflhrt (Kapitel 5.1.1.7). Obwohl die Keramiken C1 und C3 auf einem
unterschiedlichen Weg hergestellt wurden, zeigen sie nahezu das selbe Kristallisationsver-
halten (vgl. Abbildung 6.21). Bei HRTEM Untersuchungen an der Keramik C3 wurde fest-
gestellt, dass die Keramik bis 1300°C vollstandig amorph ist. Bei Thermolysetemperaturen
von 1350°C und 1400°C werden SiC-Nanokristallite in einer amorphen Matrix gefunden,
die eine GroRe von 20 A bis 50 A aufweisen [79]. Nach einer Gliihung bei 1800°C fiir 10h
sind die SiC-Nanokristallite auf etwa 360 A angewachsen [80]. Diese Werte stimmen sehr
gut mit den Werten aus den Kristallisationsexperimenten tberein (siehe oben).

Wie schon in Kapitel 6.1.4.2 besprochen, weist die Si-B-C-N-Keramik C2 ein unter-
schiedliches Temperaturverhalten auf (Abbildung 6.23). Schon bei der Thermolysetempera-
tur von 1400°C sind SiC-Nanokristallite mit einer GroRe von 30 A vorhanden. Im Gegensatz
zur Keramik C1 findet schon bei 1500°C eine weitere Kristallisation der SiC-Phase statt, die
sich bis 1700°C stetig fortsetzt. Dabei ist die SiC-Phase schon bei 1500°C nicht mehr nano-
kristallin. Der Anteil der amorphen Phase geht dabei von 90% auf 73% zuriick. Kristallines
SizNy ist ab 1500°C in sehr geringen Mengen vorhanden, dessen Anteil sich bis 1700°C
kaum &ndert. Die Zersetzungsreaktion (5.1) findet zwischen 1500°C und 1600°C statt, was
durch die chemische Analyse bestatigt wird (Tabelle 5.3). Dabei reagiert der Kohlenstoff di-
rekt mit der amorphen Si3(C,N)4-Phase. Der Anteil der amorphen Phase betragt bei 1700°C
noch 65% der Gesamtintensitat.
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Abb. 6.22: Kristallisation der Si-B-C-N-Keramik C3 gemessen mit Rontgendiffraktometrie.
Die Messkurven zeigen die bei 1400°C thermolysierte Keramik und die fiir 16h
gegluhten Proben.
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Abb. 6.23: Kristallisation der Si-B-C-N-Keramik C2 gemessen mit Rontgendiffraktometrie.
Die Messkurven zeigen die bei 1400°C thermolysierte Keramik und die fiir 16h
geglihten Proben.
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6.2.3 Zusammenfassung der Kristallisationsexperimente

* Bei den Si-C-N-Keramiken entsteht bei hheren Temperaturen kristallines SisN,. Die

Temperaturen sind dabei abhangig vom SisN4-Gehalt der amorphen Keramik. Bei Ke-
ramiken mit hohem Si;N4-Gehalt findet eine Kristallisation schon bei 1200°C statt,
bei kohlenstoffreichen Keramiken hingegen erst bei 1400°C.

*+ Zwischen 1400°C und 1500°C findet bei Keramiken mit Zusammensetzungen im Ko-

nodendreieck C-Si3N,4-SiC eine Zersetzungsreaktion (5.1) statt. Bei kohlenstoffrei-
chen Keramiken wird das SisN, vollstandig in SiC + N, umgewandelt, bei kohlen-
stoffarmeren Keramiken endet die Reaktion, wenn kein freier Kohlenstoff mehr vor-
handen ist und es bleibt noch ein Anteil an SizN, zuriick (Kapitel 5.1.4).

* Keramiken mit Zusammensetzungen im Konodendreieck SiC-SizN,4-Si enthalten be-

reits nach der Thermolyse Silizumkristallite.

* Si-B-C-N-Keramiken enthalten ab einer Glihtemperatur von 1400°C/16h SiC-Nano-

kristallite. Im Gegensatz zu den SizN,-Kristalliten in den Si-C-N-Keramiken wachsen
diese bei hochtemperaturstabilen Si-B-C-N-Keramiken nur geringfiigig an.

* Bei Si-B-C-N-Keramiken entsteht erst ab 1700°C kristallines SizN. Eine Zersetzungs-

reaktion findet bei dieser Temperatur innerhalb 16h noch nicht merklich statt.

* Bei Si-B-C-N-Keramiken, die nicht hochtemperaturstabil sind, erfolgt ab 1500°C eine

Kristallisation der SiC-Phase, die nicht nanokristallin ist. Dabei findet die Zersetzungs-
reaktion (5.1) des Si3(C,N), direkt aus der amorphen Phase statt.
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6.3 Kleinwinkelbeugung

Mit Hilfe der Kleinwinkelbeugung kénnen Inhomogenitaten in den Keramiken untersucht
werden, die sich in ihrer chemischen Zusammensetzung und/oder in ihrer Dichte von der um-
gebenden Matrix unterscheiden. Abbildung 6.24 zeigt eine typische Kleinwinkelstreukurve
einer amorphen Keramik in doppelt logarithmischer Auftragung. Bei sehr kleinen ¢-Werten
(Bereich 1) ist ein linearer Anstieg zu sehen, die sogenannte Porod-Gerade, die flr glatte
Oberflachen bei einem diskontinuierlichen Sprung der Streuldngendichte eine

100 ]
Porod-Gerade 1
€
O
G
L
6 10
©

0.01 0.1
q[A"]

Abb. 6.24: Typische Kleinwinkelstreukurve einer amorphen Si-C-N Keramik in doppelt lo-
garithmischer Darstellung. Zu den Bereichen I-111 siehe Text.
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Steigung von -4 aufweist (Kapitel 4.3.3). Dieser Teil der gestreuten Intensitdt stammt nicht
von Inhomogenitéten in der Probe, sondern von der Oberflachenstreuung der Pulverparti-
kel. Bei etwas grofieren g-Werten (Bereich 111) ist ebenfalls ein linearer Verlauf zu sehen,
der von der Streuung an der Grenzflache zwischen Inhomogenitaten und Restmatrix stammt.
Der Verlauf der Streukurve im Bereich Il zwischen den linearen Bereichen | und 111 weist
auf das Vorliegen von Inhomogenitéten in der Probe hin. Das Minimum und das Maximum
in der Streukurve treten bei einer hohen Volumenkonzentration von Inhomogenitaten in der
Keramik auf und resultieren aus einem Interferenzeffekt.

