N
¥

UNICAMP

UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAMPINAS

Instituto de Quimica — Departamento de Inorganica

TESE DE DOUTORADO

Estudos em materiais vitreos e/ou ceramicos de
SiC,O, e/ou SiC enriquecidos com fase dispersa de

carbono

Mariana Gava Segatelli

Orientadora: Prof® Dr? Inez Valéria Pagotto Yoshida

Campinas, 7 de outubro de 2008



FICHA CATALOGRAFICA ELABORADA PELA BIBLIOTECA DO INSTITUTO DE
QUIMICA DA UNICAMP

Segatelli, Mariana Gava.

Se37e Estudos em materiais vitreos e/ou ceramicos de
SiCxQy e/ou SiC enriquecidos com fase dispersa de
carbono / Mariana Gava Segatelli. — Campinas, SP: [s.n},
2008.

Orientadora: Inez Valéria Pagotto Yoshida.

Tese - Universidade Estadual de Campinas, Instituto
de Quimica.

1. Polimeros hibridos. 2. Acetato de niquel.
3. Oxicarbeto de silicio. 4. Pir6lise de polimeros.
I. Yoshida, Inez Valéria Pagotto. 1l. Universidade
Estadual de Campinas. Instituto de Quimica. lll. Titulo.

Titulo em inglés: Studies in vitreous and/or ceramic materials based on SiCxOy and/or
SiC enriched with dispersed carbon phase

Palavras-chaves em inglés: Hybrid polymer, Nickel acetate, Silicon oxycarbide,
Polymeric pyrolysis

Area de concentragéio: Quimica Inorganica

Titulagdo: Doutor em Ciéncias

Banca examinadora: Inez Valeria Pagotto Yoshida (orientadora), italo Odone Mazali
(IQ-UNICAMP), Femando Aparecido Sigoli (IQ-UNICAMP), Eduardo Radovanovic (DQI-
UEM), Marco Anténio Schiavon (DCNAT-UFSJ)

Data de defesa: 07/10/2008



Dedico este trabalho com muito carinho aos
meus queridos pais, Malcir e Marlene,

pelo amor incondicional e apoio

constante em todas as minhas decisées,

e ao Marcelo e Luciana, pelas palavras de afeto.



Vii

Este trabalho é especialmente dedicado
ao meu namorado, César Ricardo,
por todo amor demonstrado durante estes anos e também

pelo incentivo e paciéncia em todas as etapas.



AGRADECIMENTOS

Primeiramente a Deus, por ser a razdo de tudo na vida e por estar sempre

presente em meus pensamentos.

A Prof® Dr? Inez Valéria Pagotto Yoshida pela orientagdo valiosa, dedicacédo
incansavel e preciosa durante todas as etapas. Obrigada pela compreenséo,

principalmente na ultima etapa deste projeto.

A Prof? Dr? Maria do Carmo Gongalves pelas contribuicdes em microscopia

eletrénica.
A Prof Dr2 Maria Isabel Felisberti pela contribuicdo e convivio agradavel.

Ao Prof. Dr. Alfredo Tiburcio Nunes Pires pelas analises de espectroscopia
Raman e ao Prof. Dr. Roberto Bertholdo pelas analises de espectroscopia de

reflectancia especular.

As minhas amigas, Daniela e Julliana, pelas palavras acolhedoras e que apesar

da distancia sempre estardo no meu coracgao.

Aos amigos do laboratério, Emerson, Eduardo, Jonathan, Caio, Valdir, Viviane,
Juliana, Manuela, Fabiana, Geovanna, Sabrina, Rafaelle, por todos os momentos

divertidos e agradaveis.

A todos os funcionarios do Instituto de Quimica da UNICAMP, especialmente &
Vanessa, Fabiana, Marcia, Diva, Raquel, Priscila, Daniel, pelo 6timo atendimento

e servigos prestados.

A Fundagdo de Amparo & Pesquisa do Estado de S&o Paulo, FAPESP, pelo

auxilio financeiro concedido.

A todos que de alguma forma contribuiram para a realizac&o deste trabalho.



Xi

CURRICULUM VITAE

1. Dados Pessoais

Nome: Mariana Gava Segatelli

Filiacdo: Malcir Segatelli e Marlene Gava Segatelli
Nascimento: 07/04/1981 — Tupa/SP — Brasil
e-mail: msegatelli@igm.unicamp.br

2. Formacgao Académica

Mestrado em Quimica (2003-2005)

Universidade Estadual de Campinas, UNICAMP, Campinas, Brasil

Titulo: Avaliacao das propriedades mecanicas e da morfologia de compadsitos ternarios
de poliamida 6, borracha de etileno-propileno-dieno e fibras curtas de silica.
Orientadora: Maria do Carmo Gongalves

Agéncia financiadora: CNPq

Bacharelado em Quimica (1999-2002)
Universidade Estadual de Maringa, UEM, Maringa, Brasil

3. Atividade Didatica Desenvolvida

- Participagdo no Programa de Estagio Docente da UNICAMP como monitora da
disciplina de Quimica Inorganica Experimental (QI-542) oferecida aos alunos de
graduacao do Instituto de Quimica da Unicamp no 1° semestre de 2007.

4. Trabalhos apresentados em eventos cientificos

- Segatelli, M. G.; Pires, A. T. N.; Gongalves, M. C.; Yoshida, I. V. P. “SiC,O, ceramics
derived from MWCNT-containing hybrid polymeric precursor”. In: VIl Encontro da
Sociedade Brasileira de Pesquisa em Materiais, VII SBPMat, Guaruja, 2008.

- Segatelli, M. G.; Pires, A. T. N.; Gongalves, M. C.; Yoshida, I. V. P. “Ceramics derived
from hybrid polymer and multiwall carbon nanotubes”. In: 2™ International Congress on
Ceramics, Verona, 2008.

- Segatelli, M. G.; Leite, C. A. P.; Gongalves, M. C.; Yoshida, |. V. P. “Effect of Ni
transition metal on the morphology of polymer-derived ceramic materials”. In: XXI
Congresso da Sociedade Brasileira de Microscopia e Microanalise, XXI CSBMM,
Buzios, 2007.



Xii

- Segatelli, M. G.; Pires, A. T. N.; Yoshida, I. V. P. “Use of nickel acetate catalyst as a
phase inductor in ceramic glasses”. In: Xlll Conference of Sociedade Portuguesa de
Materiais, Porto, 2007.

- Segatelli, M. G.; Kaneko, M. L. Q. A.; Silva, V. P.; Yoshida, I. V. P. “Mesoporous
ceramic materials from polysiloxane-clay composites”. In: Xlll Conference of Sociedade
Portuguesa de Materiais, Porto, 2007.

- Segatelli, M. G.; Gongalves, M. C.; Yoshida, |. V. P. “Vidros ceramicos de SiC,O,
obtidos por pirdlise de polimeros hibridos organolinorgénicos ricos em carbonos
aromaticos”. In: 17° Congresso Brasileiro de Engenharia e Ciéncia dos Materiais, 17°
CBECimat, Foz do Iguacgu, 2006.

- Segatelli, M. G.; Yoshida, I. V. P. “Effect of nickel acetate catalyst on the nucleation of
nanostructures in silicon oxycarbide glasses”. V Encontro da Sociedade Brasileira de
Pesquisa em Materiais, V SBPMat, Florianopolis, 2006.

- Segatelli, M. G.; Yoshida, I. V. P. “Nanocompdsitos cerdmicos beta-SiC/SiCxO,
derivados de PMS/DVB’. In: 292 Reunido Anual da Sociedade Brasileira de Quimica,
292 SBQ, Aguas de Lindoia, 2006.

- Segatelli, M. G.; Costa, C. A. R.; Galembeck, F.; Gongalves, M.C. “Local stiffness in
Nylon 6/rubber blends determined by digital pulsed force mode-SPM”. In: Ill Latin
American Symposium on Scanning Probe Microscopy, Ouro Preto, 2005.

- Silva, C. A.; Segatelli, M. G.; Machado, H. D.; Yoshida, I. V. P.; Gongalves, M. C.
“Compdsitos de polipropileno e fibras curtas de silica”. In: XVl Congresso Brasileiro de
Engenharia e Ciéncia dos Materiais, XVI CBECimat, Porto Alegre, 2004.

- Segatelli, M. G.; Gongalves, M. C. “Nylon 6/short silica fiber composites”. In: The
Polymer Processing Society — Americas Regional Meeting, PPS, Florianopolis, 2004.

- Segatelli, M. G.; Costa, C. A. R.; Gongalves, M.C. “Nylon 6/EPDM-g-MA/short silica
fiber composites”. In lll Encontro da Sociedade Brasileira de Pesquisa em Materiais, Il
SBPMat, Foz do Iguagu, 2004.

5. Artigos completes publicados em peridédicos
- Segatelli, M. G.; Pires, A. T. N.; Yoshida, |. V. P. “Synthesis and structural
characterization of carbon-rich SiCxO, derived from a Ni-containing hybrid polymer”.

Journal of the European Ceramic Society 28 (2008) 2247-2257.

- Amais, R. S.; Ribeiro, J. S.; Segatelli, M. G.; Yoshida, I. V. P.; Luccas, P. O.; Tarley, C.
R. T. “Assessment of nanocomposite alumina supported on multi-wall carbon nanotubes



Xiii

as sorbent for on-line nickel preconcentration in water samples”. Separation and
Purification Technology 58 (2007) 122-128.

- Goraieb, K.; Sato, C. A.; Segatelli, M. G.; Silva, V. P.; Lopes, A. S.; Verzoto, J. C,;
Bueno, M. I. M. S. “Characterization of portland cements by X-ray spectrometry allied to
chemometrics”. Journal of Chemometrics 20 (2006) 455-463.

- Segatelli, M. G.; Costa, C. A. R.; Galembeck, F.; Gongalves, M. C. “Stiffness in Nylon
6/rubber blends determined by digital pulsed force mode-SPM”. Microscopy and
Microanalysis 11 (2005) 134-137.

6. Participacao em cursos

- “Characterization of porous solids and powders: surface area, pore size and density”,
ministrado por Matthias Thommes, Quantachrome Instruments, realizado no periodo de
9 a 13 de julho de 2007, no Instituto de Quimica da Unicamp, totalizando 30 h.

- “Ressonéncia Magnética Nuclear de amostras sdlidas”, ministrado por Sonia Maria
Cabral de Menezes, CENPES, realizado na 29? Reunido Anual da Sociedade Brasileira
de Quimica, 29° SBQ, Aguas de Lindoia, 2006.



XV

RESUMO

Este projeto envolveu a obtencdo de materiais vitreos e/ou ceramicos de SiC,Oy
e/ou SiC enriquecidos com carbono pela pirdlise de precursores poliméricos hibridos,
na presenga e na auséncia de acetato de niquel (NiAc). Os precursores poliméricos
com e sem NiAc foram preparados por reacdo de hidrossililacdo entre
poli(metilsiloxano) (PMS) e divinilbenzeno (DVB), em diferentes composi¢cdes. 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 ceramico dos precursores foram
analisados por TGA e a conversao polimero-ceramica foi monitorada por XRD e
espectros IR, *C e ?°Si NMR e Raman, além de andlise elementar e medidas de
densidade. A porosidade e a morfologia destes materiais também foram avaliadas. A
composi¢ao do precursor polimérico influenciou a quantidade de carbono total nas
ceramicas resultantes, aumentando com a quantidade de DVB incorporada no
precursor. O efeito da composi¢ao foi mais acentuado nas ceramicas contendo Ni. Além
disso, a incorporacdo de Ni aos precursores poliméricos promoveu alteragoes
marcantes na estrutura e morfologia das ceramicas, particularmente com relagcéo a
cristalizacdo e a intensa carborreducao, o que refletiu no aumento da densidade destes
materiais devido a maior contribuicido da fase cristalina B-SiC. A presenca de Ni
também contribuiu para a formacédo de nanofios retos e curvos contendo Si, O e C,
principalmente na superficie dos corpos ceramicos, apresentando diferentes
composicdes em funcao de seus formatos. O aumento da temperatura de 950 a 1500°C
favoreceu uma série de transformacdes estruturais nestes materiais, em especial, a
organizagao da fase de Cj. dispersa na matriz ceramica. A presenca de NTC, como
fonte extra de carbono, no precursor polimérico favoreceu a formacédo das fases de
cristobalita e de B-SiC nas ceramicas e o aumento da quantidade de defeitos na fase
dispersa de Cje. Para estas amostras, observou-se um processo de organizacao dos
nanodominios de carbono com o aumento do tempo de aquecimento a 1500°C, além de

uma morfologia distinta das correspondentes ceramicas obtidas na auséncia dos NTC.
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ABSTRACT

In this study, vitreous and/or ceramic materials based on SiCO, 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, *C and ?°Si 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 B-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
Ciree 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 B-
SiC phases and the increase of defects in the Csee phase presents in the ceramics. In
the CNT-containing ceramics, the increase of the annealing time at 1500°C resulted in
an ordering process of carbon nanodomains and a different morphology of the

corresponding ceramics obtained without CNT.
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. INTRODUGAO

A pirdlise de polimeros vem sendo amplamente utilizada na preparacdo de
materiais ceramicos, devido a sua versatilidade em relagcdo ao método convencional de
obtencdo destes materiais.” Neste Gltimo sdo envolvidas reagées no estado sélido em
altas temperaturas, resultando em produtos na forma de p6. Em consequéncia do baixo
coeficiente de difusdo dos reagentes em reagdes no estado sélido, o produto final pode
conter particulas de tamanhos polidispersos, pouca homogeneidade quimica, além de
fases indesejaveis.? Por outro lado, a possibilidade de obter materiais com alta
homogeneidade estrutural a temperaturas relativamente mais baixas, podendo ainda
ser associada as técnicas tradicionais de processamento de polimeros, faz com que a
rota de preparagao de ceramicas a partir de polimeros seja cada vez mais atrativa.
Estas condicdes possibilitam a manufatura de ceramicas em formas variadas, como por

exemplo: filmes, fibras, monolitos e revestimentos em superficie.’

O desenvolvimento de materiais ceramicos nao oxidos a partir de precursores
poliméricos foi inicialmente proposto na década de 60 por Ainger e Herbert* e Chantrell
e Popper.® Os primeiros trabalhos utilizando polimeros de silicio, tais como polissilanos,
polissilazanos e policarbossilanos, na fabricagdo de fibras ceramicas de SisN4/SiC para
aplicacdes em altas temperaturas, foram realizados na Alemanha por Verbeek, Winter e
Mausmann.®® No entanto, somente no final dos anos 70 é que o potencial desta técnica

foi estabelecido por Yajima e colaboradores,®°

com a preparacgao de fibras de carbeto
de silicio derivadas de polissilanos. Desde entdo, novas rotas sintéticas foram
aprimoradas com a finalidade de obter precursores poliméricos com diferentes
arquiteturas moleculares, resultando assim em ceramicas com diferentes

composicdes.'®

De maneira geral, a manufatura de ceramicas a partir de precursores poliméricos
envolve etapas tipicas como sintese do polimero, a partir de monémeros ou oligbmeros,
moldagem e cura (usualmente entre 150-250°C), permitindo a obtengdo de redes
poliméricas com densidade de reticulagdo controlada e, finalmente, a pirdlise do

material reticulado sob atmosfera inerte ou reativa (em torno de 500 a 1500°C).>*° A
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transicdo organica-inorganica durante o processo de pirdlise geralmente ocorre entre
400 a 800°C e a etapa de cristalizacdo em temperaturas na faixa de 1000-1600°C,
dependendo do precursor selecionado. As transformagoes estruturais e moleculares

referentes as etapas mencionadas podem ser visualizadas no esquema da Figura 1.
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Figura 1. Etapas de transformagdes moleculares e transicdo estrutural obtidas durante
a manufatura de materiais ceramicos a partir de precursores poliméricos. (adaptada da
ref. 3).

A grande dificuldade na preparagao de ceramicas derivadas de polimeros resulta
da elevada contracdo volumétrica, que pode exceder 50%. Esta contragao € devido a
pronunciada diferenga de densidade entre o precursor polimérico (usualmente proxima
de 1 g/cm®) e as possiveis fases ceramicas formadas (SiO2 2,2 a 2,6 g/lcm?®; SisN4 e SiC
3,0 a 3,2 g/cm®) durante o processo de pirdlise. Quando as transformagdes moleculares
e estruturais do material ndo podem ser relaxadas por processos de difusdo, a
contracdo volumétrica pode ser ainda maior, dando origem a formacado de poros e
trincas nos materiais ceramicos, destruindo assim sua integridade.® Desta forma, torna-

se um grande desafio obter mondlitos ceramicos densos por pirdlise de polimeros. A
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incorporacgao de cargas inertes ou reativas como Al;O3, SiC, B4C, SisNg, Ti, Cr, CrSi; e
MoSi,, entretanto, foi demonstrada ser um método bastante eficiente para reduzir a
contracdo e a formacdo de poros no material apdés a conversdo de polimero a
ceramica.?’ Quando cargas inertes séo utilizadas, a porosidade e a contragao podem
ser reduzidas pelo efeito de volume da carga. Entretanto, empregando-se particulas de
cargas reativas, podem ocorrer reagdes entre estas e os produtos de decomposicao da
fase polimérica, tendo como resultado uma expans&o de volume no produto final.> A
expansao gerada compensa o encolhimento que ocorre na transformagao de polimero a
ceramica e, desta forma, podem ser obtidos materiais cerdmicos com baixa contracao e

praticamente livres de trincas.?

