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RESUMO 

 

 

Cerâmicas de oxicarbeto de silício e boro (SiBCO) são mais estáveis termicamente se comparadas 

à SiCO. Além de antecipar e intensificar a cristalização da fase semicondutora de carbeto de 

silício (SiC), o boro anibe a formação de SiO2 influenciando no aumento da grafitização da fase 

de carbono livre. A partir destas hipóteses, este trabalho descreve um estudo comparativo entre 

cerâmicas de oxicarbeto de silício (SiOC) com e sem boro, em 3 diferentes composições, obtidas 

por pirólise de polímeros precursores e tratamento térmico com o intuito de avaliar seu 

desempenho como materiais eletródicos. Os precursores foram escolhidos por suas estruturas 

distintas: metiltrietoxissilano MTS, feniltrietoxissilano FTS e viniltrimetoxissilano VMS, puros e 

com boro em proporções B/Si 0,1 e 0,5 pelo método sol-gel. A pirólise foi realizada em atmosfera 

inerte em 1500°C por 1 e 3h. A estrutura molecular e estabilidade térmica dos polímeros 

precursores foram investigadas por Espectroscopia vibracional na região do infravermelho com 

transformada de Fourier (FT-IR) e análise termogravimétrica (TGA), respectivamente. A estrutura 

das cerâmicas de SiOC e SiBCO foi investigada por (FT-IR), espectroscopia fotoeletrônica de 

raios X (XPS), espectroscopia Raman, difratometria de raios x (XRD) e fisiossorção de gás N2 a 

77K. O desempenho eletroquímico foi verificado por voltametria cíclica para detecção do 

antioxidante tercbutilhidroquinona (TBHQ), medidas de ângulo de contato para avaliar o grau de 

interação na interface eletrodo-solução, área eletroativa (Ae) e parâmetros cinéticos: coeficiente 

de transferência de carga (α) e constante de velocidade de transferência eletrônica (Ks). Os 

coeficientes de difusão (D0) foram determinados por medidas cronoamperométricas. Os 

precursores apresentaram alto grau de reticulação visto pela degradação térmica referente à 

redistribuição das ligações Si-O e Si-C para formação de SiCO e SiBCO. O boro foi incorporado 

aos materiais SiBOC por meio de ligações estáveis de borosiloxano de acordo com o sistema 

cerâmico. Quantidades menores de boro incorporadas em algumas cerâmicas foram relacionadas à 

evaporação dos compostos durante a etapa de gelificação. Além disso, a adição de boro induziu o 

crescimento de cristalitos de SiC, tendo maior influência para cerâmicas que apresentam maior 

proporção de fração amorfa e menor quantidade de carbono residual. O tempo de recozimento 

influenciou ligeiramente na produção e evolução das fases SiC e C. Diferentes perfis cristalinos 

foram observados de acordo com o sistema cerâmico investigado. A cristalização de fase de SiC 

acentuada para cerâmicas derivadas de FTS, seguida por aquelas contendo VTMS e MTS, 

também confirmada por medições de XPS a partir de porcentagens de bandas atribuídas às 

ligações Si-C e Si-O, foi atribuída ao teor de carbono em cada precursor de polímero. Fases Csp2 

e Csp3 variaram amplamente de acordo com a química do precursor. Cerâmicas derivadas de FTS 

apresentaram desempenho eletroanalítico mais satisfatório que as demais cerâmicas, 

principalmente obtidas a 1500 oC, razão B/Si 0,5 com 3h de recozimento que destacou-se entre os 

demais devido aos seus elevados valores de corrente (Ia e Ic) além de apresentar um efeito 

catalítico no processo de reação da molécula TBHQ. Essas evidências demonstram que a presença 

de grupos orgânicos (R') com maiores teores de C, maior teor de B e tempo de recozimento mais 

longo tendem a favorecer a formação das fases condutoras e semicondutoras, fundamentais para 

as propriedades condutoras das cerâmicas de SiBOC.  
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ABSTRACT 

 

 

Silicon and boron oxycarbide (SiBCO) ceramics are more thermally stable compared to SiCO. 

In addition to anticipating and intensifying the crystallization of the silicon carbide (SiC) 

semiconductor phase, boron inhibits the formation of SiO2, influencing the increase in the 

graphitization of the free carbon phase. From these hypotheses, this work describes a 

comparative study of silicon oxycarbide ceramics (SiOC) with and without boron in different 

compositions obtained by pyrolysis of precursor polymers at heat treatment in order to 

evaluate their performance as electrode materials. The precursors, chosen for their distinct 

structures, were triethoxymethylsilane MTS, triethoxyphenylsilane PTS and 

trimethoxyvinylsilane VMS, pure and with boron in proportions B / Si 0.1 and 0.5 by the sol-

gel method. The pyrolysis was carried out in an inert atmosphere at 1500 °C for 1 and 3h. The 

molecular structure and thermal stability of the precursor polymers were investigated by 

Fourier transform infrared spectroscopy (FT-IR) and thermogravimetric analysis (TGA), 

respectively. The structure of the SiOC and SiBCO ceramics was investigated by FT-IR, X-

ray photoelectron spectroscopy (XPS) and Raman spectroscopy, X-ray diffraction (XRD) and 

77K N2 gas physiosorption. Electrochemical performance was verified by cyclic voltammetry 

to detect the tert-butylhydroquinone antioxidant (TBHQ), electroactive area (Ae) and contact 

angle measurements to assess the degree of interaction at the electrode-solution interface, 

kinetic parameters: anodic load transfer coefficients (α) and electronic transfer speed constant 

(Ks). The diffusion coefficients (D0) were determined by chronoamperometric measurements. 

The precursors showed a high degree of cross-linking as seen by the thermal degradation 

related to the redistribution of Si-O and Si-C bonds to form SiCO and SiBCO. Boron was 

incorporated into the SiBOC materials by means of stable borosiloxane bonds according to 

the ceramic system. Smaller amounts of boron incorporated in some ceramics were related to 

the evaporation of boron compounds during a gelation step. Furthermore, the addition of 

boron induced the growth of SiC crystallites, having greater influence for ceramics that have a 

higher proportion of amorphous fraction and less residual carbon. The annealing time slightly 

influenced the production and evolution of the SiC and C phases. Different crystalline profiles 

were observed according to the investigated ceramic system. The sharp crystallization of SiC 

phase for PTS-derived ceramics, followed by those containing VTMS and MTS, also 

confirmed as designated XPS from percentages of bands attributed to Si-C and Si-O bonds, 

was attributed to the carbon content in each polymer precursor. Phases Csp2 and Csp3 varied 

widely according to the chemistry of the precursor. Ceramics derived from dissipated PTS 

showed more satisfactory electroanalytical performance than the other ceramics, mainly 

induced at 1500 oC, B / Si 0.5 radio with 3h of annealing that stood out among the others due 

to its high current values (Ia and Ic ) in addition to having a catalytic effect on the reaction 

process of the TBHQ molecule. This evidence demonstrates that the presence of organic 

groups (R ') with higher content of C, higher content of B and longer annealing time tend to 

favor the formation of conductive and semiconductor phases, which are fundamental for the 

conductive properties of SiBOC ceramics.  

 

Keywords: Silicon oxycarbide; SIBCO; ceramic; cyclic voltammetry. 
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1 INTRODUÇÃO  

 

Materiais cerâmicos de oxicarbeto de silício (SiCO) obtidos por pirólise de 

precursores organossiloxanos tem atraído atenção de pesquisadores devido à relativa 

simplicidade para obtenção. Além disso, apresentam uma combinação única de propriedades 

químicas, físicas e elétricas, como resistência mecânica e à oxidação, estabilidade térmica e 

baixa densidade, permeabilidade controlada, proporcionando ampla variedade de aplicações, 

como fibras cerâmicas, isolantes térmicos resistentes à altas temperaturas, revestimentos 

resistentes ao desgaste, separação, armazenamento de gases, entre outras [1]. 

Polissiloxanos ou siliconas, classe de polímeros de silício utilizada para a obtenção 

de cerâmicas de SiOC por pirólise de polímeros precursores, são materiais fáceis para manuseio 

e processos, pois além de serem estáveis termicamente, possuem propriedades elétricas e 

hidrofóbicas, baixa tensão superficial e baixa temperatura de transição vítrea. Na indústria, 

aplicam-se como membranas, isolantes elétricos, adesivos, anti-espumantes, etc [2, 3]. A 

composição química do precursor e condições de tratamento térmico influenciam diretamente 

a formação da matriz cerâmica de SiCO, basicamente composta por SiO4, SiO3C, SiO2C2/SiOC3 

ou SiC4. Assim como a fase de Clivre que se origina da decomposição incompleta dos grupos 

laterais da cadeia do precursor polimérico [4] 

Polissiloxanos vêm ganhando espaço e atenção nas pesquisas atuais como 

precursores de cerâmicas de oxicarbeto de silício, já que obtêm-se de forma simples e 

econômica por meio do processo sol-gel [5]. Tal qual, precursores contendo boro, também vêm 

sendo investigados pelo fato de que as cerâmicas de oxicarbeto de silício e boro (SiBCO) são 

termicamente mais estáveis se comparadas à SiCO. Além de antecipar e intensificar a 

cristalização da fase semicondutora de carbeto de silício (SiC), o boro atua inibindo a formação 

de SiO2 e influencia, ainda, no aumento da grafitização da fase de carbono livre. A incorporação 
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de boro na cerâmica também aumenta a energia interna do sistema devido a formação de 

unidades trigonais de BCyO3y. Este atua inibindo a oxidação do carbono, o que impede a 

dessorção de CO e CO2 e redistribuição dos elétrons π [6 -9].  

O Processo Sol-Gel surgiu nas últimas décadas como um novo método químico 

para síntese de precursores, por apresentar potencial para produção de cerâmicas mais 

homogêneas, controle de impurezas, com propriedades desejadas e desempenho superiores a 

métodos convencionais [10, 11]. Apresenta como vantagens boa homogeneidade química, 

baixa temperatura do processo, variando na faixa de 25 a 100 °C e capacidade de incorporação 

de outros elementos químicos [12, 13]. Obtêm-se partículas, fibras, filmes finos ou pós, com 

tamanhos controlados, sempre em função das propriedades reológicas dos precursores (sol e 

gel) [14]. 

Diante das características apresentadas para produção de cerâmicas de oxicarbeto 

de silício por processo sol-gel, estas foram avaliadas como ânodos para baterias de íons lítio, 

supercapacitores e sensores eletroquímicos como uma alternativa para eletrodos convencionais 

de carbono [15 – 19]. Este potencial deve-se à presença das fases SiC e carbono grafite, 

formadas na matriz cerâmica. Porém, os domínios isolantes de SiO2 formados dificultam o 

comportamento elétrico. Logo, o tratamento químico destas cerâmicas com solução aquosa de 

ácido fluorídrico (HF) remove os sítios de caráter isolante expondo as fases condutoras e 

semicondutoras na matriz cerâmica [9, 18,20,21].  

De acordo com o exposto, neste trabalho foram obtidos, através do processo sol-

gel, três polissiloxanos distintos: MTS, FTS e VMS, puros e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 

0,5. As respectivas cerâmicas foram obtidas CMTS, CFTS e CVMS a 1500 ºC em duas 

diferentes isotermas de 1 e 3 horas. De acordo com as caracterizações, as cerâmicas foram 

selecionadas e submetidas ao tratamento químico com solução aquosa de HF 20% (v/v) por 6 

horas. Assim, avaliou-se a correlação entre o tipo de precursor na microestrutura cerâmica, as 
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razões atômicas B/Si e o tempo de tratamento térmico a 1500 °C. O comportamento 

eletroquímico desses materiais foi avaliado antes e após o tratamento químico e os resultados 

obtidos foram comparados com o eletrodo convencional de carbono vítreo para detecção de 

terc-butil hidroquinona (TBHQ).  
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

2.1 PIRÓLISE DE POLÍMEROS PRECURSORES 

 

O desenvolvimento e a manufatura de materiais cerâmicos têm sido considerados 

importantes contribuições da área química à pesquisa, tanto no que se refere à síntese de novas 

cerâmicas, quanto ao desenvolvimento de novas rotas de processamento destes materiais [22]. 

O interesse em cerâmicas derivadas de polímeros (PDCs, do inglês “Polymer 

Derived Ceramics”), normalmente à base de silício (Si), se deve à facilidade e versatilidade de 

obtenção destes materiais, além das vantagens que o processo de pirólise, utilizado para 

produção dos mesmos, oferece em relação ao método convencional [23].  

O método convencional de elaboração de cerâmicas envolve reações no estado 

sólido em altas temperaturas (>2400 ℃), gerando produtos na forma de pó com partículas 

grandes e com pouca homogeneidade química [22]. Por isso, alguns métodos químicos 

alternativos como a deposição química de vapor, o processo sol-gel e posterior pirólise de 

polímeros, vem sendo empregados com sucesso na síntese de cerâmicas por permitir o uso de 

temperaturas mais brandas de processamento, versatilidade de conformação, além da ampla 

possibilidade de propriedades e microestruturas, o que proporciona a manufatura de cerâmicas 

em diferentes formatos como fibras, revestimentos e compósitos cerâmicos [24, 25].  

Os materiais cerâmicos de alto desempenho, conhecidos também como cerâmicas 

avançadas ou cerâmicas estruturais como, carbeto de silício (SiC) e nitreto de silício (Si3N4), 

apresentam grande importância tecnológica. Tais materiais são empregados em ampla 

variedade de aplicações, principalmente naquelas em que requisitos como resistência à 

corrosão, ao desgaste e ao calor são fundamentais. Exemplos destas aplicações são encontrados 
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em fornos refratários metalúrgicos, componentes de motores automotivos e de foguetes, 

implantes ósseos e dentários e ferramentas para corte de alta velocidade [26]. 

A obtenção de monólitos cerâmicos densos por pirólise de polímeros é considerada 

um grande desafio em razão da diferença de densidade entre o precursor polimérico (1-1,2 g 

cm-3) e a fase cerâmica (2-3 g cm-3), que pode causar uma retração volumétrica de até 70%, 

levando à formação de porosidade e trincas no material cerâmico pirolisado. No entanto, 

quando o polímero é carregado com cargas na forma de pó numa concentração entre 30 a 50% 

em massa, a obtenção de peças monolíticas com maiores volumes é facilitada [27]. 

Recentemente, estudos nesta área têm chamado a atenção dos pesquisadores. Isto 

deve-se à características como estabilidade térmica, baixa taxa de deformação e tensão 

superficial, resistência à oxidação, constante dielétrica baixa, condutividade elétrica e 

propriedade hidrofóbica que conferem às cerâmicas derivadas de polímeros (PDCs) 

propriedades mecânicas, térmicas e químicas peculiares [28 – 32]. 

Entre os polímeros de silício disponíveis, os polissiloxanos têm se destacado e sido 

foco em pesquisas, principalmente no que se refere ao emprego como precursores para a 

obtenção de cerâmicas de SiCO, pelo processo de pirólise.  

 

2.2 POLISSILOXANOS COMO PRECURSORES DE OXICARBETO DE SILÍCIO (SiCO) 

 

Em meados da década de 1970, Yajima et al. (1975), pioneiros na área, estudaram 

o uso do método de obtenção de cerâmicas a partir da pirólise de precursores poliméricos, 

utilizando polissiloxanos para obtenção de fibras de carbeto de silício (SiC) [33, 34]. Desde 

então esta técnica tem sido bastante utilizada e aperfeiçoada, a fim de se obter materiais 

cerâmicos com diferentes composições e microestruturas, que apresentem propriedades 

elétricas, óticas e magnéticas cada vez mais aprimoradas [1, 35, 36]. 
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Lipowitz et al. (1987) desenvolveram um estudo estrutural de fibras cerâmicas - 

NICALON (Nippon Carbon Co, Japan), descrevendo microestrutura constituída de fase amorfa 

contínua de oxicarbeto de silício, na qual nanocristais de SiC estavam distribuídos [37]. Os 

primeiros trabalhos em que se utilizaram resinas de polissiloxanos como precursores de SiCO, 

deram-se no início dos anos 90 com Hurwitz e Meador [38]. Em seus estudos, Chi (2009) obteve 

vidros de oxicarbeto de silício, a partir de precursores obtidos pelo processo sol-gel e pirólise à 

1200ºC em atmosfera de argônio. O produto final, de cor preta, apresentou estabilidade térmica 

e resistência à oxidação [39].  

Polissiloxanos, também chamados de siliconas, possuem uma cadeia principal 

inorgânica constituída de ligações Si-O-Si e grupos laterais orgânicos (grupo R) metil, fenil, 

etil, vinil ou até mesmo hidrogênio, como representado na Figura 1. Tais grupos influenciam 

diretamente nas propriedades intrínsecas do material, tais como solubilidade, estabilidade 

térmica, química, etc [40, 41].  

 

Figura 1 - Estrutura geral dos polissiloxanos formada de cadeia principal Si-O-Si, R’ e R” = 

H, metil, fenil, etil, vinil, etc. 

 
Fonte: Adaptado da referência [40]. 

 

Constituem uma classe de polímeros de silício de interesse para obtenção de 

cerâmicas de SiOC, pelo fato de apresentarem estabilidade térmica superior à de polímeros 

orgânicos [19]. Sob esse aspecto, Kumar e Kim (2010) afirmaram que a estabilidade térmica 
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atribuída às siliconas se deve a maior energia de ligação Si-O (450 kJ mol-1) em relação à 

ligação C-C (348 kJ mol-1) que ocorre na cadeia principal de polímeros orgânicos [42]. Assim, 

a degradação térmica da cadeia principal de polímeros orgânicos tem início em cerca de 150-

200 ºC, enquanto que polissiloxanos são termicamente estáveis até 350-400 ºC, em atmosfera 

inerte. 

Estes materiais poliméricos dividem-se em classes de acordo com a massa molar e 

estrutura química. São elas: siliconas viscosas (baixa massa molar ~ 40.000 g/mol) que, quando 

reticuladas, obtêm-se borrachas (elastômeros- 100.000 e 300.000 g/mol) e resinas (estrutura 

tridimensional de alta massa molar, até 1.000.000 g/mol). Na indústria são utilizados como 

selantes, isolantes elétricos, adesivos, óleos termicamente resistentes, membranas de 

permeação, agentes anti-espumantes, entre outras [3, 42]. 

De acordo com Schiavon (2002) [43], diferente dos polissilazanos e 

policarbossilanos que, por serem livres de oxigênio, são empregados especificamente na 

produção de matrizes baseadas no sistema Si-C-N ou Si-C, respectivamente, os polissiloxanos 

são de especial interesse para a indústria, pois proporcionam uma rota fácil e de baixo custo na 

formação de matrizes no sistema Si-O-C [27, 44], conforme demonstrado na Figura 2. 
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Figura 2 - Esquema de produção de oxicarbeto de silício (SiOC) por meio da pirólise de 

polissiloxanos 

 

Fonte: Adaptado da referência [22] 

 

A etapa de reticulação (cura ou vulcanização) é de suma importância, pois minimiza 

a eliminação de moléculas de baixa massa molar, geralmente voláteis e reduz a formação de 

trincas ou contração do material [40]. Além disso, a cura evita reações de termo- 

despolimerização intra e inter-cadeias que podem ocorrer durante a pirólise, sobretudo em 

polímeros de cadeia linear [45], conforme mostrado na Figura 3. 

 

Figura 3 - Mecanismo de reações intra e inter-cadeias envolvidas no processo de termo-

despolimerização de polissiloxanos lineares. 

 
Fonte: Adaptado da referência [40].  



22 

 

Por isso, no intuito de melhorar os rendimentos cerâmicos, procura-se utilizar com 

mais frequência polissiloxanos não lineares. Como há menor mobilidade das cadeias, os 

rearranjos intra e inter-cadeias são menos recorrentes [46]. Dentre as principais reações de 

reticulação pode-se citar: hidrossililação, condensação, ativação por radicais, cura induzida por 

peróxidos e método sol-gel.  

A hidrossililação consiste em uma simples reação de adição e tem como vantagem 

não gerar subprodutos. Baseia-se na inserção da ligação Si-H a grupos vinílicos, formando dois 

possíveis produtos α ou β (Figura 4), de acordo com a posição da ligação [47 - 50].  

 

Figura 4 - Representação da inserção da ligação Si-H a grupos vinílicos e formação dos 

produtos α ou β. 

 

Fonte: Baseado na referência (51). 

 

Existem dois mecanismos propostos para esta reação, Chalk e Harrod e Chalk e 

Harrod modificado, que diferem na entrada da ligação vinil no sistema (Pt-H e Pt-Si, 

respectivamente). Neste caso, a temperatura de processamento pode ser reduzida porque a 

platina age como catalisador, evitando bolhas e aumentando o rendimento cerâmico [47, 48]. 

A predominância de um ou outro mecanismo vai depender do hidrossiloxano utilizado, visto a 

coexistência dos dois mecanismos, conforme Figura 5 [51].  
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Figura 5 - Ciclo catalítico da reação de hidrossililação: mecanismos de Chalk-Harrod e Chalk-

Harrod modificado. 

 

Fonte: Baseado na referência [49] 

 

Já a condensação se baseia em uma reação de hidrólise do siloxano, formando 

grupos silanóis (Si-OH), que reagem entre si até a cura. Geralmente ocorre a liberação de 

moléculas simples, como H2O [47, 49]. 