Um die Invariante () zu bestimmen, muss Uber den gesamten ¢-Bereich von 0 bis oo
integriert werden (Gleichung 4.23). Da die Streukurve nur in einem begrenzten ¢-Bereich
gemessen werden kann, muss sie in den Bereich kleiner und grofRer Impulstibertrage ¢ ex-
trapoliert werden. Dazu wird in den Bereichen | und 11l durch lineare Regression eine Ge-
rade angepasst. Bei den Neutronenmessungen kann im Bereich 111 hoher Impulsubertrage
q durch die inkohdrente Streuung an Wasserstoff eine deutliche Abweichung vom theoreti-
schen ¢—*-Verlauf (Gleichung 4.29) auftreten. In diesem Fall wurde eine Korrektur durchge-
fuhrt, bei der Uber den gesamten ¢-Bereich der Messung eine Konstante subtrahiert wurde,
um im Bereich hoher Impulsiibertrage ¢ den theoretische ¢—*-Verlauf der Porodgeraden zu
erhalten. Das Integral der Porodgeraden aus Bereich | wird vom Gesamtintegral subtrahiert,
da es von der Oberflachenstreuung der Pulverpartikel stammt und somit nicht von Interesse
ist.

Die Volumenkonzentration v; der Inhomogenitaten kann nach Gleichung 4.23 jeweils fiir
Rdntgen- und Neutronenbeugung aus der Invarianten @/, berechnet werden, wenn die Art
der Inhomogenitaten und damit die Streuldngendichtedifferenz Arn zwischen Inhomogenité-
ten und Matrix bekannt ist.

Wie in Kapitel 4.3.2, Gleichung 4.27 gezeigt wurde, kann aus der Guinier-Darstellung
die Grolle der Ausscheidungen bestimmt werden. Dazu wird der Logarithmus des aus dem
Experiment erhaltene differentiellen Streuquerschnitts 7., (q) Uber ¢* aufgetragen und der
Guinier-Radius R aus der Steigung des linearen Bereichs (Guinier-Gerade) berechnet.
Wegen des starken Interferenzeffekts in den Keramiken und des ¢—*-Verlaufs bei groRen
g-Werten wird die Guinier-Gerade als Tangente an ein relativ lineares Kurvenstick nur in
einem begrenzten g-Bereich gefunden. Dass dennoch verlédssliche Werte erhalten werden
koénnen, wurde anhand eines Modells in [23] gezeigt. Mit Gleichung 4.28 kann aus dem
Guinier-Radius R die Grolie der Inhomogenitaten berechnet werden.
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6.3.1 Kontrastvariation zur ldentifizierung der Inhomogenitéaten

Um eine Aussage (ber die Art der Inhomogenitdten machen zu kénnen, kann die Kontrast-
variation verwendet werden, die in Kapitel 4.4.2 beschrieben wurde. Dazu werden die Streu-
langendichtedifferenzen An, und An, fir alle moglichen Region-Matrix-Kombinationen
berechnet und mit den experimentell bestimmten Invarianten @,, und @, verglichen. Die
Region-Matrix-Kombination, welche die Messdaten am besten erklart, wird als glltiges Mo-
dell angenommen. Die Berechnung der Streuldngendichten erfordert, wie in Gleichung 4.21
angegeben, die Kenntnis der atomaren Dichte p, und der chemischen Zusammensetzung der
Regionen (1) und der Matrix (0). Da diese zundchst nicht bekannt sind, mussen zur Berech-
nung der Streuldngendichten Modellannahmen gemacht werden.

Als Ursache fir die Streuldngendichtedifferenz An = (n; — 1) gibt es verschiedene
Madglichkeiten:

1. Die amorphen Si-(B)-C-N-Keramiken enthalten Mikroporen (Abb. 6.25a).

2. Die Si-(B)-C-N-Keramiken enthalten amorphe Ausscheidungen, die in einer amorphen
Si-(B)-C-N Matrix eingebettet sind (Abb. 6.25b).

3. Die Si-(B)-C-N-Keramiken sind schon so weit phasensepariert, dass von einem zwei-
phasigen System ausgegangen werden kann (Abb. 6.25c).

1. Poren 2. Ausscheidungen 3. Zweiphasenmodell

NONESHINEPNY AN, | L
o V%0
O S & I ®

S e B ae

/
Poren / Ausscheidungen
Si-C-N Matrix Si-C-N Matrix
Abb. 6.25: Modellvorstellungen flr verschiedene Inhomogenitaten in Si-C-N-Keramiken.

Si{CN), aC

In Tabelle 6.6 sind die berechneten mittleren Streuldngendichten <7, > der in den Si-C-N-
und Si-B-C-N-Keramiken mdoglichen Ausscheidungstypen angegeben. Dabei wurde (aufer
fur Kohlenstoff) die atomare Dichte p, der kristallinen Phasen verwendet.
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Ausscheidungs- Dichte p, <b; ,> <b, ,,> <> <>
phase [A3] [10-2cm] [1072cm] [10°cm~2] [10'°cm~2]
SizNy 0.103 2.81 0.709 28.9 7.31

SiC 0.0966 2.81 0.540 27.2 5.22
Graphit 0.114 1.69 0.665 19.2 7.55
amorph. C 0.0769 1.69 0.665 13.0 5.11
11BN 0.109 1.69 0.801 18.4 8.75
Poren 0 0 0 0 0

Tab. 6.6: Atomare Dichten py, mittlere Streuldngen <b, ,> (fur ¢=0), <b;,> und mittle-
re Streulangendichten <, >, <n, ,,> der moglichen Ausscheidungsphasen SisN,,
SiC, Graphit, amorpher Kohlenstoff, BN und ftr Poren.

Im Fall von Poren werden fir die Matrix die mittleren Streuldngendichten der
Si-(B)-C-N-Keramiken <7, > fur Rontgenstrahlen und <n,,> fir Neutronen verwendet.
Diese wurden aus der chemischen Zusammensetzung der jeweiligen Keramik und deren
Dichte p, berechnet und in Tabelle 6.7 eingetragen.

