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RESUMO 

 

Este projeto envolveu a obtenção de materiais vítreos e/ou cerâmicos de SiCxOy 

e/ou SiC enriquecidos com carbono pela pirólise de precursores poliméricos híbridos, 

na presença e na ausência de acetato de níquel (NiAc). Os precursores poliméricos 

com e sem NiAc foram preparados por reação de hidrossililação entre 

poli(metilsiloxano) (PMS) e divinilbenzeno (DVB), em diferentes composições. Além 

destes precursores, nanotubos de carbono (NTC) foram incorporados ao precursor 

polimérico PMS/DVB e submetidos a um tratamento térmico a 1500 C em diferentes 

tempos. A estabilidade térmica e o rendimento cerâmico dos precursores foram 

analisados por TGA e a conversão polímero-cerâmica foi monitorada por XRD e 

espectros IR, 13C e 29Si NMR e Raman, além de análise elementar e medidas de 

densidade. A porosidade e a morfologia destes materiais também foram avaliadas. A 

composição do precursor polimérico influenciou a quantidade de carbono total nas 

cerâmicas resultantes, aumentando com a quantidade de DVB incorporada no 

precursor. O efeito da composição foi mais acentuado nas cerâmicas contendo Ni. Além 

disso, a incorporação de Ni aos precursores poliméricos promoveu alterações 

marcantes na estrutura e morfologia das cerâmicas, particularmente com relação à 

cristalização e à intensa carborredução, o que refletiu no aumento da densidade destes 

materiais devido à maior contribuição da fase cristalina -SiC. A presença de Ni 

também contribuiu para a formação de nanofios retos e curvos contendo Si, O e C, 

principalmente na superfície dos corpos cerâmicos, apresentando diferentes 

composições em função de seus formatos. O aumento da temperatura de 950 a 1500 C 

favoreceu uma série de transformações estruturais nestes materiais, em especial, à 

organização da fase de Clivre dispersa na matriz cerâmica. A presença de NTC, como 

fonte extra de carbono, no precursor polimérico favoreceu a formação das fases de 

cristobalita e de -SiC nas cerâmicas e o aumento da quantidade de defeitos na fase 

dispersa de Clivre. Para estas amostras, observou-se um processo de organização dos 

nanodomínios de carbono com o aumento do tempo de aquecimento a 1500oC, além de 

uma morfologia distinta das correspondentes cerâmicas obtidas na ausência dos NTC.  
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ABSTRACT 

 

 In this study, vitreous and/or ceramic materials based on SiCxOy and/or SiC 

enriched with carbon were obtained by pyrolysis of hybrid polymeric precursors, in the 

presence or not of nickel acetate (NiAc). The polymeric precursors with and without NiAc 

were prepared by hydrosilylation reaction between poly(methylsiloxane) (PMS) and 

divinylbenzene (DVB), in different compositions. Apart from these precursors, carbon 

nanotubes (CNT) were added to the PMS/DVB precursor and submitted to thermal 

treatment at 1500 C in different times. The thermal stability and the ceramic yield of the 

precursors were analyzed by TGA and the polymer to ceramic conversion was 

monitored by XRD and IR, 13C and 29Si NMR and Raman spectra, elemental analysis 

and density measurements. The porosity and morphology of these materials were also 

evaluated. The polymeric precursor composition influenced the total carbon amount in 

the resulting ceramics, increasing with the DVB amount added to precursor. The effect 

of composition was more pronounced in the Ni-containing ceramics. In addition, the 

presence of Ni in the polymeric precursors promoted remarkable changes in the 

structure and morphology of the ceramics, particularly in relation to the crystallization 

and carboreduction, resulting in denser materials due to contribution of -SiC crystalline 

phase. The introduction of Ni also contributed to the formation of straight and curved 

nanowires, mainly on the surface of the ceramic bodies, which presented different 

compositions according to their shapes. The increase of temperature from 950 to 

1500 C promoted continuous structural transformations, leading to ordering process of 

Cfree phase dispersed in the ceramic matrix. The presence of CNT, used as an extra 

carbon source, in the polymeric precursor promoted the formation of cristobalite and -

SiC phases and the increase of defects in the Cfree phase presents in the ceramics. In 

the CNT-containing ceramics, the increase of the annealing time at 1500oC resulted in 

an ordering process of carbon nanodomains and a different morphology of the 

corresponding ceramics obtained without CNT. 
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I. INTRODUÇÃO 
 

 A pirólise de polímeros vem sendo amplamente utilizada na preparação de 

materiais cerâmicos, devido a sua versatilidade em relação ao método convencional de 

obtenção destes materiais.1 Neste último são envolvidas reações no estado sólido em 

altas temperaturas, resultando em produtos na forma de pó. Em conseqüência do baixo 

coeficiente de difusão dos reagentes em reações no estado sólido, o produto final pode 

conter partículas de tamanhos polidispersos, pouca homogeneidade química, além de 

fases indesejáveis.2 Por outro lado, a possibilidade de obter materiais com alta 

homogeneidade estrutural a temperaturas relativamente mais baixas, podendo ainda 

ser associada às técnicas tradicionais de processamento de polímeros, faz com que a 

rota de preparação de cerâmicas a partir de polímeros seja cada vez mais atrativa. 

Estas condições possibilitam a manufatura de cerâmicas em formas variadas, como por 

exemplo: filmes, fibras, monolitos e revestimentos em superfície.3 

 O desenvolvimento de materiais cerâmicos não óxidos a partir de precursores 

poliméricos foi inicialmente proposto na década de 60 por Ainger e Herbert4 e Chantrell 

e Popper.5 Os primeiros trabalhos utilizando polímeros de silício, tais como polissilanos, 

polissilazanos e policarbossilanos, na fabricação de fibras cerâmicas de Si3N4/SiC para 

aplicações em altas temperaturas, foram realizados na Alemanha por Verbeek, Winter e 

Mausmann.6-8 No entanto, somente no final dos anos 70 é que o potencial desta técnica 

foi estabelecido por Yajima e colaboradores,9,10 com a preparação de fibras de carbeto 

de silício derivadas de polissilanos. Desde então, novas rotas sintéticas foram 

aprimoradas com a finalidade de obter precursores poliméricos com diferentes 

arquiteturas moleculares, resultando assim em cerâmicas com diferentes 

composições.11-19  

 De maneira geral, a manufatura de cerâmicas a partir de precursores poliméricos 

envolve etapas típicas como síntese do polímero, a partir de monômeros ou oligômeros, 

moldagem e cura (usualmente entre 150-250 C), permitindo a obtenção de redes 

poliméricas com densidade de reticulação controlada e, finalmente, a pirólise do 

material reticulado sob atmosfera inerte ou reativa (em torno de 500 a 1500 C).3,20 A 
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transição orgânica-inorgânica durante o processo de pirólise geralmente ocorre entre 

400 a 800 C e a etapa de cristalização em temperaturas na faixa de 1000-1600 C, 

dependendo do precursor selecionado. As transformações estruturais e moleculares 

referentes às etapas mencionadas podem ser visualizadas no esquema da Figura 1. 

 

 

  
Figura 1. Etapas de transformações moleculares e transição estrutural obtidas durante 

a manufatura de materiais cerâmicos a partir de precursores poliméricos. (adaptada da 

ref. 3).  

 

A grande dificuldade na preparação de cerâmicas derivadas de polímeros resulta 

da elevada contração volumétrica, que pode exceder 50%. Esta contração é devido à 

pronunciada diferença de densidade entre o precursor polimérico (usualmente próxima 

de 1 g/cm3) e as possíveis fases cerâmicas formadas (SiO2 2,2 a 2,6 g/cm3; Si3N4 e SiC 

3,0 a 3,2 g/cm3) durante o processo de pirólise. Quando as transformações moleculares 

e estruturais do material não podem ser relaxadas por processos de difusão, a 

contração volumétrica pode ser ainda maior, dando origem à formação de poros e 

trincas nos materiais cerâmicos, destruindo assim sua integridade.3 Desta forma, torna-

se um grande desafio obter monólitos cerâmicos densos por pirólise de polímeros. A 
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incorporação de cargas inertes ou reativas como Al2O3, SiC, B4C, Si3N4, Ti, Cr, CrSi2 e 

MoSi2, entretanto, foi demonstrada ser um método bastante eficiente para reduzir a 

contração e a formação de poros no material após a conversão de polímero à 

cerâmica.21 Quando cargas inertes são utilizadas, a porosidade e a contração podem 

ser reduzidas pelo efeito de volume da carga. Entretanto, empregando-se partículas de 

cargas reativas, podem ocorrer reações entre estas e os produtos de decomposição da 

fase polimérica, tendo como resultado uma expansão de volume no produto final.3 A 

expansão gerada compensa o encolhimento que ocorre na transformação de polímero à 

cerâmica e, desta forma, podem ser obtidos materiais cerâmicos com baixa contração e 

praticamente livres de trincas.22  

As propriedades finais dos materiais cerâmicos dependem de vários fatores, 

entre eles, da natureza química dos precursores poliméricos, sua composição 

elementar, presença de possíveis aditivos empregados no processamento e das 

condições utilizadas no processo de pirólise, tais como temperatura, tempo e natureza 

da atmosfera.16,23 

Os materiais cerâmicos de alto desempenho, conhecidos também como 

cerâmicas avançadas ou cerâmicas estruturais como, por exemplo, SiC, Si3N4, Al2O3 e 

ZrO2 apresentam grande importância tecnológica. Tais materiais são amplamente 

empregados numa grande variedade de componentes e em revestimentos, 

principalmente naqueles em que requisitos como resistência à corrosão, ao desgaste e 

ao calor são fundamentais. Exemplos destas aplicações são encontrados em fornos 

refratários metalúrgicos, componentes de motores automotivos e de foguetes, implantes 

ósseos e dentários e ferramentas para corte de alta velocidade.24,25 

 Entre os polímeros de silício disponíveis, os polissiloxanos têm sido o foco 

principal de muitos estudos quando utilizados como precursores para a obtenção de 

oxicarbeto de silício (SiCxOy), pelo processo de pirólise. 26-28  
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I. 1. Polissiloxanos ou siliconas na obtenção de oxicarbeto de silício 

 

 Polissiloxanos ou siliconas são polímeros sintéticos de cadeia principal 

inorgânica, constituída por ligações Si-O-Si e grupos laterais orgânicos ou H, conforme 

ilustrado abaixo: 

 

 

Si O Si O Si

R
RRR R R

 

 

onde R = metil, vinil, H, fenil, etc. 

 

 Industrialmente, as siliconas são obtidas por dois métodos principais: a hidrólise 

seguida da policondensação de organoclorossilanos ou polimerização por abertura de 

ciclos,29 conforme esquematizado em 1 e 2, respectivamente: 

 
 

n R2SiX2
H2O

- HX
+1)

2) cat R2SiO m

lineares

R2SiO
p

cíclicos

R2SiO m

lineares

R2SiO
p

cíclicos

 

 

  
As siliconas são conhecidas por apresentarem baixa temperatura de transição 

vítrea, excelentes propriedades dielétricas e baixa tensão superficial. Além disso, a 

estabilidade térmica é outra característica marcante desta classe de polímeros quando 

comparada a polímeros orgânicos. Enquanto que em vários polímeros orgânicos a 
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degradação inicial ocorre a temperaturas de 150 a 200 C, as siliconas são estáveis 

termicamente até 350 a 400 C, em atmosfera inerte. Esta diferença é atribuída à maior 

estabilidade da ligação Si-O com relação à C-C, usualmente presente na cadeia 

principal de polímeros orgânicos.30 No setor industrial, as siliconas são utilizadas em 

aplicações como borrachas de alto desempenho, agentes anti-espumantes, adesivos, 

isolantes elétricos, membranas de permeação, entre outras.31  

O início do processo de decomposição térmica de polissiloxanos lineares, em 

atmosfera inerte, ocorre principalmente pelo mecanismo de termo-despolimerização, 

iniciado ao redor de 350-400ºC.30 Este mecanismo envolve basicamente reações inter e 

intra-cadeias gerando estruturas voláteis de baixa massa molar como, por exemplo, 

oligômeros lineares e cíclicos, tais como ciclotrissiloxanos (D3) e 

ciclotetraciclossiloxanos (D4).
17,32 A caracterização destes produtos evidenciou uma 

composição química idêntica ao polímero inicial, o que associado à ausência de resíduo 

após a decomposição térmica, sugere que a degradação ocorre com a ruptura de 

ligações Si-O, e não de ligações Si-C ou C-H. Em polissiloxanos contendo grupos 

terminais reativos como silanóis (SiOH), ainda pode ocorrer ataques nucleofílicos de 

grupos OH aos átomos de silício da cadeia principal, acelerando assim o processo de 

despolimerização.33-35  

A Figura 2 ilustra os rearranjos inter e intra-cadeias responsáveis pelo 

mecanismo de despolimerização para polissiloxanos lineares. 
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+ Si O Si intra-cadeia

Si O Si O Si

Si O Si O Si
SiO

Si O Si

Si O Si

OSi

D3

Si
O

Si
O

Si

OSi O Si O Si

OSiOSi

+ inter-cadeia

 

Figura 2. Mecanismo de termo-despolimerização proposto para polissiloxanos 

lineares.35 

 

No entanto, para que os polissiloxanos sejam úteis como precursores de 

oxicarbeto de silício, é necessária a reticulação (vulcanização ou cura) de suas cadeias. 

A cura de polissiloxanos pode ser feita por vários processos, incluindo a condensação, 

a cura induzida por peróxidos, a hidrossililação, a cura por radiação ultra-violeta (UV), 

raios gama e feixe de elétrons.31 Desta forma, o interesse na utilização de polímeros 

contendo estruturas reticuladas em relação aos polissiloxanos lineares, que são fluidos 

em sua maioria numa ampla faixa de temperaturas, é a obtenção de altos rendimentos 

cerâmicos, o que possibilita reduzir a evolução de sub-produtos, a perda de massa e a 

contração do material final.32,35 Neste tipo de estrutura, a ocorrência de rearranjos inter 

e intra-cadeias é mais dificultada devido à maior restrição de mobilidade das cadeias. 

Sendo assim, as estruturas voláteis, que são responsáveis pela perda de massa em 

temperaturas relativamente baixas, são mais difíceis de serem eliminadas, o que reflete 

diretamente no aumento do rendimento cerâmico.   

 

I. 2. Estrutura e evolução estrutural do oxicarbeto de silício 

 

O oxicarbeto de silício é caracterizado como uma fase metaestável constituída 

por uma distribuição aleatória de diferentes sítios de silício coordenados 
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tetraedricamente, além da presença de uma fase de carbono dispersa, denominada de 

carbono livre, Clivre. Este tipo de cerâmica é conhecida como “black glass” devido à 

coloração preta do produto pirolisado, atribuída à fase residual de carbono.36 Sua 

fórmula geral é descrita como SiCxO4-x, onde 0  x  4, ou simplesmente SiCxOy ou 

SiCO, compreendendo os possíveis sítios SiO4, SiO3C, SiO2C2, SiOC3 e SiC4, 

denominados na literatura como unidades Q, T, D, M e C, respectivamente.37 A 

estrutura química destes materiais baseia-se apenas em ligações Si-O e Si-C, enquanto 

que ligações Si-Si e C-O usualmente não estão presentes.38,39 

Durante o processo de pirólise, a estrutura do SiCxOy apresenta mobilidade em 

temperaturas próximas a sua temperatura de transição vítrea, que ocorre em torno de 

1300-1350 C40,41 e, desta forma, são favorecidas reações de redistribuição entre as 

ligações Si-C e Si-O.39 Como conseqüência destas reações, os sítios de silício se 

reorganizam continuamente até que em temperaturas mais elevadas inicia-se o 

processo de cristalização de fases termodinamicamente estáveis, tais como carbeto de 

silício ( -SiC), sílica cristobalita (c-SiO2) e também carbono grafite.42,43 Saha e Raj44 

demonstraram que a cristalização em sistemas SiCxOy pode envolver reações de 

carborredução assim como separação de fases. No primeiro caso, a cristalização de -

SiC é governada pela reação global a seguir, resultando em perda de massa do 

material:  

 

SiO2 (s)  +  3 C (s)                      SiC (s)  +  2 CO (g)     

 

No segundo caso, entretanto, ocorre inicialmente a separação das fases de SiO2, 

SiC e C na estrutura do SiCxOy e subseqüente cristalização de uma ou mais destas 

fases, não envolvendo perda de massa significativa. Além disso, uma cristalização 

posterior ainda pode ser favorecida com a reação de carborredução ilustrada em (1). 

Sendo assim, estes processos não são necessariamente independentes, sendo 

razoável esperar que ocorra uma combinação de ambos. Segundo estes autores,44 a 

resistência à cristalização dos materiais à base de SiCO está relacionada à quantidade 

(1) 
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relativa de carbono dispersa na matriz não cristalina. Enquanto que em materiais com 

alto teor de carbono o fenômeno da cristalização usualmente ocorre pela reação de 

carborredução, devido à maior disponibilidade de carbono, os processos de separação 

de fases podem levar à cristalização sem perda de massa significativa em materiais 

contendo menor quantidade de carbono. Schiavon e colaboradores45 observaram que 

fenômenos de nucleação e cristalização foram responsáveis pela formação do -SiC 

previamente à carborredução em sistemas de SiOC e SiBOC.  

 O comportamento de cristalização da matriz cerâmica também pode ser 

influenciado por parâmetros de seleção dos precursores poliméricos como, por 

exemplo, composição química e arquitetura da rede.46 Além disso, o aumento do 

número de constituintes elementares na matriz cerâmica normalmente promove um 

aumento da estabilidade térmica do material e da temperatura de cristalização das 

fases.43 A maior resistência à cristalização de cerâmicas de SiBCN em relação às 

cerâmicas ternárias SiCN foi descrita por Schiavon e colaboradores.18 O estudo revelou 

que a quantidade de boro no precursor interferiu diretamente no processo de 

cristalização, obtendo-se materiais amorfos até 1600 C. O aumento da temperatura de 

cristalização nestes materiais pode ser explicado devido à formação de domínios de BN 

turbostrático dispersos na matriz, que atuam como barreira para a difusão dos átomos, 

dificultando a reorganização estrutural no sentido da cristalização das fases.    

