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Kurzfassung

In dieser Arbeit wurde die Struktur der bei der Pyrolyse entstehenden, amorphen Prekur-
sorkeramiken im System Si-C-N mit Hilfe des DFTB-Verfahrens quantenmechanisch mo-
delliert, aufbauend auf den schon existierenden, experimentellen Daten. Damit wurden
mögliche Modelle der Struktur der realen, amorphen Keramiken geliefert, welche direkten
Einblick in die Struktur geben und damit in ihre Besonderheiten auf atomarer Ebene.

Betrachtungen der zur Herstellung der Keramiken verwendeten Prekursoren führten zu
der Feststellung, daß aufgrund der wenigen und nicht eindeutigen Daten keine konkreten
Modelle für die tatsächlichen Strukturen der Polymerprekursoren bestimmt werden konn-
ten. Somit war es nicht möglich, eindeutige Informationen über die Struktur des vorkerami-
schen Netzwerks zu erhalten und damit über geeignete Startstrukturen für das Generieren
der amorphen Keramiken.

Es wurde ein der Pyrolyse angepaßtes Molekulardynamikregime, die Simulierte Pyrolyse,
entwickelt, das sich als geeignet für die Simulationen erwies. Für die Startstruktur zeigte
sich, daß nicht prekursorähnliche Startstrukturen geeignet waren, sondern eine α-Si3N4-
Struktur, welche entsprechend der Stöchiometrie der amorphen Keramik mit Kohlenstoff
dekoriert wurde. Ausgehend von dieser ließen sich mit der Simulierten Pyrolyse amor-
phe Modelle von Prekursorkeramiken verschiedenster Stöchiometrie und Dichte generie-
ren, die zudem noch unter Verwendung unterschiedlicher Prekursoren erstellt wurden. Die
erzeugten Modelle stimmen mit den experimentellen Daten sehr gut überein und stellen
somit mögliche Modelle für die tatsächliche, atomare Struktur der amorphen Keramiken
dar. Charakteristische Eigenschaften dieser Strukturen sind eine Phasenseparation in amor-
phen Kohlenstoff und amorphes Si3N4 auf kleiner Ebene und eine gering ausgeprägte amor-
phe Schicht verbindender Si-C-Bindungen, das Auftreten gemischter Si-Tetraeder der Form
Si(C,N)4, größtenteils sp2-artig eingebauter Kohlenstoff und Hohlräume an den Randgren-
zen der einzelnen amorphen Phasen. Durch die Hohlräume besitzt die restliche Struktur
eine deutlich größere Dichte als die im Experiment bestimmte mittlere Dichte.

Diese Eigenschaften geben auch eine mögliche Erklärung für die Hochtemperaturstabi-
lität der Keramiken. Die Phasenseparation und die Bildung von Hohlräumen in der amor-
phen Phase wirken zunächst der Kristallisation entgegen, erst durch stärkeres Aufheizen
der Struktur können entsprechende Umordnungsprozesse angeregt werden.

Die Simulierte Pyrolyse ermöglicht es also, Prekursorkeramiken ungeachtet des zu ih-
rer Herstellung verwendeten Prekursors mittels einer universellen Startstruktur – mit ent-
sprechenden Modifikationen der Dichte und Stöchiometrie – zu modellieren. Somit ist ein
Verfahren zur Generierung der amorphen Prekursorkeramiken gefunden worden, das sehr
universell und einfach ist. Der verwendete Prekursor gibt dabei nicht den Ausschlag. Viel-
mehr hängen Struktur und Besonderheiten der amorphen Keramik nur von ihrer Dichte und
Stöchiometrie ab, und damit von der Position im Phasendreieck, wenngleich dies indirekt
vom Prekursor beeinflußt wird.

Schlagwörter

DFTB-Verfahren, Molekulardynamik, Strukturmodellierung, Röntgenbeugung, Neutronen-
beugung, Strukturfaktoren, Prekursor, Pyrolyse, amorphe Keramik, Phasenseparation,
Hohlräume, Silizium, Stickstoff, Kohlenstoff
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Abstract

Based on the existing experimental results, the structure of amorphous Si-C-N precursor-
derived ceramics is modelled in this work using a density-functional-based tight-binding
scheme, DFTB. Possible models for the real structure of the amorphous ceramics have been
generated that give direct insight into the structure and characteristics on the atomic scale.

The precursors used for producing the ceramics are first investigated, leading to the result
that because of the few available data no concrete structural model can be determined. The-
refore, it was not possible to obtain detailed information about possible starting structures
for the generation of the amorphous ceramics.

A molecular dynamics procedure, adjusted to the experimentally used pyrolysis conditi-
ons, has been developed that proved to give good results compared with experimental fin-
dings. Concerning the starting structures, it was found that not the precursor-like ones, but
instead anα-Si3N4 structure decorated with carbon, corresponding to the given stoichiome-
try of the ceramic, is to be favoured. Starting from this, amorphous models of various pre-
cursor ceramics with different stoichiometry and density, derived from different precursors,
could be generated in very good agreement with experimental findings. Therefore, these
models represent structural models for the real atomic structure of the amorphous ceramics.
Characteristic of these structures is a phase separation into amorphous carbon and amor-
phous Si3N4 on a small scale and interconnecting silicon carbide bonds. The appearance
of mixed silicon tetrahedra Si(C,N)4, almost only sp2-like bonded carbon, and voids within
the structure at the edges of the amorphous phases are also characteristic. Thus, the density
of the remaining structure without the voids is much larger than the microscopic density
determined in the experiment.

These properties may also explain the high temperature resistance of the ceramics. The
phase separation and the voids are thought to retard the crystallisation process by hinde-
ring the thermal diffusion of the atoms upon annealing. This may result in a much higher
temperature up to which the crystalline ceramic is stable.

The developed simulated pyrolysis method makes it possible to generate amorphous
ceramics by using a universal starting structure – with modification of the stoichiometry
and density – regardless of the used precursor. Thus, a method has been found that is very
simple and universal. The precursor used for preparing the amorphous ceramic is not so
important, as it only has influence in an indirect way. The structure and characteristics rat-
her depend on the stoichiometry and density, and therefore on the position of the ceramic
in the Si-C-N phase diagram.

Keywords

DFTB-Method, molecular dynamics, structure modelling, X-ray diffraction, neutron diffrac-
tion, structure factors, precursor, pyrolysis, amorphous ceramic, phase separation, voids,
silicon, nitrogen, carbon
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Einleitung

Unter Keramiken versteht man im allgemeinen durch Sintern hergestellte, anorga-
nische und nicht-metallische Werkstoffe, welche mindestens 30% Kristallinität auf-
weisen. Die Herstellung erfolgt durch Mischen feinkörniger Rohstoffe, Formen zu
entsprechenden Teilen bei Raumtemperatur und anschließendem Brennen. Hier-
bei bildet sich ein dauerhafter Werkstoff, der zu großen Teilen aus feinen Kristallen
besteht, zwischen denen sich Poren und glasartige Bindesubstanzen befinden. Bei
diesen klassischen Keramiken unterscheidet man zwischen Grob- und Feinkeramik,
je nachdem, ob das Material mehr porös, d.h. die Inhomogenitäten (Poren, Kristalle,
Körner, Glasbereiche) mit dem bloßen Auge zu erkennen sind, oder ob dieses dicht
ist. Zu den Feinkeramiken gehören z.B. Porzellan und Steingut, während Ziegel,
Klinker, Terakotta, Schamott- und Silikasteine zu den Grobkeramiken zählen [1].

Neben diesen klassischen Keramiken existiert allerdings eine weitere Klasse, die
sogenannten sonderkeramischen Werkstoffe. Hier gibt es Funktionskeramiken,
die durch Optimierung bestimmter Eigenschaften und Formgebungsverfahren ei-
ne spezielle Verwendung für optische, magnetische und elektrische Anwendungen
erlauben, sowie Strukturkeramiken als säure- oder feuerfeste Materialien, für sehr
hohe Temperaturen oder bei extremen mechanischen Beanspruchungen.

Das hohe Potential dieser neuartigen Keramiken für technische Anwendungen hat
sich bereits in verschiedenster Art und Weise gezeigt. Eines der wohl bekanntesten
Beispiele ist die Supraleitfähigkeit des oxidkeramischen Materials YBa2Cu3O7 bei
relativ hohen Temperaturen. Des weiteren haben sich Materialien aus Siliziumni-
trid (Si3N4) bzw. Siliziumcarbid (SiC) als besonders geeignet bei hohen Tempera-
turen in oxidierender Atmosphäre und bei gleichzeitiger mechanischer Belastung
erwiesen. Die Verwendung von Si3N4 für Ventile und Turboladerrotoren und von
SiC für Brennerdüsen und im Ofenbau hat sich bereits bewährt [2]. Oxidkerami-
ken aus Aluminumoxid, Magnesiumoxid oder Berylliumoxid finden Anwendung
als Werkzeuge zum Schleifen und Schneiden, als Halbleiter, Knochenersatz oder
Reaktorwerkstoffe. Neuartige Verbundwerkstoffe aus einer keramikverstärkten, in-
termetallischen Verbindung (sogenannte Cermets (ceramics & metals), z.B. aus SiC
und MoSi2) erreichen eine hohe Festigkeit, die der der Oxidkeramiken weit überle-
gen ist und werden als Teile für Motoren, Turbinenschaufeln und Strahltriebwerke
verwendet. Verbundwerkstoffe aus Kohlefasern und Keramik (die CMCs (ceramic
matrix composites)), welche leicht und trotzdem zugfest sind, finden Einsatzgebiete
als besonders belastbare Teile bei Düsentriebwerken und für Brennkammern und
Düsen von Flüssigtriebwerken bei Raketen.

Trotzdem verzögerte sich der industrielle Einsatz keramischer Bauteile zunächst aus
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2 Einleitung

zwei Gründen: Zum einen gab und gibt es weiterhin wirtschaftliche Bedenken auf-
grund der oft fehlenden Erfahrungen mit Hochleistungskeramiken und der (inzwi-
schen eindeutig unbegründeten) Assoziation des Begriffs Keramik mit einem eher
zerbrechlichen Produkt wie Porzellan oder den Sanitärkeramiken. Deshalb wird
oft noch ein Versagen oder Unzuverlässigkeit des Materials befürchtet, was einen
Imageverlust und finanzielle Schäden nach sich ziehen könnte [3, 4, 5]. Zum ande-
ren lag lange Zeit eine große Schwierigkeit in der Herstellung und der Nachbearbei-
tung der keramischen Bauteile selbst. Aufgrund der geringen Eigendiffusion kova-
lent aufgebauter Festkörper [6, 7, 8] ist eine Verdichtung von aus Keramikpulvern
hergestellten Bauteilen selbst bei extrem hohen Temperaturen äußerst schwierig.
Abhilfe schafften hier sogenannte Sinteradditive. Speziell bei der Herstellung von
keramischen Materialien aus SiN- und SiC-Pulvern wurden metalloxidische Sinter-
additive als Hilfsmittel eingesetzt, um eine Verdichtung des keramischen Pulvers zu
unterstützen. Derartige Sinteradditive lagern sich jedoch an den Korngrenzen des
verdichteten Pulvers ab, und bewirken bei höheren Temperaturen über eine ver-
stärkte Ausbildung von Poren und Rissen eine Verschlechterung der chemischen
und mechanischen Stabilität. Das Vorliegen einer solchen erweichenden Korngren-
zenphase beschränkt natürlich die Hochtemperatur- und Oxidationseigenschaften
des Materials. Hinzu kommt, daß gerade die durch die kovalenten Bindungen der
Keramik bedingte hohe Härte, Festigkeit und chemische Resistenz durch diese Po-
ren und Inhomogenitäten untergraben wird. Beim Aufbau von Spannungen kön-
nen diese von den sich bildenden Versetzungen nur schwer durch Klettern umgan-
gen werden, was bei schwerer mechanischer Belastung zu Bindungsbrüchen, Rissen
und schließlich zu einem katastrophalen Bruch des Materials führt [2]. Zudem kann
beim Sintern eine Verkleinerung des ursprünglichen Volumens der Probe um bis zu
15-20% auftreten, was eine Nachbearbeitung des Bauteils nach sich zieht und somit
die Produktionskosten erhöht.

Diese Probleme ließen sich allerdings durch das Einführen eines völlig neuen Her-
stellungsverfahrens für Keramiken umgehen bzw. lösen [9]. Diese Prekursorke-
ramiken oder Keramiken aus polymeren Vorstufen werden durch thermisch indu-
zierte Keramisierung nicht schmelzender Polymere hergestellt. Aus monomeren
Ausgangsstoffen wird zunächst durch Polymerisation ein Polymer, der sogenannte
Prekursor, und anschließend durch chemische Verkettung ein vorkeramisches Netz-
werk erzeugt. Dieses wird durch thermische Behandlung (die Polymerpyrolyse) in
eine anorganische amorphe Phase (die amorphe Keramik) überführt. Letzterer Zu-
stand ist ein Zwischenzustand, der durch Kristallisation bei höheren Temperaturen
schließlich in die endgültige, kristalline Keramik übergeht (siehe Abb. 1).

Dieses Verfahrens besitzt gleich mehrere wesentliche Vorteile. Zum einen ist der
Zusatz von Sinteradditiven absolut unnötig, die Verdichtung der Keramik erfolgt
allein über die Pyrolyse, also das Aufheizen des vorkeramischen Netzwerkes. Somit
entfallen alle zuvor genannten, durch die Sinteradditive auftretenden Probleme bei
der Keramikherstellung. Zum anderen können im Gegensatz zum Sintern, welches
bei Temperaturen zwischen 1000◦C - 2500◦C stattfindet, beim Polymer-Keramik-
Umwandlungsprozess gängige organometallische polymere Vorstufen wie z.B. Po-
lycarbosilane, -silazane und -siloxane verwendet werden, um bei relativ geringen
Temperaturen (um ca. 1000◦C) keramische Materialien herzustellen [10]. Bedingt
durch das Verfahren können zudem die vorkeramischen Polymere schon vor der
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Abbildung 1: Die einzelnen Stufen der Herstellung der Prekursorkeramiken (polymer to
ceramic conversion). Die angegebenen Temperaturen sind typisch für die einzelnen Schrit-
te.

Pyrolyse in fast jede beliebige Form gebracht werden, was zu den schon beschriebe-
nen Funktions- und Strukturkeramiken und den Verbundwerkstoffen führte. Dabei
können sehr vorteilhaft schon lange bekannte und bewährte Formgebungsprozesse
verwendet werden. Es entfallen somit kostenaufwendige Nachbearbeitungsschritte
in der Hartstoffphase [10, 11].

Vor allem additivfreie Prekursorkeramiken im System Si-C-N zeichnen sich durch
außerordentliche Oxidationsbeständigkeit und Stabilität bei hohen Temperaturen
aus [11]. Die Keramikausbeute und die Qualität der Formkörper hängen aller-
dings entscheidend von den Eigenschaften der verwendeten Polymere ab [2]. Ei-
ne große Herausforderung besteht deshalb nach wie vor darin, möglichst eindeu-
tige Zusammenhänge zwischen den im Herstellungsprozess verwendeten Prekur-
soren sowie der anschließenden Pyrolysebehandlung und den resultierenden me-
chanischen, chemischen und physikalischen Eigenschaften der amorphen als auch
kristallinen Keramik aufzuzeigen, und somit keramische Materialien mit wohl defi-
nierten Eigenschaften für verschiedenste Anwendungen maßschneidern zu können.
Hierzu muß sowohl qualitativ als auch quantitativ verstanden werden, wie sich der
Aufbau der molekularen Vorstufen in der Endstruktur niederschlägt.

Zu diesem Zweck wurden eine Vielzahl von experimentellen Techniken zur nähe-
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ren Charakterisierung dieser keramischen Materialien eingesetzt. Streudaten aus
Röntgen- und Neutronenbeugungsexperimenten an ternären Si-C-N-Keramiken lie-
ferten als wichtige Information, daß es sich bei dem Zwischenprodukt tatsäch-
lich um ein rein amorphes Material handelt (charakteristische Strukturfaktoren
amorpher Phasen). Weiterhin ergaben sich aus der Analyse von Kleinwinkel-
streudaten Hinweise auf Dichteinhomogenitäten, die auf mögliche Phasensegrega-
tion innerhalb der Si-C-N-Matrix oder auf Hohlräume in der Struktur hindeuten
[12, 13, 14]. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Elektronenspektro-
skopische Abbildungen (electron spectroscopic imaging — ESI) belegen andererseits
amorphe, homogene Atomverteilungen auf größerer Skala von mehreren 100 Nano-
metern [2, 15]. Infrarotspektroskopie (IR) und kernmagnetische Resonanzuntersu-
chungen (NMR) der Prekursoren, der einzelnen Umwandlungszwischenstufen und
der Keramikendphasen schließlich geben Auskunft über die direkte Nachbarschaft
der Atomsorten und über die Art der vorhandenen chemischen Bindungen [15, 16].
Trotzdem ist nach wie vor die konkrete atomare Anordnung des dreidimensiona-
len keramischen Netzwerkes noch weitgehend unverstanden und muß zudem mit
dem anscheinenden Widerspruch der bei den Beugungsexperimenten festgestellten
Inhomogenitäten und der mit ESI und TEM gesehenen homogenen Atomverteilung
in Einklang gebracht werden.

Ziel dieser Arbeit ist es daher, aufbauend auf die experimentellen Daten, die Struk-
tur der bei der Pyrolyse des vorkeramischen Netzwerkes entstehenden, amorphen
keramischen Systeme quantenmechanisch zu modellieren. Damit sollen mögliche
Modelle der realen, amorphen Keramiken geliefert werden, welche direkten Ein-
blick in die amorphe Struktur und ihre Besonderheiten auf atomarer Ebene geben.
So könnten Zusammenhänge zwischen diesem atomaren Aufbau und den besonde-
ren physikalischen Eigenschaften der Keramik aufgezeigt und Entscheidungshilfen
für die geeignete Auswahl der Prekursoren gegeben werden.



Kapitel 1
Beschreibung des Festkörpers

Zur Beschreibung des atomaren Aufbaus und damit des Zustandes und der zu-
gehörigen physikalischen Eigenschaften eines Festkörpers ist eine entsprechende
quantenmechanische Formulierung des Problems notwendig. Diese und die zuge-
hörigen Näherungen sollen in diesem Kapitel dargelegt werden.

1.1 Der Festkörper — Ein Vielteilchenproblem

Die exakte Beschreibung eines Festkörpers ist quantenmechanisch gesehen ein Viel-
teilchenproblem der Kerne und Elektronen, das in den meisten Fällen durch eine zeit-
unabhängige Schrödingergleichung mit folgendem Hamiltonoperator dargestellt
wird:

Ĥ = −
L∑

l=1

h̄2

2 Ml

�
Rl +

1
2

∑

l, l′

′ e2ZlZl′

|Rl − Rl′ |

−
N∑

n=1

h̄2

2 mn

�
rn +

1
2

∑

n, n′

′ e2

|rn − rn′ |
−
∑

l, n

e2Zl

|Rl − rn|
(1.1)

Hierbei ist L die Anzahl der Kerne und N die der Elektronen, R l und rn sind die
jeweiligen Koordinaten, Ml und mn die entsprechenden Massen und Zl die Kern-
ladungen. Die Terme beschreiben die kinetische Energie der Kerne und Elektronen
und die Coulombwechselwirkung zwischen den Elektronen, den Kernen und den
Elektronen und Kernen.1

Zur Berechnung der Gesamtenergie, und damit weiterer charakteristischer Eigen-
schaften, über die entsprechende Schrödingergleichung benötigt man nun die zuge-
hörige Vielteilchenwellenfunktion. Diese ist aber eine Funktion der Ortskoordinaten
sämtlicher im Festkörper vorhandener Kerne und Elektronen und zudem der Elek-
tronenspins. Diese Spins werden allerdings bei der später verwendeten Methode
zur Modellierung der amorphen Systeme nicht weiter berücksichtigt werden.

Aufgrund der Größe eines Festkörpers und damit der sehr großen Anzahl von Teil-
chen hängen aber sowohl der Hamiltonoperator als auch die Wellenfunktion von so

1Der Strich an den Summen bedeutet, daß bei der Summation l 6= l ′ bzw. n 6= n′ ist.
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vielen Variablen ab, daß die Lösung der Schrödingergleichung praktisch unmöglich
ist. An dieser Stelle setzt die erste fundamentale Näherung der Quantenmecha-
nik an, um es trotzdem überhaupt zu ermöglichen, den Festkörper beschreiben zu
können.

1.2 Die Born-Oppenheimer-Näherung — Leinen los

Da die Schrödingergleichung des exakten Vielteilchensystems explizit nicht lösbar
ist, wird die Born-Oppenheimer-Näherung oder adiabatische Näherung dazu verwen-
det, Kern- und Elektronenbewegung zu entkoppeln. Dabei geht man aufgrund des
großen Massenunterschiedes von Elektronen und Kernen davon aus, daß die Elek-
tronenbewegung stark von der Kernkonfiguration beeinflußt wird, dies umgekehrt
aber kaum gilt. Somit gehen die Kernkoordinaten R l nur noch als Parameter in das
Elektronenproblem ein. Es wird also die Bewegung der Elektronen im Potential des
festen Gitters der Kerne betrachtet, das nur noch als externes Potential im Hamil-
tonoperator der Elektronen auftritt [17].

Damit sehen Hamiltongleichung und -operator des zu lösenden Elektronenpro-
blems (unter Vernachlässigung des Spins) wie folgt aus:

Ĥel
�

el(rn, Rl) = Eel(Rl)
�

el(rn , Rl) (1.2)

Ĥel = −
N∑

n=1

h̄2

2 mn

�
rn + 1

2

∑

n,n′

′ e2

|rn − rn′ |
−
∑

l,n

e2Zl

|rn − Rl|
(1.3)

Zwar vereinfacht sich das Problem damit immens, der schwierigste Term, die
Elektron-Elektron-Wechselwirkung, ist aber weiterhin in der Gleichung vorhanden.
Zudem ist die zugehörige Wellenfunktion immer noch sehr komplex, da sie von den
Koordinaten aller N Elektronen abhängt und aufgrund ihrer Antisymmetrie aus N!
Termen besteht. Schon bei einer sehr geringen Anzahl von Atomen ist eine so große
Zahl von Elektronen vorhanden, daß auch dieses schon wesentlich einfachere Viel-
elektronenproblem praktisch nicht lösbar ist.

Verschiedene Näherungslösungen wurden im Rahmen der Hartree- und Hartree-
Fock-Theorie erarbeitet [18, 19, 20]. Diese Wellenfunktionsmethoden besitzen zwar eine
hohe Genauigkeit, aber aufgrund der komplizierten Wechselwirkung aller Elektro-
nen steigt selbst bei diesen genäherten Verfahren der Rechenaufwand immer noch
exponentiel, so daß sie auf Systeme mit 10-20 Atomen beschränkt sind.

1.3 Dichtefunktionaltheorie und Kohn-Sham-Gleichungen

Einen ganz anderen Ansatz lieferte die von Hohenberg, Kohn und Sham entwickelte
Dichtefunktionaltheorie (density-functional theory — DFT) [21]. In dieser geht man von
der Wellenfunktion

�

el(r1, ..., rN) zur Teilchendichte n(r) über. Daraus ergeben sich
zwei wesentliche Vorteile:

Zum einen werden nun alle Größen, statt wie in den bisherigen quantenmechani-
schen Theorien über die Zustandsfunktion, über diese Teilchendichte bestimmt und
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hängen somit nur noch von den 3 Raumkoordinaten und nicht mehr von den 3N
Ortskoordinaten der Elektronen ab. Dies ist möglich, da nach den Theoremen von
Hohenberg und Kohn nicht nur die Grundzustandsteilchendichte das zugehörige
externe Potential bis auf eine additive Konstante eindeutig bestimmt, sondern der
nichtentartete Grundzustand eines solchen Systems auch ein eindeutiges Funktional
der Teilchendichte ist [22]. Später wurde von Kohn sogar gezeigt, daß dies auch
für Dichten entarteter Systeme gilt [23], solange diese, genau wie die nichtentarte-
ten, spinunabhängig sind. Dadurch werden die Berechnungen natürlich wesentlich
einfacher bzw. überhaupt erst durchführbar.

Zum anderen ist es mit folgender Entwicklung der Teilchendichte nach effektiven
Einteilchenfunktionen � n(r) nach Kohn und Sham und normierten Besetzungszah-
len nn nach Janak [24]

n(r) =
occ∑

n=1

nn |� n(r)|2 (1.4)

mit

〈
� n
∣∣� n
〉

=

∫
|� n(r)|2 d 3r N =

occ∑

n=1

nn (1.5)

möglich, das N-Elektronenproblem auf ein System von N gekoppelten effektiven
Einteilchen-Schrödingergleichungen, den sogenannten Kohn-Sham-Gleichungen zurück-
zuführen2. Diese haben in atomaren Einheiten die folgende Form:

[
−

�

2
+ Veff[n(r)]

]
� n(r) = εn � n(r) ∀ n (1.6)

Dabei sind die εn die Kohn-Sham-Eigenwerte und Veff[n(r)] ist das effektive Poten-
tial, das eine funktionale Abhängigkeit von der Teilchendichte aufweist. Es besteht
wiederum aus folgenden Termen:

Veff[n(r)] = Vext(r) + VH(r) + Vxc[n(r)] (1.7)

Vext beschreibt das externe Potential (das Potential der Atomkerne, in dem sich die
Elektronen befinden)

Vext = −
L∑

l=1

Zl

|r − Rl |
, (1.8)

der mittlere Term ist das Coulomb- oder Hartreepotential der Coulombwechselwir-
kung

VH =

∫
n(r ′)

|r − r ′|
d 3r′ (1.9)

und Vxc[n(r)] steht für das Austausch-Korrelationspotential (exchange correlation,
xc), welches sämtliche Vielteilcheneffekte enthält.

2Damit liegt im quantenmechanischen Sinne keine Reduktion auf ein Einteilchenproblem vor, da
die Teilchendichte und nicht die Wellenfunktion nach Einteilchenfunktionen entwickelt wird.
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Sowohl VH als auch Vxc[n(r)] enthalten über n(r) alle anderen Einteilchenfunktio-
nen � i(r) mit i 6= n (siehe (1.4)). Es besteht also weiterhin über das effektive Poten-
tial eine Kopplung aller N effektiven Einteilchengleichungen miteinander. Daran
sieht man, daß es sich hier nur formal um Einteilchen-Schrödingergleichungen han-
delt, die � n somit nicht als echte Einteilchenfunktionen gedeutet werden dürfen und
alle Kohn-Sham-Gleichungen zusammen selbstkonsistent gelöst werden müssen.

1.4 Die Kohn-Sham-Energie

Ebenfalls wurde von Hohenberg und Kohn gezeigt, daß die gesuchte Gesamtener-
gie eines quantenmechanischen Systems als eindeutiges Funktional der Teilchen-
dichte n(r) geschrieben werden kann [22]:

E = E[n(r)] (1.10)

Die Grundzustandsenergie des Systems ergibt sich dann durch Variation bezüglich
der Teilchendichte, d.h. bei deren entsprechender Grundzustandsdichte. Zudem
schlugen Hohenberg und Kohn eine Aufspaltung der elektronischen Gesamtener-
gie, der Kohn-Sham-Energie, in bestimmte Anteile wie beim Potential vor [25]:

EKS[n(r)] = T0+
1
2

∫∫
n(r)n(r ′)

|r − r ′|
d 3r d 3r′+

∫
Vext(r)n(r) d 3r+Exc[n(r)] (1.11)

Die ersten drei Terme der Gesamtenergie resultieren aus der Entwicklung der Dichte
nach „unabhängigen Teilchen“: T0 ist die kinetische Energie nichtwechselwirkender
Elektronen

T0 =
occ∑

n=1

nn

〈
� n

∣∣∣−
�

2

∣∣∣� n

〉
=

occ∑

n=1

nn

∫
� ∗

n(r)

[
−

�

2

]
� n(r) d 3r , (1.12)

das Doppelintegral beschreibt die Coulombwechselwirkung der Elektronen unter-
einander (Hartree-Energie), und der dritte Term enthält die Wechselwirkung der
Elektronen mit einem äußeren Potential Vext(r). Dieses externe Potential ist im vor-
liegenden Fall das Potential der Atomkerne, deren Positionen noch zu bestimmen
sind.

Der Vorteil ist nun, daß diese Terme alle bestimmt werden können. Nur die konkre-
te Form des letzten Terms, des Funktionals Exc[n(r)], ist im allgemeinen unbekannt.
Dieser beinhaltet nämlich die bei der Entwicklung nach „unabhängigen Teilchen“
verlorengegangenen Anteile der Energie, wie Austausch- und Korrelationseffekte.
Der Term beschreibt damit die Vielteilcheneffekte des Systems und der Zusammen-
hang mit Vxc ist der, daß dieses die Funktionalableitung von Exc nach der Teilchen-
dichte ist:

Vxc[n(r)] =
δ Exc[n(r)]
δn(r)

. (1.13)

Damit hat man aus dem Wechsel der Beschreibungsvariablen von der Wellenfunkti-
on auf die Teilchendichte zwei wesentliche Vorteile gezogen. Die komplexe Elektro-
nenwechselwirkung in Form des unbekannten Zusatzterm Exc[n(r)] bzw. Vxc[n(r)]
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ist allerdings erhalten geblieben, und deren Kenntnis ist zur Lösung der Einteilchen-
gleichungen zwingend notwendig. Trotzdem ist man einen wesentlichen Schritt
weiter, da zwar für diesen Term keine allgemeine Form bekannt ist, aber einige sehr
gute Näherungen entwickelt wurden, die sich aus Berechnungen spezieller Syste-
me ergeben (z.B. Systeme mit sehr hohen Dichten oder Systeme mit sich langsam
ändernden Dichten, wie das homogene Elektronengas [21]). Art und Weise der
Näherung für das Austausch-Korrelationspotential unterscheiden die verschiede-
nen DFT-Ansätze. Beispiele für solche Näherungen sind die lokale Dichtenäherung
(local-density approximation — LDA) oder die generalisierte Gradientennäherung (ge-
neralized gradient approximation — GGA), für welche es jeweils wieder verschiedene
Beschreibungen und Aufspaltungen von Vxc in die beiden Anteile des Austausch-
und Korrelationspotentials gibt [22, 25].

Im Hinblick auf das für diese Arbeit verwendete Verfahren ist es sinnvoll, die Kohn-
Sham-Energie EKS mit den Energieeigenwerten εn der Kohn-Sham-Gleichungen zu
verknüpfen. Multipliziert man die Eigenwertgleichung (1.6) mit � ∗

n(r), integriert,
multipliziert mit nn und summiert über diese, so ergibt sich:

occ∑

n=1

nn

∫
� ∗

n(r)

[
−

�

2
+ Vext(r) + VH(r) + Vxc[n(r)]

]
� n(r) d 3r =

occ∑

n=1

nnεn

(1.14)

Vergleich mit (1.11) führt schließlich zu folgendem Ausdruck für die Kohn-Sham-
Energie:

EKS[n(r)] =
occ∑

n=1

nnεn −
1
2

∫
VH(r)n(r) d 3r −

∫
Vxc[n(r)]n(r) d 3r + Exc[n(r)]

(1.15)

Der erste Term beschreibt aufgrund der Kohn-Sham-Formulierung des Problems
die meisten Effekte der elektronischen Schalenstruktur. Die restlichen Terme sind
wie gezeigt Korrekturterme und unter der Bezeichnung double counting corrections
bekannt.

Die Gesamtenergie innerhalb der Born-Oppenheimer-Näherung setzt sich dann aus
der Kohn-Sham-Energie der Elektronen, der Coulombabstoßung der Kerne und der
klassischen, kinetischen Energie der Kernbewegungen zusammen:

Etot = EKS + EC + Ekin = EKS +
1
2

∑

l, l′

′ ZlZl′

|Rl − Rl′ |
+

L∑

l

Ml

2
Ṙ 2

l (1.16)





Kapitel 2
Die verwendete Methode

Mit den schon erwähnten Näherungen für das Austauschkorrelationspotential,
der lokalen Dichtenäherung (LDA) und der generalisierten Gradientennäherung
(GGA), ist es innerhalb der Dichtefunktionaltheorie möglich, Systeme aus Mole-
külen, Clustern oder periodischen Festkörpern im Bereich von 100 bis 200 unab-
hängigen Atomen sehr exakt zu berechnen. Hierbei werden verschiedene Konzepte
verfolgt, je nachdem, ob alle Elektronen berücksichtigt oder Pseudopotentiale ver-
wendet und welche Basisdarstellungen der Kohn-Sham-Orbitale genutzt werden.
Das Spektrum reicht von Gauß- und Slaterorbitalen [21, 26] über numerische Basis-
sätze [27] und linearisierte Muffin-Tin-Orbitale (LMTOs) [28, 29] bis hin zu ebenen
Wellen [30] und gemischten Basissätzen [31]. Die durch selbstkonsistente Lösung
der Kohn-Sham-Gleichungen erhaltenen, konvergierten Basissätze geben eine sehr
genaue Beschreibung der Geometrie, der Reaktionsenergien und der elektronischen
und Schwingungseigenschaften. Speziell die von Car und Parrinello entwickelte,
auf der DFT aufbauende, ab initio Molekulardynamikmethode zur Beschreibung der
zeitlichen Entwicklung dynamischer Strukturbildung [32] ist unter hoher Transfe-
rabilität, also Anwendbarkeit auf verschiedenste Systeme mit gleichen Atomsorten,
für Problemstellungen bis ≈100 Atome geeignet [33]. Für größere Strukturen hin-
gegen steigt der Rechenaufwand dieser Methoden immens an, so daß dies zu un-
akzeptablen und unpraktikablen Zeiten für die Bearbeitung einer konkreten Aufga-
benstellung führt.

2.1 Tight-Binding und DFTB

Aus diesen Gründen wurde eine andere Klasse von Ansätzen entwickelt, die soge-
nannten semi-empirischen Methoden, welche in der Lage sind, Systeme mit mehreren
hundert bis tausend Atomen zu berechnen [34, 35]. Im Gegensatz dazu stehen em-
pirischen Methoden, die die Matrixelemente des Hamiltonoperators und die Über-
lappmatrixelemente bzw. die Potentiale an aus dem Experiment gewonnene Daten
fitten. Mit diesen Methoden kann man noch weitaus größere Strukturen berech-
nen. Ihr großes Defizit liegt jedoch in der sehr eingeschränkten Transferabilität, d.h.
ihrer Anwendbarkeit auf Systeme, die sich von den für den Fit verwendeten stark
unterscheiden.

11
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Hier soll nun nur auf die später verwendete Methode des dichtefunktionaltheorie-
basierten Tight-Binding DFTB (density-functional based tight-binding — DFTB) ein-
gegangen werden. Diese entstand aus der ursprünglichen Tight-Binding-Idee von
Eschrig, Slater und Koster, die Wellenfunktionen aus einer selbstkonsistenten, li-
nearen Kombination atomarer Orbitale (linear combination of atomic orbitals — LCAO)
darzustellen, wobei die Matrixelemente an die elektronische Struktur geeigneter Re-
ferenzsysteme gefittet werden [21, 36, 37]. Die wichtigsten Ansätze dieser Methode
sind:

• Entwicklung der Basisfunktionen, molekularen Dichten und Potentiale nach
Slaterfunktionen mit einer minimalen Basis.

• Aufspalten des Problems in formal unabhängige, atomare Kohn-Sham-
Gleichungen, die dann selbstkonsistent gelöst werden müssen.

• Ein nicht-orthogonaler Basissatz für die Valenzelektronen, dessen Funktionen
aber orthogonal zu allen Funktionen der inneren Elektronen sind.

• Fitten der Matrixelemente an die elektronische Struktur geeigneter Referenz-
systeme.

Von hier bis zur Standard-DFTB-Methode wurden noch folgende Schritte bzw. Nä-
herungen eingeführt:

• Nicht-selbstkonsistente Lösung der Kohn-Sham-Gleichungen.

• Superposition der Potentiale neutraler Atome zu einem Gesamtpotential.

• Vernachlässigung der Kristallfeld- und Dreizentrenterme bei der Berechnung
der Hamiltonmatrixelemente.

• Formulierung der Gesamtenergie als Etot = EBS + Erep, mit der Bandstruktur-
energie EBS und einer repulsiven, kurzreichweitigen Energie Erep, welche aus
DFT-Rechnungen gewonnen wird.

• Einführen eines zusätzlichen Potentials in der selbstkonsistenten Berechnung
der Pseudoatomeigenschaften zur Verbesserung der Startdichte des Gesamt-
systems.

Eine wesentlich ausführlichere Darstellung sowohl der geschichtlichen als auch der
methodischen Entwicklung findet sich in [38].

Eine methodische Weiterentwicklung resultierte schließlich in einer DFTB-
Version, die Ladungsfluktuationen selbstkonsistent behandelt, dem SCC-DFTB (self-
consistent-charge density-functional based tight-binding). Hier werden unter anderem
atomare Mullikenladungen berechnet und eine Superposition der atomaren Dichten
anstelle der Potentiale für die Austauschkorrelationseffekte durchgeführt. Dies ist
von großem Vorteil bei Systemen, bei denen Ladungsfluktuationen starken Einfluß
auf die Bildung und Art der Bindungen nehmen. Diese Erweiterung ist detailliert
in [39] und [40] beschrieben, es soll aber nicht weiter darauf eingegangen werden,
da diese nicht in der vorliegenden Arbeit verwendet wurde.

Im nächsten Abschnitt werden die schon angesprochenen Ansätze und Näherungen
des DFTB-Verfahrens explizit vorgestellt.
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2.2 Der DFTB-Formalismus

2.2.1 Die Energien im DFTB

Wie bereits in Abschnitt 1.4 gezeigt, beschreibt folgender Ausdruck die Gesamt-
energie (bis auf die kinetische Energie der Kerne) eines Systems (siehe Gl. (1.14) bis
(1.16)):

Etot =
occ∑

n=1

nn

〈
� n

∣∣∣−
�

2
+ Vext(r) + VH(r) + Vxc[n(r)]

∣∣∣� n

〉

−
1
2

∫
VH(r) n(r) d 3r −

∫
Vxc[n(r)] n(r) d 3r + Exc[n(r)] + EN (2.1)

Hierbei steht EN für die Kern-Kern-Abstoßung. Entwickelt man diese Gesamtener-
gie um eine Referenz- oder Startdichte n0 bis zur zweiten Ordnung in den Dichte-
fluktuationen δn(r) = n(r) − n0(r) nach dem Vorschlag von Foulkes und Haydock
[41], und zieht in Betracht, daß sich Terme, die linear in den Dichteabweichungen δn(r)
sind, bei einer beliebigen Startdichte n0(r) gegenseitig wegheben, so ergibt sich:

Etot =
occ∑

n=1

nn

〈
� n

∣∣∣Ĥ0

∣∣∣� n

〉
−

1
2

∫∫
n0(r) n0(r ′)

|r − r ′|
d 3r d 3r′

+ Exc[n0(r)] −
∫

Vxc[n0(r)] n0(r) d 3r + EN

+
1
2

∫ ∫ (
1

|r − r ′|
+
δ2 Exc[n(r)]
δn(r) δn(r ′)

∣∣∣∣∣
n0

)
δn(r) δn(r ′) d 3r d 3r′ (2.2)

Der Hamiltonoperator Ĥ0 ist dabei nur noch von der Startdichte n0(r) abhängig:

Ĥ0 = −

�

2
+ Vext(r) +

∫
n0(r ′)

|r − r ′|
d 3r′ + Vxc[n0(r)] (2.3)

Dieser erste Term ist die sogenannte Bandstrukturenergie, während der zweite bis
fünfte Term, wie beim Standard-Tight-Binding üblich, zu einer sogenannten repulsi-
ven Energie zusammengefaßt werden [41]:

Erep[n0] = −
1
2

∫ ∫
n0r) n0(r ′)

|r − r ′|
d 3r d 3r′ + Exc[n0] −

∫
Vxc[n0] n0 d 3r + EN (2.4)

Der letzte Term ist bereits von zweiter Ordnung in den Dichtefluktuationen δn(r)
und wird mit E2nd[n0(r), δn(r)] abgekürzt. Damit stellt sich die Gesamtenergie fol-
gendermaßen dar:

Etot[n0(r), δn(r)] = EBS[n0(r)] + Erep[n0(r)] + E2nd[n0(r), δn(r)] (2.5)

Der letzte Term E2nd muß nur berücksichtigt werden, wenn im zu betrachtenden Sy-
stem die Bindungssituation stark von der Ladungsverteilung bzw. -fluktuation ab-
hängen könnte (z.B. bei Oberflächen oder biologischen Systemen). Dies wird auch
im schon erwähnten SCC-DFTB-Verfahren getan. Im Standard-DFTB-Verfahren,
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welches für diese Arbeit verwendet wurde, wird dieser Term hingegen aufgrund
seines geringen Beitrags vernachlässigt:

Etot,Standard[n0(r)] = EBS[n0(r)] + Erep[n0(r)] (2.6)

Der Bandstrukturterm EBS kann, wie im nächsten Abschnitt gezeigt wird, direkt
berechnet werden, die repulsive Energie Erep wird aus Vergleich mit selbstkonsi-
stenten ab initio-Rechnungen gewonnen. Dazu wird eine weitere Näherung einge-
führt, nämlich daß die unter der repulsiven Energie zusammengefaßten Term nur
vom Abstand der jeweiligen Atome abhängig sind. Dann werden verschiedene Re-
ferenzsystem, meist Dimermoleküle oder methanartige Strukturen, aber auch Fest-
körper, die alle nur dieselben Atomtypen enthalten, ausgesucht. Für diese werden
sowohl mit der selbstkonsistenten DFT- (in den meisten Fällen in LDA) als auch
mit der DFTB-Methode (zunächst natürlich ohne Repulsivenergie) in Abhängigkeit
vom Abstand der Atome die Gesamtenergien berechnet. Für jedes System n erhält
man somit eine von r abhängige, repulsive Energie:

E n
rep(r) = E n

scf(r) − E n
BS(r) (2.7)

Aus diesen läßt sich, z.B. durch Mittelung, eine Repulsivenergie für die entsprechen-
den Atomsorten gewinnen. Diese wird dann im endgültigen DFTB-Verfahren zur
Berechnung weiterer System, die diese Atomtypen enthalten, verwendet. Dabei ist
natürlich die Güte der Transferabilität, also der Verwendung dieser Repulsivener-
gie, stark von der Wahl der Referenzsysteme bei ihrer Erstellung abhängig. Einen
guten Überblick hierüber geben [42, 43] und [44].

2.2.2 Die pseudoatomare Startdichte

Um den Bandstrukturterm EBS zu berechnen, benötigt man zuerst einen Ausdruck
für den Hamiltonoperator in (2.3), d.h. eine Startdichte n0(r) für das entsprechende
System. Diese setzt sich aus einer Superposition der leicht komprimierten Dichten
neutraler Atome nl

0(rl) zusammen:

n0(r) =
∑

l

nl
0(rl) rl = r − Rl (2.8)

Die Kompression ist notwendig, da die Dichte freier Atome zu diffus ist, um ei-
ne gute Startdichte für ein gebundenes System von Atomen darzustellen. Durch
das Komprimieren wird somit eine Umgebung von weiteren Atomen um das freie
Atom simuliert. Dies kann durch die Ergänzung eines schwachen, parabelförmigen
Potentials in den Kohn-Sham-Gleichungen bei der Berechnung der Dichte der freien
Atome erreicht werden:

[
−

�

2
+ V l

eff, 0[n
l
0(rl)] +

(
r
r0

)m ]
ψν(rl) = ενψν(rl) (2.9)

Die ψν(rl) werden deshalb als pseudoatomare Wellenfunktionen bezeichnet, woher
auch die Bezeichnung pseudoatomare Startdichte für den Term in Gl. (2.8) stammt.
Es hat sich gezeigt, daß der Einfluß des Exponenten m sehr gering ist, weshalb nor-
malerweise m = 2 verwendet wird. Für die Reichweite des Zusatzpotentials r0 hat
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sich aus einer langen Reihe von Berechnungen ergeben, daß mit r0 ≈ 1.85 rcov (rcov
ist hierbei der kovalente Radius der jeweiligen Atomsorte) die besten Resultate be-
züglich der Transferabilität erreicht werden.

Sowohl die Wellenfunktionen ψν(rl) als auch die atomaren Potentiale V l
eff, 0[n

l
0(rl)]

ergeben sich wieder aus DFT-Rechnungen. Das Vorgehen ist dabei wie folgt:

• Im ersten Schritt werden, ohne das zusätzliche Parabelpotential, die εν der
freien Atome, die sogenannten Onsite-Energien, mit einer DFT-Methode be-
rechnet.