Outro tipo de reação de reticulação é a cura induzida por peróxidos, também 

chamada reticulação radicalar, que é utilizada com frequência para a reticulação de 

polissiloxanos de alta massa molar. Nesse processo, é adicionado ao monômero um radical 

iniciador proveniente da decomposição do peróxido, que se quebra em radicais e se liga aos 

monômeros que contenham uma ligação insaturada e os convertem em radical. Posteriomente, 

esse radical reage com outro monômero, adicionando uma nova subunidade que propaga a 

cadeia [52], conforme Figura 6. Reticula-se desta forma quando a intenção é obter polímeros 

viscosos e de alta resistência. A desvantagem é que este processo produz resíduos ácidos ou 
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policlorados que se manifestam no material como um pó eflorescente. Caso haja compostos 

aromáticos na estrutura do peróxido, a reticulação será diminuída e haverá geração de odores 

no material e formação de polímeros menos elásticos [53]. 

 

Figura 6 – Reação de reticulação radicalar para formação de polissiloxanos. 

 

Fonte: Adaptado da referencia [54]. 

 

Por fim, o método sol-gel consiste em um método químico utilizado como uma 

alternativa interessante para a produção de materiais cerâmicos e vítreos com alta pureza e 

homogeneidade, principalmente devido à vantagem do processo conduzido a baixas 

temperaturas, o que possibilita inclusive a incorporação de metais ou materiais orgânicos. 

Devidos às propriedades reológicas dos precursores (sol) e do gel formado, é possível a 

obtenção de filmes finos, fibras, monólitos e pós com tamanhos de partículas controladas [54].  
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2.3 MÉTODO SOL-GEL  

 

O método de obtenção de materiais a partir de precursores moleculares, conhecido 

como sol-gel, baseia-se em uma dispersão de partículas coloidais entre 1 e 1000 nm (sol) 

estáveis em um fluido para uma estrutura rígida de partículas que imobilizam a fase líquida em 

seus interstícios (gel) [55]. Por serem partículas tão pequenas, as forças gravitacionais são 

praticamente desprezíveis e as interações são controladas basicamente por forças de Van der 

Walls e/ou cargas superficiais [56]. Então, o gel coloidal será formado quando a carga 

superficial das partículas diminuir, o que promove a redução da mobilidade do material e assim, 

resulta na formação da rede que apresenta característica tridimensional e porosa.  

Os pesquisadores Ebelman (1846) [57] e Graham (1864) [58] observaram em seus 

estudos envolvendo a sílica gel, que a hidrólise do tetraetilortossilicato Si(OC2H5)4, sob 

condições ácidas originava um material parecido com o vidro e produziram, acidentalmente, 

uma rota sol-gel pela primeira vez.  

O método sol-gel  foi empregado em escala industrial pela primeira vez em 1939, 

para deposição de camadas de óxidos sobre vidros[59]. De acordo com os autores, 

concomitantemente, os estudos de Kistler [60] mostraram que a estrutura do gel não é destruída 

quando a secagem é efetuada em condições planejadas, o que possibilitou demonstrar a 

existência da estrutura sólida no interior dos géis e preparar corpos com porosidade superior a 

95%, de grande interesse para isolamento térmico e acústico.  

Roy e Roy (1954) [61] efetivaram a primeira patente do método reconhecendo o 

grande potencial do processo, que permitiu a obtenção de géis coloidais com altos níveis de 

homogeneidade. Posteriormente, ainda entre as décadas de 1950 a 1960, os pesquisadores 

obtiveram cerâmicas formadas a partir de óxidos de Al, Si, Ti, Zr e muitos outros metais que 

não eram empregados em metodologias tradicionais para obtenção de cerâmicas. 
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Com o desenvolvimento da tecnologia e da ciência, esta metodologia está em 

crescente evolução e tem sido considerada uma alternativa importante na produção de materiais 

cerâmicos e vítreos, já que é possível a obtenção de material com alta pureza e homogeneidade 

[22]. Além disso, o método sol-gel tem a vantagem de utilizar temperaturas (muitas vezes até 

ambiente) que permitem a incorporação de metais ou materiais orgânicos como, por exemplo, 

Pb, corantes fluorescentes (rodamina) [62, 63]. 

Os precursores alcoxissilanos, podem ser orgânicos ou inorgânicos, geralmente 

alcóxidos de silício ou de metais como alumínio, titânio e zircônio [64]. O silício, se comparado 

aos metais apresenta menor reatividade em relação a grupos quelantes presentes no sistema ou 

processos de oxi/ redução, dificultando a formação de subprodutos [65].  

Polissiloxanos ou siliconas são constituídos de polímeros obtidos por reações de 

hidrólise/condensação de misturas de cloro ou alcoxissilanos (Figura 7), segundo reação 

representada abaixo [43].  

 

Figura 7 - Reação de hidrólise/condensação de mistura de cloro ou alcoxissilanos para 

obtenção de polissiloxanos. 

 

Fonte: Adaptado da referência [43]. 

 

A formação dos monômeros clorados ocorre pelo processo direto de obtenção de 

cloro organossilanos, que são considerados materiais de partida para a indústria de siliconas, 

por terem custo relativamente baixo, além de possuir disponibilidade no mercado e serem 

purificados por destilação [3]. 
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Primeiramente é realizada a mistura do alcoxissilano com o catalisador (quando 

necessário) e, em alguns casos, adicionando-se água. Ocorrem então as reações de hidrólise e 

condensação até completa homogeneização (Figura 8 A e B). Os grupos alcóxidos são 

hidrolisados total ou parcialmente, formando hidroxilas. Estas então podem se condensar e os 

grupos silanóis (Si-OH) formarem ligações siloxano (Si-O-Si), gerando como subprodutos água 

e álcoois [66]. A transformação de precursor à óxido inorgânico (sílica), por processo sol-gel 

resume-se nas etapas de hidró1ise e policondensação do precursor, de acordo com as reações 

abaixo (Figura 8) [67].  

Figura 8 - Reações de hidrólise do precursor levando à formação de ligações Si-OH (A) e 

condensação das espécies Si-OH (B), levando à formação de ligações -Si-O-Si- : transformação 

do precursor molecular em óxido inorgânico por meio do processo sol-gel. 

Fonte: Adaptado da referência [67] 

 

O sol-gel pode ocorrer via hidrólise catalisada por ácido ou base, o que pode variar 

dependendo do produto final que se deseja obter [68]. Diversos fatores podem exercer 
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influência no produto que será obtido através desse processo, como a concentração de água, 

pH, temperatura, concentração e/ou tipo de catalisador, entre outros.  

Na hidrólise ácida, ocorre uma reação eletrofílica do tipo SN2  com maior 

velocidade de condensação pois o grupamento alcóxido (mais suscetível a ataques da água) é 

protonado rapidamente e a densidade eletrônica do átomo de silício é reduzida, resultando em 

um estado de transição pentacoordenado. Este grupamento se decompõe por deslocamento, 

resultando na produção de álcool, conforme mostrado na Figura 9 [67].  

Figura 9 - Representação da hidrólise em meio ácido. 

 

Fonte: Adaptado da referência [67] 
 

Este tipo de hidrólise resulta em cadeias mais longas e menos ramificadas no ínicio 

do processo, a menos que haja alta concentração de água no meio, que por ser um produto da 

reação favorece a hidrólise e, neste caso, proporciona ao material final maior densidade nas 

ligações cruzadas [69].  Em meio básico, a reação de  hidrólise ocorre de maneira mais lenta 

que a hidrólise ácida, com a mesma concentração de catalisador. Na etapa rápida, ocorre a 

dissociação da água para produzir ânions OH-  repelindo os átomos de oxigênio do grupamento 

alcóxido, deixando-os disponíveis ao ataque ao átomo de silício. O grupamento OH- substitui 

o grupamento OR por  mecanismo tipo SN2 [10, 70], como representado na Figura 10. Ocorre 

substituição nucleofílica sendo a velocidade de hidrólise maior que a de condensação. Por 

consequência, o produto obtido apresenta cadeias mais ramificadas. 
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Figura 10 - Representação da hidrólise em meio básico 

 

Fonte: Adaptado da referência [67] 
 

Após a hidrólise, o sistema é formado por partículas coloidais dispersas no líquido 

que com o tempo reticulam-se de forma tridimensional. Nessa fase sol, o sistema apresenta 

baixa viscosidade, o que possibilita que seja moldado.  A partir daí ocorre a etapa de gelificação, 

em que as regiões estruturadas aumentam até que a rede sólida atinja aproximadamente a 

metade do volume total do recipiente, situação em que a viscosidade é máxima e o sistema 

atinge o ponto de gel, no qual uma cadeia rígida interconectada com poros de dimensão sub-

micrométricas passa a comportar-se como um sólido elástico [71].  

Teoricamente, o sol torna-se um gel quando suporta tensão elástica. A partir do 

ponto de gel, as cadeias estruturam-se de maneira conjunta, formando uma rede contínua por 

todo o sistema [59]. Posteriormente, é necessária a secagem, realizada em temperatura menor 

ou igual a 100ºC, para remoção da água e álcool presentes nos poros, com a finalidade de se 

obter um gel quimicamente estável e resistente.  

Entretanto, esse processo oferece como desvantagem a contração que ocorre no 

material durante o processamento. Já as vantagens são inúmeras, como facilidade de preparo, 

menor gasto de energia, devido ao uso de temperaturas mais baixas, produto com alta pureza e 

homogeneidade, já que os elementos que compõem a matriz final estão ligados entre si em 

níveis atômicos ou desde a forma líquida do precursor [72].  

Por fim, sendo a gelificação a etapa posterior, é possível controlar a estrutura final 

do gel, de acordo com a área específica, porosidade ou área de interesse, como na fabricação 
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de componentes ópticos, revestimentos dielétricos, supercondutores, nanopartículas e células 

solares [73]. 

 

2.4 CONVERSÃO TÉRMICA DE POLÍMEROS DE SILÍCIO A CERÂMICAS DE SiOC 

 

A conversão térmica de polissiloxanos a cerâmicas baseadas em SiOC, em 

atmosfera inerte, engloba três principais etapas. Usualmente, abaixo de 400 oC ocorrem reações 

de polimerização ou reticulação para obtenção do polímero precursor. As etapas seguintes 

referem-se à transição orgânica-inorgânica entre 400 e 800 °C e cristalização entre 1200 a 1600 

°C [74]. A Figura 11 demonstra as etapas descritas para obtenção de cerâmicas de SiOC a partir 

de monômeros de silício.  

Figura 11 - Etapas envolvidas e respectivas transformações estruturais na obtenção de materiais 

cerâmicos de SiOC. 

 

Fonte: Adaptado da referência [22] 

Em temperaturas menores que 400°C, geralmente verifica-se a ocorrência de 

reações de termo-despolimerização intra ou inter-cadeias e volatilização de compostos. Assim, 

quanto mais reticulado o precursor estiver, maior será o rendimento cerâmico e, por 

consequência, menor possibilidade de ocorrência destas reações. 

Quando a temperatura atinge cerca de 400 oC, a rede polimérica tende a se degradar 

e despreender compostos orgânicos, oriundos das cadeias laterais, como metano, etano e 

hidrogênio. Durante esta etapa, também são formados domínios de carbono, ainda não 

identificados como uma fase individual, já que se encontram dispersos na matriz. Até essa 
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etapa, a cerâmica apresenta caráter isolante (condutividade elétrica menor que 10-10 Ω-1cm-1) 

[36].  

Em torno de 800 oC, o material polimérico já foi convertido em cerâmica não-

cristalina e começa a apresentar um caráter semicondutor. Em 1000 °C, o oxicarbeto de silício 

se distribui em sítios aleatórios tetraédricos de silício no interior da matriz não-cristalina   

SiCxO4-x. Considera-se então, 0 ≤ x ≤ 4, SiCxOy ou SiCO, que correspondem aos sítios SiO4, 

SiO3C, SiO2C2, SiOC3 e SiC4, denominados de acordo com a literatura como unidades Q, T, D, 

M e C, respectivamente [72]. Não há ligações Si-Si nem C-O. Existe ainda a fase dispersa de 

carbono livre ou residual, proveniente da decomposição incompleta de grupos orgânicos 

constituídos basicamente por hidrocarbonetos alifáticos e/ou aromáticos. Esta fase proporciona 

coloração preta ao material final denominado black glass (“vidro preto”) [4].  

Ao atingir 1200 °C até ~ 1400 °C, próximo à temperatura de transição vítrea, a 

estrutura do SiCxOy começa a apresentar mobilidade, favorecendo reações de redistribuição 

das ligações Si-C e Si-O [75]. Com isso, os sítios de silício se reorganizam dando início à 

cristalização de fases termodinamicamente estáveis, tais como carbeto de silício (β-SiC), sílica 

cristobalita (cSiO2) e carbono grafite (Cgrafite) que apresentam microestruturas variadas e 

complexas, de acordo com o precursor utilizado [4, 76].  

Nesta fase, os domínios de carbono (amorfo) crescem e atingem um tamanho 

máximo detectável microscopicamente (de 2 a 3 nm), exibindo condutividade metálica 

(condutividade elétrica da ordem de 0,1 a 1 Ω-1cm-1), influenciada diretamente pela relação de 

sítios Csp2/Csp3 [43, 36, 72, 76]. 

A cristalização nos sistemas SiCxOy envolve a combinação de dois processos: 

reação de carborredução e separação de fases. No primeiro, a sílica ou grupos ricos em ligações 

Si-O e o carbono livre reagem formando carbeto de silício e monóxido de carbono, causando 
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perda de massa do material. Esse processo é apresentado na Equação Global (3), obtida a partir 

de duas equações químicas representadas pelas Equações 1 e 2 [77].  

 

 

                          C(s) + SiO2(s) → SiO(g) + CO(g)                                                                                                           (1) 

 

                          2C(s) + SiO(g) → SiC(s) + CO(g)                                                                                                           (2) 

 

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

 

 

A etapa seguinte é denominada de separação de fases (Equação 4), na qual a 

estrutura não-cristalina de SiOC se decompõe estequiometricamente em sílica cristobalita 

(SiO2), SiC e C (fase de carbono turbostrático) [4, 78]. Esta nomenclatura se dá quando os 

orbitais π de folhas de grafeno não se encontram perfeitamente sobrepostos; resultando no 

desalinhamento das folhas de grafeno. Cabe ressaltar que não há perda de massa neste processo. 

 

                                      2SiOC(s) → SiC(s) + SiO2(s) + C(s)                                                       (4) 

Pode ocorrer predominância de uma reação em relação a outra ou uma combinação 

entre elas, de acordo com o precursor empregado no processo. Sob esse aspecto, Saha e Raj 

(2007) [78] verificaram que a quantidade de domínios de carbono livre presente no material, 

derivado da degradação incompleta das cadeias laterais dos precursores após tratamento 

térmico, influencia diretamente na formação de SiC e na resistência do material à cristalização. 

Segundo os autores, uma quantidade maior de carbono no material favorece reação de 

carborredução, enquanto os processos de separação de fases levam à uma cristalização sem 

perda de massa pronunciada, devido ao fato do material conter menor quantidade de carbono. 

De acordo com Kalfat et al. (1996) [79], a quantidade de carbono livre depende da 

natureza dos grupos orgânicos laterais ligados à cadeia de polissiloxano. Mesmo sabendo da 
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presença de fase de carbono dispersa nos materiais, ainda não se conhecia completamente seu 

mecanismo de evolução. 

No entanto, Kleebe et al (2008) [5] afirmaram que apesar do crescimento dos 

domínios de carbono depender dos rearranjos de ligações C-C e difusão dos compostos voláteis, 

seguida de nucleação, nem sempre tais características são favorecidas com o aumento da 

quantidade de grupos orgânicos no precursor. Explicam que, por se tratar de um sistema 

complexo, pode-se inferir que a distribuição das fases cristalinas nos materiais cerâmicos pode 

dificultar ou não a difusão dos átomos pela cerâmica, permitindo maior ou menor crescimento 

dos domínios de carbono na cerâmica [80]. Dessa maneira, grupos orgânicos insaturados como 

fenil, vinil e aromáticos contribuem com maior quantidade de Clivre, enquanto grupos orgânicos 

saturados (metil, etil, propil) contribuem em menor quantidade [40].  

Os primeiros trabalhos realizados na obtenção de cerâmicas por pirólise de 

polímeros datam da década de 1980, quando pouca atenção foi dada à fase de Clivre. Naquela 

época, inclusive, a maioria dos trabalhos tinha como objetivo minimizar a quantidade formada 

desse elemento, já que esta fase interferiria negativamente nas propriedades mecânicas, 

térmicas, elétricas e na resistência à oxidação dos produtos finais [72]. 

Nos últimos anos, a presença de Clivre, bem como seu comportamento em materiais 

cerâmicos tem sido o foco principal de alguns trabalhos, principalmente pelo fato de 

proporcionar certa condutividade elétrica ao material. Além disso, sabe-se que este material 

pode ser utilizado para armazenamento de íons lítio em baterias [18]. Nesse sentido, Dahn et al. 

(1995), demonstraram em seus estudos que a capacidade de armazenamento do lítio é 

proporcional à quantidade de hidrogênio ligado, o que sugere que o lítio se liga de alguma 

maneira nas proximidades dos átomos de H [81].  

Pradeep et al. (2013) [82] observaram a densidade de corrente de até 200 mAhg– 1 

após mais de 130 ciclos em cerâmicas pirolisadas até 1000°C. Quando os ânodos foram tratados 
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a 1300°C, demonstraram aumento da capacidade reversível do primeiro ciclo até 728 mAhg− 1. 

Os autores afirmaram que a rede remanescente de oxicarbeto de silício tratada a 1300ºC é, 

provavelmente, energeticamente mais estável e menos propensa a reagir com o lítio inserido 

formando compostos irreversíveis, o que aumenta, portanto, a carga reversível que pode ser 

descarregada. 

Wilamowska et al. (2014) [18] verificaram que a cerâmica derivada de 

feniltrietóxissilano:metiltrietóxissilano (2:1) apresentou capacidade reversível de 

armazenamento de lítio. Segundo os autores, 80% da capacidade inicial foi recuperada após 

140 ciclos de carga contínua-descarga, com o aumento da densidade de corrente (600mAhg–1), 

ainda com alta capacidade irreversível nos primeiros ciclos. 

Desta forma, é possível avaliar que a estrutura química do precursor exerce 

influência em todo o processo, desde polimerização, degradação e reorganização das fases, bem 

como nas propriedades químicas, físicas, mecânicas e elétricas da cerâmica final. Portanto, o 

polímero precursor deve ser previamente selecionado, levando em consideração a aplicação 

desejada, visando otimizar as potencialidades dos materiais resultantes. 

Com a intenção de proporcionar ao material certa condutividade elétrica, incorpora-

se o elemento Boro, no início da produção dos precursores. 
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2.5 A IMPORTÂNCIA DO BORO NA PRODUÇÃO DE CERÂMICAS DE OXICARBETO 

DE SILICIO E BORO (SiBCO). 

 

Houve um crescente interesse em estudos relacionados à adição de boro em 

polissiloxanos, originando precursores de cerâmicas de oxicarbeto de silício e boro (SiBOC) 

[83,84]. Estas cerâmicas SiBOC apresentam maior estabilidade em altas temperaturas, além de 

resistência à estabilidade termo-oxidativa em comparação com a cerâmica de oxicarbeto de 

silício (SiOC) [85, 86].  

Uma das primeiras tentativas de adição de boro ao sistema SiCO foi realizada por 

Henglein et al (1955). Esses compostos foram preparados por trans-acetilação ou 

transesterificação, a fim de promover a formação das ligações boro-oxigênio-silício, de acordo 

com as reações apresentadas na Figura 12 [87]. 

 

Figura 12 - Formação de ligações boro-oxigênio-silício através de transacetilação (A) ou 

transesterificação (B). 

 

Fonte: Adaptado da referência [87] 

 

 

Dois anos depois, Voronkov et al. (1957) [88] descreveram a reação entre ácido 

bórico e alquilclorosilanos principalmente para estudos de viscosidade e solubilidade dos 

sistemas, classificando-os como frágeis ou plásticos, sem informações a respeito de pesos ou 

estruturas moleculares. 
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Vale et al. (1960) [89] prepararam polímeros inorgânicos de poliborossiloxanos 

pela reação entre ácido bórico e diclorodimetilsilano e observaram que as propriedades 

mecânicas, térmicas e elásticas do material são inferiores quando obtém-se poliborossiloxanos 

com baixos pesos moleculares, porém possuem maior caráter viscoelástico. A explicação 

provavelmente está na extensa ligação de hidrogênio entre os grupos terminais hidroxila no 

polímero sólido. Quando os grupos hidroxila são removidos por reação com excesso de 

diclorodimetilsilano, a ligação de hidrogênio não é mais possível e os polímeros tornam-se 

líquidos viscosos. A hidrólise controlada destes líquidos reconverte-os em sólidos 

viscoelásticos, conforme demonstrado na Figura 13. 

 

Figura 13 - Representação da hidrólise controlada para conversão em sólidos viscoelásticos: 

remoção dos grupos hidroxila impossibilita a ligação de hidrogênio, tornando os polímeros mais 

viscosos. 

 

Fonte: Adaptado da referência [89] 

 

Reikhsfel´d et al. (1967) [90] produziram borossiloxanos a partir de precursores 

contendo principalmente ligações dimetilsiloxano, raramente com grupos etil e fenil. A síntese 

de poliborossiloxanos contendo hidrogênio ligado aos átomos de Si foi realizada pela primeira 

vez em tetrametilciclotetrassiloxano com ácido bórico, boratos e borato de fenil ou o 

metilhidropolissiloxano linear com borato e borato de fenil e também metildiclorossilano com 

ácido bórico. Foram obtidos polímeros com aparência de borracha ou fluido muito viscoso. 