As propriedades finais dos materiais ceramicos dependem de varios fatores,
entre eles, da natureza quimica dos precursores poliméricos, sua composi¢cao
elementar, presenga de possiveis aditivos empregados no processamento e das
condic¢des utilizadas no processo de pirdlise, tais como temperatura, tempo e natureza

da atmosfera.'®?®

Os materiais ceramicos de alto desempenho, conhecidos também como
ceramicas avancadas ou ceramicas estruturais como, por exemplo, SiC, SisNg4, Al,O3 €
ZrO, apresentam grande importancia tecnolégica. Tais materiais sdo amplamente
empregados numa grande variedade de componentes e em revestimentos,
principalmente naqueles em que requisitos como resisténcia a corrosdo, ao desgaste e
ao calor sao fundamentais. Exemplos destas aplicagcdes sdo encontrados em fornos
refratarios metalurgicos, componentes de motores automotivos e de foguetes, implantes

dsseos e dentarios e ferramentas para corte de alta velocidade.?*?°

Entre os polimeros de silicio disponiveis, os polissiloxanos tém sido o foco

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

oxicarbeto de silicio (SiC.0y), pelo processo de pirdlise. 2>
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l. 1. Polissiloxanos ou siliconas na obtencao de oxicarbeto de silicio

Polissiloxanos ou siliconas sado polimeros sintéticos de cadeia principal
inorganica, constituida por ligagdes Si-O-Si e grupos laterais organicos ou H, conforme

ilustrado abaixo:

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

Industrialmente, as siliconas sdo obtidas por dois métodos principais: a hidrolise
seguida da policondensacao de organoclorossilanos ou polimerizagao por abertura de

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

1) nR,SiX, _ 129, 23io>; + M
- HX p

lineares ciclicos
|1ER Si% )
ciclicos lineares

As siliconas sao conhecidas por apresentarem baixa temperatura de transi¢ao
vitrea, excelentes propriedades dielétricas e baixa tensao superficial. Além disso, a
estabilidade térmica é outra caracteristica marcante desta classe de polimeros quando

comparada a polimeros organicos. Enquanto que em varios polimeros organicos a
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degradacéo inicial ocorre a temperaturas de 150 a 200°C, as siliconas sao estaveis
termicamente até 350 a 400°C, em atmosfera inerte. Esta diferencga € atribuida a maior
estabilidade da ligagdo Si-O com relagcdo a C-C, usualmente presente na cadeia
principal de polimeros organicos.*® No setor industrial, as siliconas sdo utilizadas em
aplicagbes como borrachas de alto desempenho, agentes anti-espumantes, adesivos,

isolantes elétricos, membranas de permeacao, entre outras.*'

O inicio do processo de decomposicao térmica de polissiloxanos lineares, em
atmosfera inerte, ocorre principalmente pelo mecanismo de termo-despolimerizacéao,
iniciado ao redor de 350-400°C.*° Este mecanismo envolve basicamente reacdes inter e
intra-cadeias gerando estruturas volateis de baixa massa molar como, por exemplo,
oligbmeros lineares e ciclicos, tais como ciclotrissiloxanos (D3) e
ciclotetraciclossiloxanos (Ds).'"*? A caracterizacdo destes produtos evidenciou uma
composigao quimica idéntica ao polimero inicial, 0 que associado a auséncia de residuo
apos a decomposigao térmica, sugere que a degradacao ocorre com a ruptura de
ligacdées Si-O, e ndo de ligagbes Si-C ou C-H. Em polissiloxanos contendo grupos
terminais reativos como silandis (SiOH), ainda pode ocorrer ataques nucleofilicos de
grupos OH aos atomos de silicio da cadeia principal, acelerando assim o processo de

despolimerizagéo.®**

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

mecanismo de despolimerizag¢ao para polissiloxanos lineares.



6__ Mariana G. Segatelli Introducao

\ 7/
-Sig
wwwé|—0— i—-O—Si— | | é é . )
L, lé' I — Si. Si— + wSi—O—Simw intra-cadeia
ww Si—0—Si—O0 /l N s | |
[ | o)
D3
mmmgi—o—Sli—O—giwww N/ | ~_/
| | — mSi_O_§i_ + IOI_SIMAQ inter-cadeia
«vwwéi—o— |—O—§|www S| —O —Si—O—Simw
| | 7N\ [ [

Figura 2. Mecanismo de termo-despolimerizagdo proposto para polissiloxanos

lineares.*®

No entanto, para que os polissiloxanos sejam uteis como precursores de
oxicarbeto de silicio, € necessaria a reticulagao (vulcanizagéo ou cura) de suas cadeias.
A cura de polissiloxanos pode ser feita por varios processos, incluindo a condensacao,
a cura induzida por peroxidos, a hidrossililagdo, a cura por radiagao ultra-violeta (UV),
raios gama e feixe de elétrons.>’ Desta forma, o interesse na utilizacdo de polimeros
contendo estruturas reticuladas em relacdo aos polissiloxanos lineares, que sao fluidos
em sua maioria numa ampla faixa de temperaturas, é a obtencao de altos rendimentos
ceramicos, o que possibilita reduzir a evolugao de sub-produtos, a perda de massa e a
contragdo do material final.*** Neste tipo de estrutura, a ocorréncia de rearranjos inter
e intra-cadeias € mais dificultada devido a maior restricdo de mobilidade das cadeias.
Sendo assim, as estruturas volateis, que sao responsaveis pela perda de massa em
temperaturas relativamente baixas, sao mais dificeis de serem eliminadas, o que reflete

diretamente no aumento do rendimento ceramico.

l. 2. Estrutura e evolucao estrutural do oxicarbeto de silicio

O oxicarbeto de silicio & caracterizado como uma fase metaestavel constituida

por uma distribuicdo aleatéria de diferentes sitios de silicio coordenados
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tetraedricamente, além da presenca de uma fase de carbono dispersa, denominada de
carbono livre, Cjyr.. Este tipo de ceramica € conhecida como “black glass” devido a
coloragdo preta do produto pirolisado, atribuida & fase residual de carbono.* Sua
formula geral é descrita como SiCO4x, onde 0 < x < 4, ou simplesmente SiCO, ou
SiCO, compreendendo os possiveis sitios SiO4, SiO3C, SiO2C,, SiOCs e SiCy,
denominados na literatura como unidades Q, T, D, M e C, respectivamente.’” A
estrutura quimica destes materiais baseia-se apenas em ligacdes Si-O e Si-C, enquanto

que ligacdes Si-Si e C-O usualmente ndo estdo presentes.***

Durante o processo de pirdlise, a estrutura do SiC,O, apresenta mobilidade em
temperaturas proximas a sua temperatura de transicao vitrea, que ocorre em torno de
1300-1350°C***" ¢, desta forma, sdo favorecidas reagdes de redistribuicdo entre as
ligagdes Si-C e Si-0.* Como conseqiiéncia destas reacdes, os sitios de silicio se
reorganizam continuamente até que em temperaturas mais elevadas inicia-se o
processo de cristalizacdo de fases termodinamicamente estaveis, tais como carbeto de
silicio (B-SiC), silica cristobalita (c-SiO,) e também carbono grafite.**** Saha e Raj*
demonstraram que a cristalizagdo em sistemas SiC,O, pode envolver reacdes de
carborredugao assim como separacgao de fases. No primeiro caso, a cristalizagdo de B-
SiC é governada pela reagdo global a seguir, resultando em perda de massa do

material:

SiO, s) t 3C (s) — > SiC s) t 2CO ) * (1

No segundo caso, entretanto, ocorre inicialmente a separagao das fases de SiO,,
SiC e C na estrutura do SiC,Oy e subsequente cristalizagdo de uma ou mais destas
fases, ndo envolvendo perda de massa significativa. Além disso, uma cristalizagao
posterior ainda pode ser favorecida com a reagcédo de carborredugao ilustrada em (1).
Sendo assim, estes processos ndo sdo necessariamente independentes, sendo
razoavel esperar que ocorra uma combinagdo de ambos. Segundo estes autores,* a

resisténcia a cristalizacdo dos materiais a base de SiCO esta relacionada a quantidade
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relativa de carbono dispersa na matriz ndo cristalina. Enquanto que em materiais com
alto teor de carbono o fendmeno da cristalizacdo usualmente ocorre pela reacao de
carborreducado, devido a maior disponibilidade de carbono, os processos de separagao
de fases podem levar a cristalizagdo sem perda de massa significativa em materiais
contendo menor quantidade de carbono. Schiavon e colaboradores® observaram que
fendbmenos de nucleagao e cristalizagdo foram responsaveis pela formagao do B-SiC

previamente a carborreducao em sistemas de SiOC e SiBOC.

O comportamento de cristalizagdo da matriz ceramica também pode ser
influenciado por parametros de selecdo dos precursores poliméricos como, por
exemplo, composicdo quimica e arquitetura da rede.*®* Além disso, o aumento do
numero de constituintes elementares na matriz ceramica normalmente promove um
aumento da estabilidade térmica do material e da temperatura de cristalizacao das
fases.*® A maior resisténcia a cristalizacdo de ceramicas de SiBCN em relacdo as
ceramicas ternarias SiCN foi descrita por Schiavon e colaboradores.' O estudo revelou
que a quantidade de boro no precursor interferiu diretamente no processo de
cristalizagdo, obtendo-se materiais amorfos até 1600°C. O aumento da temperatura de
cristalizacdo nestes materiais pode ser explicado devido a formag¢ao de dominios de BN
turbostratico dispersos na matriz, que atuam como barreira para a difusdo dos atomos,

dificultando a reorganizacgao estrutural no sentido da cristalizagdo das fases.

Kleebe e colaboradores® estudaram a evolucdo estrutural de uma ceramica
estequiométrica de SiCO utilizando-se técnicas de microscopia eletronica de
transmissdo de alta resolugdo (HRTEM) e espectroscopia de perda de energia de
elétrons (EELS). A separagdo de fases no sistema iniciou-se ao redor de 1200°C,
resultando na formacgao de cristais nanométricos de SiC embebidos em uma matriz de
SiO2 nao cristalina, a qual esta dispersa em ambiente de SiCO. O processo de
cristalizagdo do material foi finalizado a 1400°C. Com o auxilio das mesmas técnicas
microscopicas foi avaliado o comportamento de densificagdo e cristalizagdo de duas
ceramicas de SiC/O, obtidas a partir de diferentes precursores poliméricos.*? No
sistema estudado foi constatada a dependéncia da composicdo quimica dos

precursores nos comportamentos de densificagcao e cristalizagao do material final.
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l. 3. Presenca da fase dispersa de carbono, Cjyre

Conforme mencionado anteriormente, o oxicarbeto de silicio usualmente possui
um excesso de carbono, conhecido como carbono livre, Ciye, tipicamente presente
como uma fase secundaria nestes materiais.*’*® Assim, parte do carbono encontra-se
ligada a estrutura da rede, na forma de ligagdes SiC30, SiC,0,, SiCO3 e SiC4, € a outra
parte remanescente pertence a fase de carbono livre. Esta ultima esta associada a
decomposigao térmica incompleta, sob atmosfera inerte, de grupos organicos da cadeia
lateral do polimero precursor, constituidos basicamente por hidrocarbonetos alifaticos
e/ou aromaticos.*® Desta forma, o teor de Cje esta relacionado diretamente com a
natureza dos substituintes organicos e pode ser controlado a partir da selegao
adequada dos precursores, inclusive com a possibilidade de obteng&o de SiC.Oy ou SiC
praticamente livre de carbono residual.”®*" A utilizagéo de precursores contendo grupos
organicos saturados (metil, etil e propil) geralmente resulta em ceramicas com menor
quantidade de Cjye quando comparados com grupos insaturados (vinil e fenil).35
Precursores poliméricos hibridos organico-inorganicos podem, em principio, promover a
incorporagdo de uma maior quantidade de carbono na ceramica, quando comparados
com precursores derivados de alcoxissilanos di e/ou tri-funcionais. Além disso, os
precursores hibridos podem induzir a formagao de C grafite no material, desde que seja
rico em grupos organicos aromaticos, os quais disponibilizam por degradacgao, grupos

organicos que podem constituir segmentos da camada de grafeno.

Apesar da fase de carbono dispersa estar usualmente presente nos SiCOy, seu
mecanismo de evolucio ainda nao é completamente estabelecido. Relatos da literatura
apontam que durante a pirdlise de polimeros, pequenos “clusters” de carbono sao
inicialmente dispersos na matriz, ndo sendo identificados como uma fase individual.
Estes “clusters” sao formados na etapa de mineralizacéo, entre 450°C e 800°C, pela
difusdo de compostos orgéanicos volateis como metano, benzeno, etc, no material n&o
cristalino. Subseqlientemente, com o aumento da temperatura, estes “clusters” crescem
até atingir um tamanho detectavel microscopicamente.”® Simultaneamente a este

crescimento gradativo ocorrem também outras reagdes envolvendo diretamente o
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carbono como, por exemplo, a reagao de carborredugao, promovida em temperaturas

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

Na década de 80, quando ceramicas obtidas pela pirdlise de polimeros
comegaram a ser estudadas, pouca atengdao se deu a fase de Cjye. Além disso, o
objetivo principal de muitos trabalhos era minimizar a quantidade formada desta fase,
uma vez que a presencga desta normalmente interfere nas propriedades mecanicas,
térmicas, elétricas e na resisténcia a oxidacdo dos produtos finais.*®**>* Brewer e
colaboradores®? verificaram que materiais baseados em SiCO oxidaram completamente
em SiO,, quando foram obtidos a partir de precursores que resultaram em maior teor de
Civre. Em todas as composicdes de precursores analisadas nao foram obtidos materiais
completamente estaveis a oxidagao, entretanto, aqueles contendo menor teor de Ciire
revelaram maior resisténcia a oxidacao.

O comportamento desta fase tem sido o foco principal de alguns trabalhos
recentes, inclusive na obtencdo de ceramicas enriquecidas com carbono.**3°>% Blum
e colaboradores® identificaram um comportamento ndo usual em SiCxOy enriquecidos
com carbono e obtidos a partir da reacado de hidrossililagdo entre poli(metilsiloxano),
PMS, e divinilbenzeno, DVB. Na composi¢ao de 60% em massa de DVB foi obtido um
material mais estavel termicamente e com maior resisténcia a oxidacdo do que
sistemas SiCO derivados do processo sol-gel contendo teores similares de carbono.®
Os autores, entretanto, ndo apresentaram justificativas para o comportamento

observado.

Recentemente, um estudo com o material descrito anteriormente foi realizado
por Kleebe e Blum,”” com énfase na evolugdo nanoestrutural, particularmente da fase
de Cjwe apos pirdlise a 1000°C e subsequiente aquecimento a 1450°C. A 1000°C, o
material obtido foi SiCO com alto teor de carbono, apresentando a morfologia esperada
de materiais nao cristalinos. A fase de Cjy. ndo pbde ser identificada por HRTEM,
apesar desta fase ter sido evidenciada por *C NMR.*® No entanto, o tratamento térmico
a 1450°C promoveu um rearranjo pronunciado na fase de Cje, levando a formagao de
uma rede de percolacdo de dominios de carbono turbostratico, pelo crescimento e

empilhamento das camadas de grafeno. Neste sistema, a carborredugéo ocorreu
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apenas nas camadas de grafeno mais externas, formando nanocristais de SiC nas
proximidades da estrutura turbostratica. O material obtido a 1450°C foi constituido de
regides ricas em SiO,, as quais estdo encapsuladas por uma rede de carbono
turbostratico contendo a fase de SiC nas bordas. Este arranjo particular foi concordante
com o modelo descrito por Scarmi e colaboradores®’ para a explicacdo do
comportamento viscoelastico de SiCO enriquecido com carbono em temperaturas
superiores a 1000°C. Quando este material € submetido a uma compressao, os
“clusters” de grafeno se deformam, mantendo os dominios de SiO; encapsulados nesta
fase. Apos a remogao da compressao, estes “clusters” retornam a forma original, sem

promover deformag¢ao permanente no material.

l. 3.1. Técnicas usuais de caracterizacao da fase de Cjy e

A fase de Cje, presente em ceramicas derivadas de polimeros, normalmente &
analisada por técnicas de caracterizacéo estrutural como a espectroscopia Raman® e a
ressonancia magnética nuclear de *C (*C NMR),”® além da técnica de microscopia

eletrénica de transmissao de alta resolugdo (HRTEM).*

A espectroscopia Raman € uma das técnicas mais empregadas para a

caracterizacdo de materiais contendo carbono com diferentes estruturas.®®

O espectro Raman de grafite desordenado mostra dois modos principais: a
banda G, na regido de 1580 a 1600 cm™ e a banda D, em ~ 1350 cm™.%> O modo G de
grafite tem simetria E24 e envolve o estiramento de pares de Csp? no plano. Este modo é
independente da presenca de eixo Cg em anéis aromaticos, e ocorre em todos os sitios
sp®>. O modo D apresenta simetria A1y e corresponde ao modo de respiragdo dos
anéis.*®*® Este modo é proibido em grafite perfeito e somente torna-se ativo na
presenca de desordem, por quebra de simetria. Desta forma, partindo-se de grafite
perfeito, a razdo das intensidades 1(D)/I(G) cresce com o aumento da desordem, como
proposto pelo modelo introduzido por Tuinstra e Koenig em 1970,%° modelo TK. Estes

pesquisadores demonstraram haver uma relacéo linear direta entre I(D)/I(G) com a
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quantidade de carbono desorganizado, porém inversa com o tamanho médio (L,) do

dominio de grafite, conforme equacao abaixo:

1) _c)

IG) L @

a

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

Sistemas contendo dominios de carbono mais desordenados podem ser
entendidos como “clusters” de grafite que decrescem em numero e tornam-se menores
e mais distorcidos, até haver abertura destes, pelo aumento da desordem.®® Como a
banda G esta relacionada apenas ao estiramento de Csp? vizinhos, a I(D) agora
decresce em relacgao a I(G) e a relagao proposta no modelo TK passa a n&o ser valida.
Assim, para pequenos valores de L, (menores que ~ 20 A), a intensidade do modo D é
proporcional a probabilidade de encontrar um anel com eixo Cg no “cluster’, ou seja, a
area do “cluster”. Deste modo, Ferrari e Robertson®® propuseram que em materiais
onde ocorre um aumento na organizagao dos dominios de carbono, o aumento de I(D)
indica que houve aumento na organizacido, exatamente o oposto ao proposto por TK

para o grafite, passando a valer a seguinte equagao:

1) _

1G) - CDL, 3)

Com base nestas consideragdes, a partir da analise das intensidades das
bandas D e G dos espectros Raman é possivel prever o aumento ou a diminui¢gao de
defeitos assim como avaliar o grau de ordenamento da fase de carbono. Além disso, o
tamanho dos dominios de carbono € normalmente estimado a partir de uma relagéo

envolvendo diretamente a raz&o entre estas intensidades.'48:49.53.63.66
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A técnica de NMR '*C avalia os ambientes quimicos locais de carbono presentes
nos materiais ceramicos. Quando o material possui a fase de Cj. dispersa, o espectro
usualmente revela um sinal em torno de 127 ppm, caracteristico de carbono em
ambiente sp?, outro em 133 ppm, tipico da fase de carbono grafite, se esta estlver

presente, e outro sinal ao redor de 22 ppm, atribuido a sitios de Csp>.*®49¢"

A técnica de HRTEM também é amplamente utilizada na identificacdo da fase de
Ciwve € da cristalizacdo de fases subseqlientes em ceramicas derivadas de
polimeros 394243495758 conforme descrito por Monthioux e Delverdier,®® o primeiro
evento de nucleacdo nestes materiais ocorre com a formacdo da fase de Cie,
geralmente na forma de unidades estruturais basicas (BSUs). As BSUs sao constituidas
por empilhamento de 2 a 3 camadas de grafeno com 1 nm de extensao lateral, gerando,
consequentemente, estruturas de carbono turbostratico. O aumento do tratamento
térmico possibilita o crescimento destas estruturas, sendo que no minimo trés ou quatro
camadas ja sado provavelmente suficientes para identificacdo da fase de carbono
turbostratico por esta técnica. Além disso, & necessario que as camadas que compdem
a estrutura turbostratica estejam orientadas perpendicularmente ao plano da imagem,
ou seja, paralelamente ao feixe eletronico incidente.’” Subseqiientemente, o aumento
gradativo da temperatura usualmente resulta no segundo evento de cristalizagao,
caracterizado pela formacado de cristais nanométricos de SiC dispersos na matriz
ceramica.®® Esta técnica permite monitorar a evolugcdo de materiais ndo cristalinos a
materiais contendo fases cristalinas assim como avaliar a distribuicdo destas fases na
matriz ceramica, possibilitando correlacionar o comportamento das fases formadas com

as propriedades finais.®’
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l. 4. Obtencao de nanoestruturas em materiais ceramicos

E bem conhecido que a utilizacdo de alguns metais de transicdo pode induzir &
formacao de estruturas organizadas®® e também com diferentes morfologias, em escala
micrométrica e nanométrica, em materiais nao-éxidos e & base de carbono.”®’* Leu e
pesquisadores’® verificaram que a deposicdo de niquel em substratos de grafite foi
essencial para a obtencado efetiva de “whiskers” de SiC a partir do processo de
decomposicdo térmica do metiltriclorossilano a 1300°C. Jou e colaboradores’
sintetizaram nanotubos de carbono (NTC) retos ou curvos, entre 800 e 1100°C, por
pirdlise de policarbossilano de diferentes massas molares e nanoparticulas de ferro. Os
NTC produzidos por este método apresentaram caracteristicas tipicas de NTC
sintetizados por reagdes convencionais gas-soélido utilizando-se vapor de carbono ou
gases de hidrocarbonetos. Estas nanoestruturas também podem ser formadas nos
poros®® e na superficie”’® de materiais ceramicos, assim como na superficie de
substratos tais como carvéo ativado mesoporoso,’’ de silicio’® e de fibras de SiC e de
alumina.” Entre os metais selecionados na tentativa de induzir a formacdo de tais
nanoestruturas, o niquel tem recebido uma atengao especial, devido a sua atividade
catalitica em promover a nucleacdo de nanotubos de carbono e formagao de ilhas de
carbono turbostratico em ceramicas derivadas de polimeros,®® nanofios de GaN,*

nanofios cristalinos de SiC revestidos por camada de SiO,,?" entre outros.