Kleebe e colaboradores39 estudaram a evolução estrutural de uma cerâmica 

estequiométrica de SiCO utilizando-se técnicas de microscopia eletrônica de 

transmissão de alta resolução (HRTEM) e espectroscopia de perda de energia de 

elétrons (EELS). A separação de fases no sistema iniciou-se ao redor de 1200oC, 

resultando na formação de cristais nanométricos de SiC embebidos em uma matriz de 

SiO2 não cristalina, a qual está dispersa em ambiente de SiCO. O processo de 

cristalização do material foi finalizado a 1400oC. Com o auxílio das mesmas técnicas 

microscópicas foi avaliado o comportamento de densificação e cristalização de duas 

cerâmicas de SiCxOy obtidas a partir de diferentes precursores poliméricos.42 No 

sistema estudado foi constatada a dependência da composição química dos 

precursores nos comportamentos de densificação e cristalização do material final.  
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I. 3. Presença da fase dispersa de carbono, Clivre 

 

 Conforme mencionado anteriormente, o oxicarbeto de silício usualmente possui 

um excesso de carbono, conhecido como carbono livre, Clivre, tipicamente presente 

como uma fase secundária nestes materiais.47,48 Assim, parte do carbono encontra-se 

ligada à estrutura da rede, na forma de ligações SiC3O, SiC2O2, SiCO3 e SiC4, e a outra 

parte remanescente pertence à fase de carbono livre. Esta última está associada à 

decomposição térmica incompleta, sob atmosfera inerte, de grupos orgânicos da cadeia 

lateral do polímero precursor, constituídos basicamente por hidrocarbonetos alifáticos 

e/ou aromáticos.49 Desta forma, o teor de Clivre está relacionado diretamente com a 

natureza dos substituintes orgânicos e pode ser controlado a partir da seleção 

adequada dos precursores, inclusive com a possibilidade de obtenção de SiCxOy ou SiC 

praticamente livre de carbono residual.50,51 A utilização de precursores contendo grupos 

orgânicos saturados (metil, etil e propil) geralmente resulta em cerâmicas com menor 

quantidade de Clivre quando comparados com grupos insaturados (vinil e fenil).35 

Precursores poliméricos híbridos orgânico-inorgânicos podem, em princípio, promover a 

incorporação de uma maior quantidade de carbono na cerâmica, quando comparados  

com precursores derivados de alcoxissilanos di e/ou tri-funcionais. Além disso, os 

precursores híbridos podem induzir a formação de C grafite no material, desde que seja 

rico em grupos orgânicos aromáticos, os quais disponibilizam por degradação, grupos 

orgânicos que podem constituir segmentos da camada de grafeno.   

Apesar da fase de carbono dispersa estar usualmente presente nos SiCxOy, seu 

mecanismo de evolução ainda não é completamente estabelecido. Relatos da literatura 

apontam que durante a pirólise de polímeros, pequenos “clusters” de carbono são 

inicialmente dispersos na matriz, não sendo identificados como uma fase individual. 

Estes “clusters” são formados na etapa de mineralização, entre 450 C e 800 C, pela 

difusão de compostos orgânicos voláteis como metano, benzeno, etc, no material não 

cristalino. Subseqüentemente, com o aumento da temperatura, estes “clusters” crescem 

até atingir um tamanho detectável microscopicamente.48 Simultaneamente a este 

crescimento gradativo ocorrem também outras reações envolvendo diretamente o 
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carbono como, por exemplo, a reação de carborredução, promovida em temperaturas 

superiores a 1200 C, conforme apresentado em (1). 

 Na década de 80, quando cerâmicas obtidas pela pirólise de polímeros 

começaram a ser estudadas, pouca atenção se deu à fase de Clivre. Além disso, o 

objetivo principal de muitos trabalhos era minimizar a quantidade formada desta fase, 

uma vez que a presença desta normalmente interfere nas propriedades mecânicas, 

térmicas, elétricas e na resistência à oxidação dos produtos finais.48,52-54 Brewer e 

colaboradores52 verificaram que materiais baseados em SiCO oxidaram completamente 

em SiO2, quando foram obtidos a partir de precursores que resultaram em maior teor de 

Clivre. Em todas as composições de precursores analisadas não foram obtidos materiais 

completamente estáveis à oxidação, entretanto, aqueles contendo menor teor de Clivre 

revelaram maior resistência à oxidação.  

O comportamento desta fase tem sido o foco principal de alguns trabalhos 

recentes, inclusive na obtenção de cerâmicas enriquecidas com carbono.43,48,55-59 Blum 

e colaboradores58 identificaram um comportamento não usual em SiCxOy enriquecidos 

com carbono e obtidos a partir da reação de hidrossililação entre poli(metilsiloxano), 

PMS, e divinilbenzeno, DVB. Na composição de 60% em massa de DVB foi obtido um 

material mais estável termicamente e com maior resistência à oxidação do que 

sistemas SiCO derivados do processo sol-gel contendo teores similares de carbono.60 

Os autores, entretanto, não apresentaram justificativas para o comportamento 

observado. 

 Recentemente, um estudo com o material descrito anteriormente foi realizado 

por Kleebe e Blum,57 com ênfase na evolução nanoestrutural, particularmente da fase 

de Clivre após pirólise a 1000 C e subseqüente aquecimento a 1450 C. A 1000 C, o 

material obtido foi SiCO com alto teor de carbono, apresentando a morfologia esperada 

de materiais não cristalinos. A fase de Clivre não pôde ser identificada por HRTEM, 

apesar desta fase ter sido evidenciada por 13C NMR.48 No entanto, o tratamento térmico 

a 1450 C promoveu um rearranjo pronunciado na fase de Clivre, levando à formação de 

uma rede de percolação de domínios de carbono turbostrático, pelo crescimento e 

empilhamento das camadas de grafeno. Neste sistema, a carborredução ocorreu 
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apenas nas camadas de grafeno mais externas, formando nanocristais de SiC nas 

proximidades da estrutura turbostrática. O material obtido a 1450 C foi constituído de 

regiões ricas em SiO2, as quais estão encapsuladas por uma rede de carbono 

turbostrático contendo a fase de SiC nas bordas. Este arranjo particular foi concordante 

com o modelo descrito por Scarmi e colaboradores61 para a explicação do 

comportamento viscoelástico de SiCO enriquecido com carbono em temperaturas 

superiores a 1000 C. Quando este material é submetido a uma compressão, os 

“clusters” de grafeno se deformam, mantendo os domínios de SiO2 encapsulados nesta 

fase. Após a remoção da compressão, estes “clusters” retornam à forma original, sem 

promover deformação permanente no material. 

 

I. 3.1. Técnicas usuais de caracterização da fase de Clivre 

 

A fase de Clivre, presente em cerâmicas derivadas de polímeros, normalmente é 

analisada por técnicas de caracterização estrutural como a espectroscopia Raman62 e a 

ressonância magnética nuclear de 13C (13C NMR),48 além da técnica de microscopia 

eletrônica de transmissão de alta resolução (HRTEM).43  

A espectroscopia Raman é uma das técnicas mais empregadas para a 

caracterização de materiais contendo carbono com diferentes estruturas.63  

O espectro Raman de grafite desordenado mostra dois modos principais: a 

banda G, na região de 1580 a 1600 cm-1 e a banda D, em ~ 1350 cm-1.63 O modo G de 

grafite tem simetria E2g e envolve o estiramento de pares de Csp2 no plano. Este modo é 

independente da presença de eixo C6 em anéis aromáticos, e ocorre em todos os sítios 

sp2. O modo D apresenta simetria A1g e corresponde ao modo de respiração dos 

anéis.48,64 Este modo é proibido em grafite perfeito e somente torna-se ativo na 

presença de desordem, por quebra de simetria. Desta forma, partindo-se de grafite 

perfeito, a razão das intensidades I(D)/I(G) cresce com o aumento da desordem, como 

proposto pelo modelo introduzido por Tuinstra e Koenig em 1970,65 modelo TK. Estes 

pesquisadores demonstraram haver uma relação linear direta entre I(D)/I(G) com a 



 
12 

 

 

 

     Mariana G. Segatelli                                                                                                Introdução 

quantidade de carbono desorganizado, porém inversa com o tamanho médio (La) do 

domínio de grafite, conforme equação abaixo:  

 

                                                         
aL

C

GI

DI )(

)(

)(
                                                            (2) 

onde C é uma constante que depende do comprimento de onda da radiação utilizada. 

 

Sistemas contendo domínios de carbono mais desordenados podem ser 

entendidos como “clusters” de grafite que decrescem em número e tornam-se menores 

e mais distorcidos, até haver abertura destes, pelo aumento da desordem.63 Como a 

banda G está relacionada apenas ao estiramento de Csp2 vizinhos, a I(D) agora 

decresce em relação a I(G) e a relação proposta no modelo TK passa a não ser válida. 

Assim, para pequenos valores de La (menores que ~ 20 Å), a intensidade do modo D é 

proporcional à probabilidade de encontrar um anel com eixo C6 no “cluster”, ou seja, à 

área do “cluster”. Deste modo, Ferrari e Robertson63 propuseram que em materiais 

onde ocorre um aumento na organização dos domínios de carbono, o aumento de I(D) 

indica que houve aumento na organização, exatamente o oposto ao proposto por TK 

para o grafite, passando a valer a seguinte equação: 

 

                                                          
2

)(
)(

)(
aLC

GI

DI
                                                       (3) 

 

Com base nestas considerações, a partir da análise das intensidades das 

bandas D e G dos espectros Raman é possível prever o aumento ou a diminuição de 

defeitos assim como avaliar o grau de ordenamento da fase de carbono. Além disso, o 

tamanho dos domínios de carbono é normalmente estimado a partir de uma relação 

envolvendo diretamente a razão entre estas intensidades.13,48,49,53,63,66 
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A técnica de NMR 13C avalia os ambientes químicos locais de carbono presentes 

nos materiais cerâmicos. Quando o material possui a fase de Clivre dispersa, o espectro 

usualmente revela um sinal em torno de 127 ppm, característico de carbono em 

ambiente sp2, outro em 133 ppm, típico da fase de carbono grafite, se esta estIver 

presente, e outro sinal ao redor de 22 ppm, atribuído a sítios de Csp3.48,49,67    

A técnica de HRTEM também é amplamente utilizada na identificação da fase de 

Clivre e da cristalização de fases subseqüentes em cerâmicas derivadas de 

polímeros.39,42,43,49,57,58 Conforme descrito por Monthioux e Delverdier,68 o primeiro 

evento de nucleação nestes materiais ocorre com a formação da fase de Clivre, 

geralmente na forma de unidades estruturais básicas (BSUs). As BSUs são constituídas 

por empilhamento de 2 a 3 camadas de grafeno com 1 nm de extensão lateral, gerando, 

conseqüentemente, estruturas de carbono turbostrático. O aumento do tratamento 

térmico possibilita o crescimento destas estruturas, sendo que no mínimo três ou quatro 

camadas já são provavelmente suficientes para identificação da fase de carbono 

turbostrático por esta técnica. Além disso, é necessário que as camadas que compõem 

a estrutura turbostrática estejam orientadas perpendicularmente ao plano da imagem, 

ou seja, paralelamente ao feixe eletrônico incidente.57 Subseqüentemente, o aumento 

gradativo da temperatura usualmente resulta no segundo evento de cristalização, 

caracterizado pela formação de cristais nanométricos de SiC dispersos na matriz 

cerâmica.68 Esta técnica permite monitorar a evolução de materiais não cristalinos a 

materiais contendo fases cristalinas assim como avaliar a distribuição destas fases na 

matriz cerâmica, possibilitando correlacionar o comportamento das fases formadas com 

as propriedades finais.57  
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I. 4. Obtenção de nanoestruturas em materiais cerâmicos 

 

É bem conhecido que a utilização de alguns metais de transição pode induzir à 

formação de estruturas organizadas69 e também com diferentes morfologias, em escala 

micrométrica e nanométrica, em materiais não-óxidos e à base de carbono.70-74 Leu e 

pesquisadores70 verificaram que a deposição de níquel em substratos de grafite foi 

essencial para a obtenção efetiva de “whiskers” de SiC a partir do processo de 

decomposição térmica do metiltriclorossilano a 1300oC. Jou e colaboradores72 

sintetizaram nanotubos de carbono (NTC) retos ou curvos, entre 800 e 1100oC, por 

pirólise de policarbossilano de diferentes massas molares e nanopartículas de ferro. Os 

NTC produzidos por este método apresentaram características típicas de NTC 

sintetizados por reações convencionais gás-sólido utilizando-se vapor de carbono ou 

gases de hidrocarbonetos. Estas nanoestruturas também podem ser formadas nos 

poros69 e na superfície75,76 de materiais cerâmicos, assim como na superfície de 

substratos tais como carvão ativado mesoporoso,77 de silício78 e de fibras de SiC e de 

alumina.79 Entre os metais selecionados na tentativa de induzir a formação de tais 

nanoestruturas, o níquel tem recebido uma atenção especial, devido a sua atividade 

catalítica em promover a nucleação de nanotubos de carbono e formação de ilhas de 

carbono turbostrático em cerâmicas derivadas de polímeros,69 nanofios de GaN,80 

nanofios cristalinos de SiC revestidos por camada de SiO2,
81 entre outros. 

Scheffler e colaboradores69 investigaram a influência de acetato de níquel, NiAc, 

na evolução estrutural da fase de carbono resultante da pirólise, em atmosfera inerte, 

de poli(metil-co-fenilsilsesquioxano). A pirólise a 700 C do polímero modificado com o 

NiAc promoveu a formação de fases de carbono turbostrático dispersas e nanotubos de 

carbono, NTC, no interior dos poros do material. A presença de estruturas grafíticas 

resultou na obtenção de materiais com maior condutividade elétrica do que aqueles 

similares obtidos na ausência desta fase, enquanto que a presença de NTC pode não 

ter influência nesta propriedade. No entanto, o produto de pirólise obtido na ausência de 

NiAc não apresentou o mesmo nível de organização da fase de carbono.  
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A obtenção de estruturas em escala nanométrica tem despertado o interesse dos 

pesquisadores pelo fato de suas propriedades físicas aliadas às pequenas dimensões 

proporcionarem aplicações potenciais em nanocompósitos, suporte de catalisadores 

assim como no desenvolvimento de dispositivos eletrônicos.82 Desde sua descoberta 

por Iijima em 1991,83 nanotubos de carbono (NTC) são materiais promissores para 

estes tipos de aplicações por apresentarem propriedades físicas e químicas superiores, 

além de elevada estabilidade e resistência mecânica.75,84 Nanoestruturas de SiC 

compreendem uma classe de materiais que vem sendo explorada por alguns grupos, 

por apresentarem propriedades superiores a estruturas similares de sílica, alumina ou 

carbono. Tais propriedades incluem inércia química, elevada condutividade térmica, 

dureza e resistência mecânica, excelentes resistência à oxidação e à corrosão. Estas 

características permitem que estes nanomateriais sejam apropriados em aplicações 

como suporte de catalisadores e também em aplicações que necessitem de altas 

temperaturas.85 Desde sua primeira detecção realizada por Dai e colaboradores em 

1995,86 estas nanoestruturas são normalmente produzidas empregando-se NTC como 

materiais “templates”,85,87,88 além de outros métodos como a decomposição química de 

vapor,89 descarga por arco,90 redução carbotérmica da sílica91 e reação química direta 

em baixa temperatura e alta pressão entre haletos de silício e CCl4.
92 

Uma das rotas sintéticas mais empregadas para obtenção de nanoestruturas é a 

decomposição química de vapor (CVD), provavelmente devido ao baixo custo e à 

possibilidade de produção em grande escala para aplicações comerciais.93 A síntese 

por CVD, que consiste em processos envolvendo essencialmente a fase vapor, é 

promovida por decomposição e difusão de gases contendo carbono, hidrogênio, etc, 

com subseqüente precipitação do elemento, que constituirá a nanoestrutura, em 

catalisadores metálicos. Este processo, no qual a temperatura pode variar entre 600 e 

1000 C, é sensível à estrutura do catalisador assim como às condições de reação.94,95 

O crescimento das nanoestruturas assim como de “whiskers” por CVD, tem sido 

usualmente explicado pelo mecanismo de vapor-líquido-sólido (VLS), proposto 

primeiramente por Wagner e Ellis96 após a obtenção de “whiskers” de silício. A principal 

característica que diferencia este mecanismo dos demais é a presença de uma gota, 
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contendo o catalisador, entre a fase vapor e a superfície do substrato, sendo 

considerada como um sítio ativo para a condensação dos constituintes da 

nanoestrutura, os quais são provenientes da fase vapor. Além disso, a presença desta 

gota favorece a precipitação do material através da interface sólido-líquido, uma vez 

que a fase líquida, no decorrer do processo, torna-se saturada com os constituintes. 

Sendo assim, a estrutura dos nanotubos, nanofios e “whiskers” obtidos por este 

mecanismo apresenta uma morfologia típica similar a de uma partícula esférica nas 

suas terminações.66,73,97 

Com base nas considerações abordadas anteriormente, a motivação deste 

projeto foi a obtenção de materiais vítreos e/ou cerâmicos de SiCxOy e/ou SiC 

enriquecidos com carbono, pela pirólise de precursores poliméricos híbridos derivados 

de poli(metilsiloxano) (PMS) e divinilbenzeno (DVB), na presença e na ausência de 

acetato de níquel, NiAc. Parâmetros como temperatura e presença de NiAc foram 

investigados nas características dos materiais durante a evolução de polímero à 

cerâmica, com ênfase na análise da fase dispersa de Clivre. Além disso, a incorporação 

de nanotubos de carbono ao precursor polimérico PMS/DVB, resultando em precursor 

com uma carga nanométrica adicional de carbono, assim como o tempo de tratamento 

térmico foram avaliados em relação à reação de carborredução no material cerâmico. 

A motivação acima descrita foi baseada na possibilidade de obter materiais 

vítreos e/ou cerâmicos de SiCxOy e/ou SiC contendo fases de carbono grafítico 

dispersas e percoladas na estrutura da matriz cerâmica. Desta forma, seria esperado 

que os materiais obtidos apresentassem propriedades de condutividade elétrica típicas 

da fase de grafite, além da estabilidade térmica e oxidativa promovida pelo 

encapsulamento desta fase na matriz cerâmica.   
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II. OBJETIVOS 
 

Os objetivos gerais deste projeto foram a obtenção de materiais vítreos e/ou 

cerâmicos de SiCxOy e/ou SiC enriquecidos com carbono, pela pirólise de precursores 

poliméricos híbridos derivados de poli(metilsiloxano) e divinilbenzeno, na presença e na 

ausência de acetato de níquel, NiAc. Parâmetros como temperatura e presença de NiAc 

foram investigados nas características dos materiais durante a evolução de polímero à 

cerâmica, com ênfase na análise da fase dispersa de Clivre. Além disso, a incorporação 

de nanotubos de carbono ao precursor polimérico PMS/DVB, resultando em precursor 

com uma carga nanométrica adicional de carbono, assim como o tempo de tratamento 

térmico foram avaliados em relação à reação de carborredução no material cerâmico. 

A motivação acima descrita foi baseada na possibilidade de obter materiais 

vítreos e/ou cerâmicos de SiCxOy e/ou SiC contendo fases de carbono grafítico 

dispersas e percoladas na estrutura da matriz cerâmica. Desta forma, seria esperado 

que os materiais obtidos apresentassem propriedades de condutividade elétrica típicas 

da fase de grafite, além da estabilidade térmica e oxidativa promovida pelo 

encapsulamento desta fase na matriz cerâmica.   

 
Objetivos específicos: 

 

 Obter materiais vítreos e/ou cerâmicos a partir de polímeros híbridos obtidos de 

poli(metilsiloxano) e divinilbenzeno, em diferentes composições, contendo ou não 

acetato de níquel; 

 Avaliar o efeito do acetato de níquel e da composição dos precursores 

poliméricos nas características estruturais, texturais e morfológicas dos materiais 

obtidos; 

 Avaliar a influência da adição de uma fonte extra de carbono no precursor 

polimérico híbrido, introduzindo nanotubos de carbono, e do tempo de tratamento 

térmico, na composição das fases e na morfologia das cerâmicas obtidas a 

temperaturas superiores a 1200 C. 
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III. EXPERIMENTAL 
 
 
III.1. Materiais de partida 
 

A silicona utilizada neste trabalho foi o poli(metilsiloxano), (HSi(CH3)O)n, PMS, 

com massa molar de ~ 2000 g/mol, de procedência Dow Corning (Hortolândia, Brasil). 