Im zweiten Fall werden flr die Ausscheidungen die in Tabelle 6.6 angegebenen Werte der
Streulédngendichten verwendet und fiir die Restmatrix die Werte aus Tabelle 6.7. Dabei wird
angenommen, dass der Anteil der Ausscheidungen so klein ist, dass die chemische Zusam-
mensetzung (und die Dichte) der Restmatrix sich nicht von der mittleren Zusammensetzung
der Si-(B)-C-N-Keramik unterscheidet.

Bei der Betrachtung des dritten Falls, eines zweiphasigen Systems, werden die mit der
Methode der Weitwinkelbeugung erhaltenen Ergebnisse berticksichtigt. Da mit der Weit-
winkelbeugung an den Si-(B)-C-N-Keramiken eine Phasenseparation in amorphes Siz(C,N),4
und eine amorphe kohlenstoffartige Phase beobachtet wurde, werden diese Anteile fur den
Fall eines zweiphasigen Systems beriicksichtigt. Um die Streuldngendichten zu berechnen,
wurden aus der Stochiometrie der Proben die Anteile an amorphem Si3(C,N), und der amor-
phen kohlenstoffartigen Phase berechnet. Dabei ergibt sich die Zahl der in der Si3z(C,N)4-
Phase eingebauten Kohlenstoffatome aus dem Defizit der Stickstoffatome in den Keramiken,
die nicht auf der Konode C-SisNy liegen. Der Rest der Kohlenstoffatome liegt in der amor-
phen Kohlenstoffphase vor. Die so erhaltenen Phasenanteile sind in Tabelle 6.8 eingetragen.
Bei den Si-B-C-N-Keramiken wird fur die kohlenstoffartige Phase amorphes BN-C ange-
nommen. Es wird davon ausgegangen, dass alle Boratome in dieser Phase eingebaut sind
und ein Teil der Stickstoffatome im Verhdltnis B:N=1. Dieses B:N-Verhaltnis wurde bei
TEM Untersuchungen gefunden und ist unabhangig vom Kohlenstoffgehalt der Si-B-C-N-
Keramik [80]. Der Rest der Stickstoffatome liegt in der Si3(C,N)4-Phase vor. Flr die amor-
phe Sis(C,N),-Phase wurde die Dichte von kristallinem SisN, (po = 0.103 A~3) verwendet.
Aus der mittleren atomaren Dichte der gesamten Probe (Tabelle 6.7) kann damit die atomare
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Temperatur  Dichte p, <bg ,> <by ,,> <no.> <No.n>
Probe  [°C/{] [A3] [1072cm] [10-2cm] [10"°cm~2] [10'°cm—2]
1050/T 0.0746 2.20 0.654 16.4 4.88
1200/16h  0.0746 2.13 0.665 15.9 4,96
A4 1300/16h  0.0752 2.14 0.665 16.1 5.00
1400/16h  0.0766 2.19 0.667 16.8 5.11
1500/16h  0.0872 2.15 0.638 18.8 5.56
1050/T 0.0732 2.72 0.656 19.9 4.80
1200/16h  0.0757 2.70 0.659 20.4 4.99
A5 1300/16h  0.0801 2.63 0.668 21.0 5.35
1400/16h  0.0785 2.71 0.649 21.3 5.09
1500/16h  0.0930 2.65 0.590 24.6 5.49
1050/T 0.0756 2.73 0.683 20.6 5.17
1200/16h  0.0778 2.72 0.686 21.1 5.34
A6  1300/16h  0.0781 2.74 0.683 21.4 5.33
1400/16h  0.0809 2.75 0.679 22.3 5.50
1500/16h  0.0929 2.73 0.677 25.4 6.29
1400/T 0.0767 2.27 0.672 17.4 5.15
1400/16h  0.0846 2.26 0.670 19.1 5.67
Cl1  1500/16h  0.0868 2.26 0.670 19.6 5.81
1600/16h  0.0864 2.28 0.661 19.7 5.71
1700/16h  0.0860 2.26 0.662 19.4 5.69
1400/T 0.0788 2.31 0.668 18.2 5.26
cp  1500/16h 00833 2.31 0.667 19.2 5.55
1600/16h  0.0873 2.36 0.637 20.6 5.56
1700/16h  0.0877 2.35 0.631 20.6 5.53
1400/T 0.0834 2.27 0.673 18.9 5.61
1400/16h  0.0840 2.30 0.680 19.3 5.71
C3  1500/16h  0.0858 2.30 0.675 19.8 5.79
1600/16h  0.0884 2.28 0.673 20.2 5.95
1700/16h  0.0872 2.28 0.675 19.9 5.89

Tab. 6.7: Atomare Dichten py, mittlere Streulangen <b, > (fir ¢=0), <b,,> und mittlere
Streulangendichten <n, ,>, <7 ,,> der untersuchten Si-(B)-C-N-Keramiken.