Scheffler e colaboradores® investigaram a influéncia de acetato de niquel, NiAc,
na evolugao estrutural da fase de carbono resultante da pirdlise, em atmosfera inerte,
de poli(metil-co-fenilsilsesquioxano). A pirdlise a 700°C do polimero modificado com o
NiAc promoveu a formacéo de fases de carbono turbostratico dispersas e nanotubos de
carbono, NTC, no interior dos poros do material. A presenca de estruturas grafiticas
resultou na obtencdo de materiais com maior condutividade elétrica do que aqueles
similares obtidos na auséncia desta fase, enquanto que a presenga de NTC pode nao
ter influéncia nesta propriedade. No entanto, o produto de pirdlise obtido na auséncia de

NiAc n&o apresentou o mesmo nivel de organizacao da fase de carbono.
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A obtengao de estruturas em escala nanométrica tem despertado o interesse dos
pesquisadores pelo fato de suas propriedades fisicas aliadas as pequenas dimensodes
proporcionarem aplicagdes potenciais em nanocompositos, suporte de catalisadores
assim como no desenvolvimento de dispositivos eletrdnicos.®? Desde sua descoberta

por liima em 1991,%

nanotubos de carbono (NTC) sdo materiais promissores para
estes tipos de aplicagcdes por apresentarem propriedades fisicas e quimicas superiores,
além de elevada estabilidade e resisténcia mecanica.”>® Nanoestruturas de SiC
compreendem uma classe de materiais que vem sendo explorada por alguns grupos,
por apresentarem propriedades superiores a estruturas similares de silica, alumina ou
carbono. Tais propriedades incluem inércia quimica, elevada condutividade térmica,
dureza e resisténcia mecanica, excelentes resisténcia a oxidacado e a corrosdo. Estas
caracteristicas permitem que estes nanomateriais sejam apropriados em aplica¢des
como suporte de catalisadores e também em aplicagcbes que necessitem de altas
temperaturas.®® Desde sua primeira deteccdo realizada por Dai e colaboradores em
1995,% estas nanoestruturas sdo normalmente produzidas empregando-se NTC como
materiais “‘templates”,®>®"% além de outros métodos como a decomposicdo quimica de
vapor,® descarga por arco,® reducdo carbotérmica da silica® e reacdo quimica direta

em baixa temperatura e alta pressao entre haletos de silicio e CCly.%?

Uma das rotas sintéticas mais empregadas para obteng¢ao de nanoestruturas € a
decomposi¢ao quimica de vapor (CVD), provavelmente devido ao baixo custo e a
possibilidade de producdo em grande escala para aplicacdes comerciais.”® A sintese
por CVD, que consiste em processos envolvendo essencialmente a fase vapor, é
promovida por decomposicao e difusdo de gases contendo carbono, hidrogénio, etc,
com subsequente precipitagcdo do elemento, que constituira a nanoestrutura, em
catalisadores metalicos. Este processo, no qual a temperatura pode variar entre 600 e
1000°C, é sensivel a estrutura do catalisador assim como as condicdes de reacgdo.**%
O crescimento das nanoestruturas assim como de “whiskers” por CVD, tem sido
usualmente explicado pelo mecanismo de vapor-liquido-solido (VLS), proposto
primeiramente por Wagner e Ellis*® ap6s a obtencéo de “whiskers” de silicio. A principal

caracteristica que diferencia este mecanismo dos demais é a presenga de uma gota,
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contendo o catalisador, entre a fase vapor e a superficie do substrato, sendo
considerada como um sitio ativo para a condensagdo dos constituintes da
nanoestrutura, os quais sdo provenientes da fase vapor. Além disso, a presencga desta
gota favorece a precipitagdo do material através da interface sélido-liquido, uma vez
que a fase liquida, 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 tipica similar a de uma particula esférica nas

suas terminagdes.®®">%

Com base nas consideracbes abordadas anteriormente, a motivacdo deste
projeto foi a obtengdo de materiais vitreos e/ou ceramicos de SiCOy, e/ou SiC
enriquecidos com carbono, pela pirélise de precursores poliméricos hibridos derivados
de poli(metilsiloxano) (PMS) e divinilbenzeno (DVB), na presenca e na auséncia de
acetato de niquel, NiAc. Parametros como temperatura e presenga de NiAc foram
investigados nas caracteristicas dos materiais durante a evolugdo de polimero a
ceramica, com énfase na analise da fase dispersa de Cji. Além disso, a incorporagao
de nanotubos de carbono ao precursor polimérico PMS/DVB, resultando em precursor
com uma carga nanometrica adicional de carbono, assim como o tempo de tratamento

térmico foram avaliados em relacado a reacao de carborreducao no material ceramico.

A motivacao acima descrita foi baseada na possibilidade de obter materiais
vitreos e/ou ceramicos de SiCO, e/ou SiC contendo fases de carbono grafitico
dispersas e percoladas na estrutura da matriz ceramica. Desta forma, seria esperado
que os materiais obtidos apresentassem propriedades de condutividade elétrica tipicas
da fase de grafite, além da estabilidade térmica e oxidativa promovida pelo

encapsulamento desta fase na matriz ceramica.
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Il. OBJETIVOS

Os objetivos gerais deste projeto foram a obtencdo de materiais vitreos e/ou
ceramicos de SiC,Oy e/ou SiC enriquecidos com carbono, pela pirdlise de precursores
poliméricos hibridos derivados de poli(metilsiloxano) e divinilbenzeno, na presenca e na
auséncia de acetato de niquel, NiAc. Parametros como temperatura e presencga de NiAc
foram investigados nas caracteristicas dos materiais durante a evolugédo de polimero a
ceramica, com énfase na analise da fase dispersa de Cji. Além disso, a incorporacao
de nanotubos de carbono ao precursor polimérico PMS/DVB, resultando em precursor
com uma carga nanomeétrica adicional de carbono, assim como o tempo de tratamento

térmico foram avaliados em relagcao a reacao de carborredugao no material ceramico.

A motivagdo acima descrita foi baseada na possibilidade de obter materiais
vitreos e/ou ceramicos de SiC,O, e/ou SiC contendo fases de carbono grafitico
dispersas e percoladas na estrutura da matriz ceramica. Desta forma, seria esperado
que os materiais obtidos apresentassem propriedades de condutividade elétrica tipicas
da fase de grafite, além da estabilidade térmica e oxidativa promovida pelo

encapsulamento desta fase na matriz ceramica.

Objetivos especificos:

e Obter materiais vitreos e/ou ceramicos a partir de polimeros hibridos obtidos de
poli(metilsiloxano) e divinilbenzeno, em diferentes composi¢cdes, contendo ou né&o

acetato de niquel,

e Avaliar o efeito do acetato de niquel e da composicdo dos precursores
poliméricos nas caracteristicas estruturais, texturais e morfolégicas dos materiais
obtidos;

e Avaliar a influéncia da adicdo de uma fonte extra de carbono no precursor
polimérico hibrido, introduzindo nanotubos de carbono, e do tempo de tratamento
térmico, na composicdo das fases e na morfologia das ceramicas obtidas a

temperaturas superiores a 1200°C.



18 Mariana G. Segatelli Experimental

lll. EXPERIMENTAL

lll.1. Materiais de partida

A silicona utilizada neste trabalho foi o poli(metilsiloxano), (HSi(CH3)O),, PMS,
com massa molar de ~ 2000 g/mol, de procedéncia Dow Corning (Hortolandia, Brasil).
O componente organico empregado como reticulante das cadeias de PMS foi o
divinilbenzeno, DVB, de procedéncia Aldrich (Milwaukee, Estados Unidos). Dicloro-1,3-
divinil-1,1,3,3-tetrametildissiloxano platina(ll), fornecido pela Gelest (ABCR GmbH,
Karlsruhe, Alemanha), foi utilizado como catalisador da reagao de hidrossililacao entre
PMS e DVB. Acetato de niquel tetrahidratado P.A., previamente seco (NiAc), foi de
procedéncia Vetec Quimica Fina Ltda (Rio de Janeiro, Brasil) e o solvente tolueno P.A,,
de procedéncia Synth (Diadema, Brasil). Nanotubos de carbono de parede multipla,
NTC, introduzidos no precursor polimérico hibrido como uma fonte extra de carbono, foi
de procedéncia CNT Co., Ltd (Incheon, Coréia). Segundo as especifica¢cdes técnicas,
estes nanotubos apresentam diametros entre 10 a 40 nm, comprimentos de 5 a 20 um

e 95% de pureza.

lll.2. Metodologia

ll.2.1. Preparacao dos precursores poliméricos

Os precursores poliméricos hibridos PMS/DVB foram obtidos por reagdo de
hidrossililagdo entre PMS e DVB nas razdes 70/30, 50/50 e 30/70, considerando-se a
relagdo molar das liga¢des Si-H (do PMS) e C=C (do DVB) com o objetivo de gerar, por
pirdlise controlada, quantidades diferentes da fase de carbono nos materiais ceramicos
finais.

Inicialmente, DVB e o catalisador de Pt(ll) foram submetidos a um agitador
magnético por 15 min e, em seguida, PMS foi adicionado lentamente a esta solugao,

que estava sob a condigao de 0°C e fluxo constante de Ar, pelo fato desta reacao ser
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altamente exotérmica. A solugdo resultante ficou sob agitagdo por ~ 20 min, até que o
ponto de gel fosse atingido, sendo este detectado pelo aumento de viscosidade da
solugcdo. Apos atingir este ponto, a solugdo 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
hibridas foi realizada a temperatura ambiente, por um periodo de 48 h, seguido de um
tratamento isotérmico a 100°C em estufa a vacuo (10" mmHg), durante 8 h, para que a

reacao de hidrossililacao fosse finalizada.

Os precursores poliméricos hibridos contendo NiAc também foram preparados
por reacao de hidrossililagdo, nas mesmas composi¢cdes dos polimeros descritos acima,
conforme ilustrado na Tabela 1. Apds a etapa de adicdo do PMS, foi adicionada uma
solugdo de NiAc/tolueno contendo 3% em massa de NiAc, previamente seco, em ~
12 mL de tolueno, em relacdo ao PMS+DVB. Vale ressaltar que o tolueno néao
solubilizou totalmente o NiAc, sendo entdo utilizada a dispersdo do sal. Durante a
preparacao destes hibridos foi necessario adicionar mais uma gota do catalisador de
Pt(Il) 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 polimeros hibridos foi
feito a temperatura ambiente por 120 h para a eliminacado do solvente e, posteriormente,
foram submetidos a um tratamento isotérmico a 100°C em uma estufa a vacuo (10
mmHg) durante 8 h. E valido comentar que a quantidade do sal e o volume do solvente

utilizado durante a sintese foram baseados no trabalho de Scheffler e colaboradores.®®

Tabela 1. Composicao dos polimeros hibridos puros e contendo NiAc, em relagcédo a

razao molar Si-H : C=C.

Polimeros hibridos 70/30 50/50 30/70

PMS/DVB H1 H2 H3
PMS/DVB + NiAc HNi1 HNi2 HNi3
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O precursor polimérico hibrido contendo NTC também foi preparado por reacao
de hidrossililagdo, na razdo PMS/DVB 70/30. Similarmente as preparagdes anteriores
foi adicionado 1% em massa de NTC, em relagdo a quantidade de PMS+DVB, apods a
adicdo de PMS. Apds 10 min de agitagao, foi adicionada mais uma gota do catalisador
de Pt(ll) e a mistura resultante foi submetida a agitagcdo mecéanica. No ponto de gel, a
mistura foi compactada em uma prensa hidraulica (Marconi Equipamentos) a 80°C e ~
80 MPa por 1 h, utilizando-se moldes de aco contendo cavidades retangulares,

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

A composicao PMS/DVB 70/30 foi escolhida para a preparagdo do precursor
polimérico contendo NTC, uma vez que esta proporcao fornece uma maior quantidade
de inorganico no material, quando comparada com as outras duas composigdes (50/50
e 30/70). Espera-se que nesta composi¢cao a reagcao de carborredugédo entre os sitios

de SiO4 da matriz e os NTC seja mais efetiva.

ll.2.2. Preparagao dos materiais vitreos e ceramicos

Os materiais vitreos foram obtidos por pirdlise controlada dos precursores
poliméricos hibridos a 950°C, utilizando-se taxa de aquecimento de 5°C/min e isoterma
de 60 min na temperatura final. As pirdlises destes materiais foram conduzidas em um
forno tubular EDG 5P, com tubo de alumina, sob fluxo de Ar (~100 mL/min). Os
materiais ceramicos 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 a temperatura final.

O compdsito polimérico PMS/DVB/NTC (NT1) e o precursor PMS/DVB 70/30
foram aquecidos a 1500°C, nas mesmas condigdes anteriores, utilizando-se tempos de

1, 2 e 3 h nesta temperatura, resultando nos materiais ceramicos NT1h, NT2h e NT3h e
CS1h, CS2h e CS3h com e sem NTC, respectivamente.
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lll.2.3. Técnicas de caracterizacao

1.2.3.1. Analise Termogravimétrica (TGA): a estabilidade térmica e o rendimento
ceramico dos precursores poliméricos foram analisados em uma termobalanca da TA
Instruments, modelo 2950, numa faixa de temperatura de 25°C a 980°C, com taxa de
aquecimento de 20°C/min, sob fluxo constante de Ar. O rendimento cerdmico foi obtido

do valor da porcentagem em massa do material residual a 980°C.

I11.2.3.2. Ressonancia Magnética Nuclear (NMR) de 2°Si e "*C: os espectros de NMR
foram registrados em um espectrémetro Bruker Avance Il — 400, operando a 79,46 e
100,58 MHz para os nucleos de #Si e °C, respectivamente, utilizando-se a técnica de
rotacdo no angulo magico (MAS), 54,74°. As analises foram realizadas empregando-se
o método de Desacoplamento de Alta Poténcia (HPDEC). Os espectros de 2°Si foram
adquiridos com pulso de 90°, tempo de espera de 300 s e tempo de aquisicdo de 25
ms. Ja os espectros de "°C foram registrados com tempo de espera de 60 s, tempo de
aquisicdo de 34 ms e pulso de 90°. Nos experimentos para o nucleo de ?°Si, o
componente utilizado como referéncia de deslocamento quimico foi caulin (-91,2 ppm
em relacdo ao tetrametilsilano), e para os espectros de '°C foi utilizado adamantano
(38,3 ppm em relagdo ao tetrametilsilano) como referéncia. Os espectros de 2°Si foram
submetidos a um tratamento matematico utilizando-se o programa de ajuste de curvas
gaussianas disponivel no software Microcal Origin™ 5.0, com a finalidade de obter as

porcentagens dos diferentes sitios de Si.

1.2.3.3. Espectroscopia Infravermelho (IR): os espectros infravermelho foram
registrados em um equipamento Bomen B100, operando no modo de transmissao entre
4000 e 400 cm™ e com resolucdo de 4 cm™. As amostras liquidas foram analisadas na
forma de filme entre janelas de KBr e, as amostras sdlidas, pela técnica convencional
de pastilhas de KBr. Em todas as andlises de amostras sélidas utilizou-se 1% da

amostra em relagédo ao KBr.
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ll.2.3.4. Difratometria de Raios X (XRD): as analises de difracdo de raios X foram
realizadas em um difratdmetro de raios X Shimadzu, modelo XRD6000, operando com
radiacdo CuKo (A = 1,54060 A), tensdo de 40 kV e corrente de 30 mA. O tamanho

médio dos cristais foi estimado segundo a equacdo de Scherrer.%®%°

l1.2.3.5. Densidade: medidas de densidade foram obtidas em um picnédmetro de
deslocamento de gases da Micromeritics, modelo 1305, utilizando-se He como gas de
arraste. As medidas foram realizadas apds purga do compartimento de analise de pelo
menos 10 vezes. Trata-se entdo de densidade absoluta, que neste trabalho sera

referida simplesmente como densidade.

11.2.3.6. Analise Elementar: os teores de carbono nas ceramicas foram analisados em
um analisador Perkin Elmer, modelo 2400 Série Il, utilizando-se o procedimento descrito
na literatura.’® Os teores de silicio foram avaliados por micro-fluorescéncia de raios X
(LEDX) em um espectrometro Shimadzu, modelo 1300, e o teor de oxigénio foi

estimado por diferenca.

11.2.3.7. Espectroscopia Raman: as anadlises de espectroscopia Raman foram
conduzidas em um microscopio Renishaw Raman, utilizando-se um laser de Ar com
excitacdo de 514,5 nm. A intensidade do laser utilizada foi 1,1 mW cm™ e a calibragdo
foi realizada com o pico de Si em 520,7 cm™. O erro na posigéo dos picos foi menor que

+2,0 cm™'. As amostras foram medidas na forma de po.

11.2.3.8. Espectroscopia de Reflectancia Especular: as analises de espectroscopia
na regido do visivel foram realizadas em um espectrofotdmetro Varian modelo Cary 500
Scan. Os espectros de reflectancia especular com variagdo do angulo de incidéncia do
feixe de luz na amostra foram coletados entre 20 e 40 graus, utilizando-se um acessorio
de reflectancia especular de angulos variaveis. As amostras foram analisadas na forma

de barras.
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11.2.3.9. Analise de Porosidade e Area Superficial por Adsorcido de Gas: as
isotermas de adsorcdo e dessorcao foram obtidas pela técnica de adsorcdo de
nitrogénio, utilizando-se o equipamento ASAP 2010 - Micromeritics e procedimentos
padrdes descritos na literatura.’®’ Previamente as analises, todas as amostras foram
submetidas a um tratamento sob vacuo a 350°C e, apds este tratamento, os tubos
contendo as amostras foram preenchidos com nitrogénio. As isotermas obtidas
forneceram os valores de area superficial especifica, volume de poros e distribuicdo de
tamanho de poros. A area superficial especifica foi determinada pelas isotermas de
adsorgdo utilizando-se o método de Brunauer, Emmett e Teller (BET)." Ja a
distribuicdo de tamanho de poros foi obtida empregando-se a isoterma de dessorcéo,

103

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

sao cilindricos e fechados em uma extremidade.