• Dann wird das Potential zugefügt und, ebenfalls in DFT, werden die Wellen-
funktionenψν(rl) als auch die atomaren Potentiale V l

eff, 0[n
l
0(rl)] und somit die

pseudoatomaren Startdichten nl
0(rl) bestimmt.

Das effektive Potential im Hamiltonoperator (2.3) wird dann durch Superposition
der atomaren Potentiale dargestellt:1

Veff[n0(r)] ≈
∑

l

V l
eff, 0[n

l
0(rl)] (2.10)

Diese Berechnungen müssen aber für jedes Element nur ein einziges Mal durch-
geführt werden, und später gehen diese Datensätze bei der Tabellierung der soge-
nannten Slater-Koster-Daten ein.

2.2.3 Hamilton- und Überlappmatrixelemente

Des weiteren benötigt man einen Ausdruck für die Eigenfunktionen � n(r) der
Kohn-Sham-Gleichungen. Dazu wird der bereits bestimmte Basissatz von Pseu-
dowellenfunktionen ψν(rl) verwendet, nach denen man eine LCAO-Entwicklung
durchführt:

� n(r) =
∑

l

∑

ν

clνψν(rl) (2.11)

Eingesetzt in die Eigenwertgleichung führt dies auf eine Säkulargleichung mit fol-
genden Hamilton- und Überlappmatrixelementen (mit entsprechender Koordina-
tentransformation, da es sich nun um zwei Zentren handelt [36, 45]):

h0
µν =

〈
ψµ
∣∣Ĥ0

∣∣ψν
〉

=

∫
ψ∗
µ(r) Ĥ0ψν(r) d 3r (2.12)

sµν =
〈
ψµ
∣∣ψν
〉

=

∫
ψ∗
µ(r)ψν(r) d 3r (2.13)

Diese Integrale können, wie schon erwähnt, direkt aus den zuvor angestellten Pseu-
doatomrechnungen bestimmt werden, und werden als Funktion des Abstandes als

1Es gibt auch noch die Möglichkeit der Dichteüberlagerung Veff[n0(r)] ≈ Veff( � l nl
0(rl), welche

besonders beim SCC-DFTB verwendet wird.
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Slater-Koster-Daten tabelliert. Diese SK-Datensätze enthalten zudem noch die re-
pulsive Energie (siehe Abschnitt 2.2.1), ebenfalls als Funktion des Abstandes. Die-
se Berechnungen müssen somit nur einmal durchgeführt werden, und die Slater-
Koster-Daten können für Berechnungen von Systemen gleicher Atomsorten immer
wieder verwendet werden. Auf diese Weise erspart man sich die ansonsten jeweils
neu anfallende Berechnung der Integrale.

Zudem läßt sich mit einer weiteren Vereinfachung das Verfahren beschleunigen
bzw. die Berechnung vereinfachen. Dazu unterscheidet man die einzelnen Beiträge
des Hamiltonoperators wie folgt:

1. Die Onsite-Terme mit den Energien h0
νν = εν, bei denen die Wellenfunktionen

ψµ(rl) und ψν(rl′) und auch das Potenial am selben Atom zentriert sind, d.h.
l = l′ und µ = ν.

2. Die Kristallfeldterme, bei denen die Wellenfunktionen ψµ(rl) und ψν(rl′) am
selben Atom zentriert sind, d.h. l = l ′, das Potential aber an einem anderen
Atom.

3. Die Zweizentrenterme, bei denen eine Wellenfunktion ψµ(rl) oder ψν(rl′) und
das Potential am selben Atom zentriert sind, aber die andere Wellenfunktion
an einem anderen Atom, d.h. l 6= l ′.

4. Die Dreizentrenterme, bei denen beide Wellenfunktionen ψµ(rl) und ψν(rl′)
und auch das Potential jeweils an einem anderen Atom zentriert sind, d.h.
auch hier l 6= l ′.

Sowohl die Kristallfeldterme (2.) als auch die Dreizentrenterme (4.) werden im
DFTB-Verfahren nicht berücksichtigt. Nur die Onsite-Energien (1.) und die Zwei-
zentrenterme (3.) werden berechnet. Die Begründung für das Vernachlässigen der
großen Anzahl der komplizierten Dreizentrenterme und der einfacher zu bestim-
menden Kristallfeldterme ist sehr komplex und wird im Detail in [40] und [46] gege-
ben. Wichtig ist dabei aber die Vernachlässigung beider Terme zusammen, wodurch
sich gewisse Fehler gegenseitig aufheben. Damit bleibt schließlich:

h0
νν = εν (2.14)

h0
µν =

〈
ψµ

∣∣∣−
�

2
+ V l

eff, 0(rl) + V l′
eff, 0(rl′)

∣∣∣ψν
〉

(2.15)

2.2.4 Kräfte

Zur Optimierung der Struktur einer Anordnung von Atomen und speziell für Mole-
kulardynamiksimulationen, sprich die zeitliche Entwicklung von Strukturen, ist es
nötig, die auftretenden, interatomaren Kräfte zu bestimmen. Diese können explizit
durch Gradientenbildung der Gesamtenergie (2.6) an den entsprechenden Atom-
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orten bestimmt werden:

Fl = −
∂Etot,Standard

∂Rl
=−

∑

n

nn
∑

µν

cnµcnν

[
∂h0
µν

∂Rl
−εn

∂s0
µν

∂Rl

]

−
∑

l, l′

′ ∂Erep(|Rl − Rl′ |)

∂Rl
(2.16)

Bei einer Strukturoptimierung werden dementsprechend die Atome verschoben
und die Berechnung der elektronischen Struktur für diese atomare Anordnung wird
erneut gestartet. Dies wird solange durchgeführt, bis ein kräftefreier Zustand (d.h.
ein vorher festgelegtes Kraftlimit) des gesamten Systems erreicht wird. Bei der
Molekulardynamik hingegen geht noch die Temperatur als zusätzliche, kinetische
Energie mit ein (siehe Abschnitt 2.4).

2.3 Programmpakete

Der hier vorgestellte Formalismus und die entsprechend vorher berechneten Daten,
tabelliert in Form der Slater-Koster-Datensätze, ergeben ein Verfahren, das in der
Lage ist, effizient die Eigenschaften größere Systeme von mehreren Hundert Ato-
men in annehmbaren Zeiten zu berechnen.

Dieses Verfahren ist zur Zeit in zwei Programmversionen implementiert, dem �������
(dichtefunktionaltheoriebasiertes Tight-Binding bzw. density-functional based tight-
binding) und dem ���	��
�� (dichtefunktionaltheoriebasiertes Tight-Binding Moleku-
lardynamik & Relaxationsprogramm bzw. density-functional based tight-binding mo-
lecular dynamics & relaxation package). Die ursprünglichen Ideen gehen, wie schon
erwähnt, auf H. Eschrig und G. Seifert zurück. P. Blaudeck faßte ältere Programm-
versionen und verschiedene Hilfsprogramme zusammen, und schuf das Programm
���	��
�
�� . Erweiterungen dieser Version von M. Haugk und M. Elstner führten dann
zum ������� .

Parallel dazu wurde von G. Jungnickel die Programmversion ���	��
�� entwickelt, wel-
che in der Lage ist, beliebige k-Punkte für die Integration der Brillouinzone zu ver-
wenden – wie z.B. die speziellen k-Punkte von Monkhorst und Pack [47] – während
������� nur am � -Punkt arbeitet. Somit können mit ���	��
�� auch k-Punkt-abhängige Ei-
genschaften wie Bandstrukturen oder Bulkmoduli berechnet werden, was mit �������
nicht möglich ist. Ansonsten sind die beiden Versionen jedoch äquivalent.

Zur Durchführung der Berechnungen in dieser Arbeit wurde die Programmversion
���	��
�� verwendet.

2.4 Molekulardynamik

Für alle in den folgenden Kapiteln beschriebenen Molekulardynamikregimes wurde
die in ���	��
�� implementierte Molekulardynamik (MD) verwendet. ������
�� stellt die
Auswahl zwischen NVT-, NVE- und NpT-Ensemble. Bei allen hier durchgeführ-
ten MDs wird ein NVT-Ensemble mit konstanter Teilchenzahl N und konstantem
Volumen V verwendet.
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Die in der MD vorgegebene Temperatur T wird bei einem NVT-Ensemble durch
einen Andersen-Thermostat umgesetzt [48]. Dabei wird das System an ein Wärme-
bad gekoppelt, welches die Temperatur vorgibt. Diese Kopplung wird durch sto-
chastische, stoßartige Kräfte simuliert, die zu festgelegten Zeitpunkten auf zufällig
ausgewählte Teilchen wirken. Zwischen diesen stochastischen Stößen mit dem Wär-
mebad entwickelt sich das System nach den Newtonschen Bewegungsgleichungen.
Die Stärke der Kopplung mit dem Wärmebad wird durch die Frequenz der stocha-
stischen Stöße bestimmt. Sind aufeinanderfolgende Stöße unkorreliert, so ist die
Verteilung der Zeitintervalle zwischen zwei aufeinanderfolgenden Stößen poisson-
artig:

P(t,ν) = ν · e−νt (2.17)

Dabei ist ν die Frequenz der stochastischen Stöße und P(t,ν) dt die Wahrscheinlich-
keit, daß der nächste Stoß im Interval [t, t + dt] stattfindet [49].

Die Molekulardynamiksimulation besteht dann aus den folgenden Schritten:

1. Man beginnt mit einer Startstruktur, die die Position der Teilchen vorgibt, und
einer Geschwindigkeitsverteilung der Teilchen. Diese Anfangsgeschwindig-
keiten aller Teilchen werden in ���	��
�� mittels eines Zufallszahlengenerators
ermittelt [50]. Der Zufallszahlengenerator wird dabei jedes mal neu initia-
lisiert, und zwar unter Verwendung von Systemparametern des Computers
(user time, system time), so daß auch unter gleichen MD-Bedingungen (Tem-
peraturen, Zeiten, Skalierungen) stets leicht unterschiedliche Strukturen aus
den Simulationen hervorgehen. Anschließend werden die Newtonschen Be-
wegungsgleichungen durch Anwenden des Verlet-Algorithmusses numerisch
mit einem Zeitschritt

�
t (hier jeweils eine Femtosekunde, 1 fs) integriert.

2. Eine bestimmte Anzahl der Teilchen führt in der oben angegebenen Art und
Weise Stöße mit dem Wärmebad aus. Die Wahrscheinlichkeit dafür, daß ein
Teilchen für einen Stoß innerhalb eines Zeitschrittes ausgewählt wird, ist ν

�
t.

3. Für die Teilchen, die solche Stöße ausgeführt haben, wird aus der maxwell-
schen Geschwindigkeitsverteilung

P(v) dv =
( m

2πkT

)3/2
· e−

mv2
2kT · 4π v2 dv , (2.18)

die der vorgegebenen Temperatur T – und damit einer vorgegebenen mittleren
Geschwindigkeit – entspricht, eine neue Geschwindigkeit ermittelt. Dabei ist
P(v) dv die Wahrscheinlichkeit, ein Teilchen mit einer bestimmten Geschwin-
digkeit v im Interval [v, v + dv] anzutreffen [51]. Alle anderen Teilchen bleiben
von dieser Skalierung unbeeinflußt.

Die vorgegebene Temperatur entspricht somit keiner realen Temperatur, sondern
wird in eine mittlere kinetische Energie umgerechnet, ist also eher ein Maß für die
Stärke der verursachten Bewegung bzw. Verschiebung der Atome.

Diese MD ist im Prinzip eine MD für konstante Temperaturen. In ������
�� ist es
aber auch möglich, von einer Temperatur auf die andere zu heizen bzw. abzuküh-
len. Dies ist mit demselben Formalismus möglich, wobei dann einfach bei jedem
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Zeitschritt der MD die Geschwindigkeiten neu skaliert werden, also jeder einzelne
Schritt als eine MD mit konstanter Temperatur aufgefaßt wird. In dieser Arbeit sind
diese Temperaturveränderungen immer linear.

Da es sich bei amorphen Strukturen sowieso anbietet, die periodische Zelle mög-
lichst groß zu wählen (siehe Abschnitt 3.9), genügt es, die Berechnung der Gesamt-
energie nur am Gamma-Punkt der Brillouin-Zone durchzuführen 2.

Am Ende der MD schließlich wird zur Optimierung der Struktur ein conjugate
gradient-Algorithmus verwendet [52]. Die interatomaren Kräfte lassen sich dabei
mit Hilfe des DFTB-Verfahrens, wie in Abschnitt 2.2.4 erläutert, gewinnen.

2Je größer die räumliche Ausdehnung der betrachteten Zelle ist, desto kleiner kann das Integrati-
onsgebiet im dazu reziproken k-Raum gewählt werden.





Kapitel 3
Strukturanalyse amorpher
Materialien

Die Kenntnis der strukturellen Anordnung der Atome in einem Festkörper ist die
Grundlage für das Verständnis seiner chemischen und physikalischen Eigenschaf-
ten. Bei kristallinen Systemen ist dies relativ einfach, da sich die Strukturaufklärung
hier darauf beschränkt, die Position der Atome in der periodischen Einheitszelle
zu bestimmen. Diese kleinste Einheit enthält gewöhnlich nur wenige Atome, be-
schreibt aber über die Periodizität trotzdem den unendlich ausgedehnten Kristall
und somit die gesamte Struktur. Die Bestimmung der Atomsorten, der Basis und
der Gitterkonstanten ist dann für ein solches System völlig ausreichend, um z.B. die
Bandstruktur, die elektronische Zustandsdichte oder das Schwingungsspektrum zu
berechnen. Dasselbe gilt für nanokristalline Materialien, wobei dort die einzelnen
Bereiche getrennt betrachtet werden müssen.

Anders verhält es sich hingegen bei den amorphen, nichtperiodischen Festkörpern.
Hier existiert keine solche Einheitszelle wie im kristallinen Material. Trotzdem ist
es nicht so, daß amorphen Systeme aus einer völlig zufälligen Anordnung von Ato-
men im statistischen Sinn bestehen. Bei ihrer Entstehung gelten ebenfalls physikali-
sche und chemische Gesetzmäßigkeiten, wie z.B. die unterschiedlichen chemischen
Bindungseigenschaften der Atomsorten, die entsprechend Einfluß auf die Struktur-
bildung ausüben und damit die endgültige amorphe Struktur bestimmen. Somit
bilden sich z.B. lokale Ordnungen heraus, die charakteristisch für das entsprechen-
de Material sein können.

Eine der wichtigsten Techniken zur Charakterisierung der Struktur amorpher Ma-
terialien ist die Röntgen- bzw. Neutronenbeugung. Eine große Anzahl von Si-C-N-
Keramiken wurde damit untersucht und ihre Strukturfaktoren und Paarverteilungs-
bzw. Paarkorrelationsfunktionen bestimmt (siehe z.B. [12, 13, 14]). Diese Funktionen
wurden in der vorliegenden Arbeit auch für die generierten, amorphen Modelle
der Keramiken berechnet, um sie mit dem Experiment zu vergleichen und somit die
Qualität der erstellten Modellstrukturen beurteilen zu können. Dazu wurde das von
G. Jungnickel entwickelte Paket � ��
�� � � verwendet. Zum besseren Verständnis der
Bedeutung dieser charakteristischen Größen werden in den folgenden Abschnitten
die wesentlichen Grundlagen der Verfahren dargelegt.

21
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3.1 Strukturbestimmung durch Beugung

Eine gängige Methode zur Bestimmung der Struktur kristalliner Festkörper besteht
in der Ausnutzung des Beugungseffektes verschiedener Wellen wie z.B. Röntgen-
oder Neutronenstrahlung an den geordneten Atomebenen. Hier gilt die Bragg-
Bedingung

2d sinθ = nλ (3.1)

für konstruktive Interferrenz bei entsprechenden Winkeln 2θ und Wellenlängen λ
bei gegebener Gitterkonstanten d. Ist diese erfüllt, so ergibt sich ein relativ schar-
fes, charakteristisches System von Flecken in einer zum einfallenden monochroma-
tischen Strahl senkrechten Projektionsebene [51, 53].

Eine mögliche Anordnung für ein Röntgenbeugungsexperiment ist in Abb. 3.1 dar-
gestellt. Eine detailliertere Beschreibung des Experiments findet sich in Anhang A.1
oder z.B. in [54].

K : Kollimator
R : Röntgenröhre

B : Blende
P : Probe
V : Vakuumkammer
D : Detektor
Kr : Kryostat

2θ

θ

R

K

B1 B2

P

B3

B4

Kr

D

K
V

Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur Messung von
Röntgenbeugung in Transmission.

Bei amorphen Materialien hingegen erhält man so weder ein scharfes Punktmuster,
noch ein Muster aus konzentrischen Kreisen wie bei zufällig orientierten Kristallen,
sondern verschmierte Flecken, da die Bragg-Bedingung aufgrund der fehlenden Pe-
riodizität hier nicht gültig ist. Deshalb müssen für amorphe Festkörper offensicht-
lich andere, kompliziertere Beugungsbedingungen gelten.

Im folgenden soll der Fall der Röntgenbeugung beschrieben werden; für Neutro-
nenbeugung gelten analoge Betrachtungen.

3.2 Der Streufaktor des Elektrons

Die Streuung der Röntgenstrahlen findet an den Elektronen der Atome statt. Nimmt
man eine Elektronendichte ρ für das Elektron in einem Volumen dV an, so ergibt
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sich als Streuintensität für ein Elektron in elektronischen Einheiten

Ie = fe f ∗e , (3.2)

mit dem Streufaktor (Elektronenformfaktor)

fe =

∫
e

2π i
λ

(s−s0)· rρ(r ) dV , (3.3)

und dem in Abb. 3.2 gezeigtem Zusammenhang der Vektoren s und s0 und dem
Abstandsvektor r, wobei

(s − s0) · r = 2 r sinθ cosφ (3.4)

gilt. Des weiteren führt man den Streuvektor (scattering vector) bzw. den Wellenvek-

o
2θ

os − s s

s

r

φ

Abbildung 3.2: Streugeometrie für Röntgenbeugung an einem Elektron.

torübertrag (wave vector transfer)

k =
4π sinθ
λ

(3.5)

ein. Diese Bezeichnung ist Konvention für Röntgenstrahlung, während bei Neu-
tronenbeugung q statt k verwendet wird. Mit Gl. (3.4), Gl. (3.5) und der Annahme
sphärischer Symmetrie ρ(r) = ρ(r) erhält man nach Integration über φ einen rein
realen elektronischen Streufaktor:

fe(k) =

�∫

0

4π r2ρ(r)
sin(kr)

kr
dr (3.6)

3.3 Der Atomformfaktor

Für ein Atom mit mehreren Elektronen ergibt sich der atomare Streufaktor (atomic
scattering factor) oder auch Atomformfaktor (atomic form factor) aus der Summe der
einzelnen elektronischen Streufaktoren

fa(k) =
∑

n

fe,n(k) =
∑

n

�∫

0

4π r2ρn(r)
sin(kr)

kr
dr , (3.7)
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und schließlich die Streuintensität für ein Atom zu

Ia = fa f ∗a . (3.8)

Der Atomformfaktor ist dabei nichts anderes als der Streuquerschnitt eines einzel-
nen atomaren Potentials für die entsprechende Strahlungsart, besitzt aber noch eine
Abhängigkeit von k.

Da der Ausdruck

∑

n

�∫

0

4π r2ρn(r) dr = Z , (3.9)

also gleich der Kernladungszahl ist, und diese Größe in Gl. (3.7) nur noch mit der
Sinc-Funktion gewichtet wird, für welche sin(kr)

kr → 1 für k → 0 gilt, läuft somit der
Atomformfaktor für k → 0 gegen Z (siehe Abb. 3.3).

k0

f  (k)a

Z

Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des Atomformfaktors fa in Abhängigkeit vom
Streuvektor k.

Die bisherigen Betrachtungen gelten allerdings nur unter den schon erwähnten Be-
dingungen, daß die gestreuten Röntgenwellen als ebene Wellen betrachtet werden
können (dies ist der Fall, falls die Intensitätsmessung in wesentlich größerem Ab-
stand als dem Atomabstand erfolgen), daß eine sphärische Symmetrie der Elektro-
nenverteilung vorliegt (gilt für schwere Atome, bei denen der Anteil an Valenzelek-
tronen gering ist), und daß die Röntgenwellenlänge weit entfernt von den Wellen-
längen der Absorptionskanten des jeweiligen Materials liegt. Anderenfalls ist eine
sogenannte Dispersionskorrektur des Atomformfaktors vorzunehmen [53].

3.4 Streuung am amorphen Material

Um nun die Streuung am gesamten amorphen Festkörper zu beschreiben, werden
schließlich die Streufaktoren aller vorhandenen Atome i am Ort r i aufsummiert und
mit ihrem Konjugiertkomplexen multipliziert:

I =
∑

i

fa,i(k) e
2π i
λ

(s−s0)· ri
∑

j

fa, j(k) e−
2π i
λ

(s−s0)· r j (3.10)
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Hierbei wurden die Atomformfaktoren fa,i als rein real betrachtet, was nach Gl. (3.6)
und Gl. (3.7) gerechtfertigt ist. Dieser Ausdruck gilt für beliebige Materialien, also
Kristalle oder amorphe Festkörper. Führt man den Abstandsvektor zweier Atome

ri j = ri − r j (3.11)

ein, so vereinfacht sich die Schreibweise von Gl. (3.10)1:

I =
∑

i

∑

j

fa,i(k) fa, j(k) e
2π i
λ

(s−s0)· ri j (3.12)

Unter der Annahme, daß das Material isotrop ist — was für amorphe Festkörper in
der Regel gegeben ist — ist die Wahrscheinlichkeit, in einer bestimmten Richtung
ein Nachbaratom zu finden, für alle Richtungen gleich groß. D.h. der Abstandsvek-
tor ri j nimmt alle Positionen auf der Oberfläche der Kugel in Abb. 3.4 mit gleicher
Wahrscheinlichkeit an. Aufgrund dieser Verteilung läßt sich der Mittelwert des Ex-

o

φ

s

s
rij

2θ

os − s

Abbildung 3.4: Mögliche Positionen des Abstandsvektors ri j für ein isotropes Material.

ponentialterms in Gl. (3.12) bestimmen

〈
e

2π i
λ

(s−s0)· ri j
〉

=
sin(kri j)

kri j
(3.13)

und durch Einsetzen folgt die Debye-Gleichung für eine beliebige Anordnung von
streuenden Atomen [55]:

I(k) =
∑

i

∑

j

fa,i(k) fa, j(k)
sin(kri j)

kri j
(3.14)

Für das weitere Vorgehen soll der Einfachheit halber zunächst ein Material mit nur
einer Atomsorte angenommen werden. Dann nimmt Gl. (3.14) folgende Gestalt an:

I(k) =
∑

i

f 2
a (k) +

∑

i

∑

j 6=i

f 2
a (k)

sin(kri j)

kri j
(3.15)

1Für Kristalle kann dieser Ausdruck aufgrund der Periodizität und damit konstanten Atomabstän-
den ri j noch weiter vereinfacht werden.
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Führt man ähnlich wie zuvor beim Elektron eine Dichtefunktion ρ i(ri j) für das je-
weilige Atom i ein, folgt

I(k) =
∑

i

f 2
a (k) +

∑

i

f 2
a (k)

∫
ρi(ri j)

sin(kri j)

kri j
dVj , (3.16)

wobei die Summe über j durch das entsprechende Integral über das gesamte Volu-
men ersetzt und wiederum Radialsymmetrie angenommen wurde. Ersetzt man nun
noch die Dichtefunktionen ρi(ri j) durch eine über alle Atome gemittelte Dichtefunk-
tion ρ(r) =

〈
ρi(ri j)

〉
(die mikroskopische Dichte) und führt die (makroskopische)

mittlere Dichte ρ0 ein, so kann Gl. (3.16) auf diese Form gebracht werden:

I(k) =
∑

i

f 2
a (k) +

∑

i

f 2
a (k)

�∫

0

4πr2
(
ρ(r) − ρ0

)sin(kr)
kr

dr

+
∑

i

f 2
a (k)

�∫

0

4πr2ρ0
sin(kr)

kr
dr (3.17)

Die Umformung geschieht aus folgendem Grund: Da amorphe Festkörper keine
Fernordnung besitzen, läuft die Dichtefunktion ρ(r) für große r gegen die makro-
skopische Dichte ρ0, da über immer mehr statistisch verteilte Atome in einem im-
mer größeren Volumen gemittelt wird (siehe Abb. 3.5). Somit geht der zweite Aus-

0 r

(r)ρ

ρ 0

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung des Verhalten der Dichtefunktion ρ(r) aufgrund
einer ungeordneten Anordnung von Atomen in Bezug zur makroskopischen Dichte ρ0 [53].

druck in Gl. (3.17) für Abstände, die größer als ein paar Atomabstände sind, ge-
gen Null und beschreibt also nur Streuung stark benachbarter Atome. Der dritte
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Term hingegen unterliegt dieser Einschränkung nicht und beschreibt auch Wechsel-
wirkungen zwischen weit voneinander entfernten Streuzentren. Das bedeutet, daß
z.B. Dichteinhomogenitäten aufgrund von Phasenseparationen, Hohlräumen oder
Oberflächen durch diesen Ausdruck beschrieben werden. Wegen der reziproken
Beziehung zwischen Orts- und k-Raum ist dieser Term somit für kleine k-Werte zu-
ständig (k ≤ 2π

R mit R als Kantenlänge der amorphen Probe) und repräsentiert die
sogenannte Kleinwinkelstreuung (small-angle scattering). Diese tritt aber unter so ge-
ringen Winkeln auf, daß sie ohne besondere Maßnahmen nicht vom einfallenden
Strahl unterschieden werden kann. Unter Vernachlässigung der Kleinwinkelstreu-
ung, d.h. alleiniger Betrachtung der Weitwinkelstreuung (wide-angle scattering), und
unter Berücksichtigung, daß die Summation über i die Gesamtzahl der Atome N in
der Probe ergibt, folgt für die gesamte Streuintensiät:

I(k) = N f 2
a (k) + N f 2

a (k)

�∫

0

4πr2
(
ρ(r) − ρ0

) sin(kr)
kr

dr (3.18)

Diese ist aber immer noch von der Anzahl der Atome N und den Atomformfaktoren
fa(k) abhängig. Da diese beiden Größen nur materialspezifisch sind und nichts mit
der räumlichen Anordnung der Atome an sich zu tun haben, ist die eigentlich in-
teressante Größe das Integral in diesem Ausdruck. Dieses hat offensichtlich mit der
Struktur des Materials im Ortsraum zu tun, und so wäre es eventuell möglich, aus
der im Experiment zugänglichen Streuintensität I(k) auf die räumliche Verteilung
der Atome zu schließen.

3.5 Strukturfaktor und Paarkorrelationsfunktion

Aus diesem Grund wird durch Umformung von Gl. (3.18) eine weitere Funktion,
die Interferenzfunktion bzw. Reduzierte Streuintensität (reduced scattering intensity)

F(k) = k
I(k)
N − f 2

a (k)
f 2
a (k)

=

�∫

0

4πr
(
ρ(r) − ρ0

)
sin(kr) dr , (3.19)

eingeführt. N kann einfach bestimmt werden; da die Atomformfaktoren f a(k) aber
immer noch vom Wellenvektorübertrag k abhängen, müssen diese aus anderen Ex-
perimenten abgeleitet werden [56].

In Zusammenhang damit definiert man zwei weitere Funktionen, die Radiale Vertei-
lungsfunktion (radial distribution function RDF)

J(r) = 4πr2ρ(r) , (3.20)

welche die Anzahl der Atome im Abstand r (bzw. zwischen r und r + dr) vom
Zentrum eines Ursprungsatoms angibt, und die Reduzierte Radiale Verteilungsfunkti-
on (reduced radial distribution function), welche auch als Paarkorrelationsfunktion (pair
correlation function) bezeichnet wird,

G(r) = 4π r
(
ρ(r) − ρ0

)
=

J(r)
r

− 4π rρ0 . (3.21)
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Diese beschreibt, welche Abstände von Atompaaren in der Struktur auftreten. Die
Bezeichnung “reduziert” bezieht sich darauf, daß die beiden entsprechenden Funk-
tionen durch Normierung jeweils um Null oszillieren; bei der Reduzierten Streuin-
tensität durch Normierung auf den Atomformfaktor und bei der Reduzierten Radia-
len Verteilungsfunktion durch Normierung auf die makroskopische Dichte ρ0 (siehe
Abb. 3.5). Da die Dichte unterhalb der Distanz der nächsten Nachbarn Null ist, und
somit auch J(r), verhält sich G(r) dort wie eine Gerade der Steigung −4πρ0 und
erst im Bereich darüber treten für die Struktur charakteristische Oszillationen auf.

Mit der Funktion J(r) läßt sich zudem die Anzahl von Nachbaratomen 1. bis n-ter
Ordung bestimmen. Die Maxima 1. bis n-ter Ordung von J(r) geben jeweils die Ent-
fernung der den Ordnungen entsprechenden Nachbarschalen an. Integration über
das jeweilige Maximum liefert dann die Anzahl der Atome in der entsprechenden
Schale. Speziell für die erste Schale ergibt dies die gesamte Koordinationszahl k tot
bzw. bei den partiellen radialen Verteilungsfunktionen die Koordinationszahlen k i j
für die jeweiligen Atomtypen.

Einsetzen von Gl. (3.21) in Gl. (3.18) ergibt dann den Zusammenhang zwischen der
Interferenzfunktion F(k) und der Paarkorrelationsfunktion G(r):

F(k) =

�∫

0

G(r) sin(kr) dr (3.22)

Diese Gleichung ist von besonderer Bedeutung, da sie die Größe F(k), welche über
Gl. (3.19) direkt aus dem Streuexperiment bestimmt werden kann, mit der Funkti-
on G(r) verknüpft, die die örtliche Struktur des amorphen Festkörpers beschreibt.
Die Form der Gleichung erinnert stark an eine Fouriertransformation, weshalb sie
dementsprechend invertiert werden kann:

G(r) =
2
π

�∫

0

F(k) sin(kr) dk (3.23)

Damit ist endlich das Ziel erreicht, aus dem Experiment auf die räumliche Anord-
nung im Material zu schließen.

Durch Einführen des Strukturfaktors (structure factor)

S(k) =
I(k)

N f 2
a (k)

, (3.24)

um die Gewichtung mit k wie bei der Interferenzfunktion in Gl. (3.19) zu vermeiden,
wird diese zu

F(k) = k
(

S(k) − 1
)

, (3.25)

und es ergibt sich aus Gl. (3.23) schließlich für die Paarkorrelationsfunktion:

G(r) =
2
π

�∫

0

k
(

S(k) − 1
)

sin(kr) dk (3.26)
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Der Strukturfaktor S(k) ist dabei aber immer noch von der Art der Streustrahlung
abhängig, da der Atomformfaktor fa von dieser abhängt.

Die Funktion G(r) und der Strukturfaktor S(k) sind die beiden charakteristischen
Funktionen zur Beschreibung der Struktur eines amorphen Festkörpers. Der Struk-
turfaktor beschreibt zwar nur das Verhalten im k-Raum, kann dafür aber direkt aus
dem Streuexperiment extrahiert werden, während die durch Fouriertransformation
von S(k) gewonnene Paarkorrelationsfunktion tatsächlich Aussagen über die räum-
liche Anordnung der Atome im Material macht.

Verallgemeinert man dies nun auf ein System mit Nat Atomsorten, so erhält man

S(k) =
I(k) − N

[〈
f 2
a (k)

〉
−
〈

fa(k)
〉2
]

N
〈

fa(k)
〉2 (3.27)

mit dem mittleren Atomformfaktor
〈

fa(k)
〉

bzw. dem gemittelten Quadrat des
Atomformfaktors

〈
f 2
a (k)

〉

〈
fa(k)

〉
=

Nat∑

i=1

xi fa,i(k)

〈
f 2
a (k)

〉
=

Nat∑

i=1

xi f 2
a,i(k) , (3.28)

wobei xi die atomare Konzentration der Teilchensorte i ist [57]. Dieser gesamte
Strukturfaktor setzt sich wie folgt aus den partiellen Strukturfaktoren zusammen

S(k) =
1〈

f 2
a (k)

〉
Nat∑

i=1

Nat∑

j=1

xi x j fa,i(k) fa, j(k) Si j(k) =
Nat∑

i=1

Nat∑

j=1

Wi j Si j(k) , (3.29)

die mit entsprechenden, material- und streumethodenabhängigen Gewichtungsfak-
toren Wi j gewichtet werden. Für ein ternäres System z.B. (Anzahl der Atomsorten
Nat = 3) würden sechs verschiedene partielle Funktionen benötigt, da offensichtlich
Wi j = Wji gilt und zudem Si j(r) = S ji(r). Entsprechend setzt sich die gesamte Paar-
korrelationsfunktion aus den partiellen Paarkorrelationsfunktionen G i j(r) zusammen

G(r) =
Nat∑

i=1

Nat∑

j=1

Wi j Gi j(r) (3.30)

In manchen Fällen wird auch statt der Paarkorrelationsfunktion G(r) die Paarvertei-
lungsfunktion g(r) (pair distribution function PDF) angegeben. Diese gibt die Wahr-
scheinlichkeit an, ein Atom im Abstand r eines anderen Atoms innerhalb einer Ku-
gelschale der Dicke dr zu finden, und es besteht folgender Zusammenhang:

G(r) = 4π rρ0

[
g(r) −

Nat∑

i=1

Nat∑

j=1

Wi j

]
(3.31)
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3.6 Kristallin vs. Amorph

In Abb. 3.6 sind als einfaches Beispiel die Histogrammfunktion H(r) (Anzahl
der Atome im Abstand r vom jeweiligen Zentralatom), die Paarkorrelationsfunk-
tion G(r) und der Strukturfaktor S(k) für Röntgenstreuung an kristallinem Si-
liziumkarbid (Polytyp 3C-SiC, d.h. Tetraedersymmetrie und gleich lange SiC-
Bindungslängen, siehe Abb.) dargestellt. Bei der Histogrammfunktion H(r) tritt
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Abbildung 3.6: Histogrammfunktion H(r), Paarkorrelationsfunktion G(r) und Struktur-
faktor S(k) für Röntgenstreuung an 3C-SiC (Si: gold, C: grau).

der erste Peak (blau) bei 1.89 Å auf, der SiC-Bindungslänge der nächsten Nachbarn,
und der nächste (rot) bei 3.08 Å, dem Si-Si- bzw. C-C-Abstand der übernächsten
Nachbaratome. Die weiteren Peaks erklären sich analog. Dementsprechend ge-
wichtet treten dieselben Peaks bei G(r) auf. Aus dem selbst bei diesem Beispiel
schon sehr komplexen Strukturfaktor lassen sich direkt keine Rückschlüsse auf die
Atomverteilung im Ortsraum ziehen.

Ein Beispiel für eine amorphe Struktur und ihre charakteristischen Funktionen ist
in Abb. 3.7 dargestellt. Diese sind im Vergleich zum kristallinen System schon we-
sentlich komplizierter. Daß, ausgehend vom Strukturfaktor oder von der Interfe-
renzfunktion, keine Aussage über die örtliche Verteilung der Atome im amorphen
Festkörper gemacht werden kann, zeigt folgende Überlegung zur Zusammenset-
zung von F(k) bzw. S(k):
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Abbildung 3.7: (a) Radiale Verteilungsfunktion J(r), (b) Paarkorrelationsfunktion G(r), (c)
Interferenzfunktion F(k) und (d) Strukturfaktor S(k) für Röntgenstreuung an amorphem
Kohlenstoffnitrid mit 3% N, einer Dichte von 3g/cm3 und Lorchdämpfung mit kmax =
20 Å−1.

Betrachtet man zunächst nur die nächsten Nachbarkorrelationen der ersten Schale
um ein Zentralatom, so ergibt dies einen einzelnen Peak in G(r) mit einer gewissen
Breite aufgrund der ungeordneten Struktur (siehe Abb. 3.5). Dieser kann nähe-
rungsweise als Gaußkurve dargestellt werden. Durch Fouriertransformation nach
Gl. (3.22) ergibt sich dann für F(k) bzw. S(k) eine gedämpfte, sinusartige Kurve. Die
Art der Dämpfung ist dabei abhängig von der Breite der Gaußkurve in G(r) und die
Periodizität vom Abstand der nächsten Nachbarn. Ein weiterer Peak in G(r) würde
somit zu einer weiteren gedämpften, sinusartigen Kurve in F(k) bzw. S(k) führen,
die aber eine andere Dämpfung und Periodizität als die erste besäße und sich mit
dieser überlagern würde. Da aber bei der Paarkorrelationsfunktion wesentlich mehr
Peaks auftreten, führt dies zu einer Überlagerung in F(k) bzw. S(k), aus der keine
Schlüsse mehr über die amorphe Struktur gezogen werden können.

3.7 Die Grenze des Meßbaren — Die Dämpfungsfunktion

Wie aus Gl. (3.26) ersichtlich ist, ist es für die Fouriertransformation zur Bestim-
mung von G(r) notwendig, eine Integration von 0 bis � über k durchzuführen, d.h.
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S(k) muß für alle k bekannt sein. Nach Gl. (3.5) wird das Maximum von k aber
bei gegebener Wellenlänge λ bei sinθ = 1 erreicht. Für Mo Kα-Strahlung z.B. mit
λ = 0.71 Å ist kmax = 17.7 Å−1, wohingegen sich bei Cu Kα-Strahlung mit λ = 1.54
Å nur ein kmax = 8.2 Å−1 ergibt. Somit ist die Fouriertransformation im eigentlichen
Sinne gar nicht durchführbar, da S(k) nur bis zu einem kmax bekannt ist. Vielmehr
entspricht dies dem Fall, daß S(k) mit einer Dämpfungsfunktion D(k) mit

D(k) =

{
1 : k ≤ kmax
0 : k > kmax

(3.32)

im Integral multipliziert wird, d.h. Gl. (3.26) nimmt folgende Form an:

GD(r) =
2
π

kmax∫

0

k
(

S(k) − 1
)

sin(kr) dk

=
2
π

�∫

0

k
(

S(k) − 1
)

D(k) sin(kr) dk (3.33)

Dieser abrupte Abriß der Funktion führt aber zu sogenannten Abschlußfehlern (ter-
mination errors) bei der Fouriertransformation. Multiplikation mit der obigen Stu-
fenfunktion bedeutet nämlich eine Faltung der Peaks in G(r) mit der Sinc-Funktion.
Dies resultiert aber in einem Verlust der Auflösung, da Wellenlängen unterhalb von
2π/kmax verloren gehen, und zudem in künstlich erzeugten Kräuselungen, die erst
mit zunehmendem r verschwinden. Damit wird natürlich die Paarkorrelationsfunk-
tion stark verzerrt. Um dies zu vermeiden, kann zum einen schon im Experiment
versucht werden, bis zu möglichst großen k-Werten zu messen. Dies ist aber aus
den oben genannten Gründen nicht immer möglich. Die andere Möglichkeit besteht
darin, eine andere Dämpfungsfunktion als die Stufenfunktion (3.32) zu verwenden.
Hier gibt es verschiedene Vorschläge, wobei der von Lorch [58]

D(k)Lorch =
kmax

πk
sin

(
πk

kmax

)
(3.34)

der gebräuchlichste ist, da er die Kräuselungen am schnellsten dämpft.

3.8 Neutronenbeugung

Alle bisherigen Betrachtungen gelten analog für Neutronenbeugung, wobei aller-
dings das k in der Literatur oft durch q ersetzt wird, welches aber dieselbe Be-
deutung hat. Die experimentellen Grundlagen zur Neutronenbeugung sind in An-
hang A.2 dargelegt (siehe z.B. auch [53, 59]).

Bei der Neutronenbeugung gibt es allerdings einen wesentlichen Vorteil: Dabei fin-
det die Streuung im Gegensatz zur Röntgenstreuung nicht an den Elektronen, son-
dern an den Atomkernen statt. Dadurch ist die Streulänge konstant, was dazu führt,
daß der Atomformfaktor fa(k) für gleiche Atomsorten im Falle der Neutronenstreu-
ung ebenfalls konstant ist, also unabhängig von k. Somit kann der Strukturfaktor
nach Gl. (3.24) direkt aus dem Experiment bestimmt werden [56].
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Ein Nachteil der Neutronenstreuung ist hingegen, daß der mittlere Atomformfaktor〈
fa(k)

〉
gleich Null werden kann, da bei manchen Materialien positive und negative

Atomformfaktoren auftreten können. Aus diesem Grund ist hier der Strukturfaktor
aus Gl. (3.27) anders normiert, nämlich auf

〈
f 2
a (q)

〉
:

S(q) =
I(q)

N
〈

f 2
a (q)

〉 (3.35)

Dies entspricht in gewissem Sinne Gl. (3.24) für ein Material nur einer Atomsorte
bei Röntgenbeugung.

3.9 Modellierung amorpher Strukturen

Da es offensichtlich möglich ist, Informationen über die Struktur amorpher Materia-
lien mit Hilfe von experimentellen Beugungsuntersuchungen zu erhalten, stellt sich
natürlich die Frage, warum eine unterstützende quantenmechanische Modellierung
solcher Strukturen am Rechner wünschenswert ist.

Der Grund dafür ist der, daß die durch die Funktion G(r) erhaltene Information nur
eine eindimensionale Projektion der dreidimensionalen Struktur und somit stark ge-
mittelt ist. Bei amorphen Festkörpern mit mehreren Atomsorten kommt noch dazu,
daß die Gesamtfunktionen S(k) und G(r) Überlagerungen der partiellen Teilfunk-
tionen der unterschiedlichen Atomsortenkorrelationen mit einer Wichtung der Wi j
sind (siehe Gl. (3.30)), die im Experiment nicht aufgelöst werden können. Damit ist
nicht direkt bestimmbar, welche Korrelationen welche Beiträge zur Gesamtfunkti-
on leisten. All das erschwert den Rückschluß auf die tatsächliche Anordnung der
Atome im Festkörper.

Ist aber unter bestimmten Vorgaben (Atomsorten, makroskopische Dichte, Stöchio-
metrie) mit Hilfe einer Molekulardynamiksimulation ein (periodisches), amorphes
Modell2 erzeugt worden, so können für dieses sowohl Strukturfaktor als auch Paar-
korrelationsfunktion berechnet und mit den experimentellen Daten verglichen wer-
den. Ausgehend von der erzeugten Struktur können zunächst ganz einfach durch
Abzählen die partiellen Histogrammfunktionen Hi j (siehe Abschnitt 3.6) für alle
Atomsortenkombinationen i j bestimmt werden. Daraus ergeben sich nach

Gi j(r) =
Hi j(r)
r

�
r x j

− 4πρ0 r (3.36)

die partiellen Paarkorrelationsfunktionen, mit
�

r als Histogrammschrittweite, x j als
Konzentration der Atomsorte j und der makroskopischen Dichte ρ0 = N

V [60]. Mit

2Ein amorphes Modell sollte eigentlich nicht periodisch sein, dies widerspricht sich natürlich. Bei
der Modellierung können aber nicht Strukturen beliebiger Größe gerechnet werden, da dies selbst auf
Großrechnern ab einer bestimmten Modellgröße nicht mehr in annehmbaren Zeiten machbar ist. Al-
so bleiben zwei Möglichkeiten: Entweder ein endliches Modell, das dann am Rand mit Wasserstoff
abgesättigt wird, das sogenannte Cluster-Modell, oder aber eine möglichst große amorphe Struktur,
welche dann am Rand periodisch fortgesetzt wird (periodische Superzelle). Beim Cluster treten un-
erwünschte Randeffekte durch die Absättigung auf, so daß die periodische Fortsetzung die bessere
Alternative für amorphe Strukturen ist.
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Gl. (3.30) erhält man dann die gesamte Paarkorrelationsfunktion G(r). Schließlich
bestimmt sich nach

S(k) = 1 +

�∫

0

G(r)
sin(kr)

k
dr (3.37)

der direkt aus dem Experiment zugängliche Strukturfaktor S(k). Diese Funktion
oszilliert wegen des ersten Terms um 1, weshalb man oft auch in Analogie zu F(k)
einen reduzierten Strukturfaktor

Sred(k) =

�∫

0

G(r)
sin(kr)

k
dr (3.38)

definiert. Da aber bei der experimentellen Auswertung zur Berechnung von G(r)
bei der Fouriertransformation von S(k) (siehe Gl. (3.33)) noch aus den oben er-
wähnten Gründen die Dämpfungsfunktion D(k) verwendet wird, wird auch bei der
theoretischen Behandlung noch einmal eine Fouriertransformation von S(k) nach
Gl. (3.33) durchgeführt, um eine mit dem Experiment vergleichbare, gedämpfte
Paarkorrelationsfunktion GD(r) zu erhalten. Jetzt können Strukturfaktor und Paar-
korrelationsfunktion mit den experimentellen Daten verglichen, und bei guter Über-
einstimmung das Modell als Strukturvorschlag für den realen Festkörper verwen-
det werden. Der Vorteil ist dann, daß aus dem Modell weitere wichtige Informatio-
nen wie Koordinationszahlen3, lokale Umgebung der Atome, Bindungslängen und
-winkel, Phasenseparationen, Hohlräume, etc. bestimmt werden können.