Dichte der kohlenstoffartigen Phase berechnet werden. Fir den Fall, dass schon eine Zerset-
zung der amorphem Si3(C,N)4-Phase nach (5.1) eingesetzt hat, wurde aus dem Riickgang des
Stickstoffanteils der Anteil der daraus entstandenen SiC-Phase berechnet und der Si3(C,N),-
Phase zugeschlagen. Die so berechneten Streuldngendichtedifferenzen An, und A, und
deren Quotient sind in Tabelle 6.8 angegeben.
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Probe Temperatur Si3(C,N),- kohlenstoffartige An, An, Ane
[°C /1] Phase Phase [10°°cm~2] [10*cm=2%] Am
1050/T Sig1N16Cq2 Cs1 21.0 4.16 5.04
1200/16h Si;gN7Cs Css 19.8 3.71 5.34
A4 1300/16h Si;gN17C5 Css 19.7 3.64 5.40
1400/16h SizoNoCy Css 20.0 3.77 5.30
1500/16h  Si;1NgC7+SigCy Cse 16.3 2.33 7.00
1050/T Siz1N35Co Cs 13.2 2.27 5.80
1200/16h Siy1N36Cig C, 14.0 2.48 5.64
A5  1300/16h Si37N36Cq3 Cu 16.3 3.07 531
1400/16h Siy1N33Co3 C 14.6 2.63 5.54
1500/16h  SiyyN11Co1+Siy7Cy7 Cio 19.9 3.99 5.00
1050/T Siz1Ny5Cog C, 14.0 2.46 5.69
1200/16h SiyoN46Cr Cr 15.0 2.70 5.54
A6  1300/16h Siy1Ny45Chp C, 14.7 2.65 5.57
1400/16h SigaNy5Chp C 15.3 2.80 5.49
1500/16h Siy1NyCqy C, 19.1 3.74 5.10
1400/T SigyN5Cy7 B1oN19Caoy 20.2 3.11 6.51
1400/16h SipyN15Cy7 B1oN19Coy 18.3 3.12 5.88
Cl1 1500/16h SipysN14Cig B1oN19Coy 17.5 2.80 6.26
1600/16h SigsN11Coo B11N1;1Cy 17.9 2.97 6.05
1700/16h SiggN1;1Cop B11N;1Co 17.7 2.86 6.18
1400/T SiggN13Cy7 B;N,Csys 24.7 5.64 4.38
2 1500/16h SiggN15Cq7 B;N,Csys 22.3 4.68 4.76
1600/16h  Siy3NgCyy+SigCq BsNsCis 19.4 3.53 5.49
1700/16h  Siy;NgCyy+SigCs BsNsCig 18.7 3.28 571
1400/T SipsN16C16 ByNgCos 214 4.33 4.94
1400/16h SiasNogCis BsNgCog 19.2 3.46 5.54
C3  1500/16h SigsN19Cyy BsNgCas 18.5 3.18 5.81
1600/16h SigyN7Cy5 ByNgCas 17.2 2.66 6.45
1700/16h SigsN16C7 ByNgCoy 17.9 2.96 6.06

Tab. 6.8: Zusammensetzung und Streuldngendichtedifferenz An, und An, fur ein zweipha-
siges System aus amorphem Si3(C,N), und einer amorphen kohlenstoffartigen Pha-

Se.
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6.3.2 Immersionstechnik

Wie schon angesprochen, weisen die Kleinwinkelkurven der Precursor-Keramiken im Be-
reich | einen linearen Verlauf auf, der von der Streuung an der Oberflache der pulverférmigen
Proben herriihrt. An dieser Grenzflache treffen zwei Regionen mit unterschiedlichen Streu-
langendichten 7 aufeinander, das Probenmaterial und die umgebende Luft. Dadurch kommt
es zu einer Streuldangendichtedifferenz A»n und somit nach Gleichung 4.22 zu einem Klein-
winkelstreusignal. Dieses Kleinwinkelsignal kann mit Hilfe der Immersionstechnik reduziert
werden.

Besitzt eine Probe die mittlere Streuldngendichte <>, so erhalt man fiir die Streuldangen-
dichtedifferenz zwischen der Probe und Luft An=<n>, da Luft die Streuldngendichte n;, = 0
besitzt. Wenn nun die Zwischenrdume mit einer Flussigkeit geflllt werden, deren Streu-
langendichte der mittleren Streuldngendichte <n> der Probe entspricht, so erhélt man ei-
ne Streuldngendichtedifferenz An=0 und das Streusignal der Oberflachenstreuung ist voll-
standig unterdriickt. Als Immersionsflissigkeiten eignen sich Ethanol und deuteriertes Etha-
nol, da sie die keramischen Proben gut benetzen. Durch die negative Streul&ngendichte von
C,H5OH fir Neutronenbeugung (Tabelle 6.9) ist es moglich, durch eine geeignete Mischung
von Ethanol und deuteriertem Ethanol die Streuldngendichte so einzustellen, dass sie mit der
Streuldngendichte <n> der Keramiken (Tabelle 6.7) tbereinstimmt. Bei den Rontgenbeu-
gungsexperimenten kann die Immersionstechnik nicht angewendet werden, da die Streu-
langendichten <n,> der Keramiken deutlich héhere Werte besitzen als die Immersionslésun-
gen und somit eine passende Mischung nicht moglich ist.

In Abbildung 6.26 sind zu den Neutronenkurven der Keramik A6 bei 1050°C und 1400°C
zusétzliche Kurven eingezeichnet, die bei Neutronenbeugung mit Immersionslésung gemes-
sen wurden. In diesem Beispiel wurde als Immersionslésung deuteriertes Ethanol verwen-
det. Durch die Immersionstechnik kann der Anteil der gestreuten Intensitat im Bereich |
kleiner Impulstbertrage ¢, die auf die Oberflachenstreuung zuriickzufiihren ist, um eine
GrolRenordnung verringert werden. Eine vollstdndige Unterdriickung der Oberflachenstreu-
ung wird nicht erreicht. Dies kann daran liegen, dass in der Probe groRere geschlossene
Poren vorhanden sind, in die die Immersionslésung nicht eindringen kann. Die Verringe-
rung des Streueffekts im Bereich Il durch die Immersionsmethode in Abbildung 6.26 ist

<b,> <b,> N M
[10-*2 cm] [1072cm] [10*°cm~2] [10'° cm—2]
CyH;0H 0.806 -0.041 7.65 -0.39
C,D5;0H 0.806 0.657 7.65 6.22

Tab. 6.9: Mittlere Streuldngen <b,> (fur ¢=0), <b,,> und mittlere Streuldngendichten <n,>,
<n,,> fur die Immersionslésungen CoH;OH und C,D;OH
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Abb. 6.26: Neutronenkleinwinkelbeugung an der Si-C-N-Keramik A6 nach Thermolyse bei
1050°C und nach zusatzlicher Gluhung fir 16h bei 1400°C. Die offenen Symbole
zeigen die Messungen ohne, die geschlossenen die Messung mit Immersionslé-

sung C,D50D.

nur scheinbar. Nach Subtraktion des Streubeitrags | und nach Durchfiihrung der Absorpti-
onskorrektur zeigt es sich, dass die Immersionsmethode im Bereich Il keinen EinfluR hat.
Das heift, dass der Streueffekt im Bereich Il tatsdchlich von Inhomogenitéten innerhalb der
Pulverteilchen herrihrt.
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6.3.3 Kleinwinkelbeugung an Si-C-N-Keramiken

Si-C-N-Keramik A4

Abbildung 6.27 zeigt die korrigierten und normierten Neutronen- und Réntgenbeugungskur-
ven der kohlenstoffreichen Si-C-N-Keramik A4. Die Messkurven zeigen jeweils die Kera-
mik nach der Thermolyse bei 1050°C und nach zusétzlichen Glithungen fir 16h bei 1200°C,
1300°C, 1400°C und 1500°C. Wie zu sehen ist, hangt die gestreute Intensitét sehr stark von
der Temperaturbehandlung der Keramik ab. Eine Verschiebung des Maximums der Streu-
kurve zu Kleineren g-Werten mit steigender Temperatur weist auf ein GrélRenwachstum der
Inhomogenitaten in der Keramik hin.