11.2.3.10. Porosimetria por Intrusao de Mercurio: a porosidade aberta das amostras
pirolisadas foi determinada pela técnica de intrusdo de mercurio, utilizando-se um
porosimetro de mercurio PoreMaster - Quantachrome com variagdo de pressao de
intrusao de 20 a 33000 psi. O didametro do poro e a pressao estao relacionados entre si

através da equacdo de Washburn:'®

_ —2ycos0

P (4)

I"p
onde: P é a pressao, y € a tensao superficial do mercurio, 6 € o angulo de contato da

superficie do solido com o mercurio e r, € o raio do poro.

O angulo de contato entre a superficie do soélido e o mercurio foi fixado em 140°
e o valor empregado para a tensdo superficial do merclrio foi de 480 erg/cm?.
Previamente as analises, as amostras foram mantidas sob vacuo a temperatura
ambiente em pressdes da ordem de 50 mTorr. Para a realizacdo das analises utilizou-

se penetrometros previamente calibrados.
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11.2.3.11. Microscopia Eletronica de Varredura (SEM): a morfologia da superficie de
fratura assim como da superficie dos vidros e das ceramicas foi analisada em um
microscopio eletrénico de varredura JEOL JSM 6360 - LV ou no microscopio eletrénico
de varredura com emissao de campo JEOL JSM 6340F, com voltagem de aceleragao
de 20 e 5 kV, respectivamente. Previamente as analises, a superficie de fratura exposta
foi recoberta com carbono, seguida por uma camada fina da liga ouro/paladio,

utilizando-se um metalizador Bal-Tec MED 020.

11.2.3.12. Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS): a andlise de composigcao
elementar das nanoestruturas obtidas como feltro foi conduzida no microscopio
eletrénico de varredura JEOL JSM 6360 — LV, onde o detector € posicionado para
capturar os sinais de raios X emitidos da amostra apés interagdo com o feixe eletrénico.
A preparagao da amostra consistiu em dispersar os aglomerados das nanoestruturas
em alcool isopropilico P.A. num tubo contendo tampa, sendo entdo submetido ao ultra-
som por 30 min. Posteriormente, a dispersao foi deixada em repouso e, em seguida,
coletada uma aliquota da parte superior do solvente e adicionada uma gota no porta-
amostra padrdo. Apds a evaporagao do solvente, as estruturas sobre o porta-amostra

foram metalizadas com Au/Pd antes da analise.

11.2.3.13. Microscopia Eletrénica de Transmissao (TEM): a analise morfologica das
nanoestruturas também foi realizada em um microscépio eletrénico de transmissao Carl
Zeiss CEM 902 utilizando-se uma voltagem de aceleracido de 80 kV. A preparagao das
amostras foi idéntica ao procedimento descrito anteriormente. Neste caso, uma gota da
solugao contendo a amostra dispersa foi suportada em porta-amostra padrao para TEM,

constituido de grades de cobre, e em seguida submetido a analise.

11.2.3.14. Espectroscopia de Perda de Energia de Elétrons (EELS): a analise mais
detalhada da distribuicdo elementar das nanoestruturas foi conduzida em um
microscopio eletrébnico de transmissdao Carl Zeiss CEM 902 equipado com um

espectrometro de filtro de energia Castaing-Henry e software de aquisicdo 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.'® O registro das imagens foi feito em um detector bidimensional
através de uma camera CCD (Proscan) e a resolugdo da energia durante a aquisicao
dos espectros foi de 2,0 eV. Além da preparacao descrita anteriormente, esta analise
necessitou do auxilio de outros métodos de preparacido. Dentre eles, o método que
obteve éxito consistiu no contato direto da grade de cobre sobre a superficie do corpo
ceramico contendo as nanoestruturas. Esta analise foi realizada com o intuito de
verificar se as nanoestruturas com diferentes morfologias apresentavam composic¢oes

elementares distintas.
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IV. RESULTADOS E DISCUSSAO

IV.1. Sintese e cura dos precursores poliméricos

A reacado de hidrossililagao utilizada na etapa de obtengdo do precursor
polimérico envolve a adigdo de uma ligagao Si-H, do PMS, a uma ligagdo C=C, do DVB,
na qual ndo sao gerados subprodutos. A cura por hidrossililagdo é usualmente
favorecida com o auxilio de luz ultravioleta, irradiagdo por raios vy, descarga elétrica e
catalisadores como perdxidos, metais e complexos metalicos, sendo os complexos
derivados de platina(ll), Pt(ll), normalmente os mais utilizados.'® Entretanto, esta
reacao também pode ocorrer na auséncia de catalisadores em temperaturas acima de
300°C. Em presencga de catalisador de Pt(ll) esta reacdo, apesar de ser bastante
seletiva, leva a adicdo da ligagdo Si-H em duas posicdes distintas, o e B a vinila,’® com

predominancia da formagao do aduto 3, conforme esquematizado abaixo:

N
—Si—CHp-CHp- s|

7
\ —si- CH— Siz

CH3

aduto B
\ . ./
7SI—H + H2C_—CH_S|<

aduto a

A hidrossililacao tem sido uma das reagdes mais importantes na obtencao de
produtos contendo ligagbes Si-C em escala laboratorial e industrial, desde sua
descoberta na década de 40.'% E amplamente empregada na manufatura de varios
materiais a base de silicona, como por exemplo, na obtencdo de borracha liquida de
silicona, LSR (“Liquid Silicone Rubbers”),*' na cura de selantes e também de

elastdmeros de alto desempenho.'® Além disso, esta reacdo também pode ser
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conduzida na auséncia de solventes, facilitando assim a obtengao de materiais sem

trincas ou defeitos, que sao caracteristicas uteis na producao de filmes e membranas.

O mecanismo da reacdo de hidrossililagao foi proposto em 1965 por Chalk e
Harrod,'® e envolve basicamente etapas como adicdo oxidativa do hidrogéniossilano

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

H\%/R
CH, H\C/R
s\ CH2 adicéo
Pt oxidativa
R—CH,-CH,-SiR3
eliminagao R
redutiva | H. _R
e s
R3Si
C|:H2 : >Pt<CH2
R3S'\Pt/\ migracéo |
/| de hidreto

Figura 3. Mecanismo da reacao de hidrossililagao proposto por Chalk e Harrod.'%

Assim, o precursor polimérico pode ser entendido como uma rede polimérica, na
qual os segmentos lineares (cadeias) sdo provenientes do PMS, e as pontes de
reticulacdo destas cadeias sado constituidas de 1,4-dietilfenileno, conforme
esquematizado na Figura 4. Com isso, diferentes quantidades de DVB adicionadas ao
PMS deram origem a polimeros hibridos contendo diferentes composigbes de anéis
aromaticos em sua estrutura. Os precursores preparados apresentaram-se como
resinas rigidas apos finalizar a etapa de cura ou reticulagdo. Apos este processo, 0s
polimeros precursores apresentaram densidade de 1,1 g/cm3, caracteristico de material
polimérico.®> A transparéncia desses polimeros foi reduzida com o aumento da

quantidade inicial de DVB, enquanto que a fragilidade dos mesmos aumentou. Este
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comportamento estd provavelmente associado as reagdes de polimerizagdo radicalar
entre os grupos vinilas residuais do DVB, que contribuiram para a contracéo e formagao
de micro-trincas observadas nos polimeros H3 (PMS/DVB 30/70). Os precursores
contendo NiAc mostraram uma coloracdo esverdeada, caracteristica do Ni?*, conforme

esperado.

Si
PMS DVB
l Pt (Il)
? :
Me—?i—CHZ—cm@—cHZ—CHZ—g—Me
0 0

% %

polimero hibrido PMS/DVB

~w = cadeia polimérica

Figura 4. Reacao proposta entre PMS e DVB gerando o polimero hibrido PMS/DVB.

O polimero hibrido H1 (PMS/DVB 70/30) apresenta um excesso de ligagdes Si-H
em relagado as duplas ligagdes vinilicas do divinilbenzeno. Como a cura dos polimeros
foi realizada em atmosfera ambiente, podem ocorrer reagcbes paralelas, como a de
acoplamento com eliminacdo de H, (“de-hydrogen coupling parallel reactions”),

conforme esquematizado a seguir:
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A
e Pt(1l) Na:
—Si-H + H,0 ————> —Si-OH + M (5)

Ainda como reacdes paralelas podem ocorrer reticulagdes adicionais no material

devido as reagdes descritas abaixo:

_ _ PLUN N . ./
;s|—H + ;&—OH ——> —Si-0-Si- + H, (6)

calor

. H H l/
SSi-OH + —>Si-OH —Si-0—Si= + H,0 (7)

Levando em consideracao a razao molar Si-H : C=C e admitindo que ambos os
componentes PMS e DVB foram totalmente incorporados na rede polimérica hibrida, as
composi¢des molares iniciais de C/Si nos polimeros PMS/DVB 70/30 (H1), 50/50 (H2) e
30/70 (H3) foram 5,3; 12,3 e 28,7, respectivamente.
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IV.2. Estabilidade térmica dos precursores poliméricos contendo ou

nao NiAc

Os polimeros hibridos PMS/DVB, apdés o processo de pos-cura, foram
submetidos a analise termogravimétrica e as curvas resultantes estdo expostas nas

Figuras 5a e 5b.

100- a b
954
1 H
% T —
g ] g
@ 85 H1 o)
2 5
= 801 E H2
] o
754
] H2
70 H3 H3
[
T T T T T T T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 0 2(I)O 4(I)0 6(I)O 8(I)O 1000
Temperatura (°C) Temperatura (°C)

Figura 5. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em fungdo da
temperatura (b) para os polimeros hibridos PMS/DVB 70/30 (H1), PMS/DVB 50/50 (H2)
e PMS/DVB 30/70 (H3).

Os polimeros hibridos H1, H2 e H3 apresentaram inicio de perda de massa entre
430 e 450°C. O processo de degradacao foi muito similar para estes polimeros,
envolvendo duas etapas principais: a primeira com temperatura na taxa maxima de
degradacao, Tmax, de 560, 516 e 513°C, respectivamente, e a segunda com Tnax €m
torno de 710°C para todos os polimeros. 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.
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Conforme descrito na Introdugao, o inicio do processo de decomposicéo térmica
de polissiloxanos lineares envolve a evolucao de siloxanos ciclicos ou lineares volateis
formados nos rearranjos inter ou intra-cadeias, a temperaturas de 200 a 300°C."":34%
Estas estruturas volateis sao formadas mais facilmente quando o polimero é constituido
de cadeias longas que apresentam grupos terminais reativos, como Si-OH. Entretanto,
os polimeros precursores foram utilizados na forma de uma rede polimérica, e a baixa
probabilidade de encontrar o nucledfilo (Si-OH) em suas estruturas minimiza a
ocorréncia de rearranjos inter ou intra-cadeias, o que justifica a boa estabilidade térmica

observada para H1, H2 e H3, em relac&o aos polissiloxanos lineares.

A degradacgao térmica destes polimeros que se iniciou a temperaturas préximas
de 450°C esta associada a cisao das ligagdes Si-C, C-H e C-C dos grupos Si-CH3; e Si-
CH2-CH»-, além da provavel evolugao de siloxanos ciclicos e lineares que podem ainda
ter sido formados.>*3* E importante observar que nesta etapa, a Tmax diminuiu com o
aumento do componente organico (DVB) no sistema. Além disso, com o aumento da
quantidade de DVB, tornou-se mais evidente um ombro em ~ 580°C nas curvas da
Figura 5b que pode ser atribuido a degradacéo de parte dos anéis fenilenos presentes
na estrutura das redes poliméricas, os quais apresentam uma estabilidade térmica
maior do que os grupos -CHsz e -CH,-CH,-. De ~ 630 a 800°C ocorre a etapa de
mineralizagdo, a qual envolve baixas perdas de massa, de ~ 4%, dando origem ao
oxicarbeto de silicio, SiCxOy, com rendimento ceramico de 83, 72 e 69% para H1, H2 e
H3, respectivamente. Conforme esperado, quanto maior a quantidade do componente
inorganico (PMS) no polimero, maior o rendimento ceramico a 980°C, devido as

reacoes paralelas que podem ter ocorrido no material.

Os polimeros hibridos contendo NiAc (HNi1, HNi2 e HNi3) revelaram
comportamento térmico similar aos correspondentes polimeros sem NiAc, exceto em
relacdo a decomposicao térmica, correspondente ao acetato proveniente do sal, em ~
342°C, conforme ilustrado nas Figuras 6a e 6b. As etapas de degradacédo associadas
aos polimeros ocorreram com Tmax 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 polimeros

precursores sem NiAc. Estes polimeros apresentaram rendimentos ceramicos de 82, 73
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e 69% para HNi1, HNi2 e HNi3, respectivamente, valores proximos dos observados nas
correspondentes amostras sem NiAc. Estes resultados indicaram que a adigao de NiAc
ao precursor polimérico ndo alterou o mecanismo de degradacido térmica das redes
poliméricas hibridas. A porcentagem esperada de NiO no material € de 1,9 % em

massa a 980°C.

100+ a b
951
. 901 HNi1
7 85 HNi1 S
'—
© .
= % T HNi2
754 HNi2 ©
704 HNi3 HNi3
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Figura 6. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em fungcdo da
temperatura (b) para os polimeros hibridos 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. Caracterizacao estrutural e elementar dos materiais vitreos e/ou

ceramicos com e sem Ni

A pirdlise de polissiloxanos em atmosfera inerte a ~ 1000°C usualmente resulta
em vidros de oxicarbeto de silicio (SiCxO4.x) onde 0 < x <4, os quais sao caracterizados
como uma fase inorganica metaestavel. Esta fase é constituida por uma distribuigdo
aleatoria de diferentes sitios de silicio coordenados tetraedricamente, tais como SiOa,
SiCO;, SiC,0,, SiC30 e SiC4, designados como unidades Q, T, D, M e C,
respectivamente,’® e ainda por uma fase dispersa de carbono. E bem estabelecido que
a temperaturas superiores a 1000°C, ocorre uma reorganizagao continua destes sitios
até a formacado das fases termodinamicamente estaveis de carbeto de silicio e silica
cristobalita, além de carbono grafitico, em propor¢gdes que dependem da estrutura
quimica do precursor utilizado. A reorganizagado dos sitios de silicio assim como a
segregacao de fases estaveis nos materiais a base de SiCiOsy obtidos em
temperaturas usualmente acima de 1300°C, ja foram verificadas em varios

trabalhos, 34867110

A conversdao dos polimeros hibridos a materiais vitreos e/ou ceramicos foi
monitorada por espectroscopia infravermelho. Na Figura 7 estao ilustrados os espectros
das amostras H2 e HNi2 obtidas em diversas temperaturas, os quais revelam a

evolucgao estrutural do material.

Os espectros do DVB e PMS também s&do mostrados para comparagao. Em
ambas as amostras, H2 e HNi2, observou-se uma reducido drastica da intensidade
relativa da absorcdo dos grupos vinila (3055 cm™) e da ligagdo Si-H (2160 cm™)""" em
relacdo aos espectros do DVB e PMS, respectivamente. Este resultado indica que a
reacao de hidrossililacao entre PMS e DVB foi efetiva, gerando as redes poliméricas
hibridas H2 e HNi2. Até 450°C foi ainda possivel observar as absorgdes caracteristicas
de grupos orgéanicos constituintes das redes poliméricas, além das absor¢des
caracteristicas da cadeia de siloxano. Entretanto, a 700°C, o processo de mineralizagao

das amostras a oxicarbeto de silicio metaestavel encontra-se avancado, o que foi
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evidenciado pela auséncia de absorg¢des relativas a C-H, excetuando-se uma fraca
absorcdo em ~ 1267 cm™', associada ao Si-CHs. A amostra H2 obtida a 950°C mostrou
absorcdes largas centralizadas em ~ 1100 cm™, correspondente ao vassSi-O-Si, e em
800 cm™', associada ao vsSi-O-Si e vSi-C, conforme esperado para este material. Nas
temperaturas finais de 1300°C e 1500°C verificou-se uma diminuigdo acentuada na
largura da banda a ~ 1100 cm™ nestas ceramicas e a definicdo de picos em 780, 620 e
480 cm™. A absorgao larga centralizada em 780 cm™ tem contribuicdo do v<Si-O-Si e do
vSi-C, enquanto que a absorcdo em 620 cm™ é tipica da fase de opalina, provavelmente
da opalina-C, que contém cristobalita, e em 480 cm™ tem-se a vibragdo de siloxanos
ciclicos presentes na estrutura da ceramica.''"'"? E bem estabelecido na literatura que
a formacao de SiC ocorre em temperaturas superiores a 1300°C, podendo estar
envolvida a reacdo de carborreducao de sitios ricos em Si-O presentes na fase nao
cristalina de SiCOy ou por reacdo de redistribuigdo de sitios de Si, levando a

segregacao de fases.'®?
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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 relagcdo as correspondentes amostras derivadas de H2. De
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950°C a 1500°C, foi verificada uma reducao consideravel na intensidade relativa da
absorgcdo correspondente ao vussSi-O-Si e também um aumento pronunciado da
intensidade relativa da banda em 800 cm™, atribuida ao vSi-C. Este resultado sugere
que a presencga do Ni induziu a formacao da fase cristalina SiC, com o consumo dos
sitios ricos em Si-O, ou seja, favoreceu a reacao de carborredugdo. A evolugao
estrutural apresentada para os polimeros H1 e H3, em funcdo da temperatura, foi
similar a 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 ceréamicas H2 e HNi2 pirolisadas em diferentes
temperaturas sdo mostrados nas Figuras 9a e 9b, respectivamente. Estas amostras
foram selecionadas para ilustrar a evolugao estrutural observada de 950 a 1500°C nos

materiais estudados.
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1500°C

1300°C
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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, B = -SiC, ®m = Ni, * = NiO, + = NixSie # =C
grafite.

A amostra H2 obtida a 950°C apresentou um halo centralizado em ~ 24° (260),
tipico de vidros de SiC,0,.%**° O aumento da temperatura para 1300°C e 1500°C
promoveu a cristalizagdo da fase B-SiC nas cerémicas, caracterizada por picos de
difragdo em 35,5°, 43°, 60° e 72° (20), correspondentes aos planos (111), (200), (220) e
(311)," com intensidades relativas de 100, 10, 60 e 60, respectivamente. Além destes
picos também foi verificado um halo em 22° (20), atribuido a silica opalina-C presente
nos dominios da matriz de SiCOy e um ombro em 26° (26), correspondente ao carbono
grafite, nas amostras obtidas a 1300°C e a 1500°C.""""'*"> Os difratogramas de raios
X das composi¢des H1 e H3 revelaram comportamentos similares a H2, como pode ser

visto na Figura 10a.