Gridina et al. (1969) [91] sintetizaram pela primeira vez polímeros de borossiloxano 

por meio da abertura de siloxanos cíclicos e lineares. Os produtos obtidos deram origem a 

polímeros que também se apresentavam desde líquidos viscosos a borrachas. O rendimento do 

polímero foi diretamente proporcional ao teor de boro adicionado ao composto. Com estes 
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resultados, estudaram a possibilidade de preparar polímeros de borracha de borosiloxano, em 

polissiloxanos lineares Si-O-Si. Observou-se redução na viscosidade intrínseca do polímero 

com o número de ligações B-O-Si, representado na Figura 14.  

 

Figura 14 – Formação de polímeros de borracha de borossiloxano em polissiloxanos lineares: 

redução da viscosidade intrínseca do polímero com número de ligações B-O-Si. 

 

Fonte: Adaptado da referência [91] 

 

Conforme descrito na literatura, a adição de boro induz a uma maior cinética de 

cristalização das partículas de SiC dispersas na matriz cerâmica [92, 93]. Por este mecanismo, 

as ligações mistas são consumidas, evitando a formação de cristobalita [94]. 

A incorporação de boro na rede de SiOC inibe a oxidação de carbono e acarreta o 

crescimento de unidades de B(OSi)3, reduzindo as unidades SiO4 e aumentando a grafitização 

do carbono. Isso ocorre pois há redistribuição dos elétrons π, o que inibe a dessorção de CO e 

CO2 [92].  

Por apresentar maior temperatura de desvitrificação, a cerâmica de SiBOC é 

considerada interessante para aplicações em altas temperaturas [95]. A literatura reporta a 

utilização de poliborossiloxanos como precursores para fibras de SiBOC e na produção de 

espumas, filmes finos e membranas de separação de gases [96 - 101].  

Estudos sobre o comportamento de cristalização da cerâmica SiBOC revelaram que 

a cinética dessa reação é influenciada diretamente pela razão Si/B, conteúdo de oxigênio, teor 
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de carbono livre e temperatura de pirólise. Assim, é imprescindível a escolha apropriada dos 

monômeros, proporção silício/boro e do método de síntese utilizado [10, 102]. 

As ligações borossiloxanos [𝑅2𝑆𝑖𝑂𝐵]𝑛 são formadas por mecanismo eletrofílico, 

já que o boro atua como receptor do par de elétrons do átomo de oxigênio ligado ao silício. 

Caracterizando-se como ácido de Lewis, o boro age como catalisador na reação de hidrólise 

[103]. Esta reação está representada na Figura 15. 

 

Figura 15 - Reação geral para formação de polímeros derivados de SiBOC. 

 

Fonte: Adaptado da referência [103] 

 

                      

                 Estudos envolvendo adição de boro em SiCO são realizados com base em diferentes 

razões B/Si, formando unidades trigonais de SiBOC, BCyO3-y, sendo 0 ≤ y ≤ 3 [83]. Reações 

de redistribuição resultam na formação de SiC4, SiO4 e B(OSi)3. Em geral, o aumento da 

quantidade das ligações Si-C, age como centro de nucleação para formação da fase SiC. Ao fim 

do processo, o boro está presente em sítios trigonais de B(OSi)3, nos quais, os nanocristais de 

SiC ficam dispersos [104]. 

Durante a pirólise, o excesso de B2O3 não incorporado ou evapora, aumentando a 

relação Si/B no produto cerâmico final, ocasionando o surgimento de maior quantidade de poros 
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no material, ou ainda, há formação de aglomerados de óxidos na superfície, aumentando assim 

a estabilidade química do material [92]. 

Sob esse aspecto, existe uma desvantagem no processo sol-gel quando há adição de 

boro. Poucas ligações Si-B-O existem durante a geleificação, a maioria encontra-se presente 

como ácido bórico, que se condensa para formar ligações borossiloxanos apenas após o 

tratamento térmico feito para secagem do gel. Por esse motivo, está sendo investigado um 

método sol-gel não aquoso para obtenção de ligações borossiloxanos desde o início do processo 

[84]. 

A formação das unidades BO3, BO2C, BOC2 e BC3 foi confirmada nos estudos de 

Gervais et al. (2001) [2]. Porém, foi B(OSi)3 o componente principal da rede de borossilicato, 

indicativo da ligação entre B trigonal e SiO4 tetraédrico. As demais unidades, por exemplo, 

BO2C e BOC2 indicaram que os átomos de boro compartilham ligações com oxigênio e carbono 

e não tendem a permanecer na forma de borossilicatos. Com o aumento da temperatura de 

pirólise, as frações de boro diminuíram enquanto as unidades B(OSi)3 e BC3 aumentaram.  

Ambadas et al. (2002) [105] e Devapal et al. (2010) [106] prepararam oligômeros 

de borossiloxano através da condensação de ácido bórico com feniltrimetóxissilano (PTMOS)/ 

fenilltrietóxissilano (PTEOS) e viniltrietóxissilano (VTEOS) no solvente orgânico diglima, ou 

bis(2-metoxietil) éter, entre 83 – 87°C, conforme demonstrado na Figura 15. Os resultados dos 

estudos mostraram que a saída dos subprodutos (etanol e solvente) não afetou a solubilidade 

dos oligômeros do borossiloxano (PTMOS/PTEOS), enquanto os oligômeros baseados em 

VTEOS tornaram-se insolúveis. Também foi relatado que o resíduo cerâmico foi maior para 

oligômeros baseados em VTEOS (75 – 85% a 900 °C) em relação aos oligômeros baseados em 

PTMOS/PTEOS (65 – 75% a 900 °C). O maior resíduo cerâmico obtido para oligômeros 

baseados em VTEOS foi atribuído à polimerização de grupos Si-vinil durante a reticulação 

(Figura 16).  
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Figura 16 - Esquema da síntese de oligômeros de borossiloxano. 

Fonte: Adaptado da referência [106] 

 

Wang et al. (2005) [107] observaram questões relativas à preparação e propriedades 

de géis híbridos obtidos a partir de cohidrólise e cocondensação de R-Si(OEt)3, sendo (R=Me, 

H, Vi) e B(OR)3 (R-isoBu). Este sistema não havia sido relatado anteriormente. O interesse 

primeiramente se deu pela preparação de cerâmicas de borossiloxano homogêneas e com boa 

estabilidade frente à oxidação em altas temperaturas. Os autores demonstraram que o 

comportamento do material é dependente do substituinte orgânico presente, no entanto, um 

acréscimo na carga de boro (B/Si= 0,5) pôde aumentar a estabilidade termo-oxidativa do gel e 

diminuir a perda de massa da amostra durante a pirólise. 

Bai et al. (2011) [97] em estudo envolvendo cerâmicas de SiBOC com diferentes 

razões atômicas B/Si, verificaram que a presença de boro aumentou a cristalização de β-SiC e 

inibiu a formação de SiO2 na faixa de temperatura de 1000 – 1500 °C. Durante a cristalização, 

unidades de SiCxO4x e BCyO3y foram consumidas e o boro se apresentou principalmente em 

sítios trigonais de borossilicato, B(OSi)3. 

Nos últimos anos, vem sendo descritas caracterizações de cerâmicas em diferentes 

temperaturas e precursores, a fim de se obter informações a respeito do mecanismo relacionado 
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à adição de boro e suas possíveis potencialidades relacionadas ao carbeto de boro (B4C). Esse 

material não metálico tem chamado a atenção dos pesquisadores por apresentar propriedades 

físico-químicas e mecânicas originais, tais como alta relação resistência-densidade, maior 

resistência a agentes químicos, alta estabilidade térmica, resistência balística elevada, dureza 

[104, 108 – 112]. 

Entretanto, o produto baseado em carbeto do boro não é amplamente utilizado na 

área da engenharia principalmente por apresentar alto custo na tecnologia de fabricação [113]. 

Alguns métodos já foram utilizados para sintetizar B4C e todos apresentaram alguma 

desvantagem. Por exemplo, redução carbotérmica que envolve alta temperatura e elevada perda 

de B2O3 e a síntese ou decomposição química de vapor que apresenta alto custo de produção. 

Sendo assim, concluíram ser o método sol-gel o mais apropriado para produção de B4C em pó 

[109].  

Irwin et al. (1987, 1988) [114, 115] relataram sobre a evolução estrutural de B4C 

durante todo o processo sol-gel e demonstraram a ausência das ligações B-O-Si nos géis finais. 

Sabia-se que a adição de um terceiro metal, no caso o boro, aumentaria a estabilidade térmica 

da cerâmica, no entanto, até aquele momento havia ainda um estudo limitado sobre o efeito da 

adição de boro na estabilidade termo-oxidativa dos géis.  

Shawgi et al. (2017) [116], sintetizaram carbeto de boro (B4C) em pó por meio de 

uma reação de condensação entre álcool poli(vinílico), PVA, ácido bórico. Segundo o estudo, 

se comparado ao sol-gel, este método determinou uma nova rota para reações de obtenção de 

cerâmicas derivadas de polímeros (PDC), visando a produção de B4C com pouca quantidade de 

carbono livre. 

Assim, a presença de boro no processo desempenha um papel importante na cinética 

de cristalização do SiBCO, já que aumenta a mobilidade do Si e, principalmente, de Clivre 

incorporados na matriz [92, 117]. Devido ao fato do boro induzir o surgimento de uma região 
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mais condutora nas cerâmicas de SiCO, estas vêm sendo empregadas como meio alternativo 

para eletrodos de carbono. A extensão destas reações pode ser modificada no intuito de 

proporcionar diferentes reticulações no gel final, o que está diretamente relacionado às 

propriedades reológicas dos polímeros pré-cerâmicos [118].  

O efeito termodinâmica também interfere no resultado do boro sobre o 

comportamento tardio de cristalização e decomposição em alta temperatura nas cerâmicas 

SiOC, atribuíndo uma estrutura energeticamente mais estável  de rede amorfa, com menor 

tendência à decomposição [92,93,119].  

Quanto maior a temperatura de pirólise há um menor grau de desordem e um arranjo 

estrutural mais favorável, com entalpia e entropia de configuração menos positivas, levando a 

um estado de energia livre mais baixo. Entretanto, sob temperaturas mais baixas, por exemplo, 

em que as cerâmicas ainda não atingiram o equilíbrio, estado estrutural menos favorável, a 

entropia configuracional é maior pela adição de boro, contribuindo de forma exotérmica para a 

energia livre de Gibbs de formação do SiBOC  (∆G° = ∆H°- T∆S°). Neste caso ocorre desordem 

do sistema devido ao aumento da energia interna líquida do sistema gerado pela formação de 

unidades trigonais de boro (BCyO3y) entre as unidades tetraédrica de Si [120]. 

Além da adição de Boro, tratamentos químicos com HF também são utilizados para 

aumentar a condutividade das cerâmicas.  
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2.6 TRATAMENTO QUÍMICO EMPREGANDO SOLUÇÃO AQUOSA DE ÁCIDO 

FLUORÍDRICO  

 

O tratamento químico com solução aquosa de ácido fluorídrico é utilizado para 

aumentar a porosidade em cerâmicas de SiOC e SiBCO. A importância desse processo consiste 

no fato de que domínios ricos em ligações Si-O, tais como nanocristais de SiO2 que se 

reorganizam durante a pirólise, podem ser extraídos quimicamente por meio de tratamento 

químico da cerâmica com solução aquosa de HF [20, 75, 121]. 

A reação ocorre por meio de um ataque nucleofílico do ânion fluoreto (F-), na 

ligação Si-O, de caráter mais iônico. Estas reações são efetivas em temperaturas acima de 

1200°C, quando há maior segregação das fases na matriz cerâmica [122]. A reação química na 

qual se observa a dissolução de parte da sílica pelo HF está demonstrada a seguir na Equação 5 

[75]. 

                                    𝑆𝑖𝑂2(𝑠) + 6𝐻𝐹(𝑙)  →  𝐻2𝑆𝑖𝐹6 (𝑔) +  2𝐻2𝑂(𝑙)                                        (5) 

 

O boro na cerâmica SiBCO está na forma de óxido de boro B2O3, quando dissolvido 

em HF apresenta-se como mostrado na Equação 6 [93]:  

                                    𝐵2𝑂3(𝑠) + 6𝐻𝐹(𝑙) →  2𝐵𝐹3 (𝑙) + 3𝐻2𝑂(𝑙)                                           (6) 

 

Assim, conforme descrito na literatura, o ácido fluorídrico promove a extração 

química de regiões não condutoras. As regiões semi-condutoras e condutoras do material, 

correspondentes às fases SiC e carbono livre, respectivamente não são dissolvidas mas há uma 

alteração estrutural normalmente nas bordas dos cristalitos formados. Por isso, quanto mais 

segregada as fases, mais eficiente será o efeito deste tratamento[123].  
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Os poros formados têm a capacidade de armazenamento de gases CH4 e H2 e Li, 

tornando-os candidatos a substituir ânodos em baterias de lítio. Esta porosidade é controlada 

pela temperatura de pirólise e proporciona ao material uma maior área específica, permitindo 

assim, maior sensibilidade do sensor [82, 124 -126]. 

Dibandjo et. al. (2012) [9], submeteram seus materiais cerâmicos ao tratamento 

com HF para comparar o comportamento eletroquímico de materiais densos e porosos, com 

diferentes quantidades de divinilbenzeno (DVB). Os materiais de SiOC mostraram uma alta 

capacidade de carga inicial entre 380 e 648 mAh g− 1 seguida por capacidades de descarga 

significativamente menores entre 102 e 272 mAh g− 1. A fase de carbono presente na estrutura 

de carbeto de silício pôde armazenar reversivelmente quase o dobro da quantidade de lítio em 

comparação com grafite comercial, até 723 mAh g– 1. Esta quantidade de átomos de Li pode ser 

armazenada tanto nos espaços intersticiais da estrutura de folhas de carbono como nas bordas 

das camadas de grafeno. Portanto, as amostras porosas, pós-tratamento, mostraram uma 

resposta eletroquímica estável até 30 ciclos, enquanto que para os materiais sem tratamento as 

capacidades de carga/descarga desapareceram e a eficiência caiu para quase zero após 10 ciclos. 

Dadas às características adquiridas pela cerâmica pós-tratamento químico com 

solução de HF, combinação de área específica e natureza das fases presentes na matriz cerâmica 

torna-se possível potencializar a condutividade elétrica do produto final [74], sendo então 

adequados para investigação como sensores eletroquímicos. 
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2.7 FASES CARBONÁCEAS COMO MATERIAL ELETRÓDICO 

 

O uso de materiais à base de carbono como eletrodos tem gerado interesse 

particular, pelo fato de apresentarem estabilidade química em diferentes meios (básicos até 

extremamente ácidos) e capacidade de operação em ampla faixa de temperatura.  

A literatura reporta uma série de moléculas com aplicações farmacológicas, 

ambientais e industriais, que podem ser detectadas por sensores eletroquímicos formados de 

materiais carbonáceos. A seguir, alguns exemplos são apresentados: ácido ascórbico, 

tercbutilhidroquinona (antioxidante em alimentos e fármaco), dopamina (neurotransmissor), 

paraquat (herbicida poluente tóxico) e catecol (efluentes industriais tóxicos) [125]. 

Os eletrodos convencionais são geralmente formados por um único material e, 

dentre esses, se destacam os constituídos por carbono vítreo, por possuírem alta estabilidade 

térmica e resistência à corrosão química [127]. No entanto, cerâmicas de oxicarbeto de silício 

apresentam potencial para uso como materiais alternativos no intuito de aumentar a 

sensibilidade em relação aos eletrodos convencionais [128]. Cabe ressaltar que o 

comportamento elétrico destes materiais é dependente da temperatura de pirólise, assim como 

da relação Csp2/Csp3, presença da fase de Clivre dispersa na matriz de oxicarbeto de silício, além 

de domínios semicondutores [36]. 

Apesar de apresentarem aplicações comerciais e tecnológicas relevantes, o uso de 

materiais à base de SiCO na fabricação de eletrodos ainda é pouco explorado. Assim, o presente 

trabalho apresenta uma breve sessão que visa abordar os materiais mais usualmente utilizados 

como eletrodos à base de carbono. 
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2.7.1 Carbono Vítreo 

 

Sua condutividade deve-se à presença de orbitais p semipreenchidos, por onde 

ocorre a deslocalização eletrônica, assim como o grafite. Compõe-se de uma rede pouco densa 

e microporosa de folhas estreitas de grafeno (Csp2) empilhadas aleatoriamente formando 

emaranhados de fibras de até 3 nm de largura e 10 nm de comprimento. Tais emaranhados são 

confirmados pela ausência de pico de difração de raios X em 43o (2θ). Porém, apresenta sinal 

característico em 26o (2θ), referente ao plano basal do grafite (002) [129,130].  

Na Figura 17 é possível visualizar o carbono vítreo reticulado (A) em comparação 

ao eletrodo constituído de carbono vítreo (B).  

 

Figura 17 - Carbono vítreo reticulado (A) e eletrodo de carbono vítreo (B). 

 
Fonte: Adaptado da Referência [130] 

 

2.7.2 Carbeto de Silício  

 

Material sólido, constituído de mais de 70 formas cristalinas polimórficas 

empilhadas em centros tetracoordenados SiC4 ou Si4C. Estas diferenças se devem a maneira 

como as camadas dos tetraedros são empilhadas. Denomina-se β-SiC, ao arranjo cúbico, 
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enquanto formas polimórficas não cúbicas, hexagonal e romboédrica, são denominadas α-SiC 

[131].  

Possui caráter semicondutor e energia de band-gap maior que 2,4 eV, relativamente 

alto. A diferença de eletronegatividade entre os átomos de Si e C origina uma carga ligeiramente 

positiva no átomo de silício, porém as ligações químicas são predominantemente covalentes 

[132]. 

De acordo com o exposto, a formação de maior teor de SiC em matrizes derivadas 

de alcoxissilanos promove materiais eletródicos ainda pouco explorados como sensores 

eletroquímicos na investigação de compostos fenólicos, como por exemplo, antioxidantes 

alimentícios, como, terc-butil hidroquinona (TBHQ). 

 

2.8 APLICAÇÕES DE TERC-BUTIL HIDROQUININONA (TBHQ) NA INDÚSTRIA DE 

ALIMENTOS 

 

Produtos alimentícios, como margarinas, óleos e maioneses, caracterizados como 

produtos lipídicos por apresentarem ácidos graxos em sua composição são suscetíveis à 

oxidação. Uma vez o alimento oxidado, há alteração de sabor, odor e/ou formação de compostos 

tóxicos, o que interfere diretamente na qualidade do produto e torna o alimento impróprio para 

o consumo [133]. 

No intuito de prevenir ou retardar a oxidação dos alimentos, alguns procedimentos 

podem ser adotados desde o processamento, armazenamento e transporte até o momento da 

utilização. Evita-se, inclusive, contatos com determinados componentes, como luz, umidade, 

oxigênio [133]. 

O emprego de antioxidantes, que podem ser naturais ou sintéticos, consiste em uma 

estratégia frequentemente utilizada para evitar perdas na indústria de alimentos. Entretanto, a 

utilização de antioxidantes naturais pode alterar o valor nutricional dos elementos, devido à 
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degradação de vitaminas lipossolúveis e de ácidos graxos essenciais. Além disso, esses 

produtos costumam apresentar baixa estabilidade e, por isso, fabricantes utilizam com maior 

frequência os antioxidantes fenólicos sintéticos [134]. A estrutura fenólica destes compostos 

permite a doação de um próton a um radical livre, regenerando assim a molécula do acilglicerol 

e interrompendo o mecanismo de oxidação por radicais livres [133, 134]. 

Terc butil hidroquininona (TBHQ) é moderadamente solúvel em óleos e gorduras, 

pertencente à classe dos antioxidantes fenólicos sintéticos mais utilizados atualmente. Este 

composto fenólico possui fórmula molecular C10H14O2, massa molar 166,22 g mol-1, ponto de 

fusão entre 127-129 °C e em temperatura ambiente, encontra-se na forma de pó castanho - claro. 

É composto por duas hidroxilas ligadas ao anel benzênico nas posições 1 e 4 e um grupo terc 

butil na posição 2 (Figura 18). 

Figura 18 - Estrutura química do antioxidante terc-butil hidroquininona (TBHQ). 

 

Fonte: Própria autora (2019). 

 

O TBHQ é bastante utilizado na indústria alimentícia em baixas concentrações e 

sem alteração das propriedades. Oferece maior estabilidade ao produto final, por isso é 

empregado com maior frequência pelas indústrias. Entretanto, estudos são realizados desde 

meados da década de 1980, a fim de verificar a ocorrência de problemas de sáude devido ao 

uso de antioxidantes em alimentos, bem como sua utilização acima do permitido [133].  

Nagai et. al. (1996) [135] verificaram a afinidade de TBHQ à molécula de DNA. 

Posteriormente, Kashanian e Dolatabadi (2009) [136] comprovaram tal interação, sugerindo 
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então a proibição do uso desse produto em alimentos. Mais recentemente, Eskandani et al. 