Abbildung 6.28 zeigt die Streukurven der Keramik A4 in der Guinier-Darstellung. Die
ermittelten Guinier-Radien der Keramik A4 sind in Tabelle 6.10 fir die verschiedenen Tem-
peraturen angegeben. Die Ausscheidungen wachsen von R;~5 A bei 1050°C bis Ro~21 A
bei 1500°C an. Fir kugelformige Ausscheidungen bedeutet dies ein Anwachsen des Durch-
messers von D~15 A auf D~55 A (Gleichung 4.28).

Die Kleinwinkelstreukurven in Abbildung 6.27 zeigen einen deutlichen Streu-
kontrast zwischen Neutronen- und Rontgenbeugung. Die gestreuten Intensitdten mit
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Abb. 6.27: Mit Neutronen- und Réntgenkleinwinkelbeugung an der Si-C-N-Keramik A4 ge-
messene Streukurven nach Thermolyse bei 1050°C und nach zusatzlichen Gli-
hungen fur 16h bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und 1500°C.
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Abb. 6.28: Guinier-Darstellung fur die Si-C-N-Keramik A4 nach Thermolyse bei 1050°C
und nach zusétzlichen Gluhungen fir 16h bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und
1500°C. Die Kurven der geglihten Proben sind nach oben verschoben, um ei-

ne tbersichtliche Darstellung zu erhalten.

Keramik A4 Keramik A6
Temperatur Rs(n) Rg (X) Rg(n) Rg (X)

[°C] [A] [A] [A] [A]
1050 4.5 6.5 5.1 7.5
1200 8.2 11 15 16
1300 11 14 17 18
1400 18 17 18 19
1500 22 20 27 26

Tab. 6.10: Guinier-Radien R der Keramiken A4 und A6 bei verschiedenen Temperaturen
fur Neutronen- und Rontgenbeugung.

Neutronenbeugung sind um ein bis zwei GrélRenordnungen kleiner als mit Réntgenbeu-
gung. Die in Kapitel 6.3.1 beschriebene Methode zur Auswertung des Kontrasts wurde
auf die Si-C-N-Keramik A4 angewendet. In Tabelle 6.11 ist die Wurzel aus den Quotien-
ten der Invarianten (),, und @, im Vergleich zu den berechneten Werten von An, /An, fur
die verschiedenen Modelle angegeben. Der Vergleich zeigt, dass die Werte gut mit SizNy-

Ausscheidungen in einer Si-C-N-Restmatrix, mit einem zweiphasigen System aus Si3(C,N),
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und einer graphitartigen Phase oder mit Poren Ubereinstimmen. SiC- oder Graphitausschei-
dungen kénnen dagegen verworfen werden. Der Vergleich mit den Resultaten, die mit Weit-
winkelbeugung erhalten wurden, erlaubt die endglltige Entscheidung, welche Inhomoge-
nitaten in den Keramiken vorliegen. Dort wurde gefunden, dass sich die atomare Struktur
zusammensetzt aus einem Anteil von amorphem Si3(C,N), und einem Anteil von amorphem
Kohlenstoff. Es kann also davon ausgegangen werden, dass die Si-C-N-Keramik zweiphasig
ist und aus Si3(C,N), und Kohlenstoff besteht.

Aus der mit Réntgen- bzw. Neutronenbeugung ermittelten Invarianten wurde nach Glei-
chung 4.23 die Volumenkonzentration fiir eine Si3(C,N),-Phase in einem zweiphasigen Sy-
stem berechnet und in Tabelle 6.12 angegeben. Fir die kohlenstoffreiche Keramik A4 ergibt
sich ein Volumenanteil von Si3(C,N), von etwa 25 Vol.%. Dieser Wert ist etwas Kkleiner als
der Volumenanteil von etwa 30 Vol.%, der sich fiir das Zweiphasenmodell aus der Zusam-
mensetzung der Keramik ergibt (40 At.% Si3(C,N), + 60 At.% C, Tabelle 6.8). Wenn man
beriicksichtigt, dass bei der Ermittlung des Volumenanteils aus Kleinwinkelstreuexperimen-
ten die Dichten der Phasen quadratisch eingehen und diese mit einer Unsicherheit behaftet
sind (Kapitel 6.3.1), stellt dieses Ergebnis eine gute Ubereinstimmung dar. Die Tatsache,

Temp. Q. Qn  /Q:/Qn A/ Aipy
[°C] [102'cm—4][102Tem—4] Poren  SizNy SiC  Graphit Si3(C,N),

inS-CN  inS-C-N  inS-CN  inS-CN +C
1050 163  4.44 6.06 3.36 517 321 1.03 5.04
1200 118 415 5.34 3.20 5.57 44.8 1.26 5.34
A4 1300 152 415 6.05 3.22 5.57 51.4 1.20 5.39
1400 178 5.04 5.94 3.28 5.55 100 0.978 5.30
1500 121  5.78 4.57 3.38 584 243  0.192 7.00
1050 488 7.33 2.58 414 361 17.4  0.266 5.80
1200 74.7 10.8 2.64 410 3.66 29.2  0.509 5.64
A51300 120 10.7 3.35 393 404 464  0.856 5.31
1400 139 12.4 3.35 4.19 3.45 47.2 0.877 5.54
1500 97.3 410 1.54 4.49 2.38 9.31 2.65 5.00
1050 26.7 12.3 1.47 4.00 3.88 129 0.626 5.69
1200 779 104 2.74 396 397 493 0.895 5.54
A6 1300 804 8.06 3.16 401 384 498  0.997 5.59
1400 69.2 6.86 3.18 4.05 3.68 17.4 1.52 5.49
1500 145 4.02 1.90 4.04 3.49 1.64 4,96 5.10

Tab. 6.11: Vergleich der Wurzel aus den Quotienten der Invarianten (Q./Q),, aus Rontgen-
und Neutronenbeugung flr die Keramiken A4, A5 und A6 mit den berechneten
Werten An, /An, flr verschiedene Inhomogenitéaten.
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dass mit zwei Strahlenarten, Rontgenstrahlen und Neutronen, etwa derselbe Wert flir den
\Volumenanteil erhalten wird, ist eine weitere Bestatigung des Zweiphasenmodells.