A presenca do metal Ni permitiu uma cristalizacdo mais efetiva na ceramica
correspondente, HNi2, principalmente a 1500°C, como pode ser visto na Figura 9b.
Nesta amostra foi verificada a presenga de picos estreitos e bem definidos da fase -
SiC, difragdes caracteristicas da silica cristobalita em 22°, 28,5° e 31,5° (26),""® com
intensidades relativas de 100, 11 e 13, respectivamente, e também dois picos menos

intensos em 26,1° e 44,3° (20), correspondentes aos planos (002) e (100) do carbono
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grafite,”"” revelando intensidades relativas de 100 e 6, respectivamente. Os picos de
menor intensidade em 43,3° e 62,9° (20) sao atribuidos aos planos (200) e (220) do
NiO,"® com intensidades relativas de 100 e 35, respectivamente, enquanto que aqueles
em 44,5° e 52° (20), com intensidades relativas de 100 e 42, respectivamente, sédo
caracteristicos do Ni metalico, correspondentes aos planos (111) e (200),""°
respectivamente. Além disso, nas ceramicas obtidas a 1300°C e 1500°C ainda
apareceram picos de difragdo de menor intensidade em ~ 39°, 45,4° e 49° (26), todos
com intensidades relativas de 100, os quais sdo caracteristicos da fase NiSi.'®° As
analises de XRD dos vidros e das ceramicas obtidas da formulagcdo HNi1 e HNi3 estao
ilustradas na Figura 10b. As difragbes correspondentes ao carbono grafite e as fases
contendo Ni sdo mais intensas para a amostra HNi3. Entretanto, o aumento da
temperatura promoveu a redugao destas intensidades. Este comportamento indica que
0 aumento da quantidade de DVB nos precursores poliméricos contendo Ni contribuiu
para uma carborredugao mais intensa do material com o aumento da temperatura de
950 para 1500°C.

- ij 1500°C
o —
2 q 1300°C
5 3
3 s 950°C
g S
[] 0
-~ c
€ 9 HNi1 1500°C
=
\MW\\\_‘A\ 1300°C
N 950°C "
T T T T T T T T T T T T T T
10 20 30 40 50 60 70 80
29 (graus) 20 (graus)

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
cristalizagdo, diminuindo assim a energia de ativagcao para a cristalizagao das fases de
cristobalita (c-SiO,), B-SiC e grafite na matriz ceramica. Neste caso, o Ni fragmenta a
rede de SiC.0,, atuando como agente de cristalizagdo, ao contrario de SiBCO'*' e
SiBCN,' onde o atomo de boro aumenta a temperatura de devitrificagdo. Além disso,
as analises obtidas nao permitiram identificar se foi uma, ou mais, entre as fases Ni,

NiO e Ni,Si ativas no processo de cristalizacao.

A formagdo de Ni e Ni,Si, observada nos materiais ceramicos a 1300°C e
1500°C, pode ser explicada pelas reacoes de oxi-reducdo que ocorrem
concomitantemente com a degradacao da rede polimérica hibrida. Estas reacdes foram
sugeridas por Scheffler e colaboradores,®® para o processo de pirdlise de
polissilsesquioxanos, e estdo esquematizadas na Figura 11. Inicialmente, o aumento
gradativo da temperatura leva a formacao das espécies Ni?” e Ni®", conforme etapa .
Em seguida, as espécies remanescentes de Ni®¥ podem ser reduzidas por hidrogénio e
hidrocarbonetos, produzidos pela decomposicdo térmica do precursor polimérico
(etapas Il e Ill). Finalmente, Ni,Si € formado entre 1300°C e 1500°C, de acordo com a

etapa IV.

1. Ni(ac), — > NiONi&

Il. [RxSiO4] —  Si-0O-C + CyHy/Ho

CH,/MH
x3/2

. m Ni©@/n Ni@*) (m+n) Ni©¥

Temperatura

IV. 2p Ni®¥ + 8j-0-C ——»  p NiSi + Si-O-C(-p Si)

\J

Figura 11. Reacgéao proposta para a formagao de Ni e Ni;Si na matriz ceramica derivada

de polissilsesquioxano por pirdlise em atmosfera inerte de Ar. (adaptada da ref. 69).
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O aumento da temperatura de pirdlise e a presengca de Ni nos materiais
promoveram efeito marcante na cristalizagcao das ceramicas, levando-se a formacao de
cristais maiores de B-SiC, alterando também a densidade dos materiais. A literatura
relata que vidros de SiC,O, derivados de precursores poliméricos apresentam
temperatura de transicdo vitrea na faixa de 1200-1350°C.***" Desta forma, o processo
de sinterizacao viscosa que ocorre acima da temperatura de transicao vitrea da fase de
SiCxOy além de auxiliar a densificagdo das amostras pirolisadas a 1300 e 1500°C,
favoreceu a formagdo das fases de ¢-SiO; (p = 2,2 - 2,6 g/lcm®) e de B-SiC (p = 3,0 - 3,2

321 hor facilitar reacdes de redistribuicdo de sitios de Si na fase nao cristalina dos

glem’),
materiais. Na Tabela 2 estao ilustrados os valores de tamanho médio estimado para os
cristais de B-SiC no plano (111) e de densidade dos vidros e das ceramicas com e sem

Ni obtidas em diferentes temperaturas.

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

vitreos e ceramicos com e sem Ni obtidos em diferentes temperaturas.

Tamanho médio do
cristal g-SiC no
plano (111) (nm)*

Densidade (g/cms)

Amostras 1300°C  1500°C 700°C 950°C 1300°C 1500°C
H1 59 59 1,425+ 0,002 1,703 +0,001 1,953 +0,003 1,902 + 0,002
S::n 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
HNi1 6,2 19,8 1,495 £ 0,003 1,760 +0,003 1,975+0,002 2,151 +0,002
C:im 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 equacéo de Scherrer™ ™ utilizando-se o pico de difracdo em 35,5° (26).

Todas as formulagbdes contendo ou ndo Ni obtidas abaixo de 700°C mostraram
valores de densidade de 1,1 g/cm3, tipicos de materiais poliméricos.® Entretanto, de

700°C a 1500°C, a densidade dos materiais aumentou com o aumento da temperatura,
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sendo este efeito atribuido aos processos de mineralizagado seguido pela cristalizagao.
Os materiais com Ni revelaram maiores valores de densidade do que os respectivos
materiais sem Ni. Este comportamento esta relacionado com o perfil mais cristalino dos
primeiros, com intensa cristalizagdo das fases de c-SiO, e B-SiC, juntamente com a
presenca 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 contribuicdo da

fase cristalina mais densa (fase pB-SiC).

A estrutura molecular dos precursores poliméricos durante o processo de pirdlise
apresentou evolucao similar, independente da composicdo destes. Os ambientes
quimicos de silicio nos materiais podem ser visualizados nos espectros de 2°Si MAS
NMR das amostras H1 e HNi1 da Figura 12, que apresentaram perfis semelhantes aos

de outras composi¢des, em cada um dos conjuntos de vidros e ceramicas.

a b
1500°C
1500°C
1300°C 1300°C
950°C 950°C
s 0 50 100  -150 200 50 0 50 400 150 200
Deslocamento quimico (ppm) Deslocamento quimico (ppm)

Figura 12. Espectros de °Si MAS NMR dos materiais H1 (a) e HNi1 (b) obtidos a
950°C, 1300°C e 1500°C.

Os materiais vitreos obtidos a 950°C mostraram comportamentos tipicos de
redes de SiC,Oy, com picos largos associados a diferentes unidades de silicio.’ 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, atribuidos as unidades SiO4 (Q), SiO3;C
(T), SiO2C- (D), SiC4 (C) e SiOCs (M)," respectivamente. Para HNi1 os primeiros quatro
sinais foram observados praticamente nos mesmos valores e os sitios M foram
deslocados para ~ 10 ppm. A quantidade relativa destas espécies tem uma
dependéncia maior da temperatura de pirdlise e da presenga, ou nao de Ni,
apresentando uma menor influéncia da composigao do precursor. As ceramicas obtidas
a 1500°C apresentaram uma estrutura com predominancia de sitios SiO4 e SiCy, tipicos
de SiO; e SiC, respectivamente. Este comportamento esta relacionado as reagdes de
redistribuicdo e/ou carborredugao que ocorrem ao redor dos atomos de silicio, dando
origem a um processo continuo de separacgao de fases, que a 1500°C, prevaleceram as

fases termodinamicamente estaveis de SiO, e SiC.

Com a finalidade de obter uma analise quantitativa da proporcédo de sitios de
silicio em cada um dos picos dos espectros de %°Si MAS NMR, efetuou-se um
tratamento matematico de ajuste de curvas utilizando-se o software Origin 5.0™,
empregando-se o modelo Gaussiano para obter a integragdo da area de cada sitio.
Para ilustrar a integracdo, os espectros de *°Si MAS NMR original e ajustado por curvas

gaussianas, para o material vitreo H1 obtido a 950°C, sao mostrados na Figura 13.

espectro original
espectro ajustado

D Q gaussianas

T T T T T v T T T T
50 0 -50 -100 -150 -200 -250
Deslocamento quimico (ppm)

Figura 13. Espectro original, ajustado e apds o tratamento matematico utilizando-se o

ajuste gaussiano, para o material vitreo H1 obtido a 950°C.
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A composicao elementar dos vidros e das ceramicas com e sem Ni obtidas a
950°C e 1500°C, juntamente com a porcentagem molar de cada sitio de silicio, extraida

do tratamento matematico do espectro de *°Si MAS NMR, est3o ilustradas na Tabela 3.

Tabela 3. Composigao elementar dos vidros e das cer@micas com e sem Ni obtidos a 950°C e 1500°C e
porcentagem dos sitios de Si obtida pela integragdo das curvas sob os picos no espectro de 23i MAS
NMR.

Amostras/ Andlise Si MAS NMR
Temperatura (°C) elementar Sitios de Si (% molar)
Férmula 1o
empl'ricaa Q T D M C Clwre (A’)
H1/100 Sngy2400’g5H3’62
H1/950 SiC5,020 0,66H0 32 24 30 27 15 4 52
H1/1500 SiCr130081Ho0s 39 11 8 - 42 51
H2/100 SiCe,37OQ,95H6,74
H2/950 SiCr500066H0ss 27 20 5 - 48 45
H2/1500 SiC2,6400,73H0,02 52 4 - - 44 55
H3/100 SiCy3,300,05H136
H3/950 SiC3,0600,86H0,96 29 20 7 - 44 48
H3/1500 SiCs3:0073Ho0s 40 13 - - 47 49
HNi1/100 SiC32400,05H3 62
HNi1/950 SiC;,3001,13H0,30 22 21 8 29 20 28
HNi1/1500 SiC1 0501 2sHoa 41 - - - 59 41
HNi2/100 SiCe,5700,05Hs 74
HNi2/950 SiC26:0070H0s2 22 20 5 - 53 39
HNi2/1500 SiCs5:0089H00s 53 3 - - 44 55
HNi3/950 SiCs37/0124Hos2 31 18 6 - 45 47
HNi3/1500 SiC2260063Ho0s 38 - - - 62 38

@ Formula empirica normalizada para um atomo de Si.
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As intensidades relativas das razdes SiO4/SiCs sao 0,83 e 0,44 para as
ceramicas 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 ceramica. Este
resultado concordou com XRD, espectros IR e medidas de densidade. As outras
formulagdes (H2, H3, HNi2 e HNi3) mostraram comportamentos similares, enfatizando
assim o efeito do Ni no comportamento da cristalizagdo e da separagao de fases nestes

sistemas.

O teor de carbono total em todas as amostras obtidas neste trabalho esta
expresso na férmula empirica e aumentou com a quantidade de DVB incorporada a
rede polimérica hibrida, como esperado. Comparando os dois conjuntos de materiais
verifica-se que as ceramicas da série HNi obtidas a 1500°C revelaram menor
quantidade de carbono na estrutura com relagdo as correspondentes ceramicas da
série H, indicando que a presenca de Ni induziu o processo de carborreducédo nestes
materiais. De modo geral, independente da temperatura de pirdlise o teor de oxigénio
nas composigdes investigadas foi maior para as ceramicas contendo Ni. Isto sugere que
as amostras com Ni provavelmente apresentaram uma estrutura com maior mobilidade
de cadeias, o que possibilitou a difusdo dos atomos nestes materiais com consequente
diminuicdo da temperatura de cristalizacdo. A menor quantidade da fase de Cje Nas
ceramicas HNi também deve ter contribuido para a diminuicdo da barreira de difusdo.*
O aumento da temperatura de 950°C a 1500°C aumentou a quantidade relativa dos
sitios Q e C, correspondentes as fases estaveis de SiO, e SiC, em todas as
composigdes 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 ceramica. Por outro lado, os maiores valores de
densidade das amostras com Ni em relagdo as respectivas sem Ni podem ser
associados a maior contribuicdo da fase SiC (sitios C), tendo em vista que a quantidade
da fase SiO; (sitios Q) ndo apresentou grande variagdo comparando-se com as

correspondentes amostras com e sem Ni no material.

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

carbono livre, foi avaliada por espectro de *C MAS NMR, que fornece informagdes a
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respeito dos ambientes locais dos sitios de carbono presentes nas ceramicas. Os
espectros obtidos para as composi¢des estudadas apresentaram perfis similares aos
espectros ilustrados para as amostras H1 e HNi1 na Figura 14, sugerindo que
aparentemente, nao houve alteragao significativa em termos de ambientes quimicos de
carbono, com a variagcdo da composicdo do polimero precursor e em relacdo a

presenca, ou nao de Ni, dentro do limite de deteccéo do equipamento.

a b
1500°C 1500°C
0
1300°C 1300 C
950°C 950°C
20 15 100 5 0 50 200 150 10 5 0  -50
Deslocamento quimico (ppm) Deslocamento quimico (ppm)

Figura 14. Espectros de *C MAS NMR dos materiais H1 (a) e HNi1 (b) obtidos a
950°C, 1300°C e 1500°C.

Conforme ja descrito anteriormente, a presenca de carbono livre esta associada
a decomposicao incompleta dos grupos organicos presentes na rede polimérica como,
por exemplo, grupos metila e fenila.*® Nos vidros obtidos a 950°C foram observados
trés sinais: a ressonancia ao redor de 25 ppm ¢€ atribuida ao carbono alifatico (sitios de
Csp®); o sinal de ressonancia mais intenso e alargado em 124 ppm confirmou a
presenca de carbono aromatico (sitios de Csp?) e, finalmente, o sinal em 136 ppm esta
associado a fase de carbono com a ordenagao do grafite.***° O sinal do carbono grafite
tornou-se menos acentuado com o aumento da temperatura, apesar dos difratogramas
de raios X revelarem comportamento oposto. Esta discrepancia pode ser explicada pelo

sinal pouco intenso de ressonancia referente ao carbono grafite nas amostras
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ceramicas, assim como a dificuldade na obtengdo de andlises de *C MAS NMR em
decorréncia do elevado tempo de relaxacao para a identificagcdo dos sitios de carbono
nestas amostras. Os parametros experimentais necessarios para a obtengdo destes
espectros sdo essenciais para definir apropriadamente os sinais. Neste sentido, as
amostras deveriam ser submetidas a diferentes condigbes experimentais. Entretanto,
nao foi possivel fazer esta avaliagdo devido a limitacdo de tempo do equipamento.
Tendo em mente estas consideragcdes, os dados apresentados indicam que a

interpretacao destas analises deve ser realizada cuidadosamente.

Conforme descrito anteriormente, a espectroscopia Raman é uma das técnicas
mais eficientes para a avaliagcdo de materiais com alto teor de carbono, especialmente
carbonos insaturados. Neste trabalho, esta técnica foi utilizada para obter informagao
sobre a evolucado estrutural da fase de Cjye dispersa na matriz de SiC,O, obtida em

diferentes temperaturas.

O espectro Raman do cristal de grafite hexagonal é caracterizado por um pico
intenso e bem definido em 1575 cm™, conhecido como banda G (banda do grafite) e
neste material, a banda D é proibida.?® Em sistemas ceramicos contendo dominios de
carbono dispersos, incluindo carbono turbostratico, as bandas D e G sao observadas e
pode-se utilizar a razdo I(D)/I(G) para avaliar o tamanho do dominio de carbono grafitico
pela equacdo 3, descrita na Introdugao (I(D)/I(G) = C(A)L.%).*® O valor do coeficiente C
para a radiacdo de 514,5 nm do laser de Ar utilizado neste estudo é de 0,0055 A% Os
dados estdo sendo analisados pelo modelo de Ferrari e Robertson,®® pelo fato do

sistema apresentar dominios de carbono desordenados.

Todas as amostras vitreas e ceramicas 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 composi¢ao dos precursores.

Os vidros obtidos a 950°C exibiram sinal de fluorescéncia, principalmente acima
de 2000 cm™, além da presencga dos picos D e G alargados, indicando a presenca de

sitios de carbono em sistema desordenado.*® O fendmeno acentuado de fluorescéncia
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foi verificado no trabalho de Bréquel e colaboradores,”® o qual ndo permitiu a
identificagcdo da fase de Cjye €m ceramicas de SiCO enriquecidas com carbono até
1400°C. Segundo os autores, este fendmeno pode estar relacionado com defeitos
presentes nos materiais € com o aprisionamento de radicais formados durante a

transformacéo de polimero a ceramica.

O aumento da temperatura promoveu um decréscimo no sinal de fluorescéncia
nestes materiais. Além disso, a 1500°C, as bandas D e G tornaram-se mais definidas, o
que caracteriza o processo de grafitizacdo, apresentando também uma diminui¢ao
aparente das respectivas larguras a meia altura (Av), sugerindo a organizagao da fase

de Cjire durante o processo de aquecimento destas amostras.

Em materiais contendo a fase de carbono grafite, a posicdo da banda G é
influenciada pela quantidade de sitios de Csp®.%*% O aumento da quantidade destes
sitios no material induz o deslocamento da banda G para posi¢cdées de menor numero de
onda. Além disso, a largura da banda esta associada a microestrutura da fase de Cijie.

Quanto maior a largura, maior a quantidade de defeitos e de desordem no sistema.®’

Intensidade (u.a.)
Intensidade (u.a.)
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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 parametros especificos para o melhor entendimento
da evolucao da fase de Cjre €m funcdo da temperatura de pirdlise, as bandas D e G
foram submetidas a um tratamento matematico utilizando-se o modelo Lorentziano.*®
Em geral, o tratamento térmico promoveu a tendéncia de deslocar a banda G para
maiores valores de numeros de ondas e de reduzir a largura a meia altura das bandas

D e G, para todas as composi¢des contendo ou nao Ni, conforme ilustrado na Tabela 4.

Tabela 4. Dados extraidos dos espectros Raman das posi¢coes das bandas D e G, largura a
meia altura das bandas D e G (Avp e Avg) e razao I(D)/I(G) para os materiais com e sem Ni
obtidos a 950, 1300 e 1500°C.