(2014) [137] mencionaram o risco destes elementos como estimuladores de apoptose celular, 

ou seja, potenciais cancerígenos. Por esse motivo, a ANVISA limita o uso de TBHQ ao valor 

em 200 μg g-1 [138]. Antioxidantes também podem ser adicionados ao biodiesel, com o intuito 

de minimizar emissões de NOx para o ambiente [139].  

Geralmente mais de um antioxidante é utilizado em fontes alimentícias, por isso, há 

a necessidade de métodos analíticos seletivos para quantificação destas substâncias. 

Atualmente, sensores eletroquímicos modificados foram empregados na determinação de 

antioxidantes. Yue et. al, modificaram a superfície do eletrodo de carbono vítreo com filme de 

óxido de grafeno reduzido eletroquimicamante e nanopartículas de ouro para determinação 

simultânea de BHA e TBHQ [140]. Caramit et al. (2013) [141] detectaram TBHQ com eletrodo 

impresso de MWCNT. Cromatografia líquida de alta eficiência (HPLC) também é utilizada na 

determinação destes antioxidantes [142]. Porém, o uso de técnicas voltamétricas como 

voltametria cíclica, por exemplo, ainda é destaque para esta finalidade por apresentar menor 

custo operacional, menor tempo de análise e menos resíduos nocivos ao ambiente [141, 143]. 

Portanto, é possível verificar que apesar dos antioxidantes sintéticos como o TBHQ 

desempenharem papel fundamental na prevenção do processo oxidativo, o seu uso na indústria 

de alimentos desperta preocupação quanto às doses de segurança e toxicidade [144]. Neste 

sentido, os pesquisadores vêm produzindo materiais e desenvolvendo métodos mais eficazes 

para monitoramento destes antioxidantes nas matrizes alimentíceas [139]. 
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3 OBJETIVOS 

 

3.1 OBJETIVO GERAL 

Obtenção de materiais cerâmicos de oxicarbeto de silício e boro (SiBCO) a partir 

de precursores com diferentes grupos orgânicos e avaliação do desempenho como sensores 

voltamétricos TBHQ.  

 

3.2 OBJETIVOS ESPECÍFICOS 

• Preparar de três precursores estruturalmente diferentes puros e contendo boro, a partir do 

método sol-gel utilizando metiltrietóxissilano, feniltrietóxissilano e viniltrimetóxissilano, nas 

razões atômicas de B/Si = 0,1 e 0,5; 

• Caracterizar os polímeros precursores por análise termogravimétrica (TGA) e 

espectroscopia vibracional no infravermelho por transformada de Fourier (FT-IR); 

• Obter materiais cerâmicos de SiBCO e SiCO a partir dos respectivos géis de borossiloxanos 

e siloxanos, a 1500°C com isoterma de 1 e 3h sob atmosfera inerte; 

• Caracterizar os materiais cerâmicos resultantes por FT-IR, espectroscopia de fotoelétrons 

excitada por raios X (XPS) e Raman, difratometria de raios X (XRD) e fisiossorção de gás 

Nitrogênio a 77K;  

• Tratar quimicamente as cerâmicas pulverizadas em solução aquosa de HF 20% (v/v);  

• Investigar os materiais cerâmicos como sensores eletroquímicos por voltametria cíclica 

para detecção TBHQ, cálculo de parâmetros como área eletroativa e coeficientes difusionais;  

• Correlacionar os resultados voltamétricos com as caracterizações, de acordo com a 

estrutura química dos precursores poliméricos, teor de boro e tratamento térmico durante a 

pirólise.  
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4 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

 

4.1 SÍNTESE DOS POLÍMEROS PRECURSORES DE POLIBOROSSILOXANOS  

 

Foram preparados três polímeros precursores contendo ligações borossiloxanos a 

partir de metiltrietóxissilano (MTS), feniltrietóxissilano (FTS), viniltrimetóxissilano (VMS) e 

ácido bórico, H3BO3, nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5 por processo sol-gel. O método 

consistiu na solubilização de cada alcoxissilano com quantidade  de H3BO3 para manter a razão 

atômica descrita anteriormente de B/Si = 0,1 e o mesmo procedimento realizado para a obter 

uma razão de B/Si = 0,5. Manteve-se sob agitação magnética, à temperatura ambiente até 

completa dissolução. Posteriormente, a solução foi transferida para uma navícula de alumina, 

mantida aberta e em temperatura ambiente para gelificação.  

Para comparação foram preparados géis sem boro de cada alcoxissilano por 

hidrólise/condensação na razão molar H2O:silano de 1:1, com agitação a 70 oC por 15 min em 

solução de HCl 1,0 mol/L. Em seguida, o ácido foi neutralizado com quantidade 

estequiométrica de solução de NH4OH (30%). Estes também foram transferidos para navicula 

de alumina para geleificação. 

Todos os géis obtidos foram secos em estufa a 70 oC, por períodos diferentes de 

acordo com cada grupo cerâmico sendo posteriormente macerados e peneirados com tamanho 

de partícula ≤ 106 μm, para serem analisados por FT-IR e TGA.  

A síntese de precursores de poli (borosiloxano) a partir de alcoxissilanos e ácido 

bórico (Figura 19) é com base na capacidade das espécies B(OH)3 de hidrolisar os grupos Si-

OR, produzindo porções de Si-OH reativos que podem condensar com ligações B-OH. Como 

resultado, os átomos de boro entram na rede de siloxano como unidades BO3 trigonais por meio 

de ligações Si-O-B estáveis [145,146]. Além disso, as ligações B-OH podem condensar 
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diretamente com grupos Si – OR formando ligações de borosiloxano e a molécula de álcool 

correspondente, ROH (álcoois metílico e etílico, neste caso) [147]. 

A preparação de precursores de poli (organossiloxano) a partir de alcoxissilanos 

envolveu inicialmente o etapa de hidrólise catalisada por meio ácido, em que os grupos Si-OR 

são hidrolisados em grupos silanol Si-OH. Em seguida, ocorreu condensação entre os grupos 

silanol formados, gerando um rede inorgânica tridimensional composta por ligações de siloxano 

Si-O-Si, permanecendo a presença de grupo orgânico R = metil, fenil ou vinil. 

 

Figura 19 – Reações de hidrólise básica entre os alcoxissiloxanos e ácido bórico, seguida da 

reação de hidrólise ácida (`) para obtenção dos polímeros precursores, respectivamente. A) 

derivados de MTS, B) derivados de FTS e C) derivados de VMS. Onde: representa as 

demais ligações de cada elemento.  

 

Fonte: Própria Autora (2019). 
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Como produtos para hidrólise básica e ácida, respectivamente obtém-se: 

Hidrólise básica:  3𝑅 − 𝑂𝐻 + 3(𝑂𝑅)3 

Hidrólise ácida:  3𝑅 − 𝑂𝐻 + 3𝐻2𝑂 

Onde:  R= metil, fenil e vinil; OR = grupos etoxi e metoxi    

A Tabela 1 ilustra os códigos dos polímeros obtidos a partir de cada precursor 

descritos conforme o ítem 4.1. 

Tabela 1 - Código dos materiais poliméricos, de acordo com o tipo de alcoxissilano de partida, 

razão B/Si e tempo empregados no processo de pirólise. 

POLÍMERO DESCRIÇÃO 

MTS 0 Polissiloxano derivado de metiltrietóxissilano, obtido por método sol gel 

FTS 0 Polissiloxano derivado de feniltrietóxissilano , obtido por método sol gel 

VMS 0 Polissiloxano derivado de viniltrimetóxissilano, obtido por método sol gel 

MTS 0,1 Poliborossiloxano derivado de metiltrietóxissilano, obtido via sol gel com razão B/Si 0,1 

MTS 0,5 Poliborossiloxano derivado de metiltrietóxissilano, obtido via sol gel com razão B/Si 0,5 

FTS 0,1 Poliborossiloxano derivado de feniltrietóxissilano, obtido via sol gel com razão B/Si 0,1 

FTS 0,5 Poliborossiloxano derivado de feniltrietóxissilano, obtido via sol gel com razão B/Si 0,5 

VMS 0,1 Poliborossiloxano derivado de viniltrimetóxissilano, obtido via sol gel com razão B/ Si 0,1 

VMS 0,5 Poliborossiloxano derivado de viniltrimetóxissilano, obtido via sol gel com razão B/ Si 0,5 

Fonte: Própria Autora (2019) 

4.2 OBTENÇÃO DOS MATERIAIS CERÂMICOS BASEADOS EM OXICARBETO DE 

SILÍCIO E BORO (SiBCO) E OXICARBETO DE SILÍCIO (SiCO)  

 

Os polímeros precursores foram colocados em navículas de alumina para serem 

convertidos a cerâmicas de SiBCO e SiCO, por processo de pirólise controlada utilizando um 

forno de alta temperatura, EDG 1800, contendo um tubo de alumina (EDG10PS) adaptado. A 

pirólise foi realizada em atmosfera inerte sob fluxo constante de argônio (~ 20 mL/min), razão 

de aquecimento e resfriamento de 5 oC/min. Para cada precursor foram aplicadas duas 

programações para isotermas, a fim de verificar possíveis diferenças nas cerâmicas, 
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principalmente em relação à adição de boro e evolução das fases condutoras, baseando-se nos 

dados reportados na literatura. Todas as pirólises iniciaram aquecimento a partir da temperatura 

ambiente até temperatura máxima de 1500 °C, com isotermas de 1 e 3h e posterior resfriamento 

à temperatura ambiente.  

As cerâmicas derivadas dos precursores poliméricos (polissiloxanos e 

poliborossiloxanos) foram nomeadas de acordo com a Tabela 2. 

 

Tabela 2 - Codificação das cerâmicas, obtidas de acordo com o tipo de polímero precursor, 

razão B/Si e tempo empregados no processo de pirólise. 

CERÂMICA DESCRIÇÃO 

CMTS 0 1h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 1h 

CMTS 0 3h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 3h 

CFTS 0 1h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 1h 

CFTS 0 3h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 3h 

CVMS 0 1h Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 1h 

CVMS 0 3h Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 3h 

CMTS 0,1 1h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,1 

CMTS 0,1 3h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,1 

CMTS 0,5 1h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,5 

CMTS 0,5 3h Cerâmica derivada de MTS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,5 

CFTS 0,1 1h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,1 

CFTS 0,1 3h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,1 

CFTS 0,5 1h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,5 

CFTS 0,5 3h Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,5 

CVMS 0,1 1h 

CVMS 0,1 3h 

CVMS 0,5 1h 

CVMS 0,5 3h 

Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,1 

Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,1 

Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 1h na razão B/Si = 0,5 

Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500°C por 3h na razão B/Si = 0,5 

Fonte: Própria Autora (2019)   
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4.3 TRATAMENTO QUÍMICO COM SOLUÇÃO AQUOSA DE ÁCIDO FLUORÍDRICO 

(HF) 20% v/v 

 

Após caracterização dos materiais cerâmicos, alguns materiais foram selecionados 

para o tratamento com ácido fluorídrico. Uma solução aquosa de HF 20% (v/v) foi preparada 

em frasco de polipropileno. Cada material selecionado, previamente macerado, foi adicionado 

a 25 mL de solução de ácido sob agitação por 6 h e mantidos à temperatura ambiente. Após 

esse período, os materiais foram centrifugados, lavados com água ultrapura e submetidos à 

secagem a 100 oC por 8 h. Após o tratamento, não foram observadas características visuais que 

diferenciassem as cerâmicas, já que, inicialmente, estas já encontravam-se em forma de pó. 

As cerâmicas submetidas ao tratamento químico com solução aquosa de HF foram 

nomeadas de acordo com a Tabela 3. 

 

Tabela 3 - Código das cerâmicas submetidas ao tratamento com solução aquosa de HF 20% 

(v/v), de acordo com o tipo de polímero precursor, razão B/Si e tempo empregados no processo 

de pirólise. 

CERÂMICA DESCRIÇÃO 

CFTS 0 1h HF Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 1 h 

CFTS 0 3h HF Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 3 h 

CVMS 0 1h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 1 h 

CVMS 0 3h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 3 h 

CFTS 0,1 1h HF 

CFTS 0,1 3h HF 

CFTS 0,5 1h HF 

CFTS 0,5 3h HF 

Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 1 h na razão B/Si = 0,1 

Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 3 h na razão B/Si = 0,1 

Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 1 h na razão B/Si = 0,5 

Cerâmica derivada de FTS obtida a 1500 °C por 3 h na razão B/Si = 0,5 

CVMS 0,1 1h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 1 h na razão B/Si = 0,1 

CVMS 0,1 3h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 3 h na razão B/Si = 0,1 

CVMS 0,5 1h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 1 h na razão B/Si = 0,5 

CVMS 0,5 3h HF Cerâmica derivada de VMS obtida a 1500 °C por 3 h na razão B/Si = 0,5 

Fonte: Própria autora (2019)   
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4.4 TÉCNICAS DE CARACTERIZAÇÃO 

 

Com a finalidade de se obter informações detalhadas quanto a aspectos estruturais 

e texturais, foram utilizadas as técnicas de caracterização descritas a seguir.  

Para os polímeros precursores foram investigadas a estabilidade térmica e 

rendimento cerâmico por TGA enquanto a efetividade da reação de polimerização e presença 

de boro, por FT-IR. Já para as cerâmicas, as caracterizações foram realizadas por FT-IR, XPS, 

DRX, Raman e Fisiossorção de gás N2 a 77K. Após caracterização dos materiais, investigou-

se as potencialidades destes como sensores voltamétricos para detecção de TBHQ empregando 

a técnica de voltametria cíclica. 

 

4.4.1 Análise Termogravimétrica (TGA)  

 

A análise termogravimétrica foi realizada a fim de se obter informações a respeito 

do rendimento cerâmico dos precursores poliméricos, diretamente relacionado à estabilidade 

térmica e densidade de reticulação. Foi realizada no Departamento de Química, da UEL, em 

um analisador termogravimétrico (TGA, 4000, Perkin Elmer), numa faixa de temperatura de 30 

oC a 900 oC, com razão de aquecimento de 10 oC min-1 e fluxo de nitrogênio de 20 mL min-1. 

As medidas foram realizadas com ~14 mg de amostra. O rendimento cerâmico foi a partir da 

porcentagem de massa residual na temperatura final de 900 oC.  
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4.4.2 Espectroscopia Vibracional no Infravermelho com transformada de Fourier (FT-IR)  

 

A efetividade das reações de polimerização com e sem boro, assim como a evolução 

estrutural dos polímeros às cerâmicas foi monitorada por um espectrofotômetro Shimadzu, 

modelo IR Prestige-21, modo de transmissão entre 4000 a 400 cm-1 e resolução de 4 cm-1.  

As amostras pulverizadas foram analisadas pela técnica convencional de pastilhas 

de KBr. Estas análises foram realizadas no Laboratório Multiusuário de Espectroscopia 

(ESPEC) da UEL. 

 

4.4.3 Espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X  (XPS)  

A confirmação  das ligações do boro apresentadas nas análises de FT-IR deu-se por 

espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X. Equipamento Escalab 250Xi com fonte 

de RaioX: AlK alfa 1486.6 eV, Modo de operação: Constant Analyser Energy, Energia de 

Passagem: 100eV para Survey e 25eV para demais. Software de obtenção e tratamento dos 

dados: Avantage. Estas análises foram realizadas no Laboratorio Multiusuário de 

Espectroscopia de Fotoelétrons na Região de Raio-X (LabXPS), UFRJ. 

 

4.4.4 Difratometria de Raios X (XRD)  

 

As medidas de difração de raios X (XRD) foram realizadas no Laboratório de 

Análises de Raios X (LARX) da UEL, em um difratômetro PANalytical modelo X´Pert PRO 

MPD, com radiação CuKα. Foram utilizadas tensão de 40 kV, corrente de 30 mA, intervalo de 

varredura θ-2θ de 5 a 80º, com passo angular de 0,04º e 29,0 s para cada contagem por ponto. 

Para desprezar possíveis orientações preferenciais no processo de preparação das amostras em 
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pó, estas foram giradas ciclicamente durante o processo de medida com um período de 1 s [148 

- 150]. 

O tamanho médio dos cristalitos foi calculado pela equação de Scherrer, conforme 

mostrado na Equação 7 [151]. 

                                                               𝑡 =
0,9𝜆

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃
                                                                 (7) 

 

Sendo λ o comprimento da radiação em nanômetros (0,15406 nm), β a largura à meia altura do 

pico em radianos e θ a metade do valor do ângulo 2θ.  

 

4.4.5 Espectroscopia de Espalhamento Raman 

 

Os espectros Raman foram obtidos no Laboratório de Espectroscopia (ESPEC) da 

UEL, utilizando um espectrômetro confocal Witec, Alpha300+. Foi utilizado laser de excitação 

de 532 nm operado entre 4000 a 200 cm-1 e resolução de 8 cm-1.  

Para melhor avaliar o comportamento dos domínios de carbono presentes nas 

matrizes cerâmicas, os espectros foram ajustados matematicamente, utilizando duas funções 

Lorentzianas, segundo modelo proposto por Ferrari e Robertson [152]. Os sistemas obtidos 

neste trabalho enquadram-se no estágio 2, abordado posteriomente no item 5.4.3.  

 

4.4.6 Fisiossorção de Gás Nitrogênio a 77K 

 

A análise foi realizada no Departamento de Química da UEL. As isotermas de 

adsorção e dessorção de gás N2 foram obtidas em um analisador de área específica 

Quantachrome, modelo Nova 1200e. Primeiramente, as amostras foram secas à vácuo em 

350°C por 4 h e, em seguida, inseridas em nitrogênio para análise.  
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Mediante as isotermas de adsorção e dessorção de nitrogênio a 77K, pôde-se obter 

valores de área específica, volume e diâmetro médio de poros das cerâmicas. Determinou-se a 

área específica a partir da isoterma de adsorção pelo método Brunauer - Emmet -Teller (BET) 

[153], enquanto os valores de volume e diâmetro médio de poros foram determinados pelas 

isotermas de dessorção de nitrogênio, segundo o método Barret-Joyner-Halenda (BJH) [154]. 

 

4.4.7 Determinação Voltamétrica de Terc-butil hidroquinona (TBHQ) Utilizando Cerâmicas de 

SiBO e SiCO como Materiais Eletródicos  

 

4.4.7.1 Preparo dos Eletrodos de Trabalho e Procedimento Eletroanalítico  

 

As medidas voltamétricas foram realizadas no Laboratório de Eletroquímica, 

Eletroanalítica e Materiais – LaEEM, do Departamento de Química da UEL, utilizando um 

potenciostato/galvanostato EchoChemie, modelo PGSTAT101. Para estes experimentos, foi 

empregada uma cela eletroquímica convencional de 15 mL contendo três eletrodos: eletrodo de 

referência (Ag/AgCl 3,0 mol L-1), contra eletrodo de fio de platina e eletrodo de trabalho, 

conforme ilustrado na Figura 20. 

Figura 20 - Esquema de cela eletroquímica utilizada nos experimentos. Eletrodo de Trabalho 

(Pasta Cerâmica Nujol 70:30); Contra Eletrodo de Fio de Platina; Eletrodo de Referência 

(Ag/AgCl 3,0 mol L-1). 

 
                                 

                                 Fonte: Adaptado Revista Virtual de Química 9 (2).  
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Cada eletrodo de trabalho foi produzido pela mistura das cerâmicas com óleo 

mineral (Nujol®), na proporção 70:30 (cerâmica : Nujol) totalizando 30 mg, já que esta 

proporção demonstrou melhor homogeneidade e consistência para as análises. A mistura foi 

homogeneizada com auxílio de espátula metálica em uma placa de Petri.  

Após preparação, as pastas foram fixadas na cavidade (3 mm de diâmetro por 1 mm 

de profundidade) do eletrodo de Teflon (7 mm de diâmetro por 7 cm de comprimento), contendo 

disco de grafite para o contato elétrico. As pastas foram devidamente compactadas para 

preencher toda a área, visando obter uma superfície plana, como mostra a Figura 21.  

 

Figura 21 - Eletrodo de trabalho obtido por meio de pasta cerâmica e Nujol na proporção 70:30 

em massa. 

 
Fonte: Própria Autora (2019) 

 

A fim de se comparar a eficácia das cerâmicas como materiais eletródicos, 

realizaram-se medidas com eletrodo comercial de carbono vítreo (diâmetro 2,0 mm; Metrohm). 

O eletrólito suporte utilizado foi tampão Tris-HCl 0,05 mol L-1, em pH 7,0. O analito 

investigado foi tercbutilhidroquinona (TBHQ) na concentração 0,1 µmol L1 na cela 

eletroquímica. A velocidade de varredura para as análises voltamétricas do eletrodo de pasta 

cerâmica foi de 50 mV s-1. 

Posteriormente, foram conduzidos experimentos de molhabilidade na superfície do  
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eletrodo de pasta cerâmica por medidas de ângulo de contato. A pasta cerâmica foi compactada 

na cavidade de Teflon, conforme descrito anteriormente, obtendo-se uma superfície plana. Com 

uma seringa, uma gota de 10 μL da solução tampão TBHQ foi depositada na superfície do 

eletrodo. A pasta cerâmica foi levada em direção à gota que estava em equilíbrio na ponta da 

seringa. O experimento foi conduzido em ambiente climatizado a 25 oC.  