3.10 Anforderungen und Einschränkungen — Die periodi-
sche Superzelle

Bei der Konstruktion (periodisch fortgesetzter) amorpher Modelle ist allerdings auf
einige Punkte zu achten, damit die erzeugte amorphe Zelle auch geeignet ist und die
Kriterien für die statistische Auswertung erfüllt. Atomare Korrelationen, die größer
als die halbe minimale Seitenlänge der periodischen, quaderförmigen Superzelle
sind, werden durch die Periodizität gestört und dürfen nicht als charakteristisch für
die ungeordnete Struktur angesehen werden. Da beliebige Superzellen mit orthogo-
nalen Gittervektoren der Längen L1, L2 und L3 erlaubt sind, bleibt in diesen Zellen
die Paarkorrelationsfunktion G(r) nur unterhalb des Radius Rmax mit

Rmax =
min(L1, L2, L3)

2
(3.39)

von der Periodizität unbeeinflußt. Dies muß bei Vergleich mit experimentellen
Daten berücksichtigt werden, damit die aus dem Modell berechnete Paarkorrela-
tionsfunktion dasselbe Intervall abdeckt, wie die aus dem Beugungsexperiment be-
stimmte.

3Die Koordinationszahl ist der Mittelwert direkt benachbarter Atome einer Sorte zu einer anderen
Atomsorte. kSiC = 3 bedeutet z.B., daß jedes Si-Atom im Mittel von 3 Kohlenstoffatomen umgeben
ist.
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Bei gegebener Massendichte ρ0 läßt sich zudem die notwendige Zahl von Teilchen
N, die im Modell vorhanden sein müssen, aus der Superzellengröße abschätzen:

Nmin =
NA ρ0∑Nat
i xi Mi

[
min(L1, L2, L3)

]3
(3.40)

Hier ist NA die Avogadrokonstante, xi die Teilchenkonzentration der Teilchensorte i
und Mi die molare Masse der Atomsorte i. Das Rmax bestimmt zudem die Auflösung
der Interferenzfunktion und des Strukturfaktors

�
k = π

Rmax
.

Es muß hier aber deutlich erwähnt werden, daß der Strukturfaktor, obwohl er keine
Aussage über den Ortsraum wie die Paarkorrelationsfunktion macht, die entschei-
dendere Funktion von beiden darstellt, da diese die ursprüngliche, direkt aus dem
Experiment gewonnene ist.

Die berechneten Strukturfaktoren sind aber aus technischen Gründen erst ab ca.
2 − 3 Å−1 mit denen des Experiments vergleichbar. Das liegt daran, daß die zu-
nächst aus den Histogrammfunktionen berechnete Paarkorrelationsfunktion G(r)
zwar aus den oben genannten Gründen bei Rmax “abgeschnitten”, intern aber zur
Transformation, also zur Berechnung von S(k), ein größerer Bereich verwendet
wird, um Abschlußfehler bei S(k) soweit wie möglich zu vermeiden. Dies führt
nur zu einem “kleinen” Fehler im Bereich etwa unterhalb 2 − 3 Å−1 bei S(k). We-
gen des reziproken Zusammenhangs zwischen Orts- und k-Raum entspricht dieser
Bereich nämlich dem G(r) großer Abstände im realen Raum, welche aber nur durch
die periodische Fortsetzung beschrieben werden. Somit wird das Verhalten im Be-
reich unter 2 − 3 Å−1 aufgrund der beschränkten Größe der Superzelle nicht richtig
beschrieben, die restliche Funktion S(k) ist aber sehr gut mit dem Experiment ver-
gleichbar.

Der Bereich kleiner k-Werte ist zudem wie in Abschnitt 3.4 schon erwähnt der Be-
reich der Kleinwinkelstreuung, und somit nur mit besonderem Aufwand bestimm-
bar. Betreibt man diesen aber, so ist es möglich, daraus Hinweise auf Inhomogeni-
täten des Materials zu bekommen, sprich auf Phasenseparationen oder Hohlräume.





Kapitel 4
Slater-Koster-Datensätze

Wie bereits in Abschnitt 2.2.2 erwähnt, ist der erste Schritt, die für das DFTB-
Verfahren notwendigen Slater-Koster-Integraltabellen für die einzubeziehenden
Atomsorten und zugehörigen Wechselwirkungskombinationen zusammenzustel-
len. Die hier verwendeten Slater-Koster-Datensätze wurden in Zusammenarbeit mit
G. Jungnickel aufbauend auf den schon existierenden Daten für Kohlenstoff von D.
Porezag [42] und für Silizium von A. Sieck [61] generiert. Die Qualität und die Ab-
stimmung der einzelnen Datensätze aufeinander wurde durch Vergleich mit Rech-
nungen auf der Grundlage von selbstkonsistenten Dichtefunktionalmethoden und
mit experimentellen Daten überprüft. Dazu wurden charakteristische Eigenschaf-
ten sowohl von Molekülen als auch von Festkörpern im System Si-C-N berechnet.

4.1 Si-C-N(-H)-Moleküle

Es wurden charakteristische Bindungslängen, Bindungswinkel und die Energe-
tik für die in Abb. 4.1 dargestellten Si-C-N(-H)-Moleküle sowohl mit dem DFTB-
Verfahren als auch mit dem ab initio-Programm NRLMOL (Naval Research Laboratory
Molecular Orbital Library) [62, 63, 64, 65, 66, 67] in lokaler Dichtenäherung (Aus-
tauschfunktional: LDA, Korrelationsfunktional: LDA nach Perdew, Burke, Ernzer-
hof, PBE96) berechnet und zudem mit dem Ergebnissen aus Berechnungen mit dem
Programmpaket GAUSSIAN’94 in GGA (BLYP-Funktional mit 6-311G∗∗-Basis) die-
ser Moleküle [68] verglichen. Die Ergebnisse sind in den Tabellen 4.1 und 4.2 zu-
sammengefaßt.

Anhand der Daten zeigt sich, daß die Beschreibung der atomaren Geometrien mit-
tels DFTB mit einer Genauigkeit gelingt, die mit der von wesentlich aufwendigeren
Methoden vergleichbar ist. Sowohl die berechneten Bindungslängen als auch die
Bindungswinkel stimmen sehr gut überein. Bei den Bindungslängen treten Abwei-
chungen frühestens in der zweiten, in vielen Fällen sogar erst in der dritten Nach-
kommastelle auf, die Bindungswinkel der drei Methoden unterscheiden sich nur
um wenige Grad. Die einzige Ausnahme bildet die Dreieckstruktur C-Si-N, bei
der größere Abweichungen auftreten. Der Grund dafür liegt zum einen darin, daß
bei allen drei Molekülen Si-C-N eine ungerade Elektronenzahl vorliegt, DFTB in
der hier verwendeten Version aber keine verschiedene Spins berücksichtigt, also

37
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1 2
3

654

1 2

3

Abbildung 4.1: Zum Test der Slater-Koster-Daten verwendete Moleküle im System Si-C-N-
H bzw. Si-C-N (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß). Die Nummer beschreibt jeweils die
energetische Reihenfolge beginnend mit dem günstigsten Zustand.

spingemittelt rechnet. Trotzdem werden die beiden kettenartigen Si-C-N-Moleküle
gut beschrieben, dies ist also nicht die alleinige Ursache. Hinzu kommt die extreme
Geometrie der Struktur, die allerdings alleine wiederum kein Grund für eine Abwei-
chung wäre, wie bei den Dreieckstrukturen H-C-Si-N (3) und H-N-C-Si (6) mit gera-
der Elektronenzahl zu sehen ist. Erst beides zusammen führt zu einer schlechteren
Beschreibung durch DFTB. Da beim Generieren der amorphen Si-C-N-Strukturen
aber immer auf eine gerade Elektronenzahl geachtet wurde, kann diese Situation
problemlos vermieden werden1.

Auch die energetische Ordnung der Moleküle wurde von DFTB im Vergleich mit
den beiden anderen Methoden im Rahmen der möglichen Genauigkeit gut repro-
duziert2.

4.2 Festkörper im System Si-C-N

Neben den molekularen Systemen wurden als weiterer Genauigkeitstest die Gitter-
konstanten und Bulkmoduli kristalliner Systeme bestehend aus Silizium, Stickstoff
und Kohlenstoff über Gesamtenergieberechnungen bestimmt und mit experimen-
tell gewonnenen Daten verglichen. Tab. 4.3 zeigt die Ergebnisse für Diamant und
Silizium in Diamantstruktur, die kubische Form des Siliziumcarbids (3C-SiC, siehe
Abschnitt 3.6) und dem in Abb. 4.2 dargestellten β-Si3N4.

Die Ungenauigkeitsintervalle bei den DFTB-Rechnungen resultieren aus einer ange-

1Es ist bei Si und C (jeweils 4 Valenzelektronen) und N (5 Valenzelektronen) nur darauf zu achten,
daß eine gerade Anzahl von Stickstoffatomen vorhanden ist.

2Die hier betrachteten Moleküle bestehen zwar aus derselben Anzahl von Atomen und denselben
Sorten, es treten aber aufgrund der Anordung der Atome in den Strukturen unterschiedliche Bindun-
gen auf. Wegen der beschränkten Genauigkeit des DFTB-Verfahrens können in so einem Fall Struktu-
ren nur als energetisch unterschiedlich betrachtet werden, falls sie sich um 100 meV oder mehr in der
Gesamtenergie unterscheiden. Anderenfalls sind sie im Rahmen der Methode als ununterscheidbar
anzusehen.
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Tabelle 4.1: Vergleich typischer Bindungslängen [Å] in Si-C-N(-H)-Molekülen. Die Num-
mer bezieht sich auf das entsprechende Molekül in Abb. 4.1.

Nr. Größe DFTB NRLMOL GAUSSIAN

H-Si-C-N 1 RSi−C 1.866 1.851 1.886
RC−N 1.157 1.165 1.174

H-Si-N-C 2 RSi−N 1.707 1.749 1.770
RC−N 1.156 1.183 1.184

H-C-Si-N 3 RSi−C 1.798 1.805 1.829
RSi−N 1.784 1.812 1.860
RC−N 1.288 1.283 1.297

H-C-N-Si 4 RSi−N 1.600 1.651 1.673
RC−N 1.263 1.240 1.259

H-N-C-Si 5 RSi−C 1.726 1.752 1.777
RC−N 1.249 1.229 1.243

H-N-C-Si 6 RSi−C 1.927 1.950 2.007
RSi−N 1.699 1.747 1.779
RC−N 1.281 1.308 1.322

Si-C-N 1 RSi−C 1.821 1.819 1.857
RC−N 1.168 1.172 1.181

Si-N-C 2 RSi−N 1.671 1.714 1.752
RC−N 1.170 1.194 1.204

C-Si-N 3 RSi−C 2.273 1.948 2.020
RSi−N 2.369 1.818 1.868
RC−N 1.183 1.228 1.233

nommenen Ununterscheidbarkeit von Strukturen mit verschiedenen Gitterkonstan-
ten, deren Gesamtenergien sich um weniger als 100 meV unterscheiden3.

Auch hier zeigt sich, daß die DFTB-Methode in der Lage ist, die kristallinen Syste-
me in ihren charakteristischen Eigenschaften mit guter Genauigkeit zu beschreiben.
Die Gitterkonstanten (und auch die hier nicht explizit angegebenen Positionen der
Atome in der Einheitszelle) werden sehr gut getroffen. Bei den Bulkmoduli zeigt
sich die für DFTB typische Überschätzung von ca. 10% bei den Einelementkristal-
len, welche im Vergleich mit ab initio DFT-Methoden aber durchaus akzeptabel ist.
Fürβ-Si3N4 liegt die Abweichung höher, dort schwanken die experimentellen Werte
allerdings auch stark, für 3C-SiC ist die Übereinstimmung hingegen fast perfekt.

Im Hinblick auf die möglichst exakte Beschreibung der Struktur der amorphen Ke-
ramiken spielen allerdings die “direkten” Strukturdaten wie Bindungslängen, Bin-
dungswinkel und Gitterkonstanten eindeutig die wichtigste Rolle4.

3Dabei ist 100 meV als Ablesegenauigkeit in diesem Fall sehr hoch angesetzt, da die Strukturen
sowohl identische Atomanzahlen als auch -sorten besitzen, und vor allem immer dieselbe Zahl von
identischen Bindungen auftritt. Außerdem sind die bestimmten Energiekurven in Abhängigkeit vom
Volumen sehr glatt, das Minimum also sehr exakt bestimmbar.

4Der Bulkmodul ist proportional zur zweiten Ableitung der Energie nach dem Volumen an der
Stelle des Minimums, gibt somit also Auskunft über die Krümmung der Energiekurve, und ist des-
halb sozusagen keine “direkte” Information der Struktur, sondern zeigt sich erst bei Veränderungen
derselben.
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Tabelle 4.2: Vergleich typischer Bindungswinkel [◦] in Si-C-N(-H)-Molekülen. Die Nummer
bezieht sich auf das entsprechende Molekül in Abb. 4.1.

Nr. Größe DFTB NRLMOL GAUSSIAN

H-Si-C-N 1 θSi−C−N 173.4 171.2 172.2
H-Si-N-C 2 θSi−N−C 172.0 171.1 170.2
H-C-Si-N 3 θSi−N−C 69.5 68.9 68.2

θC−Si−N 42.2 41.6 41.1
H-C-N-Si 4 θSi−N−C 171.1 173.6 172.7
H-N-C-Si 5 θSi−C−N 170.4 174.3 174.0
H-N-C-Si 6 θSi−N−C 79.2 77.9 79.2

θC−Si−N 40.7 41.0 40.3

Si-C-N 1 θSi−C−N 180.0 180.0 180.0
Si-N-C 2 θSi−N−C 180.0 180.0 180.0
C-Si-N 3 θSi−N−C 70.8 76.8 78.3

θC−Si−N 29.4 37.9 36.7

Abbildung 4.2: Die Struktur des β-Si3N4 (Si: gold, N: blau).

Tabelle 4.3: Gitterkonstante d bzw. a und c und Bulkmodul B von Kristallen im System
Si-C-N im Vergleich mit dem Experiment.

dDFTB [Å] dExp [Å] BDFTB [GPa] BExp [GPa]

Si (Diamant) 5.42 ± 0.1 5.43a 116 98b

C (Diamant) 3.57 ± 0.02 3.56c 489 442d

3C-SiC 4.38 ± 0.1 4.36e 232 225 f

β-Si3N4 aDFTB=7.63 aExp=7.606g 310 270±5h

cDFTB=2.91 cExp=2.909g 258i

256 j

234±5k

a: Donahue [69], b: McSkimin und Andreatch, Jr. [70]
c: Skinner [71], Kaiser und Bond [72]
d: McSkimin und Bond [73], Grimsditch und Ramdas [74]
e: Tayler und Jones [75], f: Lambrecht et al. [76], Carnahan [77]
g: Wyckoff [78], h: Li et al. [79], i: Cartz und Jorgensen [80]

j: Borgen und Seip [81], k: Yehesekel und Gefen [82]



Kapitel 5
Prekursoren — Polymere Vorstufen

Der erste Schritt einer systematischen Untersuchung der Prekursorkeramiken bildet
eine genauere Betrachtung der Prekursoren selbst. Diese sind die grundlegenden
Bausteine für die Herstellung der Keramiken und durch die Wahl des Prekursors
werden offensichtlich die anlaufenden chemischen Reaktionen während der ther-
mischen Behandlung und die anschließende Strukturbildung in der amorphen Ke-
ramik, und damit deren Eigenschaften, stark beeinflußt.

Im Hinblick auf die als Grundlage für die weitere Modellierung der amorphen Ke-
ramiken notwendigen Startstrukturen wurden deshalb die Eigenschaften wichtiger
Monomere bzw. Prekursoren mit Hilfe von DFTB und NRLMOL charakterisiert.

5.1 Bistrimethylsilylcarbodiimid

Das Monomer Bis-Trimethyl-Silyl-Carbodiimid (CH3)3-Si-N-C-N-Si-(CH3)3 wird
verwendet, um mit Dichlormethylsilan CH3Cl2SiH in Toluen/THF (Tetrahydrofu-
ran) unter Argonschutzatmosphäre ein kettenförmiges Polysilylcarbodiimidpoly-
mer herzustellen (siehe Abb. 5.1), welches dann durch Pyrolyse in eine amorphe
Keramik überführt wird [14, 83].
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Abbildung 5.1: Herstellung des Polysilylcarbodiimidpolymers als Prekursor für amorphe
Keramiken.

Das Polymer zu simulieren ist nicht möglich, da sowohl die Kettenlänge, also die

41
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Anzahl der Kettenglieder n, als auch die zugehörigen Abschlußgruppen der Kette
nicht angegeben sind. Das Polymer besteht wahrscheinlich aus einer so großen An-
zahl von Kettengliedern n, daß die Abschlußgruppen chemisch gesehen vernach-
lässigt werden können. Zudem wird experimentell meistens eine Molmassenvertei-
lung bestimmt, die auf eine Struktureinheit führt, die genaue Kettenlänge ist aber
nicht bestimmbar. Aufgrund dieser ungenauen Informationen über die Struktur
selbst und das Fehlen weiterer Angaben wie Bindungslängen und -winkel zum Ver-
gleich wurde stattdessen das Monomer untersucht. Dieses enthält schon die cha-
rakteristische Anordnung der Atome und wurde bereits experimentell untersucht,
so daß Vergleichsdaten vorhanden sind.

Das Bistrimethylsilylcarbodiimid zeichnet sich vor allem durch die N-C-N-Kette
aus, welche die beiden (CH3)3Si-Gruppen verbindet. Die Anordnung der Ketten-
atome und der jeweils anhängenden Gruppe ist bisher nicht eindeutig geklärt, da
die dazu verfügbaren experimentellen Daten spärlich sind und zudem teilweise
stark voneinander abweichen. Dies liegt vor allem daran, daß die Struktur von Mo-
lekülen experimentell nicht so einfach bestimmt werden kann. Die unterschiedli-
chen experimentellen Bestimmungsmethoden spielen dabei eine wichtige Rolle, da
sie unter Umständen Einfluß auf die Struktur nehmen, und die Ergebnisse deshalb
immer im Zusammenhang mit der entsprechenden Methode zu sehen sind.

Die meisten älteren Arbeiten beschränken sich auf die möglichen Herstellungs-
verfahren für Bistrimethylsilylcarbodiimid (siehe z.B. [84]), ohne direkt auf dessen
Struktur einzugehen. Die Strukturaufklärung beginnt erst wesentlich später, wo in
ersten Versuchen durch Infrarotspektroskopie (IR) die Art der auftretenden Bindun-
gen charakterisiert wurde (z.B. [85]). Konkrete Vorschläge mit Bindungslängen und
-winkeln geben aber überhaupt nur drei Arbeiten:

Die von der Art des Experiments wohl am besten mit den Rechnungen vergleichba-
re Arbeit ist die von Hammel et al. [86]. Hier wurde eine Gas-Elektronenbeugung
(gas electron diffraction — GED), also Elektronenbeugung an gasförmigem Bistrime-
thylsilylcarbodiimid, durchgeführt, um dessen Struktur prinzipiell zu klären. Denk-
bar wäre nämlich auch eine Struktur, bei der sich beide Trimethylsilylgruppen auf
der einen Seite der N-C-N-Kette an demselben Stickstoff anlagern, während die an-
dere Seite der Kette durch eine C-N-Dreifachbindung abgeschlossen wird (Cyana-
midstruktur). Dieser mögliche Strukturvorschlag konnte aber von Hammel et al.
[86] widerlegt und der in Abb. 5.1 gezeigte (Carbodiimidstruktur) bestätigt werden.

Die Bestimmung der Struktur potentiell linearer Moleküle mit Hilfe der GED ist
allerdings dann schwierig, falls niederfrequente Biegeschwingungen auftreten kön-
nen. Aufgrund des sogenannten “shrinkage”-Effektes [87] erscheinen solche Mo-
leküle trotzdem gewinkelt und lassen sich nur schwer von tatsächlich gewinkel-
ten Strukturen unterscheiden. Sind die entsprechenden Schwingungsfrequenzen
bekannt, so kann der shrinkage-Effekt herausgerechnet werden. Meist liegen die-
se aber in einem niederfrequenten Bereich, der nur schwer beobachtbar ist. Zur
Verfeinerung der Beugungsdaten legten Hammel et al. [86] deshalb von vorneherein
ein Strukturmodell mit C2-Symmetrie (Drehung um π um das C-Atom der N-C-
N-Kette) und einer linearen N-C-N-Kette zugrunde. Zudem wurde für die Methyl-
und Trimethylsilylgruppen eine lokale C3v-Symmetrie mit der C-Si-Bindung bzw.
Si-N-Bindung als Symmetrieachse angenommen.
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Obermeyer et al. [88] untersuchten sowohl verschiedene Silylcarbodiimide gelöst
in C6D6 mit NMR (nuclear magnetic resonance), als auch kristallisiertes Bistrime-
thylsilylcarbodiimid mit Röntgendiffraktometrie. Dazu wurde bei 231 K ein Ein-
kristall gezüchtet und auf 148 K abgekühlt. Dieser Zustand wurde allerdings als
Hochtemperaturphase bezeichnet, da bei einer weiteren Abkühlung auf 103 K bei
einer Temperatur von 131 K eine zweite, die Tieftemperaturphase, gefunden wur-
de. Die Parameter der Molekülstrukturen der beiden unterscheiden sich allerdings
nur unwesentlich. Die Vergleichbarkeit mit der Struktur der in dieser Arbeit si-
mulierten Moleküle ist allerdings fraglich, da im Experiment die Moleküle sowohl
mit der C6D6-Lösung als auch mit den anderen Molekülen in der Lösung bzw. bei
der Röntgendiffraktometrie mit denen im Molekülkristall wechselwirkt, und somit
höchstwahrscheinlich Strukturveränderungen im Vergleich zum Molekül im Vaku-
um auftreten.

Jansen und Jüngermann [89] bestimmten ebenfalls mittels Röntgenbeugung an Kri-
stallen, welche bei 193 K aus der Schmelze kristallisiert wurden, die Molekülstruk-
tur von Bistrimethylsilylcarbodiimid. Hier gelten dieselben Einschränkungen be-
züglich der so erhaltenen Daten wie bei Obermeyer et al. [88].

Ausgehend von der Struktur in Abb. 5.1 und den verschiedenen Annahmen bzw.
Vorschlägen in den oben genannten Arbeiten wurden mehrere Modellstrukturen si-
muliert. Dabei wurde vor allem wegen der Vergleichsrechnungen mit NRLMOL
zunächst auf eine Erhaltung der Symmetrie geachtet.1 Auch der Vorschlag der
“deckungsgleichen” Trimethylsilylgruppen (Blick entlang der N-C-N-Achse) wur-
de zunächst übernommen. Es ergeben sich dann in der Simulation drei energe-
tisch gleichwertige Konformationen mit den Symmetrien D3h, CS und C2, die in
Abb. 5.2 dargestellt sind. Die Bindungslängen und Bindungswinkel der entspre-
chenden Konformationen sind in den Tab. 5.1 und 5.2 zusammengefaßt und mit
den NRLMOL-Rechnungen und den experimentellen Daten verglichen. Die Bin-

Tabelle 5.1: Bindungslängen [Å] im Vergleich zu DFT-LDA (NRLMOL) und Experiment.
Größe DFTB NRLMOL Exp[86] Exp[88] Exp[89]

D3h RSi−N 1.70 1.71
RSi−C 1.95 1.86
RC−N 1.22 1.21

CS RSi−N 1.73 1.73 1.732 1.722, 1.709 1.766
RSi−C 1.95 1.85 1.867 — 1.804
RC−N 1.24 1.21 1.216 1.201, 1.194 1.290

C2 RSi−N 1.73 1.72
RSi−C 1.95 1.86
RC−N 1.24 1.21

dungslängen der drei Konformationen unterscheiden sich kaum, abgesehen von

1Da das Programmpaket NRLMOL eine ab initio-Berechnung der Moleküle durchführt, ist es nur
bis zu einer gewissen Anzahl von Atomen effektiv. Bei einer Atomzahl von ca. 30 oder mehr, sind die
für die Strukturoptimierung benötigten Zeiten meist nicht mehr akzeptabel. Durch Beibehalten der
Symmetrie läßt sich die Anzahl jedoch stark verringern. Statt der 29 Atome in diesem Fall ergeben
sich dann für D3h nur noch 6 zu berechnende Atome, für C2 noch 15 und für CS 19.
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CS

C2

3hD

Abbildung 5.2: Das Monomer Bis-Trimethyl-Silyl-Carbodiimid (CH3)3-Si-N-C-N-Si-(CH3)3
in seinen drei möglichen symmetrischen Konformationen D3h, CS und C2 jeweils in Seiten-
und Frontansicht (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß).

einem minimal kleineren Si-N-Abstand bei D3h. Die Übereinstimmung mit den
DFT-Rechnungen ist ebenfalls gut bis auf eine leichte Überschätzung der Si-C-
Bindungslänge um 0.09 Å. Die C-N-Bindung liegt zwischen dem Wert einer Doppel-
(1.25 Å) bzw. Dreifachbindung (1.15 Å). Die experimentellen Werte können nicht di-
rekt einem der drei Modelle zugeordnet werden, weshalb sie zum Vergleich einfach
in die Mitte der Tabelle eingetragen wurden.

Das wesentliche Unterscheidungsmerkmal der drei Konformationen ist die Aus-
richtung der N-C-N-Kette zu den beiden Trimethylsilylgruppen, d.h. die Anord-
nung der beiden Siliziumatome zur N-C-N-Kette. Es gibt neben der linearen Kette
(D3h), eine Konfiguration mit einer Verkippung der N-C-N-Kette in der Spiegele-
bene (CS) und eine weitere mit einer Verkippung senkrecht zu dieser Ebene (C2,
Drehung um π um das C-Atom der N-C-N-Kette). Die letzten beiden unterschei-
den sich zudem durch die verschiedenen auftretenden N-Si-C-Winkel. Bei der CS-
Variante tritt der jeweils erste Winkel der beiden in Tab. 5.2 angegebenen Paare
zweimal auf und gibt die entsprechenden Winkel der oberen beiden Methylgrup-
pen links bzw. rechts in Abb. 5.2 an. Der andere Winkel kommt nur einmal vor, und
ist der entsprechende Winkel in der Spiegelebene. Die größeren Winkel ergeben
sich jeweils durch die Auslenkung der N-C-N-Kette in diese Richtung. Bei der C2-
Konformation treten alle angegebenen Winkel zweimal auf. Hier liegen sich gleiche
Winkel entsprechend der Symmetrie gegenüber. Der größte ist wiederum derjenige,
in dessen Richtung die N-C-N-Kette ausgelenkt ist (in der Frontansicht die Winkel
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Tabelle 5.2: Bindungswinkel [◦] im Vergleich zu DFT-LDA (NRLMOL) und Experiment.
Größe DFTB NRLMOL Exp[86] Exp[88] Exp[89]

D3h θSi−N−C 180.0 180.0
θN−C−N 180.0 180.0
θN−Si−C 109.1 109.3

CS θSi−N−C 128.5 139.7 142.0 150.9,164.3 155.6,164.4
θN−C−N 179.8 180.0 180.0 176.6 172.8
θN−Si−C 109.7,107.5 108.2,105.4 107.7 — 103.3-115.6

108.3,110.3 106.7,108.4
C2 θSi−N−C 128.2 152.8

θN−C−N 179.8 179.9
θN−Si−C 109.8,108.7 108.2,107.9

107.8 107.6

vorne rechts und hinten links).

Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung der Resultate aus der DFTB- und der voll-
ständig selbstkonsistenten Dichtefunktionalmethode, auch energetisch gesehen. Le-
diglich θSi−N−C wird für die Symmetrien CS und C2 unterschätzt. Wie schon ange-
deutet sind die experimentellen Daten für dieses Molekül aufgrund der verschiede-
nen Untersuchungsmethoden sehr unterschiedlich und weichen vor allem für [88]
und [89] bei θSi−N−C auch von den theoretisch berechneten Werten ab. Damit zeigt
sich beim Vergleich der Bindungswinkel, daß, wenn es überhaupt möglich ist, den
experimentellen Ergebnissen eines der drei Modelle zuzuordnen, die C2- oder CS-
Symmetrie zu favorisieren ist.

Verzichtet man jedoch auf die Symmetrieerhaltung und nimmt Modelle hinzu, bei
denen die Trimethylsilylgruppen auch “auf Lücke” stehen können, so ergeben sich
die zwei in Abb. 5.3 gezeigten Strukturen, welche um 140 meV energetisch niedri-
ger sind als die bisherigen symmetrischen2. Die gezeigten Strukturen 1 und 2 gehen
durch Spiegelung ineinander über, sind also identisch. Die zugehörigen Bindungs-
längen und -winkel sind in den Tab. 5.3 und 5.4 angegeben. An den Bindungslän-

Tabelle 5.3: Bindungslängen [Å] im Vergleich zum Experiment.
Größe DFTB Exp[86] Exp[88] Exp[89]

1,2 RSi−N 1.73 1.732 1.722, 1.709 1.766
RSi−C 1.94 1.867 — 1.804
RC−N 1.24 1.216 1.201, 1.194 1.290

gen ändert sich kaum etwas im Vergleich zu den symmetrischen Konformationen.
Die Winkel hingegen zeigen einen deutlichen Unterschied. θSi−N−C verkleinert sich
noch etwas, genau wie θN−C−N, und es treten nun nur zwei verschiedene Winkel

2Ohne Symmetrieerhaltung ist es nicht mehr sinnvoll, NRLMOL zu verwenden, da die Struktur
mit 29 Atomen bereits so groß ist, daß in diesem Fall die Berechnungen nicht mehr in akzeptablen
Zeiten durchführbar sind.
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1

2

Abbildung 5.3: Die energetisch günstigste Konformation des Monomers Bis-Trimethyl-
Silyl-Carbodiimid (CH3)3-Si-N-C-N-Si-(CH3)3 jeweils in Seiten- und Frontansicht. Konfor-
mation 1 und 2 gehen durch Spiegelung bzw. Umklappen ineinander über, sind also iden-
tisch (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß).

Tabelle 5.4: Bindungswinkel [◦] im Vergleich zum Experiment.
Größe DFTB Exp[86] Exp[88] Exp[89]

1,2 θSi−N−C 124.9 142.0 150.9, 164.3 155.6, 164.4
θN−C−N 169.9 180.0 176.6 172.8
θN−Si−C 107.9, 111.5 107.7 — 103.3 - 115.6

θN−Si−C bei den Methylsilylgruppen auf. Der größere Winkel ergibt sich wieder
durch die Auslenkung der N-C-N-Kette in die jeweilige Richtung, also an der un-
teren, vorderen Methylgruppe in Abb. 5.3 und an der linken (1) bzw. rechten (2)
hinteren.

Im Vergleich mit den experimentellen Daten zeigt sich eine gute Übereinstimmung
der Bindungslängen, vor allem mit den Werten von Hammel et al. [86] aus den
GED-Messungen. Auch der Winkel θN−C−N paßt gut zum Experiment, wenn man
berücksichtigt, daß der 180◦-Winkel bei [86] von vorneherein angenommen, also
nicht bestimmt wurde, und dieser somit nicht zum Vergleich herangezogen werden
kann. Die Diskrepanz bei θSi−N−C und θN−Si−C bleibt jedoch. Hierbei ist allerdings
zu beachten, daß gerade dadurch, daß Obermeyer et al. [88] und Jansen und Jün-
germann [89] Bestimmungen der Molekülstruktur in kristallisiertem Bistrimethyl-
silylcarbodiimid durchgeführt haben, die schon erwähnten Wechselwirkungen der
Moleküle miteinander durch ihre Anordnung im Kristall auftreten. Wahrschein-
lich werden dadurch sowohl die Bindungslängen als auch die Bindungswinkel im
Molekül selbst beeinflußt, vor allem die Winkel θSi−N−C und θN−Si−C, da am Sili-
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ziumatom die drei Methylgruppen hängen, die leichter beweglich und näher am
nächsten Molekül im Vergleich zur N-C-N-Kette sind.

Dies ist auch im Einklang mit den bisherigen Ergebnissen, und erklärt die größeren
Abweichungen fürθSi−N−C undθN−Si−C für diese beiden Experimente und auch die
unterschiedlichen auftretenden Winkel. Hinzu kommt eine gewisse Ungenauigkeit
aufgrund der begrenzten Auflösung beim Experiment.

Die Daten des GED-Experiments von Hammel et al. [86] sollten somit am besten
mit den Simulationen übereinstimmen. Für die Bindungslängen ist dies auch der
Fall, aber die Annahme der C2-Symmetrie, einer linearen N-C-N-Kette und der C3v-
Symmetrie für die Methyl- und Trimethylsilylgruppen bei der Verfeinerung müs-
sen zwangsläufig auf andere Bindungswinkel als bei der unsymmetrischen Struktur
führen, vor allem für θSi−N−C. Hammel et al. [86] kommen allerdings auch selbst zu
dem Schluß, daß nicht eindeutig entscheidbar ist, ob nun eine quasilineare oder viel-
leicht doch eine gewinkelte Struktur vorliegt, ihre Annahmen für die Verfeinerung
also gerechtferigt waren oder nicht. Auf jeden Fall stimmen die Simulationsergeb-
nisse mit diesem Experiment überein, daß die durch IR- und Ramanspektroskopie
postulierte lineare AnordnungθSi−N−C = 180◦ nicht auftritt, sondern dieser Winkel
wesentlich kleiner sein muß.

Das Modell in Abb. 5.3 stellt somit eine mögliche Struktur des Bistrimethylsilyl-
carbodiimidmoleküls dar, da, soweit vergleichbar, eine gute Übereinstimmung mit
dem Experiment vorliegt. Es postuliert eine nichtsymmetrische Struktur mit einer
gewinkelten Anordnung sowohl der Si-N-C- als auch der N-C-N-Bindungen, d.h.
Bindungswinkel, die kleiner als 180◦ sind, und Trimethylsilylgruppen, die sich an
den Enden der N-C-N-Kette ungefähr “auf Lücke” gegenüberstehen.

Dies scheint auch durch die Berechnungen von Lichtenberger et al. [90] gestützt
zu werden, die vor kurzem mit dem PM3-Verfahren (Parameterized Method 3)
[91, 92] durchgeführt wurden. Leider werden aber auch in dieser Arbeit keine exak-
ten Strukturparameter angegeben (Bindungslängen und -winkel), da ein Hauptziel
die Untersuchung der Reaktion von Bistrimethylsilylcarbodiimid mit Pyridin war,
und auf die Struktur der Moleküle nicht direkt eingegangen wird. Es gibt nur eine
Abbildung des Moleküls in dieser Arbeit, die allerdings die Geometrie deutlich er-
kennen läßt und genau die schon erwähnten Merkmale aufweist. Hierbei ist aber
zu berücksichtigen, daß die Abbildung den Bistrimethylsilylcarbodiimid-Pyridin-
Komplex darstellt, also schon elektrostatische Wechselwirkung zwischen den bei-
den auftritt, was die Vergleichbarkeit möglicherweise einschränkt.

Es findet sich noch eine weitere theoretische Berechnung der Struktur des Bistri-
methylsilylcarbodiimids mit Hilfe des Amsterdam-Dichtefunktional-Codes (ADF)
[93, 94] in der Arbeit von Kroll et al. [95]. Auch hier wurde aber Symmetrieer-
haltung vorausgesetzt, und zwar ebenfalls eine C2-Symmetrie des Moleküls. Da-
mit ergeben sich folgende Werte: RSi−N=1.737Å, RC−N=1.216Å,θSi−N−C=152.3◦ und
θN−C−N=176.4◦. Die Bindungslängen stimmen ebenfalls gut mit den in dieser Arbeit
berechneten überein, scheinen also von der Symmetrie oder Nichtsymmetrie kaum
abhängig zu sein, ebenso der N-C-N-Winkel. Die Abweichungen treten wiederum,
wie aufgrund der erzwungenen Symmetrieerhaltung zu erwarten, für θSi−N−C auf,
womit die Vergleichbarkeit endet. Allerdings unterscheiden sich die Ergebnisse von
Kroll et al. [95] auch von den NRLMOL-Daten für eine C2-Symmetrie. Da aber bei
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NRLMOL alle Elektronen, also auch die der inneren Schalen, berücksichtigt werden
(all electron), ADF hingegen eine sogenannte “frozen core”-Näherung durchführt und
somit nur die Valenzelektronen betrachtet, könnte dies den Unterschied erklären.

5.1.1 Resultat

Abschließend bleibt damit zu sagen, daß das Modell in Abb. 5.3 im Vergleich
mit verschiedenen experimentellen und theoretischen Untersuchungen eine sehr
wahrscheinliche Struktur des Bistrimethylsilylcarbodiimidmoleküls darstellt. Die
Struktur ist nichtsymmetrisch mit Bindungswinkeln für die Si-N-C- und N-C-N-
Bindungen, die kleiner als 180◦ sind, und “auf Lücke” stehenden Trimethylsilyl-
gruppen an den Enden der N-C-N-Kette. Für die Bindungslängen gilt RSi−N ≈
1.7 Å und RC−N ≈ 1.2 Å. θN−C−N liegt zwischen 170◦ und 177◦ und θSi−N−C ist
auf jeden Fall nicht linear, sondern ca. zwischen 130◦ und 155◦, wobei hier kei-
ne genauere Aussage getroffen werden kann, da alle Daten in diesem Punkt stark
voneinander abweichen. Aufgrund der geringen Energieunterschiede kommen die
symmetrischen Zuständen als mögliche Übergangszustände (z.B. zwischen (1) und
(2) in Abb. 5.3) in Betracht (siehe auch [95]).

Im Hinblick auf die Erstellung der Startstrukturen für die amorphen Keramiken
hat man damit zumindest eine Vorstellung des möglichen Aufbaus eines Prekursor-
polymers. Es bietet sich an, für dessen Struktur eine Anordnung wie beim Mono-
mer anzunehmen. Da die Struktur des Polymers selbst aber nicht simuliert werden
konnte, ist somit der Aufbau des Polymers nicht definitiv geklärt.

5.2 NCP 200

Einer der wichtigsten Prekursoren für die Herstellung von Keramiken war das
lange Zeit von der Nichimen Corporation in Japan kommerziell erhältliche
NCP 200. Dieses ist ein Polyhydromethylsilazan (PHMS) mit der Summenformel
[(CH3)2SiNH]x[CH3SiHNH]y[CH3SiN]z mit x ≈ y + z ≈ 0.5 [9], also ein Kopoly-
mer aus Methyl- und Dimethylsilazaneinheiten im Verhältnis 2:1, und wurde häufig
als polymere Vorstufe für die Herstellung von Keramiken verschiedenster Stöchio-
metrie verwendet [9, 12, 13, 15]. Aus diesem Grund wird das NCP 200 in der Lite-
ratur oft auch als PHMS bezeichnet.

Abgesehen von den oben angegebenen Struktureinheiten ist man sich im Allgemei-
nen darüber einig, daß dieses Polymer vornehmlich aus Silazanringen, die über Si-
N-Bindungen verknüpft sind, besteht [13]. Damit ist die Struktur aber noch längst
nicht geklärt, da zum einen die Größe dieser Ringe und zum anderen ihre Anord-
nung zueinander, also die Verkettung, eine entscheidende Rolle spielt. Beides be-
dingt dementsprechend die Anordnung der vorhandenen Methylgruppen und Was-
serstoffatome in der Struktur. Diese Prekursoreigenschaften schlagen sich schließ-
lich in der Struktur des vorkeramischen Netzwerkes nieder und beeinflussen ver-
mutlich entsprechend stark die späteren Eigenschaften der amorphen Keramik.

Zur Zeit existieren aus experimentellen Untersuchungen zwei mögliche Struktur-
vorschläge, die sich hauptsächlich durch die Größe der Si-N-Ringe und die Form
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des Polymers an sich unterscheiden. Beide sollen in den folgenden Abschnitten
vorgestellt und mit der DFTB-Methode untersucht werden. Ziel ist es auch hier,
im Abgleich mit den experimentellen Daten die Strukturvorschläge zu bewerten
und, wenn möglich, entweder zu verifizieren oder zu widerlegen. Daraus sollen
Erkenntnisse über charakteristische Substrukturen der Prekursoren gezogen und
Hinweise auf deren Auftauchen im bzw. Einfluß auf die Strukturbildung des vorke-
ramischen Netzwerks erhalten werden. Letztendlich stellt sich dann die Frage, ob
diese schließlich auch in der amorphen Keramik auftauchen und somit die Ursache
für deren gewünschte Eigenschaften sind.

5.2.1 Das 6er-Ring-Modell

Aus Untersuchungen des NCP 200-Polymers mit IR- und NMR-Spektroskopie wur-
de von Bill et al. [15] der in Abb. 5.4 gezeigte Vorschlag für den Aufbau dieses Pre-
kursors abgeleitet. Danach besteht die Struktur aus einer Grundeinheit, die aus
zwei 6er-Silazanringen besteht. An dem einen befindet sich jeweils eine Methyl-
gruppe an jedem Siliziumatom – mit Ausnahme des einen Siliziums, das die Si-N-
Verbindung zum nächsten Ring herstellt – während an dem anderen Ring einmal
eine und einmal zwei Methylgruppen an diesen, die Ringe nicht verknüpfenden Si-
Atomen angebunden sind. Dieser Grundbaustein soll dreimal aneinander gefügt
werden, und zwar, da keine Endgruppen angegeben sind, in der Form, daß schließ-
lich die sechs 6er-Silazanringe selbst wieder einen geschlossenen Ring ergeben. Da-
mit ergibt sich ein ringförmiges Polymer mit 123 Atomen. Der zweidimensionale
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Abbildung 5.4: Strukturvorschlag für das Polymer NCP 200 nach [15].

Vorschlag in Abb. 5.4 läßt allerdings noch einige Fragen bezüglich der Struktur of-
fen, wie z.B. die Anordnung der Methylgruppen, die Verkippung der Bindungen
im Silazanring und die Verdrehung der einzelnen Ringe zueinander aufgrund der
geschlossenen Struktur.

Basierend auf diesem Strukturvorschlag war deshalb die Idee, mit der DFTB-
Methode die energetisch günstigste Konfiguration dieses Prekursorpolymers zu be-
stimmen, um eine konkrete Vorstellung vom dreidimensionalem Aufbau des Pre-
kursors zu bekommen. Dabei ist allerdings zu berücksichtigen, daß es eine große
Anzahl verschiedener Möglichkeiten gibt, die Methylgruppen an den Siliziumato-
men anzuordnen, da dies durch die angegebene Struktur in Abb. 5.4 nicht eindeutig
festgelegt wird. Die Bindungen an den Siliziumatomen, die nicht mit einem Stick-
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stoffatom eingegangen werden, sondern mit CH3 oder H, sind als unterschiedlich
anzusehen, da die Ausrichtung der anhängenden Methylgruppe die Ringgeometrie
beeinflussen kann. Am linken (ersten) Ring mit jeweils einer Methylgruppe an den
beiden Siliziumatomen3 gibt es 4 Möglichkeiten, diese beiden Methylgruppen anzu-
ordnen, zwei an jedem Silizium. Dazu kommen 4 weitere Möglichkeiten für die Me-
thylgruppen an den Si-Atomen am zweiten Ring4. Insgesamt erhält man so 16 mög-
liche Strukturen für dieses Doppelringelement. Da sich das komplette Polymer aber
aus drei dieser Doppelringelemente zusammensetzt, und diese alle unterschiedlich
sein können, ergeben sich somit allein schon 163 = 4096 Konformationsisomere.
Um wirklich die energetisch günstigste Konformation zu finden, müßten also alle
diese Strukturen mit dem Verfahren berechnet, d.h. für alle über 4000 Konformere
die Struktur optimiert und die Gesamtenergie bestimmt werden. Hinzu kommen
noch mögliche verschiedene Anordnungen für das Wasserstoffatom bzw. das freie
Elektronenpaar am Stickstoff.