O componente orgânico empregado como reticulante das cadeias de PMS foi o 

divinilbenzeno, DVB, de procedência Aldrich (Milwaukee, Estados Unidos). Dicloro-1,3-

divinil-1,1,3,3-tetrametildissiloxano platina(II), fornecido pela Gelest (ABCR GmbH, 

Karlsruhe, Alemanha), foi utilizado como catalisador da reação de hidrossililação entre 

PMS e DVB. Acetato de níquel tetrahidratado P.A., previamente seco (NiAc), foi de 

procedência Vetec Química Fina Ltda (Rio de Janeiro, Brasil) e o solvente tolueno P.A., 

de procedência Synth (Diadema, Brasil). Nanotubos de carbono de parede múltipla, 

NTC, introduzidos no precursor polimérico híbrido como uma fonte extra de carbono, foi 

de procedência CNT Co., Ltd (Incheon, Coréia). Segundo as especificações técnicas, 

estes nanotubos apresentam diâmetros entre 10 a 40 nm, comprimentos de 5 a 20 m 

e 95% de pureza. 

 

III.2. Metodologia 
 
 
III.2.1. Preparação dos precursores poliméricos 
 

Os precursores poliméricos híbridos PMS/DVB foram obtidos por reação de 

hidrossililação entre PMS e DVB nas razões 70/30, 50/50 e 30/70, considerando-se a 

relação molar das ligações Si-H (do PMS) e C=C (do DVB) com o objetivo de gerar, por 

pirólise controlada, quantidades diferentes da fase de carbono nos materiais cerâmicos 

finais.  

 Inicialmente, DVB e o catalisador de Pt(II) foram submetidos à um agitador 

magnético por 15 min e, em seguida, PMS foi adicionado lentamente a esta solução, 

que estava sob a condição de 0 C e fluxo constante de Ar, pelo fato desta reação ser 
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altamente exotérmica. A solução resultante ficou sob agitação por ~ 20 min, até que o 

ponto de gel fosse atingido, sendo este detectado pelo aumento de viscosidade da 

solução. Após atingir este ponto, a solução viscosa foi imediatamente vertida em 

moldes de Teflon com barras de 13,5 x 1,3 x 0,3 cm. A cura final das redes poliméricas 

híbridas foi realizada à temperatura ambiente, por um período de 48 h, seguido de um 

tratamento isotérmico a 100 C em estufa a vácuo (10-1 mmHg), durante 8 h, para que a 

reação de hidrossililação fosse finalizada. 

Os precursores poliméricos híbridos contendo NiAc também foram preparados 

por reação de hidrossililação, nas mesmas composições dos polímeros descritos acima, 

conforme ilustrado na Tabela 1. Após a etapa de adição do PMS, foi adicionada uma 

solução de NiAc/tolueno contendo 3% em massa de NiAc, previamente seco, em ~ 

12 mL de tolueno, em relação ao PMS+DVB. Vale ressaltar que o tolueno não 

solubilizou totalmente o NiAc, sendo então utilizada a dispersão do sal. Durante a 

preparação destes híbridos foi necessário adicionar mais uma gota do catalisador de 

Pt(II) e aumentar a temperatura do sistema para ~ 60 C devido ao processo mais lento 

observado para atingir o ponto de gel. O processo de cura dos polímeros híbridos foi 

feito à temperatura ambiente por 120 h para a eliminação do solvente e, posteriormente, 

foram submetidos a um tratamento isotérmico a 100 C em uma estufa a vácuo (10-1 

mmHg) durante 8 h. É válido comentar que a quantidade do sal e o volume do solvente 

utilizado durante a síntese foram baseados no trabalho de Scheffler e colaboradores.68 

 

Tabela 1. Composição dos polímeros híbridos puros e contendo NiAc, em relação à 

razão molar Si-H : C=C. 

Polímeros híbridos 70/30 50/50 30/70 

PMS/DVB H1 H2 H3 

PMS/DVB +  NiAc HNi1 HNi2 HNi3 
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O precursor polimérico híbrido contendo NTC também foi preparado por reação 

de hidrossililação, na razão PMS/DVB 70/30. Similarmente às preparações anteriores 

foi adicionado 1% em massa de NTC, em relação à quantidade de PMS+DVB, após a 

adição de PMS. Após 10 min de agitação, foi adicionada mais uma gota do catalisador 

de Pt(II) e a mistura resultante foi submetida à agitação mecânica. No ponto de gel, a 

mistura foi compactada em uma prensa hidráulica (Marconi Equipamentos) a 80 C e ~ 

80 MPa por 1 h, utilizando-se moldes de aço contendo cavidades retangulares, 

obtendo-se assim o compósito polimérico PMS/DVB/NTC (NT1). 

A composição PMS/DVB 70/30 foi escolhida para a preparação do precursor 

polimérico contendo NTC, uma vez que esta proporção fornece uma maior quantidade 

de inorgânico no material, quando comparada com as outras duas composições (50/50 

e 30/70). Espera-se que nesta composição a reação de carborredução entre os sítios 

de SiO4 da matriz e os NTC seja mais efetiva.   

 

III.2.2. Preparação dos materiais vítreos e cerâmicos 
 

 Os materiais vítreos foram obtidos por pirólise controlada dos precursores 

poliméricos híbridos a 950 C, utilizando-se taxa de aquecimento de 5 C/min e isoterma 

de 60 min na temperatura final. As pirólises destes materiais foram conduzidas em um 

forno tubular EDG 5P, com tubo de alumina, sob fluxo de Ar (~100 mL/min). Os 

materiais cerâmicos foram obtidos a 1300 C e 1500 C, em um forno tubular 

Thermolyne, F59340-CM. Nestes casos, o tratamento térmico foi conduzido em 

amostras previamente pirolisadas a 950 C, utilizando-se uma rampa de aquecimento 

inicial a 800 C, com taxa de aquecimento de 300 C/min, seguida por aquecimento a 

1300 C e 1500 C a 5 C/min e com isoterma de 60 min à temperatura final. 

 O compósito polimérico PMS/DVB/NTC (NT1) e o precursor PMS/DVB 70/30 

foram aquecidos a 1500 C, nas mesmas condições anteriores, utilizando-se tempos de 

1, 2 e 3 h nesta temperatura, resultando nos materiais cerâmicos NT1h, NT2h e NT3h e 

CS1h, CS2h e CS3h com e sem NTC, respectivamente. 
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III.2.3. Técnicas de caracterização 
 

III.2.3.1. Análise Termogravimétrica (TGA): a estabilidade térmica e o rendimento 

cerâmico dos precursores poliméricos foram analisados em uma termobalança da TA 

Instruments, modelo 2950, numa faixa de temperatura de 25oC a 980oC, com taxa de 

aquecimento de 20oC/min, sob fluxo constante de Ar. O rendimento cerâmico foi obtido 

do valor da porcentagem em massa do material residual a 980oC. 

 

III.2.3.2. Ressonância Magnética Nuclear (NMR) de 29Si e 13C: os espectros de NMR 

foram registrados em um espectrômetro Bruker Avance II – 400, operando a 79,46 e 

100,58 MHz para os núcleos de 29Si e 13C, respectivamente, utilizando-se a técnica de 

rotação no ângulo mágico (MAS), 54,74 . As análises foram realizadas empregando-se 

o método de Desacoplamento de Alta Potência (HPDEC). Os espectros de 29Si foram 

adquiridos com pulso de 90 , tempo de espera de 300 s e tempo de aquisição de 25 

ms. Já os espectros de 13C foram registrados com tempo de espera de 60 s, tempo de 

aquisição de 34 ms e pulso de 90 . Nos experimentos para o núcleo de 29Si, o 

componente utilizado como referência de deslocamento químico foi caulin (-91,2 ppm 

em relação ao tetrametilsilano), e para os espectros de 13C foi utilizado adamantano 

(38,3 ppm em relação ao tetrametilsilano) como referência. Os espectros de 29Si foram 

submetidos a um tratamento matemático utilizando-se o programa de ajuste de curvas 

gaussianas disponível no software Microcal OriginTM 5.0, com a finalidade de obter as 

porcentagens dos diferentes sítios de Si.  

 

III.2.3.3. Espectroscopia Infravermelho (IR): os espectros infravermelho foram 

registrados em um equipamento Bomen B100, operando no modo de transmissão entre 

4000 e 400 cm-1 e com resolução de 4 cm-1. As amostras líquidas foram analisadas na 

forma de filme entre janelas de KBr e, as amostras sólidas, pela técnica convencional 

de pastilhas de KBr. Em todas as análises de amostras sólidas utilizou-se 1% da 

amostra em relação ao KBr. 
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III.2.3.4. Difratometria de Raios X (XRD): as análises de difração de raios X foram 

realizadas em um difratômetro de raios X Shimadzu, modelo XRD6000, operando com 

radiação CuK  (  = 1,54060 Å), tensão de 40 kV e corrente de 30 mA. O tamanho 

médio dos cristais foi estimado segundo a equação de Scherrer.98,99 

 

III.2.3.5. Densidade: medidas de densidade foram obtidas em um picnômetro de 

deslocamento de gases da Micromeritics, modelo 1305, utilizando-se He como gás de 

arraste. As medidas foram realizadas após purga do compartimento de análise de pelo 

menos 10 vezes. Trata-se então de densidade absoluta, que neste trabalho será 

referida simplesmente como densidade. 

 

III.2.3.6. Análise Elementar: os teores de carbono nas cerâmicas foram analisados em 

um analisador Perkin Elmer, modelo 2400 Série II, utilizando-se o procedimento descrito 

na literatura.100 Os teores de silício foram avaliados por micro-fluorescência de raios X 

( EDX) em um espectrômetro Shimadzu, modelo 1300, e o teor de oxigênio foi 

estimado por diferença. 

 

III.2.3.7. Espectroscopia Raman: as análises de espectroscopia Raman foram 

conduzidas em um microscópio Renishaw Raman, utilizando-se um laser de Ar com 

excitação de 514,5 nm. A intensidade do laser utilizada foi 1,1 mW cm-2 e a calibração 

foi realizada com o pico de Si em 520,7 cm-1. O erro na posição dos picos foi menor que 

 2,0 cm-1. As amostras foram medidas na forma de pó. 

 

III.2.3.8. Espectroscopia de Reflectância Especular: as análises de espectroscopia 

na região do visível foram realizadas em um espectrofotômetro Varian modelo Cary 500 

Scan. Os espectros de reflectância especular com variação do ângulo de incidência do 

feixe de luz na amostra foram coletados entre 20 e 40 graus, utilizando-se um acessório 

de reflectância especular de ângulos variáveis. As amostras foram analisadas na forma 

de barras. 
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III.2.3.9. Análise de Porosidade e Área Superficial por Adsorção de Gás: as 

isotermas de adsorção e dessorção foram obtidas pela técnica de adsorção de 

nitrogênio, utilizando-se o equipamento ASAP 2010 - Micromeritics e procedimentos 

padrões descritos na literatura.101 Previamente às análises, todas as amostras foram 

submetidas a um tratamento sob vácuo a 350 C e, após este tratamento, os tubos 

contendo as amostras foram preenchidos com nitrogênio. As isotermas obtidas 

forneceram os valores de área superficial específica, volume de poros e distribuição de 

tamanho de poros. A área superficial específica foi determinada pelas isotermas de 

adsorção utilizando-se o método de Brunauer, Emmett e Teller (BET).102 Já a 

distribuição de tamanho de poros foi obtida empregando-se a isoterma de dessorção, 

segundo o método de Barret, Joyner e Halenda (BJH),103 assumindo que todos os poros 

são cilíndricos e fechados em uma extremidade.   

 

III.2.3.10. Porosimetria por Intrusão de Mercúrio: a porosidade aberta das amostras 

pirolisadas foi determinada pela técnica de intrusão de mercúrio, utilizando-se um 

porosímetro de mercúrio PoreMaster - Quantachrome com variação de pressão de 

intrusão de 20 a 33000 psi. O diâmetro do poro e a pressão estão relacionados entre si 

através da equação de Washburn:104 

 

                                                      
pr

P
cos2

                                                            (4) 

 
onde: P é a pressão,  é a tensão superficial do mercúrio,  é o ângulo de contato da 

superfície do sólido com o mercúrio e rp é o raio do poro. 

 O ângulo de contato entre a superfície do sólido e o mercúrio foi fixado em 140  

e o valor empregado para a tensão superficial do mercúrio foi de 480 erg/cm2. 

Previamente às análises, as amostras foram mantidas sob vácuo à temperatura 

ambiente em pressões da ordem de 50 mTorr. Para a realização das análises utilizou-

se penetrômetros previamente calibrados.  
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III.2.3.11. Microscopia Eletrônica de Varredura (SEM): a morfologia da superfície de 

fratura assim como da superfície dos vidros e das cerâmicas foi analisada em um 

microscópio eletrônico de varredura JEOL JSM 6360 - LV ou no microscópio eletrônico 

de varredura com emissão de campo JEOL JSM 6340F, com voltagem de aceleração 

de 20 e 5 kV, respectivamente. Previamente às análises, a superfície de fratura exposta 

foi recoberta com carbono, seguida por uma camada fina da liga ouro/paládio, 

utilizando-se um metalizador Bal-Tec MED 020. 

 

III.2.3.12. Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS): a análise de composição 

elementar das nanoestruturas obtidas como feltro foi conduzida no microscópio 

eletrônico de varredura JEOL JSM 6360 – LV, onde o detector é posicionado para 

capturar os sinais de raios X emitidos da amostra após interação com o feixe eletrônico. 

A preparação da amostra consistiu em dispersar os aglomerados das nanoestruturas 

em álcool isopropílico P.A. num tubo contendo tampa, sendo então submetido ao ultra-

som por 30 min. Posteriormente, a dispersão foi deixada em repouso e, em seguida, 

coletada uma alíquota da parte superior do solvente e adicionada uma gota no porta-

amostra padrão. Após a evaporação do solvente, as estruturas sobre o porta-amostra 

foram metalizadas com Au/Pd antes da análise. 

 

III.2.3.13. Microscopia Eletrônica de Transmissão (TEM): a análise morfológica das 

nanoestruturas também foi realizada em um microscópio eletrônico de transmissão Carl 

Zeiss CEM 902 utilizando-se uma voltagem de aceleração de 80 kV. A preparação das 

amostras foi idêntica ao procedimento descrito anteriormente. Neste caso, uma gota da 

solução contendo a amostra dispersa foi suportada em porta-amostra padrão para TEM, 

constituído de grades de cobre, e em seguida submetido à análise. 

 

III.2.3.14. Espectroscopia de Perda de Energia de Elétrons (EELS): a análise mais 

detalhada da distribuição elementar das nanoestruturas foi conduzida em um 

microscópio eletrônico de transmissão Carl Zeiss CEM 902 equipado com um 

espectrômetro de filtro de energia Castaing-Henry e software de aquisição de imagens 
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iTEM (Universal Imaging Platform). Imagens elementares e dados espectrais foram 

adquiridos para os elementos Si (132 eV), O (542 eV) e C (303 eV), com fenda de 

energia de 15 eV.105 O registro das imagens foi feito em um detector bidimensional 

através de uma câmera CCD (Proscan) e a resolução da energia durante a aquisição 

dos espectros foi de 2,0 eV. Além da preparação descrita anteriormente, esta análise 

necessitou do auxílio de outros métodos de preparação. Dentre eles, o método que 

obteve êxito consistiu no contato direto da grade de cobre sobre a superfície do corpo 

cerâmico contendo as nanoestruturas. Esta análise foi realizada com o intuito de 

verificar se as nanoestruturas com diferentes morfologias apresentavam composições 

elementares distintas. 
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IV. RESULTADOS E DISCUSSÃO 
 

IV.1. Síntese e cura dos precursores poliméricos 

 

A reação de hidrossililação utilizada na etapa de obtenção do precursor 

polimérico envolve a adição de uma ligação Si-H, do PMS, a uma ligação C=C, do DVB, 

na qual não são gerados subprodutos. A cura por hidrossililação é usualmente 

favorecida com o auxílio de luz ultravioleta, irradiação por raios , descarga elétrica e 

catalisadores como peróxidos, metais e complexos metálicos, sendo os complexos 

derivados de platina(II), Pt(II), normalmente os mais utilizados.
106 Entretanto, esta 

reação também pode ocorrer na ausência de catalisadores em temperaturas acima de 

300 C. Em presença de catalisador de Pt(II) esta reação, apesar de ser bastante 

seletiva, leva à adição da ligação Si-H em duas posições distintas,  e  à vinila,107 com 

predominância da formação do aduto , conforme esquematizado abaixo: 

 

Si H H2C CH Si+

Si CH2 CH2 Si

Si CH

CH3

Si aduto 

aduto 

 

 

 

A hidrossililação tem sido uma das reações mais importantes na obtenção de 

produtos contendo ligações Si-C em escala laboratorial e industrial, desde sua 

descoberta na década de 40.106 É amplamente empregada na manufatura de vários 

materiais à base de silicona, como por exemplo, na obtenção de borracha líquida de 

silicona, LSR (“Liquid Silicone Rubbers”),31
 na cura de selantes e também de 

elastômeros de alto desempenho.108
 Além disso, esta reação também pode ser 
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conduzida na ausência de solventes, facilitando assim a obtenção de materiais sem 

trincas ou defeitos, que são características úteis na produção de filmes e membranas.  

O mecanismo da reação de hidrossililação foi proposto em 1965 por Chalk e 

Harrod,109 e envolve basicamente etapas como adição oxidativa do hidrogêniossilano 

(Si-H) ao centro metálico e eliminação redutiva do produto, conforme Figura 3.    

 

Pt

H SiR3

C
RH

CH2

Pt

C
H R

CH2

Pt
R3Si

H C
H R

CH2

R CH2 CH2 SiR3

PtR3Si

CH2

CH2

R

adição
oxidativa

eliminação 
redutiva

migração 
de hidreto

 

Figura 3. Mecanismo da reação de hidrossililação proposto por Chalk e Harrod.109 

 

Assim, o precursor polimérico pode ser entendido como uma rede polimérica, na 

qual os segmentos lineares (cadeias) são provenientes do PMS, e as pontes de 

reticulação destas cadeias são constituídas de 1,4-dietilfenileno, conforme 

esquematizado na Figura 4. Com isso, diferentes quantidades de DVB adicionadas ao 

PMS deram origem a polímeros híbridos contendo diferentes composições de anéis 

aromáticos em sua estrutura. Os precursores preparados apresentaram-se como 

resinas rígidas após finalizar a etapa de cura ou reticulação. Após este processo, os 

polímeros precursores apresentaram densidade de 1,1 g/cm3, característico de material 

polimérico.3 A transparência desses polímeros foi reduzida com o aumento da 

quantidade inicial de DVB, enquanto que a fragilidade dos mesmos aumentou. Este 
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comportamento está provavelmente associado às reações de polimerização radicalar 

entre os grupos vinilas residuais do DVB, que contribuíram para a contração e formação 

de micro-trincas observadas nos polímeros H3 (PMS/DVB 30/70). Os precursores 

contendo NiAc mostraram uma coloração esverdeada, característica do Ni2+, conforme 

esperado.  