Keramik A4
Temperatur [°C] ¢, [Vol.%] c, [Vol.%]
1050 15 25
1200 19 19
1300 20 27
1400 23 34
1500 - 36

Tab. 6.12: Mit Rontgen- und Neutronenbeugung ermittelte Volumenkonzentration der
Si3(C,N)4-Phase in der Keramik A4.

Si-C-N-Keramik A5

Die Kleinwinkelstreukurven der kohlenstoffarmeren Si-C-N-Keramik A5 sind in Abbildung
6.29 dargestellt. Im Gegensatz zur Keramik A4 sind hier die Intensitdten héher und das
Interferenzmaximum im Bereich 11 ist zu kleineren ¢g-Werten verschoben. Bei der Thermoly-
setemperatur von 1050°C zeigt die Neutronenstreukurve bei groRen g-Werten eine deutliche
Abweichung vom theoretischen ¢—-Verlauf. Die Neutronenstreukurve ist durch die inko-
harente Streuung an Wasserstoff in der Probe im Vergleich zur Rontgenstreukurve erhoht.
Ab 1200°C zeigt sich eine starke Vergroberung der Inhomogenitaten, das Maximum in Be-
reich Il ist zum Bereich | (Oberflachenstreuung) hin verschoben. Die Keramiken weisen
bei 1300°C und 1400°C einen fast identischen Verlauf der Streukurven auf, wahrend bei
1500°C wiederum eine deutliche Anderung eintritt. Eine Abschétzung der Guinier-Radien
R aus der Guinier-Darstellung ergab, dass der Durchmesser D = 2 - 1/5/3 - R der Aus-
scheidungen von D ~ 20 A nach der Thermolyse anwachst auf D ~ 50 A nach Gliihung
bei 1200°C. Bei hoheren Temperaturen unter 1500°C wurde keine weitere Vergréberung
beobachtet. Dies ist im Einklang mit der Lage des Interferenzmaximums im Bereich 1l in
Abbildung 6.29. Die Kinetik der Phasenvergréberung in der Keramik A5 unterscheidet sich
also von der kohlenstoffreicheren Keramik A4.

Da der Kohlenstoffgehalt der Keramiken A5 und A6 sehr gering ist und dadurch eine Be-
rechnung der Dichte der kohlenstoffhaltigen Bereiche wie in Kapitel 6.3.1 mit einer grof3en
Unsicherheit behaftet wére, wurde bei diesen Keramiken von einer mittleren Dichte der Koh-
lenstoffbereiche von p,=0.045 A—2ausgegangen, wie sie in der Keramik A4 gefunden wur-
de. Daraus wurden mit der Dichte der Keramiken die Streuldngendichtedifferenzen An, und
Amn, in Tabelle 6.8 berechnet. Tabelle 6.11 zeigt den Vergleich der gemessenen Invarianten
@, und @, der Keramik A5 mit dem berechneten Streuldngendichtekontrast An, /An,, fur
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Abb. 6.29: Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung an der Si-C-N-Keramik A5 nach
Thermolyse bei 1050°C und nach zusétzlichen Gliihungen fiir 16h bei 1200°C,
1300°C, 1400°C und 1500°C.

verschiedene Ausscheidungstypen. Auch hier ergibt sich innerhalb der zu erwartenden Unsi-
cherheiten eine Ubereinstimmung mit den berechneten Werten fiir ein zweiphasiges System
aus Si3(C,N), und einer kohlenstoffartigen Phase.

Si-C-N-Keramik A6

Abbildung 6.30 zeigt die Kleinwinkelstreukurven der Si-C-N-Keramik A6, die in ihrer Zu-
sammensetzung noch naher an Si3N, liegt als die Keramik A5. Bei diesen Streukurven ist
ein sehr ausgepragter Interferenzeffekt zu sehen. Dies bedeutet, dass die Ausscheidungen
einen grofRen Volumenanteil in der Keramik einnehmen. Der hohe Level der Streukurve
der bei 1050°C thermolysierten Keramik bei grofRen ¢g-Werten wird durch die inkohdrente
Streuung an Wasserstoff verursacht, der noch in der Keramik vorhanden ist. Die Auswer-
tung der Guinier-Darstellung (Abbildung 6.31) ergibt ein Anwachsen des Guinier-Radius
von Ra~6 A bei 1050°C bis R;~<26 A bei 1500°C (Tabelle 6.10).

In Tabelle 6.11 wird die Wurzel des Quotienten der Invarianten mit den berechneten
Verhéltnissen fur verschiedene Ausscheidungen in einer Restmatrix verglichen. Die Werte
stimmen innerhalb der zu erwartenden Unsicherheiten mit einem zweiphasigen System aus
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Abb. 6.30: Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung an der Si-C-N-Keramik A6 nach
der Thermolyse bei 1050°C und nach zusétzlichen Gliihungen fir 16h bei
1200°C, 1300°C, 1400°C und 1500°C.

Si3(C,N), und einer Kohlenstoffphase tiberein. Fur die Keramik A6 wurde beispielhaft unter
der Annahme von Poren als Ursache fir die Kleinwinkelstreuung deren Volumenkonzen-
tration nach Gleichung 4.23 aus @,, bzw. @), berechnet (Tabelle 6.13). Es ergibt sich hier
eine sehr geringe Volumenkonzentration von etwa 10 Vol.%. Diese geringe Volumenkon-
zentration von Poren kann keinen so deutlichen Interferenzeffekt hervorrufen, wie er bei der
Keramik A6 beobachtet wird (Abbildung 6.30). Ein Vergleich der Kontrastparameter fur die
Keramiken A4 und A6 in Tabelle 6.11 liefert ein weiteres Argument gegen Poren als Ursache
fur die Kleinwinkelbeugung. Fiir Poren wird erwartet, dass An, /An, fir A6 groler ist als
fur A4, wahrend ,/Q../Q,, aus dem Experiment kleiner ist. Ferner sei noch bemerkt, dass fur
den Fall von Poren die Werte von ¢,, und ¢, sehr stark voneinander abweichen, was ebenfalls
gegen diese Annahme spricht.
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Abb. 6.31: Guinier-Darstellung fur die Si-C-N-Keramik A6 nach Thermolyse bei 1050°C
und nach zusétzlichen Glihungen fur 16h bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und
1500°C. Die Kurven der gegluhten Proben sind sind nach oben verschoben, um
eine Ubersichtliche Darstellung zu erhalten.