 

4.4.7.2 Determinação de Área Eletroativa e Coeficiente Difusional dos Eletrodos de Pasta 

 

Para este estudo foi utilizada uma solução de hexacianoferrato de potássio em 

cloreto de potássio 0,1 mol L-1 (par Ferri/Ferro), com coeficiente de difusão conhecido. A 

velocidade de varredura foi de 10 até 150 mV s-1. O potencial variou entre -0,2 a 0,7 V, 

registrando-se o segundo ciclo da análise. Como a molécula sonda neste estudo foi K4Fe(CN)6, 

n = 1 e D = 7,6 × 10-6 cm2 s-1. Assim, por meio da equação de Randles-Sevcik (Equação 8) 

[155], pôde-se calcular a área eletroativa pelo coeficiente angular do gráfico Ip vs v1/2 [156]. 

 

                                                 Ip = 2,69 × 105 n3/2 A c D1/2 v1/2                                              (8) 

 

Sendo Ip a corrente de pico anódico ou catódico, A a área eletroativa do eletrodo 

(cm2), n o número de elétrons envolvidos na reação redox, c o concentração da molécula sonda 

K4Fe(CN)6 (mol cm-3), D o coeficiente difusional da molécula sonda (cm2 s-1) e v a velocidade 

de varredura do experimento (V s-1). 

Assim, obtidas as áreas eletroativas, foram feitos cronoamperogramas para cada 

eletrodo, tempo de 60 s, com o intuito de determinar o coeficiente angular. Os 

cronoamperogramas foram realizados no potencial de oxidação 0,090 V para TBHQ variando 

a concentração de 50 à 200 μmol L-1. Para este cálculo, foi utilizada a equação de Cottrell 

(Equação 9) [156]. 
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                                                          𝐼 =
𝑛 𝐹 𝐴𝑒 𝐶0𝐷0

1/2
 

𝜋1/2𝑡1/2
                                                          (9) 

Sendo n o número de elétrons envolvidos (n = 2), F a constante de Faraday (96500 C mol-1), 

Ae a área eletroativa do eletrodo de trabalho (calculada anteriormente), D0 o coeficiente de 

difusão (cm2 s-1) e C0 o concentração utilizada (mol cm-3). 

 

4.4.7.3. Determinação dos parâmetros cinéticos  

  

A partir do estudo da velocidade de varredura, determinou-se o coeficiente de 

transferência de carga (α) e a constante de velocidade de transferência eletrônica (Ks), de acordo 

com o item 5.5.3. 

 

5 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

5.1 SÍNTESE DOS POLÍMEROS PRECURSORES A PARTIR DOS ALCOXISSILANOS 

MTS, FTS E VMS. 

 

Três polímeros estruturalmente distintos foram sintetizados como precursores para 

cerâmicas de oxicarbeto de silício, conforme descrito no Procedimento Experimental.  

O processo sol-gel mostrou-se eficaz e simples para obtenção dos polímeros 

precursores poliborossiloxanos e polissiloxanos, já que não houve despreendimento de calor 

nem se observou trincas e bolhas nos polímeros durante a reticulação. O tempo de reação variou 

de acordo com o precursor e a proporção de boro adicionada, Tabela 4 [93,157]. É possível 

observar mais detalhadamente as características físicas por meio das fotos nas Figuras 22 a 24. 
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Tabela 4. Tempos de reação e gelificação para cada precursor pré-cerâmico preparado e aparências 

macroscópicas correspondentes após a reação de polimerização pelo método sol-gel. 

 
Precursores 

cerâmicos 

Tempo de 

reação (min) 

Tempo de 

gelificação (dias) 

Aparência macroscópica 

MTS 0 

MTS 0,1 

MTS 0,5 

15 

1440 

       1800 

 3 

4 

              4 

Transparente 

Branco, opaco, vítreo 

Branco, opaco, vítreo 

FTS 0 

FTS 0,1 

FTS 0,5 

15 

1800 

2160 

3 

7 

15 

Branco, cristalino 

Branco, opaco, aspecto de giz 

Branco, opaco, aspecto de giz 

VMS 0 

VMS 0,1 

VMS 0,5 

15 

120 

180 

2 

3 

3 

Vítreo, incolor,amarelo 

Opaco, incolor, marrom 

Opaco, marrom 

 

Figura 22 - Fotos dos precursores políméricos derivados do alcoxissilano MTS, obtidos sem 

adição de boro (A) e nas razões atômicas B/Si = 0,1 (B) e B/Si = 0,5 (C). 

 
Fonte: Própria Autora (2019) 

 

O polissiloxano derivado de MTS sem boro apresentou dificuldade de 

despreendimento da navícula, transparente e aspecto pouco vítreo se comparado aos 

poliborossiloxanos derivados de MTS. Todos os materiais foram obtidos 7 dias após o início 

do processo, tempo de dissolução para B/Si = 0,1 de 2 dias e 3 dias para B/Si= 0,5. 
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Quando adicionado boro ao MTS obteve-se coloração característica branca, para os 

dois precursores, porém características mecânicas diferentes. MTS 0,1 demonstrou aspecto 

mais similar ao vidro, quebradiço, principalmente observado no momento de retirada da 

navícula. Quando a razão atômica B/Si aumentou para 0,5 o material tornou-se mais denso e 

opaco, consequentemente mais resistente à quebra.  

O polissiloxano derivado de FTS (Figura 23) apresentou-se mais brilhante em 

relação ao MTS e um aspecto semelhante a açúcar refinado. A partir dos polissiloxanos com 

grupo lateral fenil, obteve-se para razão B/Si = 0,1 uma coloração similar aos demais, porém 

mais denso e opaco, se comparado aos derivados de MTS. Para desprendimento da navícula 

apresentou-se mais aderido e não quebradiço como vidro. A maior razão atômica B/Si 0,5 

exibiu contração volumétrica. O material obtido possuía característica semelhante a um pó 

maciço e esbranquiçado. Não apresentou características de materiais vítreos, mas semelhantes 

a giz. Este diferiu dos demais por permanecer por 14 dias na estufa até estar em condição de 

gel. Nas fotos ilustradas na Figura 23 a seguir pode-se observar mais detalhadamente as 

características destes precursores. 

Figura 23 - Fotos dos precursores políméricos derivados do alcoxissilano FTS, obtidos sem 

adição de boro (A) e nas razões atômicas B/Si = 0,1 (B) e B/Si = 0,5 (C). 

 
Fonte: Própria Autora (2019) 



65 

 

 

Nota-se, nos polímeros de VMS (Figura 24) a diferença de coloração em relação 

aos demais polímeros, após período de geleificação. O polissiloxano derivado de VMS 

mostrou-se extremamente fácil de desprender da navícula, um aspecto bem vítreo e coloração 

levemente amarelada. A menor proporção de boro promoveu ao material uma coloração 

alaranjada menos intensa que quando adicionado B/Si na proporção de 0,5. O aspecto desses 

polímeros mostrou-se bem diferenciado se comparado aos outros dois precursores. Enquanto o 

material contendo a razão B/Si = 0,1 era compacto e se quebrava em pedaços menores, aquele 

com a razão B/Si = 0,5 era composto de lascas maiores e pedaços mais firmes. O processo sol-

gel para estes precursores foi o mais rápido se comparado aos outros dois. Em 2h o ácido bórico 

já havia solubilizado todo alcoxissilano com B/Si = 0,1, já o B/Si = 0,5 foi aproximadamente 

1h. Depois de 28h já se obteve o polímero final. As fotos na Figura 24 ilustram mais 

detalhadamente as características destacadas para estes precursores. 

Figura 24 - Fotos dos precursores políméricos derivados do alcoxissilano VMS, obtidos sem 

adição de boro (A) e nas razões atômicas B/Si = 0,1 (B) e B/Si = 0,5 (C). 

 
Fonte: Própria Autora (2019) 

 

Os tempos de reação e gelificação aumentaram com o teor de boro, independentemente 

do precursor, com influência menos pronunciada destes para o conjunto de amostras MTS e 

VMS. 
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            No entanto, Sorarù et al. [158] verificaram uma tendência contrária para o tempo de 

gelificação relacionado ao preparo de géis de borosilicato derivados de metil-, vinil- e etil-

trietoxissilano. O ácido bórico participa de etapa de dissolução, promovendo a formação da 

rede de siloxano e se comportando como agente de reticulação. Resultados semelhantes durante 

a síntese de géis de poli (borosiloxano) a partir de metil-trietoxissilano e ácido bórico com 

razões atômicas B / Si de 0,2 e 0,5 também foram obtidos por Siqueira et al.[159]. 

             Na verdade, as tendências crescentes e decrescentes dos tempos de gelificação em 

relação ao teor de boro já foram relatados. De acordo com Sorarú et al., [160] quando o boro é 

inserido em derivados de alcoxissilano via unidades B(OSi)3, comporta-se como formadora de 

rede, com redução da gelificação em comparação com os géis poliméricos correspondentes sem 

B. No entanto, se o boro entrar no rede polimérica como unidades B (OH)3 sem ponte, 

comporta-se como um composto inerte que se dilui, diminuindo as taxas de reação e, 

conseqüentemente, resultando em maiores tempos de gelificação. 

            Ao comparar o mesmo teor de boro, as reações e o processo de gelificação foram mais 

rápidos para VTMS seguido por precursores derivados de MTS e FTS. Este comportamento 

pode estar associado ao estérico impedimento promovido pelos diferentes grupos orgânicos 

durante a hidrólise e condensação reações [158]. No geral, os precursores livres de B eram 

monolíticos e transparentes, enquanto se tornavam aspecto opaco e também mais denso com o 

aumento da quantidade de boro. Uma comparação qualitativa entre os três conjuntos de 

precursores de alcoxissilanos revelaram que aqueles derivados de FTS exibiram menor rigidez. 

Provavelmente, o impedimento estérico promovido pelos grupos fenil volumosos resultou em 

menor densidade de reticulação dando origem a uma estrutura de polímero mais macia. 

Precursores derivados de VMS exibiram maior rigidez quando comparada às outras amostras. 

Macroscopicamente, esta evidência sugere que os grupos vinílicos permitiram uma reticulação 

mais eficaz da rede polimérica. 
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5.2 CARACTERIZAÇÃO TÉRMICA E ESTRUTURAL DOS POLISSILOXANOS 

BASEADOS EM LIGAÇÕES SILOXANO E BOROSSILOXANO  

 

Para caracterização dos precursores poliméricos derivados de MTS, FTS e VMS 

foram utilizadas técnicas de TGA e FT-IR. 

 

5.2.1 Análise Termogravimétrica (TGA) 

 

A análise termogravimétrica foi utilizada para obtenção dos rendimentos cerâmicos 

e etapas de degradação térmica dos polímeros precursores nos sistemas com e sem adição de 

boro. Na Figura 25 estão ilustradas as curvas TG e DTG para alcoxissilanos derivados de MTS.  

 

Figura 25 - Curvas TG (a) e DTG (b) dos polímeros derivados do precursor MTS obtidos sem 

adição de boro (MTS 0) e nas proporções B/Si 0,1 e 0,5 (MTS 0,1 e MTS 0,5). Velocidade de 

aquecimento 10 °C min-1, fluxo de N2 a 20 mL min-1, ~14mg de amostra. 

 

 

Inicialmente observa-se que o polímero puro possui um alto rendimento (83%), 

assim como um maior deslocamento em massa para o primeiro evento de degradação. As 

tendências observadas nas curvas TG, com deslocamento para menores temperaturas nas 
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diferentes proporções B/Si pode ser um reflexo da distribuição não uniforme de sítios de B, Si 

e C no polímero final [161]. 

O primeiro evento evidente, ocorrido desde a temperatura ambiente até 300-400 oC, 

atribuído à evolução de oligômeros livres presos na estrutura do polímero, água, etanol e 

metanol resultante de reações de condensação envolvendo Si-OH residual, Si-OEt, Si-OMe e 

porções de B-OH. Além disso, compostos voláteis de boro, bem como moléculas de ácido 

bórico, que não reagiram durante a reação de polimerização, também são liberados nesta faixa 

de temperatura, por isso observamos este evento mais pronunciado para a proporção B/Si = 0,5. 

Ocorreu uma discreta degradação para o precursor B/Si= 0,1, confirmada com o rendimento 

cerâmico de 88%.  

               A segunda região de degradação, menos evidente, na faixa de temperatura de 300- 

400 até 600 oC, é atribuído às reações de redistribuição entre as ligações Si-O e Si-C, liberando 

oligômeros de baixa massa molar e siloxanos cíclicos. 

                    A terceira etapa evidente, entre 600 e 800o C onde se observa perda de massa 

devido à conversão de polímero para cerâmica com a formação dos vidros correspondentes de 

oxicarbeto de silício (SiOC) e oxicarbeto de silício de boro (SiBOC) [162]. 

Na Figura 26 estão ilustradas as curvas TG e DTG para alcoxissilanos derivados de 

FTS.  

 



69 

 

Figura 26 - Curvas TG (a) e DTG (b) do polímero derivado do precursor FTS obtidos sem 

adição de boro (FTS 0) e nas proporções B/Si 0,1 e 0,5 (FTS 0,1 e FTS 0,5). Velocidade de 

aquecimento 10 °C min-1, fluxo de N2 a 20 mL min-1, ~14mg de amostra. 

 

         Para o precursor puro (FTS 0) também observa-se maior deslocamento para maiores 

temperaturas para o primeiro evento de degradação, em torno de 300 °C, enquanto que para os 

precursores com boro (FTS 0,1 e FTS 0,5) este evento encontra-se na região de 100oC. A curva 

DTG para o poliborossiloxano FTS 0,5 mostra outro evento em ~155oC, associado 

possivelmente à perda de ácido bórico residual deste material [161]. Considerando o intervalo 

intermediário de temperatura, a presença de boro aumentou a estabilidade térmica do polímero, 

indicando que átomos de boro foram incorporados à rede de siloxano. No entanto, maiores 

teores de B revelaram um comportamento oposto para as amostras MTS 0.5 e FTS 0.5.             

         Enquanto os precursores derivados de FTS apresentaram praticamente os mesmos valores 

de rendimento de cerâmica, aproximadamente 65%, as amostras com B / Si = 0,1 exibiram 

valores mais elevados em relação aos precursores puros para os sistemas MTS e VTMS. Os 

menores valores de rendimento de cerâmica para MTS 0,5 são devidos às perdas mais intensas 

de boro em baixas temperaturas, como já afirmado. 

         Perfis termogravimétricos para o sistema FTS, principalmente no que se refere à segunda 

etapa ocorrida de 500 a 750 oC sugerem uma rede mais aberta devido aos vazios gerados pelos 

anéis aromáticos na estrutura polimérica. Como conseqüência, foram obtidas perdas de massa 

mais pronunciadas (36%) e precursores menos densamente reticulados. Portanto, pode-se 
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associar este rendimento às características macroscópicas obtidas após o processo sol-gel [72]. 

Como mencionado anteriormente, alcoxissilanos derivados de FTS apresentaram aspecto mais 

quebradiço e pulverizado que os demais alcoxissilanos.  

O maior rendimento dentre os três materiais poliméricos foi observado para 

alcoxissilanos derivados de VMS (Figura 27), com aproximadamente 90%, seguidos de MTS 

com 80% e FTS de 65%.  

 

Figura 27 - Curvas TG (a) e DTG (b) do polímero derivado do precursor VMS obtidos sem 

adição de boro (VMS 0) e nas proporções B/Si 0,1 e 0,5 (VMS 0,1 e VMS 0,5). Velocidade de 

aquecimento 10 °C min-1, fluxo de N2 a 20 mL min-1, ~14mg de amostra.                                                                               
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A razão atômica (B/Si = 0,5) difere dos demais conjuntos, pois apresentou menor 

porcentagem de degradação (93%).  

Assim, o fato das ligações duplas do grupo vinil se rearranjarem para formar as 

cadeias carbônicas ( polimerização de grupos Si-vinil durante o tratamento térmico resultando 

em reticulação adicional, dando origem a uma rede polimérica mais interconectada), pode 

minimizar ainda mais a degradação da rede polimérica gerando assim maior rendimento 

cerâmico, fato este que concorda com a maior rigidez macroscopicamente obtida para o 

precursor final.  
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É reportado na literatura que a estrutura química de precursores alcoxissilanos 

dificulta o fracionamento das ligações da cadeia principal, por isso obtêm-se altos rendimentos 

cerâmicos, formando sistemas estáveis termicamente [163,164]. 

 

5.2.2 Espectroscopia Vibracional no Infravermelho com Transformada de Fourier (FT-IR) 

 

Com o propósito de comprovar a efetividade da reação de polimerização e também 

da presença de boro na rede polimérica após processo sol-gel, foram feitas análises de FT-IR. 

A Figura 28 apresenta os espectros FT-IR para o polissiloxano derivado de MTS e para os dois 

poliborossiloxanos nas proporções atômicas B/Si = 0,1 e 0,5. 

 

Figura 28 - Espectros FT-IR dos precursores políméricos derivados do alcoxissilano MTS, 

obtidos sem adição de boro (MTS 0) e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 0,5, MTS 0,1 e MTS 

0,5 respectivamente. 

 

 

 

Os espectros apresentaram bandas de absorção em 1134 cm-1 e 420 cm-1, relativas 

ao estiramento e deformação das ligações Si-O-Si. As bandas referentes à ligação Si-CH3 

aparecem em 1275 cm-1, em 675 cm-1 (ʋC-H), além do ʋSi-C em 780 cm-1  [165]. 
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A inserção de boro nas redes dos precursores foi comprovada mediante banda 

alargada em ~ 1450 cm-1 (ʋB-O) e outra de menor intensidade em 1195 cm-1 (B-OH). A 

presença da banda em ~890 cm-1 comprova a formação da ligação Si-O-B [166]. 

A Figura 29 apresenta os espectros FT-IR para o siloxano e borossiloxanos 

derivados de FTS. 

 

Figura 29 - Espectros FT-IR dos precursores políméricos derivados do alcoxissilano FTS, 

obtidos sem adição de boro (FTS 0) e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 0,5. 

 

 

Os géis precursores derivados do alcoxissilano FTS são identificados pelas bandas 

em 700 cm-1, 1600 cm-1 e ~ 1430 cm-1, respectivamente relacionadas à ligação C-H, C=C do 

anel benzênico e dobramento do anel aromático fenílico monossubstituído [167]. Esta última é 

bem pronunciada no gel sem adição de boro porém vai diminuindo com seu acréscimo nos 

materiais. A presença de átomos de boro na estrutura pode levar à distorção dos tetraedros de 

sílica, influenciando diretamente o grupo lateral [140,168]. 

                  Também observa-se, assim como no precursor MTS, um ombro em 1192 cm-1, 

referente à ligação B-OH, na razão B/Si= 0,5 e a banda mais discreta em 875 cm-1, referente 

a B-O-Si [106,165, 169], comprovando assim a efetividade da reação de policondensação para 

formação da rede contendo ligações borossiloxanos [114]. 
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A Figura 30 apresenta os espectros FT-IR para o siloxano e borossiloxanos 

derivados de VMS. 

 

Figura 30 - Espectros FT-IR dos precursores poliméricos derivados do alcoxissilano VMS 

obtido sem adição de boro (VMS 0) e nas proporções B/Si 0,1 e 0,5. 

  

Nos espectros do alcoxissilano derivado de VMS observa-se uma banda em 1630 

cm-1 referente ao ʋC=C, juntamente com a banda de absorção em 1281 cm-1, referente ʋSi-CH, 

presente no grupo funcional vinil do polímero. A ligação Si-O-Si do alcoxissilano é apresentada 

pelas bandas em 1080 cm-1 ʋSi-O-Si e 545 cm-1 δSi-O-Si. O grupo Si-OH, formado pela 

transesterificação com ácido bórico, pode condensar com grupos Si-OR ou com outros Si-OH 

resultando em ligações Si-O-Si. Observa-se ainda, bandas em 1410 cm-1, referentes ʋSi-

CH=CH2, derivados de grupos alcóxidos que não reagiram [80].  

A incorporação de boro na rede do polímero foi verificada pela presença da banda 

em 888 cm-1, referente a formação da ligação SiOB, assim como uma banda de baixa 

intensidade em 1384 cm-1  referente ao ʋB-O [170]. 

                 Durante a síntese do precursor, principalmente nas etapas de geleificação e secagem, 

geralmente ocorre a evaporação dos compostos de boro, diminuindo a quantidade de boro no 

gel polimérico final, justificando a ausência ou bandas de menores intensidades.  
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                 De acordo com os perfis espectrais, parece que os precursores MTS exibiram bandas 

mais intensas correspondentes às ligações contendo B quando comparados a outras amostras. 

Esta tendência sugere que as ligações B-O-Si foram formadas preferencialmente nos géis de 

borosilicato contendo grupos metila. 

                Uma comparação envolvendo diferentes razões B / Si em todos os precursores 

derivados de alcoxissilanos revelou que a banda de absorção em torno de 880 cm-1, atribuída às 

pontes de borosiloxano, aumentou com o teor de B. Esse resultado indica que mais unidades 

trigonais de boro, compostas por BO3, foram incorporadas às redes de siloxano com o aumento 

da quantidade de ácido bórico e esse comportamento foi mais evidente para precursores 

derivados de MTS e menos pronunciado para o sistema VTMS. 

 

 

5.3 CONVERSÃO TÉRMICA DOS PRECURSORES POLIMÉRICOS A CERÂMICAS DE 

SiBCO E SiCO 

 

Obtidos os materiais poliméricos derivados de MTS, FTS e VMS, a próxima etapa 

foi o tratamento térmico até 1500°C por 1 h e 3 h para assim obter cerâmicas baseadas em SiCO 

e SiBCO nomeadas de acordo com a Tabela 3.  