 

=  cadeia polimérica

polímero híbrido PMS/DVB

Pt (II)

DVBPMS

2 +
Si

O

H
Me

O
Si

H

O
Me

Si
H

O

Me

Si CH2 CH2Me

O

O

SiCH2CH2 Me

O

O

 

 
 

Figura 4. Reação proposta entre PMS e DVB gerando o polímero híbrido PMS/DVB. 

 

 

O polímero híbrido H1 (PMS/DVB 70/30) apresenta um excesso de ligações Si-H 

em relação às duplas ligações vinílicas do divinilbenzeno. Como a cura dos polímeros 

foi realizada em atmosfera ambiente, podem ocorrer reações paralelas, como a de 

acoplamento com eliminação de H2 (“de-hydrogen coupling parallel reactions”), 

conforme esquematizado a seguir: 
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+ +Si H H2O Si OH H2
Pt(II)

 
 
 

Ainda como reações paralelas podem ocorrer reticulações adicionais no material 

devido às reações descritas abaixo: 

 

Si OH Si O Si+ +
Pt (II)

Si H H2
 

 

 

Si OH Si O Si+ +Si OH
calor

H2O
 

 
 

Levando em consideração a razão molar Si-H : C=C e admitindo que ambos os 

componentes PMS e DVB foram totalmente incorporados na rede polimérica híbrida, as 

composições molares iniciais de C/Si nos polímeros PMS/DVB 70/30 (H1), 50/50 (H2) e 

30/70 (H3) foram 5,3; 12,3 e 28,7, respectivamente. 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

(5) 

(6) 

(7) 



 
30 

 

 

 

Mariana G. Segatelli                                                                           Resultados e Discussão 

IV.2. Estabilidade térmica dos precursores poliméricos contendo ou 

não NiAc 

 

Os polímeros híbridos PMS/DVB, após o processo de pós-cura, foram 

submetidos à análise termogravimétrica e as curvas resultantes estão expostas nas 

Figuras 5a e 5b.  
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Figura 5. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em função da 

temperatura (b) para os polímeros híbridos PMS/DVB 70/30 (H1), PMS/DVB 50/50 (H2) 

e PMS/DVB 30/70 (H3). 

 

Os polímeros híbridos H1, H2 e H3 apresentaram início de perda de massa entre 

430 e 450ºC. O processo de degradação foi muito similar para estes polímeros, 

envolvendo duas etapas principais: a primeira com temperatura na taxa máxima de 

degradação, Tmáx, de 560, 516 e 513ºC, respectivamente, e a segunda com Tmáx em 

torno de 710ºC para todos os polímeros. A porcentagem de perda de massa envolvida 

na primeira etapa foi 12, 23 e 25% para H1, H2 e H3, respectivamente, enquanto que 

na segunda etapa foi 4, 3 e 4%, respectivamente. Estas etapas podem ser melhor 

visualizadas na Figura 5b. 



 
31 

 
 
 

 

 

 

 

 

Tese de Doutorado                                                                               Resultados e Discussão  

Conforme descrito na Introdução, o início do processo de decomposição térmica 

de polissiloxanos lineares envolve a evolução de siloxanos cíclicos ou lineares voláteis 

formados nos rearranjos inter ou intra-cadeias, a temperaturas de 200 a 300ºC.17,34,35  

Estas estruturas voláteis são formadas mais facilmente quando o polímero é constituído 

de cadeias longas que apresentam grupos terminais reativos, como Si-OH. Entretanto, 

os polímeros precursores foram utilizados na forma de uma rede polimérica, e a baixa 

probabilidade de encontrar o nucleófilo (Si-OH) em suas estruturas minimiza a 

ocorrência de rearranjos inter ou intra-cadeias, o que justifica a boa estabilidade térmica 

observada para H1, H2 e H3, em relação aos polissiloxanos lineares.  

A degradação térmica destes polímeros que se iniciou a temperaturas próximas 

de 450ºC está associada à cisão das ligações Si-C, C-H e C-C dos grupos Si-CH3 e Si-

CH2-CH2-, além da provável evolução de siloxanos cíclicos e lineares que podem ainda 

ter sido formados.33,34 É importante observar que nesta etapa, a Tmáx diminuiu com o 

aumento do componente orgânico (DVB) no sistema. Além disso, com o aumento da 

quantidade de DVB, tornou-se mais evidente um ombro em ~ 580ºC nas curvas da 

Figura 5b que pode ser atribuído à degradação de parte dos anéis fenilenos presentes 

na estrutura das redes poliméricas, os quais apresentam uma estabilidade térmica 

maior do que os grupos -CH3 e -CH2-CH2-. De ~ 630 a 800ºC ocorre a etapa de 

mineralização, a qual envolve baixas perdas de massa, de ~ 4%, dando origem ao 

oxicarbeto de silício, SiCxOy, com rendimento cerâmico de 83, 72 e 69% para H1, H2 e 

H3, respectivamente. Conforme esperado, quanto maior a quantidade do componente 

inorgânico (PMS) no polímero, maior o rendimento cerâmico a 980ºC, devido às 

reações paralelas que podem ter ocorrido no material. 

Os polímeros híbridos contendo NiAc (HNi1, HNi2 e HNi3) revelaram 

comportamento térmico similar aos correspondentes polímeros sem NiAc, exceto em 

relação à decomposição térmica, correspondente ao acetato proveniente do sal, em ~ 

342ºC, conforme ilustrado nas Figuras 6a e 6b. As etapas de degradação associadas 

aos polímeros ocorreram com Tmáx em 553 e 715 C para HNi1, 525 e 704 C para HNi2 

e 519 e 709 C para HNi3, de forma similar ao observado para a série de polímeros 

precursores sem NiAc. Estes polímeros apresentaram rendimentos cerâmicos de 82, 73 
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e 69% para HNi1, HNi2 e HNi3, respectivamente, valores próximos dos observados nas 

correspondentes amostras sem NiAc. Estes resultados indicaram que a adição de NiAc 

ao precursor polimérico não alterou o mecanismo de degradação térmica das redes 

poliméricas híbridas. A porcentagem esperada de NiO no material é de 1,9 % em 

massa a 980 C.  
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Figura 6. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em função da 

temperatura (b) para os polímeros híbridos PMS/DVB 70/30 + Ni (HNi1), PMS/DVB 

50/50 + Ni (HNi2) e PMS/DVB 30/70 + Ni (HNi3). 
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IV.3. Caracterização estrutural e elementar dos materiais vítreos e/ou 

cerâmicos com e sem Ni 

 

A pirólise de polissiloxanos em atmosfera inerte a ~ 1000 C usualmente resulta 

em vidros de oxicarbeto de silício (SiCxO4-x) onde 0  x  4, os quais são caracterizados 

como uma fase inorgânica metaestável. Esta fase é constituída por uma distribuição 

aleatória de diferentes sítios de silício coordenados tetraedricamente, tais como SiO4, 

SiCO3, SiC2O2, SiC3O e SiC4, designados como unidades Q, T, D, M e C, 

respectivamente,15 e ainda por uma fase dispersa de carbono. É bem estabelecido que 

a temperaturas superiores a 1000 C, ocorre uma reorganização contínua destes sítios 

até a formação das fases termodinamicamente estáveis de carbeto de silício e sílica 

cristobalita, além de carbono grafítico, em proporções que dependem da estrutura 

química do precursor utilizado. A reorganização dos sítios de silício assim como a 

segregação de fases estáveis nos materiais à base de SiCxO4-x, obtidos em 

temperaturas usualmente acima de 1300 C, já foram verificadas em vários 

trabalhos.13,48,67,110 

 A conversão dos polímeros híbridos a materiais vítreos e/ou cerâmicos foi 

monitorada por espectroscopia infravermelho. Na Figura 7 estão ilustrados os espectros 

das amostras H2 e HNi2 obtidas em diversas temperaturas, os quais revelam a 

evolução estrutural do material.  

 Os espectros do DVB e PMS também são mostrados para comparação. Em 

ambas as amostras, H2 e HNi2, observou-se uma redução drástica da intensidade 

relativa da absorção dos grupos vinila (3055 cm-1) e da ligação Si-H (2160 cm-1)111 em 

relação aos espectros do DVB e PMS, respectivamente. Este resultado indica que a 

reação de hidrossililação entre PMS e DVB foi efetiva, gerando as redes poliméricas 

híbridas H2 e HNi2. Até 450 C foi ainda possível observar as absorções características 

de grupos orgânicos constituintes das redes poliméricas, além das absorções 

características da cadeia de siloxano. Entretanto, a 700 C, o processo de mineralização 

das amostras a oxicarbeto de silício metaestável encontra-se avançado, o que foi 
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evidenciado pela ausência de absorções relativas a C-H, excetuando-se uma fraca 

absorção em ~ 1267 cm-1, associada ao Si-CH3. A amostra H2 obtida a 950 C mostrou 

absorções largas centralizadas em ~ 1100 cm-1, correspondente ao assSi-O-Si, e em 

800 cm-1, associada ao sSi-O-Si e Si-C, conforme esperado para este material. Nas 

temperaturas finais de 1300 C e 1500 C verificou-se uma diminuição acentuada na 

largura da banda a ~ 1100 cm-1 nestas cerâmicas e a definição de picos em 780, 620 e 

480 cm-1. A absorção larga centralizada em 780 cm-1 tem contribuição do sSi-O-Si e do 

Si-C, enquanto que a absorção em 620 cm-1 é típica da fase de opalina, provavelmente 

da opalina-C, que contém cristobalita, e em 480 cm-1 tem-se a vibração de siloxanos 

cíclicos presentes na estrutura da cerâmica.111,112 É bem estabelecido na literatura que 

a formação de SiC ocorre em temperaturas superiores a 1300 C, podendo estar 

envolvida a reação de carborredução de sítios ricos em Si-O presentes na fase não 

cristalina de SiCxOy ou por reação de redistribuição de sítios de Si, levando à 

segregação de fases.19,23  
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Figura 7. Espectros IR do DVB, PMS e dos materiais H2 (a) e HNi2 (b) obtidos em 

diferentes temperaturas. 

 

 As amostras contendo Ni (Figura 7b) obtidas até 700 C revelaram perfis 

espectrais similares em relação às correspondentes amostras derivadas de H2. De 
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950 C a 1500 C, foi verificada uma redução considerável na intensidade relativa da 

absorção correspondente ao assSi-O-Si e também um aumento pronunciado da 

intensidade relativa da banda em 800 cm-1, atribuída ao Si-C. Este resultado sugere 

que a presença do Ni induziu à formação da fase cristalina SiC, com o consumo dos 

sítios ricos em Si-O, ou seja, favoreceu a reação de carborredução. A evolução 

estrutural apresentada para os polímeros H1 e H3, em função da temperatura, foi 

similar à ilustrada para H2, enquanto que os espectros de HNi1 e HNi3 mostraram 

perfis similares ao ilustrado para HNi2, conforme pode ser observado nas Figuras 8a e 

8b. 
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Figura 8. Espectros IR dos materiais H1 e H3 (a) e HNi1 e HNi3 (b) obtidos a 950, 1300 

e 1500 C. 

 

 

Os difratogramas de raios X das cerâmicas H2 e HNi2 pirolisadas em diferentes 

temperaturas são mostrados nas Figuras 9a e 9b, respectivamente. Estas amostras 

foram selecionadas para ilustrar a evolução estrutural observada de 950 a 1500 C nos 

materiais estudados. 
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Figura 9. Difratogramas de raios X dos materiais H2 (a) e HNi2 (b) obtidos a 950 C, 

1300 C e 1500 C, onde c = cristobalita,  = -SiC,    = Ni, * = NiO, + = Ni2Si e # = C 

grafite. 

 

A amostra H2 obtida a 950 C apresentou um halo centralizado em ~ 24o (2 ), 

típico de vidros de SiCxOy.
26,45 O aumento da temperatura para 1300oC e 1500oC 

promoveu a cristalização da fase -SiC nas cerâmicas, caracterizada por picos de 

difração em 35,5 , 43 , 60  e 72  (2 ), correspondentes aos planos (111), (200), (220) e 

(311),113 com intensidades relativas de 100, 10, 60 e 60, respectivamente. Além destes 

picos também foi verificado um halo em 22o (2 ), atribuído à sílica opalina-C presente 

nos domínios da matriz de SiCxOy e um ombro em 26  (2 ), correspondente ao carbono 

grafite, nas amostras obtidas a 1300 C e a 1500 C.111,114,115 Os difratogramas de raios 

X das composições H1 e H3 revelaram comportamentos similares à H2, como pode ser 

visto na Figura 10a.  

A presença do metal Ni permitiu uma cristalização mais efetiva na cerâmica 

correspondente, HNi2, principalmente a 1500 C, como pode ser visto na Figura 9b. 

Nesta amostra foi verificada a presença de picos estreitos e bem definidos da fase -

SiC, difrações características da sílica cristobalita em 22 , 28,5  e 31,5  (2 ),116 com 

intensidades relativas de 100, 11 e 13, respectivamente, e também dois picos menos 

intensos em 26,1  e 44,3  (2 ), correspondentes aos planos (002) e (100) do carbono 
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grafite,117 revelando intensidades relativas de 100 e 6, respectivamente. Os picos de 

menor intensidade em 43,3  e 62,9  (2 ) são atribuídos aos planos (200) e (220) do 

NiO,118 com intensidades relativas de 100 e 35, respectivamente, enquanto que aqueles 

em 44,5  e 52  (2 ), com intensidades relativas de 100 e 42, respectivamente, são 

característicos do Ni metálico, correspondentes aos planos (111) e (200),119 

respectivamente. Além disso, nas cerâmicas obtidas a 1300 C e 1500 C ainda 

apareceram picos de difração de menor intensidade em ~ 39 , 45,4  e 49  (2 ), todos 

com intensidades relativas de 100, os quais são característicos da fase Ni2Si.120 As 

análises de XRD dos vidros e das cerâmicas obtidas da formulação HNi1 e HNi3 estão 

ilustradas na Figura 10b. As difrações correspondentes ao carbono grafite e às fases 

contendo Ni são mais intensas para a amostra HNi3. Entretanto, o aumento da 

temperatura promoveu a redução destas intensidades. Este comportamento indica que 

o aumento da quantidade de DVB nos precursores poliméricos contendo Ni contribuiu 

para uma carborredução mais intensa do material com o aumento da temperatura de 

950 para 1500 C. 
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Figura 10. Difratogramas de raios X dos materiais H1 e H3 (a) e HNi1 e HNi3 (b) 

obtidos a 950, 1300 e 1500 C. 
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Com base nestes resultados, assume-se que o Ni atuou como agente indutor de 

cristalização, diminuindo assim a energia de ativação para a cristalização das fases de 

cristobalita (c-SiO2), -SiC e grafite na matriz cerâmica. Neste caso, o Ni fragmenta a 

rede de SiCxOy, atuando como agente de cristalização, ao contrário de SiBCO121 e 

SiBCN,18 onde o átomo de boro aumenta a temperatura de devitrificação. Além disso, 

as análises obtidas não permitiram identificar se foi uma, ou mais, entre as fases Ni, 

NiO e Ni2Si ativas no processo de cristalização.     

A formação de Ni e Ni2Si, observada nos materiais cerâmicos a 1300 C e 

1500 C, pode ser explicada pelas reações de oxi-redução que ocorrem 

concomitantemente com a degradação da rede polimérica híbrida. Estas reações foram 

sugeridas por Scheffler e colaboradores,69 para o processo de pirólise de 

polissilsesquioxanos, e estão esquematizadas na Figura 11. Inicialmente, o aumento 

gradativo da temperatura leva à formação das espécies Ni(0) e Ni(2+), conforme etapa I. 

Em seguida, as espécies remanescentes de Ni(2+) podem ser reduzidas por hidrogênio e 

hidrocarbonetos, produzidos pela decomposição térmica do precursor polimérico 

(etapas II e III). Finalmente, Ni2Si é formado entre 1300 C e 1500 C, de acordo com a 

etapa IV. 

 

Ni(0)/Ni(2+)

Si-O-C + CxHy/H2

(m+n) Ni(0)

p Ni2Si + Si-O-C(-p Si)

CxHy/H2

T
em

pe
ra

tu
ra

I. Ni(ac)2

II. [RxSiO4-x]

III. m Ni(0)/n Ni(2+)

IV. 2p Ni(0) + Si-O-C

 

Figura 11. Reação proposta para a formação de Ni e Ni2Si na matriz cerâmica derivada 

de polissilsesquioxano por pirólise em atmosfera inerte de Ar. (adaptada da ref. 69). 
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O aumento da temperatura de pirólise e a presença de Ni nos materiais 

promoveram efeito marcante na cristalização das cerâmicas, levando-se à formação de 

cristais maiores de -SiC, alterando também a densidade dos materiais. A literatura 

relata que vidros de SiCxOy derivados de precursores poliméricos apresentam 

temperatura de transição vítrea na faixa de 1200-1350 C.
40,41 Desta forma, o processo 

de sinterização viscosa que ocorre acima da temperatura de transição vítrea da fase de 

SiCxOy além de auxiliar a densificação das amostras pirolisadas a 1300 e 1500 C, 

favoreceu a formação das fases de c-SiO2 (  = 2,2 - 2,6 g/cm3) e de -SiC (  = 3,0 - 3,2 

g/cm3),3,21
 por facilitar reações de redistribuição de sítios de Si na fase não cristalina dos 

materiais. Na Tabela 2 estão ilustrados os valores de tamanho médio estimado para os 

cristais de -SiC no plano (111) e de densidade dos vidros e das cerâmicas com e sem 

Ni obtidas em diferentes temperaturas. 

 
Tabela 2. Tamanho médio estimado para os cristais de -SiC e valores de densidade para os materiais 

vítreos e cerâmicos com e sem Ni obtidos em diferentes temperaturas. 

 
 

Tamanho médio do 
cristal -SiC no 

plano (111) (nm)* 
Densidade (g/cm3) 

 Amostras 1300oC 1500oC 700oC 950oC 1300oC 1500oC 

Sem 

Ni 

H1 5,9 5,9 1,425 ± 0,002 1,703 ± 0,001 1,953 ± 0,003 1,902 ± 0,002 

H2 4,7 5,1 1,327 ± 0,001 1,609 ± 0,003 1,781 ± 0,002 1,756 ± 0,003 

H3 4,8 5,0 1,329 ± 0,002 1,606 ± 0,001 1,734 ± 0,002 1,752 ± 0,002 

Com 

Ni 

HNi1 6,2 19,8 1,495 ± 0,003 1,760 ± 0,003 1,975 ± 0,002 2,151 ± 0,002 

HNi2 6,9 24,2 1,400 ± 0,002 1,562 ± 0,001 1,513 ± 0,002 1,916 ± 0,003 

HNi3 17,4 42,8 1,511 ± 0,003 1,711 ± 0,002 1,948 ± 0,001 2,479 ± 0,003 

*Valores estimados pela equação de Scherrer98,99 utilizando-se o pico de difração em 35,5  (2 ). 