Poren in Keramik A6

Temperatur C, C.
[°C] [Vol.%]  [Vol.%]
1050°C 37 3
1200°C 24 10
1300°C 17 10
1400°C 13
1500°C 5 1

Tab. 6.13: Vergleich der aus der Invarianten berechneten Volumenkonzentrationen fiir Poren
in der Keramik AG6.
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6.3.4 Zusammenfassung der Kleinwinkelexperimente an
Si-C-N-Keramiken

* Durch die Immersionstechnik kann nachgewiesen werden, dass neben der Streuung an
den Oberflachen der pulverférmigen Keramiken bei kleinen g-Werten ein Streueffekt
auftritt, der von Inhomogenitaten im Volumen der Pulverteilchen herriihrt.

- Die Inhomogenitaten wachsen von D ~15 A in den bei 1050°C thermolysierten Ke-
ramiken auf D ~50 A nach zusatzlicher Gliihung bei 1500°C an.

* Durch Kontrastvariation zwischen Rontgen- und Neutronenstrahlung kénnen die Inho-
mogenitéten in den Si-C-N-Keramiken bestimmt werden: Es liegen phasenseparierte
Bereiche von Si3(C,N), und amorphem Kohlenstoff vor.

* Der Volumenanteil der Si3(C,N),-Bereiche bleibt im Rahmen der Messgenauigkeit bei
der Vergréberung konstant.
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6.3.5 Kleinwinkelbeugung an Si-B-C-N-Keramiken

Si-B-C-N-Keramik C1

In Abbildung 6.32 sind die Kleinwinkelbeugungskurven fir die Si-B-C-N-Keramik C1 mit
Neutronen- und Roéntgenbeugung nach der Thermolyse bei 1400°C und nach zusétzlichen
Gluhungen fur 16h bei 1400°C, 1500°C, 1600°C und 1700°C dargestellt. Die Kleinwinkel-
beugungskurven der Si-C-N-Keramik A4 (Abbildung 6.27) und der Si-B-C-N-Keramik C1
weisen qualitativ dieselbe Charakteristik auf. Jedoch liegen die Kurven bei der Si-B-C-N-
Keramik bei Temperaturen, die um etwa 200°C héher sind als die Kurven bei der Keramik
A4, wenn man jeweils zwei Kurven mit einem dhnlichen Verlauf betrachtet. Die Zugabe von
Bor bewirkt also eine Verschiebung der Vergréberung der inhomogenen Struktur der Kera-
miken zu hoheren Temperaturen. AulRerdem weisen die Neutronen- und Rontgenstreukurven
der Keramik C1 (aufRer bei der bei 1400°C thermolysierten Keramik) einen unterschiedlichen
Verlauf auf. Das Maximum im mittleren Bereich der Streukurve ist bei den Rontgenexperi-
menten zu kleineren ¢g-Werten verschoben. Hier werden also Inhomogenitaten beobachtet,
die im Mittel eine gréRere Ausdehnung haben als die Inhomogenitaten, die mit Neutronen-
beugung gesehen werden. Es missen also Inhomogenitaten in der Keramik vorhanden sein,
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Abb. 6.32: Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung an der Si-B-C-N-Keramik C1 nach
Thermolyse bei 1400°C und nach zusétzlichen Glihungen fur 16h bei 1400°C,
1500°C, 1600°C und 1700°C.
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die eine unterschiedliche GroRe aufweisen. In der Guinier-Darstellung der Rontgenstreu-
kurven (Abbildung 6.33 rechts) deuten sich jeweils zwei Bereiche mit linearem Verlauf an.
Wenn diese Bereiche getrennt ausgewertet und mit den Guinier-Radien aus der Neutronen-
beugung verglichen werden (Tabelle 6.14), zeigt sich, dass der kleinere Guinier-Radius aus
der Rontgenbeugung mit dem Guinier-Radius aus der Neutronenbeugung ubereinstimmt.
Mit Hilfe der Kristallisationsexperimente aus Kapitel 6.2 kann die Art der gréfieren Inho-
mogenitdten bestimmt werden: Die GroRe der SiC-Nanokristallite, die im Weitwinkelbe-
reich detektiert wurden, stimmt etwa mit der Grél3e dieser Inhomogenitaten tberein. In den
vergleichbaren Si-C-N-Keramiken ohne Zusatz von Bor wurden keine SiC-Nanokristallite
beobachtet.

Werte fir die berechneten Invarianten @,, und (), zur Bestimmung der Art der Inho-
mogenitaten sind in Tabelle 6.15 angegeben. Die Wurzel des Quotienten der Invarianten
stimmen wie bei den Si-C-N-Keramiken gut mit dem Wert fiir ein zweiphasiges System aus
Si3(C,N), und einer graphitartigen BN-C-Phase uberein. Bei dieser Betrachtung wurde der
relativ geringe Anteil der SiC-Nanokristallite nicht berticksichtigt.
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Abb. 6.33: Guinier-Darstellung der Si-B-C-N-Keramik C1 nach Thermolyse bei 1400°C und
nach zusdtzlichen Glihungen fir 16h bei 1400°C, 1500°C, 1600°C und 1700°C.
Die Kurven der geglihten Proben sind nach oben verschoben, um eine tbersicht-
liche Darstellung zu erhalten. Fir die Rontgenkurven wurden durch Anpassen
von zwei Geraden (— und - - -) zwei Guinier-Radien abgeschatzt.
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Keramik C1 Keramik C3
Temperatur Rg (n) Rg (X)) Rg(n) Rg (X)
[°C] [A] [A] [A] [A]

1400T 26 59 2.4 6.0

1400 69 78/15 96 11/15
1500 76  75/17 10 11/16
1600 83 83/16 11 13/19
1700 13 18/36 13 12 /27

Tab. 6.14: Guinier-Radien R der Keramiken C1 und C3 bei verschiedenen Temperaturen
fur Neutronen- und Roéntgenbeugung.