Zudem hat die Anbindung des N-Atoms des zweiten Rings an das Si-Atom des er-
sten – die Bindung kann aufgrund der zu erwartenden tetraedrischen Anordnung
nach “vorne” oder nach “hinten” zeigen – Einfluß auf die Richtung der Krümmung
der gesamten Ringstruktur. Hieraus entstehen aber nur Strukturen, die durch Um-
klappen bzw. Spiegelung ineinander übergehen, und somit strukturell und energe-
tisch miteinander identisch sein sollten. Zu testen ist auch, ob Strukturen mit einer
axialen SiN-Bindung zwischen den Ringen, also mit einer Bindung fast senkrecht
zur Ebene des SiN-6er-Rings, und einer äquatorialen NSi-Bindung, d.h. fast parallel
zur Ebene des SiN-6er-Rings, oder umgekehrt bevorzugt werden (siehe Abb. 5.5).
Aus diesen Betrachtungen heraus ergibt sich somit eine immens große Anzahl mög-
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Si−N äquatorial
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NSi

Si
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Si
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SiN

N
Si
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Si
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Abbildung 5.5: Mögliche Orientierungen der SiN-Bindungen zwischen den 6er-
Silazanringen. Ausgangspunkt ist das Si- bzw. N-Atom des Rings. Von dort aus
wird die Bindung zum N- bzw. Si-Atom des nächsten Rings als axial bezeichnet, wenn
die Bindung senkrecht zur Ringebene ist bzw. als äquatorial, wenn die Bindung in der
Ringebene liegt.

licher Konformere, so daß es aus rein technischen Gründen nicht möglich ist, alle

3Es sind nur die beiden entsprechenden Si-Atome mit Methylgruppe gemeint, nicht das Si-Atom,
welches die Si-N-Bindung zum nächsten Ring herstellt.

4Es können sowohl am oberen Si-Atom des zweiten Rings in Abb. 5.4 als auch am unteren zwei
CH3-Gruppen angebunden sein, das andere Silizium hat dann eine Methylgruppe und einen Wasser-
stoff, und dafür gibt es wieder zwei mögliche Anordnungen.
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diese Strukturen zu konstruieren, zu optimieren und deren Gesamtenergie zu be-
rechnen. Aus diesem Grund wurden zunächst nur Strukturen betrachtet, die aus
dreimal demselben Basiselement in Abb. 5.4 bestehen, was den Aufwand erheblich
reduziert. Selbst dann ergeben sich noch reichlich Kombinationsmöglichkeiten, de-
ren optimierte Struktur und Gesamtenergie zu bestimmen ist. Es ist aber deshalb
definitiv nicht möglich, die energetisch günstigste Struktur zu bestimmen, und die-
se Untersuchung kann damit auch keinen Anspruch auf Vollständigkeit erheben.

5.2.1.1 Identische Basiselemente

Unter dieser Voraussetzung, daß nur jeweils drei gleiche Basiselemente zu einem
ringförmigen Polymer zusammengesetzt werden, ergeben sich die in Abb. 5.6, 5.7
und 5.8 gezeigten Konformere als die energetisch günstigsten. Dabei wurden wie-
derum Strukturen, die sich um weniger als 50 meV in der Gesamtenergie unter-
scheiden, als energetisch gleichwertig betrachtet.

3 4

1 2

Abbildung 5.6: Die ersten vier der 10 energetisch günstigsten Konformationen des Poly-
mers NCP 200 mit 6er-Ring-Struktur (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß). Konformer 1 & 2:
Typ A, Konformer 3 & 4: Typ C.

Diese Konformere lassen sich in fünf Typengruppen einteilen:
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• Typ A: SiN-Bindung äquatorial, NSi-Bindung axial, CH3 am 1. Ring beide
nach außen, CH3 am 2. Ring senkrecht zur Gesamtringebene.

• Typ B: SiN-Bindung äquatorial, NSi-Bindung axial, CH3 am 1. Ring beide
nach außen, CH3 am 2. Ring nach außen in Gesamtringebene.

• Typ C: SiN-Bindung äquatorial, NSi-Bindung axial, CH3 am 1. Ring nach
innen und außen, CH3 am 2. Ring nach außen in Gesamtringebene.

• Typ D: SiN-Bindung äquatorial, NSi-Bindung axial, CH3 am 1. Ring nach
innen und außen, CH3 am 2. Ring senkrecht zur Gesamtringebene.

• Typ E: SiN-Bindung axial, NSi-Bindung äquatorial, CH3 am 1. Ring nach
innen und außen, CH3 am 2. Ring nach außen und senkrecht zur Gesamtrin-
gebene.

5 6

7 8

Abbildung 5.7: Die zweiten vier der 10 energetisch günstigsten Konformationen des Poly-
mers NCP 200 mit 6er-Ring-Struktur (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß). Konformer 5 & 6:
Typ B, Konformer 7 & 8: Typ D.

Dabei ist mit dem 1. Ring der linke Ring mit den zwei Methylgruppen und mit
dem 2. Ring der rechte mit drei Methylgruppen in Abb. 5.4 gemeint. Beim 2. Ring
bezieht sich die Positionsangabe jeweils nur auf die beiden CH3-Gruppen, die sich
am selben Si-Atom befinden.
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Die Konformere 1 und 2 in Abb 5.6 gehören zum Typ A. Hier sind die nach außen ge-
richteten Methylgruppen am 1. Ring gut zu erkennen, während die CH3-Gruppen
am 2. Ring näherungsweise senkrecht zur Gesamtringebene ausgerichtet sind. Die
Strukturen 3 und 4 sind vom Typ C mit einer CH3-Gruppe am 1. Ring nach innen
und der anderen nach außen, und den nach außen gerichteten CH3-Gruppen am
2. Ring, die näherungsweise in der Gesamtringebene liegen. Die Konformationen 5
und 6 in Abb 5.7 sind Typ B zuzuordnen, mit nach außen gerichteten Methylgrup-
pen sowohl am 1. als auch am 2. Ring. Dadurch ergibt sich ein größerer Freiraum
im Inneren des gesamten Rings. 7 und 8 hingegen sind Vertreter des Typs D mit
Methylgruppen am 2. Ring, welche wieder näherungsweise senkrecht zur Gesam-
tringebene liegen. Diese Strukturen sind sich aber alle noch relativ ähnlich, da bei
allen diesen Konformeren bei den 6er-Ringen die jeweils folgende Ringebene fast
senkrecht zu der vorherigen ausgerichtet ist. Dies ist eine Folge der vorliegenden
Verknüpfung der 6er-Ringe, die hier immer über eine äquatoriale SiN-Bindung bzw.
eine axiale NSi-Bindung erfolgt. Die 6er-Ringe selbst bilden bei den Konformeren 1
bis 8 jeweils eine leichte Armchair-Struktur.

9 10

Abbildung 5.8: Die letzten beiden der 10 energetisch günstigsten Konformationen des Po-
lymers NCP 200 mit 6er-Ring-Struktur (Si: gold, C: grau, N: blau, H: weiß). Konformer 9 &
10: Typ E.

Die Konformere 9 und 10 in Abb 5.8 hingegen unterscheiden sich wesentlich von
den anderen acht, da diese die einzigen mit einer axialen SiN-Bindung bzw. ei-
ner äquatorialen NSi-Bindung zwischen den einzelnen 6er-Ringen sind. Dadurch
ergeben sich keine fast senkrecht aufeinander stehenden Ringebenen, sondern ein
ovaler Gesamtring mit eher parallel zueinander angeordneten 6er-Ringebenen. Zu-
dem ordnen sich die 6er-Ringe im Gegensatz zu den Konformeren 1 bis 8 hier auch
nicht mehr in einer Armchair-Struktur an. Stattdessen ist der Ring stark verzerrt.
Die eine CH3-Gruppe am 1. Ring ist nach innen und die andere nach außen gerich-
tet, während die eine CH3-Gruppe am 2. Ring nach außen und die andere senkrecht
zur Gesamtringebene orientiert ist.

Trotz dieses starken strukturellen Unterschieds sind alle 10 Konformationen bezüg-
lich der Bindungslängen und -winkel so gut wie identisch, also auch die Konformere
9 und 10, für die die Daten getrennt aufgeführt sind (siehe Tab. 5.5 und 5.6).

Die SiN-Bindungen zwischen den 6er-Ringen haben jeweils eine Länge von 1.73 Å,
genau wie die beiden SiN-Bindungen, die das N-Atom, das auch die Bindung
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Tabelle 5.5: Mittlere Bindungslängen [Å] des 6er-Ring-Modells von NCP 200.
RSiN RSiC RSiH RNH RCH

1-8 1.75 ± 0.02 1.96 ± 0.02 1.50 ± 0.01 1.08 ± 0.00 1.13 ± 0.00
9-10 1.74 ± 0.01 1.97 ± 0.03 1.50 ± 0.01 1.08 ± 0.00 1.13 ± 0.00

Tabelle 5.6: Mittlere Bindungswinkel [◦] des 6er-Ring-Modells von NCP 200.
θNSiN θNSiC θCSiC θSiNSi

1-8 108.4 ± 1.5 110.3 ± 0.9 108.4 ± 0.0 116.5 ± 1.8
9-10 109.4 ± 1.7 110.0 ± 2.0 108.0 ± 1.2 117.8 ± 1.9

zwischen den 6er-Ringen aufbaut, mit den jeweiligen Si-Nachbarn eingeht (siehe
Abb. 5.9). Die anderen vier SiN-Bindungen haben eine Länge von 1.76 Å. Die Bin-
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1.73
1.76

Abbildung 5.9: SiN-Bindungslängen der Konformere 1 bis 10 innerhalb des 6er-Rings in Å.

dungslängen bei 9 und 10 weichen in wenigen Fällen etwas ab (1.75 Å statt 1.76 Å),
je nach Verzerrung des Rings und Anordnung der Methylgruppen am Ring selbst.

Die Koordinationszahlen ergeben sich allein aus der vorgeschlagenen Struktur in
Abb. 5.4, und sind hier nur der Vollständigkeit halber in Tab. 5.7 angegeben (Defini-
tion einer Bindung siehe Anhang C).

Tabelle 5.7: Koordinationszahlen des 6er-Ring-Modells von NCP 200.
kSiN kSiC kSiH kNSi kNH kCSi kCH kHSi kHN kHC

1-9 2.33 0.83 0.83 2.33 0.67 1.00 3.00 0.21 0.17 0.62

Es ist aber möglich, durch eine weitere Betrachtung bzw. andere Zuordnung der
Konformere die Anzahl der möglichen Strukturen in gewissem Sinne weiter zu
reduzieren. Wie anfangs schon erwähnt, gibt es insgesamt 16 Möglichkeiten, die
fünf Methylgruppen an den beiden Ringen in Abb. 5.4 anzuordnen. Diese sind
in Abb. 5.10 schematisch dargestellt. Dabei sind wiederum die beiden Ringe aus
Abb. 5.4 gezeigt, mit derselben Anordnung der Atome im 6er-Ring wie dort (sie-
he erste Figur in Abb. 5.10). Die Striche an den 6er-Ringen stehen für die Bindung
der Methylgruppen an den Ring, wobei diese von der Ringebene aus gesehen nach
oben oder nach unten ausgerichtet sein können. Der Einfachheit halber sind die Ver-
drehungen der Ringe zueinander nicht berücksichtigt, die Blickrichtung ist jeweils
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Abbildung 5.10: Zuordnung der verschiedenen Konformertypen bzw. Konformere zur
schematischen Darstellung der möglichen Anbindungen der CH3-Gruppen an die beiden
6er-Ringelemente aus Abb. 5.4. Die Striche an den Ringen geben die Ausrichtung der Me-
thylgruppe nach oben oder nach unten von der Ringebene aus an. Verdrehungen der Ringe
zueinander sind nicht berücksichtigt, Blickrichtung ist jeweils von außerhalb der Gesamt-
struktur auf den 6er-Ring. Bevorzugte Strukturen sind rot (Si-N äquatorial, N-Si axial) bzw.
grün umrandet (Si-N axial, N-Si äquatorial).

von außerhalb des gesamten Rings auf den jeweiligen 6er-Ring. Ordnet man diesen
16 möglichen Strukturen nun die fünf gefundenen Typen A bis E zu, so ergibt sich
folgendes:

Die beiden dem Typ A zugeordneten Konformere sind offensichtlich symmetrisch
bezüglich einer Spiegelebene senkrecht zu den 6er-Ringebenen. Betrachtet man un-
ter diesem Gesichtspunkt auch die tatsächlichen, dreidimensionalen Strukturen 1
und 2 aus Abb 5.6, so zeigt sich, daß die Spiegelsymmetrie nicht nur für die ver-
einfachte schematische Darstellung, sondern tatsächlich auch für die beiden dreidi-
mensionalen Strukturen gilt, d.h. auch unter Berücksichtigung der Verkippung der
6er-Ringe zueinander. Hier gilt dann Spiegelsymmetrie bezüglich einer Ebene senk-
recht zu der Ebene des Gesamtrings (siehe Abb 5.11). Damit sind die Konformere
1 und 2 gleichwertig, da sie durch Spiegelung ineinander übergehen und folglich
strukturell identisch sind.

Dasselbe gilt für die Konformere der Typen B, C und D, d.h. die Strukturen 3 und
4 aus Abb 5.6 sind identisch, genauso wie 5 und 6 in Abb 5.7 und 7 und 8. Man
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Abbildung 5.11: Konformer 1 vom Typ A (links) und sein Spiegelbild Konformer 2 vom
Typ A (rechts). Es ist deutlich zu sehen, daß 2 durch Spiegelung an einer Ebene senkrecht
zu der Ebene des Gesamtrings in Struktur 1 übergeht, beide also strukturell identisch sind.

könnte meinen, daß dann auch die Typen B und D, also die Konformere 5 bis 8
identisch sein sollten, dies ist aber nicht der Fall, da sich Typ B und D noch durch
die Verkippung der 6er-Ringe zueinander unterscheiden (siehe Abb 5.7). Auch für
die beiden Konformere mit axialer SiN-Bindung bzw. äquatorialer NSi-Bindung (9
und 10 vom Typ E) zeigt sich dasselbe, d.h. auch die beiden grün umrandete Struk-
turen gehen durch Spiegelung ineinander über und sind somit strukturell identisch
(siehe Abb. 5.10). Dies ist damit die einzige favorisierte Struktur mit axialen SiN-
Bindungen und äquatorialen NSi-Bindungen, während im anderen Fall zumindest
vier verschiedene Konformere als gleichwertig einzustufen sind. Damit reduziert
sich die Anzahl bevorzugter Konformere auf insgesamt fünf Stück.

Es fällt noch eine Besonderheit der Strukturen vom Typ A bis D auf. Bei allen die-
sen Konformeren liegen alle NH-Bindungen an den 6er-Ringen in der Ebene dieses
jeweiligen 6er-Rings, sind also parallel zu dieser Ebene. Ist dies nicht der Fall, d.h.
sind die NH-Bindungen senkrecht zur 6er-Ringebene ausgerichtet, so führt dies zu
Konformationen, welche wesentlich energetisch ungünstiger sind. In Abb. 5.12 ist
Struktur 5 mit parallelen NH-Bindungen im Vergleich mit einer ansonsten äquiva-
lenten Struktur (ebenfalls Typ B) mit senkrechten NH-Bindungen dargestellt. Die
Unterschiede in der Orientierung der NH-Bindungen sind deutlich zu sehen. Of-
fensichtlich führt die senkrechte Ausrichtung der NH-Bindungen zu einer leicht an-
deren Anordnung der Methylgruppen der 6er-Ringe. Dies resultiert in einer gerin-
gen Abweichung von der Armchair-Struktur und einer ungünstigeren Verkippung
der Ringe zueinander, und somit zu einer wesentlich energetisch höheren, also un-
günstigeren Struktur. Der Unterschied in der Gesamtenergie liegt bei den beiden
hier gezeigten Strukturen bei ca. 700 meV, ist also ein deutliches Zeichen für die
Bevorzugung der parallel ausgerichteten NH-Bindungen. Dies zeigt sich auch bei
weiteren Vergleichen von Strukturen mit unterschiedlichen NH-Bindungen.

Bei den Strukturen 9 und 10 vom Typ E mit axialen SiN-Bindungen und äquatorialen
NSi-Bindungen hingegen tritt eine gemischte Ausrichtung der NH-Bindungen auf.
Es finden sich sowohl parallel zur 6er-Ringebene als auch senkrecht zu dieser Ebene
orientierte Bindungen. Der Grund dafür ist in der völlig anderen Orientierung der
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Abbildung 5.12: Konformer 5 vom Typ B mit zum 6er-Ring parallelen NH-Bindungen
(links) im Vergleich zu einer ansonsten äquivalenten Struktur vom Typ B, aber mit zum
6er-Ring senkrechten NH-Bindungen (rechts).

6er-Ringe zueinander zu suchen, welche durch die Art der SiN-Bindungen zwischen
den Ringen bedingt ist.

5.2.1.2 Verschiedene Basiselemente

Bisher wurden nur Ringstrukturen betrachtet, die sich aus 3 identischen der in
Abb. 5.4 und 5.10 gezeigten Doppelringelemente zusammensetzen. Dies geschah
aus den schon oben angeführten technischen Gründen.

Um aber zumindest eine Tendenz angeben zu können, wurden ausgehend von der
Struktur 1 in Abb 5.6 Konformationen erzeugt, die sich nur durch die Anordnung
der Methylgruppen an einem oder auch mehreren 6er-Ringen von der Struktur 1
unterscheiden. Die beiden Strukturen in Abb. 5.13 unterscheiden sich nur durch

Abbildung 5.13: Konformer 1 vom Typ A (links) im Vergleich zu der leicht modifizierten
Struktur 1 (rechts). Bei der rechten Struktur wurde lediglich eine Methylgruppe an einem
6er-Ring mit zwei CH3-Gruppen mit der SiH-Bindung getauscht, so daß sie von der 6er-
Ringebene aus nun nach unten statt nach oben ausgerichtet ist (6er-Ring links oben).
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die Ausrichtung der einen Methylgruppe am 6er-Ring links oben. Bei dem ur-
sprünglichen Konformer 1 ist diese nach oben ausgerichtet (siehe Abb. 5.10) und
alle drei Doppelringelemente sind identisch, während die CH3-Gruppe bei der rech-
ten Struktur nach unten orientiert ist und somit die drei Ringelemente nicht mehr
identisch sind. Diese Änderung schlägt sich allerdings nicht besonders stark nieder,
der Unterschied in der Gesamtenergie beträgt nur 25 meV. Innerhalb der zugrunde-
gelegten Ungenauigkeit sind diese beiden Strukturen folglich energetisch ununter-
schiedbar.

Auch bei einer weiteren Veränderung, d.h. bei Umplazieren einer weiteren CH3-
Gruppe, wird die Gesamtenergie kaum beeinflußt. Abb. 5.14 zeigt Konformer 1
im Vergleich mit so einer Struktur, die denselben Unterschied wie die in Abb. 5.13
aufweist, und bei der zudem noch am folgenden 6er-Ring mit drei Methylgruppen
eine CH3-Gruppe mit einer SiH-Bindung vertauscht wurde (6er-Ring links unten).
Der energetische Unterschied dieser Struktur zum Konformer 1 beträgt nur 16 meV,

Abbildung 5.14: Konformer 1 vom Typ A (links) im Vergleich zu der leicht modifizierten
Struktur 1 (rechts). Bei der rechten Struktur wurde eine Methylgruppe an einem 6er-Ring
mit zwei CH3-Gruppen wie in Abb. 5.13 getauscht (6er-Ring links oben), und eine weitere
am nächsten 6er-Ring mit drei CH3-Gruppen (6er-Ring links unten).

womit beide wiederum energetisch ununterschiedbar sind, also keine der beiden
bevorzugt wird. Das bedeutet, daß Strukturen, bei denen zumindest zwei Doppel-
ringelemente bzw. vier 6er-Ringe identisch sind, energetisch begünstigt werden.

Dies ändert sich allerdings, sobald eine weitere Vertauschung einer CH3-Gruppe
durchgeführt wird. In Abb. 5.15 ist eine solche Struktur im Vergleich mit dem
Konformer 1 zu sehen. Hier sind die schon besprochenen Modifikationen wie
in Abb. 5.14 durchgeführt worden, und zusätzlich wurde an dem folgenden 6er-
Ring mit zwei CH3-Gruppen eine weitere Vertauschung vorgenommen. Die beiden
Strukturen unterscheiden sich nun deutlicher voneinander, denn nun sind alle drei
Doppelringelemente bei der rechten Struktur unterschiedlich, was sich auch in der
Energetik niederschlägt: die rechte Struktur liegt 65 meV höher als die Struktur 1
und ist somit definitiv ungünstiger während Konformer 1 bevorzugt wird.

Bei weiteren Modifikationen zeigt sich, daß die so erzeugten Strukturen sich deut-
lich von den energetisch günstigeren unterscheiden. Die in Abb. 5.16 dargestellte
rechte Struktur ist ausgehend von der rechten Struktur in Abb. 5.15 unter Umpla-
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Abbildung 5.15: Konformer 1 vom Typ A (links) im Vergleich zu der stark modifizierten
Struktur 1 (rechts). Bei der rechten Struktur wurden die Modifikationen wie bei der Struktur
in Abb. 5.14 durchgeführt, und zudem eine weitere am nächsten 6er-Ring mit zwei CH3-
Gruppen (6er-Ring unten).

zierung einer weiteren CH3-Gruppe am nachfolgenden 6er-Ring mit drei Methyl-
gruppen erzeugt. Damit sind bei dieser Struktur nun insgesamt vier Methylgrup-
pen vertauscht und auch hier sind alle drei Doppelringelemente unterschiedlich.
Berechnung der Gesamtenergie zeigt dasselbe Resultat wie schon bei der Struktur
davor: 65 meV liegen zwischen Konformer 1 und dieser modifizierten Struktur.

Abbildung 5.16: Konformer 1 vom Typ A (links) im Vergleich zu der stark modifizierten
Struktur 1 (rechts). Bei der rechten Struktur wurden die Modifikationen wie bei der Struktur
in Abb. 5.15 durchgeführt, und zudem eine weitere am folgenden 6er-Ring mit drei CH3-
Gruppen (6er-Ring rechts unten).

Damit zeigt sich deutlich, daß Strukturen mit einer höheren Anzahl identischer
Doppelringelemente (drei oder zwei) bzw. mit einer höheren Anzahl identischer
6er-Ringe (3x2, 1x3 und 1x2, oder 2x2) bei den Typen A bis D bevorzugt werden.
Konformere, welche in dieser Beziehung zu unsymmetrisch sind, sind hingegen
energetisch benachteiligt, und es finden sich keine energetisch günstigeren Struktu-
ren als die schon vorgestellten symmetrischen mit drei gleichen Doppelringelemen-
ten. Diese Aussagen finden sich auch bei weiteren Vergleichen mit modifizierten
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Strukturen bestätigt.

Bei der Struktur 9 bzw. 10 vom Typ E mit axialen SiN-Bindungen und äquatorialen
NSi-Bindungen ist die Einschränkung sogar noch stärker. Schon bei Modifikation
nur eines 6er-Ringes finden sich weitere energetisch günstige Strukturen, aber auch
Strukturen, die wesentlich ungünstiger sind, also weit mehr als 50 meV Energie-
differenz zur Konformation mit drei identischen Ringen aufweisen. Bei zwei oder
mehr modifizierten 6er-Ringen ergeben sich nur ungünstigere Strukturen.

Zudem führt, wie schon gezeigt, die Ausrichtung der NH-Bindungen parallel zur
Ebene der 6er-Ringe bei den Typen A bis D zu einer wesentlich energetisch günsti-
geren Struktur. Der Unterschied in der Gesamtenergie liegt hier bei ca. 700 meV,
und ist damit ein deutliches Zeichen für die Bevorzugung der parallel ausgerich-
teten NH-Bindungen. Beim Typ E hingegen treten immer sowohl parallel als auch
senkrecht ausgerichtete NH-Bindungen auf.

Trotz dieser Einschränkungen bleibt noch immer eine sehr große Anzahl möglicher
Strukturen für das 6er-Ring-Modell des NCP 200, da nicht nur Strukturen mit drei
identischen Doppelringelementen, sondern auch mit ein bzw. zwei unterschiedli-
chen 6er-Ringen bevorzugt werden.

5.2.2 Das 8er-Ring-Modell

Parallel zu dem bisher diskutierten Strukturvorschlag für das NCP 200 mit 6er-
Ringen existiert ein weiterer, aus experimentellen Daten abgeleiteter Vorschlag. In
Abb. 5.17 ist die mögliche Synthese dieses Prekursorpolymers dargestellt [96]. Mit
10 Mol Cyclomethylsilazan (CMS) und 6 Mol Tetramethyldisilazan (TMDS) – also
einem Molverhältnis von 5:3 – erhält man ein Mol des gesuchten Polymers NCP 200.
Dieses setzt sich aus einer kettenartigen Struktur mit vier der abgebildeten Doppel-
ringelemente zusammen (n = 4), die jeweils am Anfang und Ende durch die ange-
gebene Endgruppe terminiert werden. Daraus entsteht eine Struktur mit insgesamt
408 Atomen, die im Gegensatz zu dem im Abschnitt 5.2.1 vorgestellten 6er-Ring-
Modell aus SiN-8er-Ringen besteht, die über 4er-Ringe verknüpft sind, und eine
eher kettenartige Form hat.

Aufgrund dieser großen Anzahl von Atomen, der Komplexität der Struktur und den
vielen Möglichkeiten, die Methylgruppen anzuordnen, ist es allein aus den in Ab-
schnitt 5.2.1 erwähnten Gründen so gut wie unmöglich, die energetisch günstigste
Konformation zu bestimmen. Um aber zumindest eine Vorstellung von der allge-
meinen räumlichen Struktur des Polymers zu bekommen, wurden einige Struktu-
ren mit vier identischen Doppelringelementen erzeugt und optimiert. Dabei finden
sich z.B. die in Abb. 5.18 gezeigten Strukturen. Der besseren Übersicht wegen ist
jede Struktur dort auch noch einmal ohne die Wasserstoffatome dargestellt.

Das Polymer bildet eine langgestreckte Kette, wobei die Ebenen der 8er-Ringe ent-
lang der Kette orientiert und alle ungefähr zueinander parallel sind. Die Ebenen der
4er-Ringe sind zu denen der 8er-Ringe stark geneigt, was dazu führt, daß bei zwei
aufeinanderfolgenden 8er-Ringebenen die eine ca. 1.7 Å höher bzw. tiefer liegt als
die andere. Dadurch, daß dies abwechselnd auftritt, ergibt sich die gezeigte, sehr
lineare Struktur.
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Abbildung 5.17: Synthese eines Si3N4-Prekursorpolymers aus Cyclomethylsilazan (CMS)
und Tetramethyldisilazan (TMDS) unter Verwendung von Kaliumhydrid (KH) und Tetrahy-
drofuran (THF)[96]. In der Abbildung ist ein Kettenelement des Polymers mit zwei SiN-8er-
Ringen und einer Endgruppe gezeigt. Bei Verwendung eines Molverhältnises von 5:3 von
CMS und TMDS ergibt sich das NCP 200-Polymer, d.h. dieses besteht aus einer ketten-
artigen Struktur mit vier dieser 8er-Doppelringelemente und jeweils einer Endgruppe am
Anfang und Ende (insgesamt 408 Atome).

Die mittleren Bindungslängen in Tab. 5.8 für diese Strukturen unterscheiden sich
kaum von denen des 6er-Ringmodells (siehe Tab. 5.5). Allerdings treten hier auf-

Tabelle 5.8: Mittlere Bindungslängen [Å] des 8er-Ring-Modells von NCP 200.
RSiN RSiC RSiH RNH RCH

1.76 ± 0.02 1.95 ± 0.01 1.49 ± 0.00 1.08 ± 0.00 1.13 ± 0.00

grund der Ringgröße und der verschiedenen SiN-Bindungen eine größere Zahl un-
terschiedlicher Bindungslängen auf, die aber alle zwischen 1.72 Å und 1.80 Å lie-
gen, so daß die mittlere Abweichung ebenfalls gering ist.

Betrachtet man die Winkel in Tab. 5.9, so fällt auf, daßθNSiN hier kleiner ist. Das liegt
daran, daß zwar die meisten Silizium- und Stickstoffatome 8er-Ringe bilden, somit
also einen größeren Winkel als in den 6er-Ringen einschließen, zusätzlich aber noch
die 4er-Ringe mit einem wesentlich kleineren Winkel von etwas unter 90◦ dazukom-
men. Dies erklärt auch die starke mittlere Schwankung dieses Wertes. Dasselbe gilt
analog für θSiNSi.

Tabelle 5.9: Mittlere Bindungswinkel [◦] des 8er-Ring-Modells von NCP 200.
θNSiN θNSiC θCSiC θSiNSi

102.9 ± 14.5 113.0 ± 2.8 110.0 ± 1.7 115.8 ± 14.3
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1a 2a

1b 2b

Abbildung 5.18: Die langgestreckten und energetisch günstigeren Konformationen des Po-
lymers NCP 200 mit 8er-Ring-Struktur mit H-Atomen (a) und ohne H-Atome (b) (Si: gold,
C: grau, N: blau, H: weiß).

Die Koordinationszahlen ergeben sich wiederum aus der vorgeschlagenen Struktur
in Abb. 5.17, und sind in Tab. 5.10 angegeben. Hier zeigen sich im Vergleich zu
Tab. 5.7 geringe Abweichungen von ca. 0.5 bei kSiC, kSiH, kNSi und kNH.

Tabelle 5.10: Koordinationszahlen des 8er-Ring-Modells von NCP 200.
kSiN kSiC kSiH kNSi kNH kCSi kCH kHSi kHN kHC

2.27 1.38 0.35 2.81 0.19 1.00 3.00 0.07 0.03 0.89

Zwei weitere mögliche Konformere sind in Abb. 5.19 gezeigt. Der besseren Über-
sicht wegen sind die Strukturen auch hier nochmal ohne die Wasserstoffatome dar-
gestellt. Der Unterschied zu den vorherigen Strukturen ist offensichtlich. Statt eine
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3a

3b
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4b

Abbildung 5.19: Die energetisch ungünstigeren Konformationen des Polymers NCP 200
mit 8er-Ring-Struktur mit mit H-Atomen (a) und ohne H-Atome (b) (Si: gold, C: grau, N:
blau, H: weiß).

langgestreckte Kette zu bilden, sind diese Konformere stark gekrümmt, zum einen
durch eine stärkere Verzerrung der 8er-Ringe, zum anderen durch verschiedene
Ausrichtungen der 4er-Ringe zu den 8er-Ringebenen. Mittlere Bindungslängen, -
winkel und Koordinationszahlen sind allerdings mit denen der ersten beiden Mo-
delle 1 und 2 identisch.

Berechnung der Gesamtenergien zeigt, daß die beiden fast linearen Konformere 1
und 2 energetisch gleich sind (7 meV Differenz), während sie gegenüber der ge-
krümmten Struktur 3 um ca. 570 meV günstiger sind. Das andere gekrümmte Po-
lymer 4 liegt energetisch sogar noch einmal ca. 170 meV höher als das gekrümmte
Konformer 3, ist also noch unwahrscheinlicher. Damit läßt sich zwar keine Aussa-
ge über eine energetisch günstigste Konformation sagen, zumindest aber scheinen
langgestreckte, eher lineare Strukturen für dieses Modell bevorzugt zu werden.
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5.2.3 Infrarotspektren

Für beide Modelle läßt sich also eine energetisch günstigste Konformation defini-
tiv nicht angeben bzw. es ist aus den schon in Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2 genannten
Gründen nicht machbar, alle möglichen günstigen Konformationen zu bestimmen.
Dies war aber auch nicht unbedingt die Absicht bzw. notwendig, womit sich die-
ses Ergebnis relativiert. Ziel der Untersuchung war es nämlich, herauszufinden,
welcher der beiden vorgestellten Strukturvorschläge der wirklichen Struktur des
NCP 200 entsprechen könnte, d.h., im Vergleich mit den experimentellen Daten wie
IR und NMR von Bill et al. [15] beide Modelle zu bewerten. Dies ist immer noch
möglich, da sich die Konformere der einzelnen Strukturvorschläge strukturell nur
sehr wenig voneinander unterscheiden, nämlich nur bis auf die Anordnung der Me-
thylgruppen, und somit ihre IR-Spektren fast identisch sein sollten. Der prinzipielle
Aufbau der beiden Strukturvorschläge hingegen ist sehr unterschiedlich, so daß hier
durchaus die Möglichkeit bestehen könnte, zwischen diesen zu unterscheiden.

Um die Strukturen in diesem Sinne bewerten zu können, wurden mit ������
�� de-
ren Infrarotspektren berechnet und mit den experimentell an NCP 200-Pulver ge-
messenen Spektren von Bill et al. [15] in Abb. 5.20 verglichen. In der Abbildung
sind die experimentellen IR-Spektren des Polymers für verschiedene Temperatu-
ren angegeben, hier interessiert aber nur das unterste Spektrum. Die Signale des
Absorptionsspektrums wurden in Abb. 5.20 den entsprechenden Bindungen zuge-
ordnet. Bei 3405 cm−1 tritt die Schwingung kurzer NH-Bindungen auf, die Peaks
bei 2960 cm−1 und 2910 cm−1 werden CH zugeschrieben und bei 2130 cm−1 liegt
die SiH-Schwingung [97]. Des weiteren treten Absorptionen bei 1405 cm−1 und
1265 cm−1 (SiC-H), bei 1180 cm−1 (Si2N-H) und bei 1035 cm−1 durch Si-CH2-Si-
Strukturelemente auf.

Die letztere Art von Anordnungen ist aber in beiden Strukturvorschlägen gar nicht
vorhanden. Das Auftreten dieser Absortion und damit das Vorhandensein dieses
Signals wird durch eine geringe Anzahl von CH2-Brücken erklärt, die die Polymere
untereinander vernetzen. Damit stellt sich wiederum die Frage der Vergleichbar-
keit von experimentellen und berechneten Daten. Die IR-Spektren im Experiment
wurden an Pulverproben aufgenommen, bei denen eine sehr große Anzahl von Po-
lymeren in beliebiger Orinetierung zu einem Pulver komprimiert werden, während
die Berechnungen nur für exakt ein Polymer durchgeführt wurden. Dies ist beim
Vergleich der Spektren auf jeden Fall zu berücksichtigen.

Es zeigt sich, wie schon vermutet, daß jeweils die IR-Spektren der verschiedenen
Konformere der einzelnen Modelle kaum voneinander abweichen. Aus diesem
Grund sind hier für den Vergleich nur das IR-Spektrum des Konformers 1 des
6er-Ring-Modells (siehe Abb. 5.6) und das der fast linearen Struktur des 8er-Ring-
Modells (siehe Abb. 5.18) in Abb. 5.20 dargestellt. Die Spektren weiterer energetisch
günstigster Konformere finden sich in Anhang B.1.

Auf den ersten Blick scheinen diese beiden Spektren und das experimentelle
Spektrum in Abb. 5.20 grundverschieden zu sein. Bei dem Spektrum des 6er-
Ring-Modells tritt die NH-Schwingung bei 3800 cm−1, beim 8er-Ring-Modell bei
3700 cm−1 auf, beide sind also wesentlich größer als im Experiment. Für die CH-
Bindung hingegen sind die Positionen der Peaks nur leicht (50-100 cm−1) zu grö-
ßeren Wellenzahlen hin verschoben, wohingegen die Schwingung der SiH-Bindung



5.2. NCP 200 65

1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Wellenzahl [cm
−1

]

0

0.005

0.01

0.015

1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Wellenzahl [cm
−1

]

C−H
3090
2950

C−H
3010
2830

Si−H
2700
2640

SiC−H
1790
1520

Si  N−H2
1320

N−H
3700N−H

3800

Si−H
2700

SiC−H
1850
1520

Si  N−H2
1230

Polymer

3500 3000 2500 2000 1500 1000

1050  C

700  C

625  C

350  C

250  C

o

o

o

o

o

Wavenumber [cm   ]−1

C−HN−H
Si  N−H

1405
1265

2
1180

1035

3405 2960
2910 SiC−HSi−H

2130

Si−CH  −Si2

Abbildung 5.20: Infrarotspektrum des NCP 200 nach Bill et al. [15] (oben), des Konformers 1
vom Typ A des 6er-Ring-Modells (siehe Abb. 5.6) (links unten) und der fast linearen Struktur
des 8er-Ring-Modells (siehe Abb. 5.18) (rechts unten). Die berechneten Spektren wurden zur
Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert (Gaußbreite 100 cm−1),
die Intensitäten sind in willkürlichen Einheiten angegeben.
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wiederum um ca. 550 cm−1 höher liegt. Dieselbe Verschiebung zu höheren Wellen-
zahlen tritt auch für die SiC-H- und Si2N-H-Strukturen auf. Diejenige für Si-CH2-Si
ist aus den oben schon erwähnten Gründen im Spektrum nicht vorhanden. Ab-
gesehen davon weichen die Intensitäten der einzelnen Peaks stark von denen im
Experiment ab. Damit treten offensichtlich große Abweichungen auf.

Die Zuordnung der Bindungen zu den entsprechenden Wellenzahlen ist aber kor-
rekt und erfolgte zum einen mit Hilfe der nach Atomsorten aufgelösten Schwin-
gungsspektren, die ebenfalls mit ���	��
�� berechnet wurden, und zum anderen an-
hand von IR-Testrechnungen an ausgewählten Molekülen (siehe Anhang B.2). Da-
mit konnten die angegebenen Signale identifiziert werden. Die Signale unterhalb
von ca. 1250 cm−1 konnten allerdings aufgrund der dort auftretenden starken Über-
lagerung von Beiträgen verschiedener Atomsorten nicht eindeutig zugeordnet wer-
den.

Hinsichtlich des Vergleichs mit den experimentellen Daten müssen aber, wie schon
angedeutet, vier Effekte mit in Betracht gezogen werden:

• Zum einen ist bekannt, daß bei der Berechnung der Schwingungsspektren mit
der DFTB-Methode eine Verschiebung zu größeren Wellenzahlen hin auftritt.
Beim Vergleich von IR-Spektren zweier gleicher Systeme wie z.B. Molekülen
oder Festkörpern kann diese Verschiebung bestimmt und korrigiert werden.
Hier werden aber IR-Spektren, die aus einer Messung an Proben stammen,
bei denen eine sehr große Anzahl von Polymeren in beliebiger Orientierung
zu einem Pulver komprimiert wurden, mit Spektren aus Berechnungen für
genau ein Polymer verglichen, womit die Korrektur nicht möglich ist. Die-
se Verschiebung kann ohne weiteres im Bereich von 100 cm−1 bis 200 cm−1

liegen.

• Zum anderen ist ein typischer Effekt, daß bei Festkörpern oder Pulvern aus
Polymeren Wasserstoffbrückenbildungen zwischen diesen Polymeren auftre-
ten können, was zu einer Dehnung der entsprechenden Bindungen führt. Dar-
aus resultiert für die zugehörigen Signale eine Verschiebung zu kleineren
Wellenzahlen hin. Diese kann durchaus mehrere 100 cm−1 betragen. Zu-
dem kann dies zu Aufspaltungen von Signalen führen, da sich durch die H-
Brücken Bindungsumgebungen leicht verändern.

• Desweiteren sind aufgrund der im Pulver beliebig angeordneten großen An-
zahl von Polymeren die Intensitäten nicht vergleichbar mit denen des einzel-
nen Polymers. Die beliebige Orientierung hat in dieser Beziehung einen nicht
vorhersagbaren Einfluß auf die Absorption der einfallenden IR-Strahlung.

• Schließlich können in Festkörpern oder Pulvern aus Polymeren Verknüp-
fungen zwischen den einzelnen Polymeren auftreten, wie z.B. die schon er-
wähnten Si-CH2-Si-Brücken, die im Experiment beobachtet werden. Dies
führt zu zusätzlichen Signalen im IR-Spektrum, die beim einzelnen Polymer
nicht auftreten, und unter Umständen zu Aufspaltungen schon vorhandener
Peaks, da sich lokale Umgebungen leicht ändern.
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Unter Berücksichtigung dieser Aspekte relativiert sich die zunächst gemachte Aus-
sage, daß die berechneten Spektren und das experimentelle Spektrum keine Über-
einstimmungen aufweisen. Die in Abb. 5.20 gekennzeichneten Peaks lassen sich
damit den entsprechenden Signalen im experimentell bestimmten Spektrum zuord-
nen. Die NH-Schwingungen bei 3800 bzw. 3700 cm−1 entsprechen derjenigen im
Experiment bei 3405 cm−1, die Signale der CH-Schwingungen (experimentell bei
2960 und 2910 cm−1) sind nur leicht verschoben und liegen bei den berechneten
Spektren bei 3090 und 2950 cm−1 bzw. bei 3010 und 2830 cm−1. Die SiH-Peaks bei
2700 cm−1 entsprechen somit demjenigen bei 2130 cm−1 im Experiment, und weisen
damit die stärkste Verschiebung auf. Entsprechend kann man nun auch die SiC-H-
Schwingungen bei ca. 1800 und 1500 cm−1 den experimentell gemessenen bei 1405
und 1265 cm−1 zuordnen, und die Si2N-H-Signale bei 1320 bzw. 1230 cm−1 dem bei
1180 cm−1.

Die Intensitäten zwischen Experiment und Berechnungen sind wie schon erwähnt
nicht vergleichbar, die der beiden berechneten Spektren können hingegen vergli-
chen werden. Hier zeigt sich, daß die Intensitäten der Peaks von NH und Si2N-H für
das 8er-Ring-Modell geringer sind als die des 6er-Ring-Modells. Dies ist in Überein-
stimmung mit der Anzahl der NH-Bindungen in den Modellen (12 beim 6er-Ring-
Modell, 8 beim 8er). Auch die wesentlich größere Anzahl von Methylgruppen des
8er-Ring-Modells zeigt sich deutlich im Intensitätsunterschied der CH-Signale.

Insgesamt betrachtet wäre es also zumindest möglich, daß eines der beiden Modelle
der tatsächlichen Struktur des NCP 200-Polymers entspricht. Das Problem ist aber,
daß das IR-Spektrum offensichtlich von den Bindungen der Atomsorten Si, C und
N mit Wasserstoff dominiert wird. Diese treten, wie im letzten Abschnitt erläutert,
in den Spektren beider Modell ebenfalls auf. Durch die verschiedenen Verschie-
bungseffekte und die Nichtvergleichbarkeit der Intensitäten reicht dies jedoch nicht
aus, um eine eindeutige Bewertung der Modelle und somit eine Entscheidung für
eines von beiden zu gewährleisten. Vielmehr wäre es nötig, Schwingungen charak-
teristischer Bindungen zu identifizieren, die nur in dem einen oder anderen Modell
auftreten, wie z.B. der Silizium- und Stickstoffatome der Ringe, da ein Charakteristi-
kum gerade die unterschiedlichen Ringgrößen sind. Diese sind im Experiment aber
nicht aufgelöst. Somit ist aufgrund der IR-Spektren hier definitiv keine eindeutige
Zuordnung der Modelle möglich.

Auch die in der Arbeit von Bill et al. [15] bestimmten NMR-Spektren geben nur be-
schränkt Aussagen über die auftretenden lokalen Bindungen. Der Kohlenstoff ist
im Polymer nur an Silizium und Wasserstoff in der Art Si-CH3 gebunden, Silizium
tritt in den Bindungen SiN2C2, SiN3H und SiN2CH auf. Das Vorhandensein der Si-
CH3, SiN2C2 und SiN2CH wird von beiden Modellen erfüllt, die SiN3H-Bindungen
sind zunächst nur beim 6er-Ring-Modell vorhanden. Durch Vertauschen eines Was-
serstoffs an einem Silizium mit einer Methylgruppe an einem anderen Si-Atom am
linken oder rechten Ring ist allerdings auch beim 8er-Ring-Modell eine solche Bin-
dungsumgebung zu erreichen. Dies ist nur eine geringfügige Veränderung und
könnte genausogut eine energetisch günstigste Konformation des 8er-Ring-Modells
sein. Damit läßt sich auch durch die NMR-Spektren kein weiterer Hinweis auf die
Bevorzugung eines der beiden Modelle geben.
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5.2.4 Resultat

Für die beiden Strukturvorschläge für das Polymer NCP 200 läßt sich eine energe-
tisch günstigste Konformation definitiv nicht angeben bzw. es ist aus den schon in
Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2 genannten Gründen nicht möglich, alle günstigen Konfor-
mationen zu bestimmen. Zwar kann die Menge der möglichen günstigsten Konfor-
mationen für das 6er-Ring-Modell eingeschränkt werden – bevorzugt sind Struk-
turen mit einer höheren Anzahl identischer Doppelringelemente (drei oder zwei)
bzw. mit einer höheren Anzahl identischer 6er-Ringe (3x2, 1x3 und 1x2, und auch
2x2) und die parallele Ausrichtung der NH-Bindungen zur Ebene der 6er-Ringe ist
von Bedeutung – für das 8er-Ring-Modell hingegen kann aber nur der Hinweis auf
eine Bevorzugung gestreckter, fast linearer Strukturen gegeben werden.

Die Entscheidung für eines der beiden Modelle als tatsächliche Struktur des
NCP 200 gestaltet sich als äußerst schwierig und anhand der aus dem Experiment
zur Verfügung stehenden IR- und NMR-Spektren ist keine eindeutige Zuordnung
möglich.