 

Todas as formulações contendo ou não Ni obtidas abaixo de 700 C mostraram 

valores de densidade de 1,1 g/cm3, típicos de materiais poliméricos.3 Entretanto, de 

700 C a 1500 C, a densidade dos materiais aumentou com o aumento da temperatura, 
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sendo este efeito atribuído aos processos de mineralização seguido pela cristalização. 

Os materiais com Ni revelaram maiores valores de densidade do que os respectivos 

materiais sem Ni. Este comportamento está relacionado com o perfil mais cristalino dos 

primeiros, com intensa cristalização das fases de c-SiO2 e -SiC, juntamente com a 

presença de outras fases cristalinas contendo Ni. A amostra HNi3 obtida a 1500 C, que 

revelou o maior valor de densidade, foi a que apresentou uma maior contribuição da 

fase cristalina mais densa (fase -SiC).  

A estrutura molecular  dos precursores poliméricos durante o processo de pirólise 

apresentou evolução similar, independente da composição destes. Os ambientes 

químicos de silício nos materiais podem ser visualizados nos espectros de 29Si MAS 

NMR das amostras H1 e HNi1 da Figura 12, que apresentaram perfis semelhantes aos 

de outras composições, em cada um dos conjuntos de vidros e cerâmicas. 
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Figura 12. Espectros de 29Si MAS NMR dos materiais H1 (a) e HNi1 (b) obtidos a 

950 C, 1300 C e 1500 C. 

 

Os materiais vítreos obtidos a 950 C mostraram comportamentos típicos de 

redes de SiCxOy, com picos largos associados a diferentes unidades de silício.17 Nesta 

temperatura, a amostra H1 revelou quatro sinais centralizados em ~ -106, -71, -33 e –
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14 ppm, além de um quinto sinal em -6 ppm, atribuídos às unidades SiO4 (Q), SiO3C 

(T), SiO2C2 (D), SiC4 (C) e SiOC3 (M),17 respectivamente. Para HNi1 os primeiros quatro 

sinais foram observados praticamente nos mesmos valores e os sítios M foram 

deslocados para ~ 10 ppm. A quantidade relativa destas espécies tem uma 

dependência maior da temperatura de pirólise e da presença, ou não de Ni, 

apresentando uma menor influência da composição do precursor. As cerâmicas obtidas 

a 1500oC apresentaram uma estrutura com predominância de sítios SiO4 e SiC4, típicos 

de SiO2 e SiC, respectivamente. Este comportamento está relacionado às reações de 

redistribuição e/ou carborredução que ocorrem ao redor dos átomos de silício, dando 

origem a um processo contínuo de separação de fases, que a 1500 C, prevaleceram as 

fases termodinamicamente estáveis de SiO2 e SiC.  

Com a finalidade de obter uma análise quantitativa da proporção de sítios de 

silício em cada um dos picos dos espectros de 29Si MAS NMR, efetuou-se um 

tratamento matemático de ajuste de curvas utilizando-se o software Origin 5.0TM, 

empregando-se o modelo Gaussiano para obter a integração da área de cada sítio. 

Para ilustrar a integração, os espectros de 29Si MAS NMR original e ajustado por curvas 

gaussianas, para o material vítreo H1 obtido a 950 C, são mostrados na Figura 13.  
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Figura 13. Espectro original, ajustado e após o tratamento matemático utilizando-se o 

ajuste gaussiano, para o material vítreo H1 obtido a 950 C. 
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A composição elementar dos vidros e das cerâmicas com e sem Ni obtidas a 

950 C e 1500 C, juntamente com a porcentagem molar de cada sítio de silício, extraída 

do tratamento matemático do espectro de 29Si MAS NMR, estão ilustradas na Tabela 3.  

 

Tabela 3. Composição elementar dos vidros e das cerâmicas com e sem Ni obtidos a 950 C e 1500 C e 

porcentagem dos sítios de Si obtida pela integração das curvas sob os picos no espectro de 29Si MAS 

NMR. 

Amostras/ 

Temperatura ( C) 

Análise 
elementar 

29Si MAS NMR 

Sitios de Si (% molar) 
 

 
Fórmula 
empíricaa Q T D M C Clivre (%) 

H1/100 SiC3,24O0,95H3,62       

H1/950 SiC2,02O 0,66H0,32 24 30 27 15 4 52 

H1/1500 SiC2,13O0,81H0,04 39 11 8 - 42 51 

H2/100 SiC6,37O0,95H6,74       

H2/950 SiC2,59O0,66H0,93 27 20 5 - 48 45 

H2/1500 SiC2,64O0,73H0,02 52 4 - - 44 55 

H3/100 SiC13,3O0,95H13,6       

H3/950 SiC3,06O0,86H0,96 29 20 7 - 44 48 

H3/1500 SiC3,33O0,73H0,05 40 13 - - 47 49 

HNi1/100 SiC3,24O0,95H3,62       

HNi1/950 SiC2,30O1,13H0,30 22 21 8 29 20 28 

HNi1/1500 SiC1,98O1,25H0,14 41 - - - 59 41 

HNi2/100 SiC6,37O0,95H6,74       

HNi2/950 SiC2,62O0,79H0,52 22 20 5 - 53 39 

HNi2/1500 SiC2,57O0,89H0,09 53 3 - - 44 55 

HNi3/100 SiC13,3O0,95H13,6       

HNi3/950 SiC3,37O1,24H0,62 31 18 6 - 45 47 

HNi3/1500 SiC2,28O0,63H0,06 38 - - - 62 38 

a Fórmula empírica normalizada para um átomo de Si. 
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As intensidades relativas das razões SiO4/SiC4 são 0,83 e 0,44 para as 

cerâmicas H1 e HNi1 obtidas a 1500 C, indicando que a amostra contendo Ni possui 

uma quantidade relativamente maior da fase de SiC inserida na matriz cerâmica. Este 

resultado concordou com XRD, espectros IR e medidas de densidade. As outras 

formulações (H2, H3, HNi2 e HNi3) mostraram comportamentos similares, enfatizando 

assim o efeito do Ni no comportamento da cristalização e da separação de fases nestes 

sistemas. 

O teor de carbono total em todas as amostras obtidas neste trabalho está 

expresso na fórmula empírica e aumentou com a quantidade de DVB incorporada à 

rede polimérica híbrida, como esperado. Comparando os dois conjuntos de materiais 

verifica-se que as cerâmicas da série HNi obtidas a 1500oC revelaram menor 

quantidade de carbono na estrutura com relação às correspondentes cerâmicas da 

série H, indicando que a presença de Ni induziu o processo de carborredução nestes 

materiais. De modo geral, independente da temperatura de pirólise o teor de oxigênio 

nas composições investigadas foi maior para as cerâmicas contendo Ni. Isto sugere que 

as amostras com Ni provavelmente apresentaram uma estrutura com maior mobilidade 

de cadeias, o que possibilitou a difusão dos átomos nestes materiais com conseqüente 

diminuição da temperatura de cristalização. A menor quantidade da fase de Clivre nas 

cerâmicas HNi também deve ter contribuído para a diminuição da barreira de difusão.45 

O aumento da temperatura de 950oC a 1500oC aumentou a quantidade relativa dos 

sítios Q e C, correspondentes às fases estáveis de SiO2 e SiC, em todas as 

composições estudadas com e sem Ni. Este resultado justificou o aumento do valor de 

densidade dos materiais com o aumento da temperatura (Tabela 2), uma vez que fases 

mais densas foram formadas na matriz cerâmica. Por outro lado, os maiores valores de 

densidade das amostras com Ni em relação às respectivas sem Ni podem ser 

associados à maior contribuição da fase SiC (sítios C), tendo em vista que a quantidade 

da fase SiO2 (sítios Q) não apresentou grande variação comparando-se com as 

correspondentes amostras com e sem Ni no material.      

A fase de carbono dispersa na matriz cerâmica, também conhecida como 

carbono livre, foi avaliada por espectro de 13C MAS NMR, que fornece informações a 
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respeito dos ambientes locais dos sítios de carbono presentes nas cerâmicas. Os 

espectros obtidos para as composições estudadas apresentaram perfis similares aos 

espectros ilustrados para as amostras H1 e HNi1 na Figura 14, sugerindo que 

aparentemente, não houve alteração significativa em termos de ambientes químicos de 

carbono, com a variação da composição do polímero precursor e em relação à 

presença, ou não de Ni, dentro do limite de detecção do equipamento.  
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Figura 14. Espectros de 13C MAS NMR dos materiais H1 (a) e HNi1 (b) obtidos a 

950 C, 1300 C e 1500 C. 

 

Conforme já descrito anteriormente, a presença de carbono livre está associada 

à decomposição incompleta dos grupos orgânicos presentes na rede polimérica como, 

por exemplo, grupos metila e fenila.49 Nos vidros obtidos a 950 C foram observados 

três sinais: a ressonância ao redor de 25 ppm  é atribuída ao carbono alifático (sítios de 

Csp3); o sinal de ressonância mais intenso e alargado em 124 ppm confirmou a 

presença de carbono aromático (sítios de Csp2) e, finalmente, o sinal em 136 ppm está 

associado à fase de carbono com a ordenação do grafite.48,49 O sinal do carbono grafite 

tornou-se menos acentuado com o aumento da temperatura, apesar dos difratogramas 

de raios X revelarem comportamento oposto. Esta discrepância pode ser explicada pelo 

sinal pouco intenso de ressonância referente ao carbono grafite nas amostras 
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cerâmicas, assim como à dificuldade na obtenção de análises de 13C MAS NMR em 

decorrência do elevado tempo de relaxação para a identificação dos sítios de carbono 

nestas amostras. Os parâmetros experimentais necessários para a obtenção destes 

espectros são essenciais para definir apropriadamente os sinais. Neste sentido, as 

amostras deveriam ser submetidas a diferentes condições experimentais. Entretanto, 

não foi possível fazer esta avaliação devido à limitação de tempo do equipamento. 

Tendo em mente estas considerações, os dados apresentados indicam que a 

interpretação destas análises deve ser realizada cuidadosamente.    

Conforme descrito anteriormente, a espectroscopia Raman é uma das técnicas 

mais eficientes para a avaliação de materiais com alto teor de carbono, especialmente 

carbonos insaturados. Neste trabalho, esta técnica foi utilizada para obter informação 

sobre a evolução estrutural da fase de Clivre dispersa na matriz de SiCxOy obtida em 

diferentes temperaturas.  

O espectro Raman do cristal de grafite hexagonal é caracterizado por um pico 

intenso e bem definido em 1575 cm-1, conhecido como banda G (banda do grafite) e 

neste material, a banda D é proibida.65 Em sistemas cerâmicos contendo domínios de 

carbono dispersos, incluindo carbono turbostrático, as bandas D e G são observadas e 

pode-se utilizar a razão I(D)/I(G) para avaliar o tamanho do domínio de carbono grafítico 

pela equação 3, descrita na Introdução (I(D)/I(G) = C( )La
2).48 O valor do coeficiente C 

para a radiação de 514,5 nm do laser de Ar utilizado neste estudo é de 0,0055 Å-2.63 Os 

dados estão sendo analisados pelo modelo de Ferrari e Robertson,63 pelo fato do 

sistema apresentar domínios de carbono desordenados. 

Todas as amostras vítreas e cerâmicas apresentaram os dois modos D e G, 

como ilustrado na Figura 15 para as amostras H1 e HNi1 obtidas a 950 C, 1300 C e 

1500 C. Os perfis espectrais para as outras amostras de cada conjunto foram similares, 

independente da composição dos precursores. 

Os vidros obtidos a 950 C exibiram sinal de fluorescência, principalmente acima 

de 2000 cm-1, além da presença dos picos D e G alargados, indicando a presença de 

sítios de carbono em sistema desordenado.48 O fenômeno acentuado de fluorescência 
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foi verificado no trabalho de Bréquel e colaboradores,28 o qual não permitiu a 

identificação da fase de Clivre em cerâmicas de SiCO enriquecidas com carbono até 

1400 C. Segundo os autores, este fenômeno pode estar relacionado com defeitos 

presentes nos materiais e com o aprisionamento de radicais formados durante a 

transformação de polímero à cerâmica. 

O aumento da temperatura promoveu um decréscimo no sinal de fluorescência 

nestes materiais. Além disso, a 1500 C, as bandas D e G tornaram-se mais definidas, o 

que caracteriza o processo de grafitização, apresentando também uma diminuição 

aparente das respectivas larguras à meia altura ( ), sugerindo a organização da fase 

de Clivre durante o processo de aquecimento destas amostras. 

Em materiais contendo a fase de carbono grafite, a posição da banda G é 

influenciada pela quantidade de sítios de Csp3.63,66 O aumento da quantidade destes 

sítios no material induz o deslocamento da banda G para posições de menor número de 

onda. Além disso, a largura da banda está associada à microestrutura da fase de Clivre. 

Quanto maior a largura, maior a quantidade de defeitos e de desordem no sistema.63 
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Figura 15. Espectros Raman dos materiais H1 (a) e HNi1 (b) obtidos a 950 C, 1300 C 

e 1500 C. 
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Com a finalidade de obter parâmetros específicos para o melhor entendimento 

da evolução da fase de Clivre em função da temperatura de pirólise, as bandas D e G 

foram submetidas a um tratamento matemático utilizando-se o modelo Lorentziano.48,62 

Em geral, o tratamento térmico promoveu a tendência de deslocar a banda G para 

maiores valores de números de ondas e de reduzir a largura à meia altura das bandas 

D e G, para todas as composições contendo ou não Ni, conforme ilustrado na Tabela 4.  

 

Tabela 4. Dados extraídos dos espectros Raman das posições das bandas D e G, largura à 

meia altura das bandas D e G ( D e G) e razão I(D)/I(G) para os materiais com e sem Ni 

obtidos a 950, 1300 e 1500oC. 

Amostras Temperatura 
( C) 

D 
(cm-1) 

G 
(cm-1) 

D 

(cm-1) 
G 

(cm-1) 
I(D)/I(G)48,63 

H1 
950 1338 1574 209 169 1,13 

1300 1341 1591 143 84 1,12 
1500 1350 1596 59 69 1,89 

H2 
950 1337 1575 235 130 1,05 

1300 1349 1596 63 65 1,80 
1500 1347 1588 88 74 1,42 

H3 
950 1328 1596 159 60 1,01 

1300 1351 1598 63 66 1,77 
1500 1346 1594 65 68 1,51 

HNi1 
950 1333 1590 230 71 1,43 

1300 1342 1595 131 69 1,21 
1500 1352 1596 56 66 1,82 

HNi2 
950 1339 1562 231 198 1,01 

1300 1347 1589 65 69 1,41 
1500 1340 1595 54 60 1,38 

HNi3 
950 1338 1571 214 170 0,99 

1300 1335 1596 176 75 1,13 
1500 1346 1587 58 64 1,38 

 

Estes resultados sugerem que o aumento da temperatura promoveu uma 

diminuição de defeitos dentro dos domínios de carbono, em decorrência do decréscimo 

da quantidade de sítios de Csp3, acompanhado de um aumento da organização destes 

nanodomínios. Segundo a equação 3, o tamanho dos nanodomínios de carbono variou 
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entre 1,3 e 1,8 nm para ambos os sistemas, com o aumento da temperatura de pirólise. 

Gregori e colaboradores62 também observaram o processo de grafitização, identificado 

pela separação entre as bandas D e G, assim como a redução de defeitos na fase de 

carbono em cerâmicas de SiCN, com o aumento da temperatura de 1000 para 1400 C. 

Espectros Raman com perfis típicos de organização da fase de Clivre também foram 

verificados em oxicarbeto de silício obtido a partir de um gel derivado de 

metiltrietoxissilano.66 No entanto, Kleebe e colaboradores48 não verificaram alterações 

no tamanho e no processo de organização dos domínios de carbono em cerâmicas de 

SiCO derivadas de precursor polimérico contendo alto teor de carbono. Segundo estes 

autores, o crescimento dos domínios de carbono depende da difusão de voláteis 

seguida de nucleação, além de rearranjos de ligações C-C, o que nem sempre é 

favorecido com o aumento da quantidade do componente orgânico no precursor. Isto 

leva a sugerir que a distribuição das fases, especialmente das cristalinas, nas 

cerâmicas pode dificultar mais, ou menos, a difusão de átomos na cerâmica, permitindo 

maior ou menor crescimento de domínios de carbono no material. Este sistema é 

bastante complexo.  

Em todos os espectros Raman não foi possível a identificação da fase -SiC, 

caracterizada pela presença das bandas em ~ 920, 830 e 431 cm-1,55 apesar desta ter 

sido identificada por XRD e espectros IR. Este fato pode ser explicado pela menor 

eficiência do espalhamento Raman para o SiC em relação ao carbono grafite.14,49 No 

entanto, um sinal pouco intenso em ~ 450 cm-1 foi verificado em algumas amostras. 

 

 

 

 

 

 

 



 
49 

 
 
 

 

 

 

 

 

Tese de Doutorado                                                                               Resultados e Discussão  

IV.4. Avaliação da porosidade dos materiais vítreos e/ou cerâmicos 

com e sem Ni 

 

As amostras cerâmicas foram submetidas à técnica de adsorção de nitrogênio, 

com a finalidade de investigar os micro e mesoporos presentes nestes materiais, assim 

como determinar a área superficial específica, volume e tamanho de poros. Dados 

extraídos das isotermas, tais como área superficial específica (AS), volumes de 

microporos e mesoporos e tamanho médio dos poros estão compilados na Tabela 5. 

 

Tabela 5. Valores de área superficial específica (AS), volumes de mesoporos e microporos e 

tamanho médio dos poros para os materiais com e sem Ni obtidos a 950, 1300 e 1500oC 

Amostras Temperatura 
( C) 

AS 
(m2/g) 

Volume de 
mesoporos 
(10-3 cm3/g)a 

Volume de 
microporos 
(10-3 cm3/g)b 

Tamanho 
médio dos 
poros (nm) 

H1 
950 - - - - 

1300 - - - - 
1500 3,1 2,8 0,8 3,9 

H2 
950 1,0 - - - 

1300 1,5 0,3 0,01 1,2 
1500 1,5 0,7 0,5 3,1 

H3 

950 1,2 - - 4,2 
1300 2,7 - - 1,9 
1500 0,8 0,9 0,07 4,7 

HNi1 
950 1,1 2,0 0,1 7,4 

1300 0,1 - - 6,9 
1500 0,5 0,7 0,01 6,8 

HNi2 
950 0,7 - - 8,3 

1300 3,6 3,2 0,07 4,5 
1500 188,4 305,8 6,8 6,2 

HNi3 
950 1,4 2,5 0,08 7,2 

1300 5,9 8,0 0,7 5,6 
1500 62,6 95,4 2,2 6,2 

a Distribuição de mesoporos obtida a partir do método de BJH utilizando-se dados da isoterma de dessorção. 
b Dados obtidos a partir do método t-plot. Intervalo de mesoporos = 2-50 nm e de microporos (< 2nm).122 
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 De acordo com os dados apresentados na Tabela 5, as amostras obtidas sem Ni 

não apresentaram alterações significativas em suas texturas com a variação da 

temperatura de pirólise e da composição dos precursores poliméricos. As curvas de 

adsorção de nitrogênio, ilustradas na Figura 16, indicaram que estas cerâmicas não 

revelaram um comportamento típico de material microporoso, uma vez que não foi 

observado um aumento significativo do volume de gás adsorvido em pressões relativas 

baixas.123 O volume de gás adsorvido nestas amostras permaneceu praticamente 

inalterado durante todo intervalo de pressão relativa, independente da temperatura de 

pirólise, indicando que estas amostras não apresentaram microporosidade mensurável. 