Os materiais foram pesados antes e depois da pirólise, a fim de verificar 

experimentalmente em qual deles haveria maior porcentagem de degradação ao final do 

processo. A Tabela 5 abaixo apresenta os resultados obtidos.  
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Tabela 5 - Perda de massa (%) de acordo com cada cerâmica pirolisada a 1500 °C durante 1e 

3h. 

CERÂMICA 
PERDA DE MASSA (%) 

1 hora 3 horas 

CMTS 0 0,66 0,74 

CMTS 0,1 1,05 1,15 

CMTS 0,5 1,24 1,37 

CFTS 0 1,44 1,53 

CFTS 0,1 1,73 1,86 

CFTS 0,5 1,81 2,16 

CVMS 0 0,43 0,45 

CVMS 0,1 0,76 0,78 

CVMS 0,5 0,89 0,94 

                                                                      Fonte: Própria Autora (2019) 

 

De acordo com os resultados obtidos observou-se uma menor perda de massa pós 

pirólise (por 1 e 3 h em 1500°C), para as amostras puras.  

A maior perda de massa (mg) foi observada para os materiais derivados de FTS, 

seguidos de MTS e VMS. Os valores obtidos estão de acordo com os rendimentos apresentados 

anteriormente para os perfis das curvas TG.  

Todos os materiais pirolisados derivados de MTS apresentaram cor preta, 

característica do carbono residual ou livre. A partir da Figura 31 a seguir pôde-se observar a 

fragmentação do material após o processo de pirólise. Cerâmicas sem boro apresentaram-se em 

pedaços maiores e menos quebradiças, semelhantes aos respectivos precursores. À medida que 

a razão B/Si aumentou de 0,1 para 0,5, observou-se um aspecto mais denso e mais fragmentado 

para as cerâmicas.  
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Figura 31 - Fotos de todas as cerâmicas derivadas de MTS (CMTS) sem adição de boro (0) e 

nas proporções B/Si = 0,1 e 0,5, obtidas a 1500 °C por 1 e 3h. 

 

Fonte: Própria Autora (2019) 

 

A Figura 32 ilustra as fotos das cerâmicas derivadas de FTS. Ao compararmos esses 

materiais pôde-se observar diferenças entre amostras sem boro e as contendo boro nos dois 

tempos de tratamento térmico a 1500°C, 1 e 3h.  

Aparentemente, as cerâmicas sem boro apresentaram menor porosidade que as 

demais. Cerâmicas de FTS 0,1 1h e 3h, identificaram-se pelo colorido brilhante; FTS 0,5 1h e 

3h apresentaram coloração com pigmentos verdes e opacos, diferentemente das demais 

cerâmicas. Esta coloração pode ser atribuída a óxidos de boro na superfície da cerâmica, 

decorrentes de precipitados de ácido bórico não incorporados na matriz pré-cerâmica. Mesmo 

em atmosfera inerte, a degradação térmica do ácido bórico produz domínios B2O3 que possuem 

cores características. Este óxido pode estar mais exposto neste caso devido aos espaços 

existentes na cerâmica, derivados da degradação dos grupos fenil [171]. 
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Figura 32 - Fotos de todas as cerâmicas derivadas de FTS (CFTS) sem adição de boro (0) e 

nas proporções B/Si 0,1 e 0,5, obtidas a 1500 °C por 1 e 3h. 

 

Fonte: Própria Autora (2019) 

 

A cerâmica derivada de VMS, Figura 33, demonstrou uma aparência mais cintilante 

na ausência de boro para os tempos de 1 e 3 h, e fragmentação pouco pronunciada durante o 

processo de pirólise se comparada aos outros dois sistemas. 

As amostras CMTS e CVMS foram as que mais apresentaram aspecto cerâmico, 

revelando superfície lisa e sem porosidade aparente. Portanto, foi possível observar que a 

incorporação de boro nas estruturas, associado a cada grupo orgânico dos precursores, revelou 

diferenças nas características macroscópicas das cerâmicas obtidas. 
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Figura 33 - Fotos de todas as cerâmicas derivadas de VMS (CVMS) sem adição de boro (0) e 

nas proporções B/Si 0,1 e 0,5, obtidas a 1500 °C por 1h e 3h. 

 
Fonte: Própria Autora (2019) 

 

5.4 CARACTERIZAÇÃO DOS MATERIAIS CERÂMICOS SiBCO E SiCO 

 

5.4.1 Espectroscopia Vibracional no Infravermelho com Transformada de Fourier (FT-IR) 

 

Todas as cerâmicas apresentaram perfis espectrais típicos de materiais 

mineralizados, evidenciados pela ausência de bandas atribuídas a grupos orgânicos de 

precursores alcoxissilanos e presença de bandas de absorção correspondentes a ligações 

inorgânicas. Os espectros FT-IR obtidos para as cerâmicas derivadas de MTS apresentaram na 

região em torno de 1086, 818 e 460 cm-1 bandas largas referentes ao  Si-O-Si , SiC e Si-O, 

respectivamente, são típicas de redes cerâmicas de siloxano, as quais foram verificadas com 

diferentes intensidades relativas de acordo com cada sistema cerâmico, como apresentado na 

Figura 34.  
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Figura 34 - Espectros FT-IR das cerâmicas derivadas de MTS obtidas por pirólise a 1500 °C 

durante 1h (a) e 3h (b), sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 

 

 

A presença de boro pode ser confirmada pela ligação B-O-Si, com uma discreta 

banda de absorção próxima a 880 cm-1, mas principalmente pela banda em 700 cm-1, presente 

nas cerâmicas derivadas de borosiloxanos. Em ~ 1400 cm-1 observa-se uma banda referente ao 

ʋB-O e em 1645 cm-1 bandas intensas referentes às ligações B-O-B, devido a condensação de 

espécies B-OH [114,172]. 

               Os espectros obtidos para as cerâmicas derivadas de FTS estão expostos na Figura 35.  

 

Figura 35 - Espectros FT-IR das cerâmicas derivadas de FTS obtidas por pirólise a 1500 °C 

durante 1h (a) e 3 h (b), sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 
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Observa-se que a banda relativa à ligação Si-O-Si (1000-1200 cm-1), que na CMTS 

é muito alargada e evidente, se revelou discreta na CFTS 0 e praticamente desapareceu após as 

adições de boro. Por outro lado, na região anterior a 800 cm-1, há uma banda referente à ligação 

SiC, derivada das reações de carborredução que ocorrem no material em temperaturas acima de 

1200 °C.  

                 Esta tendência, mais evidente para estas cerâmicas, pode ser explicada pelas maiores 

quantidades de Clivre produzidas durante o tratamento de aquecimento em atmosfera inerte para 

precursores contendo grupos fenil em comparação com metil e grupos de vinil. Normalmente, 

precursores inorgânicos com grupos orgânicos aromáticos e insaturados ligados à cadeia de 

siloxano produzem por degradação maiores teores de Clivre em relação aos grupos orgânicos 

saturados, dando origem a uma produção mais eficaz da fase SiC via reação de redução 

carbotérmica. 

As cerâmicas com boro também apresentaram a banda em ~ 1400 cm-1  referente ao 

ʋB-O e em 1639 cm-1, associadas às ligações B-O-B, formadas após a condensação de espécies 

B-OH [168]. 

Os espectros das cerâmicas derivadas de VMS, Figura 36, apresentaram 

praticamente as bandas em 1100 cm-1, ~500 cm-1 e 800 cm-1, referentes ao ʋSi-O-Si, ʋSi-O e 

ʋSiC, para amostras pirolisadas por 1h a 1500 °C [172,173].  
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Figura 36 - Espectros FT-IR das cerâmicas SiCO e SiBCO obtidas por pirólise a 1500 °C 

durante 1h (a) e 3 h (b), derivadas de VMS, sem boro, nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 

 
 

Quando a cerâmica passa pelo tratamento térmico de 3h em 1500°C a banda 

referente à ligação Si-O-Si diminui consideravelmente, tornando-se ausente para a cerâmica 

sem boro. Há indícios das ligações efetivas com boro B-O-Si, principalmente na CVMS 0,5 3h, 

representadas pelo ombro em 1400 cm-1, próximo a 1000 cm-1 [172-174]. 

As bandas referentes às ligações Si-CH3 e C=C dos grupos metil, fenil e vinil 

(~1600,1270, 960 cm-1), revelaram baixa intensidade ou desapareceram, sendo um indício de 

que houve reorganização dos átomos na estrutura do polímero a fim da formação de fases como 

SiO2, SiC e Clivre. 

                  Em geral, as bandas referentes às ligações contendo B foram mais evidentes para 

CMTS seguidas pelos sistemas CFTS e CVMS, de acordo com os perfis espectrais observados 

para os respectivos precursores pré-cerâmicos, que sugeriram incorporação mais efetiva de boro 

para materiais derivados de metil, seguidos do fenil e vinil. Os modos vibracionais atribuídos 

às ligações B-O e B-O-Si, embora menos evidentes em alguns espectros FT-IR, estão 

provavelmente associados à reação de redistribuição (Equação 10) entre as ligações B-C e  

Si-O favorecidas em altas temperaturas. 

                               B-C + Si-O → B-O + Si-C                                    (10) 
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                Aparentemente, bandas de maior intensidade atribuídas às ligações contendo B não 

foram verificadas com o aumento do teor de boro. Algumas bandas relacionadas às ligações de 

borosiloxano podem estar sobrepostas ou uma porção considerável de compostos de boro foi 

evaporada durante o aquecimento em alta temperatura, impedindo sua visualização pela técnica 

de FT-IR. Os perfis espectrais para cerâmicas obtidos durante 1 h a 1500 oC foram semelhantes 

em relação às correspondentes amostras cerâmicas produzidas por 3 h. Esse resultado indica 

que o tempo de recozimento não revelou alterações pronunciadas em suas estruturas 

moleculares de acordo com a resolução da técnica. 

A confirmação da formação da ligação borossiloxano no material após pirólise é 

ratificada com a técnica de espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X  (XPS). 

 

 

5.4.2 Espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X  (XPS)  

 

                   As medições XPS foram realizadas para obter mais informações sobre a 

composição química e o estado de ligação dos materiais cerâmicos. Todas as cerâmicas 

revelaram picos típicos para ligação baseada em O (pico O1s), ligação baseada em C (pico C1s), 

ligação baseada em Si (picos Si2s e Si2p) e ligação baseada em B (pico B1s), este último para 

as amostras contendo B, que revelaram intensidades diferentes de acordo com o sistema 

cerâmico, teor de boro e tempo de recozimento, conforme ilustrado na Figura 37. 
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Figura 37 - Espectros de XPS de cerâmicas CMTS, CFTS e CVMS obtidos por pirólise a 1500 
oC durante 1 h com razões atômicas B / Si de 0, 0,1 e 0,5 (a, c e e) e após recozimento de 3 h 

(b, d e f). 
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                Os ajustes de picos O1s, C1s, Si2p e B1s são dados nas Figuras 38 e 39 para as 

amostras CFTS0 1h e CFTS0.1 1h, respectivamente, para ilustrar os compostos químicos 

presentes nas cerâmicas na ausência e presença de boro. Basicamente, o ajuste do pico de O1s 

revelou ligações O-C, O-Si, O-C = O e O-B, enquanto C1s exibiu ligações Si-C e C-O, bem 

como Csp3 e Csp2. Picos de Si2p e B1s deconvoluídos resultaram em unidades Si-C, Si-O, SiO2, 

BC2O, BCO2, BOSi e B2O3. 

 

Figura 38 - Espectros XPS deconvoluídos da amostra CFTS0 1h para elementos O1s, C1s e 

Si2p para ilustrar as diferentes espécies químicas presentes nas cerâmicas preparadas. 
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Figura 39 - Espectros XPS deconvoluídos da amostra CFTS0.1 1h para os elementos B1s, O1s, 

C1s e Si2p para ilustrar as diferentes espécies químicas presentes nas cerâmicas preparadas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

            Os valores percentuais correspondentes a Csp2, Csp3 e Clivre, juntamente com as ligações 

Si-O e Si-C e diferentes unidades de boro trigonais foram determinados pela integração dos 

picos C1s, Si2p e B1s deconvoluídos para todas as cerâmicas, como mostrado na Tabela 6. 
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Tabela 6 - Porcentagens para Csp2, Csp3 e Clivre, juntamente com ligações Si-C e Si-O e 

diferentes unidades trigonais de boro, obtidas a partir da integração dos picos C1s 

desconvoluídos, Si2p e B1s, para cerâmicas CMTS, CFTS e CVMS com e sem boro pirolisado 

a 1500 oC por recozimento de 1 e 3 h. 

 

CERÂMICA 
Porcentagem % 

Csp3 Csp2 Clivre* SiC SiO BC2O BCO2 BOSi B2O3 

CMTS 0 1h 42.70 28.61 71.31 16.74 21.40 - - - - 

CMTS 0,1 1h 37.00 29.35 66.35 14.29 20.35 20.64 24.60 54.76 - 

CMTS 0,5 1h 36.81 27.54 64.35 5.36 10.00 9.43 26.97 63.03 - 

CMTS 0 3h 32.05 27.23 59.28 14.73 21.03 - - - - 

CMTS 0,1 3h 39.91 25.65 65.56 14.66 13.26 16.31 35.31 47.88 - 

CMTS 0,53h 31.68 26.17 57.85 7.85 11.77 9.52 32.16 58.32 - 

CFTS 0 1h 12.66 51.33 63.99 65.74 15.83 - - - - 

CFTS 0,1 1h 14.63 46.13 60.76 80.71 9.83 15.05 21.53 63.42 - 

CFTS 0,5 1h 11.32 17.24 28.56 82.72 11.94 21.15 17.27 26.43 35.15 

CFTS 0 3h 11.38 50.50 61.88 88.32 9.26 - - - - 

CFTS 0,13h 14.09 53.61 67.70 58.84 10.73 12.80 22.18 64.43 - 

CFTS 0,5 3h 16.27 27.11 43.38 92.41 7.59 16.55 19.72 63.73 - 

CVMS 0 1h 20.48 46.98 67.46 31.33 10.76 - - - - 

CVMS 0,1 1h 25.51 31.94 57.45 31.35 15.93 100.00 - - - 

CVMS 0,5 1h 22.64 35.87 58.51 33.73 12.54 18.95 30.68 50.36 - 

CVMS 0 3h 19.10 37.59 56.69 36.96 19.89 - - - - 

CVMS 0,1 3h 15.29 39.80 55.09 41.59 18.16 100.00 - - - 

CVMS 0,53h 14.85 24.67 39.52 50.51 21.78 24.16 27.38 48.46 - 

*Clivre = Csp2 + Csp3 

                  Cerâmicas CFTS revelaram os maiores e menores percentuais para ligações Si-C e 

Si-O, respectivamente, seguidos pelos sistemas CVMS e CMTS, confirmando a cristalização 

para amostras contendo grupos fenil por meio da produção da fase SiC e diminuição simultânea 

da fração amorfa composta de ligações ricas em Si-O. Essa tendência corroborou com espectros 

FT-IR nos quais bandas mais intensas atribuídas a (Si-C) e (Si-O-Si) foram verificadas para 

CFTS e CMTS, respectivamente. 

                  Analisando a porcentagem total de cada elemento (Tabela 7), foram obtidos os 

maiores e menores valores de carbono para os respectivos CFTS e CMTS, permanecendo 

valores intermediários para as cerâmicas CVMS, que concordam com os diferentes perfis de 

degradação dos grupos orgânicos presentes na estrutura precursora. Da mesma forma, as 

porcentagens de oxigênio seguiram as tendências descritas anteriormente para a ligação Si-O 

(CMTS> CVMS> CFTS). Apesar da cerâmica não revelar diferenças pronunciadas entre as 
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quantidades de Clivre (Tabela 7), Csp2 foi gerado de forma mais eficaz no CFTS, enquanto Csp3 

exibiu menor ocorrência. Cerâmicas CMTS mostraram resultados exatamente opostos em 

relação a CFTS e valores intermediários de Csp2 e Csp3 para CVMS foram obtidos. Isso indica 

a influência direta do substituinte orgânico no desenvolvimento da fase de carbono condutor na 

cerâmica resultante [175]. 

 

 

Tabela 7 - Percentual total de carbono, oxigênio, silício e boro, obtido a partir da integração 

dos picos deconvoluídos C1s, O1s, Si2p e B1s, para cerâmicas CMTS, CFTS e CVMS com e 

sem boro pirolisado a 1500 oC por recozimento de 1 e 3 h. 

 

CERÂMICA 
Porcentagem Total % 

C O Si B 

CMTS 0 1h 

CMTS 0,1 1h 

CMTS 0,5 1h 

CMTS 0 3h 

CMTS 0,1 3h 

CMTS 0,5 3h 

37.31 37.00 25.69 - 

37.93 38.71 21.38 0.95 

43.09 36.55 19.24 1.12 

29.96 42.16 27.88 - 

44.90 34.08 19.55 1.48 

45.36 34.99 18.76 0.85 

CFTS 0 1h 74.58 12.43 12.99 - 

CFTS 0,1 1h 68.80 14.06 15.36 1.78 

CFTS 0,5 1h 40.36 21.27 35.05 1.74 

CFTS 0 3h 76.53 10.06 13.41 - 

CFTS 0,1 3h 73.61 14.47 10.66 1.25 

CFTS 0,5 3h 49.61 16.80 31.41 1.49 

CVMS 0 1h 44.97 31.58 23.45 - 

CVMS 0,1 1h 43.21 30.45 24.21 1.79 

CVMS 0,5 1h 49.12 28.56 20.54 1.78 

CVMS 0 3h 45.64 27.89 25.26 - 

CVMS 0,1 3h 41.58 28.92 28.92 0.72 

CVMS 0,5 3h 37.88 28.98 31.41 1.20 

 

                 As cerâmicas contendo B foram compostas por ligações BC2O, BCO2 e BOSi, com 

maiores proporções para a última unidade, confirmando a formação efetiva de ligações de 

borosiloxano em materiais SiBOC após adição de boro. Cerâmicas CFTS revelaram a formação 

preferencial de ligações B-O-Si, devido aos seus maiores valores percentuais, seguidos por 

CMTS e CVMS, apesar dos espectros de FT-IR indicarem uma ordem de preferência 

ligeiramente diferente para ligações de borosiloxano, CMTS> CFTS> CVMS.                     
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Inesperadamente, entre as espécies contendo B, a fase de B2O3 foi verificada apenas para 

CFTS0.5 1h. Quantidades maiores de carbono na matriz, conforme verificado para CFTS, 

favorecem ligações de SiC devido à maior afinidade entre Si e carbono, tornando o boro mais 

suscetível à ligação com átomos de oxigênio. A ausência desta fase em outras amostras pode 

estar relacionada à quantidade total de boro após a pirólise, que variou de 0,72 a 1,79% (Tabela 

7). 

               Nem todas as amostras cerâmicas revelaram maiores teores de boro com o aumento 

da razão B / Si, indicando perda deste elemento durante o processo de incorporação na etapa de 

geleificação. Nestes casos, a maioria dos átomos de boro disponíveis ainda estavam na forma 

ácida, que sofreu condensação na etapa de secagem. No entanto, à medida que a razão B / Si 

aumentou, as proporções de BO-Si aumentaram para CMTS e diminuíram para CVMS, 

compatíveis com perfis de espectros FT-IR para esses conjuntos de cerâmicas. 

               Os resultados apontaram para a efetiva formação de ligações covalentes em matrizes 

Si-O-C e Si-B-O-C em diferentes proporções, de acordo com o sistema cerâmico, apresentando 

incorporação homogênea de boro via ligações B-O-Si borosiloxano. 

             Amostras cerâmicas recozidas por 3 h revelaram maiores percentuais de SiC em relação 

ao análogo obtido durante 1 h, evidenciando o processo de cristalização da fase carbeto de 

silício afirmado nos padrões de XRD, a seguir. Comparando as duas condições de recozimento, 

maiores proporções atribuídas ao BCO2 quando comparadas às unidades BC2O foram 

claramente verificadas, enquanto o BOSi aumentou para CFTS e permaneceu praticamente 

constante para CMTS e CVMS. Esses resultados foram compatíveis com as reações de 

redistribuição entre as ligações Si-O e B-C, dando origem às fases ricas em B-O e Si-C. O 

aumento evidente nas ligações de borosiloxano para CFTS possivelmente foi relacionado à 

cristalização mais eficaz de SiC confirmada anteriormente, com formação simultânea de 

entidades B-O [97]. 
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5.4.3 Difratometria de raios X (XRD) 

 

As Figuras 40, 41 e 42 ilustram os difratogramas de raios X dos sistemas cerâmicos 

derivados de MTS, FTS e VMS com e sem boro a 1500 °C por 1 e 3h, respectivamente. O perfil 

dos difratogramas evidenciou a presença de fases cristalinas e as diferenças estruturais entre os 

materiais [149]. A fim de verificar quantitativamente o efeito de cada precursor e do tempo de 

tratamento térmico no comportamento de cristalização dos materiais, considerando a análise da 

linha de alargamento, de acordo com a equação de Scherrer descrita no tópico 4.2 [150], 

realizada no pico de difração de SiC em 35,5 ° (2) estimou-se seus tamanhos médios de 

cristalitos [151]. 