Damit bleibt die Frage nach der tatsächlichen Struktur des NCP 200-Polymers wei-
terhin offen. Das bedeutet, daß das eigentliche Ziel, anhand dieser Strukturauf-
klärung eindeutige Hinweise auf die Struktur des vorkeramischen Netzwerks und
damit auf eine geeignete Startstruktur für das Generieren der amorphen Keramik
zu erhalten, nicht erreicht wurde.



Kapitel 6
Die amorphe Keramik

Wie im vorangehenden Kapitel gezeigt, ist es durch die Untersuchung der im Expe-
riment verwendeten Prekursoren nicht möglich, definitv deren Struktur aufzuklä-
ren. Damit fehlt auch die Möglichkeit, einen Einblick in den Vernetzungsvorgang
der Prekursorpolymere zum vorkeramischen Netzwerk zu erhalten und einen Hin-
weis auf die Struktur dieses Netzwerkes selbst zu bekommen, das dann für die Mo-
dellierung als Startstruktur für die amorphe Keramik dienen sollte (siehe Abb. 1).
Dies ist besonders für das NCP 200 sehr unbefriedigend, da gerade dieses Polymer
lange Zeit einer der wichtigsten Prekursoren für die Herstellung von Keramiken
verschiedenster Stöchiometrie war [9, 12, 13, 15]. Gerade diese Keramiken sind zu-
dem am besten experimentell charakterisiert, bieten sich also als Referenzsysteme
an.

Trotzdem bleibt das Ziel die Aufklärung der Struktur der amorphen Keramik und
deren charakteristischen Eigenschaften, für deren Modellierung eine vorkeramische
Startstruktur zwingend erforderlich ist. Es bleibt also nur, die wenigen, bekannten
Informationen über die Struktur der Prekursoren bei der Erstellung der Startstruk-
turen mit einfließen zu lassen. Beim Bistrimethylsilylcarbodiimid ist dies die An-
ordnung der N-C-N-Kette, beim NCP 200 das Vorhandensein der in Abschnitt 5.2
angegebenen Methyl- und Dimethylsilazaneinheiten im Verhältnis 2:1 und das Auf-
treten ringartiger SiN-Strukturen, deren Größe aber nach wie vor unklar ist.

6.1 Modellierung

Für die Modellierung der amorphen Keramiken in dieser Arbeit, bzw. amorpher
Strukturen im allgemeinen, stehen insbesondere zwei Zielstellungen im Vorder-
grund, die von besonderer Wichtigkeit sind:

1. Die Entwicklung eines dem jeweiligen Herstellungsverfahren der Materiali-
en, hier also der Pyrolyse, angepaßten Molekulardynamikregimes zur Erzeu-
gung von experimentell relevanten amorphen Strukturen.

69
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2. Im Einklang damit die Generierung von entsprechenden Startstrukturen für
die Molekulardynamik (MD), also die simulierte Pyrolyse, welche in diesem
Fall die spezifischen Eigenschaften der verwendeten Prekursoren berücksich-
tigen sollen.

Punkt 1 ist von entscheidender Bedeutung, wie sich auch schon bei früheren Un-
tersuchungen bzw. Modellierungen von amorphem Kohlenstoff (a-C) [98, 99],
amorphem hydrogenierten Kohlenstoff (a-C:H) [98], a-C:N [100], a-C:F [101] und
a-SiCN [102] gezeigt hat. Je nachdem, ob die amorphen Materialien z.B. durch ver-
schiedene Arten von Sputtern [99, 102, 103] oder Vakuum-Lichtbogenentladungen
[104] hergestellt wurden, sind unterschiedliche Molekulardynamikregimes nötig,
um Modelle zu generieren, die mit den experimentellen Daten in guter Überein-
stimmung sind, und als mögliche Modelle des amorphen Materials in Frage kom-
men [98, 99, 100, 101, 102]. Dies bedingt unterschiedliche Temperaturen, Heiz- oder
Kühlraten und Zeiträume für die Simulation. Zudem ist das MD-Regime abhän-
gig von den auftretenden Atomsorten. Bei den amorphen Kohlenstoffen a-C, a-C:H,
a-C:N und a-C:F, wo hauptsächlich Kohlenstoff und nur sehr wenig andere Elemen-
te vorhanden sind, haben sich das Simulierte Tempern (simulated annealing) bzw.
leichte Variationen dieses Regimes als Standardmethode bewährt. Bei diesem wird
zunächst 1 Pikosekunde (ps) lang eine konstante Temperatur von 8000K gehalten
(1000 MD-Schritte mit einem Zeitschritt von jeweils 1 Femtosekunde (fs)), wobei
die Stoßfrequenz ν = 0.5 1

fs gewählt wird, also relativ häufig eine Wechselwirkung
mit dem Wärmebad erfolgt (siehe Abschnitt 2.4). Dann wird innerhalb von 2 ps li-
near auf 300K abgekühlt, wobei bei jedem Schritt skaliert wird, und schließlich 1 ps
bei 300K equilibriert (ν = 0.01 1

fs ). Danach folgt eine Strukturoptimierung mittels
eines conjugate gradient-Algorithmusses zur Energieminimierung. Beim a-SiCN hin-
gegen führte die vom Autor entwickelte Methode der Simulierten Ionenstrahlde-
position (simulated ion-beam deposition) zu realistischen Modellen, deren IR-Spektren
und Youngmoduli in guter Übereinstimmung mit den experimentellen Daten wa-
ren [102]. Hier wird zunächst innerhalb von 1 ps von 300K auf 4000K aufgeheizt,
wobei wiederum bei jedem Schritt die Temperatur skaliert wurde, 1 ps die Tempe-
ratur von 4000K konstant gehalten (ν = 0.5 1

fs ) und dann in 1 ps linear auf 300K
abgekühlt. Schließlich wird die Struktur 1 ps lang bei 300K mit ν = 0.01 1

fs equi-
libriert. Im Anschluß wird auch hier mit dem conjugate gradient-Algorithmus eine
Relaxation der Struktur in ein energetisch lokales Minimum durchgeführt.

Auch der 2. Punkt hat Einfluß auf die Endstruktur des amorphen Materials. Bei den
schon erwähnten amorphen Kohlenstoffen wurde meistens von einer equilibrier-
ten Flüssigkeit oder einer statistischen räumlichen Verteilung der Atome gestartet
[98, 99, 100, 101]. Bei dem a-SiCN wurde stattdessen eine dem experimentellen
Aufbau des SiC-Targets entsprechende Startstruktur generiert, in welche zufällig
Stickstoff eingebaut wurde, um den N+

2 -Ionenstrahl zu simulieren [102]. Bei den
Prekursorkeramiken ist aufgrund der Atomsorten und des Herstellungsverfahrens
ebenfalls davon auszugehen, daß Startstrukturen mit statistischen Verteilungen der
Atomsorten nicht auf realistische Modelle führen. Stattdessen bieten sich wie schon
erwähnt Startstrukturen an, die Eigenschaften der Prekursoren bzw. der vorkerami-
schen Netzwerke aufweisen.
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6.2 Das Molekulardynamikregime – Die Simulierte
Pyrolyse

Um in einem ersten Schritt ein der Pyrolyse entsprechendes Simulationsregime
zu entwickeln, wurden zunächst zwei mögliche Strukturen des β-SiC2N4 als Aus-
gangsstrukturen verwendet [95, 105]. Die eine Struktur hat die Raumgruppe P4n2
(118) und die andere Pn3m (224)1. Beide sind in Abb. 6.1 dargestellt. Dies sind

Abbildung 6.1: Die beiden möglichen Strukturen des β-SiC2N4: Raumgruppe P4n2 (links)
und Raumgruppe Pn3m (rechts; Si: gold, C: grau, N: blau).

die zwei Strukturvorschläge für die Hochtemperaturphase des SiC2N4, während
auch noch eine Tieftemperaturphase, das α-SiC2N4, mit einer leicht anderen Struk-
tur existiert. Das SiC2N4 bildet zusammen mit dem ebenfalls auftretenden Si2CN4
die einzigen beiden thermodynamisch stabilen kristallinen Phasen im System SiCN
[95, 105]. Diese beiden Strukturen des β-SiC2N4 sind bekannt und gut charakteri-
siert, so daß damit wohl definierte Startstrukturen zur Verfügung stehen.

Mit Hilfe dieser Startstrukturen wurden nun verschiedene Molekulardynamikre-
gime bezüglich ihrer Effizienz getestet, darunter das schon erwähnte Standardver-
fahren des Simulierten Temperns (ST) und die Simulierte Ionenstrahldeposition (SI).
Die vielversprechendsten Temperaturverläufe sind im Vergleich zum etablierten
Standardregime des Simulierten Temperns in Abb. 6.2 dargestellt. Für die beiden
MD-Regimes mit einer maximalen Temperatur von 1000K bzw. 2000K gelten an-
sonsten dieselben MD-Bedingungen bezüglich der Zeitschritte und Stoßfrequenzen
wie für die Simulierte Ionenstrahldeposition (siehe Abschnitt 6.1).

Die Simulationsergebnisse wurden in ihrer Analyse nach zwei wichtigen Kriterien
beurteilt:

• Zum einen nach dem Vernetzungsgrad, d.h. nach dem Verhältnis der An-
zahl von Bindungen nach der MD-Simulation zur Anzahl von Bindungen vor
der MD-Simulation. Dieser sollte möglichst groß sein, da nur ein maximal
vernetztes System eine hohe chemische und mechanische Stabilität aufweisen

1Die Zahlen in Klammern geben die Nummer dieser Raumgruppe in den “International Tables For
Crystallography” [106] an.
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Abbildung 6.2: Simuliertes Tempern (ST, links) im Vergleich zur Simulierten Ionenstrahl-
deposition (SI) und weiteren möglichen Pyrolysesimulationen (rechts).

kann und somit auch ein gutes Ausgangsmaterial für hochtemperaturstabile
Bauteile darstellt.

• Als zweites Kriterium nach dem Erinnerungsvermögen, d.h. wieviel der
charakteristischen Eigenschaften der Startstruktur bzw. des vorkeramischen
Netzwerks nach der Simulation in der Endphase der amorphen Keramik er-
halten bleiben. Das Hauptanliegen der Herstellung von Prekursorkeramiken
ist ja, bereits schon über die Wahl der Prekursoren die Eigenschaften der kera-
mischen Phasen zu beeinflussen, sozusagen maßzuschneidern. Somit sollten
bestimmte Charakteristika der Struktur bereits im Prekursor enthalten sein
und an die amorphe Keramik – zumindest zum Teil – “weitergegeben” wer-
den.

Im Rahmen der Simulationen, bei denen eine Dichte von 2.0 g/cm3 und Zellen mit
112 Atomen verwendet wurden, zeigt sich deutlich, daß das bisherige Standard-
verfahren sowohl bezüglich des Vernetzungsgrads der Endstrukturen als auch be-
züglich des Erinnerungsvermögens an die vorgegebene Startstrukturen schlechte
Ergebnisse liefert (siehe Abb. 6.3). Die hohe Ausgangstemperatur von 8000K führt
zunächst zur vollständigen Zersetzung der Startstrukturen. Im folgenden Abkühl-
prozess bilden sich schließlich C-N-Netzwerke mit starker Tendenz zur Unterkoor-
dination mit einhergehender Bildung von N2- oder CN-Molekülen und terminie-
renden Stickstoffatomen. Dies zeigt sich z.B. an der Koordinationszahl kSiN, die von
4.0 beim Kristall auf 2.1 bei der Pn3m-Struktur bzw. sogar auf 1.7 bei der Struktur
mit P4n2-Symmetrie abfällt und an kCN, die von 2.0 auf 1.2 für P4n2 bzw. 1.0 für
Pn3m sinkt, während kNN von 0.0 auf ca. 0.5 ansteigt. Die Zersetzung der Aus-
gangsstruktur zeigt sich auch deutlich am geringen Vernetzungsgrad von 79% bzw.
70%. Die Erinnerung an die Startstruktur ist ebenfalls nicht mehr gegeben, da z.B.
die charakteristischen NCN-Ketten, die in beiden Kristallstrukturen vorhanden wa-
ren und auch beim Bistrimethylsilylcarbodiimid vorhanden sind, bis auf wenige
Ausnahmen zerstört wurden. Damit scheidet das Standardverfahren als mögliche
Simulierte Pyrolyse definitiv aus.

Die mit der Simulierten Ionenstrahldeposition erstellten Strukturen weisen schon
einen wesentlich besseren Vernetzungsgrad auf, aber auch hier kommt es zur Um-
ordnung bzw. zum Brechen von SiN-Bindungen derart, daß unterkoordinierte C-N-
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Abbildung 6.3: Vernetzungsgrad der verschiedenen Molekulardynamikregimes im Ver-
gleich zur Standardmethode des Simulierten Temperns (ST) für die β-SiC2N4-Startstruktur
mit P4n2-Symmetrie (oben) und Pn3m-Symmetrie (unten; Si: gold, C: grau, N: blau).

Netzwerke entstehen. Diese bilden sich eindeutig auf Kosten der SiN-Bindungen,
wie sich an den Koordinationszahlen kSiN, welche auf 3.7 für P4n2 bzw. 3.8 für
Pn3m fällt, und steigenden kCN und kNC zeigt. Zudem treten SiSi-Bindungen auf,
die in der Startstruktur nicht vorhanden sind. Dies ist auf die hohe Temperatur
zurückzuführen, die ja ursprünglich den hochenergetischen Ionenstrahl simulieren
sollte.

Die beiden Regimes mit einer maximalen Temperatur von 1000K bzw. 2000K lie-
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fern Endstrukturen mit 100 % Vernetzungsgrad. Das bedeutet, daß nach dem Ab-
kühlen und der Relaxation der Struktur alle Atome wieder optimal angebunden
sind. Gleichzeitig werden die Eigenschaften der Startstruktur beibehalten, sprich
die NCN-Ketten sind immer noch vorhanden, wenn auch stark verformt, und die
räumliche Verteilung der Si-Atome in der amorphen Zelle weicht nicht zu stark von
der im Kristall ab. Damit erfüllen beide Simulationsregime die gestellten Anfor-
derungen. Die Abweichungen von der kristallinen Startstruktur scheinen für die
Simulierte Pyrolyse mit einer maximalen Temperatur von 1000K jedoch am gering-
sten zu sein, obwohl sich diese und die mit 2000K generierte Struktur weder durch
den Vernetzungsgrad noch die Koordinationszahlen, welche identisch mit denen
der Kristalle sind, unterscheiden. Das legt nahe, das Verfahren mit 1000K als MD-
Regime der Wahl zur Simulation der Pyrolyse auch für andere Startstrukturen ein-
zusetzen bzw. sich für diese Variante zu entscheiden.

6.3 Das Referenzsystem – Si37C32N31

Sowohl um die Güte des Molekulardynamikregimes und der noch zu wählenden
vorkeramischen Startstruktur zu beurteilen, als auch um das eigentliche Ziel, die Er-
stellung eines realistischen Modells einer amorphen Keramik, zu erreichen, wird ein
entsprechendes Referenzsystem benötigt. Aus diesem Grund wurde als erstes expe-
rimentell relevantes Material, für welches amorphe Modelle generiert werden sol-
len, eine typische amorphe Prekursorkeramik aus dem System Si-C-N gewählt. Die
Wahl fiel auf eine von Schempp et al. [12] hergestellte und mit Hilfe von Röntgen-
und Neutronenbeugung gut charakterisierte amorphe Keramik der Stöchiometrie
Si37C32N31.

Diese wurde aus dem Prekursor NCP 200 durch Pyrolyse bei 1050◦C in Argonat-
mosphäre hergestellt und wies eine Dichte von 2.4 g/cm3 auf. Pyrolyse bedeutet
in diesem Fall das Aufheizen des vorkeramischen Netzwerkes auf die entsprechen-
de Temperatur in einer Argonatmosphäre ohne weiteres Verdichten oder Vernetzen
des Materials (siehe Abb. 1)2.

6.3.1 Experimentelle Daten

Die Position dieser Si37C32N31-Keramik aufgrund ihrer Stöchiometrie ist in Abb. 6.4
in das ternäre Phasendiagramm Si-C-N für kristalline Systeme eingezeichnet. Aus
dem Diagramm ist zu sehen, daß kristallines Si3N4, SiC und C ein stabiles Dreipha-
sengleichgewicht bis 1438◦C bilden. Darüber ist Si3N4 in der Nähe von C instabil,
und zerfällt zusammen mit dem Kohlenstoff unter Ausgasen von Stickstoff in SiC
[107]:

Si3N4 + 3C → 3SiC + 2N2 (6.1)

2Die Zeiträume im Experiment sind natürlich wesentlich länger (meist im Stundenbereich) als die
im MD-Regime simulierten Zeiträume. Diese sind aber einfach aufgrund der zur Verfügung stehen-
den Rechenleistung maximal auf mehrere Pikosekunden beschränkt. Es zeigte sich schon bei früheren
Arbeiten, daß z.B. höhere Temperaturen die kürzeren Zeiten nicht einfach kompensieren können. Die
Temperatur ist stattdessen stark mit dem experimentellen Herstellungsverfahren korreliert [98]-[102].
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Abbildung 6.4: Position der amorphen Keramik Si37C32N31 im isothermen Schnitt des
ternären Phasendiagramm Si-C-N für Temperaturen bis 1438◦C und zwischen 1438 und
1876◦C nach Bill et al. [15].

Bei 1876◦C und Raumdruck zerfällt Si3N4 in Stickstoff und flüssiges Silizium.

Aufgrund dieser Position der Keramik innerhalb des sogenannten Konodendreiecks
Si3N4-SiC-C im Phasendiagramm wurde von Bill et al. [15] vermutet, daß auch die
durch die Pyrolyse entstandene amorphe Keramik aus den drei (amorphen) Phasen
Si3N4, SiC und C besteht, also eine Phasenseparation im Material auftritt.

Die aus den Streuexperimenten gewonnenen Strukturfaktoren S(q) und die Paar-
korrelationsfunktionen G(r) dieser Keramik sind in Abb. 6.5 dargestellt. Dabei wur-
de bei der Röntgenbeugung mit Ag Kα-Strahlung bis zu einem kmax bzw. qmax =
18 Å−1 und bei der Neutronenbeugung bis zu einem qmax = 25 Å−1 gemessen.
Anhand der Strukturfaktoren ist deutlich zu erkennen, daß es sich tatsächlich um
ein amorphes Material handelt (siehe Abschnitt 3.6). Die Strukturfaktoren sind di-
rekt aus dem Experiment zugänglich und sind charakteristisch für das entsprechen-
de Material, obwohl sie keine direkte Aussage über die Anordnung der Atome in
der Probe oder deren Struktur machen (siehe Abschnitt 3.5). Die Kleinwinkelstreu-
ung, d.h. der Bereich qmax < 1 Å−1 der Strukturfaktoren, der einem Streuwinkel
2θ < 5◦ entspricht, weist aber durch sein steiles Ansteigen auf Inhomogenitäten in-
nerhalb der Struktur hin. Dabei handelt es sich um Fluktuationen der Dichte bzw.
der Zusammensetzung des Materials. Dies deutet also auf eine auftretende Phasen-
separation oder aber auf Hohlräume im Material hin.

Die aus den experimentellen Strukturfaktoren durch Fouriertransformation be-
stimmten Paarkorrelationsfunktionen sind ebenfalls in Abb. 6.5 angegeben. Die
Zuordnung der Peaks zu den jeweiligen Bindungen bzw. Abständen wurde von
Schempp et al. [12] anhand eines Vergleichs mit den entsprechenden Bindungslän-
gen der kristallinen Systeme Si3N4, SiC, Diamant und Graphit durchgeführt.

Die Autoren finden C-C-Bindungen bei 1.37 Å und übernächste Nachbarabstände
von 2.46 Å in Analogie zu den Abständen 1.42 Å und 2.46 Å in Graphit. Daraus
wird auf eine amorphe, graphitähnliche Phase innerhalb der Struktur geschlossen.
Si-N-Bindungen treten bei 1.73 Å bzw. 1.74 Å auf und Si-Si-Abstände bei 2.98 Å
bzw. N-N-Abstände bei 2.85 Å. Dies ist ebenfalls im Einklang mit den entsprechen-
den Abständen in kristallinem Si3N4 (Si-N: 1.71-1.77 Å, N-N: 2.80-2.94 Å, Si-Si: 2.72-
3.15 Å[108]). Schempp et al. [12] erwähnen aber zudem, daß auch in G(r) nicht ein-
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Abbildung 6.5: Strukturfaktor Sx(q) für Röntgen- (oben links) bzw. Sn(q) für Neutronen-
beugung (unten links) und Paarkorrelationsfunktion Gx(r) für Röntgen- (oben rechts) bzw.
Gn(r) für Neutronenbeugung (unten rechts) nach Schempp et al. [12].

gezeichnete Si-C-Bindungen auftreten. Da im Kristall die Si-C-Bindung bei 1.89 Å
und der Abstand C-(Si)-C bei 3.06 Å liegen, vermuten sie, daß das Auftreten dieser
Bindungen für die Verbreiterung der Peaks bei 1.73 Å bzw. 1.74 Å und bei 2.85 Å
verantwortlich ist. Der Anteil an Si-C-Bindungen soll allerdings gering sein. Si-Si-,
C-N- und N-N-Bindungen treten nicht auf, da für diese bei Gx(r) bzw. Gn(r) keine
entsprechenden Peaks zuzuordnen sind.

Die unterschiedliche Höhe der Peaks läßt allerdings nicht direkt auf die Anzahl der
entsprechenden Bindungen schließen, da bei G(r) bei beiden Beugungsarten die
Gewichtungsfaktoren Wi j für Röntgen- und Neutronenbeugung in Tab. 6.1 zu be-
rücksichtigen sind. Diese erklären auch das Nichtauftreten der Kohlenstoffpeaks
bei Gx(r).

Tabelle 6.1: Gewichtungsfaktoren Wi j der partiellen Paarkorrelationsfunktionen Gi j(r) für
Röntgen- (x) und Neutronenbeugung (n) für die amorphe Keramik Si37C32N31.

WSiSi WSiN WSiC WNN WNC WCC

x 0.312 0.262 0.231 0.055 0.097 0.043
n 0.055 0.206 0.153 0.193 0.287 0.106

Der Bereich unterhalb von ca. 1.5 Å bei Gx(r) bzw. unterhalb von ca. 1.2 Å bei
Gn(r) wurde entsprechend dem theoretisch erwarteten Verhalten der Paarkorrelati-
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onsfunktion bei Abständen kleiner als die Distanz der nächsten Nachbarn als linear
vorausgesetzt (siehe Abschnitt 3.5). Bei der Röntgenbeugung ist der Bereich etwas
größer gewählt, da der kleinste Abstand der der C-C-Bindung ist, der Gewichtungs-
faktor WCC aber so gering ist, daß diese Bindungen im Röntgenspektrum, wie schon
erwähnt, nicht auftauchen.

Die Koordinationszahlen ki j ergeben sich dann nach

ki j =
x j

Wi j
Ai j , (6.2)

wobei x j die atomare Konzentration der Teilchensorte j und A i j die Fläche un-
ter dem entsprechenden Peak der Radialen Verteilungsfunktion J(r) ist (siehe Ab-
schnitt 3.5). Diese wurde durch Fitten von Gaußkurven an die eigentliche Kurve
und anschließender Integration über die Fläche bestimmt, woraus sich die Koordi-
nationszahlen und die Bindungslängen in Tab. 6.2 ergaben.

Tabelle 6.2: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen der amorphen Keramik
Si37C32N31 nach Schempp et al. [12].

Experiment
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : —
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : —
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09
RC-C [Å] 1.37

Diese zeigen eine tetraedrische Koordination des Siliziums, da kSiN + kSiC = 4.0 gilt.
Es läßt sich anhand dessen aber nicht entscheiden, ob nur reine SiN4- und SiC4-
Tetraeder auftreten oder ob auch gemischte Tetraeder der Form Si(C,N)4 vorhanden
sind. Die Aussage ist, daß im Mittel jedes Si von einem C und drei N umgeben
ist. NMR-Untersuchungen von Seitz et al. [16] weisen hier z.B. auf das Auftreten
von sowohl reinen SiN4- als auch gemischten SiN3C- und SiN2C2-Tetraedern hin.
Die Koordinationszahl des Stickstoffes hingegen ist mit 3.6 außergewöhnlich hoch,
da Stickstoff offensichtlich nur an Silizium gebunden ist und dies im besten Fall
dreifach koordiniert sein sollte. Die Koordinationszahl kCC ist nicht bestimmt.

Schempp et al. [12] folgern letztendlich aus diesen Ergebnissen, daß alle Stickstoff-
atome zusammen mit Silizium eine amorphe Si3N4-Phase bilden, wobei die über-
schüssigen Siliziumatome zusammen mit Kohlenstoff eine kleinere amorphe SiC-
Phase ergeben. Die restlichen Kohlenstoffe formen dann eine amorphe, graphit-
ähnliche Kohlenstoffphase.

Dies ist zwar im Einklang mit den Vermutungen von Bill et al. [15] aufgrund der Po-
sition der Keramik im ternären Phasendiagramm, steht jedoch im Widerspruch zu
den Ergebnissen aus Elektronenspektroskopischen Abbildungen (electron spectrosco-
pic imaging — ESI ≡ energy-filtering transmission electron spectroscopy — EFTEM),
die ebenfalls von Bill et al. [15] erstellt wurden (siehe Abb. 6.6). Die Verteilung der
einzelnen Elemente Si, C und N im Material ist nämlich offensichtlich über große
Bereiche völlig homogen. Das bedeutet, daß oberhalb der Auflösungsgrenze dieser
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Abbildung 6.6: Aufnahme der Elementverteilung der amorphen Keramik nach Bill et al.
[15]. Verteilung des Kohlenstoff (oben links), Stickstoff (oben rechts), Silizium (unten links)
in der amorphen Probe. Weiße Punkte markieren jeweils die Position der Atome der jewei-
ligen Sorte.

Aufnahmen von 20 Å keine Phasenseparation zu erkennen ist. Auch hochauflösen-
de Mikroskopie mit einer Auflösungsgrenze von ca. 10 Å zeigt keinerlei Hinweise
auf das Auftreten von Inhomogenitäten oder die Bildung von Kristalliten oder kri-
stallinen Einschlüssen im Material [15].
Schempp et al. [12] hingegen schließen aufgrund der von ihnen bestimmten Klein-
winkelstreudaten für eine ebenfalls aus NCP 200 hergestellte, in der Stöchiometrie
ähnliche Keramik (Si37C29N34) auf das Vorhandensein amorpher Si3N4-Regionen
innerhalb des amorphen Materials. Diese haben einen Durchmesser von ca. 20 Å,
der sich bei Aufheizen je nach verwendeter Temperatur und Heizdauer auf bis zu
50 Å vergrößert. Nach Haug [59] liegt der Durchmesser allerdings bei nur ca. 14 Å
und nimmt bei Aufheizen ebenfalls bis auf ca. 50 Å zu, es liegt aber eine Trennung
in amorphes Si3(C,N)4 und amorphen Kohlenstoff vor.
Damit sind die Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen dieser typischen
amorphen Prekursorkeramik bezüglich des strukturellen Aufbaus doch sehr wider-
sprüchlich, und es besteht weiterhin Klärungsbedarf. Dies ist, wie schon in Ab-
schnitt 3.9 erwähnt, genau der Ansatzpunkt für die theoretische Strukturforschung,
welche durch Modellierung der Systeme auf atomistischer Skala direkten Einblick
in die amorphe Struktur geben kann.

6.3.2 Bisherige theoretische Ansätze

Im Gegensatz zu den zahlreichen experimentellen Untersuchungen zu den amor-
phen Si-C-N-Prekursorkeramiken gibt es nach derzeitigem Erkenntnisstand bisher
allerdings nur wenige theoretische Arbeiten dazu.
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Seifert et al. [109, 110, 111] untersuchten z.B. die Phasenbeziehungen in (nanokristal-
linen) multinären Keramiken durch Berechnung thermodynamischer Funktionen
ausgehend von einem Phasengleichgewicht binärer Grenzstrukturen. Aufgrund
des Fehlens quantitativ gesicherter Daten über die Anzahl der verschiedenen Bin-
dungstypen und deren mittlere Wechselwirkungsenergien ist jedoch eine Modellie-
rung der physikalischen Eigenschaften im Rahmen thermodynamisch-statistischer
Modellansätze hinsichtlich ihrer Aussagekraft und Vorhersagesicherheit noch im-
mer eingeschränkt. Viel wichtiger ist allerdings, daß dieser Ansatz, welcher die
CALPHAD-Methode (calculation of phase diagrams) [112] für die thermodynamischen
Berechnungen verwendet, nicht in der Lage ist, Aussagen über amorphe Systeme
zu machen. Die Methode ist nur gültig für die Bestimmung von Phasengleich-
gewichten kristalliner Systeme [110]. Aus diesem Grund gelten die Resultate der
Berechnungen nur für Phasenreaktionen bei Temperaturen, die größer als die Kri-
stallisationstemperatur der jeweiligen Keramik sind. Das ist auch der Bereich, den
Seifert et al. [109, 110, 111] näher untersucht haben, die Kristallisation und das ther-
mische Verhalten der kristallinen Keramik danach. Damit lassen sich aber keine In-
formationen über die amorphen Strukturen bzw. deren Aufbau auf atomarer Ebene
gewinnen.

Im ternären Si-C-N-Mischsystem wurden im Rahmen der Dichtefunktionaltheo-
rie bisher nur die kristallinen Phasen SiC2N4 und Si2CN4 umfassend charakteri-
siert [95, 113]. Quantitativ genaue Molekulardynamiksimulationen amorpher ko-
valent gebundener Materialien auf quantenmechanischen Grundlagen existierten
zunächst nur für binäre Systeme, so z.B. für amorphen hydrogenierten Kohlenstoff
(a-C:H) und tetraedrisch gebundenen amorphen fluorinierten Kohlenstoff (ta-C:F)
[101, 114, 115, 116], amorphes hydrogeniertes Silizium (a-Si:H) [117, 118], amorphe
Carbonitride (a-CN) [100, 119], amorphes Siliziumoxid (a-SiO) [120, 121] und amor-
phes Bornitrid (a-BN) [122].

Ternäre amorphe Materialien wurden quantenmechanisch basiert bisher nur inner-
halb des einen Projektes der Modellierung durch Ionenstrahldeposition hergestell-
ter amorpher SiCN-Schichten in unserer Gruppe behandelt [102].

Weitere klassische Vorgehensweisen bezüglich der Strukturbildung amorpher Ke-
ramiken wurden dagegen in zwei anderen Gruppen praktiziert:

• Matsunaga et al. [123] verwendeten Molekulardynamiksimulationen basie-
rend auf klassischen Vielkörper-Tersoff-Potentialen [124]. In der Arbeit wur-
den amorphe Si-C-N-Strukturen aus umdekorierten β-Si3N4-Strukturen, d.h.
zufälligem Ersetzen von N durch C in der β-Si3N4-Struktur, mit einer Dich-
te von 2.7-2.8 g/cm3 und einer maximalen Temperatur von 4000K erzeugt.
Anschließend wurden charakteristische Eigenschaften dieser amorphen Mo-
delle bestimmt und mit den Streudaten aus dem Experiment verglichen. Der
Vorteil dieser klassischen Potentiale liegt darin, daß mit dem Verfahren sehr
große Zellen bzw. Atomzahlen und große Zeiten simuliert werden können,
da quantenmechanische Effekte außer Acht gelassen werden. Andererseits
sind die Tersoff-Potentiale ursprünglich für die Beschreibung kristalliner, ko-
valent gebundener Systeme konstruiert worden, und ihre Anwendbarkeit auf
amorphe Systeme mit großen Abweichungen von der kovalenten kristallinen
Bindungssituation ist fraglich. Dies zeigt sich z.B. daran, daß bei der Modellie-
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rung der Strukturbildung ungerechtfertigte ad hoc Einschränkungen bezüg-
lich des Auftretens möglicher Bindungen vorgegeben wurden. Matsunaga
et al. [123] ließen von vorneherein keine C-N- und N-N-Bindungen zu, um
die sogenannte isolated nitrogen rule, also das Fehlen jeglicher N-N-Bindungen,
und das experimentell bestätigte Nichtvorhandensein von C-N-Bindungen in
der amorphen Keramik zu erzwingen. Dieses Vorgehen ist ein sehr starker
Eingriff in den Modellierungsprozess und mindert die Aussagekraft der Er-
gebnisse aus den Simulationen enorm.

Diese Simulationen ergaben in allen Fällen Strukturen mit homogenen Vertei-
lungen der Atomtypen.

• Der zweite Ansatz basiert auf einer Reverse Monte Carlo Methode [125], die, aus-
gehend von den aus dem Experiment bestimmten Paarverteilungsfunktionen
und Strukturfaktoren, von Dürr et al. [14] verwendet wurde, um eine amor-
phe Struktur zu generieren. Diese war natürlich per Definition in perfekter
Übereinstimmung mit den experimentellen Streudaten. Doch auch bei die-
ser Simulation wurden nicht näher definierte Einschränkungen bezüglich der
möglichen Koordination der Atomsorten vorgegeben, um eine Phasensepara-
tion in amorphen Kohlenstoff und amorphes Si3N4 zu erzwingen. Aufgrund
dieses starken Eingreifens in die Freiheitsgrade der Simulation sind auch die
mit Hilfe der Reverse Monte Carlo Methode erhaltenen Aussagen definitiv in
Frage zu stellen.

Im Hinblick auf diese Aktivitäten ist das Ziel, mit Hilfe des dichtefunktionalbasier-
ten Tight-Binding-Verfahrens erstmals quantenmechanisch basierte Molekulardy-
namiksimulationen von multinären Keramiken im Si-C-N-Phasendiagramm ohne
Vorgabe irgendwelcher Einschränkungen bezüglich der Koordinations- oder Bin-
dungsmöglichkeiten der Atomsorten durchzuführen.

6.3.3 Die Startstruktur I

Als Startstrukturen für die Pyrolysesimulationen wurden eine NCP 200-ähnliche
Struktur verwendet, also eine Struktur, die aus den in Abschnitt 5.2 genannten, ge-
sicherten Strukturelementen besteht, und zusätzlich eine weitere aus Bistrimethyl-
silylcarbodiimiden mit den typischen N-C-N-Ketten. Dabei wurde die Anzahl der
Si-, C- und N-Atome in der Startstruktur schon der Stöchiometrie Si37C32N31 der
Endstruktur angepasst, d.h. 37% der gesamten Atome in der Zelle sind Si, 32%
C und 31% N, und sämtliche Wasserstoffe entfernt. Es bietet sich an, die Stöchio-
metrie der fertigen amorphen Struktur schon für die Startstruktur vorzugeben, da
Teilchenaustausch wie z.B. das Ausgasen von Wasserstoff oder Stickstoff während
der thermischen Behandlung nur schlecht in der Molekulardynamik zu simulieren
ist. Das Entfernen des Wasserstoffs entspricht zudem dem experimentell mittels IR-
Spektroskopie beobachteten Vorgang des Wasserstoffaustriebs zu Beginn der Ver-
netzungsphase [126].

Die zweite Startstruktur aus Bistrimethylsilylcarbodiimiden wurde hinzugenom-
men, um das neu zu entwickelnde Pyrolyseverfahren auch auf seine Empfindlich-
keit bezüglich verschiedener polymerer Vorstufen zu testen. Durch den Vergleich
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der aus den generierten Modellen berechneten Strukturfaktoren und Paarkorrelati-
onsfunktionen mit den aus Röntgen- und Neutronenbeugung gewonnenen, soll die
Qualität der erstellten Modelle und des Verfahrens bewertet werden.

Als weitere Größe für die Startstrukturen geht die Dichte mit ein. Diese wird für die
rechtwinklige periodische Superzelle vorgegeben und während der Simulation kon-
stant gehalten. In diesem Fall wurde die durch Quecksilberporösimetriemessungen
bestimmte Dichte von 2.4 g/cm3 aus dem Experiment verwendet [12].

Eingangsgrößen für die Startstrukturen sind also nur die Atomsorten, die Stöchio-
metrie, die Dichte und die wenigen Informationen über die typischen Strukturele-
mente des Prekursors. Diese charakteristischen Strukturelemente, also die in Ab-
schnitt 5.2 genannten Silazaneinheiten des NCP 200 bzw. die Si-N-C-N-Si-Ketten
des Bistrimethylsilylcarbodiimid, wurden dann in der entsprechenden periodische
Superzelle der Startstruktur statistisch verteilt.

6.3.4 Die amorphen Modelle I

Ausgehend von diesen Startstrukturen wurden nun mittels der in Abschnitt 6.2 vor-
gestellten MD-Simulationen amorphe Modelle mit dem Ziel generiert, ein Struktur-
modell zu erhalten, welches mit den experimentellen Daten in guter Übereinstim-
mung ist, also die tatsächliche Struktur des Materials auf atomarer Ebene beschreibt.

6.3.4.1 Die BSC-Modelle

Die periodische Superzelle der aus Bistrimethylsilylcarbodiimiden (BSC) bestehen-
den Startstruktur enthielt insgesamt 240 Atome, die entsprechend der experimen-
tellen Stöchiometrie auf die Atomsorten Si, C und N verteilt wurden. Das Volumen
der kubischen Zelle ergab sich aus der experimentellen Dichte, der maximale Ra-
dius für die strukturelle Auswertung beträgt Rmax = 7.27 Å, die notwendige Zahl
von Teilchen Nmin = 240, womit die Superzellen die vorgegebenen Bedingungen
erfüllen (siehe Abschnitt 3.10).

Für diese Startstruktur wurden dann die in Abschnitt 6.2 vorgestellten MD-
Simulationen durchgeführt, um amorphe Modelle zu generieren, deren Struktur-
faktoren und Paarkorrelationsfunktionen mit den experimentell bestimmten vergli-
chen werden sollen. Die mit einer maximalen Temperatur von 1000K bzw. 2000K
generierten amorphen Strukturen BSC-1 und BSC-2 sind in Abb. 6.7 dargestellt.

Bei beiden Strukturen zeigt sich eine homogene Verteilung der Atomsorten inner-
halb der periodischen Zelle. Mehr als 60% des Kohlenstoff sind beim BSC-1 sp2-
artig, ca. 34% sp3-artig, der Rest ist sp-artig. Der Stickstoff ist zu 57% sp2-artig und
zu 41% sp-artig angebunden, der Rest sind terminierende N-Atome. Die Struktur
wird beherrscht von 5er- und 6er-Ringen, wobei zudem verstärkt 9er- und 10er-
Ringe auftreten. Für die höhere Temperatur, also das Modell BSC-2, sind nur 46%
des Kohlenstoff sp2-artig und wiederum 34% sp3-artig, der Rest ist sp-artig. Der
Stickstoff ist hier nur zu 42% sp2-artig und 47% ist sp-artig. Damit bleibt ein hö-
herer Anteil an terminierenden N-Atomen. Auch bei BSC-2 dominieren 5er- und
6er-Ringe, aber größere Ringe treten gleichmäßig auf.
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1000K 2000K

Abbildung 6.7: Amorphe Modelle generiert aus der aus Bistrimethylsilylcarbodiimiden be-
stehenden Startstruktur mit einer maximalen Temperatur von 1000K (BSC-1, links) bzw.
2000K (BSC-2, rechts; Si: gold, C: grau, N: blau).

Die Strukturfaktoren der beiden Modelle sind im Vergleich zu den experimentell
bestimmten Strukturfaktoren in Abb. 6.8 dargestellt. Offensichtlich weichen bei bei-
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Abbildung 6.8: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung der amor-
phen Modelle BSC-1 (links) und BSC-2 (rechts) im Vergleich zu den experimentell bestimm-
ten Strukturfaktoren (rot).

den Modellen die berechneten Strukturfaktoren stark von den experimentellen ab.
Sowohl die Positionen der Peaks als auch deren Intensitäten stimmen nicht mit dem
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Experiment überein. Damit sind die beiden amorphen Modelle definitiv keine mög-
lichen Modelle der realen amorphen Struktur.

Das bestätigt sich auch bei den durch Fouriertransformation aus den Strukturfak-
toren bestimmten Paarkorrelationsfunktionen in Abb. 6.9. Dabei wurde entspre-
chend dem Experiment eine Lorchdämpfung mit einem kmax = 18 Å−1 für Röntgen-
bzw. einem qmax = 25 Å−1 für Neutronenbeugung verwendet. Diese beiden Werte
sind die jeweiligen Grenzen, bis zu denen im Experiment gemessen werden konnte.
Auch hier stimmen weder Peakpositionen noch -intensitäten mit den experimentel-
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Abbildung 6.9: Paarkorrelationsfunktionen (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeu-
gung der amorphen Modelle BSC-1 (links) und BSC-2 (rechts) im Vergleich zu den expe-
rimentell bestimmten Paarkorrelationsfunktionen (rot).

len Spektren besonders überein. Die einzige Position, die der im Experiment ent-
spricht, ist die des aus Si-N- und Si-C-Bindungen bestehenden Peaks bei 1.74 Å.
Dessen Höhe ist aber viel zu gering, sprich die Anzahl der in der Struktur auftre-
tenden Si-N- und Si-C-Bindungen ist wesentlich zu niedrig. Dafür tritt eine große
Zahl von C-N-Bindungen auf, die für den Peak bei 1.34 Å verantwortlich ist, der
wiederum im Experiment nicht vorhanden ist. Auch die mittlere Ordnung bis 6 Å
ist sehr unterschiedlich zu den experimentellen Spektren.

Der Unterschied der Modellstrukturen zur experimentell hergestellten Keramik
zeigt sich auch deutlich bei Vergleich der Koordinationszahlen k i j und der Bin-
dungslängen in Tab. 6.3. Die berechneten Koordinationszahlen hängen natürlich
stark von der Definition einer Bindung in den Modellen ab. Diese Definition, d.h.
bis zu welchem Abstand zweier Atome diese noch als gebunden angesehen werden,
ist in Anhang C gegeben.

Die Koordinationszahlen weichen alle stark von den experimentellen Werten ab.
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Tabelle 6.3: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen der Modelle BSC-1 und
BSC-2 im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment BSC-1 BSC-2
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.9 : 1.6 : 1.2 1.2 : 1.6 : 1.0
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.9 : 0.3 : 1.1 1.8 : 0.2 : 1.1
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 1.4 : 1.2 : 0.0 1.2 : 1.2 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.74 ± 0.03 1.74 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.99 ± 0.17 2.00 ± 0.16
RC-C [Å] 1.37 1.47 ± 0.02 1.48 ± 0.06

Auffällig sind vor allem die Werte für kSiC und kSiN, die wesentlich zu groß bzw.
zu klein sind, was mit den schon besprochenen Paarkorrelationsfunktionen im Ein-
klang ist. Der Kohlenstoff ist größtenteils an Silizium oder Stickstoff gebunden,
Regionen mit reinen Kohlenstoffhäufungen treten nicht auf.

Zusammenfassend läßt sich sagen, daß die aus Bistrimethylsilylcarbodiimiden be-
stehenden Startstrukturen schlechte Ergebnisse liefern. Anhand des Vergleichs der
Strukturfaktoren, Paarkorrelationsfunktionen und Koordinationszahlen zeigt sich,
daß die strukturellen Unterschiede zwischen den amorphen Modellen und der
amorphen Probe groß sein müssen, die Modelle also nicht der realen amorphen
Struktur entsprechen können. Dies gilt für beide Modelle, auch für das bei einer
maximalen Temeratur von 1000K generierte, obwohl dabei in den Voruntersuchun-
gen die besten Ergebnisse bei Vernetzungsgrad und Erinnerungsvermögen erricht
wurden. Das war allerdings zu erwarten, da sozusagen die “falsche” Startstruk-
tur verwendet wurde, und es zeigt bzw. bestätigt die Abhängigkeit des Verfahrens
sowohl vom MD-Regime als auch von der Startstruktur.

6.3.4.2 Die NCP 200-Modelle

Für die NCP 200-ähnliche Struktur wurde ebenfalls eine kubische, periodische Su-
perzelle mit insgesamt 240 Atome verwendet, deren Volumen sich wiederum aus
der experimentellen Dichte ergab. Auch hier ist Rmax = 7.27 Å und Nmin = 240.
Mit denselben, in Abschnitt 6.2 vorgestellten MD-Regimes, wurden verschiedene
amorphe Modelle generiert, von denen die beiden mit einer Maximaltemperatur
von 2000K bzw. 4000K in Abb. 6.10 dargestellt sind.