Este comportamento reforçou o fato de que cerâmicas derivadas de polímeros são 

classificadas como materiais densos, revelando valores extremamente baixos de área 

superficial, na faixa de 1 a 2 m2/g.48 Além disso, não foi possível registrar as isotermas 

de adsorção e dessorção nas cerâmicas da série H devido à insuficiente quantidade de 

gás adsorvida no material, impossibilitando a determinação dos parâmetros 

relacionados à estrutura porosa.  
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Figura 16. Isotermas de adsorção e dessorção de nitrogênio do material H2 obtido a 

950 C, 1300 C e 1500 C.  
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 As amostras HNi1 em todas a temperaturas de pirólise e HNi2 e HNi3 obtidas a 

950 e 1300 C apresentaram baixos valores de AS e de volumes de meso e microporos, 

similares aos observados para as correspondentes amostras obtidas na ausência de Ni, 

conforme ilustrado nas curvas da Figura 17a-c e Tabela 5.  
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Figura 17. Isotermas de adsorção e dessorção de nitrogênio dos materiais HNi1 (a), 

HNi2 (b) e HNi3 (c) obtidos a 950 C, 1300 C e 1500 C.  

 

O aumento da temperatura foi um fator determinante para gerar porosidade 

nestes materiais, particularmente quando as amostras HNi1, HNi2 e HNi3 foram 



 
52 

 

 

 

Mariana G. Segatelli                                                                           Resultados e Discussão 

aquecidas a 1500 C. Nesta temperatura, estas cerâmicas revelaram valores de área 

superficial de 0,5, 188,4 e 62,6 m2/g, respectivamente, além de isotermas típicas de 

materiais mesoporosos, indicando que o processo de evaporação na dessorção é 

diferente do processo de condensação na adsorção.123,124 A amostra HNi1 obtida a 

950 C também apresentou o mesmo comportamento. A hipótese de que estas 

cerâmicas são mesoporosas também pode ser comprovada pelos valores de tamanho 

médio dos poros (Tabela 5), que se encontram no intervalo considerado para esta 

classificação (2 < d < 50 nm).124 As curvas de adsorção e dessorção das amostras 

obtidas a 1500 C são típicas de isotermas do tipo V, de acordo com a classificação da 

IUPAC,101,124 onde a histerese verificada na curva de dessorção usualmente é mais 

pronunciada quanto maior a dispersão de tamanho de poros. Entretanto, nestas 

amostras não foram verificadas a presença de um platô característico na região de altas 

pressões relativas, o qual é atribuído à condensação completa nos poros. A região 

inicial destas isotermas está relacionada às isotermas de adsorção do tipo III, indicando 

que as interações atrativas entre as moléculas do gás e o sólido adsorvente são 

relativamente fracas.101 Vale ressaltar que a ausência da histerese na isoterma não 

significa que o material não apresenta porosidade, já que determinados formatos de 

poros podem resultar em processos iguais de adsorção e dessorção. 

 É bem estabelecido que a posição e a forma dos “loops” de histerese estão 

intimamente relacionadas à geometria dos poros.124 Segundo a classificação da IUPAC, 

o formato dos “loops” de histerese destas cerâmicas pode ser designado como o tipo 

H3. Isotermas com este tipo de histerese não exibem um valor limite de volume de gás 

adsorvido em pressões relativas altas, ou seja, a adsorção aumenta gradativamente 

sem que um intervalo constante de adsorção seja atingido. Este comportamento é 

observado em materiais que apresentam poros com formato do tipo fenda, o que é 

razoável de ser encontrado em amostras cerâmicas obtidas por pirólise de polímeros. 

De maneira geral, o volume de poros aumentou com o aumento da temperatura 

de pirólise para os dois tipos de cerâmicas, apesar destes valores serem extremamente 

baixos, enquanto que o tamanho médio dos poros não apresentou uma tendência 

linear. Comparando os dados relacionados à estrutura porosa das cerâmicas com e 
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sem Ni pode-se afirmar que as primeiras desenvolveram maior porosidade e poros com 

tamanhos maiores do que as correspondentes cerâmicas sem Ni. 

 A porosimetria por intrusão de mercúrio é uma das técnicas mais empregadas 

para a determinação da porosidade aberta e da distribuição de tamanho de poros em 

materiais cerâmicos. Conforme demonstrado na equação de Washburn, a técnica é 

baseada na relação inversa entre a pressão necessária para forçar a intrusão de 

mercúrio metálico dentro de um poro cilíndrico e o tamanho deste.104 Vale ressaltar que 

os métodos utilizados para a determinação da distribuição de tamanho de poros 

consideram que os mesmos apresentam geometria regular, sendo a cilíndrica a mais 

comum. Portanto, para a determinação deste parâmetro será feita uma aproximação, 

uma vez que os poros presentes nestes sistemas não apresentam tal estrutura regular. 

Além disso, a técnica de intrusão de mercúrio avalia os poros abertos no material e 

compreende a região de macroporos (d > 50 nm) e mesoporos (2 < d < 50 nm), 

restringindo-se apenas para a região de microporos (d < 2 nm).124 

O equipamento possui duas estações de análise: a estação de baixa pressão (0 

a 50 psi), que analisa os poros maiores e a estação de alta pressão (0 a 33000 psi), que 

compreende a região de poros menores presentes no material. Após a análise é obtida 

uma curva padrão de volume de Hg intrudado versus a pressão para a penetração do 

mercúrio dentro do poro e a partir desta curva é possível extrair diversas informações. 

Na Figura 18 estão ilustrados os histogramas de volume normalizado (razão entre o 

volume de Hg intrudado e a massa da amostra) em função do diâmetro de poros, 

obtidos nas duas estações, para a amostra H2 obtida a 950, 1300 e 1500 C.  
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Figura 18. Histogramas de volume de Hg normalizado em função do diâmetro de poros 

das amostras H2 pirolisadas a 950 C (a), 1300 C (b) e 1500 C (c) obtidas na baixa 

pressão. Os histogramas (a’), (b’) e (c’) são das correspondentes amostras analisadas 

sob alta pressão.  

 

A análise em baixa pressão permitiu detectar a presença de poros com tamanhos 

na faixa de 100 a 230 m em todas as temperaturas de pirólise estudadas, sendo que o 

aumento da temperatura resultou em maior quantidade de poros neste intervalo. Por 

outro lado, na análise realizada em alta pressão a polidispersão de tamanho de poros 
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foi mais acentuada, principalmente na cerâmica obtida a 1500 C (Figura 18c’), 

mostrando uma ampla distribuição de tamanhos caracterizada por mesoporos e 

macroporos. De acordo com a tendência ilustrada nos histogramas, a presença de 

macroporos é predominante na cerâmica H2. Desta forma, pode-se assumir que a 

quantidade de mesoporos nesta cerâmica provavelmente não foi suficiente para a 

obtenção da isoterma de adsorção (Figura 16).       

Na Figura 19 estão ilustrados os histogramas para a amostra HNi2 obtida a 950, 

1300 e 1500 C. O maior diferencial do comportamento da porosidade destas cerâmicas 

com relação às cerâmicas H2 foi na análise em alta pressão, apresentando maior 

quantidade de poros de tamanhos polidispersos com o aumento da temperatura de 

950 C a 1500 C. A distribuição de tamanho de poros foi mais alargada, indicando que 

este material apresentou poros com ampla faixa de tamanhos, variando de 6 nm a 10 

m, para a cerâmica obtida a 1500 C. A técnica de adsorção de nitrogênio revelou que 

a cerâmica HNi2 obtida a 1500 C apresentou comportamento típico de material 

mesoporoso e este fato pode ser reforçado no histograma da Figura 19c’, onde foi 

verificada uma quantidade significativa de mesoporos. Além disso, a técnica de intrusão 

de mercúrio complementou a caracterização da porosidade nesta cerâmica, mostrando 

também a presença relevante de macroporos, os quais não são detectáveis pela 

técnica de adsorção de gás. O perfil dos histogramas das demais cerâmicas com Ni que 

também apresentaram comportamento de material mesoporoso, já ilustrado na Figura 

17, foi similar ao comportamento da cerâmica HNi2 analisada em alta pressão. A maior 

porosidade encontrada nas cerâmicas da série HNi provavelmente está relacionada à 

maior quantidade de vazios decorrente da evolução de voláteis formados da 

decomposição do sal NiAc e à indução na cristalização de fases no material, pelo Ni, 

durante o processo de pirólise. A presença de ilhas ricas em Ni na matriz, mostradas a 

seguir na caracterização morfológica destes materiais, juntamente com as reações que 

ocorrem na fase vapor, as quais revelaram um efeito pronunciado ao redor destas ilhas, 

contribuíram para a maior porosidade destas cerâmicas. 
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Figura 19. Histogramas de volume de Hg normalizado em  função do diâmetro de poros 

das amostras HNi2 pirolisadas a 950 C (a), 1300 C (b) e 1500 C (c) obtidas na baixa 

pressão. Os histogramas (a’), (b’) e (c’) são das correspondentes amostras analisadas 

sob alta pressão.  
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IV.5. Avaliação da morfologia dos materiais vítreos e/ou cerâmicos 

com e sem Ni 

 

IV.5.1. Caracterização da superfície de fratura dos materiais 

 

As alterações estruturais e texturais observadas na transição polímero-cerâmica 

resultaram em diferentes morfologias nas amostras vítreas e cerâmicas, que foram 

analisadas por microscopia eletrônica de varredura com fonte de emissão de campo, 

FESEM. A Figura 20a-c ilustra as imagens da superfície de fratura das amostras H2 

obtidas a 950 C, 1300 C e 1500 C, respectivamente. A morfologia do vidro obtido a 

950 C apresentou estruturas ligeiramente alongadas com tamanhos relativamente 

uniformes por toda extensão da superfície de fratura, que pode estar relacionada ao 

filme de Au/Pd depositado na superfície de fratura. A cerâmica obtida a 1300 C 

apresentou uma fratura lisa, onde a presença das estruturas e dos canais foi menos 

evidente em relação ao material vítreo, típico de materiais densos.  

Estudos relacionados à evolução estrutural de cerâmicas derivadas de polímeros 

demonstraram que o tratamento térmico em temperaturas superiores a 1200 C pode 

iniciar a cristalização local de fases termodinamicamente estáveis.43 A partir desta 

temperatura, o primeiro evento de cristalização que ocorre é a nucleação da fase de 

Clivre, conhecida como unidades estruturais básicas (BSUs). Em seguida formam-se 

cristalitos de SiC, como conseqüência das reações de redistribuição entre os diferentes 

sítios de Si, assim como da redução carbotérmica entre os nanodomínios de SiO2 e C.68 

Conforme descrito na seção IV.3., o processo de cristalização usualmente contribui 

para a densificação do material. A densidade do vidro obtido a 950 C foi 1,609 cm3/g, 

enquanto que a 1300 C foi 1,781 cm3/g (Tabela 2). Por outro lado, a cerâmica obtida a 

1500 C (Figura 20c) apresentou uma morfologia constituída de partículas globulares 

com diâmetro médio de ~ 100 nm e densidade de 1,756 cm3/g (Tabela 2). O menor 

valor de densidade para esta cerâmica em comparação ao valor da amostra obtida a 
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1300 C pode ser explicado pela sua maior porosidade, confirmada pelos maiores 

valores de volume e tamanho médio de poros (Tabela 5). 

As demais composições, H1 e H3, revelaram o mesmo tipo de morfologia da 

amostra H2, indicando que a composição do precursor polimérico não alterou de forma 

significativa a morfologia da cerâmica final. Sendo assim, as imagens destas amostras 

não serão apresentadas. 

 

   

 

 
Figura 20. Micrografias eletrônicas de varredura da superfície de fratura dos materiais 

H2 obtidos a 950 C (a), 1300 C (b) e 1500 C (c).  
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 As amostras com Ni, entretanto, revelaram uma morfologia diferente na 

superfície de fratura, como pode ser visualizado na Figura 21a-c para a amostra HNi2 

obtida a 950 C, 1300 C e 1500 C, respectivamente. A 950 C, a amostra é 

caracterizada por uma matriz densa e plana, contendo ilhas dispersas ricas em Ni, as 

quais foram confirmadas por medidas pontuais de EDS. Estas ilhas são constituídas por 

agregados globulares, como pode ser visto na área ampliada, contendo regiões mais 

claras que são atribuídas à presença do Ni. Além disso, foi observada a formação inicial 

de nanoestruturas do tipo fios nestas ilhas, sugerindo que o Ni atuou como um agente 

de nucleação para a formação destas nanoestruturas. A amostra obtida a 1300 C 

(Figura 21b) revelou morfologia similar com relação à matriz, além da presença de 

poucos poros não observados na amostra anterior. Nesta cerâmica também foi 

observada pequena quantidade de nanofios retos e microcristais regulares, conforme 

ilustrado na respectiva área ampliada. A região em que estas estruturas foram formadas 

provavelmente está associada à evolução de voláteis das ilhas observadas no material 

vítreo obtido a 950 C, sendo favorecida com o aumento da temperatura. Li e 

colaboradores125 reportaram a síntese de nanofios de SiC, com formatos hexagonais ao 

longo de sua direção de crescimento, pelo método sol-gel seguido por aquecimento. A 

avaliação morfológica permitiu verificar que estes nanofios cresceram a partir de 

nanopartículas de SiC contendo faces hexagonais durante o processo de crescimento 

vapor-sólido (VS). Os nanofios obtidos neste projeto, entretanto, não cresceram a partir 

dos microcristais regulares, uma vez que nenhuma análise microscópica revelou este 

fenômeno. De acordo com o perfil morfológico observado e as análises de XRD (Figura 

9b), estes microcristais provavelmente estão associados à fase -SiC. 

Por outro lado, a cerâmica obtida a 1500 C exibiu duas regiões distintas. A 

primeira revelou a presença de grande quantidade de nanofios dispersos na superfície 

de fratura. A outra região mostrou um amolecimento parcial da matriz, já que nesta 

faixa de temperatura as reações de redistribuição entre as ligações Si-O e Si-C são 

favoráveis, resultando assim em transformações contínuas principalmente na fase de 

SiCxOy que amolece.  
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Figura 21. Micrografias eletrônicas de varredura da superfície de fratura dos 

materiais HNi2 obtidos a 950 C (a), 1300 C (b) e 1500 C (c). a’ e b’ ilustram cada 

região específica com maior ampliação e c’ mostra um detalhe da superfície.  

 

 



 
61 

 
 
 

 

 

 

 

 

Tese de Doutorado                                                                               Resultados e Discussão  

IV.5.2. Caracterização da superfície das cerâmicas com e sem Ni 

obtidas a 1500 C 

 

Além do efeito observado na superfície de fratura em diferentes temperaturas de 

pirólise, particularmente a 1500oC, a presença do NiAc no precursor polimérico híbrido 

resultou em uma morfologia mais complexa nos produtos cerâmicos finais, 

principalmente em suas superfícies, como pode ser visto na Figura 22.  

 

      

      

 
Figura 22. Micrografias eletrônicas de varredura da superfície das cerâmicas H2 (a) e 

HNi2 (b) obtidas a 1500 C. a’ e b’ são as respectivas imagens adquiridas com maior 

ampliação.  

 



 
62 

 

 

 

Mariana G. Segatelli                                                                           Resultados e Discussão 

A Figura 22a ilustra a morfologia da superfície da cerâmica sem Ni (H2) 

caracterizada por estruturas com diferentes características e formatos, juntamente com 

a presença de poucos nanofios com morfologia curvada, inseridos nos espaços vazios 

entre as estruturas, conforme apresentado na imagem ampliada (Figura 22a’). 

Entretanto, a pirólise a 1500oC possibilitou a formação de uma camada de feltro 

esbranquiçada na superfície das cerâmicas contendo Ni, cuja morfologia está 

representada na Figura 22b. Uma grande quantidade de nanofios ultra-longos foi 

formada na superfície desta cerâmica, apresentando comprimentos da ordem de 

micrômetros e nanômetros de diâmetro, implicando em elevada razão de aspecto 

(razão entre o comprimento e o diâmetro da estrutura). Estes nanofios apresentaram 

morfologia reta ao longo de seu eixo de crescimento, além de estruturas ramificadas 

possuindo conectividade entre si, conforme verificado na Figura 22b’. Estruturas 

conectadas entre si resultando em uma nanorede também foram observadas em 

nanofios de SiC sintetizados pela mistura de Si-SiO2 e C3H6, em temperaturas 

relativamente baixas.
126

 Uma explicação para a ocorrência deste tipo de estrutura, 

segundo os autores, é que em determinado momento durante o processo de 

crescimento do nanofio de SiC ao longo de sua direção axial, as pontas de dois 

nanofios se aproximam, até se encontrarem, gerando assim defeitos estruturais em 

ambas terminações. Conseqüentemente, um novo nanofio pode começar a crescer a 

partir do ponto de junção, levando à formação de uma nanorede.      

Imagens adquiridas com maior ampliação confirmaram que as estruturas 

formadas na superfície das cerâmicas são realmente nanofios (Figura 23). Estas 

imagens também são adequadas para investigar o mecanismo de crescimento dos 

nanofios produzidos na superfície das cerâmicas, uma vez que suas terminações estão 

nitidamente evidentes nas imagens de FESEM e TEM. A presença de partícula esférica 

proveniente do metal presente nas pontas dos nanofios é uma característica típica da 

formação de nanoestruturas pelo mecanismo de crescimento vapor-líquido-sólido 

(VLS), o que não foi observado neste estudo.70,73,76 De maneira simplificada, um 

processo típico deste mecanismo inicia-se com a dissolução de substâncias gasosas no 

interior das gotas de um catalisador metálico, seguido por nucleação e crescimento de 



 
63 

 
 
 

 

 

 

 

 

Tese de Doutorado                                                                               Resultados e Discussão  

estruturas do tipo fios, tubos, fitas, entre outras.127 Desta forma, de acordo com as 

observações feitas pelas técnicas FESEM e TEM, pode-se assumir que os nanofios 

formados na superfície das cerâmicas contendo Ni, estudadas neste trabalho, não 

cresceram através do mecanismo VLS. O mecanismo VS provavelmente é o mais 

adequado para explicar o processo de formação destes nanofios.  

Segundo as observações morfológicas realizadas, a presença do metal Ni foi 

determinante para induzir a formação de grande quantidade de nanofios na superfície 

das amostras cerâmicas derivadas de precursores poliméricos híbridos.  