Amostras | Temperatura D G Avp Ave I(D)IG)®®

(°C) (cm™) (cm”)  (cm") (cm™)

950 1338 1574 209 169 1,13

H1 1300 1341 1591 143 84 1,12

1500 1350 1596 59 69 1,89

950 1337 1575 235 130 1,05

H2 1300 1349 1596 63 65 1,80

1500 1347 1588 88 74 1,42

950 1328 1596 159 60 1,01

H3 1300 1351 1598 63 66 1,77

1500 1346 1594 65 68 1,51

_ 950 1333 1590 230 71 1,43

HNi1 1300 1342 1595 131 69 1,21

1500 1352 1596 56 66 1,82

_ 950 1339 1562 231 198 1,01

HNi2 1300 1347 1589 65 69 1,41

1500 1340 1595 54 60 1,38

_ 950 1338 1571 214 170 0,99

HNi3 1300 1335 1596 176 75 1,13

1500 1346 1587 58 64 1,38

Estes resultados sugerem que o aumento da temperatura promoveu uma
diminuicao de defeitos dentro dos dominios de carbono, em decorréncia do decréscimo
da quantidade de sitios de Csp®, acompanhado de um aumento da organizagao destes

nanodominios. Segundo a equacao 3, o tamanho dos nanodominios de carbono variou



48 Mariana G. Segatelli Resultados e Discusséo

entre 1,3 e 1,8 nm para ambos os sistemas, com o aumento da temperatura de pirdlise.
Gregori e colaboradores® também observaram o processo de grafitizacdo, identificado
pela separagao entre as bandas D e G, assim como a reducao de defeitos na fase de
carbono em ceramicas de SiCN, com o aumento da temperatura de 1000 para 1400°C.
Espectros Raman com perfis tipicos de organizacdo da fase de Ciye também foram
verificados em oxicarbeto de silicio obtido a partr de um gel derivado de
metiltrietoxissilano.®® No entanto, Kleebe e colaboradores* no verificaram alteragdes
no tamanho e no processo de organizagdo dos dominios de carbono em ceramicas de
SiCO derivadas de precursor polimérico contendo alto teor de carbono. Segundo estes
autores, o crescimento dos dominios de carbono depende da difusdo de volateis
seguida de nucleagao, além de rearranjos de ligagdes C-C, o que nem sempre €&
favorecido com o aumento da quantidade do componente organico no precursor. Isto
leva a sugerir que a distribuicdo das fases, especialmente das cristalinas, nas
ceramicas pode dificultar mais, ou menos, a difusdo de atomos na ceramica, permitindo
maior ou menor crescimento de dominios de carbono no material. Este sistema é
bastante complexo.

Em todos os espectros Raman ndo foi possivel a identificagdo da fase B-SiC,
caracterizada pela presenga das bandas em ~ 920, 830 e 431 cm™,>® apesar desta ter
sido identificada por XRD e espectros IR. Este fato pode ser explicado pela menor
eficiéncia do espalhamento Raman para o SiC em relagdo ao carbono grafite."*® No

entanto, um sinal pouco intenso em ~ 450 cm™ foi verificado em algumas amostras.
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IV.4. Avaliacao da porosidade dos materiais vitreos e/ou ceramicos

com e sem Ni

As amostras ceramicas foram submetidas a técnica de adsorg¢ao de nitrogénio,
com a finalidade de investigar os micro e mesoporos presentes nestes materiais, assim
como determinar a area superficial especifica, volume e tamanho de poros. Dados
extraidos das isotermas, tais como area superficial especifica (AS), volumes de

microporos e mesoporos e tamanho médio dos poros estdo compilados na Tabela 5.

Tabela 5. Valores de area superficial especifica (AS), volumes de mesoporos e microporos e

tamanho médio dos poros para os materiais com e sem Ni obtidos a 950, 1300 e 1500°C

Amostras | Temperatura AS Volume de Volume de Tamanho
(°C) (m’g) mesoporos microporos médio dos
(10°%cm’g)® (107 cm®/g)® poros (nm)
950 - - - -
H1 1300 - - - -
1500 3,1 2,8 0,8 3,9
950 1,0 - - -
H2 1300 1,5 0,3 0,01 1,2
1500 1,5 0,7 0,5 3,1
950 1,2 - - 4,2
H3 1300 2,7 - - 1,9
1500 0,8 0,9 0,07 4,7
950 1,1 2,0 0,1 7,4
HNi1 1300 0,1 - - 6,9
1500 0,5 0,7 0,01 6,8
950 0,7 - - 8,3
HNi2 1300 3,6 3,2 0,07 4,5
1500 188,4 305,8 6,8 6,2
950 1,4 2,5 0,08 7,2
HNi3 1300 59 8,0 0,7 5,6
1500 62,6 95,4 2,2 6,2

@ Distribuicdo de mesoporos obtida a partir do método de BJH utilizando-se dados da isoterma de dessorgéo.
Dados obtidos a partir do método t-plot. Intervalo de mesoporos = 2-50 nm e de microporos (< 2nm).1
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De acordo com os dados apresentados na Tabela 5, as amostras obtidas sem Ni
ndo apresentaram alteragcdes significativas em suas texturas com a variagdo da
temperatura de pirdlise e da composi¢cao dos precursores poliméricos. As curvas de
adsorgao de nitrogénio, ilustradas na Figura 16, indicaram que estas ceramicas nao
revelaram um comportamento tipico de material microporoso, uma vez que nao foi
observado um aumento significativo do volume de gas adsorvido em pressdes relativas
baixas.'” O volume de gas adsorvido nestas amostras permaneceu praticamente
inalterado durante todo intervalo de pressao relativa, independente da temperatura de
pirdlise, indicando que estas amostras ndao apresentaram microporosidade mensuravel.
Este comportamento reforgcou o fato de que ceramicas derivadas de polimeros sao
classificadas como materiais densos, revelando valores extremamente baixos de area
superficial, na faixa de 1 a 2 m%g.*® Além disso, nao foi possivel registrar as isotermas
de adsorcao e dessorg¢ao nas ceramicas da série H devido a insuficiente quantidade de
gas adsorvida no material, impossibiltando a determinacdo dos parametros

relacionados a estrutura porosa.
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Figura 16. Isotermas de adsorgdo e dessor¢cdo de nitrogénio do material H2 obtido a
950°C, 1300°C e 1500°C.
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As amostras HNi1 em todas a temperaturas de pirdlise 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 auséncia de Ni,

conforme ilustrado nas curvas da Figura 17a-c e Tabela 5.
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Figura 17. Isotermas de adsorcao e dessor¢ao de nitrogénio 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
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aquecidas a 1500°C. Nesta temperatura, estas ceramicas revelaram valores de area
superficial de 0,5, 188,4 e 62,6 m?/g, respectivamente, além de isotermas tipicas de
materiais mesoporosos, indicando que o processo de evaporagdo na dessorgcdo €
diferente do processo de condensacdo na adsorcdo.'?'?* A amostra HNi1 obtida a
950°C também apresentou o mesmo comportamento. A hipotese de que estas
ceramicas sao mesoporosas também pode ser comprovada pelos valores de tamanho
médio dos poros (Tabela 5), que se encontram no intervalo considerado para esta
classificagdo (2 < d < 50 nm).124 As curvas de adsorcdo e dessorcao das amostras
obtidas a 1500°C séo tipicas de isotermas do tipo V, de acordo com a classificacdo da
IUPAC,'"'?* onde a histerese verificada na curva de dessorcdo usualmente &€ mais
pronunciada quanto maior a dispersdao de tamanho de poros. Entretanto, nestas
amostras nao foram verificadas a presenga de um platd caracteristico na regido de altas
pressodes relativas, o qual € atribuido a condensagdo completa nos poros. A regido
inicial destas isotermas esta relacionada as isotermas de adsorc¢ao do tipo lll, indicando
que as interagOes atrativas entre as moléculas do gas e o solido adsorvente sao
relativamente fracas.'”' Vale ressaltar que a auséncia da histerese na isoterma n&o
significa que o material ndo apresenta porosidade, ja que determinados formatos de

poros podem resultar em processos iguais de adsorgao e dessorgao.

E bem estabelecido que a posicdo e a forma dos “loops” de histerese estdo
inimamente relacionadas & geometria dos poros.' Segundo a classificagdo da IUPAC,
o formato dos “loops” de histerese destas ceramicas pode ser designado como o tipo
H3. Isotermas com este tipo de histerese ndo exibem um valor limite de volume de gas
adsorvido em pressoes relativas altas, ou seja, a adsor¢cdo aumenta gradativamente
sem que um intervalo constante de adsor¢do seja atingido. Este comportamento é
observado em materiais que apresentam poros com formato do tipo fenda, o que é

razoavel de ser encontrado em amostras ceramicas obtidas por pirdlise de polimeros.

De maneira geral, o volume de poros aumentou com o aumento da temperatura
de pirdlise para os dois tipos de ceramicas, apesar destes valores serem extremamente
baixos, enquanto que o tamanho médio dos poros nao apresentou uma tendéncia

linear. Comparando os dados relacionados a estrutura porosa das ceramicas 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 ceramicas sem Ni.

A porosimetria por intrusdo de mercurio € uma das técnicas mais empregadas
para a determinagao da porosidade aberta e da distribuicdo de tamanho de poros em
materiais ceramicos. Conforme demonstrado na equacdo de Washburn, a técnica é
baseada na relacdo inversa entre a pressao necessaria para forcar a intrusdo de
mercurio metalico dentro de um poro cilindrico e o tamanho deste.'®* Vale ressaltar que
os métodos utilizados para a determinacdo da distribuicdo de tamanho de poros
consideram que os mesmos apresentam geometria regular, sendo a cilindrica a mais
comum. Portanto, para a determinacao deste parametro sera feita uma aproximacao,
uma vez que 0s poros presentes nestes sistemas ndo apresentam tal estrutura regular.
Além disso, a técnica de intrusdo de mercurio avalia os poros abertos no material e
compreende a regido de macroporos (d > 50 nm) e mesoporos (2 < d < 50 nm),

restringindo-se apenas para a regido de microporos (d < 2 nm)."#*

O equipamento possui duas estagcdes de analise: a estacdo de baixa pressao (0
a 50 psi), que analisa os poros maiores e a estagao de alta pressao (0 a 33000 psi), que
compreende a regiao de poros menores presentes no material. Apds a analise € obtida
uma curva padréao de volume de Hg intrudado versus a pressao para a penetragao do
mercurio dentro do poro e a partir desta curva é possivel extrair diversas informacgoes.
Na Figura 18 estdo ilustrados os histogramas de volume normalizado (razdo entre o
volume de Hg intrudado e a massa da amostra) em fungdo do diametro de poros,

obtidos nas duas estagdes, para a amostra H2 obtida a 950, 1300 e 1500°C.
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Figura 18. Histogramas de volume de Hg normalizado em func&o do diametro de poros
das amostras H2 pirolisadas a 950°C (a), 1300°C (b) e 1500°C (c) obtidas na baixa

pressdo. Os histogramas (a’), (b’) e (¢’) sdo das correspondentes amostras analisadas

sob alta pressao.

A analise em baixa pressao permitiu detectar a presenca de poros com tamanhos

na faixa de 100 a 230 um em todas as temperaturas de pirdlise estudadas, sendo que o

aumento da temperatura resultou em maior quantidade de poros neste intervalo. Por

outro lado, na analise realizada em alta pressao a polidispersdo de tamanho de poros
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foi mais acentuada, principalmente na ceramica obtida a 1500°C (Figura 18c),
mostrando uma ampla distribuicdo de tamanhos caracterizada por mesoporos e
macroporos. De acordo com a tendéncia ilustrada nos histogramas, a presenga de
macroporos € predominante na ceramica H2. Desta forma, pode-se assumir que a
quantidade de mesoporos nesta ceramica provavelmente nao foi suficiente para a

obtengao da isoterma de adsorgao (Figura 16).

Na Figura 19 estao ilustrados os histogramas para a amostra HNi2 obtida a 950,
1300 e 1500°C. O maior diferencial do comportamento da porosidade destas ceramicas
com relagcdo as ceramicas H2 foi na analise em alta pressao, apresentando maior
quantidade de poros de tamanhos polidispersos com o aumento da temperatura de
950°C a 1500°C. A distribuicdo de tamanho de poros foi mais alargada, indicando que
este material apresentou poros com ampla faixa de tamanhos, variando de 6 nm a 10
um, para a ceramica obtida a 1500°C. A técnica de adsorg¢ao de nitrogénio revelou que
a ceramica HNi2 obtida a 1500°C apresentou comportamento tipico de material
mesoporoso e este fato pode ser reforcado no histograma da Figura 19c’, onde foi
verificada uma quantidade significativa de mesoporos. Além disso, a técnica de intrusdo
de mercurio complementou a caracterizagao da porosidade nesta ceramica, mostrando
também a presenca relevante de macroporos, os quais ndao sao detectaveis pela
técnica de adsorcao de gas. O perfil dos histogramas das demais ceramicas com Ni que
também apresentaram comportamento de material mesoporoso, ja ilustrado na Figura
17, foi similar ao comportamento da ceramica HNi2 analisada em alta pressdo. A maior
porosidade encontrada nas ceramicas da série HNi provavelmente esta relacionada a
maior quantidade de vazios decorrente da evolugdo de volateis formados da
decomposicao do sal NiAc e a inducao na cristalizacdo de fases no material, pelo Ni,
durante o processo de pirdlise. A presenca de ilhas ricas em Ni na matriz, mostradas a
seguir na caracterizagao morfolégica destes materiais, juntamente com as reagdes que
ocorrem na fase vapor, as quais revelaram um efeito pronunciado ao redor destas ilhas,

contribuiram para a maior porosidade destas ceramicas.
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Figura 19. Histogramas de volume de Hg normalizado em fung¢do do didametro de poros
das amostras HNi2 pirolisadas a 950°C (a), 1300°C (b) e 1500°C (c) obtidas na baixa

pressdo. Os histogramas (a’), (b’) e (¢’) sdo das correspondentes amostras analisadas

sob alta pressao.
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IV.5. Avaliacdo da morfologia dos materiais vitreos e/ou ceramicos

com e sem Ni

IV.5.1. Caracterizacao da superficie de fratura dos materiais

As alteracdes estruturais e texturais observadas na transi¢cao polimero-ceramica
resultaram em diferentes morfologias nas amostras vitreas e ceramicas, que foram
analisadas por microscopia eletrénica de varredura com fonte de emissao de campo,
FESEM. A Figura 20a-c ilustra as imagens da superficie 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 extensdo da superficie de fratura, que pode estar relacionada ao
filme de Au/Pd depositado na superficie de fratura. A cerdmica obtida a 1300°C
apresentou uma fratura lisa, onde a presenca das estruturas e dos canais foi menos

evidente em relagdo ao material vitreo, tipico de materiais densos.

Estudos relacionados a evolugao estrutural de ceramicas derivadas de polimeros
demonstraram que o tratamento térmico em temperaturas superiores a 1200°C pode
iniciar a cristalizagdo local de fases termodinamicamente estaveis.*® A partir desta
temperatura, o primeiro evento de cristalizacdo que ocorre € a nucleacdo da fase de
Ciwre, conhecida como unidades estruturais basicas (BSUs). Em seguida formam-se
cristalitos de SiC, como conseqtiéncia das reacdes de redistribuicdo entre os diferentes
sitios de Si, assim como da redugado carbotérmica entre os nanodominios de SiO, e C.%®
Conforme descrito na seg¢ao IV.3., o processo de cristalizagdo usualmente contribui
para a densificacdo do material. A densidade do vidro obtido a 950°C foi 1,609 cm®/g,
enquanto que a 1300°C foi 1,781 cm®g (Tabela 2). Por outro lado, a ceramica obtida a
1500°C (Figura 20c) apresentou uma morfologia constituida de particulas globulares
com diametro médio de ~ 100 nm e densidade de 1,756 cm®g (Tabela 2). O menor

valor de densidade para esta ceramica em comparagao 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 composigdes, H1 e H3, revelaram o mesmo tipo de morfologia da
amostra H2, indicando que a composigao do precursor polimérico ndo alterou de forma
significativa a morfologia da ceramica final. Sendo assim, as imagens destas amostras

nao serao apresentadas.

a

Figura 20. Micrografias eletrénicas de varredura da superficie 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
superficie 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 €
caracterizada por uma matriz densa e plana, contendo ilhas dispersas ricas em Ni, as
quais foram confirmadas por medidas pontuais de EDS. Estas ilhas sdo constituidas por
agregados globulares, como pode ser visto na area ampliada, contendo regides mais
claras que sao atribuidas a presenca do Ni. Além disso, foi observada a formacéo inicial
de nanoestruturas do tipo fios nestas ilhas, sugerindo que o Ni atuou como um agente
de nucleacdo para a formacado destas nanoestruturas. A amostra obtida a 1300°C
(Figura 21b) revelou morfologia similar com relacdo a matriz, além da presenca de
poucos poros nao observados na amostra anterior. Nesta cerdmica também foi
observada pequena quantidade de nanofios retos e microcristais regulares, conforme
ilustrado na respectiva area ampliada. A regidao em que estas estruturas foram formadas
provavelmente esta associada a evolucao de volateis das ilhas observadas no material
vitreo obtido a 950°C, sendo favorecida com o aumento da temperatura. Li e
colaboradores'® reportaram a sintese de nanofios de SiC, com formatos hexagonais ao
longo de sua diregcao de crescimento, pelo método sol-gel seguido por aquecimento. A
avaliagdo morfolégica permitiu verificar que estes nanofios cresceram a partir de
nanoparticulas de SiC contendo faces hexagonais durante o processo de crescimento
vapor-solido (VS). Os nanofios obtidos neste projeto, entretanto, ndo cresceram a partir
dos microcristais regulares, uma vez que nenhuma analise microscopica revelou este
fendmeno. De acordo com o perfil morfologico observado e as analises de XRD (Figura

9b), estes microcristais provavelmente estdo associados a fase p-SiC.

Por outro lado, a ceramica obtida a 1500°C exibiu duas regides distintas. A
primeira revelou a presencga de grande quantidade de nanofios dispersos na superficie
de fratura. A outra regido mostrou um amolecimento parcial da matriz, ja que nesta
faixa de temperatura as reacdes de redistribuicao entre as ligagcdes Si-O e Si-C sao
favoraveis, resultando assim em transformagdes continuas principalmente na fase de

SiCxOy que amolece.
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Figura 21. Micrografias eletronicas de varredura da superficie de fratura dos
materiais HNi2 obtidos a 950°C (a), 1300°C (b) e 1500°C (c). a’ e b’ ilustram cada

regiao especifica com maior ampliacéo e ¢’ mostra um detalhe da superficie.
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IV.5.2. Caracterizagcao da superficie das ceramicas com e sem Ni
obtidas a 1500°C

Além do efeito observado na superficie de fratura em diferentes temperaturas de

pirdlise, particularmente a 1500°C, a presenca do NiAc no precursor polimérico hibrido

resultou em uma morfologia mais complexa nos produtos ceramicos finais,
principalmente em suas superficies, como pode ser visto na Figura 22.

Figura 22. Micrografias eletrénicas de varredura da superficie das ceramicas H2 (a) e

HNi2 (b) obtidas a 1500°C. a’ e b’ sdo as respectivas imagens adquiridas com maior
ampliagao.
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A Figura 22a ilustra a morfologia da superficie da ceramica sem Ni (H2)
caracterizada por estruturas com diferentes caracteristicas e formatos, juntamente com
a presenga de poucos nanofios com morfologia curvada, inseridos nos espagos vazios
entre as estruturas, conforme apresentado na imagem ampliada (Figura 22a’).
Entretanto, a pirdlise a 1500°C possibilitou a formacdo de uma camada de feltro
esbranquicada na superficie das ceramicas contendo Ni, cuja morfologia esta
representada na Figura 22b. Uma grande quantidade de nanofios ultra-longos foi
formada na superficie desta ceramica, apresentando comprimentos da ordem de
micrdmetros e nandmetros de diametro, implicando em elevada razao de aspecto
(razdo entre o comprimento e o diametro 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-SiO, e C3Hg, em temperaturas
relativamente baixas.'®® Uma explicacdo para a ocorréncia deste tipo de estrutura,
segundo os autores, € que em determinado momento durante o processo de
crescimento do nanofio de SiC ao longo de sua diregdo axial, as pontas de dois
nanofios se aproximam, até se encontrarem, gerando assim defeitos estruturais em
ambas terminagdes. Consequentemente, um novo nanofio pode comegar a crescer a

partir do ponto de jungao, levando a formag¢ao de uma nanorede.