Observa-se na Figura 40, para a cerâmica derivada de MTS sem boro, apenas 

distribuições radiais, obtendo os menores tamanhos de cristalitos. As cerâmicas com adição de 

boro na razão atômica B/Si 0,1 indicaram a presença de porção amorfa na estrutura, 

representadas pelas distribuições radiais em ~ 35,8, 60 e 70° (2θ), referentes à reflexão dos 

planos cristalográficos de Bragg (111), (220) e (311) do β-SiC, respectivamente [176].  

Esses sinais tornaram-se mais nítidos à medida que o teor de boro aumentou, 

indicando uma cristalização mais efetiva do SiC, principalmente em B / Si = 0,5. 

Há um halo em torno de 12° e 24° (2θ) referente às distribuições aleatórias de sítios 

tetraédricos de silício na matriz cerâmica, as quais contém ligações Si-O em diferentes 

proporções quantitativas e distribuições espaciais, como as presentes nos sítios SiO4, SiO3C, 

SiO2C2, SiOC3 e SiC4 [171 177] e unidades de oxicarbeto de boro (BOyC3-y, 1 ≤ y ≤ 2).  

De acordo com Antadze et al. (2012), esta região  pode também ser atribuída a 

ligações B4C [108]. Além disso, foi identificado um halo em torno de 43 ° (2θ) atribuída à fase 

de carbono desordenada, com menor evidência para CMTS0.1 1h e CMTS0.5 1h quando 

comparado com CMTS0 1h. Isso provavelmente sugere um maior consumo de carbono residual 
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para produzir a fase SiC nas cerâmicas contendo B. Para as CMTS B/Si 0,5 foram obtidos 

padrões semelhantes de XRD, praticamente indicando que não houve mudanças de 

cristalinidade de acordo com os tempos avaliados. 

Figura 40 - Difratogramas de raios X dos materiais derivados de MTS obtidos por pirólise a 

1500 oC, durante (a)1h e (b)3h: CMTS sem boro e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 0,5. 

Radiação CuKα λ=1,54060 Å, 40kV, 30 mA, passo angular 0,05o, passo de tempo 15s. 

 
 

Por meio do tratamento térmico a 1500 °C, pôde-se observar mais intensamente a 

cristalização das cerâmicas CFTS (Figura 41).  

 

Figura 41 - Difratogramas de raios X dos materiais derivados de FTS obtidos por pirólise a 

1500 oC, durante (a)1h e (b)3h, CFTS sem boro e nas razões atômicas B/Si=0; 0,1 e 0,5. 

Radiação CuKα λ=1,54060 Å, 40kV, 30 mA, passo angular 0,05o, passo de tempo 15s. 
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                    Houve um considerável aumento de cristalinidade para o conjunto de CFTS em 

relação às cerâmicas CMTS. Picos mais intensos atribuídos à fase de SiC, juntamente com o 

desaparecimento de porções amorfas (halo em 2 = 24 °) e diminuição pronunciada da região 

de baixo grau de ordenação (sinal amplo em 2 = 12 °) foram observados. A grafitização de 

carbono nanocristalino em SiBOC a 1500 oC, com auxílio de boro, foi relatada por Peña-Alonso 

et al. (2007). A literatura propõe que os átomos de C nas folhas hexagonais de grafeno sejam 

substituídos pelos átomos de B resultando em unidades BC3, apesar de seu mecanismo não ser 

completamente compreendido [96]. Portanto, a adição de boro associada ao carbono disponível 

para cerâmicas CFTS contribuiu para a cristalização das fases SiC e carbono residual em 

diferentes graus. Uma interpretação qualitativa não demonstrou mudanças pronunciadas nos 

padrões de XRD, de acordo com o teor de boro e o tempo de recozimento investigados 

individualmente, para estas cerâmicas. 

De acordo com a Figura 42, surgem nas CVMS, assim como para CMTS sem boro, 

as distribuições radiais como um halo de intensidade média em torno de 24° (2θ), mais 

relevantes para as cerâmicas em 1500 °C por 1h.  

Figura 42 - Difratogramas de raios X dos materiais derivados de VMS obtidos por pirólise a 

1500 ºC, durante (a)1h e (b)3h, CVMS sem boro e nas razões atômicas B/Si=0; 0,1 e 0,5. 

Radiação CuKα λ=1,54060 Å, 40kV, 30 mA, passo angular 0,05o, passo de tempo 15s 
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                      Perfis de cristalinidade intermediários para cerâmicas CVMS foram observados 

comparando os três sistemas cerâmicos investigados. Os mesmos picos de difração e sinais 

atribuídos às fases de SiC e carbono, bem como às porções amorfas e de baixo grau de 

ordenação foram detectados, mas com padrões de XRD exatamente compreendidos entre 

CMTS e cerâmica CFTS. Parece que a quantidade de boro, mas principalmente o tempo de 

recozimento, contribuiu para um crescimento mais efetivo da fase SiC em relação à mesma 

comparação para os outros dois conjuntos de amostras cerâmicas. 

                   Uma investigação quantitativa sobre os diferentes comportamentos cristalinos 

considerando a análise da linha de alargamento, de acordo com a equação de Scherrer, foi 

realizada no pico de difração de SiC em 35,5 ° (2) e permite estimar seus tamanhos médios de 

cristalito, conforme compilado na Tabela 8 para todas as cerâmicas preparadas. 

 

Tabela 8- Valores médios de tamanhos de cristalito de SiC (t) estimados a partir da análise da 

linha de alargamento, de acordo com a equação de Scherrer no pico de difração a 35,5 ° (2θ) 

para cerâmicas CMTS, CFTS e CVMS com e sem pirólise de boro a 1500 oC por 1 e 3 h de 

recozimento isotérmico. 

CERÂMICA t (nm) 

CMTS 0 1h 0.87 

CMTS 0,1 1h 2.63 

CMTS 0,5 1h 7.44 

CMTS 0 3h 0.65 

CMTS 0,1 3h 2.40 

CMTS 0,5 3h 7.72 

CFTS 0 1h 

CFTS 0,1 1h 

CFTS 0,5 1h 

CFTS 0 3h 

CFTS 0,1 3h 

CFTS 0,5 3h 

13.40 

18.51 

13.81 

14.01 

11.42 

15.42 

CVMS 0 1h 2.49 

CVMS 0,1 1h 4.39 

CVMS 0,5 1h 4.94 

CVMS 0 3h 7.28 

CVMS 0,1 3h 9.73 

CVMS 0,5 3h 9.47 

                                                                     Fonte: Própria Autora (2019) 
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                   De fato, o conjunto de cerâmicas CFTS apresentou os maiores cristalitos de SiC, 

seguido pelos sistemas cerâmicos CVMS e CMTS, conforme afirmado anteriormente a partir 

de padrões de XRD [155]. Esta tendência pode ser explicada pelas diferentes quantidades de 

carbono residual (Clivre) produzidas após a pirólise, de acordo com o substituinte orgânico na 

estrutura do precursor do alcoxissilano. Espera-se a seguinte ordem decrescente em relação aos 

conteúdos de Clivre em função dos grupos orgânicos selecionados: fenil> vinil> metil. Portanto, 

a maior disponibilidade de carbono obtida nos precursores contendo grupos fenil possivelmente 

contribuiu para uma produção mais eficaz da fase SiC, resultando em cristalitos maiores, uma 

vez que os átomos de carbono na vizinhança dos átomos de silício auxiliam na formação de 

ligações Si-C, bem como pela reação de redução carbotérmica ou carborredução. 

               Na composição SiBCO, átomos de C das camadas grafíticas apenas se conectam aos 

átomos de Si e átomos de Si formam ligações mistas com átomos de C e O com uma geometria 

de tetraedro. O aumento do teor de carbono aumenta a quantidade de tetraedros com alto 

percentual de C, enquanto diminui a proporção de tetraedros Si-O4, justificando a formação in-

situ de domínios ricos em ligações Si-C.  

               Cerâmicas contendo B mostraram cristalitos de SiC maiores em comparação com 

amostras cerâmicas sem B. Em altas temperaturas, normalmente em torno de 1400 e 1500 oC, 

a presença de B nos materiais de oxicarbeto de silício favorece o consumo das unidades de Si 

e B para formar SiBOC, dando origem a uma separação de fase em aglomerados de SiC4 e 

borosilicato. O aumento proporcional de cristalitos de SiC conforme o teor de boro aumenta foi 

mais pronunciado para CMTS, seguido pela cerâmica CVMS. Essas cerâmicas revelaram 

principalmente, um efeito de desestabilização na rede de oxicarbeto de silício devido aos seus 

menores teores de Clivre. Portanto, um consumo mais eficaz de suas unidades mistas de Si e B 

provavelmente ocorreu, intensificando a ação do boro com a produção de nanocristais de SiC 

maiores. Em contraste, variações não proporcionais sobre os tamanhos de cristalito com a 
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quantidade de boro para cerâmicas CFTS podem ser explicadas a partir de seus perfis mais 

cristalinos, juntamente com as maiores quantidades de carbono livre que estabilizam a estrutura 

de oxicarbeto de silício em 1500 oC, influenciando diretamente o mecanismo de atuação do 

boro. 

           Em geral, foram obtidos maiores cristalitos de SiC para cerâmicas recozidas a 1500 oC 

durante 3 h, com destaque para as cerâmicas CVMS, embora algumas amostras tenham 

revelado um resultado oposto (Tabela 8). Sorarù et al. (2012) relataram maiores cristalitos de 

SiC (2,8 nm a 3,5 nm) e evolução estrutural da fase residual de carbono, variando entre 

estruturas turbostráticas e grafíticas, após tempos de espera de 1 e 10 h, respectivamente a 1400 

C.  Desta forma, os comportamentos opostos em relação aos tamanhos de cristalito de SiC 

verificados para essas cerâmicas contendo B e livre de B podem estar relacionados aos 

mecanismos de degradação térmica e, posteriormente, aos processos de separação de fases 

ocorridos em precursores estruturalmente distintos, produzindo unidades de silício em 

diferentes extensões [178]. 

 

5.4.4 Espectroscopia Raman 

 

Para confirmar a presença da fase Clivre na matriz cerâmica e compreender sua 

evolução/organização, empregou-se, para as cerâmicas, a espectroscopia Raman, com destaque 

para a análise das bandas D e G. A banda D usualmente ocorre em torno de 1350 cm-1, sendo 

observada em carbono amorfo ou nanocristalino. Exibe simetria A1g que corresponde ao modo 

de respiração de anéis aromáticos e está geralmente relacionada à presença de desordem 

estrutural, assinalada pela diminuição do tamanho de cristalitos. Já a banda G ocorre em torno 

de 1600 cm-1, de energia superior sendo atribuída às vibrações do modo de simetria E2g no 

grupo espacial D4h do grafite monocristalino. Corresponde à fase de carbono ordenado, presente 

em estruturas cíclicas e/ou lineares sendo ativa para os sítios de Csp2 [152]. 
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Assim, de acordo com o modelo proposto por Tuinstra e Koenig em 1970 [179], 

modelo TK, partindo-se de grafite perfeito, a razão das intensidades I(D)/I(G) aumenta 

proporcionalmente à quantidade de carbono desordenado e inversamente ao tamanho médio 

dos domínios de carbono (La), conforme Equação (10) a seguir: 

                                                                
𝐼(𝐷)

𝐼(𝐺)
=  

𝐶(λ)

𝐿𝑎
                                                           (10) 

Sendo C(λ) a constante que depende do comprimento de onda da radiação monocromática 

utilizada (neste caso, para 532 nm, C corresponde a 0,62 nm-2 ): La o tamanho médio dos 

domínios de carbono na direção dos planos de grafite, I a intensidade de cada banda e a  razão 

I(D)/I(G) é obtida pela razão entre as alturas das bandas D e G [180]. 

Porém, quando o sistema inicial contém domínios de carbono mais desordenados 

que decrescem tornando-se menores, decresce consequentemente a I(D) em relação a I(G) e a 

relação proposta no modelo TK passa a não ser válida. Assim, Ferrari e Robertson [149] 

propuseram que em materiais carbonáceos, na qual a fase de carbono é majoritariamente 

desordenada é verificado o aumento na organização dos domínios de carbono à partir do 

aumento de I(D) (referente à formação de anéis de seis membros), assim como o deslocamento 

da banda G para maiores valores de números de onda (referente à diminuição da quantidade 

sítios de Csp3), determinando assim o processo de ordenamento da fase de Clivre.  

Para este modelo passa a valer a seguinte Equação (11) [181]: 

                                                                
𝐼(𝐷)

𝐼(𝐺)
= 𝐶(λ)𝐿𝛼2                                                       (11) 

Assim, as etapas de amorfização dividem-se em três estágios determinados segundo 

a representação a seguir:  

C grafite (0% Csp3) ↔ Cg nanocristalino (0% Csp3) ↔ C amorfo (20% Csp3) ↔ C amorfo 

tetraédrico (85% Csp3).                                                                                              

1 2 3 
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Desta maneira, a espectroscopia Raman permite caracterizar as diferentes formas 

de carbono livre presentes nas cerâmicas, o processo de organização das fases e estimar defeitos 

estruturais após etapa de pirólise [92].  

Assim, sítios de Csp3 são substituídos por domínios Csp2 que aumentam de 

tamanho, podendo se ordenar em anéis aromáticos, aumentando a razão (ID/IG). Com o 

decorrer do processo de grafitização, a tendência é uma banda D proibida, pois estes anéis 

unem-se a fim de formarem uma estrutura de carbono mais ordenada. Em sistemas ricos em 

carbono há maior possibilidade de formação de domínios de carbono aromáticos enquanto que 

para sistemas com baixo teor de carbono podem precipitar carbono distribuído na matriz 

cerâmica de forma homogênea [149 152].  

Conforme os anéis aromáticos se unem, formando fases maiores (a partir de 

cristalitos maiores que 2 nm), há o aumento da intensidade relativa da banda D indicando maior 

organização da fase de carbono. Com o aumento da temperatura, os domínios crescem e podem 

coalescer formando uma rede interconectada no interior da matriz. Os domínios de carbono 

então, se assemelham ao arranjo cristalino mais ordenado e a banda D torna-se proibida.  

Diante do exposto, os três sistemas cerâmicos obtidos a 1500 ºC por 1 e 3 horas,  

representados pelas Figuras 43, 44 e 45, se enquadram no estágio 2 proposto por Ferrari e 

Robertson, no qual envolve a transição entre carbono nanocristalino (0% Csp3) e carbono 

amorfo (até 20% Csp3). Os espectros apresentaram as bandas D e G em torno de 1350 e 1580 

cm-1, respectivamente, como apresentados na Figura 43. Aparecem também no espectro duas 

outras bandas, derivadas das bandas de primeira ordem D e G e de menor intensidade, a banda 

2D em ~ 2500 cm-1 e a banda de combinação D + G em  ~ 2945 cm-1 [180].  

Observa-se para as CMTS 0,1 e 0,5, o surgimento de uma banda ao lado da banda 

G em ~1627 cm-1, a qual é derivada da banda D e atribuida ao modo D` do grafite [182,183]. 

Este comportamento pode ser explicado devido à substituição de C por átomos de B, formando 
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unidades de BC3 entre as folhas de grafite [184]. Este atua como defeito da estrutura cristalina 

aumentando assim a intensidade de ambas as bandas D e D` [185]. A cerâmica CFTS 0,5 3h 

apresentou bandas 213, 510 e 880 cm-1 referentes as ligações CSiC, SiOSi e BOSi, 

respectivamente. 

 

Figura 43 - Espectros Raman das cerâmicas obtidas a 1500 °C a partir de MTS, sem boro (0), 

B/Si=0,1 e 0,5; (a) 1h e (b) 3h (laser de excitação 532 nm, amostra em pó). 

 
 

Os dados espectrais Raman obtidos a partir das cerâmicas são: posições e largura à 

meia altura das bandas D e G (WD e WG), razão entre intensidades das bandas D e G [I(D)/I(G)] 

e razão I(2D)/I(G) e La. Estes foram extraídos pelo modelo matemático Lorentziano e estão 

apresentados na Tabela 9. Os espectros ajustados estão apresentados no Anexo 2.   

 

Tabela 9 - Parâmetros obtidos a partir dos espectros Raman como posições das bandas D e G 

e respectivas lagura à meia altura (WD e WG), razão I(D)/I(G), razão I(2D)/I(G) e La, para todas 

as cerâmicas derivadas de MTS. 

CERÂMICA D (cm1) G (cm-1) WD (cm-1) WG (cm-1) I(D)/I(G) I(2D)/I(G) La (nm) 

CMTS 0 1h 1360 1614 52,10 56,33 2,22 0,63 1,89 

CMTS 0 3h 1360 1615 61,58 57,11 1,68 0,49 1,64 

CMTS 0,1 1h 1362 1598 56,00 60,87 2,09 0,69 1,83 

CMTS 0,1 3h 1361 1598 49,47 45,54 2,20 1,06 1,88 

CMTS 0,5 1h 1363 1596 42,44 32,75 1,04 1,47 1,29 

CMTS 0,5 3h 1361 1595 44,00 32,33 1,08 1,83 1,32 

                                                                           Fonte: Própria Autora (2019) 
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As CMTS apresentaram valores um tanto contraditórios entre si, Tabela 9. Dentre 

as cerâmicas derivadas de MTS, registrou-se valores para banda G acima de 1600 cm-1 apenas 

para as cerâmicas sem adição de boro, indicando possível grafitização destes materiais. A 

relação ID/IG e consequentemente o tamanho de clusters de carbono, diminuíram com a maior 

proporção adicionada de boro, quando comparadas às demais cerâmicas. Assim entende-se que 

o teor de boro e tempo de recozimento não influenciaram diretamente na evolução do processo 

de organização da fase de carbono. [152,180].  

Porém,  a razão I2D/IG é apresentada mais intensa para as cerâmicas com razão 

B/Si = 0,5.  

De acordo com Miranzo et al, o aumento da razão I2D / IG ocorre devido ao 

crescimento epitaxial, isto é, deposição das folhas de grafeno em camadas de forma ordenada 

[186].  

A maior proporção de boro pode estar presente como aglomerados de óxidos na 

superfície, preenchendo os poros no material ou as camadas das folhas de carbono, atuando 

mais efetivamente na ordem dos nanodomínios que correspondem a fase Clivre [187, 188].  

Os espectros Raman para CFTS também apresentaram as bandas de G e D, com um 

parênteses para o espectro CFTS 0,5 1h. Esta amostra foi repetida algumas vezes, porém 

manteve-se o mesmo perfil demonstrado na Figura 44. 
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Figura 44 - Espectros Raman das cerâmicas obtidas a 1500 °C a partir de FTS, sem boro (0), 

B/Si=0,1 e 0,5; (a) 1h e (b) 3h (laser de excitação 532 nm, amostra em pó). 

 
 

A proporção B/Si = 0,5 para os dois tempos de pirólise apresentaram diferenças dos 

demais. A cerâmica CFTS 0,5 3h, assim como para a CMTS 0,5 3h apresenta bandas em 510 e 

880 cm-1 referentes as ligações SiOSi e BOSi, respectivamente. 

As cerâmicas derivadas de FTS na razão atômica B/Si = 0,1 e 0,5, com aumento do 

tempo de pirólise (3h) também apresentaram um maior ordenamento dos nanodomínios de 

carbono no interior da matriz cerâmica. Este comportamento também pode ser verificado pela 

maior razão I2D/IG (Tabela 10). 

 

Tabela 10 - Parâmetros obtidos a partir dos espectros Raman como posições das bandas D e G 

e respectivas lagura a meia altura (WD e WG), razão I(D)/I(G), razão I(2D)/I(G) e La, para as 

todas cerâmicas derivadas de FTS. 

 

CERÂMICA D (cm-1) G (cm-1) WD (cm-1) WG (cm-1) I(D)/I(G) I(2D)/ I(G) La (nm) 

CFTS 0 1h 1348 1613 55,59 50,10 1,93 0,78 1,76 

CFTS 0 3h 1352 1612 59,26 45,40 2,12 0,29 1,85 

CFTS 0,1 1h 1355 1613 55,89 50,99 2,44 0,50 1,98 

CFTS 0,1 3h 1355 1611 52,48 51,83 2,23 1,03 1,90 

CFTS 0,5 1h 1348 1613 55,92 49,43 2,01 1,08 1,80 

CFTS 0,5 3h 1349 1613 56,14 48,99 2,06 1,11     1,82 

                                                                Fonte: Própria Autora (2019) 
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Para este sistema , a posição da banda G foi obtida em valores acima de 1600 cm-1, 

o que indica efetiva grafitização de todos os materiais. 

Os valores de largura de banda para as cerâmicas foram muito próximos indicando 

que apesar da evolução da organização da fase de carbono este processo não foi influenciado 

diretamente pelo teor de boro e tempo de recozimento. 

Os espectros Raman para as cerâmicas derivadas de VMS estão apresentados na 

Figura 45. Apresentam bandas de G e D semelhantes entre si, sendo os dados espectrais 

representados na Tabela 11. 

Figura 45 - Espectros Raman das cerâmicas obtidas a 1500 °C a partir de VMS, sem boro (0), 

B/Si=0,1 e 0,5; (a) 1h e (b) 3h (laser de excitação 532 nm, amostra em pó). 