Auch hier ergibt sich eine homogene Verteilung der Atomsorten innerhalb des Ma-
terials. Beim NCP-2 tritt ein großerer Anteil (30%) sp-artiger, also kettenartig ein-
gebunder Kohlenstoff, auf. Der Stickstoff ist zu gleichen Teilen sp2- und sp-artig,
allerdings treten zudem 15% terminierende Stickstoffe auf, was die Struktur auf-
weicht. Die dominierenden Ringstrukturen sind deutlich 6er- und 8er-Ringe. Für
4000K beim Modell NCP-4 ist der sp-artig Anteil des Kohlenstoff mit 36% sogar
noch größer, und die Anzahl der terminierenden Stickstoffatome steigt auf 25%. Es
finden sich sogar vereinzelte abgespaltene CN- und N2-Moleküle, die Struktur ist
also sehr porös bzw. wurde durch die MD zersetzt. Hier treten 5er- bis 8er-Ringe
gehäuft auf, wobei aber die 5er- und 6er-Ringe leicht bevorzugt werden.
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2000K 4000K

Abbildung 6.10: Amorphe Modelle generiert aus der NCP 200-ähnlichen Startstruktur mit
einer maximalen Temperatur von 2000K (NCP-2, links) bzw. 4000K (NCP-4, rechts; Si: gold,
C: grau, N: blau).

Bei den Strukturfaktoren in Abb. 6.11 zeigt sich eine wesentliche Verbesserung ge-
genüber denen der BSC-Modelle. Die Positionen der Peaks stimmen bei beiden Mo-
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Abbildung 6.11: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung der
amorphen Modelle NCP-2 (links) und NCP-4 (rechts) im Vergleich zu den experimentell
bestimmten Strukturfaktoren (rot).

dellen definitiv besser mit den experimentellen überein. Für NCP-2 sind die bei-
den Peaks bei ca. 2.5 Å−1 und 4.5 Å−1 sogar gut getroffen, die Intensitäten sind
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allerdings deutlich zu gering und bei der Neutronenbeugung auch im falschen Ver-
hältnis zueinander. Beim NCP-4-Modell verschlechtert sich die Situation noch, die
Intensitäten sind noch weniger im Einklang mit dem Experiment als die des NCP-2-
Modells. Die so generierten Modelle sind also zumindest ein Fortschritt gegenüber
den BSC-Modellen, führen aber immer noch nicht zu zufriedenstellenden Resulta-
ten.

Dies zeigt sich auch an den Paarkorrelationsfunktionen (siehe Abb. 6.12), für wel-
che wieder dieselbe Lorchdämpfung mit kmax = 18 Å−1 für Röntgen- bzw. qmax =
25 Å−1 für Neutronenbeugung verwendet wurde. Wiederum sieht man eine we-

−2

0

2

4

G
x(

r)

0 1 2 3 4 5 6
r (A)

−2

0

2

4

G
n(

r)

−2

0

2

4

G
x(

r)

0 1 2 3 4 5 6
r (A)

−2

0

2

4

G
n(

r)

o o

Abbildung 6.12: Paarkorrelationsfunktionen (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeu-
gung der amorphen Modelle NCP-2 (links) und NCP-4 (rechts) im Vergleich zu den experi-
mentell bestimmten Paarkorrelationsfunktionen (rot).

sentliche Verbesserung gegenüber den BSC-Modellen, aber auch hier ist die Über-
einstimmung trotzdem noch relativ schlecht, sowohl bei den Positionen der ein-
zelnen Peaks als auch bei deren Intensität. Der SiN-/SiC-Peak bei 1.74 Å tritt auf,
es sind aber deutlich zu wenig Bindungen dieser Typen vorhanden. Dafür treten
wiederum C-N-Bindungen auf, die den Peak bei 1.25 Å bei Gx(r) bzw. die Verbrei-
terung des Kohlenstoffpeaks bei 1.34 Å bei Gn(r) verursachen. Vor allem bei NCP-4
ist dies deutlich stärker ausgeprägt, was einen weiteren Hinweis darauf liefer, daß
höhere Temperaturen für die simulierte Pyrolyse definitiv ungeeignet sind. Auch
eine nicht unwesentliche Anzahl von Si-Si-Bindungen (Peak bei 2.40 Å), die vorher
in der Startstruktur nicht vorhanden sind, bestätigt dies.

Die Koordinationszahlen der beiden Modelle in Tab. 6.4 zeigen dies auch noch ein-
mal ganz deutlich. Vor allem die Koordinationszahlen kNSi fallen mit ihren großen
Abweichungen sofort ins Auge, genauso wie die Koordinationszahlen kSiSi. Auch
bei kSiC und kSiN gibt es bei beiden Modellen starke Abweichungen von den experi-
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Tabelle 6.4: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen der Modelle NCP-2 und
NCP-4 im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment NCP-2 NCP-4
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.6 : 1.5 : 1.6 1.5 : 1.0 : 1.3
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.7 : 0.6 : 0.4 1.2 : 0.7 : 0.7
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 1.9 : 0.4 : 0.0 1.5 : 0.7 : 0.1
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.73 ± 0.03 1.74 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.99 ± 0.17 2.03 ± 0.17
RC-C [Å] 1.37 1.34 ± 0.11 1.35 ± 0.11

mentellen Daten.

Man erkennt anhand des Vergleichs zum Experiment also auch für diese beiden
Modelle deutliche Abweichungen, die sich bei höheren Temperaturen noch vergrö-
ßern. Bei beiden Modellen weichen die errechneten Strukturfaktoren und Paarver-
teilungsfunktionen so stark von den experimentellen Daten ab, daß diese Modelle
ebenfalls nicht als mögliche Strukturvorschläge für das experimentell hergestellte
amorphe Material betrachtet werden können.

Es zeigen sich aufgrund der unterschiedlichen verwendeten Prekursor-
Startstrukturen und der stark unterschiedlichen Temperaturverläufe aber deutliche
Unterschiede zwischen den einzelnen Modellen. Mit den NCP200-ähnlichen
Startstrukturen lassen sich deutlich bessere Modelle als mit den aus Bistrimethyl-
silylcarbodiimiden bestehenden erreichen. Das Simulationsverfahren ist demnach
sensitiv gegenüber Variationen in der Startstruktur als auch dem verwendeten
MD-Regime einschließlich zugehörigem Temperaturverlauf.

6.3.4.3 Das homogene amorphe Modell HA

Das beste Modell, welches auf diese Weise generiert werden konnte, ist ein auf einer
NCP 200-ähnlichen Startstruktur basierendes Modell mit einer kubischen Superzelle
mit 240 Atomen, wobei bei der MD eine maximale Temperatur von 1000K verwen-
det wurde. Auch für dieses Modell ist Rmax = 7.27 Å und Nmin = 240. Die Struktur
dieses Modells, das nach der bisherigen Konvention als NCP-1 bezeichnet werden
würde, ist in Abb. 6.13 dargestellt.

Auch hier ergibt sich eine homogene Verteilung der Atomsorten innerhalb der peri-
odischen Superzelle der amorphen Struktur, weshalb dieses Modell zur Unterschei-
dung von noch folgenden Modellen als homogenes amorphes Modell HA bezeich-
net werden soll. Der Kohlenstoff ist, genau wie die anderen Atomsorten, gleichmä-
ßig in der Struktur verteilt, bevorzugt aber offensichtlich Bindungen mit Silizium,
obwohl auch C-C- und C-N-Bindungen auftreten. Damit ist dieses Modell, wie auch
die anderen zuvor, konsistent mit dem Vorschlag einer möglichen homogenen Ver-
teilung des Kohlenstoffs innerhalb der Struktur von Uhlig et al. [13] für eine weitere,
aus einem NCP 200-Prekursor hergestellte amorphe Keramik.

Der Vergleich der Strukturfaktoren dieses Modells mit dem Experiment in Abb. 6.14
zeigt noch einmal eine wesentliche Verbesserung gegenüber den bisherigen, aus
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Abbildung 6.13: Amorphes Modell HA, generiert aus der NCP 200-ähnlichen Startstruktur
mit einer maximalen Temperatur von 1000K (Si: gold, C: grau, N: blau).

NCP 200-ähnlichen Startstrukturen generierten Modellen. Die Positionen der ein-
zelnen Peaks werden sehr gut getroffen, vor allem der zweite Peak bei ca. 4.5 Å−1.
Der Bereich kleiner ca. 2 Å−1 kann aus den schon in Abschnitt 3.10 erwähnten Grün-
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Abbildung 6.14: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung des ho-
mogenen amorphen Modells HA im Vergleich zu den experimentell bestimmten Struktur-
faktoren (rot).

den nicht exakt simuliert werden, darf bei einem Vegleich mit dem Experiment also
nicht in Betracht gezogen werden. Die Intensitäten der Peaks stimmen ebenfalls
deutlich besser mit dem Experiment überein als die der anderen Modelle, trotzdem
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sind diese aber noch wesentlich zu klein. Es scheinen also noch immer starke struk-
turelle Unterschiede zwischen dem besten auf diese Weise generierten Modell und
der tatsächlichen amorphen Keramik zu bestehen.

Wiederum zeichnet sich dies auch bei den Paarkorrelationsfunktionen in Abb. 6.15
ab, die ebenfalls mit demselben kmax = 18 Å−1 bzw. qmax = 25 Å−1 bestimmt
wurden. Auch hier ist die Position der Peaks vor allem für die Hauptpeaks der

−2

0

2

4
G

x(
r)

0 1 2 3 4 5 6
r (A)

−2

0

2

4

G
n(

r)

o

Abbildung 6.15: Paarkorrelationsfunktionen (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeu-
gung des homogenen amorphen Modells HA im Vergleich zu den experimentell bestimm-
ten Paarkorrelationsfunktionen (rot).

ersten und zweiten Nachbarkorrelation relativ gut im Vergleich zum Experiment.
Die Höhen der Peaks sind aber wiederum deutlich zu klein und auch das Verhalten
für größere Abstände wird nicht korrekt beschrieben. Zudem treten auch hier C-N-
Bindungen bei 1.26 Å auf, die bei Gn(r) für eine Verbreiterung des Kohlenstoffpeaks
bei 1.34 Å sorgen.

Dies läßt sich wieder gut an den berechneten Koordinationszahlen in Tab. 6.5 se-
hen. Die Koordinationszahlen kCN bzw. kNC zeigen deutlich das Vorhandensein
dieser Arten von Bindungen im Widerspruch zum Experiment. Auffälliger jedoch
sind wiederum die Diskrepanzen der Koordinationszahlen kSiC, kSiN und kNSi. Of-
fensichtlich ist das Silizium häufiger an Kohlenstoff bzw. viel seltener an Stickstoff
gebunden als im Experiment ermittelt, da Silizium im Modell von ungefähr gleich
vielen C wie N umgeben ist. Die restlichen Bindungen sind Si-Si-Bindungen, die
im Experiment nicht vorhanden sind. Außerdem ist die gesamte Koordinationszahl
für Stickstoff kN im Modell aufgrund terminierender Stickstoffe in C-N-Bindungen
viel zu gering. Die mittleren Bindungslängen für die Si-N- und C-C-Bindungen des
Modells stimmen allerdings mit denen aus dem Experiment gut überein. Nur die
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Tabelle 6.5: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des homogenen amor-
phen Modells HA im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment HA
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.4 : 1.6 : 1.7
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.9 : 0.4 : 0.4
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 1.9 : 0.4 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.73 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.97 ± 0.16
RC-C [Å] 1.37 1.34 ± 0.12

Si-C-Bindung scheint um ca. 7% überschätzt zu werden. Im großen und ganzen ist
somit die Übereinstimmung besser als bei allen bisherigen Modellen, trotzdem ist
auch dieses Modell kein mögliches Modell für die reale Struktur der experimentell
hergestellten amorphen Keramik.

6.3.4.4 Resultat und Schlußfolgerung

Zusammenfassend zeigt sich also in den letzten Abschnitten folgendes:

• Das Verfahren ist definitiv abhängig von der Startstruktur, da sich bei verschie-
denen Startstrukturen ganz unterschiedliche amorphe Modelle ergeben. Dies
zeigt sich deutlich an den qualitativ verschiedenen Strukturen, die aus den
BSC-ähnlichen bzw. NCP 200-ähnlichen Strukturen erzeugt wurden. Für den
“richtigen” Prekursor NCP 200 ergeben sich Modelle, die wesentlich besser
mit dem Experiment übereinstimmen, während bei den BSC-Modellen star-
ke Abweichungen von den Strukturfaktoren und Paarkorrelationsfunktionen
sichtbar sind.

• Zum anderen ist offensichtlich das HA-Modell (NCP-1) das bisher am besten
mit den experimentellen Daten übereinstimmende Modell. Das verwendete
MD-Regime mit einer Temperatur von 1000K scheint somit am geeignetsten,
auch im Hinblick auf die Ergebnisse aus Abschnitt 6.2. Damit ist dieses MD-
Regime das Verfahren der Wahl, d.h. es wird somit als Simulierte Pyrolyse
bezeichnet und im folgenden verwendet.

• Trotzdem stellt das HA-Modell kein mögliches Modell der realen Struktur der
amorphen Keramik dar, da im Vergleich zum Experiment noch deutliche Dis-
krepanzen zu den Strukturfaktoren, Paarkorrelationsfunktionen und Koordi-
nationszahlen auftreten.

Die Schlußfolgerung hieraus ist, daß das MD-Regime zwar für die gestellten Anfor-
derungen gut geeignet ist, für eine Verbesserung der Strukturfaktoren und Koordi-
nationszahlen im Vergleich zum Experiment aber doch noch andere Startstrukturen
für die Simulierte Pyrolyse verwendet werden müssen. Offensichtlich scheint der
Ansatz, Startstrukturen aus Prekursoren aufzubauen, hier nicht endgültig zum Ziel
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zu führen. Ob dies ein prinzipielles Problem ist oder ob dies an den wenigen ver-
fügbaren Informationen über die atomare Struktur des Prekursors NCP 200 liegt, ist
aus den hier bisher vorliegenden Ergebnissen nicht entscheidbar.

6.3.5 Die Startstruktur II

Unter Berücksichtigung der bisherigen Ergebnisse, der aus dem Experiment abge-
leiteten Koordinationszahlen, hier vor allem kSiC und kSiN, und den zusätzlichen ex-
perimentellen Hinweisen auf das Auftreten von möglichen Inhomogenitäten bzw.
Phasenseparationen in der Struktur (siehe Abschnitt 6.3) wurde für den weiteren
Verlauf der Simulationen eine andere Startstruktur gewählt.

Ausgangspunkt ist hierbei ein von Teter und Hemley [127] vorgeschlagener α-
C3N4-Kristall. Die Autoren verwendeten für ihre Untersuchung möglicher Kristall-
strukturen des Carbonitrids die in Abschnitt 4.2 dargestellte β-Si3N4-Struktur, bei
der von ihnen die Si-Atome durch C ersetzt wurden um eine β-C3N4-Struktur zu
erhalten. Der Kohlenstoff ist hier vierfach koordiniert und über dreifach koordi-
nierte Stickstoffe verbunden. Die Einheitszelle enthält 14 Atome und besitzt P3-
Symmetrie (143). Eine weitere, dieα-C3N4-Struktur, ergibt sich dann daraus, indem
man abwechselnd die Schichten A und B verwendet, wobei A eine β-C3N4-Schicht
und B deren Spiegelbild ist. Die Einheitszelle enthält dann 28 Atome und besitzt
P31c-Symmetrie (159).

In diesem α-C3N4-Kristall wurden nun zunächst alle Kohlenstoffatome wieder
durch Silizium ersetzt, so daß eineα-Si3N4-Struktur entstand. Dann wurde die Zelle
auf 224 Atome vergrößert und die ursprünglich hexagonale Zelle in eine rechtecki-
ge, rhombische Zelle umgeformt, was für eine sinnvolle Bestimmung der Paarkor-
relationsfunktion und des Strukturfaktors notwendig ist. Die Zelle wurde anschlie-
ßend mit Hilfe des schon erwähnten conjugate gradient-Algorithmusses optimiert
und relaxiert. Schließlich wurde in diese Struktur wieder Kohlenstoff so eingebaut,
daß die Stöchiometrie mit der der experimentell untersuchten Keramik überein-
stimmt und kohlenstoffreiche Domänen schon zu Beginn der Simulation ausgeprägt
waren. Auch hiernach wurden die erhaltenen Strukturen noch einmal vollständig
relaxiert, um das energetische Minimum zu erhalten. Dieses Vorgehen wurde zu-
dem dadurch motiviert, daß, wie schon angesprochen, bei höheren Temperaturen
eine Kristallisation des amorphen Materials einsetzt.

Die so entstandenen Si-C-N-Startstrukturen besitzen einen maximalen Radius
Rmax = 6.02 Å und die notwendige Zahl von Teilchen ist nur Nmin = 137, wo-
mit die Superzellen die vorgegebenen Bedingungen erfüllen (siehe Abschnitt 3.10).
Als Dichte wird wiederum die experimentelle Dichte von 2.4 g/cm3 verwendet, die
rechteckige Superzelle also entsprechend skaliert.

6.3.6 Die amorphen Modelle II

Die so erzeugten Startstrukturen dienen nun wiederum als Ausgangspunkt zum
Generieren amorpher Strukturen. Dabei wurde nun nur noch das als Simulierte Py-
rolyse ausgewählte Verfahren (1000K) verwendet. Nach Durchführen dieser Pyro-
lysesimulation ergaben sich schließlich verschiedene amorphe Modelle, die in ihrer
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gesamten Charakteristik wesentlich besser mit dem Experiment übereinstimmen.

6.3.6.1 Das PSC-Modell

In die zugehörige Startstruktur wurde Kohlenstoff so eingebaut, daß mehrere klei-
ne kohlenstoffreiche Domänen schon zu Beginn der Simulation ausgeprägt waren.
Nach der Simulierten Pyrolyse ergab sich die in Abb. 6.16 gezeigte amorphe Struk-
tur. In dem Modell bilden die Kohlenstoffatome kleine Cluster, also lokale Anhäu-

Abbildung 6.16: Amorphes Modell PSC, generiert aus der kristallinen Si-C-N-Startstruktur
mittels der Simulierten Pyrolyse (Si: gold, C: grau, N: blau).

fungen von Kohlenstoff, welche zum größten Teil aus π-gebundenen, ringartigen
Strukturen bestehen, wobei 6er-Ringe bevorzugt auftreten. Diese Kohlenstoffclu-
ster sind über Si-C-Bindungen in einer sehr kleinen Übergangsphase mit gemisch-
ten Bindungen an die sie umgebende bzw. einschließende Si3N4-Matrix eingebun-
den. Aufgrund dieser Art der Phasentrennung wird dieses generierte Modell als
phasensepariertes amorphes Cluster-Modell PSC bezeichnet.

Dieses Modell ist, genauso wie das HA-Modell, konsistent mit dem Detektieren von
SiC-Bindungen in NMR-Experimenten durch z.B. Gaskell [128] und Seitz et al. [16].
Alle drei verschiedenen Si-Plätze SiN2C2, SiN3C und SiN4, welche von Seitz et al.
[16] bei den NMR-Untersuchungen einer ebenfalls aus einem NCP 200-Prekursor
hergestellten amorphen Keramik gefunden wurden, treten jedoch nur in diesem
phasenseparierten Modell PSC auf, wohingegen im Modell HA aufgrund der ho-
mogenen Verteilung aller Atomsorten keine SiN4-Plätze vorhanden sind.

Betrachtet man nun die in Abb. 6.17 dargestellten Strukturfaktoren dieses Modells
im Vergleich zum Experiment, so zeigt sich eine deutliche Verbesserung zum Mo-
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dell HA. Jetzt sind nicht nur die Positionen der Peaks in sehr guter Übereinstim-
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Abbildung 6.17: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung des pha-
senseparierten amorphen Cluster-Modells PSC im Vergleich zu den experimentell bestimm-
ten Strukturfaktoren (rot).

mung, auch die Intensitäten werden exakt beschrieben, was ein deutlicher Hinweis
darauf ist, daß dieses Modell die tatsächliche atomistische Struktur der experimen-
tell hergestellten Keramik gut beschreibt. Es sei hier noch einmal hervorgehoben,
daß der Bereich q < 2 − 3 Å−1 aufgrund der beschränkten Zellgröße des amorphen
Modells (siehe Abschnitt 3.10) beim Vergleich mit dem Experiment nicht mit in Be-
tracht gezogen werden darf. Das heißt, der Peak bei ca. 1.7 Å−1 ist ein Artefakt und
fällt somit raus, und auch der steile Anstieg der Funktion für q → 0 ist kein Klein-
winkelstreueffekt und somit kein Hinweis auf Inhomogenitäten, sondern ebenfalls
künstlich, obwohl eine solche Phasenseparation auftritt. Kleinwinkelstreueffekte
können mit der Methode nicht behandelt werden und sind somit nicht enthalten.
Betrachtet man also nur den Bereich q > 2 − 3 Å−1, so ist die Übereinstimmung
der Strukturfaktoren sowohl für Neutronen- als auch für Röntgenbeugung nahezu
perfekt.

Durch Fouriertransformation mit qmax = 18 Å−1 bzw. qmax = 25 Å−1 ergeben sich
die Paarkorrelationsfunktionen in Abb. 6.18. Auch hier zeigt sich eine deutliche
Verbesserung gegenüber dem HA-Modell bezüglich der Positionen und Höhen der



94 Kapitel 6. Die amorphe Keramik

−2

0

2

4

G
x(

r)

0 1 2 3 4 5 6
r (A)

−2

0

2

4

G
n(

r)

o

Abbildung 6.18: Paarkorrelationsfunktionen (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeu-
gung des phasenseparierten amorphen Cluster-Modells PSC im Vergleich zu den experi-
mentell bestimmten Paarkorrelationsfunktionen (rot).

Peaks, so daß auch hier eine sehr gute Übereinstimmung auftritt. Die Intensitä-
ten der ersten beiden Peaks sind zwar noch immer etwas zu klein, dies hat seine
Ursache aber in der Entstehung bzw. Ableitung der experimentellen bzw. theoreti-
schen Paarkorrelationsfunktion. Die ursprünglich aus dem Experiment bestimmte
Funktion ist der Strukturfaktor, erst durch Fouriertransformation wird daraus die
Paarkorrelationsfunktion abgeleitet. Für das Modell wird zunächst die Paarkorrela-
tionsfunktion, daraus der Strukturfaktor und schließlich eine dem Experiment ange-
paßte Paarkorrelationsfunktion berechnet (siehe Abschnitte 3.7 und 3.9). Dabei gibt
es wie erwähnt verschiedene Möglichkeiten der Wahl einer Dämpfungsfunktion, so
daß, wenn die des Experimentes nicht bekannt ist, die experimentelle und die theo-
retische Paarkorrelationsfunktion leicht unterschiedlich sein können. Zudem wir-
ken sich die Artefakte von S(q) für q < 2 − 3 Å−1 bei der Fouriertransformation um
G(r) zu erhalten ebenfalls so aus, daß Experiment und Theorie leicht voneinander
abweichen. Aus diesen Gründen ist für den Vergleich und die Beurteilung der Güte
des Modells der Strukturfaktor die entscheidende Größe, da dieser die ursprüngli-
chere Funktion ist, und die Übereinstimmung der Paarkorrelationsfunktionen kann
als sehr gut bezeichnet werden. Vor allem der Kohlenstoffpeak bei 1.37 Å ist gut
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getroffen und nicht mehr verbreitert aufgrund fehlender CN-Bindungen.
Auch die Bindungslängen und Koordinationszahlen in Tab. 6.6 bestätigen die Ver-
besserung. Die mittleren Bindungslängen stimmen für RSi-N und RC-C sehr gut über-

Tabelle 6.6: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des phasenseparierten
amorphen Cluster-Modells PSC im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment PSC
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.1 : 1.2 : 2.4
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.3 : 1.5 : 0.0
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 2.8 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.74 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.99 ± 0.17
RC-C [Å] 1.37 1.40 ± 0.09

ein, nur RSi-C wird anscheinend etwas überschätzt. Auch die Koordinationszahlen
kSi-Si, kSi-C und kC-Si sind ebenfalls in gutem Einklang mit dem Experiment. Bei kSi-N
und kN-Si tritt eine deutliche Verbesserung zum HA-Modell auf, diese sind aber an-
scheinend noch zu klein im Vergleich mit den experimentellen Daten.
Sowohl die Differenz in der Bindungslänge als auch die Abweichungen der Koordi-
nationszahlen lassen sich aber durch eine detailliertere Untersuchung der Paarkor-
relationsfunktion erklären. Dazu werden die partiellen Paarkorrelationsfunktionen
in Abb. 6.19 betrachtet, die sich für das Modell leicht bestimmen lassen.
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Abbildung 6.19: Partielle Paarkorrelationsfunktionen für Röntgen- (oben) und Neutronen-
beugung (unten) des phasenseparierten amorphen Cluster-Modells PSC.
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Der erste Peak der totalen Paarkorrelationsfunktion G(r) bei 1.37 Å setzt sich aus
dem C-C-Peak bei 1.40 Å und dem Ausläufer des Si-N-Peaks bei 1.74 Å zusam-
men. Dies stimmt mit der Zuordnung des ersten Peaks zu den C-C-Bindungen von
Schempp et al. [12] überein, da diese den größten Beitrag liefern. Das ist auch in
guter Übereinstimmung mit der Bindungslänge von 1.42 Å in Graphit. Die unter-
schiedliche Höhe der C-C-Peaks bei der Röntgen- und Neutronenbeugung ergibt
sich durch die unterschiedlichen Gewichtungsfaktoren (siehe Tab. 6.7). Der zwei-

Tabelle 6.7: Gewichtungsfaktoren Wi j der partiellen Paarkorrelationsfunktionen Gi j(r) für
Röntgen- (x) und Neutronenbeugung für das amorphe Modell PSC im Vergleich zum Expe-
riment.

WSiSi WSiN WSiC WNN WNC WCC

PSC x 0.32 0.24 0.24 0.05 0.10 0.05
Experiment x 0.312 0.262 0.231 0.055 0.097 0.043
PSC n 0.05 0.20 0.14 0.20 0.28 0.11
Experiment n 0.055 0.206 0.153 0.193 0.287 0.106

te Peak der totalen Paarkorrelationsfunktion besteht jedoch offensichtlich nicht nur
aus Beiträgen von Si-N- und Si-C-Korrelationen, sondern erhält einen weiteren An-
teil durch den Ausläufer des C-C-Peaks bei 1.40 Å. Zwar gibt die C-C-Korrelation
aufgrund des kleinen Gewichtungsfaktors nur einen geringen Beitrag, trotzdem
liegt dadurch der Si-C-Peak weiter rechts im Vergleich zum Experiment, was den
geringen Unterschied in den SiC-Bindungslängen verursacht. Bei der experimen-
tellen Untersuchung durch Schempp et al. [12] wurden Gaußkurven an die Radiale
Verteilungsfunktion gefittet, die nach Gl. 3.21 direkt mit der Paarkorrelationsfunk-
tion verknüpft ist, und über die Flächen die entsprechenden Koordinationszahlen
bestimmt. Dabei wurden aber nur Si-N- und Si-C-Korrelationen berücksichtigt, also
nur zwei Gaußkurven verwendet, da der Gesamtpeak nur SiN und SiC zugeordnet
wurde. Aus diesem Grund liegt der Si-C-Peak weiter links und damit ist die Bin-
dungslänge kleiner. Berücksichtigt man aber den ebenfalls auftretenden Ausläufer
des C-C-Peaks (siehe Abb. 6.19), so erklärt sich, daß der Si-C-Peak tatsächlich etwas
weiter rechts, also bei einer leicht größeren Bindungslänge von 1.99 Å, liegt. Trotz-
dem resultiert der Peak in der Gesamtpaarkorrelationsfunktion hauptsächlich aus
den Si-N-Korrelationen (und zu geringerem Teil auch aus den Si-C-Korrelationen),
womit wiederum Experiment und Modell übereinstimmen.

Genauso läßt sich die Abweichung der Koordinationszahlen erklären. Da die C-
C-Korrelation beim Experiment nicht mit in Betracht gezogen wurde, sind somit
die Flächen unter den Gaußkurven von SiN und SiC größer und somit auch die
entsprechenden Koordinationszahlen. Dies betrifft vor allem kSi-N und kN-Si, da
der SiN-Beitrag wesentlich größer und auch der Gewichtungsfaktor von SiN für
Röntgenbeugung stärker ist. Zudem spielt hier noch die Differenz der Intensitäten
bei der Paarkorrelationsfunktion mit rein. Da die des Modells kleiner als die des
Experiments waren, ergibt sich auch hier wieder beim Experiment eine Tendenz
zu größeren Koordinationszahlen. Dies erklärt auch die offensichtlich für in einer
Si3N4-Matrix eingebundenen Stickstoff zu große Koordinationszahl von 3.6 im Ex-
periment, welche im Idealfall bei maximal kN-Si = 3 und bei amorphen Materialien
aufgrund von Defekten etwas niedriger liegen sollte. Auch für Silizium treten eini-
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ge Defekte, also nur dreifach koordinierte Atome, auf, wodurch sich ein kSi-N < 4
ergibt. Dies ist aber ebenfalls nicht ungewöhnlich für amorphe Materialien, die Sili-
zium enthalten [129, 130].

Der kleine Peak bei 2.15 Å bei Gn(r) gehört noch zur nächsten Nachbarwechselwir-
kung und ist eine Kombination von langen SiC- und SiN-Bindungen. Der Peak bei
2.95 Å hingegen ist die erste übernächste Nachbarwechselwirkung. Diese beginnt
bei ca. 2.4 Å und besteht aus N-N-, Si-Si- und C-N-Korrelationen mit dem Zentrum
bei 2.91 Å, 3.00 Å und 3.04 Å. Dies stimmt gut mit den Koordinationszahlen kSi-Si,
kC-N und kN-N überein, die alle fast gleich Null sind. Betrachtet man die Gewich-
tungsfaktoren, so liefert N-N hier den Hauptbeitrag, was mit der Zuweisung dieses
Peaks im Experiment (siehe Abb. 6.5) konsistent ist. Für den Peak bei 3.00 Å bei
Gx(r) gilt dasselbe, mit dem Unterschied, daß hier wegen des Gewichtungsfaktors
die Si-Si-Korrelation die entscheidende ist.

Aufgrund dieser Betrachtungen kann abschließend gesagt werden, daß das hier vor-
gestellte Modell sehr gut mit den experimentellen Daten übereinstimmt und somit
ein mögliches Modell für die atomistische Struktur der realen amorphen Keramk
darstellt. Zudem klärt sich durch dieses Modell auch der vermeintliche Wider-
spruch der Ergebnisse, die zum einen auf eine homogene Verteilung der Atomsorten
im Material und zum anderen auf das Auftreten von Inhomogenitäten bzw. Phasen-
separationen hinweisen (siehe Abschnitt 6.3). Die amorphe Superzelle des Modells
besitzt Kantenlängen von 12 Å bis 16 Å, die Durchmesser der Kohlenstoffcluster in
der Struktur liegen bei ca. 4 Å bis 6 Å. Die Abmessungen dieser Strukturen sind
deutlich zu klein, um sie mit den zur Verfügung stehenden Auflösungen der ESI-
Experimente von 20 Å und der hochauflösenden Mikroskopie mit einer Auflösungs-
grenze von ca. 10 Å zu erkennen. In diesen Experimenten zeigt sich somit eine ho-
mogene Verteilung der Atomsorten im Material über große Bereiche von mehreren
1000 Å. Auf kleinster atomarer Ebene hingegen tritt die Phasenseparation in Form
der Kohlenstoffcluster innerhalb einer amorphen SiC- und Si3N4-Matrix auf, was
vermutlich zu den entsprechenden Kleinwinkelstreueffekten im Experiment führt.
Damit ist das Modell tatsächlich konsistent mit allen experimentellen Daten, und
es zeigt sich, daß die Phasentrennung ein wesentlicher Bestandteil der amorphen
Struktur ist. Zudem ist diese Struktur 150 meV/Atom günstiger als das HA-Modell
und somit deutlich bevorzugt.

6.3.6.2 Strukturmittel bei gleichen MD-Parametern

Wie in Abschnitt 2.4 schon erwähnt, werden bei der MD in ������
�� die Anfangsge-
schwindigkeiten der Teilchen mittels eines Zufallszahlengenerators bestimmt. Der
Zufallszahlengenerator wird dabei aber jedes mal neu initialisiert, und zwar unter
Verwendung von Systemparametern des Computers (user time, system time), so daß
auch unter gleichen MD-Bedingungen (Temperaturen, Zeiten, Skalierungen) stets
leicht unterschiedliche Strukturen aus den Simulationen hervorgehen.

In Abb. 6.20 sind drei weitere Modelle im Vergleich zum PSC-Modell mit ihren
Strukturfaktoren dargestellt, um dies zu veranschaulichen.

Diese Modelle wurden ausgehend von derselben Startstruktur und mit denselben
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Abbildung 6.20: Vergleich verschiedener, mit denselben MD-Parametern wie das PSC-
Modell erzeugter Strukturen mit dem amorphen Modell PSC (oberstes Modell) und mitt-
lerer Strukturfaktor aller dieser Strukturen (rechts) (Si: gold, C: grau, N: blau).

MD-Parametern wie beim PSC-Modell generiert. Es zeigt sich, daß die Struktur der
einzelnen Modelle aufgrund der unterschiedlichen Initialisierung der Anfangsge-
schwindigkeiten schon variiert. Trotzdem weisen alle vier Modelle dieselben struk-
turellen Charakteristika wie z.B. die Phasenseparation in Kohlenstoff und Si3N4 und
die Anordnung der C-Cluster auf. Dies zeigt sich auch an den abgebildeten Struk-
turfaktoren der einzelnen Modelle, die alle in sehr guter Übereinstimmung mit den
experimentellen Daten sind. Zudem sind diese Strukturfaktoren der Modelle auch
untereinander fast identisch und weichen ebenfalls kaum von dem mittleren Struk-
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turfaktor aller vier Modelle in Abb. 6.20 ab. Dieser ist wiederum in sehr guter Über-
einstimmung mit dem experimentellen Strukturfaktor.

Auch die mittleren Koordinationszahlen in Tab. 6.8 sind in guter Übereinstimmung
mit dem Experiment und weichen kaum von denen des PSC-Modells ab (siehe
Tab. 6.6).

Tabelle 6.8: Mittlere Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen der verschiede-
nen, mit denselben MD-Parametern wie das PSC-Modell erzeugten Modelle mit dem amor-
phen Modell PSC.

Experiment Mittel
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.1 : 1.3 : 2.4
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.4 : 1.5 : 0.0
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 2.8 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.74 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 2.00 ± 0.17
RC-C [Å] 1.37 1.40 ± 0.09

Die energetischen Unterschiede der Modelle untereinander sind zudem auch sehr
gering, diese liegen bei ca. 20 meV pro Atom, d.h. bei einem Modell mit 224 Atomen
also bei ca. 4 eV. Die Modelle unterscheiden sich also auch in den Bindungen nur
unwesentlich.

Damit zeigt sich also, daß das PSC-Modell bereits ein sehr guter Repräsentant eines
Strukturmittels ist. Zwar treten strukturelle Unterschiede innerhalb der Modelle
aufgrund der unterschiedlichen Initialisierung der Anfangsgeschwindigkeiten auf,
die charakteristischen Eigenschaften des Modells bleiben dadurch aber so gut wie
unverändert. Somit ist es zudem möglich, ein mit dem Experiment gut übereinstim-
mendes Modell unter den gleichen Bedingungen zu reproduzieren.

6.3.6.3 Das PSL-Modell

Eine weitere, vom PSC-Modell verschiedene Struktur ergab sich durch Einbau des
Kohlenstoffes in die zugehörige Startstruktur in der Art, daß nur eine kohlenstoffrei-
che Domäne schon zu Beginn der Simulation ausgeprägt war. Nach der Simulierten
Pyrolyse ergab sich dann die in Abb. 6.21 abgebildete amorphe Struktur, wiederum
mit 224 Atomen und derselben Dichte.

Im Gegensatz zum ersten phasenseparierten Modell formen die Kohlenstoffatome
nun eher kettenartige Strukturen, die eine amorphe Lage bilden, die sich durch
die gesamte Superzelle zieht. Dies zeigt sich auch an einem höheren sp- und ge-
ringerem sp2-Anteil der Kohlenstoffatome als beim PSC-Modell. Am Rand die-
ser Lage, und zum Teil auch in dieser selbst, befinden sich Si-Atome, die wieder-
um eine kleine SiC-Übergangsphase zu einer das ganze umgebenden amorphen
Si3N4-Phase bilden. Aufgrund dieser Art der Phasentrennung soll dieses Modell
als phasensepariertes amorphes Lagen-Modell PSL bezeichnet werden.
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Abbildung 6.21: Amorphes Modell PSL, generiert aus der kristallinen Si-C-N-Startstruktur
mittels der Simulierten Pyrolyse (Si: gold, C: grau, N: blau).

Betrachtet man die totalen Strukturfaktoren in Abb. 6.22, so zeigt sich, daß diese
nicht nur ebenfalls sehr gut mit den experimentell bestimmten übereinstimmen,
sondern auch mit denen des PSC-Modells so gut wie identisch sind. Die beiden
Peaks im Bereich 5 Å−1 < q < 10 Å−1 bei Sx(q) und Sn(q) stimmen sogar et-
was besser mit dem Experiment überein als die des PSC-Modells. Für den Bereich
q < 2 − 3 Å−1 gilt hier natürlich dieselbe Argumentation wie schon bei allen Mo-
dellen zuvor.

Auch die durch Fouriertransformation für dieses Modell erhaltenen totalen Paar-
korrelationsfunktionen (Abb. 6.23) zeigen dasselbe Verhalten. Sie stimmen sowohl
mit dem Experiment als auch mit denen des PSC-Modells sehr gut überein. Der
einzige Hinweis auf die im Vergleich zum PSC-Modell andere Anordnung der Ato-
me zeigt sich erst im Bereich r > 4 Å, wo die Positionen und Höhen der Peaks von
Gx(r) und Gn(r) der beiden Modelle leicht variieren.

Die aus dem PSL-Modell bestimmten mittleren Bindungslängen und Koordinati-
onszahlen in Tab. 6.9 sind wiederum bis auf eine leicht höhere Si-C- und C-Si-
Koordination identisch mit denen des PSC-Modells. Mit denselben Argumenten
wie beim PSC-Modell ist damit auch wieder eine gute Übereinstimmung mit den
aus dem Experiment bestimmten Daten gegeben.

Somit lassen sich aufgrund der experimentellen Ergebnisse die beiden Modelle PSC
und PSL nicht unterscheiden, da beide eine sehr gute Übereinstimmung mit den ex-
perimentellen Daten aufweisen. Es läßt sich also an dieser Stelle nicht entscheiden,
welches Modell die tatsächliche Struktur der amorphen Keramik beschreibt, son-
dern beide Modelle müssen als mögliche Beschreibungen der Struktur der Keramik
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Abbildung 6.22: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung des pha-
senseparierten amorphen Lagen-Modells PSL im Vergleich zu den experimentell bestimm-
ten Strukturfaktoren (rot).

Tabelle 6.9: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des phasenseparierten
amorphen Lagen-Modells PSL im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment PSL
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.0 : 1.4 : 2.4
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.5 : 1.4 : 0.0
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 2.8 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.76 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.99 ± 0.16
RC-C [Å] 1.37 1.41 ± 0.11

in Betracht gezogen werden, da die experimentellen Daten hier offensichtlich noch
Spielraum in ihrer Interpretation lassen.

Die Unterschiede der beiden Modelle zeigen sich aber deutlicher, wenn man sich
wieder die partiellen Paarkorrelationsfunktionen des PSL-Modells in Abb. 6.24 an-
sieht. Während die Si-N-Korrelation aufgrund derselben lokalen Umgebung wie
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Abbildung 6.23: Paarkorrelationsfunktionen (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeu-
gung des phasenseparierten amorphen Lagen-Modells PSL im Vergleich zu den experimen-
tell bestimmten Paarkorrelationsfunktionen (rot).

beim PSC-Modell fast dieselbe ist, ist der erste C-C-Peak bei 1.38 Å wegen der eher
kettenartigen Struktur der amorphen Kohlenstofflage leicht kleiner aber breiter. Zu-
sätzlich treten zwei C-C-Peaks bei 3.29 Å und 3.84 Å bei der Neutronenbeugung auf,
die die geringe Verbreiterung an der rechten Flanke des Peaks der totalen Paarkor-
relationsfunktion Gn(r) bei 2.94 Å bzw. den kleinen Peak bei 3.90 Å verursachen. Im
Bereich r > 3 Å ist die C-C-Korrelation wesentlich stärker als beim PSC-Modell, da
die Kohlenstofflage deutlich ausgedehnter ist als es die Cluster sind. Andererseits
ist dafür die SiC-Korrelation ab r = 4 Å an nicht mehr so stark wie beim PSC-
Modell. Die Ursache dafür ist die “Beschränkung” dieser Korrelationen auf die eine
Kohlenstofflage, während die Cluster in der gesamten Superzelle verteilt sind. Be-
trachtet man aber die Gewichtungsfaktoren, die dieselben wie für das PSC-Modell
sind (Tab. 6.7), so bleibt trotz dieser Unterschiede die Zuordnung der Peaks in der
totalen Paarkorrelationsfunktion dieselbe wie beim PSC-Modell auch. Wie erwartet
ändert sich die Si-Si-Korrelation nicht merklich. In beiden Modellen sind die Si-
Atome ähnlich innerhalb der Superzelle verteilt. Somit ist unter Berücksichtigung
des großen Gewichtungsfaktors WSiSi der Peak bei 3.04 Å in Gx(r) beim PSL-Modell
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Abbildung 6.24: Partielle Paarkorrelationsfunktionen für Röntgen- (oben) und Neutronen-
beugung (unten) des phasenseparierten amorphen Lagen-Modells PSL.

so gut wie identisch mit dem des PSC-Modells.

Die übernächste Nachbarkorrelation von N-N bei 2.90 Å steigt aufgrund der kon-
tinuierlichen Lagenstruktur des Si3N4 im Vergleich zu der durch C-Cluster unter-
brochenen Si3N4-Matrix bei PSC. Dasselbe gilt für den C-C-Peak bei 5.28 Å. Die
Abnahme der C-N-Korrelationen basiert ebenfalls darauf. Bei nur einer zentralen
Kohlenstoffregion gibt es weniger Stickstoff in einem Abstand von 3.02 Å davon. So-
mit wird unter Berücksichtigung der Gewichtungsfaktoren für Neutronenbeugung
der größere N-N-Beitrag zur totalen Paarkorrelationsfunktion durch die geringeren
Si-C-Korrelationen kompensiert, was zur Folge hat, daß die totalen Paarkorrelati-
onsfunktionen des PSC- und des PSL-Modells nahezu identisch sind.

Auch dieses Modell ist in Einklang mit den Ergebnisse, die zum einen auf eine ho-
mogene Verteilung der Atomsorten im Material und zum anderen auf das Auftreten
von Inhomogenitäten bzw. Phasenseparationen hinweisen. Die Kohlenstofflage in
der amorphen Superzelle hat eine maximale Höhe von ca. 6 Å. Damit sind die Ab-
messungen dieser Struktur wieder deutlich zu klein, um von den zur Verfügung
stehenden Experimenten aufgelößt zu werden. Somit ist auch dieses Modell kon-
sistent mit allen experimentellen Daten. Zudem unterscheidet sich dieses Modell
energetisch vom PSC-Modell auch nur um ca. 15 meV pro Atom.

Damit ist es gelungen, zwei mögliche Modelle für die tatsächliche Struktur der
amorphen Keramik zu generieren. Diese sind aufgrund der experimentell zur Ver-
fügung stehenden Ergebnisse nicht zu unterscheiden, da beide mit diesen in sehr
guter Übereinstimmung sind.
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Daraus folgt aber, daß aufgrund des Spielraums in der Interpretation der expe-
rimentellen Daten noch viele weitere mögliche Modelle existieren können, und
deshalb die exakte Struktur der amorphen Keramik nicht vorhersagbar bzw. be-
stimmbar ist. Es zeigt sich aber deutlich, daß die Phasenseparation in amorphen
Kohlenstoff, amorphes SiC und amorphes Si3N4 und das gleichzeitige Auftreten
gemischter Si-Tetraeder ein wichtiger Bestandteil der Struktur ist. Dies soll durch
das nächste Modell ganz deutlich belegt werden.

6.3.6.4 Das HAT-Modell

Das homogene amorphe Test-Modell HAT basiert genau wie das PSC- und PSL-
Modell auf derα-Si3N4-Struktur. In diesem Fall wurden aber Kohlenstoffatome zu-
fällig in der Superzelle verteilt, so daß eine homogene Verteilung der Atomsorten
vorliegt, also ein homogenes amorphes Test-Modell enstand (siehe Abb. 6.25).

Abbildung 6.25: Amorphes Modell HAT, generiert aus der kristallinen Si-C-N-Startstruktur
mittels der Simulierten Pyrolyse (Si: gold, C: grau, N: blau).