Imagens adquiridas com maior ampliagdo confirmaram que as estruturas
formadas na superficie das ceramicas sao realmente nanofios (Figura 23). Estas
imagens também sdo adequadas para investigar o mecanismo de crescimento dos
nanofios produzidos na superficie das ceramicas, uma vez que suas terminagdes estao
nitidamente evidentes nas imagens de FESEM e TEM. A presenca de particula esférica
proveniente do metal presente nas pontas dos nanofios € uma caracteristica tipica da
formagdo de nanoestruturas pelo mecanismo de crescimento vapor-liquido-sélido
(VLS), o que ndo foi observado neste estudo.”””*’® De maneira simplificada, um
processo tipico deste mecanismo inicia-se com a dissolug¢ao de substancias gasosas no

interior das gotas de um catalisador metalico, seguido por nucleagao e crescimento de
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estruturas do tipo fios, tubos, fitas, entre outras.'®” Desta forma, de acordo com as
observacoes feitas pelas técnicas FESEM e TEM, pode-se assumir que os nanofios
formados na superficie das cerémicas contendo Ni, estudadas neste trabalho, nao
cresceram através do mecanismo VLS. O mecanismo VS provavelmente € o mais

adequado para explicar o processo de formagao destes nanofios.

Segundo as observacgdes morfoldgicas realizadas, a presenca do metal Ni foi
determinante para induzir a formagao de grande quantidade de nanofios na superficie

das amostras ceramicas derivadas de precursores poliméricos hibridos.

100 nm

Figura 23. Imagens de microscopia eletrénica de varredura (a) e de transmissao (b)
mostrando que as nanoestruturas formadas na superficie da ceramica HNi1 obtida a

1500°C sao nanofios.

Além da morfologia tipica de nanofios, também foi verificada a presenca de
outras nanoestruturas com diferentes caracteristicas e formatos, em algumas regides
na superficie da ceramica 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 constituida por um feixe de
estruturas do tipo bastdo, envolvido por um emaranhado de grande quantidade de

nanofios longos e finos.
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Figura 24. Imagens de microscopia eletrénica de varredura da superficie da ceradmica

HNi2 obtida a 1500°C, mostrando os diferentes tipos de morfologia.

Os nanofios também foram analisados pela técnica de microscopia eletrénica de
transmissdo, TEM. Na Figura 25 estdo ilustradas as imagens de TEM dos nanofios
isolados das ceramicas com e sem Ni. Conforme descrito na secao 111.2.3.12., 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 didmetros de 50 nm ou menos, assim como estruturas retas e conectadas entre si

similares a galhos, as quais foram predominantes. Os nanofios com didametros em
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torno de 50 nm exibiram maior uniformidade ao longo de sua estrutura em comparagao
aos nanofios com diametros ao redor de 30 nm. Conforme descrito por Zhang e
colaboradores,'®® o grau de uniformidade da superficie dos nanofios depende do seu
diametro. Os autores verificaram que os nanofios de carbeto de boro com diametros
maiores apresentaram mais irregularidades em suas superficies do que os nanofios
com diametros menores, sendo este comportamento oposto ao observado para os
nanofios da Figura 25b.

200 nm

Figura 25. Imagens de microscopia eletronica de transmissdo das nanoestruturas

isoladas provenientes das ceramicas H2 (a) e HNi1 (b) obtidas a 1500°C.

A formacgao de nanofios curvos e retos, segundo Yang e colaboradores,'® pode
ser explicada a partir da oscilagao da cinética de crescimento, causada pela flutuacao
da condicao de saturacdo no ambiente préximo aos nanofios. Em outras palavras, séo
formadas nanoparticulas aleatoriamente na superficie de um substrato a partir do
processo de deposigao inicial, seguida pelo crescimento dos nanofios ao longo de sua
direcao preferencial. Em determinado tempo, o crescimento continuo dos nanofios na

direcao termodinamicamente favoravel pode ser interrompido em conseqiéncia de
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uma saturacgao local. Esta saturagao induz o crescimento dos nanofios em uma direcao
diferente da original, originando assim as estruturas curvadas. Nanofios apresentando
morfologia reta, entretanto, podem ser explicados considerando o caso especifico do

crescimento de nanofios de SiC.

IV.5.3. Analise quimica dos nanofios formados na superficie das

ceramicas

Primeiramente a analise de composi¢ao quimica dos nanofios foi realizada pela
técnica de espectroscopia de energia dispersiva (EDS). Esta técnica de microanalise
faz uso da emisséao de raios X caracteristicos de atomos presentes na amostra apds a
interacdo com o feixe eletrbnico incidente, causada pelo fenbmeno de espalhamento
inelastico. Selecionando-se o detector em uma energia particular de raios X, a imagem
obtida mostra a concentracdo relativa do elemento na regido da amostra que esta
sendo analisada. Como conseqliéncia, uma caracteristica importante desta técnica é a
possibilidade de se obter o mapa composicional da regido em observacgao. A deteccao
dos raios X emitidos pela amostra, neste caso, é realizada pela medida de sua

energia.™%"

As imagens dos nanofios isolados, juntamente com as imagens de mapeamento
elementar estdo ilustradas na Figura 26. De acordo com as imagens dos mapas
elementares foi estimada a composicdo quimica dos nanofios como sendo constituida
por silicio, oxigénio e carbono, sendo que este ultimo elemento esta presente em menor
concentracdo. Nesta imagem nao foi detectado o Ni, sugerindo que se estiver presente,
esta abaixo do limite de deteccao do equipamento. Como pode ser observado na
imagem de mapeamento elementar, esta técnica ndo permitiu uma identificagdo muito
nitida da distribuicdo do carbono, ao contrario dos demais elementos. Desta forma, foi
empregada a técnica de espectroscopia de perda de energia de elétrons na tentativa de
obter uma melhor distribuicdo elementar, assim como verificar se os nanofios com

morfologias distintas apresentavam composi¢gdes quimicas diferentes.
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estruturas isoladas

Figura 26. Micrografias eletrOnicas de varredura das estruturas isoladas e imagens de

mapeamento dos elementos silicio, oxigénio e carbono.

A técnica de perda de energia de elétrons (EELS) esta diretamente associada ao
fendbmeno de espalhamento inelastico. Quando o feixe de elétrons provenientes do
canhao eletrénico atravessa a amostra podem ocorrer diferentes tipos de interacdes
com a amostra, entre elas o espalhamento elastico e o inelastico. No primeiro caso, a
trajetéria do elétron incidente € alterada, porém sua energia cinética permanece
inalterada apos a colisdo com elétrons da amostra. O segundo fendmeno, entretanto, é
resultante da transferéncia de energia dos elétrons incidentes para os elétrons da
amostra, com pouca mudanca na sua trajetéria (0-1 mrad).™? A quantidade de energia
perdida neste processo pode ser determinada por espectroscopia de perda de energia
de elétrons e interpretada em termos de qual fendbmeno inelastico esta perda foi
causada. Entre os fendmenos inelasticos conhecidos, a ionizagdo da camada interna de
um atomo € normalmente utilizada para detectar os componentes elementares de uma

amostra. Diferentemente dos elétrons espalhados elasticamente, que em conseqiéncia
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dos elevados angulos de espalhamento sao barrados pela lente objetiva e por isso nao
contribuem para a formagdo da imagem, os elétrons espalhados inelasticamente
atravessam um filtro de energia capaz de selecionar elétrons que perderam energias
caracteristicas dos elementos."® Este filtro é constituido de uma combinacdo de prisma
magnético / espelho eletrostatico / prisma magnético, em que o primeiro prisma deflete
os elétrons de 90°, em seguida estes sao refletidos pelo espelho eletrostatico e
novamente defletidos de 90° pelo segundo prisma. Como resultado, as trajetorias dos
elétrons se mantém paralelas ao eixo principal e a imagem obtida contém apenas as
informacgdes referentes a faixa de energia caracteristica de cada elemento selecionada
previamente. O esquema da Figura 27 demonstra o funcionamento do filtro de energia
inserido no microscopio eletrénico de transmissao e também as possiveis interagdes do

feixe eletrbnico com os elétrons da amostra.

elétrons
ejetado
~|AE

nivels
eletranicos

¥ E s

E- AE: perda
de energla sspecifica
para cada elemento

E elétrons
nao espalhados|

Figura 27. Esquema de um microscopio eletrénico de transmissao com filtro de

energia.”™*

A analise de composicao quimica 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 silicio, oxigénio e
carbono.

200 nm

500 nm

Figura 28. Imagens de microscopia eletronica de transmissao de campo claro dos

nanofios retos (a) e curvos (b), juntamente com os correspondentes mapas de silicio,
oxigénio e carbono.

As imagens de espectroscopia eletronica utilizando a borda L3 do silicio e a
borda K do oxigénio revelaram que os atomos de silicio e oxigénio estao distribuidos
uniformemente em ambas estruturas dos nanofios. Por outro lado, o mapa de carbono
obtido da borda K indicou que este elemento estd mais concentrado na camada
externa, sendo esta observagdo mais visivel para os nanofios retos. Em geral, os
nanofios curvos também apresentaram este comportamento ao longo de sua estrutura,
entretanto, um fato a ser considerado € que em algumas regides os atomos de
carbono n&o envolveram completamente a estrutura do nanofio. E importante enfatizar
também que ha carbono distribuido ao longo da estrutura interna dos nanofios e que

esta distribuicdo € mais uniforme nos nanofios retos do que nos nanofios curvos.
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Na Figura 29 estao ilustrados os espectros EELS tipicos destes nanofios para
os elementos silicio, oxigénio e carbono. Vale ressaltar que a energia no espectro
corresponde a diferenca de energia entre o feixe de elétrons incidente e a energia

necessaria para ionizar a camada interna do atomo de interesse.
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Figura 29. Espectros EELS dos elementos silicio, oxigénio 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 silicio para os nanofios retos revelou a presenca da borda
de ionizagao L, mostrando um deslocamento de 2 eV para menores energias, em
relagdo aos nanofios curvos, e este valor esta dentro do erro da técnica. A borda Si-L, 3
para os nanofios retos possui dois picos distintos com maximos em ~ 105 eV e 112 eV,

além de um pico alargado em ~ 131 eV. Este sinal alargado € descrito nos espectros de
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SiO; e SiC, além de dois picos posicionados a 108 e 115 eV, no caso de vidro de SiO>
e um pico centrado em 102 eV para o SiC."** Deste modo, o primeiro e o segundo pico
encontrados nos espectros de silicio foram atribuidos as ligagbes Si-C e Si-O,

respectivamente, presentes na estrutura dos nanofios.*

O espectro do oxigénio para os nanofios retos revelou um deslocamento de 5 eV
para maiores energias em relacdo aos nanofios curvos, e este valor indica que
provavelmente ocorreram alteracdes nos ambientes quimicos do oxigénio. A borda K do
oxigénio para os nanofios retos apresentou dois picos distintos em 543 e 570 eV, sendo
que para SiO; os valores descritos sdo 532 e 550 eV, respectivamente. Deste modo,
os dois tipos de nanofios mostraram a presenga de silicio, oxigénio e carbono em suas
estruturas. Como o silicio esta tetraedricamente coordenado, unidades como SiCxO4.x
podem estar presentes, resultando assim em sitios SiC4, SiC30, SiC,0,, SiCO3 e SiO4.
Desta forma, o deslocamento observado nestes espectros pode estar associado a estes
diferentes sitios. Entretanto, ndo foi possivel identificar o sitio principal em que o
oxigénio esta presente nas nanoestruturas. E importante ressaltar que os valores dos
picos para os nanofios curvos sdo mais proximos dos correspondentes valores de SiO;

em ambos os espectros de silicio e oxigénio, quando comparados aos nanofios retos.

O espectro de carbono para os nanofios retos também apresentou um
deslocamento significativo em comparagdao aos nanofios curvos (7 eV), que
provavelmente esta associado a diferentes energias de ionizacdo, em consequéncia
dos diferentes ambientes quimicos do carbono. O espectro para os nanofios retos
mostrou um pico distinto referente ao orbital m* em 287 eV, associado com carbono em
ambiente sp?, e um pico mais alargado o* em 300 eV, correspondente a presenga de
sitios de Csp® na estrutura.”> 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." Para o
grafite, esta borda de ionizagdo apresenta um pico n* centrado em 285 eV, outro em
292 eV e um pico alargado em 311 eV." Efetuando-se tratamento matematico das
curvas utilizando-se o modelo Gaussiano, foram extraidas as razdes entre as areas

correspondentes aos sinais n* e ¢*, que fornecem uma avaliacao indireta da razao das
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ligacdes sp?/sp> para ambos nanofios.** Os nanofios retos revelaram uma razdo n*/c*
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 contribuicdo relativamente maior de sitios de Csp® em sua estrutura,
principalmente no interior, que pode estar associado a uma estrutura mais rica em
ligagbes Si-C, tipicas de SiC. Por outro lado, os nanofios curvos revelaram uma
quantidade relativamente maior de sitios de Csp? que, associada a morfologia, sugere

uma estrutura constituida basicamente por SiCO revestida por camada de Csp?.

Baseado na anadlise elementar adquirida dos mapas de silicio, oxigénio e
carbono, dos correspondentes espectros EELS e da morfologia observada, sugere-se
gue os nanofios retos apresentam estrutura quimica com maior contribuicdo de ligagdes
do tipo Si-C, enquanto que os nanofios curvos provavelmente sdo constituidos por um
nucleo rico em Si-O encapsulado por camada de carbono. A composi¢ao quimica dos
nanofios curvos pode entdo ser indiretamente correlacionada ao modelo descrito por

Saha e pesquisadores,™’

no estudo composicional de nanodominios em ceramicas
derivadas de polimeros. Este modelo sugere que nestas ceramicas os nanodominios
consistem de “clusters” de tetraedros de SiO4, envolvidos por SiC.Oy, que forma uma

interface entre o nlcleo de silica e camadas de grafeno sp?.

Os nanofios também foram submetidos a analise de XRD. Para isto, os nanofios
obtidos como um feltro esbranqui¢cado na superficie das ceramicas foram retirados da
superfice e analisados. Desta forma, devido ao processo de raspagem na superficie da
amostra apareceram picos adicionais que provavelmente sao referentes aos
constituintes da matriz ceramica, os quais ja foram analisados nas Figuras 9b e 10b. A

Figura 30 ilustra os XRD dos nanofios e das ceramicas em que estes foram retirados.
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Figura 30. Difratogramas de raios X dos nanofios e das ceramicas HNi1, HNi2 e HNi3
obtidas a 1500°C.

Os picos de difracdo em 22° 28,5° e 31,5° (26),"° correspondentes & silica
cristobalita, sdo bem mais intensos e definidos nos nanofios do que nas ceramicas
obtidas a 1500°C. Este resultado indica que os nanofios apresentaram uma quantidade
consideravel deste componente em sua constituicdo. O sinal associado ao carbono
grafite no nanofio, 26,1° (26),"" foi mais discreto, sugerindo uma menor concentragéo
desta fase na estrutura do nanofio, em relagdo a matriz ceramica. Este comportamento
esta coerente com as analises de EELS que revelaram que o carbono € o elemento de
menor concentracao, estando presente também na camada externa dos nanofios. Além
destes, foram observadas as difragdes do B-SiC, sendo a mais intensa em 35,5° (20).
Os sinais em 44,6 e 76,7° (20) correspondem a fase de Ni, enquanto que em 52,2° (20)
refere-se ao Ni,Si, identificados anteriormente na matriz, podendo ou nao ter sido

arrastados no processo de recolhimento do nanofio.
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Conforme descrito anteriormente, as analises morfolégicas realizadas por
FESEM e TEM indicaram que os nanofios produzidos neste estudo ndo cresceram
através do mecanismo VLS, devido a auséncia de caracteristicas tipicas deste
mecanismo. E bem estabelecido que a decomposigéo de ceramicas de SiC,O, ocorre
em temperaturas superiores a 1200°C, com a liberagcdo dos gases SiO e CO.* A

liberac&o destes gases pode promover as seguintes reagdes:

SiO v t 3CO vy —>» SiC ) T 2002(\,) (7)

2Si0y + COwy —» SiOys + SICO (8)

Sendo assim, o mecanismo de crescimento dos nanofios provavelmente esta
correlacionado a composigao da fase gasosa, seguido por um processo de nucleagao
similar ao mecanismo VS. Além disso, as diferentes composi¢des quimicas dos
nanofios, de acordo com a morfologia observada, sugerem que a natureza dos nanofios
€ provavelmente dependente da quantidade relativa destes gases durante o processo

de pirdlise e também da saturacao destes na superficie do corpo ceramico.

E importante ressaltar que as ceramicas derivadas de precursores poliméricos
hibridos com e sem NiAc também revelaram alteracbes em suas coloragbes em
determinada temperatura. Conforme comentado anteriormente, estas ceramicas
apresentaram coloragdo preta devido a presenca da fase dispersa de carbono no
produto pirolisado.?”*® Entretanto, além desta coloracdo, todas as ceramicas obtidas a

1300°C mostraram caracteristicas tipicas de materiais iridescentes.

A iridescéncia € um fendbmeno o6ptico caracterizado como uma propriedade de
superficie, onde a cor varia de acordo com o angulo da qual a superficie € observada. O
fendbmeno de iridescéncia esta relacionado a organizagdo de dominios presentes nas
camadas mais proximas da superficie do material ceramico, causada por reflexdes

multiplas, de multicamadas nas quais o deslocamento da fase e a interferéncia das
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reflexdes resultam em diferentes cores.”™® Em outras palavras, a cor observada, cor

refletida, esta associada ao angulo de observagao.

Como pode ser observado na Figura 31, os materiais obtidos a 950 e a 1500°C
mostraram coloracdo preta, enquanto que apenas a ceramica H1 obtida a 1300°C

apresentou diferentes cores, sendo o azul predominante.

(a) (b) (c)

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 ceramica a 1300°C,
foram realizadas medidas de reflectancia especular na regido do visivel, em diferentes
angulos de incidéncia do feixe de luz na amostra. Os resultados destes experimentos
estdo ilustrados na Figura 32 e foram realizados na parte superior do corpo ceramico
(aquela que durante a pirdlise estava em contato com o fluxo de argbnio) e na parte
inferior, a qual ficou em contato com a naveta de alumina utilizada como porta-amostra

na pirdlise.
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Figura 32. Espectros de reflectancia especular obtidos em diferentes angulos, parte

superior e inferior do corpo ceramico H1, obtido a 1300°C.