 

      

 
Figura 23. Imagens de microscopia eletrônica de varredura (a) e de transmissão (b) 

mostrando que as nanoestruturas formadas na superfície da cerâmica HNi1 obtida a 

1500 C são nanofios. 

 

Além da morfologia típica de nanofios, também foi verificada a presença de 

outras nanoestruturas com diferentes características e formatos, em algumas regiões 

na superfície da cerâmica com Ni obtida a 1500 C, como pode ser visto na Figura 24a-

c. Enquanto nas imagens da Figura 24a e 24b as nanoestruturas exibiram basicamente 

morfologia do tipo cacto, a Figura 24c revelou morfologia constituída por um feixe de 

estruturas do tipo bastão, envolvido por um emaranhado de grande quantidade de 

nanofios longos e finos.  
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Figura 24. Imagens de microscopia eletrônica de varredura da superfície da cerâmica 

HNi2 obtida a 1500oC, mostrando os diferentes tipos de morfologia.  

 

 Os nanofios também foram analisados pela técnica de microscopia eletrônica de 

transmissão, TEM. Na Figura 25 estão ilustradas as imagens de TEM dos nanofios 

isolados das cerâmicas com e sem Ni. Conforme descrito na seção III.2.3.12., as 

nanoestruturas foram dispersas em isopropanol e submetidas a um processo de ultra-

som por aproximadamente 30 min para que fossem efetivamente desagregadas e com 

isso, analisadas isoladamente. 

 Os nanofios ilustrados nas imagens revelaram morfologias curvadas e retas 

com diâmetros de 50 nm ou menos, assim como estruturas retas e conectadas entre si 

similares a galhos, as quais foram predominantes. Os nanofios com diâmetros em 
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torno de 50 nm exibiram maior uniformidade ao longo de sua estrutura em comparação 

aos nanofios com diâmetros ao redor de 30 nm. Conforme descrito por Zhang e 

colaboradores,128 o grau de uniformidade da superfície dos nanofios depende do seu 

diâmetro. Os autores verificaram que os nanofios de carbeto de boro com diâmetros 

maiores apresentaram mais irregularidades em suas superfícies do que os nanofios 

com diâmetros menores, sendo este comportamento oposto ao observado para os 

nanofios da Figura 25b.  

 

       

 
Figura 25. Imagens de microscopia eletrônica de transmissão das nanoestruturas 

isoladas provenientes das cerâmicas H2 (a) e HNi1 (b) obtidas a 1500 C.  

 

 A formação de nanofios curvos e retos, segundo Yang e colaboradores,129 pode 

ser explicada a partir da oscilação da cinética de crescimento, causada pela flutuação 

da condição de saturação no ambiente próximo aos nanofios. Em outras palavras, são 

formadas nanopartículas aleatoriamente na superfície de um substrato a partir do 

processo de deposição inicial, seguida pelo crescimento dos nanofios ao longo de sua 

direção preferencial. Em determinado tempo, o crescimento contínuo dos nanofios na 

direção termodinamicamente favorável pode ser interrompido em conseqüência de 
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uma saturação local. Esta saturação induz o crescimento dos nanofios em uma direção 

diferente da original, originando assim as estruturas curvadas. Nanofios apresentando 

morfologia reta, entretanto, podem ser explicados considerando o caso específico do 

crescimento de nanofios de SiC.  

 

IV.5.3. Análise química dos nanofios formados na superfície das 

cerâmicas 

 

 Primeiramente a análise de composição química dos nanofios foi realizada pela 

técnica de espectroscopia de energia dispersiva (EDS). Esta técnica de microanálise 

faz uso da emissão de raios X característicos de átomos presentes na amostra após a 

interação com o feixe eletrônico incidente, causada pelo fenômeno de espalhamento 

inelástico. Selecionando-se o detector em uma energia particular de raios X, a imagem 

obtida mostra a concentração relativa do elemento na região da amostra que está 

sendo analisada. Como conseqüência, uma característica importante desta técnica é a 

possibilidade de se obter o mapa composicional da região em observação. A detecção 

dos raios X emitidos pela amostra, neste caso, é realizada pela medida de sua 

energia.130,131 

As imagens dos nanofios isolados, juntamente com as imagens de mapeamento 

elementar estão ilustradas na Figura 26. De acordo com as imagens dos mapas 

elementares foi estimada a composição química dos nanofios como sendo constituída 

por silício, oxigênio e carbono, sendo que este último elemento está presente em menor 

concentração. Nesta imagem não foi detectado o Ni, sugerindo que se estiver presente, 

está abaixo do limite de detecção do equipamento. Como pode ser observado na 

imagem de mapeamento elementar, esta técnica não permitiu uma identificação muito 

nítida da distribuição do carbono, ao contrário dos demais elementos. Desta forma, foi 

empregada a técnica de espectroscopia de perda de energia de elétrons na tentativa de 

obter uma melhor distribuição elementar, assim como verificar se os nanofios com 

morfologias distintas apresentavam composições químicas diferentes.  
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Figura 26. Micrografias eletrônicas de varredura das estruturas isoladas e imagens de 

mapeamento dos elementos silício, oxigênio e carbono. 

 

 A técnica de perda de energia de elétrons (EELS) está diretamente associada ao 

fenômeno de espalhamento inelástico. Quando o feixe de elétrons provenientes do 

canhão eletrônico atravessa a amostra podem ocorrer diferentes tipos de interações 

com a amostra, entre elas o espalhamento elástico e o inelástico. No primeiro caso, a 

trajetória do elétron incidente é alterada, porém sua energia cinética permanece 

inalterada após a colisão com elétrons da amostra. O segundo fenômeno, entretanto, é 

resultante da transferência de energia dos elétrons incidentes para os elétrons da 

amostra, com pouca mudança na sua trajetória (0-1 mrad).132 A quantidade de energia 

perdida neste processo pode ser determinada por espectroscopia de perda de energia 

de elétrons e interpretada em termos de qual fenômeno inelástico esta perda foi 

causada. Entre os fenômenos inelásticos conhecidos, a ionização da camada interna de 

um átomo é normalmente utilizada para detectar os componentes elementares de uma 

amostra. Diferentemente dos elétrons espalhados elasticamente, que em conseqüência 

estruturas isoladas 

Si O C 
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dos elevados ângulos de espalhamento são barrados pela lente objetiva e por isso não 

contribuem para a formação da imagem, os elétrons espalhados inelasticamente 

atravessam um filtro de energia capaz de selecionar elétrons que perderam energias 

características dos elementos.133 Este filtro é constituído de uma combinação de prisma 

magnético / espelho eletrostático / prisma magnético, em que o primeiro prisma deflete 

os elétrons de 90 , em seguida estes são refletidos pelo espelho eletrostático e 

novamente defletidos de 90  pelo segundo prisma. Como resultado, as trajetórias dos 

elétrons se mantêm paralelas ao eixo principal e a imagem obtida contém apenas as 

informações referentes à faixa de energia característica de cada elemento selecionada 

previamente. O esquema da Figura 27 demonstra o funcionamento do filtro de energia 

inserido no microscópio eletrônico de transmissão e também as possíveis interações do 

feixe eletrônico com os elétrons da amostra. 

 

 

Figura 27. Esquema de um microscópio eletrônico de transmissão com filtro de 

energia.134 

 

 A análise de composição química dos nanofios com formatos retos e curvos foi 

examinada através dos mapas elementares adquiridos por EELS. As Figuras 28a e 
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28b ilustram as imagens de TEM de campo claro dos nanofios retos e curvos, 

respectivamente, juntamente com os correspondentes mapas de silício, oxigênio e 

carbono.  

   

       

       

Figura 28. Imagens de microscopia eletrônica de transmissão de campo claro dos 

nanofios retos (a) e curvos (b), juntamente com os correspondentes mapas de silício, 

oxigênio e carbono. 

 

 As imagens de espectroscopia eletrônica utilizando a borda L2,3 do silício e a 

borda K do oxigênio revelaram que os átomos de silício e oxigênio estão distribuídos 

uniformemente em ambas estruturas dos nanofios. Por outro lado, o mapa de carbono 

obtido da borda K indicou que este elemento está mais concentrado na camada 

externa, sendo esta observação mais visível para os nanofios retos. Em geral, os 

nanofios curvos também apresentaram este comportamento ao longo de sua estrutura, 

entretanto, um fato a ser considerado é que em algumas regiões os átomos de 

carbono não envolveram completamente a estrutura do nanofio. É importante enfatizar 

também que há carbono distribuído ao longo da estrutura interna dos nanofios e que 

esta distribuição é mais uniforme nos nanofios retos do que nos nanofios curvos.    
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  Na Figura 29 estão ilustrados os espectros EELS típicos destes nanofios para 

os elementos silício, oxigênio e carbono. Vale ressaltar que a energia no espectro 

corresponde à diferença de energia entre o feixe de elétrons incidente e a energia 

necessária para ionizar a camada interna do átomo de interesse.   
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Figura 29. Espectros EELS dos elementos silício, oxigênio e carbono presentes nos 

nanofios retos e curvos. 

 

O perfil dos espectros EELS de cada elemento foi similar para ambas estruturas 

dos nanofios. O espectro do silício para os nanofios retos revelou a presença da borda 

de ionização L, mostrando um deslocamento de 2 eV para menores energias, em 

relação aos nanofios curvos, e este valor está dentro do erro da técnica. A borda Si-L2,3 

para os nanofios retos possui dois picos distintos com máximos em ~ 105 eV e 112 eV, 

além de um pico alargado em ~ 131 eV. Este sinal alargado é descrito nos espectros de 
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SiO2 e SiC, além de dois picos posicionados a 108 e 115 eV, no caso de vidro de SiO2 

e um pico centrado em 102 eV para o SiC.135 Deste modo, o primeiro e o segundo pico 

encontrados nos espectros de silício foram atribuídos às ligações Si-C e Si-O, 

respectivamente, presentes na estrutura dos nanofios.43 

O espectro do oxigênio para os nanofios retos revelou um deslocamento de 5 eV 

para maiores energias em relação aos nanofios curvos, e este valor indica que 

provavelmente ocorreram alterações nos ambientes químicos do oxigênio. A borda K do 

oxigênio para os nanofios retos apresentou dois picos distintos em 543 e 570 eV, sendo 

que para SiO2 os valores descritos são 532 e 550 eV,136 respectivamente. Deste modo, 

os dois tipos de nanofios mostraram a presença de silício, oxigênio e carbono em suas 

estruturas. Como o silício está tetraedricamente coordenado, unidades como SiCxO4-x 

podem estar presentes, resultando assim em sítios SiC4, SiC3O, SiC2O2, SiCO3 e SiO4. 

Desta forma, o deslocamento observado nestes espectros pode estar associado a estes 

diferentes sítios. Entretanto, não foi possível identificar o sítio principal em que o 

oxigênio está presente nas nanoestruturas. É importante ressaltar que os valores dos 

picos para os nanofios curvos são mais próximos dos correspondentes valores de SiO2 

em ambos os espectros de silício e oxigênio, quando comparados aos nanofios retos. 

O espectro de carbono para os nanofios retos também apresentou um 

deslocamento significativo em comparação aos nanofios curvos (7 eV), que 

provavelmente está associado a diferentes energias de ionização, em conseqüência 

dos diferentes ambientes químicos do carbono. O espectro para os nanofios retos 

mostrou um pico distinto referente ao orbital * em 287 eV, associado com carbono em 

ambiente sp2, e um pico mais alargado * em 300 eV, correspondente à presença de 

sítios de Csp3 na estrutura.43 A literatura descreve que a borda C-K do SiC possui dois 

picos de menor intensidade em 286 e 296,5 eV, outro de maior intensidade em 291 eV, 

e ainda dois picos de intensidades similares posicionados em 305 e 315 eV.135 Para o 

grafite, esta borda de ionização apresenta um pico * centrado em 285 eV, outro em 

292 eV e um pico alargado em 311 eV.135 Efetuando-se tratamento matemático das 

curvas utilizando-se o modelo Gaussiano, foram extraídas as razões entre as áreas 

correspondentes aos sinais * e *, que fornecem uma avaliação indireta da razão das 
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ligações sp2/sp3 para ambos nanofios.43 Os nanofios retos revelaram uma razão */ * 

de 2,34, enquanto que para os nanofios curvos foi de 3,26. Comparando a morfologia 

dos nanofios juntamente com este resultado, pode-se assumir que os nanofios retos 

apresentaram uma contribuição relativamente maior de sítios de Csp3 em sua estrutura, 

principalmente no interior, que pode estar associado a uma estrutura mais rica em 

ligações Si-C, típicas de SiC. Por outro lado, os nanofios curvos revelaram uma 

quantidade relativamente maior de sítios de Csp2 que, associada à morfologia, sugere 

uma estrutura constituída basicamente por SiCO revestida por camada de Csp2.  

Baseado na análise elementar adquirida dos mapas de silício, oxigênio e 

carbono, dos correspondentes espectros EELS e da morfologia observada, sugere-se 

que os nanofios retos apresentam estrutura química com maior contribuição de ligações 

do tipo Si-C, enquanto que os nanofios curvos provavelmente são constituídos por um 

núcleo rico em Si-O encapsulado por camada de carbono. A composição química dos 

nanofios curvos pode então ser indiretamente correlacionada ao modelo descrito por 

Saha e pesquisadores,137 no estudo composicional de nanodomínios em cerâmicas 

derivadas de polímeros. Este modelo sugere que nestas cerâmicas os nanodomínios 

consistem de “clusters” de tetraedros de SiO4, envolvidos por SiCxOy, que forma uma 

interface entre o núcleo de sílica e camadas de grafeno sp2.  

Os nanofios também foram submetidos à análise de XRD. Para isto, os nanofios 

obtidos como um feltro esbranquiçado na superfície das cerâmicas foram retirados da 

superfíce e analisados. Desta forma, devido ao processo de raspagem na superfície da 

amostra apareceram picos adicionais que provavelmente são referentes aos 

constituintes da matriz cerâmica, os quais já foram analisados nas Figuras 9b e 10b. A 

Figura 30 ilustra os XRD dos nanofios e das cerâmicas em que estes foram retirados. 
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Figura 30. Difratogramas de raios X dos nanofios e das cerâmicas HNi1, HNi2 e HNi3 

obtidas a 1500 C. 

 

 

Os picos de difração em 22o, 28,5o e 31,5o (2 ),116
 correspondentes à sílica 

cristobalita, são bem mais intensos e definidos nos nanofios do que nas cerâmicas 

obtidas a 1500oC. Este resultado indica que os nanofios apresentaram uma quantidade 

considerável deste componente em sua constituição. O sinal associado ao carbono 

grafite no nanofio, 26,1o (2 ),117 foi mais discreto, sugerindo uma menor concentração 

desta fase na estrutura do nanofio, em relação à matriz cerâmica. Este comportamento 

está coerente com as análises de EELS que revelaram que o carbono é o elemento de 

menor concentração, estando presente também na camada externa dos nanofios. Além 

destes, foram observadas as difrações do -SiC, sendo a mais intensa em 35,5o (2 ). 

Os sinais em 44,6 e 76,7o (2 ) correspondem à fase de Ni, enquanto que em 52,2o (2 ) 

refere-se ao Ni2Si, identificados anteriormente na matriz, podendo ou não ter sido 

arrastados no processo de recolhimento do nanofio.   
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Conforme descrito anteriormente, as análises morfológicas realizadas por 

FESEM e TEM indicaram que os nanofios produzidos neste estudo não cresceram 

através do mecanismo VLS, devido à ausência de características típicas deste 

mecanismo. É bem estabelecido que a decomposição de cerâmicas de SiCxOy ocorre 

em temperaturas superiores a 1200oC, com a liberação dos gases SiO e CO.43 A 

liberação destes gases pode promover as seguintes reações: 

 

SiO (v)    +   3 CO (v)                   SiC (s)   +   2 CO2 (v) 

                                       
2 SiO (v)    +    CO (v)                    SiO2(s)   +   SiCO (s) 

 

Sendo assim, o mecanismo de crescimento dos nanofios provavelmente está 

correlacionado à composição da fase gasosa, seguido por um processo de nucleação 

similar ao mecanismo VS. Além disso, as diferentes composições químicas dos 

nanofios, de acordo com a morfologia observada, sugerem que a natureza dos nanofios 

é provavelmente dependente da quantidade relativa destes gases durante o processo 

de pirólise e também da saturação destes na superfície do corpo cerâmico. 

É importante ressaltar que as cerâmicas derivadas de precursores poliméricos 

híbridos com e sem NiAc também revelaram alterações em suas colorações em 

determinada temperatura. Conforme comentado anteriormente, estas cerâmicas 

apresentaram coloração preta devido à presença da fase dispersa de carbono no 

produto pirolisado.27,53 Entretanto, além desta coloração, todas as cerâmicas obtidas a 

1300 C mostraram características típicas de materiais iridescentes.  

A iridescência é um fenômeno óptico caracterizado como uma propriedade de 

superfície, onde a cor varia de acordo com o ângulo da qual a superfície é observada. O 

fenômeno de iridescência está relacionado à organização de domínios presentes nas 

camadas mais próximas da superfície do material cerâmico, causada por reflexões 

múltiplas, de multicamadas nas quais o deslocamento da fase e a interferência das 

(7) 

(8) 
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reflexões resultam em diferentes cores.138 Em outras palavras, a cor observada, cor 

refletida, está associada ao ângulo de observação.  

Como pode ser observado na Figura 31, os materiais obtidos a 950 e a 1500 C 

mostraram coloração preta, enquanto que apenas a cerâmica H1 obtida a 1300 C 

apresentou diferentes cores, sendo o azul predominante. 

 

 

Figura 31. Fotos das amostras H1 obtidas a 950 C (a), 1300 C (b) e 1500 C (c). 

 

 

Com a finalidade de caracterizar o efeito iridescente na cerâmica a 1300 C, 

foram realizadas medidas de reflectância especular na região do visível, em diferentes 

ângulos de incidência do feixe de luz na amostra. Os resultados destes experimentos 

estão ilustrados na Figura 32 e foram realizados na parte superior do corpo cerâmico 

(aquela que durante a pirólise estava em contato com o fluxo de argônio) e na parte 

inferior, a qual ficou em contato com a naveta de alumina utilizada como porta-amostra 

na pirólise. 

 

(a) (b) (c) 
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Figura 32. Espectros de reflectância especular obtidos em diferentes ângulos, parte 

superior e inferior do corpo cerâmico H1, obtido a 1300 C.  

 

A análise em ambas as superfícies do corpo cerâmico revelou a presença de 

duas bandas de reflexão, uma na região do azul (440-490 nm) e outra no vermelho 

(620-780 nm). Na parte superior foram verificados deslocamentos das bandas de 

reflexão para menores valores de comprimento de ondas com o aumento do ângulo de 

incidência, apresentando máximos em 453, 449, 446, 441 e 434 nm e 691, 688, 685, 

685 e 684 nm, para observação a 20, 25, 30, 35 e 40 , respectivamente. Por outro lado, 

a parte inferior não apresentou alterações no deslocamento das curvas com a variação 

do ângulo, indicando que este fenômeno não ocorreu nesta região do material. Este 

comportamento pode estar relacionado com a evolução de voláteis para a superfície 

superior da amostra durante a pirólise, promovendo a organização de domínios 

próximos a esta, mantendo uma distribuição aleatória na parte inferior do corpo 

cerâmico.  