Temp. Q. Qu  /Qu/Qn An, /A,
[°C] [102'em—4][102'em—4] Poren  Si3Ny SiC  Graphit Si3(C,N),
inS-CN  inS-C-N ins-cN ins-cN  + BN-C
1400T 123 4.64 5.15 3.37 5.37 151 0.740 6.51
1400 108  3.33 5.70 3.38 5.98 17.8  0.006 5.88
C11500 140 347 6.35 3.37 6.28 12.7  0.242 6.26
1600 90.9 3.13 5.39 345 582 15.1  0.288 6.05
1700 3.49 3.41 5.89 16.4 0.146 6.18
1400T 106 2.83 6.13 3.37 5.94 20.8 0.126 494
1400 89.1 2.96 5.49 3.38  6.07 158 0.0772 5.54
C31500 765 2.36 5.69 3.41 6.08 128  0.345 5.81
1600 524 270 4.40 339 6.49 955 0.625 6.45
1700 60.1 4.29 3.74 3.38 6.37 10.8 0.462 6.06

Tab. 6.15: Vergleich der Quotienten der Invarianten @../Q,, der Si-B-C-N-Keramiken C1 und
C3 aus Rontgen- und Neutronenbeugung mit den berechneten Werten An,./An,
flr verschiedene Inhomogenitaten.
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Abb. 6.34: Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung an der Si-B-C-N-Keramik C3 nach
Thermolyse bei 1400°C und nach zusétzlichen Gliihungen fiir 16h bei 1400°C,
1500°C, 1600°C und 1700°C.

Si-B-C-N-Keramik C3

Die Kurven der Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung der Keramik C3 sind in Ab-
bildung 6.34 dargestellt. Sie weisen den selben Verlauf wie die Kleinwinkelstreukurven der
Keramik C1 auf (Abbildung 6.32). Die Ahnlichkeit der Keramiken C1 und C3, die aus ver-
schiedenen Precursoren hergestellt wurden, wurde schon beim Kristallisationsverhalten ge-
funden. In der Guinier-Darstellung der Rontgenbeugung (Abbildung 6.35 rechts) wurden
ebenfalls zwei Ausscheidungsgrofien beriicksichtigt. Die Werte der Guinier-Radien in Ta-
belle 6.14 zeigen eine Tendenz zu etwas grolReren Werten als die Werte flr die Keramik C1.
Die Grolie der SiC-Nanokristallite, die mit Réntgenbeugung bestimmt werden kann, stimmt
mit den GrolRen der Keramik C1 Gberein. Bei der Auswertung der Invarianten kann auch hier
eine Ubereinstimmung mit der Annahme gefunden werden, dass die Keramik in Sis(C,N),
und eine amorphe BN-C-Phase separiert ist (Tabelle 6.15).
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Abb. 6.35: Guinier-Darstellung der Si-B-C-N-Keramik C3 nach Thermolyse bei 1400°C und
nach zusdtzlichen Glihungen fir 16h bei 1400°C, 1500°C, 1600°C und 1700°C.
Die Kurven der geglihten Proben sind nach oben verschoben, um eine tbersicht-
liche Darstellung zu erhalten.

Si-B-C-N-Keramik C2

Die Keramik C2, die nicht hochtemperaturstabil ist, zeigt, wie schon in der Weitwinkelbeu-
gung (Kapitel 6.1.4.2) und bei den Kristallisationsexperimenten (Kapitel 6.2.2), auch in der
Kleinwinkelbeugung ein von den Keramiken C1 und C3 unterschiedliches Verhalten (Abbil-
dung 6.36). Der Verlauf der Streukurve bei der Thermolysetemperatur von 1400°C entspricht
dem Verlauf der Keramik C1 bei 1600°C. Im Bereich kleiner ¢g-Werte findet man bei den
Réntgenbeugungskurven eine erhohte Intensitét, die durch den hohen Anteil an kristallinem
SiC in der Keramik verursacht wird. Bei 1600°C und 1700°C zeigen die Rontgen- und Neu-
tronenbeugungskurven der Keramik C2 einen Verlauf wie die bei 1700°C gegliihte Keramik
C1, die in diesem Temperaturbereich Anteile von kristallinem SiC und SisN, enthélt.
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Abb. 6.36: Neutronen- und Rontgenkleinwinkelbeugung an der Si-B-C-N-Keramik C2 nach
Thermolyse bei 1400°C und nach zusétzlichen Gliihungen fiir 16h bei 1500°C,
1600°C und 1700°C.

6.3.6 Zusammenfassung der Kleinwinkelexperimente an
Si-B-C-N-Keramiken

* Bei den Si-B-C-N-Keramiken findet eine Vergréberung der Struktur bei Temperaturen
statt, die im Vergleich zu den Si-C-N-Keramiken um etwa 200°C hoher liegen.

* Die Si-B-C-N-Keramiken setzen sich zusammen aus amorphen Si3(C,N)4-Bereichen
und einer amorphen BN-C-Phase. Ab einer Gliihtemperatur von 1400°C findet man
nach 16h zusétzlich SiC-Nanokristallite.

* Bei der Rontgenbeugung findet man zwei unterschiedliche AusscheidungsgréRen. Die
groReren Ausscheidungen wachsen von D ~ 40 A bei der bei 1400°C fiir 16 h getem-
perten Probe bis auf D ~ 100 A bei 1700°C an. Diese GréRe stimmt mit der GroRe
der SiC-Nanokristallite aus den Kristallisationsexperimenten weitgehend uberein.
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* Die kleineren Inhomogenitaten wachsen von D ~ 10 A bei der Thermolysetemperatur
von 1400°C auf D ~ 40 A bei 1700°C an.

* Die Si-B-C-N-Keramik C2, die nicht hochtemperaturstabil ist, zeigt einen unterschied-
lichen Verlauf der Kleinwinkelstreukurven, der von dem hohen Anteil an kristallinem
SiC in der Keramik verursacht wird.
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