A analise em ambas as superficies do corpo ceramico revelou a presenca de
duas bandas de reflexdo, uma na regidao do azul (440-490 nm) e outra no vermelho
(620-780 nm). Na parte superior foram verificados deslocamentos das bandas de
reflexdo para menores valores de comprimento de ondas com o aumento do angulo de
incidéncia, apresentando maximos em 453, 449, 446, 441 e 434 nm e 691, 688, 685,
685 e 684 nm, para observacao a 20, 25, 30, 35 e 40°, respectivamente. Por outro lado,
a parte inferior ndo apresentou alteracdes no deslocamento das curvas com a variagao
do angulo, indicando que este fenbmeno nao ocorreu nesta regido do material. Este
comportamento pode estar relacionado com a evolugado de volateis para a superficie
superior da amostra durante a pirdlise, promovendo a organizacdo de dominios
proximos a esta, mantendo uma distribuicdo aleatéria na parte inferior do corpo

ceramico.

As ceramicas contendo Ni também apresentaram comportamento similar em
relacdo a ceramica sem Ni obtida a 1300°C. Entretanto, a cor verde foi a predominante,
conforme ilustrado na Figura 33. A diferenga na coloragdo das ceramicas
provavelmente esta associada a mudanga das estruturas organizadas pelo Ni. No

entanto, ainda nao foi realizado em estudo que comprovasse esta hipotese.
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)

Figura 33. Fotos das ceramicas sem Ni (a) e com Ni (b) obtidas a 1300°C.
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IV.6. Efeito da presenca de NTC no precursor polimérico e do tempo

de tratamento térmico nas caracteristicas das ceramicas

O objetivo desta parte do projeto foi investigar o efeito da adi¢ao 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 pirdlise, nas
caracteristicas estruturais e morfologicas das ceramicas obtidas. Os precursores
poliméricos foram aquecidos a 1500°C por 1, 2 e 3 h, resultando nas ceramicas 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 fungdo da temperatura dos
precursores PMS/DVB (H1) e PMS/DVB/NTC (NT1) estao ilustradas na Figura 34.
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Figura 34. Curvas termogravimétricas (a) e de derivada da massa em funcao da
temperatura (b) para os polimeros hibridos PMS/DVB (H1) e PMS/DVB/NTC (NT1).



Tese de Doutorado Resultados e Discussido 79

Ambos precursores poliméricos apresentaram as etapas de degradagao térmica
ja discutidas na secgao IV.2. O precursor contendo NTC mostrou menor estabilidade
térmica que PMS/DVB. A temperatura inicial de degradagcao térmica, T;, da rede
polimérica de PMS/DVB foi em 440°C, enquanto que para o compésito PMS/DVB/NTC
foi de 398°C. O menor valor de T; neste compdsito pode, provavelmente, ser atribuido a
presenca de grupos nucleofilicos ou eletrofilicos na superficie dos NTC, que podem
atacar a cadeia de PMS, liberando fragmentos volateis. Além disso, como os NTC
possuem alta AS (148 m?g) e se constituiram num grande volume frente ao volume do
polimero precursor, podem promover impedimento fisico a reticulagdo idealizada da
rede polimérica. Apesar da presenca de NTC ter promovido uma reducdo da
estabilidade térmica do polimero PMS/DVB, o rendimento ceramico destes precursores
apresentou praticamente o mesmo valor (83 e 82% para PMS/DVB e PMS/DVB/NTC,

respectivamente).

IV.6.2. Caracterizacao estrutural das ceramicas CS e NT obtidas a
1500°C por1,2e 3 h

Os espectros IR para as cerdmicas CS e NT obtidas a 1500°C por 1, 2 e 3 h
estdo ilustrados na Figura 35. O perfil dos espectros para ambas ceramicas foi tipico de
materiais mineralizados, devido a auséncia das absor¢des dos grupos organicos da
rede polimérica PMS/DVB, conforme esperado. De forma analoga a descrita para a
série de precursores hibridos H, o processo de mineralizacdo de ambos foi finalizado
em 700°C.

As ceramicas CS apresentaram bandas definidas em ~ 1080, 800 e 460 cm™,
associadas as ligagdes Si-O, sendo que a segunda absor¢gdo também corresponde as
ligacdes Si-C. Apenas em CS2h ficou evidente uma absor¢c&o pouco intensa em 625

cm’, tipica de silica cristobalita (C-SiOz),139

presente nos espectros das ceramicas NT,
além das bandas anteriormente mencionadas. Para estas cerdmicas 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 intensificagcdo de sua cristalizagdo com o cozimento.
As bandas para as ceramicas NT apresentaram-se mais simétricas e estreitas do que
para as CS, principalmente em 800 cm™’, que esta associada a fase cristalina de SiC.
Assim, a adicao de NTC ao polimero hibrido favoreceu a formacao da fase cristalina de

cristobalita e de SiC na matriz ceramica.

Transmitancia (u.a.)
Transmitéancia (u.a.)

4000 35'00 30'00 25|00 20'00 15|00 10‘00 560 4000 I 35|00 I 30|00 I 25|00 I 20|00 I 15|00 I 1OIOO I 5(|)0
Numero de onda (cm™) Numero de onda (cm”)
Figura 35. Espectros IR das ceramicas CS (a) e NT (b) obtidas a 1500°C por 1,2 e 3 h.
() H20 proveniente do KBr.

Os difratogramas de raios X para as ceramicas CS e NT encontram-se na Figura
36. Para as primeiras, picos relativamente largos de difracdo foram observados em ~
35° 43° 60° e 72° (20), correspondentes aos planos (111), (200), (220) e (311) do
SiC," além de um halo posicionado em 22° (26) e um ombro discreto em 26° (26),

114115 & ao plano (002) do grafite.""” Além

associados respectivamente a silica opalina
das difragdes referentes a fase B-SiC e grafite, as ceramicas NT mostraram um pico
intenso e estreito em 22° (20), caracteristico da ¢-SiO5,™*® tornando-se mais intenso com

0 aumento do tempo de cozimento.
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Intensidade (u.a.)
Intensidade (u.a.)

10 20 30 40 50 60 70 80 10 20 30 40 50 60 70 80
20 (graus) 20 (graus)

Figura 36. Difratogramas de raios X das ceréamicas CS (a) e NT (b) obtidas a 1500 °C
por1,2e3h.

A evolucgao estrutural dos sitios de silicio para as ceramicas CS e NT em fungao
do tempo de cozimento esta representada nos espectros de ?°Si MAS NMR da Figura
37. Apenas os sinais referentes aos sitios Q (~ -106 ppm) e C (~ -14 ppm) foram
observados, conforme ja discutido na série das ceramicas obtidas pela pirdlise dos
polimeros hibridos da série H. Estes sinais sao associados as fases estaveis de SiO; e
SiC, respectivamente.?®***® Apenas em CS1h foram observados os sitios T e D, em

baixa porcentagem.
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a b
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Figura 37. Espectros de ?°Si MAS NMR das ceramicas CS (a) e NT (b) obtidas a
1500 °C por 1,2 e 3 h.

As porcentagens molares dos sitios de silicio, extraidas por tratamento
matematico dos espectros de ?°Si MAS NMR, estao ilustradas na Tabela 6. O aumento
do tempo de tratamento térmico nao promoveu alteracao no perfil dos espectros das
ceramicas estudadas. As amostras revelaram maior quantidade de sitios C em
comparacgao aos sitios Q, com excecgao da ceramica NT1h, indicando a predominancia
da fase de SiC nestes materiais, independente do tempo de cozimento. Por outro lado,
a presenca de NTC no precursor polimérico resultou na obtencdo de ceramicas
contendo maior teor de SiO, na matriz, comprovada pelos maiores valores de
porcentagens dos sitios Q em relagdo as ceramicas CS, em concordancia com XRD e

espectros IR.
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Tabela 6. Porcentagens dos sitios de Si obtidas a partir da integracdo das curvas sob os picos
nos espectros de ?°Si MAS NMR para as ceramicas CS e NT obtidas a 1500°C por 1,2 e 3 h.

Sitios de Si (% molar)
Amostras | Tempo a 1500°C Q T D M c
(h)

39 11 8 - 42

CS 2 28 - - - 72

43 - - - 57

52 - - - 48

NT 2 41 - - - 59

47 - - - 53

A técnica de *C MAS NMR ndo permitiu identificar alteracdes significativas da
evolucdo da fase de Cjwe presente nestas cerdmicas, em funcdo do tempo de

tratamento térmico a 1500°C, conforme ilustrado nos espectros da Figura 38.

a b

cs3h NT3h
CS2h NT2h

NT1h
CS1h

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
250 200 150 100 50 0 -50 250 200 150 100 50 0 -50
Deslocamento quimico (ppm) Deslocamento quimico (ppm)

Figura 38. Espectros de *C MAS NMR das ceramicas CS (a) e NT (b) obtidas a
1500 °C por 1,2 e 3 h.
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A fase de Cj. dispersa nas ceramicas também foi avaliada por espectroscopia
Raman e os dados extraidos dos espectros, apos tratamento matematico de ajuste de
curvas utilizando-se o modelo Lorentziano, estdo compilados na Tabela 7. Pelos
mesmos motivos adotou-se o modelo de Ferrari e Robertson®® na interpretacdo dos

resultados.

Tabela 7. Dados extraidos dos espectros Raman das posi¢cdes das bandas D e G, largura a
meia altura da banda D (Avp) e razdo I(D)/I(G) para as ceramicas CS e NT obtidas a 1500°C
por1,2e3h.

Tempo a 1500°C D G Ave ID)IG)°5

Amostras (h) (em™)  (em™)  (cm™)
1 1350 1596 59 1,89
cs 2 1352 1595 52 2.09
1352 1596 53 2.06
1 1347 1592 68 1,71
NT 1350 1598 62 1,72
1348 1592 60 1,84

O aumento do tempo de tratamento térmico a 1500°C ndo promoveu alteragoes
marcantes nas posicdes das bandas D e G presentes em ambas ceradmicas. A banda D
para as ceramicas CS e NT foi observada entre 1350-1352 cm™ e 1347-1350 cm™,
respectivamente, enquanto que a banda G encontra-se entre 1595-1596 cm™ e 1592-
1598 cm’’, respectivamente. A posicdo da banda G pode ser usada para sugerir o tipo
de carbono presente na ceramica (amorfo x nanocristalino).” Quanto mais préximo de
1600 cm™ for o valor da banda G, maior predominancia de grafite na forma

nanocristalina, em relagéo ao carbono amorfo.

De acordo com estas consideragoes, a presenga de NTC promoveu um pequeno
deslocamento da banda G para menores valores de numero de ondas, exceto no

tratamento térmico por 2 h. Este resultado indica que as ceramicas 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 Avp, quando comparadas as ceramicas CS.

Por outro lado, as bandas D tornaram-se mais estreitas com o tempo de
tratamento a 1500°C, resultando na redugéo das larguras a meia altura de 59 para 53
cm’, para as ceramicas CS e de 68 para 60 cm”, para as ceramicas NT. Esta
tendéncia indica que ocorreu um ordenamento dos nanodominios de carbono com o
aumento do tempo de tratamento térmico nas ceramicas estudadas. Comportamento
similar foi verificado no trabalho realizado por Trassl e colaboradores,* envolvendo a

caracterizacao da fase de Cjre €m ceramicas de SiCN.

A razdo I(D)/I(G) para as ceramicas CS e NT aumentou com o tempo de
cozimento, com excegao de CS2h, sugerindo um aumento discreto do tamanho dos
nanodominios 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 adicdo de NTC ao precursor polimérico, entretanto,
reduziu a razédo I(D)/I(G) e conseqientemente o tamanho dos nanodominios. 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 Cj das ceramicas NT, resultando conseqliientemente em maior desordem

dos nanodominios de carbono nestas ceramicas.

IV.6.3. Avaliacao da porosidade das ceramicas CS e NT obtidas a

1500°C por 1, 2 e 3 h pela técnica de adsorcao de nitrogénio

O aumento do tempo de tratamento térmico ndo promoveu alteragcdes
significativas na porosidade das ceramicas CS e NT, revelando valores muito baixos de
area superficial e volume de poros, conforme dados apresentados na Tabela 8. A
incorporacdo de NTC ao precursor polimérico, entretanto, resultou em poros com
tamanhos maiores e reduziu a area superficial e o volume de poros nestas ceramicas.

Estas ceramicas podem também ser caracterizadas como mesoporosas.
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Tabela 8. Valores de area superficial especifica (AS), volumes de mesoporos e microporos e

tamanho médio dos poros para as ceramicas CS e NT obtidas a 1500°C por 1,2 e 3 h.

Amostras| Tempo a 1500°C AS Volume de Volume de Tamanho
(h) (m?lg) mesoporos microporos médio dos
(10%cmdg) (107 cm’/g) poros (nm)
1 3,1 2,8 0,8 3,9
CS 2 18,3 21,8 21,8 4,7
1,6 1,3 1,3 3,3
1 1,7 2,3 2,3 5,2
NT 2 0,8 1,2 1,2 6,4
0,7 1,2 1,2 6,6

IV.6.4. Avaliacao da morfologia das ceramicas CS e NT obtidas a
1500°C por1,2e 3 h

Conforme descrito anteriormente, a morfologia da superficie de fratura das
ceramicas derivadas de PMS/DVB apresentou pequenas alteragdes com o aumento da
temperatura de 950 para 1300°C, conforme imagens ilustradas anteriormente nas
Figuras 20a e 20b. Entretanto, nos materiais contendo NTC as mudancgas morfologicas
foram mais evidentes. Provavelmente estes NTC atuaram de forma significativa na
difusdo de gases provenientes da degradagdo da matriz ceramica. A 950°C, os vidros
contendo NTC revelaram a presencga de ilhas de nanotubos de carbono dispersas na
matriz, enquanto que na ceramica obtida a 1300°C estas ilhas foram consumidas e um
processo inicial de formacao de cristais foi observado, como pode ser visualizado na

Figura 39, juntamente com a imagem do NTC utilizado na preparagao.
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NT1300

Figura 39. Micrografias eletrbnicas de varredura dos NTC puros e da superficie de
fratura dos materiais NT obtidos a 950°C e 1300°C.

A formacao dos cristais foi mais evidente apds o tratamento térmico a 1500°C,
conforme ilustrado na Figura 40. O aumento do tempo de tratamento térmico nao
modificou de maneira significativa a morfologia das ceramicas CS, que permaneceu

como sendo constituida de estruturas globulares.
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Figura 40. Micrografias eletronicas de varredura da superficie de fratura das ceramicas
CS e NT obtidas a 1500°C por 1,2 e 3 h.
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As ceramicas NT nao apresentaram indicios da presenca de NTC dispersos na
matriz, 0 que sugere a ocorréncia de intensa reagdo de carborredugcédo envolvendo os
nanotubos como fonte de carbono nesta reacdo. A morfologia da matriz ceramica
contendo NTC mostrou caracteristicas distintas das ceramicas sem NTC, como pode
ser visualizado na Figura 41. A matriz é caracterizada pela presengca de gréos
globulares constituidos de multicamadas. Além disso, foi verificada a formacao de
grande quantidade de cristais de cristobalita no contorno destes graos (Figura 40), os
quais tornaram-se mais definidos com o aumento do tempo de cozimento a 1500°C,
devido a segregacao continua da fase cristalina de silica. O perfil dos difratogramas de
raios X (Figura 36) reforcou a hipotese de que os cristais formados nestas ceramicas
sao de cristobalita, uma vez que foi verificada a antecipagao da cristalizacao desta fase
com a incorporacao de NTC ao precursor polimérico. Outro fator relevante que pode
justificar a antecipacao da segregacao de SiO,, seguida de cristalizagdo da fase
cristobalita, & a imiscibilidade entre as fases carbono e silica.’**'" O aumento da fase
de carbono dispersa, pela introdugdo de NTC, contribuiu para a segregacgao da fase de

silica.

Figura 41. Micrografia eletrbnica de varredura da superficie de fratura da matriz

ceramica contendo NTC.
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V. CONCLUSOES

O estudo da obtengdo de materiais vitreos e/ou ceramicos de SiC,Oy e/ou SiC
enriquecidos com carbono, obtidos pelo processo de pirdlise controlada de polimeros

hibridos permitiu as seguintes conclusdes:

- Foi demonstrada a simples e rapida preparacao de redes poliméricas hibridas
constituidas de PMS e DVB com diferentes teores de carbono, por reacdo de
hidrossililagdo, na presenga e na auséncia de NiAc. A formacao da rede polimérica
hibrida foi fundamental no processo de conversdo de polimero a material ceramico,
resultando em altos rendimentos cerémicos, o que € de fundamental importancia na
reducao de espécies volateis, perda de massa e obtencdo de materiais com menor

contracao volumétrica.

- A presenca de Ni, que até entdo nao havia sido utilizado em precursores
poliméricos constituidos de PMS/DVB, se mostrou eficiente para promover
carborreducgao e induzir a cristalizagao das fases de c-SiO,, B-SiC e grafite na matriz de
SiCO, levando a obtencao de materiais mais densos. Além das altera¢des estruturais, a
presenca de Ni resultou na formacdo de nanofios retos e curvos, principalmente na
superficie dos corpos ceramicos, os quais revelaram composicoes diferentes em fungao
de seus formatos. A composi¢cdo do precursor polimérico influenciou a quantidade de
carbono total nas ceradmicas resultantes, aumentando com a quantidade de DVB
incorporada no precursor. O efeito da composi¢ao foi mais acentuado nas ceramicas
contendo Ni. Nestas ceramicas, o maior teor de DVB no precursor resultou em maior
quantidade de C grafite, que, juntamente com a presenca de fases de Ni contribuiram
para uma reagao de carborredugcao mais efetiva, resultando em uma maior quantidade
de B-SiC. Apesar de ainda néo ter sido avaliado neste estudo, nanodominios de C
grafite nestas amostras podem ou nao estar percolados na matriz ceramica, o que
refletira em valores de condutividade elétrica diferentes das demais amostras que

apresentaram esta fase em menor quantidade.
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- A presenga de uma fonte adicional de carbono no precursor polimérico hibrido
PMS/DVB antecipou a cristalizagdo da ¢-SiO, e promoveu o aumento da quantidade de
defeitos na fase de Cje dispersa na matriz ceramica, enquanto que o aumento do
tempo de cozimento da ceramica a 1500°C levou a maior organizagdo dos
nanodominios de carbono. A fase de NTC dispersa foi consumida com o aumento da
temperatura, ndo restando NTC residual, influenciando fortemente a morfologia da
ceramica, a qual apresentou caracteristicas distintas daquelas obtidas na auséncia do
NTC.
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VI. ETAPAS FUTURAS

O projeto descrito nesta tese deve ser continuado com as etapas descritas a

sequir:

- Estudo morfolégico das ceramicas e dos nanofios por microscopia eletrénica de

transmissao de alta resolugéo (HR-TEM).
- Estudo da iridescéncia das ceramicas.

- Estudo da estabilidade termo-oxidativa dos materiais obtidos, correlacionando-a com a
morfologia dos mesmos.

- Ataques quimicos com HF no sistema.

Os resultados obtidos nestas etapas norteardo futuros projetos, focando nas
propriedades Opticas dos materiais e na possibilidade de usa-los na obtencdo de
compositos de matriz ceramica, para os quais sao desejaveis altas estabilidades termo-

oxidativas e condutividades térmicas.
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