Hier ist nun interessant, welche Änderungen durch diesen anderen Einbau des Koh-
lenstoffs in dieselbe Startstruktur entstehen. Dazu betrachtet man zunächst wieder
die Strukturfaktoren in Abb. 6.26. Diese sind offensichtlich ebenfalls in guter Über-
einstimmung mit dem Experiment, wenn auch die Intensität des zweiten Peaks bei
Sx(q) etwas geringer ist als beim PSL-Modell und auch die Struktur im Bereich
5 Å−1 < q < 10 Å−1 nicht ganz so gut getroffen wird.

Daß dieses HAT-Modell aber die tatsächliche Struktur der amorphen Keramik de-
finitiv nicht beschreibt, wird anhand der Koordinationszahlen in Tab. 6.10 deutlich.
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Abbildung 6.26: Strukturfaktoren (schwarz) für Röntgen- und Neutronenbeugung des ho-
mogenen amorphen Modells HAT im Vergleich zu den experimentell bestimmten Struktur-
faktoren (rot).

Aufgrund der homogenen Durchmischung der Atomsorten ergibt sich eine wesent-
lich höhere Koordinationszahl kSiC bzw. eine viel zu geringe Koordinationszahl kSiN
für dieses Modell im Vergleich zum Experiment. Entsprechend verschlechtern sich
auch kCSi und kNSi deutlich. Zudem läßt es sich bei einer homogenen Verteilung der
Atomsorten offensichtlich nicht vermeiden, daß zumindest eine geringe Anzahl von
C-N-Bindungen auftritt. Diese werden aber im Experiment nicht beobachtet.

Tabelle 6.10: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des homogenen amor-
phen Modells HAT im Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment HAT
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.0 : 1.6 : 2.1
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.8 : 0.9 : 0.2
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 2.4 : 0.2 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.73 ± 0.03
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.99 ± 0.17
RC-C [Å] 1.37 1.39 ± 0.11

Anhand dieses Tests läßt sich zeigen, daß zwar die verwendete Startstruktur prin-
zipiell geeignet ist, da die Strukturfaktoren in guter Übereinstimmung sind, eine
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homogene Verteilung der Atomsorten aber definitiv nicht vorliegt. Folglich ist ei-
ne Phasenseparation im Material zwingend vorhanden. Dies gibt im Nachhinein
eine weitere Rechtfertigung für die Wahl der entsprechenden Startstruktur.

Dieselben in den vorherigen Abschnitten beschriebenen Simulationen wurden auch
mit der schon erwähnten β-Si3N4- und einer kubischen Si3N4-Struktur (c-Si3N4)
durchgeführt. Die so generierten Modelle liefern aber wesentlich schlechtere Ergeb-
nisse als die Modelle aus denα-Si3N4-Startstrukturen. Dies ist ein weitere Hinweis
auf die besondere Eignung der α-Si3N4-Startstruktur für die Simulierte Pyrolyse.
Diese scheint somit eher der Struktur des vorkeramischen Netzwerkes zu entspre-
chen als die anderen Startstrukturen.

6.3.7 Dichte und Hohlräume

Die bisherigen Ergebnisse und Modelle sind schon sehr zufriedenstellend. Bei ge-
nauerem Hinsehen zeigt sich jedoch noch eine geringe Diskrepanz zwischen den
bisher besten Modellen und den experimentellen Daten. Dies läßt sich an den Struk-
turfaktoren feststellen, und soll hier am Beispiel des PSC-Modells getan werden.

In Abb. 6.27 ist noch einmal der Strukturfaktor des PSC-Modells im Vergleich zum
Experiment gezeigt. Man erkennt eine allgemeine Verschiebung der Peaks des Mo-
dells nach links, also zu kleineren q-Werten hin. Dies wird am Beispiel des zweiten
Peak anhand des vergrößerten Ausschnitts deutlich. Die Verschiebung ist zwar ge-
ring, weist aber auf eine zu große mittlere Bindungslänge des Modells hin [131].
Wenn aber die Bindungen im Modell im Mittel zu lang sind, ist dies ein mögliches
Zeichen dafür, daß die Dichte der Struktur der amorphen Keramik höher ist, als bis-
her angenommen. Bei einer höheren Dichte könnten sich auch kürzere Bindungs-
längen ergeben. Da die Gesamtdichte der amorphen Keramik aber mittels Queck-
silberporösimetriemessungen mit 2.4 g/cm3 im Experiment bestimmt wurde [12],
bleibt nur die Möglichkeit, daß Hohlräume innerhalb der Struktur vorhanden sind.
Diese Hohlräume mit einer Dichte von Null ergeben zusammen mit der restlichen,
von Atomen ausgefüllten Struktur, die eine wesentlich höhere Dichte aufweist, eine
Gesamtdichte von 2.4 g/cm3. Dies korrespondiert auch mit den Kleinwinkelbeu-
gungsresultaten, die auf Inhomogenitäten hinweisen. Diese könnten auch Hohlräu-
me in der Struktur sein.

Um dies zu untersuchen bzw. zu modellieren gibt es zwei mögliche Ansätze:

1. Die Hohlräume werden in dem Sinne vernachlässigt, daß nur die restliche
Struktur, dann aber mit einer höheren Dichte, simuliert wird.

2. In die Struktur werden Hohlräume eingefügt bzw. bilden sich aus, so daß die
komplette Struktur mit Hohlräumen bei der experimentell gefundenen Dichte
simuliert wird.

Beide Varianten sollen in den folgenden Abschnitten getestet werden.
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Abbildung 6.27: Ausschnitt des Strukturfaktors für Neutronenbeugung des phasensepa-
rierten amorphen Cluster-Modells PSC (schwarz) im Vergleich zum entsprechenden experi-
mentellen Strukturfaktor (rot).

6.3.7.1 Die PSCD-Modelle

Ausgehend von der Startstruktur des PSC-Modells wurden Modelle mit höheren
Dichten durch Verkleinerung der periodischen Superzelle erstellt. Dabei wurden
alle Kanten der Zelle gleichmäßig verkürzt, um die Grundstruktur des α-Si3N4 zu
erhalten. Auf diese Weise entstanden durch anschließende Simulierte Pyrolyse die
Modelle PSCD-26 (PSC-Modell mit Dichte 2.6 g/cm3), PSCD-28 (Dichte 2.8 g/cm3)
und PSCD-30 (Dichte 3.0 g/cm3). Diese sind in Abb. 6.28 dargestellt. In allen Mo-

Abbildung 6.28: Amorphe Modelle PSCD-26 (links), PSCD-28 (Mitte) und PSCD-30 (rechts)
im Vergleich (Si: gold, C: grau, N: blau).

dellen ist aufgrund der Startstruktur der Kohlenstoff wieder in Clustern angeordnet,
die innerhalb der periodischen Superzelle von einer amorphen Si3N4-Matrix um-
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geben sind. Dabei tritt der Kohlenstoff aufgrund der Kompression mit steigender
Dichte immer stärker sp3-artig auf, während der sp2- und sp-Anteil zurückgehen.
Die Zellen sind hier der Übersichtlichkeit halber gleich groß dargestellt, tatsächlich
nimmt die Größe natürlich entsprechend der Dichte von links nach rechts ab.

Um die Güte dieser Modelle beurteilen zu können, betrachtet man wiederum die
Strukturfaktoren im Vergleich zum Experiment in Abb. 6.29. Dabei zeigt sich fol-
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Abbildung 6.29: Strukturfaktoren für Röntgen- und Neutronenbeugung der Modelle
PSCD-26 (links), PSCD-28 (Mitte) und PSCD-30 (rechts) (schwarz) im Vergleich zu den ex-
perimentellen Strukturfaktoren (rot).

gendes: Beim Modell PSCD-26 tritt immer noch eine deutliche Verschiebung der
gesamten Kurve nach links bezüglich der experimentellen Daten auf. Es ergibt sich
also keine Verbesserung, eher im Gegenteil, da zudem die Intensitäten im Vergleich
zum PSC-Modell derart zunehmen, daß diese die Höhen der experimentellen Peaks
leicht übertreffen. Auch beim Modell PSCD-28 bleibt die Verschiebung im Vergleich
zum Experiment bestehen und es tritt derselbe Anstieg der Intensitäten auf. Die-
ser ist hier vor allem für die ersten Peaks sogar noch leicht stärker als bei PSCD-26.
Das PSCD-30-Modell hingegen macht bezüglich der Verschiebung einen guten Ein-
druck. Hier stimmen die Positionen der Maxima und die Nulldurchgänge sehr gut
mit dem Experiment überein. Dafür tritt aber auch hier eine starke Überschätzung
der Intensitäten auf, was ebenfalls gegen dieses Modell spricht.

Gestützt wird diese Beobachtung durch die mittleren Bindungslängen der Einzel-
bindungen und die mittlere Bindungslänge Rtot der Modelle in Tab. 6.11. Das PSCD-
26-Modell unterscheidet sich bis auf eine etwas größere C-C- und eine leicht kleinere
Si-C-Bindungslänge kaum vom PSC-Modell. Auch die totale mittlere Bindungslän-
ge Rtot ist nahezu identisch. Beim PSCD-28- und PSCD-30-Modell hingegen zeigt
sich eine nicht unwesentliche Verlängerung der C-C-Bindungen weg von der expe-
rimentellen Bindungslänge, zusammen mit einer Verkleinerung der Si-C-Bindung
und von Rtot. Dieser Trend ist bei Erhöhung der Dichte von 2.4 g/cm3 bis hin zu
3.0 g/cm3 deutlich zu erkennen.

Durch die Erhöhung der Dichte treten also offensichtlich doch zu starke Struktur-
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Tabelle 6.11: Mittlere Bindungslängen der Einzelbindungen und mittlere Bindungslänge
Rtot der Modelle PSCD-26, PSCD-28 und PSCD-30 im Vergleich zum Modell PSC und zum
Experiment.

Experiment PSC PSCD-26 PSCD-28 PSCD-30

RSi-N [Å] 1.74 1.74 1.74 1.73 1.72
RSi-C [Å] 1.83 1.99 1.98 1.94 1.93
RC-C [Å] 1.37 1.40 1.42 1.47 1.49
Rtot [Å] — 1.77 1.76 1.75 1.75

änderungen auf. Für die beiden kleineren Dichten PSCD-26 und PSCD-28 reicht
die Veränderung zwar nicht, um die vorliegende Verschiebung zu beheben, d.h.
die Dichte ist anscheinend noch zu gering, die Höhen der Peaks des Strukturfak-
tors steigen aber leicht an. Beim PSCD-30-Modell hingegen scheint die Dichte mit
der des Experimentes übereinzustimmen, dafür verändert sich die Struktur aber so
weit, daß die Intensitäten deutlich von den experimentellen abweichen. Dies scheint
vornehmlich am mit der Dichte wachsenden sp3-artigen Einbau des Kohlenstoffs zu
liegen, der auch zu den größeren Bindungslängen RC-C führt. Damit kommen alle
drei Modelle nicht als Modell der tatsächlichen Struktur der amorphen Keramik in
Frage.

6.3.7.2 Das PSCH-Modell

Wie schon angesprochen bleibt aber noch eine andere Möglichkeit, um größere
Dichten zu simulieren, und somit die durch die Verschiebung des Strukturfaktors
angezeigte Diskrepanz zu beheben.

Ausgehend von der Startstruktur des PSC- bzw. PSL Modells wurde jeweils ein
Hohlraum in der Art eingefügt, daß ein gewisser Bereich aus dem Modell ausge-
schnitten wurde. Dabei ist darauf zu achten, daß die vorgegebene Stöchiometrie
nicht verändert wird. Die so aus den PSC- bzw. PSL-Modellen durch Ausschneiden
von Hohlräumen entstandenen Startstrukturen enthielten dann noch 194 Atome in
derselben Superzelle wie bei den ursprünglichen Modellen, und es ergeben sich ein
etwas kleinerer maximaler Radius Rmax = 5.75 Å und eine minimale Teilchenzahl
von Nmin = 118. Ausgehend von diesen Startstrukturen wurde dann die Simulierte
Pyrolyse durchgeführt.

Ein typischer Repräsentant der auf diese Weise generierten Modelle ist das in
Abb. 6.30 gezeigte PSCH-Modell (PSC-Modell mit Hohlräumen). Weitere Model-
le und deren gemittelter Strukturfaktor finden sich in Anhang D. In dieser Struk-
tur besteht weiterhin die schon vorher auftretende Phasenseparation in amorphen
Kohlenstoff und amorphes Si3N4 mit einer Übergangsphase aus verbindenden Si-C-
Bindungen. Zusätzlich treten Hohlräume innerhalb der die C-Cluster umgebenden
Si3N4-Matrix bzw. an den Randgrenzen der einzelnen amorphen Phasen auf. In den
Kohlenstoffclustern sind nun wieder ringartige Strukturen mit sp2-artigem Kohlen-
stoff ausgeprägt, sp3-artiger Kohlenstoff ist so gut wie nicht vorhanden (3%). In der
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Abbildung 6.30: Amorphes Modell PSCH mit Hohlräumen. Zur besseren Darstellung wur-
de das Modell in zwei Richtungen periodisch fortgesetzt (Si: gold, C: grau, N: blau).

gesamten Struktur dominieren deutlich 6er-Ringe. Gut zu erkennen sind vor allem
die graphitischen 6er-Ringe innerhalb einiger C-Cluster.

Dies schlägt sich auch in den Strukturfaktoren dieses Modells in Abb. 6.31 nieder.
Die Übereinstimmung der Strukturfaktoren des Modells mit denen des Experiments
ist nahezu perfekt. Sowohl die Maxima der Peaks und die Nulldurchgänge als auch
die Höhen der Peaks werden sehr gut getroffen. Das Modell erfüllt somit unter
Beibehaltung der Charakteristika der Strukturfaktoren des PSC-Modells auch die
Bedingung einer kleineren mittleren Bindungslänge Rtot.

Dies zeigt sich dann auch an den mittleren Bindungslängen in Tab. 6.12. RSi-N und
RC-C ändern sich im Vergleich zum PSC-Modell kaum oder gar nicht, während RSi-C
sich in Richtung experimentellen Wert verkleinert. Daraus resultiert auch die klei-
nere gesamte mittlere Bindungslänge Rtot des PSCH-Modells, die sich durch das
Verschwinden der Verschiebung in den Strukturfaktoren bemerkbar macht. Die
gleichbleibende Kohlenstoffbindungslänge ist zusammen mit dem sehr hohen sp2-
Anteil des Kohlenstoffs in diesem Zusammenhang ein deutliches Zeichen, daß in
der tatsächlichen Struktur der amorphen Keramik der Kohlenstoff als graphitischer
amorpher Kohlenstoff auftritt bzw. sehr wenig sp3-artiger aber dafür viel sp2-artig
gebundener Kohlenstoff vorhanden ist. Dies stimmt auch mit den Vermutungen
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Abbildung 6.31: Strukturfaktoren für Röntgen- und Neutronenbeugung des phasensepa-
rierten amorphen Cluster-Modells mit Hohlräumen PSCH (schwarz) im Vergleich zu den
experimentell bestimmten Strukturfaktoren (rot).

von Schempp et al. [12] über das Auftreten von graphitischem amorphem Kohlen-
stoff in der Struktur aufgrund ihrer Beugungsexperimente gut überein.

Tabelle 6.12: Mittlere Bindungslängen der Einzelbindungen und mittlere Bindungslänge
Rtot des Modells PSCH im Vergleich zum Modell PSC und zum Experiment.

Experiment PSC PSCH

RSi-N [Å] 1.74 1.74 1.73
RSi-C [Å] 1.83 1.99 1.93
RC-C [Å] 1.37 1.40 1.40
Rtot [Å] — 1.77 1.74

Auch bei den Paarkorrelationsfunktionen (Abb. 6.32) tritt noch einmal eine deutli-
che Verbesserung auf, der Peak bei 3 Å verbessert sich sowohl bezüglich der Position
als auch seiner Höhe im Vergleich zum Experiment. Auch die Ausläufer im Bereich
r > 4 Å werden noch besser beschrieben als beim PSC-Modell. Die Zuordnung
der Peaks zu den einzelnen Korrelationen ist natürlich weiterhin dieselbe wie beim
PSC-Modell.

Die Koordinationszahlen kSiC und kNSi verbessern sich ebenfalls noch einmal leicht
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Abbildung 6.32: Paarkorrelationsfunktionen für Röntgen- und Neutronenbeugung des
PSCH-Modells (schwarz) im Vergleich zu den experimentell bestimmten Paarkorrelations-
funktionen (rot).

im Vergleich zum Modell PSC und zum Experiment (siehe Tab. 6.13).

Offensichtlich sind also auch Hohlräume ein wichtiger Bestandteil der amorphen
Struktur. Diese haben genau wie die Kohlenstoffcluster und -lagen nur eine sehr
geringe Ausdehnung. Damit liegt aber auf der Hand, daß durch das Vorhanden-
sein dieser Hohlräume die restliche Struktur deutlich dichter sein muß als die im
Experiment durch Quecksilberporösimetriemessungen bestimmte Dichte angibt.

Ein Ausmessen des Volumens der Hohlräume der Superzelle, in der die einzel-
nen Hohlräume durch entsprechende geometrische Körper (Kugel, Zylinder, Qua-
der) genähert wurden, liefert eine grobe Abschätzung des gesamten Hohlraumvo-
lumens. Dividiert man nun die in der Superzelle enthaltene Masse der Atome durch
die Differenz des Superzellenvolumens und des gesamten Hohlraumvolumens, so
ergibt sich eine Dichte der restlichen Struktur von ca. 3.0 g/cm3. Selbst bei einem
Fehler in der Bestimmung des Hohlraumvolumens von 20% führt dies nur zu einem
Fehlerintervall von ±0.1 g/cm3. Die Dichte liegt also bei ca. 3.0±0.1 g/cm3, was
sehr gut mit Vermutungen über die tatsächliche Dichte der restlichen Struktur ohne
Hohlräume übereinstimmt [132].

Damit bestätigt sich an allen mit dem Experiment verglichenen Daten, daß das
PSCH-Modell als Repräsentant und somit die anderen auf diese Weise generierten
Modelle diesen definitiv sehr gut entsprechen und somit folglich mögliche Modell-
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Tabelle 6.13: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des PSCH-Modells im
Vergleich zu denen der amorphen Keramik Si37C32N31.

Experiment PSCH
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : 1.0 : 3.0 0.1 : 1.1 : 2.4
kCSi : kCC : kCN 1.2 : — : — 1.3 : 1.4 : 0.0
kNSi : kNC : kNN 3.6 : — : — 2.9 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 ± 0.10 1.73 ± 0.04
RSi-C [Å] 1.83 ± 0.09 1.93 ± 0.16
RC-C [Å] 1.37 1.40 ± 0.09

vorschläge für die reale Struktur der amorphen Keramik darstellen. Es wurden al-
so tatsächlich Modellstrukturen gefunden, die mit allen experimentellen Befunden
übereinstimmen, und sogar die vermeintlich widersprüchlichen Daten bezüglich
homogener Verteilung der Atomsorten bzw. Phasenseparation/Inhomogenitäten
erklären können. Aus den Simulationen zeigt sich aber auch, daß diese nur mögli-
che Modelle von vielen weiteren möglichen sind. Trotzdem müssen alle diese Mo-
delle gewisse Charakteristika erfüllen, um mögliche Modellvorschläge zu sein.

6.3.8 Resultat

Mit dem PSCH-Modell, also dem phasenseparierten amorphen Cluster-Modell mit
Hohlräumen, und den weiteren auf diese Weise erzeugten Modellen konnten mögli-
che Modelle für die reale Struktur der amorphen Keramik Si37C32N31 gefunden wer-
den. Diese Modelle stimmen mit allen experimentellen Befunden überein und erklä-
ren sogar die vermeintlich widersprüchlichen, aus verschiedenen experimentellen
Untersuchungen stammenden Daten bezüglich homogener Verteilung der Atom-
sorten bzw. Phasenseparation/Inhomogenitäten (siehe Abschnitt 6.3).

Aus den durchgeführten Simulationen zeigt sich aber auch, daß diese Modelle
nur mögliche von vielen weiteren möglichen Modellen sind, die konkrete atomare
Struktur also nicht bestimmt werden kann. Alle diese Modelle müssen aber gewisse
Charakteristika aufweisen, um überhaupt mögliche Modellvorschläge darzustellen:

• Ein wichtiges Kriterium ist die Phasenseparation in amorphen Kohlenstoff
und amorphes Si3N4 auf kleiner Ebene mit verbindenden Si-C-Bindungen.
Der Kohlenstoff kann in Clustern oder Lagen auftreten, die über SiC-
Bindungen an die alles umgebende amorphe Si3N4-Matrix angebunden sind.
Der Durchmesser der Cluster oder Lagen ist aber geringer als ca. 10 Å.

• Es treten nicht nur reine SiN4-Tetraeder, sondern auch gemischte Si-Tetraeder
der Form Si(C,N)4 in den Übergangsphasen bzw. in der Si3N4-Matrix auf. Dies
ist konsistent mit NMR-Untersuchungen verschiedener Prekursorkeramiken
[16].

• Es existieren Hohlräume innerhalb der Struktur an den Randgrenzen der ein-
zelnen amorphen Phasen. Diese haben genau wie die Kohlenstoffcluster und
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-lagen eine sehr geringe Ausdehnung. Durch das Vorhandensein der Hohlräu-
me besitzt die restliche Struktur aber eine deutlich größere Dichte als die ma-
kroskopische, im Experiment durch Quecksilberporösimetriemessungen be-
stimmte.

• In den Kohlenstoffclustern tritt hauptsächlich sp2-artig eingebauter Kohlen-
stoff auf, sp3-artiger Kohlenstoff ist so gut wie nicht vorhanden. Dies zeigt
sich zum Teil an graphitischen 6er-Ringen innerhalb der C-Cluster, dieser kann
aber auch in ringartigen Strukturen mit Silizium verknüpft sein.

Diese Eigenschaften geben auch eine mögliche Erklärung für die Hochtemperatur-
stabilität der Keramiken. Wie schon erwähnt, tritt bei höheren Temperaturen um
1450◦C eine Kristallisation des Materials ein. Dabei wandelt sich das amorphe Si3N4
mit allem vorhandenen Kohlenstoff entsprechend dem in Abschnitt 6.3 beschriebe-
nen Reaktionsprozeß in SiC um, was bei Si37C32N31 unter Ausgasen von Stickstoff
zur phasenseparierten Kristallisation in SiC und Si3N4 führt. Aus den hier erzeug-
ten Modellen läßt sich vermuten, daß die Phasenseparation und die Bildung von
Hohlräumen zunächst dem Entstehen von SiC entgegenwirken und die amorphe
Phase stabilisieren. Erst durch Aufheizen der Struktur auf höhere Temperaturen
können entsprechende Umordnungsprozesse angeregt werden. Daraus resultiert
dann vermutlich auch die hohe Temperatur, bis zu der die kristalline Keramik stabil
ist.

6.4 Si40C24N36

Si40C24N36 ist eine amorphe Prekursorkeramik, die ebenfalls unter Verwendung des
NCP 200-Prekursors mit einer Pyrolysetemperatur von 1000◦C hergestellt wurde.
Das Material wurde von Uhlig et al. [13, 133] mittels Röntgen- und Neutronenbeu-
gung charakterisiert und daraus die Koordinationszahlen und Bindungslängen wie
schon bei der bisher diskutierten Keramik Si37C32N31 abgeleitet.

Ausgehend von den bisher gemachten Erfahrungen bei der Modellierung der amor-
phen Keramiken wurden nun auch für diese Prekursorkeramik entsprechende Mo-
delle generiert, um die Anwendbarkeit der Simulierten Pyrolyse auch auf andere
Prekursorkeramiken zu demonstrieren. Aufgrund dessen, daß diese Keramik ge-
nauso wie Si37C32N31 im Konodendreieck Si3N4-SiC-C im Phasendiagramm liegt
(siehe Abb. 6.4), ist auch hier eine entsprechende Phasenseparation zu erwarten.

Als Startstrukturen wurden wiederumα-Si3N4-Strukturen verwendet, in die analog
zu den Modellen PSC bzw. PSL bei Si37C32N31 entweder mehrere oder nur eine koh-
lenstoffreiche Domäne eingebaut wurden. Bei allen diesen Startstrukturen wurden
allerdings keine Hohlräume künstlich eingefügt. Die Modelle haben deshalb alle
224 Atome in der Superzelle, woraus sich ein Rmax = 6.09 Å und ein Nmin = 136
ergibt. Da die Dichte der Keramik experimentell nicht ermittelt wurde, wurde für
alle Modelle aufgrund der vermuteten Ähnlichkeit zur Si37C32N31-Keramik eben-
falls eine Dichte von 2.4 g/cm3 angenommen.
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Nach Anwenden der Simulierten Pyrolyse ergab sich das in Abb. 6.33 gezeigte Mo-
dell als ein typischer Repräsentant der auf diese Weise generierten Modelle. Weitere
Modelle und deren gemittelter Strukturfaktor finden sich in Anhang D. Es zeigt sich

Abbildung 6.33: Amorphes Modell der Keramik Si40C24N36. Zur besseren Darstellung
wurde das Modell in zwei Richtungen periodisch fortgesetzt (Si: gold, C: grau, N: blau).

wieder die Phasenseparation in die einzelnen amorphen Komponenten, wobei hier
der Kohlenstoff in Lagen angeordnet ist. Aufgrund des höheren Si- und N-Gehalts
bei wesentlich geringerem C-Anteil im Vergleich zu Si37C32N31 ist die Si3N4-Phase
hier stärker ausgeprägt, während der Kohlenstoff nur eine kleinere Phase bildet. Die
Hohlräume bilden sich auch hier an den Phasengrenzen. Interessant ist allerdings,
daß sich bei diesen Modellen die Hohlräume von selbst während der Pyrolyse ge-
bildet haben, und nicht von Hand eingefügt wurden. Dies bestätigt die schon zuvor
gemachten Betrachtungen bezüglich der Existenz von Hohlräumen. Auch hier ist
der Kohlenstoff bevorzugt sp2-artig eingebunden, was sich an seiner Koordinati-
onszahl von 3 zeigt.

Der Nachweis für die Güte des Modells und des Verfahrens ergibt sich durch
Vergleich der Strukturfaktoren des Modells mit den experimentellen in Abb. 6.34.
Leider waren die Originaldaten von Uhlig et al. [13] nicht mehr zu bekommen, wes-
halb hier nur ein Vergleich mit den Abbildungen aus der Veröffentlichung möglich
ist. Trotzdem ist offensichtlich, daß eine sehr gute Übereinstimmung zwischen Mo-
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Abbildung 6.34: Strukturfaktoren für Röntgen- und Neutronenbeugung des phasensepa-
rierten amorphen Modells (links) im Vergleich zu den experimentell bestimmten Struktur-
faktoren (rechts) des Si40C24N36.

dell und Experiment vorliegt.

Dies zeigt sich auch anhand der durch Fouriertransformation mit qmax = 15 Å−1

für Röntgen- bzw. qmax = 16 Å−1 für Neutronenbeugung entsprechend dem Expe-
riment bestimmten Paarverteilungsfunktionen in Abb. 6.35. Auch bei diesen Funk-
tionen werden die experimentellen Ergebnisse offensichtlich sehr gut durch das Mo-
dell beschrieben.

Bei den mittleren Bindungslängen und Koordinationszahlen in Tab. 6.14 ist die Ver-
gleichsmöglichkeit etwas eingeschränkt, da nur RSi-N, kSiSi und kSiN bestimmt wur-
den. Die Bindungslänge RSi-N stimmt gut mit dem Experiment überein. kSiN wurde

Tabelle 6.14: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des Modells im Ver-
gleich zu denen der amorphen Keramik Si40C24N36.

Experiment Modell
kSiSi : kSiC : kSiN 0.0 : — : 3.5±0.4 0.0 : 1.2 : 2.5
kCSi : kCC : kCN — : — : — 1.9 : 1.1 : 0.0
kNSi : kNC : kNN — : — : — 2.8 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.75 ± 0.02 1.76 ± 0.04
RSi-C [Å] — 1.99 ± 0.17
RC-C [Å] — 1.40 ± 0.11

hier aber wieder unter Vernachlässigung der C-C- und, was weitaus wichtiger ist,
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Abbildung 6.35: Paarverteilungsfunktionen für Röntgen- und Neutronenbeugung des
amorphen Modells (links) im Vergleich zu den experimentell bestimmten Paarverteilungs-
funktionen (rechts) des Si40C24N36.

der Si-C-Korrelationen bestimmt. Der zweite Peak wurde von den Autoren in die-
sem Fall einzig und allein Si-N-Bindungen zugeordnet. Daß dies fragwürdig ist,
läßt sich daran sehen, daß in [13] zwei verschiedene Werte für kSiN erhalten wurden,
kSiN = 3.3 ± 0.4 für Röntgen- bzw. kSiN = 3.9 ± 0.4 für Neutronenbeugung, wäh-
rend in [133] ein Wert kSiN = 3.5 ± 0.4 angegeben wurde. Das große Fehlerinterval
spricht zudem für sich. Mit denselben Erklärungen und Betrachtung der partiellen
Paarverteilungsfunktionen wie bei der Si37C32N31-Keramik läßt sich dies aber ge-
nauso aufklären. Mit Berücksichtigung der Si-C-Bindungen ergibt sich dann eine
sinnvolle Gesamtkoordinationszahl kSi < 4 aufgrund einiger Si-Defekte am Rand
der Hohlräume. Auch kNSi = 2.8 ist somit ein guter, plausibler Wert, und kC = 3
paßt sehr gut zum größtenteils sp2-artig eingebundenen Kohlenstoff.

Auch hier läßt sich das Volumen der in der Superzelle auftretenden Hohlräume
abschätzen. Mit demselben Vorgehen wie zuvor erhält man wiederum unter Be-
rücksichtigung eines 20%igen Fehlers im Volumen der Hohlräume eine Dichte der
restlichen Struktur von ca. 2.8±0.1 g/cm3.

Damit sind auch dieses Modell als Repräsentant und somit die anderen auf die-
se Weise generierten Modelle in sehr guter Übereinstimmung mit den experimen-
tellen Daten, und es treten dieselben Charakteristika wie beim Modell PSCH der
Si37C32N31-Keramik auf bzw. die Hohlräume bilden sich hier sogar von selbst aus.
Die entwickelte Methode der Simulierten Pyrolyse ist also zusammen mit einer ge-
eigneten Startstruktur durchaus in der Lage, die amorphe Struktur verschiedener
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aus dem NCP 200-Polymerprekursor hergestellter Prekursorkeramiken im Ein-
klang mit dem Experiment zu modellieren, also mögliche Modelle der tatsächlichen
Struktur der amorphen Keramik zu generieren.

6.5 Andere Prekursoren

Nun gibt es natürlich noch weitere Prekursoren. Wie schon erwähnt war das
NCP 200 nur der meistverwendete, da schon lange kommerziell erhältlich. Zum
einen wurde ein Produkt der Höchst AG, das sogenannte VT 50, welches später auch
einfach als A1 bezeichnet wurde, als Prekursor verwendet. Zum anderen ging mit
fortschreitendem Forschungsstand und aufgrund wachsenden Interesses vor allem
das Max-Planck-Institut für Metallforschung in Stuttgart dazu über, entsprechend
den Forschungsergebnissen eigene, besser auf die jeweiligen Anforderungen abge-
stimmte Prekursorpolymere herzustellen. Hier sind vor allem Dr. Anita Müller und
Dr. Markus Weinmann zu nennen, die für die Polymersynthese verantwortlich sind.

Das bisher an aus NCP 200 hergestellten Keramiken erfolgreich getestete Verfah-
ren der Simulierten Pyrolyse soll nun auch auf amorphe Keramiken, welche mittels
eines anderen Prekursorpolymers hergestellt wurden, angewandt werden.

6.5.1 Si41.4C23.2N35.4 — Prekursor A5

Die amorphe Keramik Si41.4C23.2N35.4 ist eine aus dem sogenannten A5-Prekursor
hergestellte Keramik. Dieser Prekursor wurde von Dr. Weinmann am Max-Planck-
Institut für Metallforschung hergestellt und hat die interne Bezeichnung MW87A.
Chemisch gesehen ist dies ein copolymeres Silazan, welches aus Trichlorsilan und
Methyldichlorsilan im Verhältnis n : m unter Entfernen von NH4Cl hergestellt wur-
de, und aus den beiden Komponenten [H-Si-(NH)1.5]n und [(H3C)(H)-Si-NH]m mit
n = 1 und m = 2 besteht [59]. Die Pyrolyse der Keramik wurde bei 1050◦C durch-
geführt.

Auch diese Keramik liegt aufgrund ihrer dem Si40C24N36 ähnlichen Zusammen-
setzung im Konodendreieck Si3N4-SiC-C innerhalb des Phasendiagramms, es wird
also auch hier eine entsprechende Phasenseparation erwartet.

Ausgehend von der α-Si3N4-Struktur wurden auch in diesem Fall analog zu den
Modellen PSC bzw. PSL bei Si37C32N31 und Si40C24N36 jeweils entweder mehre-
re oder nur eine kohlenstoffreiche Domäne entsprechend der neuen Stöchiometrie
eingebaut. Die Dichte der Keramik wurde experimentell als 2.35 g/cm3 bestimmt.
Auch hier wurden bei all diesen Startstrukturen keine Hohlräume künstlich einge-
fügt. Die Modelle haben deshalb ebenfalls 224 Atome in der Superzelle, woraus sich
ein Rmax = 6.15 Å und ein Nmin = 136 ähnlich zu den Si40C24N36-Modellen ergibt.

Nach Durchführen der Simulierten Pyrolyse ergab sich unter anderem das in
Abb. 6.36 dargestellte Modell als ein typischer Repräsentant der auf diese Weise
generierten Modelle. Weitere Modelle und deren gemittelter Strukturfaktor finden
sich zum Vergleich in Anhang D. Es zeigt sich auch hier wieder eine Phasenseparati-
on in die amorphen Komponenten C und Si3N4 mit verbindenden Si-C-Bindungen.
Der Kohlenstoff bildet Lagen kleiner Ausdehnung innerhalb der amorphen Zelle,
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Abbildung 6.36: Amorphes Modell der Keramik Si41.4C23.2N35.4. Zur besseren Darstellung
wurde das Modell in zwei Richtungen periodisch fortgesetzt (Si: gold, C: grau, N: blau).

und ist wiederum bevorzugt sp2-artig eingebunden, was sich an der Gesamtko-
ordinationszahl von 3 zeigt. Aufgrund des gleich viel höheren Si- und N-Gehalts
bei wesentlich geringerem C-Gehalt im Vergleich zu Si37C32N31 ist die Si3N4-Phase
stärker ausgeprägt, während das “überzählige” Si mit dem Kohlenstoff mehr SiC-
Bindungen eingeht. Die Hohlräume bilden sich auch hier an den Phasengrenzen,
und entstehen ohne äußeren Einfluß von selbst während der Simulierten Pyrolyse.
Dies ist im Einklang mit den schon zuvor gemachten Betrachtungen bezüglich der
Existenz von Hohlräumen bei den anderen bisher generierten Modellen.

Der Nachweis für die Güte des Modells und des Verfahrens ergibt sich durch Ver-
gleich des Strukturfaktors des Modells mit dem von Haug [59] experimentell be-
stimmten in Abb. 6.37. Für dieses Keramik stehen nur die Neutronenbeugungsda-
ten zum Vergleich zur Verfügung, diese sind aber durchaus ausreichend. Es zeigt
sich auch in diesem Fall eine sehr gute Übereinstimmung der Funktion des Modells
mit der im Experiment bestimmten, sowohl bezüglich der Positionen als auch der
Höhen der einzelnen Peaks.

Dasselbe läßt sich auch bei der Betrachtung der durch Fouriertransformation mit
qmax = 30 Å−1 erhaltenen Paarkorrelationsfunktion in Abb. 6.38 beobachten. Die
Übereinstimmung ist im Bereich der schon erwähnten Möglichkeiten (siehe Ab-
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Abbildung 6.37: Strukturfaktor für Neutronenbeugung des phasenseparierten amorphen
Modells (schwarz) im Vergleich zum experimentell bestimmten Strukturfaktor (rot) des
Si41.4C23.2N35.4.

schnitt 6.3.6.1) wiederum sehr gut. Die Zuordnung der Peaks ist dieselbe wie bei
Si37C32N31 und Si40C24N36 auch. Der erste Peak bei ca. 1.4 Å ist den C-C-Bindungen
zuzuordnen, der zweite bei ca. 1.75 Å den Si-N- und Si-C-Bindungen, wobei die Si-
N-Bindungen wieder den größeren Beitrag liefern.
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Abbildung 6.38: Paarkorrelationsfunktion für Neutronenbeugung des amorphen Modells
(schwarz) im Vergleich zur experimentell bestimmten Paarkorrelationsfunktion (rot) des
Si41.4C23.2N35.4.

Dies ist auch an den Koordinationszahlen und Bindungslängen in Tab. 6.15 ersicht-
lich. kSiN wird im Experiment wie üblich zu groß erhalten, da wiederum nur Si-
N-Bindungen, aber keine Si-C-Bindungen, berücksichtigt wurden. Zusammen mit
den zwingend auftretenden Si-C-Bindungen aufgrund der Stöchiometrie, d.h. des
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Tabelle 6.15: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des Modells im Ver-
gleich zu denen der amorphen Keramik Si41.4C23.2N35.4.

Experiment Modell
kSiSi : kSiC : kSiN — : — : 2.9 0.0 : 1.2 : 2.4
kCSi : kCC : kCN — : — : — 2.1 : 0.9 : 0.0
kNSi : kNC : kNN — : — : — 2.8 : 0.0 : 0.0
RSi-N [Å] 1.75 1.75 ± 0.04
RSi-C [Å] — 1.95 ± 0.16
RC-C [Å] — 1.39 ± 0.11

hohen Si-Anteils, und unter Berücksichtigung der Defekte an den Oberflächen der
Hohlräume, ergibt sich eine sinnvolle Gesamtkoordinationszahl für Si. kCC hinge-
gen fällt wegen des geringeren Kohlenstoffanteils stark ab.

Das Volumen der in der Superzelle auftretenden Hohlräume wurde mit der schon
erwähnten Methode abgeschätzt, und die Dichte der restlichen Struktur ergab sich
unter Berücksichtigung eines 20%igen Fehlers im Volumen der Hohlräume zu ca.
2.9±0.15 g/cm3.

Damit sind auch diese durch die Simulierte Pyrolyse generierten Modelle für eine
mittels eines anderen Prekursors erzeugte Keramik in sehr guter Übereinstimmung
mit den experimentellen Daten. Auch hier treten dieselben Charakteristika wie
bei der Si37C32N31- und Si40C24N36-Keramik auf. Die entwickelte Methode der Si-
mulierten Pyrolyse ist also zusammen mit derselben prinzipiellen Startstruktur
wie bei den aus dem NCP 200-Polymerprekursor erstellten Keramiken in der Lage,
auch die amorphe Struktur aus anderen Prekursoren hergestellter Keramiken im
Einklang mit dem Experiment zu modellieren.

6.5.2 Si26.9C36.6N36.5 — Prekursor A1

Die amorphe Keramik Si26.9C36.6N36.5 ist eine kohlenstoffreiche, aus dem schon
erwähnten A1- oder auch VT 50-Prekursor der Firma Höchst im Max-Planck-
Institut für Metallforschung hergestellte Keramik. Dieser Poly(vinyl)silsesquiazan-
Prekursor besteht aus Polyvinylsilazan (PVS) [(H2C)(H)-C-Si-(NH)(NH)0.5]m und
ca. 10% [N(CH3)2]n-Endgruppen [59]. Die Keramik wurde bei 1050◦C pyrolysiert.

Diese Keramik liegt im Gegensatz zu den bisher betrachteten Keramiken nicht in-
nerhalb des Konodendreiecks Si3N4-SiC-C, sondern direkt auf der Konode Si3N4-C
im Phasendiagramm (siehe Abb. 6.39). Da bisher die Phasenseparationen der an-
deren Modelle im Einklang mit ihrer Position im Phasendiagramm war, sollte hier
jetzt eine entsprechende Phasenseparation nur in amorphes Si3N4 und amorphen
Kohlenstoff zu erwarten sein.

Für die Startstrukturen wurden wieder in die α-Si3N4-Struktur analog zu den Mo-
dellen PSC bzw. PSL bei Si37C32N31 jeweils entweder mehrere oder nur eine koh-
lenstoffreiche Domäne entsprechend der neuen Stöchiometrie eingebaut. Die Dich-
te der Keramik wurde im Experiment als 2.26 g/cm3, also etwas geringer als die
der anderen Keramiken, angegeben. Hohlräume wurden nicht eingefügt. Die Mo-
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Abbildung 6.39: Positionen der amorphen Keramiken im ternären Phasendiagramm Si-C-
N im Vergleich.

delle haben 224 Atome in der Superzelle, woraus sich ein Rmax = 5.98 Å und ein
Nmin = 136 ergibt.

Nach der Simulierten Pyrolyse ergab sich die in Abb. 6.40 dargestellte Struktur als
ein typischer Repräsentant der auf diese Weise generierten Modelle. Weitere Mo-

Abbildung 6.40: Amorphes Modell der Keramik Si26.9C36.6N36.5. Zur besseren Darstellung
wurde das Modell in zwei Richtungen periodisch fortgesetzt (Si: gold, C: grau, N: blau).

delle und deren gemittelter Strukturfaktor finden sich zum Vergleich in Anhang D.
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Hier zeigt sich tatsächlich nur eine Phasenseparation in die zwei amorphen Pha-
sen Si3N4 und amorphen Kohlenstoff, wobei die Si3N4-Phase aufgrund des hohen
Kohlenstoffanteils wesentlich geringer ausgeprägt und zum Teil sehr porös ist. Si-
C-Bindungen treten so gut wie gar nicht auf. Der Kohlenstoff bildet Cluster rela-
tiv großer Ausdehnung innerhalb der amorphen Zelle, wobei bevorzugt sp2-artige
Ringstrukturen, vor allem 6er- und 8er-Ringe, auftreten. Die Hohlräume bilden sich
auch hier an den Phasengrenzen, zum Teil aber auch innerhalb der umgebenden,
amorphen Si3N4-Matrix. Die Hohlräume entstanden auch in diesem Fall ohne äu-
ßeren Einfluß während der Simulierten Pyrolyse. Dieser Fakt bestärkt nur noch
mehr die Existenz der vermuteten Hohlräume in der tatsächlichen Struktur.

Die Qualität des Modells und des Verfahrens zeigt sich wieder durch den Vergleich
des Strukturfaktors des Modells mit dem von Haug [59] experimentell bestimmten
in Abb. 6.41. Für diese Keramik stehen ebenfalls nur die Neutronenbeugungsdaten
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Abbildung 6.41: Strukturfaktor für Neutronenbeugung des phasenseparierten amorphen
Modells (schwarz) im Vergleich zum experimentell bestimmten Strukturfaktor (rot) des
Si26.9C36.6N36.5.

zum Vergleich zur Verfügung, diese sind aber wiederum ausreichend zur Beurtei-
lung der Güte des Modells. Auch hier liegt eine sehr gute Übereinstimmung des
Strukturfaktors des Modells mit dem des Experiments vor. Positionen als auch In-
tensitäten sind gut getroffen, was deutlich für das Modell spricht.

Dies läßt sich auch an der durch Fouriertransformation mit qmax = 30 Å−1 erhal-
tenen Paarkorrelationsfunktion in Abb. 6.42 sehen. Die Übereinstimmung ist auch
hier sehr gut. Man sieht deutlich ein Anwachsen der Peaks bei ca. 1.4 Å und 2.5 Å,
was auf den großen Kohlenstoffanteil in der Keramik zurückzuführen ist. Bei 1.4 Å
sind es die direkten C-C-Bindungen, der andere Peak sind die verstärkt auftreten-
den übernächste Nachbarkorrelationen des Kohlenstoffs. Dafür fallen die Intensitä-
ten des Si-N-/Si-C-Bndungspeaks bei ca. 1.75 Å und der übernächsten Nachbarkor-
relationen von N-N und Si-Si bei ca. 2.9 Å wie erwartet deutlich ab.

Dies wird auch durch die Koordinationszahlen und Bindungslängen in Tab. 6.16
bestätigt. Auch hier wird kSiN im Experiment leicht überschätzt, da der Peak bei
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Abbildung 6.42: Paarkorrelationsfunktion für Neutronenbeugung des amorphen Modells
(schwarz) im Vergleich zur experimentell bestimmten Paarkorrelationsfunktion (rot) des
Si26.9C36.6N36.5.

ca. 1.75 Å aufgrund der Position der Keramik auf der Si3N4-C-Konode im Phasen-
diagramm ausschließlich Si-N zugeordnet wurde. Wenn die Keramik aufgrund der
Position im Phasendiagramm nämlich nur aus amorphem Si3N4 und amorphem
Kohlenstoff besteht, können keine Si-C-Bindungen auftreten. Aber selbst in die-
sem Material sind Übergangsbindungen von der amorphen C-Phase zum Si3N4 hin
notwendig. Diese bilden zwar keine eigene Phase und sind in diesem Sinne zu ver-
nachlässigen, es treten aber explizit Si-C- und auch C-N-Bindungen als Übergang
auf, wenn auch in sehr geringem Umfang. Unter diesem Aspekt ergibt sich, wenn
man kSiC und kSiN zusammen betrachtet, dieselbe Gesamtkoordinationszahl für Si
wie im Experiment. Mit denselben Überlegungen stimmt auch die Koordinations-
zahl für den Kohlenstoff mit dem Experiment sehr gut überein, genauso wie die
leicht erhöhte Bindungslänge der C-C-Bindungen. Der Stickstoff ist aufgrund der
Defekte an den Hohlraumoberflächen etwas geringer als 3 koordiniert.