As cerâmicas contendo Ni também apresentaram comportamento similar em 

relação à cerâmica sem Ni obtida a 1300 C. Entretanto, a cor verde foi a predominante, 

conforme ilustrado na Figura 33. A diferença na coloração das cerâmicas 

provavelmente está associada à mudança das estruturas organizadas pelo Ni. No 

entanto, ainda não foi realizado em estudo que comprovasse esta hipótese. 
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Figura 33. Fotos das cerâmicas sem Ni (a) e com Ni (b) obtidas a 1300 C. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 
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IV.6. Efeito da presença de NTC no precursor polimérico e do tempo 

de tratamento térmico nas características das cerâmicas  

 

O objetivo desta parte do projeto foi investigar o efeito da adição prévia de uma 

fonte adicional de NTC ao precursor polimérico PMS/DVB 70/30 (H1), assim como 

avaliar o efeito do tempo de tratamento térmico nas temperaturas finais de pirólise, nas 

características estruturais e morfológicas das cerâmicas obtidas. Os precursores 

poliméricos foram aquecidos a 1500 C por 1, 2 e 3 h, resultando nas cerâmicas NT1h, 

NT2h e NT3h e CS1h, CS2h e CS3h com e sem NTC, respectivamente. 

 

IV.6.1. Estabilidade térmica dos precursores poliméricos com e sem 

NTC 

 

As curvas termogravimétricas e de derivada em função da temperatura dos 

precursores PMS/DVB (H1) e PMS/DVB/NTC (NT1) estão ilustradas na Figura 34.  
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Figura 34. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em função da 

temperatura (b) para os polímeros híbridos PMS/DVB (H1) e PMS/DVB/NTC (NT1). 
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Ambos precursores poliméricos apresentaram as etapas de degradação térmica 

já discutidas na seção IV.2. O precursor contendo NTC mostrou menor estabilidade 

térmica que PMS/DVB. A temperatura inicial de degradação térmica, Ti, da rede 

polimérica de PMS/DVB foi em 440 C, enquanto que para o compósito PMS/DVB/NTC 

foi de 398 C. O menor valor de Ti neste compósito pode, provavelmente, ser atribuído à 

presença de grupos nucleofílicos ou eletrofílicos na superfície dos NTC, que podem 

atacar a cadeia de PMS, liberando fragmentos voláteis. Além disso, como os NTC 

possuem alta AS (148 m2/g) e se constituíram num grande volume frente ao volume do 

polímero precursor, podem promover impedimento físico à reticulação idealizada da 

rede polimérica. Apesar da presença de NTC ter promovido uma redução da 

estabilidade térmica do polímero PMS/DVB, o rendimento cerâmico destes precursores 

apresentou praticamente o mesmo valor (83 e 82% para PMS/DVB e PMS/DVB/NTC, 

respectivamente).   

 

IV.6.2. Caracterização estrutural das cerâmicas CS e NT obtidas a 

1500 C por 1, 2 e 3 h 

 

Os espectros IR para as cerâmicas CS e NT obtidas a 1500oC por 1, 2 e 3 h 

estão ilustrados na Figura 35. O perfil dos espectros para ambas cerâmicas foi típico de 

materiais mineralizados, devido à ausência das absorções dos grupos orgânicos da 

rede polimérica PMS/DVB, conforme esperado. De forma análoga à descrita para a 

série de precursores híbridos H, o processo de mineralização de ambos foi finalizado 

em 700oC. 

As cerâmicas CS apresentaram bandas definidas em ~ 1080, 800 e 460 cm-1, 

associadas às ligações Si-O, sendo que a segunda absorção também corresponde às 

ligações Si-C. Apenas em CS2h ficou evidente uma absorção pouco intensa em 625 

cm-1, típica de sílica cristobalita (c-SiO2),
139 presente nos espectros das cerâmicas NT, 

além das bandas anteriormente mencionadas. Para estas cerâmicas NT, o aumento do 

tempo de tratamento térmico promoveu o aumento na intensidade relativa da banda da 
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cristobalita, sugerindo que houve intensificação de sua cristalização com o cozimento. 

As bandas para as cerâmicas NT apresentaram-se mais simétricas e estreitas do que 

para as CS, principalmente em 800 cm-1, que está associada à fase cristalina de SiC. 

Assim, a adição de NTC ao polímero híbrido favoreceu a formação da fase cristalina de 

cristobalita e de SiC na matriz cerâmica. 
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Figura 35. Espectros IR das cerâmicas CS (a) e NT (b) obtidas a 1500 oC por 1, 2 e 3 h. 

(*) H2O proveniente do KBr. 

 

 

Os difratogramas de raios X para as cerâmicas CS e NT encontram-se na Figura 

36. Para as primeiras, picos relativamente largos de difração foram observados em ~ 

35o, 43o, 60o e 72o (2 ), correspondentes aos planos (111), (200), (220) e (311) do 

SiC,113 além de um halo posicionado em 22o (2 ) e um ombro discreto em 26o (2 ), 

associados respectivamente à sílica opalina114,115 e ao plano (002) do grafite.117 Além 

das difrações referentes à fase -SiC e grafite, as cerâmicas NT mostraram um pico 

intenso e estreito em 22o (2 ), característico da c-SiO2,
139 tornando-se mais intenso com 

o aumento do tempo de cozimento.  
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Figura 36. Difratogramas de raios X das cerâmicas CS (a) e NT (b) obtidas a 1500 oC 

por 1, 2 e 3 h. 

 

 

 A evolução estrutural dos sítios de silício para as cerâmicas CS e NT em função 

do tempo de cozimento está representada nos espectros de 29Si MAS NMR da Figura 

37. Apenas os sinais referentes aos sítios Q (~ -106 ppm) e C (~ -14 ppm) foram 

observados, conforme já discutido na série das cerâmicas obtidas pela pirólise dos 

polímeros híbridos da série H. Estes sinais são associados às fases estáveis de SiO2 e 

SiC, respectivamente.28,45,48 Apenas em CS1h foram observados os sítios T e D, em 

baixa porcentagem. 
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Figura 37. Espectros de 29Si MAS NMR das cerâmicas CS (a) e NT (b) obtidas a 

1500 oC por 1, 2 e 3 h. 

 

 

 As porcentagens molares dos sítios de silício, extraídas por tratamento 

matemático dos espectros de 29Si MAS NMR, estão ilustradas na Tabela 6. O aumento 

do tempo de tratamento térmico não promoveu alteração no perfil dos espectros das 

cerâmicas estudadas. As amostras revelaram maior quantidade de sítios C em 

comparação aos sítios Q, com exceção da cerâmica NT1h, indicando a predominância 

da fase de SiC nestes materiais, independente do tempo de cozimento. Por outro lado, 

a presença de NTC no precursor polimérico resultou na obtenção de cerâmicas 

contendo maior teor de SiO2 na matriz, comprovada pelos maiores valores de 

porcentagens dos sítios Q em relação às cerâmicas CS, em concordância com XRD e 

espectros IR.  
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Tabela 6. Porcentagens dos sítios de Si obtidas a partir da integração das curvas sob os picos 

nos espectros de 29Si MAS NMR para as cerâmicas CS e NT obtidas a 1500oC por 1, 2 e 3 h. 

  Sítios de Si (% molar) 

Amostras Tempo a 1500 C 
(h) 

Q T D M C 

CS 

1 39 11 8 - 42 

2 28 - - - 72 

3 43 - - - 57 

NT 
1 52 - - - 48 

2 41 - - - 59 

3 47 - - - 53 

 

 

 A técnica de 13C MAS NMR não permitiu identificar alterações significativas da 

evolução da fase de Clivre presente nestas cerâmicas, em função do tempo de 

tratamento térmico a 1500 C, conforme ilustrado nos espectros da Figura 38.  
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Figura 38. Espectros de 13C MAS NMR das cerâmicas CS (a) e NT (b) obtidas a 

1500 oC por 1, 2 e 3 h. 
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A fase de Clivre dispersa nas cerâmicas também foi avaliada por espectroscopia 

Raman e os dados extraídos dos espectros, após tratamento matemático de ajuste de 

curvas utilizando-se o modelo Lorentziano, estão compilados na Tabela 7. Pelos 

mesmos motivos adotou-se o modelo de Ferrari e Robertson62 na interpretação dos 

resultados. 

 

Tabela 7. Dados extraídos dos espectros Raman das posições das bandas D e G, largura à 

meia altura da banda D ( D) e razão I(D)/I(G) para as cerâmicas CS e NT obtidas a 1500oC 

por 1, 2 e 3 h. 

Amostras 
Tempo a 1500oC  

(h) 
D 

(cm-1) 
G 

(cm-1) 
D 

(cm-1) 
I(D)/I(G)48,63 

CS 

1 1350 1596 59 1,89 

2 1352 1595 52 2,09 

3 1352 1596 53 2,06 

NT 
1 1347 1592 68 1,71 

2 1350 1598 62 1,72 

3 1348 1592 60 1,84 

 

 

O aumento do tempo de tratamento térmico a 1500oC não promoveu alterações 

marcantes nas posições das bandas D e G presentes em ambas cerâmicas. A banda D 

para as cerâmicas CS e NT foi observada entre 1350-1352 cm-1 e 1347-1350 cm-1, 

respectivamente, enquanto que a banda G encontra-se entre 1595-1596 cm-1 e 1592-

1598 cm-1, respectivamente. A posição da banda G pode ser usada para sugerir o tipo 

de carbono presente na cerâmica (amorfo x nanocristalino).19 Quanto mais próximo de 

1600 cm-1 for o valor da banda G, maior predominância de grafite na forma 

nanocristalina, em relação ao carbono amorfo.  

De acordo com estas considerações, a presença de NTC promoveu um pequeno 

deslocamento da banda G para menores valores de número de ondas, exceto no 

tratamento térmico por 2 h. Este resultado indica que as cerâmicas NT devem possuir 
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uma maior quantidade de defeitos na estrutura do grafeno e/ou maior desordem no 

empilhamento das camadas de grafeno, o que também foi comprovado pelos maiores 

valores de D, quando comparadas às cerâmicas CS.  

Por outro lado, as bandas D tornaram-se mais estreitas com o tempo de 

tratamento a 1500oC, resultando na redução das larguras à meia altura de 59 para 53 

cm-1, para as cerâmicas CS e de 68 para 60 cm-1, para as cerâmicas NT. Esta 

tendência indica que ocorreu um ordenamento dos nanodomínios de carbono com o 

aumento do tempo de tratamento térmico nas cerâmicas estudadas.  Comportamento 

similar foi verificado no trabalho realizado por Trassl e colaboradores,56 envolvendo a 

caracterização da fase de Clivre em cerâmicas de SiCN.  

A razão I(D)/I(G) para as cerâmicas CS e NT aumentou com o tempo de 

cozimento, com exceção de CS2h, sugerindo um aumento discreto do tamanho dos 

nanodomínios de carbono, de 1,85 para 1,94 nm e de 1,76 para 1,83 nm para as séries 

CS e NT, respectivamente. A adição de NTC ao precursor polimérico, entretanto, 

reduziu a razão I(D)/I(G) e conseqüentemente o tamanho dos nanodomínios. Os 

resultados de espectroscopia Raman sugerem que a fonte extra de carbono contribuiu 

para o aumento de defeitos nas folhas do grafeno hexagonal presentes na fase 

dispersa de Clivre das cerâmicas NT, resultando conseqüentemente em maior desordem 

dos nanodomínios de carbono nestas cerâmicas. 

 

IV.6.3. Avaliação da porosidade das cerâmicas CS e NT obtidas a 

1500 C por 1, 2 e 3 h pela técnica de adsorção de nitrogênio 

 

 O aumento do tempo de tratamento térmico não promoveu alterações 

significativas na porosidade das cerâmicas CS e NT, revelando valores muito baixos de 

área superficial e volume de poros, conforme dados apresentados na Tabela 8. A 

incorporação de NTC ao precursor polimérico, entretanto, resultou em poros com 

tamanhos maiores e reduziu a área superficial e o volume de poros nestas cerâmicas. 

Estas cerâmicas podem também ser caracterizadas como mesoporosas.  
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Tabela 8. Valores de área superficial específica (AS), volumes de mesoporos e microporos e 

tamanho médio dos poros para as cerâmicas CS e NT obtidas a 1500oC por 1, 2 e 3 h. 

Amostras Tempo a 1500 C 
(h) 

AS 
(m2/g) 

Volume de 
mesoporos 
(10-3 cm3/g) 

Volume de 
microporos 
(10-3 cm3/g) 

Tamanho 
médio dos 
poros (nm) 

CS 

1 3,1 2,8 0,8 3,9 

2 18,3 21,8 21,8 4,7 

3 1,6 1,3 1,3 3,3 

NT 

1 1,7 2,3 2,3 5,2 

2 0,8 1,2 1,2 6,4 

3 0,7 1,2 1,2 6,6 

 

 

IV.6.4. Avaliação da morfologia das cerâmicas CS e NT obtidas a 

1500 C por 1, 2 e 3 h 

 

Conforme descrito anteriormente, a morfologia da superfície de fratura das 

cerâmicas derivadas de PMS/DVB apresentou pequenas alterações com o aumento da 

temperatura de 950 para 1300oC, conforme imagens ilustradas anteriormente nas 

Figuras 20a e 20b. Entretanto, nos materiais contendo NTC as mudanças morfológicas 

foram mais evidentes. Provavelmente estes NTC atuaram de forma significativa na 

difusão de gases provenientes da degradação da matriz cerâmica. A 950oC, os vidros 

contendo NTC revelaram a presença de ilhas de nanotubos de carbono dispersas na 

matriz, enquanto que na cerâmica obtida a 1300oC estas ilhas foram consumidas e um 

processo inicial de formação de cristais foi observado, como pode ser visualizado na 

Figura 39, juntamente com a imagem do NTC utilizado na preparação. 
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Figura 39. Micrografias eletrônicas de varredura dos NTC puros e da superfície de 

fratura dos materiais NT obtidos a 950oC e 1300oC. 

 

 

A formação dos cristais foi mais evidente após o tratamento térmico a 1500oC, 

conforme ilustrado na Figura 40. O aumento do tempo de tratamento térmico não 

modificou de maneira significativa a morfologia das cerâmicas CS, que permaneceu 

como sendo constituída de estruturas globulares. 
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Figura 40. Micrografias eletrônicas de varredura da superfície de fratura das cerâmicas 

CS e NT obtidas a 1500 oC por 1, 2 e 3 h. 

 



 
89 

 
 
 

 

 

 

 

 

Tese de Doutorado                                                                               Resultados e Discussão  

 As cerâmicas NT não apresentaram indícios da presença de NTC dispersos na 

matriz, o que sugere a ocorrência de intensa reação de carborredução envolvendo os 

nanotubos como fonte de carbono nesta reação. A morfologia da matriz cerâmica 

contendo NTC mostrou características distintas das cerâmicas sem NTC, como pode 

ser visualizado na Figura 41. A matriz é caracterizada pela presença de grãos 

globulares constituídos de multicamadas. Além disso, foi verificada a formação de 

grande quantidade de cristais de cristobalita no contorno destes grãos (Figura 40), os 

quais tornaram-se mais definidos com o aumento do tempo de cozimento a 1500oC, 

devido à segregação contínua da fase cristalina de sílica. O perfil dos difratogramas de 

raios X (Figura 36) reforçou a hipótese de que os cristais formados nestas cerâmicas 

são de cristobalita, uma vez que foi verificada a antecipação da cristalização desta fase 

com a incorporação de NTC ao precursor polimérico. Outro fator relevante que pode 

justificar a antecipação da segregação de SiO2, seguida de cristalização da fase 

cristobalita, é a imiscibilidade entre as fases carbono e sílica.140,141 O aumento da fase 

de carbono dispersa, pela introdução de NTC, contribuiu para a segregação da fase de 

sílica.       

 

 

 
Figura 41. Micrografia eletrônica de varredura da superfície de fratura da matriz 

cerâmica contendo NTC. 
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V. CONCLUSÕES 

 

O estudo da obtenção de materiais vítreos e/ou cerâmicos de SiCxOy e/ou SiC 

enriquecidos com carbono, obtidos pelo processo de pirólise controlada de polímeros 

híbridos permitiu as seguintes conclusões: 

 - Foi demonstrada a simples e rápida preparação de redes poliméricas híbridas 

constituídas de PMS e DVB com diferentes teores de carbono, por reação de 

hidrossililação, na presença e na ausência de NiAc. A formação da rede polimérica 

híbrida foi fundamental no processo de conversão de polímero a material cerâmico, 

resultando em altos rendimentos cerâmicos, o que é de fundamental importância na 

redução de espécies voláteis, perda de massa e obtenção de materiais com menor 

contração volumétrica. 

 - A presença de Ni, que até então não havia sido utilizado em precursores 

poliméricos constituídos de PMS/DVB, se mostrou eficiente para promover 

carborredução e induzir a cristalização das fases de c-SiO2, -SiC e grafite na matriz de 

SiCO, levando à obtenção de materiais mais densos. Além das alterações estruturais, a 

presença de Ni resultou na formação de nanofios retos e curvos, principalmente na 

superfície dos corpos cerâmicos, os quais revelaram composições diferentes em função 

de seus formatos. A composição do precursor polimérico influenciou a quantidade de 

carbono total nas cerâmicas resultantes, aumentando com a quantidade de DVB 

incorporada no precursor. O efeito da composição foi mais acentuado nas cerâmicas 

contendo Ni. Nestas cerâmicas, o maior teor de DVB no precursor resultou em maior 

quantidade de C grafite, que, juntamente com a presença de fases de Ni contribuíram 

para uma reação de carborredução mais efetiva, resultando em uma maior quantidade 

de -SiC. Apesar de ainda não ter sido avaliado neste estudo, nanodomínios de C 

grafite nestas amostras podem ou não estar percolados na matriz cerâmica, o que 

refletirá em valores de condutividade elétrica diferentes das demais amostras que 

apresentaram esta fase em menor quantidade.    
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- A presença de uma fonte adicional de carbono no precursor polimérico híbrido 

PMS/DVB antecipou a cristalização da c-SiO2 e promoveu o aumento da quantidade de 

defeitos na fase de Clivre dispersa na matriz cerâmica, enquanto que o aumento do 

tempo de cozimento da cerâmica a 1500 C levou à maior organização dos 

nanodomínios de carbono. A fase de NTC dispersa foi consumida com o aumento da 

temperatura, não restando NTC residual, influenciando fortemente a morfologia da 

cerâmica, a qual apresentou características distintas daquelas obtidas na ausência do 

NTC. 
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VI. ETAPAS FUTURAS 

 

 O projeto descrito nesta tese deve ser continuado com as etapas descritas a 

seguir: 

 

- Estudo morfológico das cerâmicas e dos nanofios por microscopia eletrônica de 

transmissão de alta resolução (HR-TEM). 

- Estudo da iridescência das cerâmicas. 

- Estudo da estabilidade termo-oxidativa dos materiais obtidos, correlacionando-a com a 

morfologia dos mesmos. 

- Ataques químicos com HF no sistema. 

 

 Os resultados obtidos nestas etapas nortearão futuros projetos, focando nas 

propriedades ópticas dos materiais e na possibilidade de usá-los na obtenção de 

compósitos de matriz cerâmica, para os quais são desejáveis altas estabilidades termo-

oxidativas e condutividades térmicas. 
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