Tabelle 6.16: Koordinationszahlen ki j und mittlere Bindungslängen des Modells im Ver-
gleich zu denen der amorphen Keramik Si26.9C36.6N36.5.

Experiment Modell
kSiSi : kSiC : kSiN — : — : 3.7 0.0 : 0.3 : 3.3
kCSi : kCC : kCN — : 2.8 : — 0.2 : 2.5 : 0.2
kNSi : kNC : kNN — : — : — 2.4 : 0.2 : 0.0
RSi-N [Å] 1.74 1.74 ± 0.04
RSi-C [Å] — 1.95 ± 0.16
RC-C [Å] 1.42 1.43 ± 0.08

Eine Abschätzung des Volumens der Hohlräume in der Superzelle ergibt eine Dich-
te der restlichen Struktur von ca. 3.0±0.2 g/cm3. Dies liegt an den hier stärker
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auftretenden Hohlräumen, wodurch auch die Ungenauigkeit steigt.

Folglich sind auch diese durch die Simulierte Pyrolyse generierten Modelle für eine,
mit einem weiteren, anderen Prekursor erzeugte Keramik in sehr guter Überein-
stimmung mit den experimentellen Daten. Es treten wieder dieselben Charakteri-
stika wie bei allen anderen Prekursorkeramiken auf. Die entwickelte Methode der
Simulierten Pyrolyse ist also zusammen mit der anscheinend universellen Start-
struktur wie bei den aus dem NCP 200-Prekursor erstellten Keramiken und der aus
dem A5-Prekursor erstellten Keramik auch in diesem Fall in der Lage, die amorphe
Struktur in sehr guter Übereinstimmung mit dem Experiment zu modellieren.

Das entwickelte Verfahren gestattet es also, beliebige Prekursorkeramiken im un-
tersuchten Bereich des Konodendreiecks Si3N4-SiC-C ungeachtet des zu ihrer
Herstellung verwendeten Prekursors zu modellieren, und somit Einblick in de-
ren atomare Struktur zu erhalten ziehen. Diese Keramiken besitzen alle diesel-
ben Charakteristika, die sich bei Verwenden der offensichtlich geeignetenα-Si3N4-
Startstruktur und Anwenden des sich als geeignet erwiesenen Verfahrens der Si-
mulierten Pyrolyse ergeben. Somit ist ein Verfahren gefunden worden, das sehr
universell und einfach zu sein scheint.

Das Ziel dieser Arbeit war es, herauszufinden, ob ein Zusammenhang zwischen
dem verwendetem Prekursor, der daraus resultierenden amorphen Struktur der
Keramik und den entsprechenden physikalischen Eigenschaften der Keramik be-
steht. Somit könnten Prekursoren und damit Prekursorkeramiken für bestimmte
Anwendungen maßgeschneidert werden. Da aber ein und dieselbe Startstruktur
für alle untersuchten Keramiken (mit entsprechenden Modifikationen der Dichte
und Stöchiometrie) ausreichend war, scheint der verwendete Prekursor nicht den
entscheidenden Ausschlag zu geben. Vielmehr hängen Struktur und Besonderhei-
ten der amorphen Keramik nur von ihrer Dichte und Stöchiometrie ab, und damit
von der Position im Phasendreieck, wenngleich dies auch vom Prekursor in gewis-
sem Rahmen beeinflußt wird. Dies zeigt sich vor allem an den beiden sich in Dichte
und Stöchiometrie sehr ähnlichen Keramiken Si40C24N36 und Si41.4C23.2N35.4, wel-
che mit verschiedenen Prekursoren hergestellt wurden, und ist im Einklang mit der
experimentellen Klassifizierung der Keramiken anhand ihrer Position im Phasen-
diagramm durch Schempp et al. [12], Bill et al. [15], Haug [59]. Daraus läßt sich also
folgern, daß ein Maßschneidern der Keramiken durch den Prekursor in diesem
Sinne nicht möglich ist.





Kapitel 7
Zusammenfassung und Ausblick

Prekursorkeramiken sind auf spezielle Art und Weise hergestellte multinäre, d.h.
aus verschiedenen Elementen bestehende, sonderkeramische Werkstoffe. Diese be-
sitzen spezielle funktionale oder strukturelle Eigenschaften, die genau auf ihren An-
wendungsbereich abgestimmt sind. Hier gibt es z.B. säurefeste Keramiken, kerami-
sche Isolatoren oder sehr harte, mechanisch belastbare keramische Bauteile.

Die hier betrachteten Prekursorkeramiken im ternären System Si-C-N sind beson-
ders hochtemperaturstabile Strukturkeramiken, was sie für alle Anwendungen in-
teressant macht, bei denen durch Belastung von Werkstoffen durch hohe Tempera-
turen ein Verschleiß bzw. eine Zersetzung des Materials auftritt.

Das Besondere an den Prekursorkeramiken ist ihr Herstellungsverfahren, bei dem
im Gegensatz zum herkömmlichen Sintern keine Volumenreduktion während des
Herstellungsprozesses auftritt, wesentlich geringere Temperaturen ausreichen und
auch keine Sinteradditive zur Verdichtung des Materials benötigt werden. Dadurch
ist es möglich, schon vor der thermischen Behandlung, der Pyrolyse, die spätere
Form des Werkstücks festzulegen, es entfallen somit kostenintensive Nachbearbei-
tungsschritte. Zudem ist das Verfahren an sich einfacher. Aus monomeren Aus-
gangsstoffen wird zunächst durch Polymerisation ein Polymer, der sogenannte Pre-
kursor, und anschließend durch chemische Verkettung ein vorkeramisches Netz-
werk hergestellt. Dieses wird durch die Pyrolyse in eine anorganische amorphe
Keramik überführt. Der amorphe Zustand ist ein aber nur ein Zwischenzustand,
der durch Kristallisation bei höheren Temperaturen schließlich in die endgültige,
kristalline Keramik übergeht.

Ziel dieser Arbeit ist es, mit Hilfe des DFTB-Verfahrens aufbauend auf die expe-
rimentellen Daten die Struktur der bei der Pyrolyse des vorkeramischen Netzwer-
kes entstehenden, amorphen keramischen Systeme quantenmechanisch zu model-
lieren. Damit sollen mögliche Modelle der realen, amorphen Keramiken geliefert
werden, welche direkten Einblick in die amorphe Struktur und ihre Besonderheiten
auf atomarer Ebene geben. So könnten Zusammenhänge zwischen diesem atoma-
ren Aufbau und den besonderen physikalischen Eigenschaften der Keramik aufge-
zeigt und Entscheidungshilfen für die geeignete Auswahl der Prekursoren gegeben
werden. Entscheidend dafür ist das Finden eines geeigneten, der Pyrolyse entspre-
chenden Molekulardynamikregimes und entsprechender Startstrukturen zur Gene-
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rierung der amorphen Modelle.

Dazu wurde zunächst eine genauere Betrachtung der Prekursoren anhand zweier
Beispiele, dem Bistrimethylsilylcarbodiimid und dem NCP 200, mit Hilfe von DFTB
und dem ab initio-Programm NRLMOL durchgeführt. Beim Bistrimethylsilylcarbo-
diimid lassen sich aber nur Aussagen über das Monomer machen, da der Struk-
turvorschlag für den Prekursor nicht eindeutig ist. Somit ist die weitere Verwert-
barkeit der Ergebnisse über die Struktur in den Simulationen stark eingeschränkt.
Beim NCP 200 existieren zwei unterschiedliche Strukturvorschläge für das Poly-
mer. Aufgrund der großen Anzahl der möglichen Konformationen pro Struktur-
vorschlag bei beiden lassen sich aber hier durch die Simulation der Strukturen nur
einschränkende Aussagen machen. Es war auch im Vergleich mit IR-Spektren und
NMR-Daten nicht möglich, eine Entscheidung für eines der beiden Modelle als tat-
sächliche Struktur des NCP 200 zu treffen. Damit blieb die Frage nach der tatsäch-
lichen Struktur beider Polymere weiterhin offen. Dies bedeutet, daß das eigentliche
Ziel, anhand dieser Strukturaufklärung Hinweise auf die Struktur des vorkerami-
schen Netzwerks und damit auf eine geeignete Startstruktur für das Generieren der
amorphen Keramik zu erhalten, nicht erreicht wurde.

Trotzdem bleibt das ursprüngliche Ziel die Aufklärung der Struktur der amorphen
Keramik und deren Struktur-Eigenschaftskorrelationen. Dazu wurde ein der Py-
rolyse angepaßtes Molekulardynamikregime mit einer maximalen Temperatur von
1000K entwickelt, was sich als geeignet für die Simulation der Pyrolyse erwies und
als Simulierte Pyrolyse bezeichnet wurde. Für die Startstruktur zeigte sich jedoch,
daß nicht, wie zunächst vermutet, die prekursorähnlichen Startstrukturen geeignet
waren, sondern eine α-Si3N4-Struktur, welche entsprechend der Stöchiometrie der
amorphen Keramik mit Kohlenstoff dekoriert wurde. Ausgehend von dieser ließen
sich durch Anwenden der Simulierten Pyrolyse amorphe Modelle von Prekursor-
keramiken verschiedenster Stöchiometrie und Dichte, die zudem noch unter Ver-
wendung unterschiedlicher Prekursoren erstellt wurden, generieren. Die erzeugten
Modelle stimmen mit den experimentell zur Verfügung stehenden Daten sehr gut
überein, stellen also mögliche Vorschläge für die tatsächliche, atomare Struktur der
untersuchten, amorphen Keramiken dar, und weisen folgende Charakteristika auf:

• Die Phasenseparation in amorphen Kohlenstoff und amorphes Si3N4 auf klei-
ner Ebene und verbindende Si-C-Bindungen. Der Kohlenstoff kann in Clu-
stern oder Lagen auftreten, die über eine mehr oder weniger gering ausge-
prägte, amorphe SiC-Schicht an die alles umgebende amorphe Si3N4-Matrix
angebunden sind. Der Durchmesser der Cluster oder Lagen ist aber geringer
als 10 Å.

• Es treten nicht nur reine SiN4-Tetraeder, sondern auch gemischte Si-Tetraeder
der Form Si(C,N)4 in den Übergangsphasen bzw. in der Si3N4-Matrix auf. Dies
ist konsistent mit NMR-Untersuchungen verschiedener Prekursorkeramiken.

• Es existieren Hohlräume innerhalb der Struktur an den Randgrenzen der bzw.
in den einzelnen amorphen Phasen. Diese haben genau wie die Kohlenstoff-
cluster und -lagen eine sehr geringe Ausdehnung. Durch das Vorhandensein
der Hohlräume besitzt die restliche Struktur aber eine deutlich größere Dichte
als die im Experiment durch Quecksilberporösimetriemessungen bestimmte.
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• In den Kohlenstoffclustern tritt hauptsächlich sp2-artig eingebauter Kohlen-
stoff auf, sp3-artiger Kohlenstoff ist so gut wie nicht vorhanden. Dies zeigt
sich zum Teil an graphitischen 6er-Ringen innerhalb der C-Cluster, der Koh-
lenstoff kann aber auch in ringartigen Strukturen mit Silizium verknüpft sein.

Die Modelle erklären sogar den vermeintlichen Widerspruch der experimentellen
Ergebnisse, die zum einen auf eine homogene Verteilung der Atomsorten im Ma-
terial und zum anderen auf das Auftreten von Inhomogenitäten bzw. Phasense-
parationen hinweisen. Die Durchmesser der Kohlenstoffcluster bzw. -lagen sind
deutlich zu klein, um diese mit den zur Verfügung stehenden Auflösungen der ESI-
Experimente von 20 Å und der hochauflösenden Mikroskopie mit einer Auflösungs-
grenze von 10 Å zu erkennen. Im Experiment zeigt sich somit eine homogene Ver-
teilung der Atomsorten im Material über große Bereiche von mehreren 1000 Å. Auf
kleinster atomarer Ebene hingegen tritt die Phasenseparation in Form der Kohlen-
stoffcluster bzw. -lagen innerhalb einer amorphen Si3N4-Matrix auf, was zu den
entsprechenden Kleinwinkelstreueffekten führt. Damit sind die Modelle tatsächlich
konsistent mit allen experimentellen Daten, und die Phasentrennung und Hohlräu-
me ein wesentlicher Bestandteil der amorphen Struktur.

Diese Eigenschaften geben auch eine mögliche Erklärung für die Hochtemperatur-
stabilität der Keramiken. Wie schon erwähnt, tritt bei höheren Temperaturen um
1450◦C eine Kristallisation des Materials ein. Dabei wandelt sich das amorphe Si3N4
mit allem vorhandenen Kohlenstoff entsprechend dem in Abschnitt 6.3 beschriebe-
nen Reaktionsprozeß in SiC um, was z.B. bei Si37C32N31 unter Ausgasen von Stick-
stoff zur phasenseparierten Kristallisation in SiC und Si3N4 führt. Aus den hier er-
zeugten Modellen läßt sich vermuten, daß die Phasenseparation, also die Trennung
des Kohlenstoffs vom Si3N4 durch SiC, und die Bildung von Hohlräumen zunächst
dem Entstehen von SiC entgegenwirken und die amorphe Phase stabilisieren. Erst
durch Aufheizen der Struktur auf höhere Temperaturen können entsprechende Um-
ordnungsprozesse angeregt werden. Daraus resultiert vermutlich dann auch die
hohe Temperatur, bis zu der die kristalline Keramik stabil ist.

Mit der Simulierten Pyrolyse lassen sich also zusammen mit der anscheinend
universellen Startstruktur Prekursorkeramiken verschiedenster Stöchiometrie und
Dichte, die zudem noch unter Verwendung unterschiedlicher Prekursoren erstellt
wurden, generieren, die in sehr guter Übereinstimmung mit dem Experiment sind.
Das Verfahren gestattet es also, beliebige Prekursorkeramiken im untersuchten Be-
reich des Konodendreiecks Si3N4-SiC-C ungeachtet des zu ihrer Herstellung ver-
wendeten Prekursors zu modellieren, und somit Einblick in deren atomare Struk-
tur zu erhalten. Diese Keramiken besitzen alle dieselben Charakteristika, die sich
bei Verwenden derα-Si3N4-Startstruktur und Anwenden des Verfahrens der Simu-
lierten Pyrolyse ergeben. Somit ist ein Verfahren zur Generierung der amorphen
Keramikstrukturen gefunden worden, das sehr universell und einfach ist.

Das Ziel dieser Arbeit war es, herauszufinden, ob ein Zusammenhang zwischen
dem verwendetem Prekursor, der daraus resultierenden amorphen Struktur der Ke-
ramik und den entsprechenden physikalischen Eigenschaften der Keramik besteht.
Somit könnten Prekursoren und damit Prekursorkeramiken für bestimmte Anwen-
dungen maßgeschneidert werden. Da aber ein und dieselbe Startstruktur für alle
untersuchten Keramiken (mit entsprechenden Modifikationen der Dichte und Stö-
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chiometrie) ausreichend war, scheint der verwendete Prekursor nicht den entschei-
denden Ausschlag zu geben. Vielmehr hängen Struktur und Besonderheiten der
amorphen Keramik nur von ihrer Dichte und Stöchiometrie ab, und damit auch
von der Position im Phasendreieck, wenngleich dies auch vom Prekursor in gewis-
sem Rahmen beeinflußt wird. Dies zeigt sich vor allem an den beiden sich in Dichte
und Stöchiometrie sehr ähnlichen Keramiken Si40C24N36 und Si41.4C23.2N35.4, wel-
che mit verschiedenen Prekursoren hergestellt wurden, und ist zudem im Einklang
mit der experimentellen Klassifizierung der Keramiken anhand ihrer Position im
Phasendiagramm von Schempp et al. [12], Bill et al. [15], Haug [59]. Daraus läßt
sich also folgern, daß ein Maßschneidern der Keramiken durch den Prekursor in
diesem Sinne nicht möglich ist.

Mittlerweile ist die Entwicklung der Prekursorkeramiken natürlich weiter voran ge-
schritten. Es hat sich in einer Vielzahl von Experimenten gezeigt, daß der Einbau
von Bor in die Si-C-N-Keramiken zu einer Steigerung der Hochtemperaturstabili-
tät der kristallinen Keramik bis hin zu 2200◦C führt. Dies ist natürlich sehr wün-
schenswert, bislang ist aber nicht geklärt, wie sich das Bor in der amorphen Struk-
tur einbaut und warum dieses eine so starke Erhöhung der maximal möglichen
Temperatur bis zur Zersetzung des Materials verursacht. Zur Strukturaufklärung
wurden schon einige experimentelle Untersuchungen dieser amorphen Materiali-
en mit Röntgen- und Neutronenbeugung und NMR durchgeführt. Auch hier wä-
ren quantenmechanische Modellierungen als Ergänzung der experimentellen Da-
ten von großem Interesse, um Strukturmodelle zu entwickeln und Zusammenhänge
zwischen dem lokalen Einbau des Bors und der steigenden Temperaturstabilität zu
finden.



Anhang A
Experimentelle Grundlagen der
Beugung

A.1 Röntgenbeugung

Zur Erzeugung von Röntgenlicht verwendet man Hochvakuumröntgenröhren (sie-
he Abb. A.1), die nach folgendem Schema funktionieren:

Die aufgrund des Heizens an der Kathode durch Glühemission austretenden Elek-
tronen werden durch eine Beschleunigungsspannung in Richtung der Anode be-
schleunigt. Die Elektronen treffen auf die Antikathode (oder auch Anode) und wer-
den im Kernfeld der Atome des Anodenmaterials stark abgebremst. Da beschleu-
nigte Ladungen strahlen, entstehen durch das Abbremsen der Elektronen elektro-
magnetische Wellen mit Wellenlängen im Röntgenbereich. Diese Strahlung erfolgt
überwiegend senkrecht zur Richtung der Beschleunigung und wird als Bremsstrah-
lung bezeichnet. Aus diesem Grund wird die Anode meist unter 45◦ abgeschrägt, als

G : Glühkathode
A : Antikathode
R : Röntgenstrahlen
E : Elektronenstrahl
H : Heizspannung
B : Beschleunigungsspannung

G

A

E R

H

B

Abbildung A.1: Aufbau einer Röntgenröhre zur Erzeugung von Röntgenstrahlung.

ob man ideale Reflexion erwartet. Die Bremsstrahlung besitzt ein kontinuierliches
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Spektrum, das unabhängig vom Anodenmaterial ist, dafür aber von der angelegten
Beschleunigungsspannung abhängt:

e U = hνmax =
h c
λmin

(A.1)

Das Spektrum hat also eine scharfe, kurzwellige Grenze λmin bzw. νmax.

Der Teil der Strahlung, welcher in die andere Richtung abgestrahlt wird, wird von
der Anode weitgehend absorbiert, wodurch Ionistaion in den inneren Schalen der
Elektronenhülle des Anodenmaterials hervorgerufen wird. Die energiereichen Elek-
tronen dringen tief in die Elektronenhülle der Atome der Antikathode ein, und
schlagen dort Elektronen heraus. Die so entstehenden Lücken können durch Elek-
tronen aus höheren Schalen aufgefüllt werden. Bei diesen Übergängen entsteht
ebenfalls Strahlung, die charakteristisch für das Anodenmaterial ist. Diese besteht
aus einem diskreten Linienspektrum, und für die Frequenzen der Übergänge gilt:

ν = Ry z2
eff

(
1
n2 −

1
m2

)
(A.2)

Dabei sind Ry die Rydbergkonstante, zeff die effektive Kernladungszahl und n und
m die entsprechenden Schalen.

Linien, die durch Übergänge in die unterste Schale (K-Schale) entstehen, werden als
Kα, Kβ, Kγ, etc. bezeichnet (siehe Abb. A.2). Für das Röntgenbeugungsexperiment

αK

K
L

M

N

K

K

β

γ

Abbildung A.2: Charakteristische Übergänge zwischen den einzelnen Schalen.

ist gerade diese charakteristische Strahlung von Interesse, da man so monochroma-
tische Röntgenwellen erzeugen kann. Hierzu wird durch entsprechende Filter mit
passender Absorptionskante alle Strahlung, also auch die Bremsstrahlung, bis auf
die Kα-Linie herausgefiltert.

Die so erzeugte Röntgenstrahlung wird durch die Blenden und einen Kollimator in
ein paralleles Bündel verwandelt, und trifft in der Kammer auf die zu untersuchen-
de Probe (siehe Abb. A.3). Die Probenkammer wird mit einer Vorpumpe evakuiert,
um Streuung an Luft zu vermeiden. Der unter einem Winkel 2θ gestreute Strahl
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K : Kollimator
R : Röntgenröhre

B : Blende
P : Probe
V : Vakuumkammer
D : Detektor
Kr : Kryostat
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θ
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Abbildung A.3: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur Messung von
Röntgenbeugung in Transmission.

wird wiederum durch ein System aus Blenden und Kollimator geschickt, bevor er
auf den Detektor (z.B. ein Si(Li)-Halbleiterdetektor) trifft. Dieser wird aufgrund der
auftretenden hohen Temperaturen mit einem Kryostat gekühlt. Die Streuintensität
I wird als Funktion des Winkels 2θ aufgenommen, und kann dann nach Gl. 3.5 in
I(k) überführt werden.

Typische Anodenmaterialien sind z.B. Kupfer, Molybdän oder Silber wegen der ho-
hen Schmelztemperatur und der großen Ordnungszahl z. Die Wellenlängen der
Kα-Linien dieser Materialien sind:

• Cu Kα: λ = 1.54 Å

• Mo Kα: λ = 0.71 Å

• Ag Kα: λ = 0.56 Å

Da aber die Wellenlänge λ über Gl. 3.5 das kmax bestimmt, dieses aber aus den in
Abschnitt 3.7 genannten Gründen möglichst groß sein sollte, ist Silber hier die be-
ste Wahl. Es wurde auch bei den meisten Röntgenexperimenten an den amorphen
Keramiken verwendet. Damit gelingt es, ein kmax ≈ 20 Å−1 zu erreichen.

A.2 Neutronenbeugung

Für Neutronenbeugungsexperimente gibt es verschiedene Möglichkeiten, die sich
vor allem in der Art der Neutronenquelle und der Wellenlänge der Neutronen un-
terscheiden. Hier soll die sogennante Flugzeit-Neutronenspektroskopie als ein mögli-
ches Beispiel vorgestellt werden. Der Vorteil dieser Methode ist die Verwendug von
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Neutronen verschiedener Wellenlängen, um einen möglichst breiten Bereich von q
abzudecken. Eine typische Anordnung für ein solches Experiment ist in Abb. A.4
gegeben.

Zur Erzeugung der notwendigen Neutronen werden zunächst Protonen bzw. Elek-
tronen in einer Kombination von Linearbeschleuniger und Synchrotron stark be-
schleunigt und mit einer festen Pulsfrequenz auf ein Target (z.B. Tantal oder Uran)
geschossen [53, 59]. Dabei entstehen hochenergetische Neutronen, die auf ihrem

B : Blende
P : Probe
V : Vakuumkammer
D : Detektor

K : Kollimator

L : Linearbeschleuniger
S : Synchrotron
T : Target

F : Flugrohr
M : Moderator
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Abbildung A.4: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur Messung von
Neutronenbeugung mit einem Flugzeit-Spektrometer (time of flight — TOF) und einer ge-
pulsten Neutronenquelle.

weiteren Weg durch einen Moderator (z.B. flüssiges Methan) abgebremst werden.
Wegen des gepulsten Neutronenstrahls ist es möglich, die sogenannte Flugzeittech-
nik zu verwenden. Da polychromatische Neutronen erzeugt werden, und diese ein-
zeln auftreten, kann bei der Durchquerung eines Flugrohrs einer bestimmten Länge
L die von den Neutronen dafür benötigte Zeit T gemessen werden. Nach de Broglie
läßt sich daraus die entsprechende Wellenlänge bestimmen:

λ =
h
p

=
h

mn L/T
(A.3)

Hierbei ist mn die Masse der Neutronen. Somit kann das gesamte Spektrum der
erzeugten Neutronen genutzt werden, um einen möglichst großen Bereich von q
abzudecken, da verschiedene λ zur Verfügung stehen.

Danach durchquert der Strahl eine Kollimator, um ein möglichst paralleles Bündel
zu erhalten. Der nachfolgende Zähler ist zur Bestimmung der primären Teilchen-
stromdichte vor der Streuung. Die zusätzliche Blende aus Borcarbid ist für eine letz-
te Begrenzung der Dimensionen des Neutronenstrahls vor Bestrahlung der Probe.
Hinter der Probe befindet sich eine feste Anordnung von Detektoren (Zinksulfid),
die fächerförmig im Abstand von ein bis mehreren Metern hinter dieser aufgebaut
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sind. Dabei werden je nach Anordnung verschieden große Streuwinkelbereiche ab-
gedeckt, die von einigen Grad bis zu in manchen Fällen nur ≈ 40◦ reichen. Durch
die schon angesprochene Ausnutzung der verschiedenen Wellenlängen der Strah-
lung läßt sich aber trotzdem im reziproken q-Raum ein Bereich bis hin zu qmax ≈ 50
Å−1 überdecken [59]. Damit ergibt sich zudem eine sehr hohe Auflösung der Paar-
korrelationsfunktion im Ortsraum, da

�
r =

2π
qmax

(A.4)

gilt. Die Neutronenbeugung ist somit in dieser Hinsicht eine bessere Untersu-
chungsmethode als die Röntgenbeugung, da wesentlich größere Bereiche im rezi-
proken Raum abgedeckt werden und deshalb eine höhere Genauigkeit im realen
Raum erreicht wird (vergleiche Anhang A.1).



Anhang B
IR-Spektren

B.1 IR-Spektren der NCP 200-6er-Ring-Modelle

In Abschnitt 5.2.3 wurden die IR-Spektren des 6er- und 8er-Ring-Modells mit dem
experimentellen Spektrum verglichen. Für das 6er-Ring-Modell gab es eine gan-
ze Reihe energetisch günstigster Strukturen, es wurde aber nur das Spektrum des
Konformers 1 vom Typ A (links in Abb. B.1) für den Vergleich verwendet, da die
IR-Spektren der verschiedenen Konformere sich kaum unterscheiden. Um diese Be-
hauptung zu belegen, sind hier die IR-Spektren weiterer Konformere abgebildet.

Abb. B.1 zeigt die Spektren der beiden Konformere vom Typ A. Diese Konforme-
re sind, wie in Abschnitt 5.2.1.1 schon erwähnt, identisch, was sich auch deut-
lich in den fast identischen IR-Spektren widerspiegelt. Minimale Abweichun-
gen hier resultieren aus sehr geringen strukturellen Unterschieden, d.h. kleinsten
Bindungslängen- oder Bindungswinkeldifferenzen.
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Abbildung B.1: Infrarotspektren der Konformere 1 (links) und 2 (rechts) vom Typ A. Die
Spektren wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert
(Gaußbreite 100 cm−1).
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Auch die Spektren der Konformere 3 und 4 in Abb. B.2 sind bis auf eine leicht an-
dere Intensitätsverteilung der beiden SiH-Peaks identisch mit den vorherigen IR-
Spektren der Konformere 1 und 2. Diese kann wiederum durch minimale struktu-
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Abbildung B.2: Infrarotspektren der Konformere 3 (links) und 4 (rechts) vom Typ C. Die
Spektren wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert
(Gaußbreite 100 cm−1).

relle Abweichungen verursacht worden sein. Da aber die Intensitäten von experi-
mentellen und berechneten Spektren aus den in Abschnitt 5.2.3 genannten Gründen
nicht vergleichbar sind, fällt dies kaum ins Gewicht.
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Abbildung B.3: Infrarotspektren der Konformere 5 (links) und 6 (rechts) vom Typ B. Die
Spektren wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert
(Gaußbreite 100 cm−1).

Dasselbe gilt für die Spektren der Konformere 5 und 6 vom Typ B in Abb. B.3. Auch
hier variieren die Intensitäten des SiH-Signals leicht, in diesem Fall ist die Absorp-
tion bei der höheren Wellenzahl etwas stärker, die der kleineren schwächer. An-
sonsten sind die Spektren so gut wie identisch mit dem des Konformers 1 und im
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Rahmen dieser Betrachtungen sind das damit auch die Spektren der Strukturen 7
und 8 vom Typ D in Abb. B.4.

1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Wellenzahl [cm
−1

]

0

0.005

0.01

0.015

0.02

1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Wellenzahl [cm
−1

]

Abbildung B.4: Infrarotspektren der Konformere 7 (links) und 8 (rechts) vom Typ D. Die
Spektren wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert
(Gaußbreite 100 cm−1).

Die Spektren der Konformationen 9 und 10 in Abb. B.5 besitzen ein sehr ausgepräg-
tes SiH-Signal. Aus diesem Grund ist die Struktur der anderen Signale nicht so gut
zu erkennen, diese stimmt aber im Rahmen der Vergleichbarkeit bezüglich der ex-
perminetllen Daten mit der der anderen berechneten Spektren gut überein.
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Abbildung B.5: Infrarotspektren der Konformere 9 und 10 vom Typ E. Die Spektren
wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert (Gaußbreite
100 cm−1).

Auch für die modifizierten Konformere, d.h. für die Strukturen mit weniger als
drei identischen Basiselementen, zeigt sich, daß sich die zugehörigen Spektren im
Vergleich mit denen der Strukturen mit drei identischen Basiselementen so gut wie
gar nicht unterscheiden (siehe Abb. B.5).
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Abbildung B.6: Infrarotspektren der modifizierten Konformere 1 vom Typ A mit unter-
schiedlichen Basiselementen. Links das desjenigen aus Abb. 5.13, rechts das desjenigen aus
Abb. 5.14. Die Spektren wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gauß-
verbreitert (Gaußbreite 100 cm−1).

Die IR-Spektren der möglichen günstigsten Konformere der 6er-Ring-Modelle sind
also alle so gut wie identisch, vor allem bezüglich der Vergleichbarkeit mit dem ex-
perimentellen Spektrum. Damit ist es offensichtlich gerechtfertigt, den Vergleich der
IR-Spektren in Abschnitt 5.2.3 mit einem Repräsentanten dieser günstigsten Struk-
turen durchzuführen.

B.2 IR-Spektren bestimmter Testmoleküle

Die Zuordnung der jeweiligen Bindungen zu den im IR-Spektrum auftretenden
Signalen ist keineswegs trivial, vor allem unter Berücksichtigung der in Ab-
schnitt 5.2.3 geschilderten Effekte. Um diese Zuordnung bei den berechneten IR-
Spektren möglichst eindeutig durchführen zu können, wurden zusätzlich Berech-
nungen an einfachen Testmolekülen angestellt. Dazu wurden für die Modelle cha-
rakteristische Moleküle verwendet, die Fragmente darstellen, die sowohl in der
Struktur des 6er- als auch in der des 8er-Ring-Modells auftauchen (siehe Abb. B.7).
Diese wurden dann jeweils mit Wasserstoffatomen abgesättigt. Die Moleküle 1 und
2 unterscheiden sich durch die Anzahl der SiH- und CH-Bindungen. Dies ist mit
Absicht so gewählt, damit die entsprechenden Signale im Spektrum identifiziert
werden können. Zudem weisen beide keine NH-Bindungen auf, so daß das zuge-
hörige Signal in den IR-Spektren nicht auftreten sollte.

Betrachtet man nun die beiden Spektren in Abb. B.8, so zeigt sich, daß aufgrund
der unterschiedlichen Strukturen zwei Peaks ganz deutlich zugeordnet werden kön-
nen. Bei dem Spektrum der Struktur 1 mit einer großen Anzahl von SiH-Bindungen
ist der Peak bei 2710 cm−1 stark ausgeprägt, wohingegen bei 2 mit weniger SiH-
Bindungen die Absorption dort wesentlich geringer ist. Zusammen mit den nach
Atomsorten aufgespaltenen Schwingungsspektren der Moleküle läßt sich diese Wel-
lenzahl damit eindeutig den SiH-Bindungen zuordnen. Für die beiden Signale bei
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Abbildung B.7: Testmolekül 1 (links). Das Molekül ist ein Fragment, welches sowohl in der
Struktur des 6er- als auch in der des 8er-Ring-Modells auftaucht. Die vorderen beiden Silizi-
umatome wurden jeweils mit Wasserstoff abgesättigt. Testmolekül 2 (rechts). Das Molekül
entsteht aus 1 durch Ersetzen der beiden vorderen Siliziumatome durch Kohlenstoff.
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Abbildung B.8: Infrarotspektrum der Testmoleküle 1 (links) und 2 (rechts). Die Spektren
wurden zur Anpassung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert (Gaußbreite
100 cm−1).

2970 und 3030 cm−1 ist genau der gegenteilige Effekt zu beobachten. Da die Anzahl
der CH-Bindungen bei Testmolekül 2 wesentlich größer ist, ist hier auch die Ab-
sorption stärker, wohingegen beide Peaks bei Struktur 1 entsprechend weniger stark
ausgeprägt sind. Damit gehören beide Signale definitiv zu den CH-Bindungen.

Zur Bestimmung der NH-Signale wurde die in Abb. B.9 gezeigte Struktur ausge-
wählt. Hier treten im Gegensatz zu den beiden vorherigen Molekülen zusätzlich
NH-Bindungen auf. Dies schlägt sich auch sofort im IR-Spektrum von 3 nieder (sie-
he Abb. B.10). Der SiH-Peak bleibt fast gleich, wie aufgrund der Struktur zu erwar-
ten. Für CH treten Veränderungen auf, da nun nur noch eine einzige Methylgruppe
im Molekül vorhanden ist, und somit keine Wechselwirkungen mehr mit anderen
Methylgruppen auftreten, die zur Aufspaltung des Signals führen. Zudem taucht
hier ein neues Signal bei wesentlich größeren Wellenzahlen auf, das vorher nicht
vorhanden war, und zusammen mit den nach Atomsorten aufgespaltenen Schwin-
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Abbildung B.9: Testmolekül 3. Das Molekül ist ebenfalls ein Fragment, welches sowohl
in der Struktur des 6er-Ring-Modells als auch in der des 8er-Ring-Modells auftaucht. Die
beiden Stickstoffatome wurden jeweils mit Wasserstoff abgesättigt.

gungsspektren eindeutig den NH-Bindungen zugeordnet werden kann.
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Abbildung B.10: Infrarotspektrum des Testmoleküls 3. Das Spektrum wurde zur Anpas-
sung an die experimentellen Bedingungen gaußverbreitert (Gaußbreite 100 cm−1).



Anhang C
Bindungslängen

Um zu entscheiden, ob zwischen zwei Atomen eine Bindung besteht oder nicht, ist
es notwendig, ein entsprechendes Entscheidungskriterium zu geben. Dafür wird
ein maximaler Wechselwirkungsradius festgelegt, der eine Kugel um das entspre-
chende Atom definiert. Dieser Radius ist atomsortenspezifisch. Liegt ein anderes
Atom innerhalb der zugehörigen Kugel, so wird es als Nachbar betrachtet, d.h. es
besteht eine Bindung zwischen diesem Atom und dem Atom im Zentrum. Liegt das
Atom außerhalb der Kugel, so sind die beiden Atome nicht gebunden.
Die für diese Arbeit verwendeten maximalen Bindungslängen sind in Tab. C.1 an-
gegeben. Diese Längen sind bis auf die Si-Si-Bindung die Standardeinstellungen

Tabelle C.1: Maximale Bindungslängen der Atompaare der Atomsorten Si, C, N und H.

Si-Si 2.65000 Å N-N 1.34400 Å C-C 1.84800 Å H-H 0.90000 Å
Si-N 1.94681 Å N-C 1.57598 Å C-H 1.28965 Å
Si-C 2.28284 Å N-H 1.09982 Å
Si-H 1.59311 Å

im Programmpaket � �	
�� � � , die sich folgendermaßen bestimmen:

Ri j = 1.2 ∗
√

Ri · R j (C.1)

Dabei ist Ri j die maximale Bindungslänge der Atomsorten i und j, und R i bzw. R j

sind in � ��
�� � � tabellierte Bindungslängen. Diese sind RSi = 2.35 Å, RC = 1.54 Å
und RN = 1.12 Å.
Diese Werte können aber auch geändert werden, wie bei der maximalen Si-Si-
Bindungslänge geschehen. In � �	
�� � � ist RSiSi = 2.82 Å. Mit diesem Wert ergeben
sich aber Bindungen zwischen Si-Atomen in den SiN-6er-Ringen des NCP 200 (sie-
he Abschnitt 5.2.1), so daß diese Si-Atome überkoordiniert sind. Aus diesem Grund
wurde die maximale Bindungslänge für Si-Si-Bindungen auf RSiSi = 2.65 Å redu-
ziert.
Diese Bindungslängen haben natürlich entsprechenden Einfluß auf die Koordinati-
onszahlen der Modelle.
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Anhang D
Weitere Strukturen und
Strukturmittel

Ausgehend von derα-Si3N4-Struktur wurden verschiedene Startstrukturen erzeugt,
je nach Einbau des Kohlenstoffs. Die beiden Haupteinbauarten sind Cluster oder
Lagen aus Kohlenstoff. Dabei gibt es aber wiederum verschiedene Möglichkeiten,
so daß immer zwischen 5 bis 8 verschiedene Startstrukturen erstellt wurden.

Deshalb werden in diesem Abschnitt zu jeder der vier amorphen Keramiken
Si37C32N31, Si40C24N36, Si41.4C23.2N35.4 und Si26.9C36.6N36.5, zusätzlich zu den schon
im Hauptteil gezeigten Modellen, ein weiteres Modell, dessen Strukturfaktor und
der über alle zu der entsprechenden Keramik generierten Modelle gemittelte Struk-
turfaktor für Neutronenbeugung gezeigt. Das soll zum einen einen Einblick in die
Unterschiedlichkeit des Kohlenstoffeinbaus bei den verschiedenen Modellen geben.
Zum anderen ermöglicht dies einen Vergleich der Strukturfaktoren der einzelnen
Modelle mit dem gemittelten Strukturfaktor zur Prüfung der Abweichung der Mo-
delle vom Strukturmittel.

D.1 Si37C32N31

In das in Abb. D.1 gezeigte Modell wurden im Gegensatz zum in Abschnitt 6.3.7.2
vorgestellten PSCH-Modell mit Kohlenstoff-Clustern Kohlenstofflagen eingebaut,
d.h. die beiden Modelle unterscheiden sich strukturell gesehen deutlich. Trotzdem
weisen beide dieselben schon in Abschnitt 6.3.7.2 beschriebenen Charakteristika auf,
wie z.B. die Phasenseparation und die Hohlräume. Dies zeigt sich auch anhand des
zugehörigen Strukturfaktors in Abb. D.1. Dieser und der Strukturfaktor des PSCH-
Modells in Abb. 6.31 weisen kaum Unterschiede zueinander und damit auch zum
Experiment auf. Zudem zeigen sich beim Vergleich der Strukturfaktoren der beiden
Modelle mit dem über alle erzeugten Cluster- und Lagen-Modelle des Si37C32N31
gemittelten Strukturfaktor in Abb. D.1 kaum Abweichungen. Dasselbe gilt für die
anderen, hier nicht gezeigten Modelle des Si37C32N31. Die über alle Modelle gemit-
telten Koordinationszahlen sind kSiN = 2.4, kSiC = 1.2, kNSi = 2.9 und kCSi = 1.4.
Die des beim Vergleich mit dem Experiment verwendeten PSCH-Modells unter-

143



144 Anhang D. Weitere Strukturen und Strukturmittel

0 5 10 15 20 25
q (A

−1
)

0.5

1.0

1.5

S
n(

q)

0 5 10 15 20 25
q (A

−1
)

0.5

1.0

1.5

S
n(

q)

o o

Abbildung D.1: Ein weiteres von insgesamt 6 unterschiedlichen Cluster- und Lagen-
Modellen mit Hohlräumen des Si37C32N31 (oben). Bei diesem wurde der Kohlenstoff in La-
gen eingebaut, während das PSCH-Modell in Abschnitt 6.3.7.2 C-Cluster enthielt (Si: gold,
C: grau, N: blau). Darunter der Strukturfaktor für Neutronenbeugung des oben abgebil-
deten Modells (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten links) und der über alle
erzeugten Cluster- und Lagen-Modelle mit Hohlräumen des Si37C32N31 gemittelte Struktur-
faktor für Neutronenbeugung (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten rechts).

scheiden sich kaum davon. Energetisch gesehen unterscheiden sich alle diese Mo-
delle ebenfalls kaum, der Unterschied liegt bei maximal 37 meV/Atom.

Jedes auf diese Weise generierte Modell ist somit ein guter Repräsentant des Struk-
turmittels, und damit aller anderen erzeugten Modelle, und ist zudem in guter
Übereinstimmung mit dem Experiment.
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D.2 Si40C24N36

Dieselben Überlegungen gelten für die Modelle zur Keramik Si40C24N36. Auch
hier ist ein weiteres Modell mit Strukturfaktor und gemitteltem Strukturfaktor in
Abb. D.2 gezeigt. Der energetische Unterschied liegt bei maximal 84 meV/Atom.
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Abbildung D.2: Ein weiteres von insgesamt 8 unterschiedlichen Cluster- und Lagen-
Modellen des Si40C24N36 (oben). Bei diesem wurde der Kohlenstoff in Clustern eingebaut,
während das Modell in Abschnitt 6.4 C-Lagen aufwies (Si: gold, C: grau, N: blau). Darunter
der Strukturfaktor für Neutronenbeugung des oben abgebildeten Modells (unten links) und
der über alle erzeugten Cluster- und Lagen-Modelle des Si40C24N36 gemittelte Strukturfak-
tor für Neutronenbeugung (unten rechts).

Die über alle Modelle gemittelte Koordinationszahl ist kSiN = 2.5, der Abstand
RSiN = 1.75 Å.
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D.3 Si41.4C23.2N35.4

Dieselben Überlegungen gelten auch für die Modelle zur Keramik Si41.4C23.2N35.4.
Ein weiteres Modell mit Strukturfaktor und gemitteltem Strukturfaktor findet sich
in Abb. D.3. Der energetische Unterschied liegt bei maximal 56 meV/Atom. Die
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Abbildung D.3: Ein weiteres von insgesamt 8 unterschiedlichen Cluster- und Lagen-
Modellen des Si41.4C23.2N35.4 (oben). Bei diesem wurde der Kohlenstoff ebenfalls in Lagen
eingebaut, genau wie beim Modell in Abschnitt 6.5.1 C-Lagen aufwies (Si: gold, C: grau,
N: blau). Darunter der Strukturfaktor für Neutronenbeugung des oben abgebildeten Mo-
dells (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten links) und der über alle erzeugten
Cluster- und Lagen-Modelle des Si41.4C23.2N35.4 gemittelte Strukturfaktor für Neutronen-
beugung (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten rechts).

über alle Modelle gemittelte Koordinationszahl ist kSiN = 2.4, der Abstand RSiN =
1.74 Å.
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D.4 Si26.9C36.6N36.5

Auch für die Modelle zur Keramik Si26.9C36.6N36.5 treffen dieselben Überlegungen
zu. Ein weiteres Modell mit Strukturfaktor und gemitteltem Strukturfaktor ist in
Abb. D.4 dargestellt. Der energetische Unterschied liegt bei maximal 74 meV/Atom.
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Abbildung D.4: Ein weiteres von insgesamt 5 unterschiedlichen Cluster- und Lagen-
Modellen des Si26.9C36.6N36.5 (oben). Bei diesem wurde der Kohlenstoff aufgrund der ho-
hen Kohlenstoff-Konzentration ebenfalls in Lagen eingebaut, genau wie beim Modell in Ab-
schnitt 6.5.2 (Si: gold, C: grau, N: blau). Darunter der Strukturfaktor für Neutronenbeugung
des oben abgebildeten Modells (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten links)
und der über alle erzeugten Modelle des Si26.9C36.6N36.5 gemittelte Strukturfaktor für Neu-
tronenbeugung (schwarz) im Vergleich zum Experiment (rot) (unten rechts).

Die über alle Modelle gemittelten Koordinationszahlen sind kSiN = 3.3 und kCC =
2.3, die Abstände RSiN = 1.74 Å und RCC = 1.43 Å.
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