 
Dentre as cerâmicas derivadas de VMS, também registrou-se valores para banda G 

acima de 1600 cm-1, efetivando a grafitização destes materiais. Assim como anteriormente 

relatado, observa-se os valores muito próximos de largura de banda e entende-se que o teor de 

boro e tempo de recozimento não influenciaram diretamente na evolução do processo de 

organização da fase de carbono. Porém, a relação ID/IG e consequentemente o tamanho de 

clusters de carbono, na maioria dos casos aumenta com a adição de boro, quando comparadas 

às cerâmicas sem boro. Neste caso pode ter havido influência deste elemento para grafitização 

das cerâmicas.  
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Tabela 11- Parâmetros obtidos a partir dos espectros Raman como posições das bandas D e G 

e respectivas lagura a meia altura (WD e WG), razão I(D)/I(G) razão I(2D)/I(G) e La, para as 

todas cerâmicas derivadas de VMS. 

CERÂMICA D (cm-1) G (cm-1) WD (cm-1) WG (cm-1) I(D)/I(G) I(2D)/I(G) La (nm) 

CVMS 0 1h 

CVMS 0 3h 

1354 1612 59,47 47,13 1,63 0,98 1,62 

1358 1614 49,49 44,47 1,89 0,91 1,75 

CVMS 0,1 1h 1359 1614 49,68 47,27 2,12 1,81 1,85 

CVMS 0,1 3h 1352 1604 56,28 47,99 2,44 2,28 1,98 

CVMS 0,5 1h 1354 1604 55,63 49,87 2,16 1,42 1,87 

CVMS 0,5 3h 1359 1614 46,16 47,34 1,94 1,45 1,77 

Fonte: Própria Autora (2019). 

 

Comparando-se os três sistemas cerâmicos apenas com os resultados obtidos pela 

técnica Raman, não pode-se afirmar  que a adição de boro e o tempo de recozimento em 1500 

°C contribuíram efetivamente para a organização das fases de carbono livre no interior da matriz 

cerâmica. Por tratar-se de uma técnica pontual, os resultados obtidos em sua região de alcance 

necessitam de  correlação com as demais análises, como por exemplo: difratometria de raios X, 

realizadas anteriormente (Figuras 40, 41 e 42). 

 

5.4.5 Fisiossorção de Gás Nitrogênio a 77K 

 

Por meio das isotermas de adsorção e dessorção de N2, foi possível avaliar área 

específica (AS), região de micro e mesoporos, volume e tamanho médio de poros de cada 

sistema de cerâmicas derivadas de MTS, FTS e VMS a 1500°C por 1 e 3h [189]. Não foi 

possível obter isotermas de adsorção com resultados consideravelmente mensuráveis para 

CMTS. Os valores são muito baixos, não se encaixando na classificação de isotermas padrão 

de fisiossorção da IUPAC [190], fato este demonstrado pelos dados obtidos na Tabela 12.  
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Na Tabela 12, a seguir, estão distribuídos valores de área específica (AS) de cada 

cerâmica, volume de gás adsorvido (V) e o tamanho médio de poros (D), de acordo com as 

isotermas de adsorção e dessorção de nitrogênio. 

 

Tabela 12 - Dados texturais de área específica (AS), volume (V) e diâmetro médio de poros 

(D) obtidos a partir das isotermas de adsorção e dessorção de N2 dos materiais cerâmicos 

derivados de CMTS a 1500 ºC por 1 e 3h, sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,5. 

CERÂMICA ASa (m2g-1) Vb 10-3 (cm3g-1) Db (nm) 

CMTS 0 1h 0,37 0,47 5,12 

CMTS 0 3h 0,52 0,43 3,27 

CMTS 0,1 1h 0,03 0,15 19,26 

CMTS 0,1 3h 0,16 0,55 13,08 

CMTS 0,5 1h 0,08 0,78 13,85 

CMTS 0,5 3h 0,08 0,26 12,64 

(a) Área superficial específica calculada pelo método B.E.T (Brunauer-Emmet-Teller) (150) 

(b) Volume e diâmetro médio de poros calculados pelo método B.J.H (Barret-Joyner-Halenda) (151) 

                                                                     Fonte: Própria Autora (2019) 

 

Segundo observado, as cerâmicas apresentaram valores de área específica e volume 

de poros extremamente baixos. Maiores áreas e volumes de poros foram observados para as 

cerâmicas sem adição de boro, podendo assim supor que as estruturas com boro atuam 

ocupando os espaços existentes. Durante o processo de pirólise há liberação de compostos 

orgânicos voláteis, dentre eles o grupo CH3, que por seu pequeno tamanho degrada mais 

efetivamente ou é liberado na forma de gás. De acordo com Thommes et al., baixos valores de 

AS, podem estar associados à falta de condensação capilar durante a análise e fraca interação 

adsorvente-adsorvato [190].  

De acordo com a IUPAC, o tamanho e formato de poros determinam o tipo de 

histerese obtida para cada cerâmica, que podem ser observados na Figura 46. A presença de 

histerese (condensação capilar) sugere materiais mesoporosos [189-191].  
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Os materiais cerâmicos derivados de FTS sem boro, assim como na razão 0,1 com 

apenas 1h em 1500 °C, se encaixam no tipo H2a. Neste caso, o tamanho e formato de poros não 

são bem definidos, possuem geralmente abertura estreita, porém, com estrutura larga, 

clssificados como materiais mesoporosos. A CFTS 0,1 3h apresentou uma mudança no perfil, 

indicando ainda não completa definição de poros, porém, mais alargados, encaixando na 

histerese do tipo H2b. Segundo Thommes, este efeito atribuído ao maior tempo em 1500 °C.  

Para CFTS com maior razão atômica de boro (Si/B= 0,5), obteve-se histerese tipo 

H3 que difere da anterior por apresentar poros mais achatados [190], possivelmente devido à 

maior proporção de boro adicionada. 

Todas apresentaram histerese cujo tipo mudou com a maior proporção de boro e 

tempo a 1500°C. Os maiores sítios criados pela eliminação das estruturas fenil facilitam maior 

entrada das estruturas de boro no meio, potencializando tais diferenças. 
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Figura 46 - Isotermas de adsorção e dessorção de N2 das cerâmicas derivadas de FTS obtidas 

a 1500 oC em 1 e 3h, CFTS sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. Degaseificação: 

350ºC, 4h; 77,3K, área transversal molecular 0,162 nm2. 

 

 

De acordo com a Tabela 13, por meio das isotermas observou-se que as CFTS 

possuem área específica e tamanho de poros superiores quando comparadas ao conjunto de 

CMTS, visto que este sistema possui uma rede polimérica mais aberta por conta do volume 

vazio da estrutura cíclica dos grupos fenil. Há, portanto, uma perda de massa considerável 
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deixando a cerâmica mais porosa, assim como discutido anteriormente para a análise 

termogravimétrica.  

A maior área específica e volumes de poros foi encontrada para a cerâmica pura. 

Em geral, a adição do boro causou uma diminuição na área específica do material, já quando 

comparados os tempos em 1500 °C o que se observa é que o período de 3h ocasionou num 

aumento de poros. Há aumento do diâmetro de poros para o conjunto com maior proporção de 

boro, principalmente CFTS 0,5 1h, pois os poros presentes nos contornos de grãos se fundem 

para o crescimento dos cristalitos [35, 192]. Por isso, este aumento pode estar associada à 

diminuição da área específica destas cerâmicas [193]. 

 

Tabela 13 - Dados texturais de área específica (AS), volume (V) e diâmetro médio de poros 

(D), obtidos das isotermas de adsorção e dessorção de N2 dos materiais cerâmicos derivados de 

FTS a 1500 oC por 1 e 3h, CFTS sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 

CERÂMICA ASa (m2g-1) Vb (cm3g-1) Db (nm) 

CFTS 0 1h 

CFTS 0 3h 

159,41 0,11 2,97 

676,07 0,59 3,53 

CFTS 0,1 1h 85,78 0,21 4,13 

CFTS 0,1 3h 204,03 0,09 4,29 

CFTS 0,5 1h 85,00 0,34 16,32 

CFTS 0,5 3h 168,51 0,40 9,63 

(a) Área superficial específica calculada pelo método B.E.T (Brunauer-Emmet-Teller) [150] 

(b) Volume e diâmetro médio de poros calculados pelo método B.J.H (Barret-Joyner-Halenda) [151] 

                                                                     Fonte: Própria Autor (2019) 

 

De acordo com a IUPAC, as cerâmicas derivadas de VMS identificam-se com 

histerese do tipo H1, cujos poros possuem uma estreita distribuição de tamanhos, sendo 

relativamente mais uniformes que os demais (Figura 47). 
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Figura 47 - Isotermas de adsorção e dessorção de N2 obtidas a partir das cerâmicas derivadas 

de VMS obtidas a 1500 oC por 1 e 3h, CVMS sem boro e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 

Degaseificação: 350 ºC, 4h; 77,3K, área transversal molecular 0,162 nm2. 

 

 

Na Tabela 14 observam-se valores de área específica maiores que as cerâmicas de 

MTS, assim como volume adsorvido. As CVMS´s puras e na razão atômica B/Si= 0,5; 

pirolisadas por 3h em 1500°C apresentaram maiores valores de área específica, sendo que as 
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cerâmicas puras apresentaram também os maiores valores de volume de poros. De maneira 

geral, a adição de boro na cerâmica com 1h de tratamento térmico não causou diferença nos 

valores de áreas, entretanto revelou diminuição dos valores após tratamento por 3h em relação 

à cerâmica pura [194]. 

 

Tabela 14 - Dados texturais de área superficial específica (AS), volume (V) e diâmetro médio 

de poros (D) obtidos das isotermas de adsorção e dessorção de N2 dos materiais cerâmicos 

derivados de VMS a 1500 ºC por 1 e 3h, cerâmica pura e nas razões atômicas B/Si 0,1 e 0,5. 

CERÂMICA ASa (m2g-1) Vb 10-1 (cm3g-1) Db (nm) 

CVMS 0 1h 5,16 0,99 7,68 

CVMS 0 3h 16,37 0,41 10,02 

CVMS 0,1 1h 5,61 0,12 9,15 

CVMS 0,1 3h 4,94 0,14 11,43 

CVMS 0,5 1h 5,97 0,10 6,73 

CVMS 0,5 3h 11,84 0,26 8,92 

(a) Área superficial específica calculada pelo método B.E.T (Brunauer-Emmet-Teller) [150] 

(b)Volume e diâmetro médio de poros calculados pelo método B.J.H (Barret-Joyner-Halenda) [151] 

                                                                   Fonte: Própria Autor (2019) 

 

Segundo Duan, Ma e Chen (2013) [195], pode-se correlacionar a transformação da 

estrutura dos poros das cerâmicas ao processo de decomposição térmica dos polissiloxanos, 

como separação de fases, por exemplo, já que, este processo depende essencialmente da 

temperatura de pirólise. 

Para este conjunto cerâmico houve um aumento no diâmetro de poros para todos os 

tempos de 3h em 1500°C, sendo este fundamental para a fusão dos poros e crescimento dos 

cristalitos [35]. 

Todas as cerâmicas apresentaram característica de material mesoporoso com 

diâmetros entre de 2 nm a 50 nm (500Å) [196, 197]. De acordo com os dados obtidos, percebe-

se que os valores para área específica estão diretamente relacionados ao grupo lateral de cada 

material, MTS < VMS < FTS. Este último, quando comparado aos demais apresenta maior 
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perda de massa durante o processo. Para cada conjunto, o tempo de 3h em 1500 °C também 

apresentou as maiores áreas específicas.  

A adição de boro não promoveu expressiva diferença entre as cerâmicas. Este, em 

geral, promove uma maior reticulação de rede e consequente menor mobilidade podendo 

interferir na não diferenciação no tamanho dos poros [198].  

 

5.5 AVALIAÇÃO DO COMPORTAMENTO VOLTAMÉTRICO DE TERC – BUTIL 

HIDROQUINONA (TBHQ) NAS CERÂMICAS SIBCO E SICO.  

 

Após a caracterização das cerâmicas derivadas dos três diferentes precursores e a 

partir das informações obtidas referentes à formação da fase SiC e comportamento da fase Clivre, 

tais materiais foram inicialmente investigados como possíveis sensores eletroquímicos para 

determinação de TBHQ. Este antioxidante apresenta a espécie oxidada e reduzida 

caracterizando-se como sistema eletroquimicamente quase-reversível ou nernstiniano, 

governada pela equação de Nernst.  

Assim, a técnica de voltametria cíclica foi selecionada para este sistema 

eletroquimicamente reversível. Para obtenção dos parâmetros envolvidos neste processo 

utilizou-se a Equação 12 abaixo [199]. 

                                                         ∆𝑬 = 𝑬𝒑𝒂 − 𝑬𝒑𝒄 = 𝟎,𝟎𝟓𝟗/𝒏                                        (12) 

 

Sendo ΔE, com valor de 0,059 V, a diferença de potencial anódico e catódico, Epa e Epc, 

respectivamente e n o número de elétrons envolvidos no processo.  

 

As pastas cerâmicas derivadas de MTS, quando analisadas, não apresentaram perfil 

voltamétrico definido. A Figura 48 apresenta os resultados obtidos a partir das análises das 

pastas contendo CMTS sem boro e na proporção B/Si = 0,5 por 3h. 
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                   Na ausência de boro foram obtidos apenas ruídos de baixa amplitude, demonstrando 

ausência de eletroatividade. À medida que as proporções de boro foram adicionadas, iniciou-se 

um voltamograma, porém, sem definição. Esta situação indica que a cerâmica em questão, 

mesmo com adição de boro, não permitiu a passagem de corrente para a efetiva transferência 

de elétrons na interface eletrodo-solução, sendo assim muito resistivas e não adequadas para 

uso como sensores eletroquímicos. Também, pode-se  relacionar com a hidrofobicidade do  

material cerâmico, ou seja, molhabilidade da pasta pela solução da cela eletroquímica. Neste 

caso, o analito presente na solução não efetua as reações de troca eletrônica pois não alcança a 

superfície do eletrodo, não originando, portanto, picos de oxidação e redução. Para confirmar 

esta característica foram realizadas medidas de ângulo de contato da superfície do eletrodo com 

solução aquosa, para as cerâmicas com melhores respostas, que serão apresentadas 

posteriormente.  

Figura 48 - Voltamogramas cíclicos obtidos com eletrodos de pasta cerâmica:Nujol, na 

proporção 70:30 (% m/m), preparada com CMTS para análise de TBHQ, a) sem boro e b) razão 

B/Si = 0,5 a 1500 °C por 3h. Condições: eletrólito de suporte tampão TrisHCl 0,05 molL-1 (pH 

7,0), 50 mVs-1, TBHQ 0,1 mmol L-1, 3° ciclo 

 
 

Assim, seguiram-se as análises voltamétricas para os dois conjuntos cerâmicos 

CFTS e CVMS, obtendo-se picos de oxidação e redução (0,15 e -0,09 V, respectivamente). A 

partir destas melhores respostas, as cerâmicas derivadas de FTS e VMS foram submetidas ao 

tratamento com HF (20%), com a finalidade de aumentar a porosidade do material minimizando 
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ou extraindo grande parte das fases isolantes e deixando mais expostas as fases condutoras 

presentes no material. 

Na Figura 49, estão ilustrados os voltamogramas cíclicos de CFTS antes e após 

tratamento com HF em comparação ao eletrodo de carbono vítreo. As cerâmicas sem o 

tratamento apresentaram valores de corrente anódica maiores, inclusive que do carbono vítreo,. 

Além disso, este mesmo sistema apresentou os menores valores de variação nos potenciais, 

demonstrando que provavelmente, os processos de oxidação e redução aconteceram mais 

rapidamente para o mesmo, indicando efeito eletrocatalítico no material, Tabela 15. 

Após o tratamento com HF, o perfil dos voltamogramas tornou-se mais alargado, 

apresentando picos de oxidação e redução apenas para as amostras com 3 horas de recozimento. 

Uma exceção para CFTS HF 0 3h, que apresentou ganho signinificativo de corrente. O perfil 

alargado se deve a elevada corrente capacitiva gerada pelo acúmulo de elétrons na superfície 

do eletrodo de pasta cerâmica [200], Tabela 16. 

Figura 49 - Voltamogramas cíclicos para análise de TBHQ (0,1 mmol L-1) obtidos com 

eletrodos de pasta das cerâmicas:Nujol, na proporção 70:30 (% m/m), para CFTS (a) CFTS 

após tratamento com HF (b) e eletrodo de carbono vítreo (CV). Condições: eletrólito de suporte 

tampão trisHCl 0,05 molL-1 (pH 7,0), 50 mVs-1, 3° ciclo. 
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Tabela 15 - Potenciais de picos catódico (Ec) e anódico (Ea), intensidade de picos anódico (Ia) 

e catódico (Ic) para os eletrodos comercial de carnono vítreo (CV) e os de pasta preparados 

com as cerâmicas CFTS. 

CERÂMICA  Ia (µA) Ea (V) Ic (µA) Ec (V) 

CFTS 0 1h 2.602  0.135  -1.527  -0.176  

CFTS 03h 2.089  0.233  -1.590  -0.218  

CFTS 0,1 1h 8.842  0.110  -5.236  -0.158  

CFTS 0,1 3h 4.168  0,032  -2.060  -0.950  

CFTS 0,5 1h - - - - 

CFTS 0,5 3h 12.690  0.056  -7.800  -0.127  

CV 1.190  0.163  -0.949  -0.113  

                                                                          Fonte: Própria Autor (2020) 

Tabela 16 - Potenciais de picos catódico (Ec) e anódico (Ea),intensidade de picos anódico (Ia) 

e catódico (Ic) para os eletrodos comercial de carnono vítreo (CV) e os de pasta preparados 

com as cerâmicas CFTS com tratamento com HF. 

CERÃMICA Ia (µA) Ea (V) Ic (µA) Ec (V) 

CFTS0 1h HF - - - - 

CFTS0 3h HF 4,201  0,335  -11,728  -0,115  

CFTS0,1 1h HF - - - - 

CFTS0,1 3h HF 1,228  0,295  -2,757  -0,083  

CFTS0,5 1h HF - - - - 

CFTS0,5 3h HF 0,621  0,190  -0,472  -0,233  

CV 1.190  0.163  -0.949  -0.113  

                                                                         Fonte: Própria Autor (2020) 

Onde potenciais de pico anódico (Ea) e catódico (Ec), intensidades de corrente de picos 

anódicos (Ia) e catódicos (Ic). 

 

Como já mencionado anteriormente, o tratamento químico com solução aquosa de 

HF foi empregado com o objetivo de remover/ lixiviar fases isolantes que poderiam encobrir 

fases semicondutoras (SiC) e condutoras (Cgrafite) formadas na matriz cerâmica.  

Os voltamogramas referentes às pastas de CVMS encontram-se na Figura 50. 

Diferentemente das CFTS, os voltamogramas obtidos a partir do material eletródico constituído 

de CVMS sem tratamento não atingiram desempenho eletroanalítico satisfatório (valor superior 

ao carbono vítreo apenas para CVMS 0 1h), e sim um perfil mais alargado, com pouca 
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diferenciação de picos de oxidação e redução, Tabela 17. Nas cerâmicas pós-tratamento, houve 

um aumento considerável da corrente capacitiva tornando não mensuráveis estes valores, por 

isso apresentam-se apenas valores de pasta cerâmica sem tratamento com HF.  

 

Figura 50 - Voltamogramas cíclicos para análise de TBHQ (0,1 mmol L-1) obtidos com 

eletrodos de pasta de cerâmica:Nujol na proporção 70:30 (% m/m), para CVMS sem tratamento 

com HF e eletrodo de carbono vítreo (CV). Condições: eletrólito de suporte tampão trisHCl 

0,05 molL-1 (pH 7,0), 50 mVs-1, 3° ciclo. 
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Tabela 17 - Potenciais de picos catódico (Ec) e anódico (Ea), intensidade de picos anódico (Ia) 

e catódico (Ic) para os eletrodos comercial (CV) e os de pasta preparados com as cerâmicas 

derivadas de VMS sem HF. 

 
CERÂMICA Ia (µA) Ea (V) Ic (µA) Ec (V) 

CVMS 0 1h 1.584  0.224  -1.113  -0.205  

CVMS 0 3h 0.911  0.280  -0.530  -0.229  

CVMS 0,1 1h 0.715  0.432  - - 

CVMS 0,1 3h 0.689  0.190  -0.398  -0.157  

CVMS 0,5 1h 0.445  0.300  -0.190  -0.260  

CVMS 0,5 3h - - - - 

CV 1.190  0.163  -0.949  -0.113  

                                                                      Fonte: Própria Autora (2020) 
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Além da exceção já mencionada, os perfis voltamétricos da cerâmica VMS pura 

(3h) e na presença de boro apresentam intensidade de correntes menores do valor que o 

verificado para o eletrodo de carbono vítreo, de acordo com a Tabela 17. Assim, apenas 

apresentam-se dados referentes às pastas cerâmicas sem tratamento com HF.  

A partir destas respostas, as cerâmicas tratadas com HF foram também analisadas 

por difratometria de  raios X (DRX) e espectroscopia Raman, a fim de investigar a eficiência 

deste tratamento para obtenção de fases condutoras no material. 

Nas Figuras 51 e 52, estão apresentados análises de DRX para as cerâmicas 

derivadas de FTS após tratamento com HF.  

                      Bem como os materiais não tratados, os picos a 35,5, 60 e 72 ° (2θ) também foram 

identificados referentes aos planos cristalográficos (111), (220) e (311) característicos da fase 

SiC. Além disso, identifica-se um halo na região de 24 ° (2θ),atribuído à matriz aleatória de 

oxicarbeto de silício misto (SiOxC4-x, 1 ≤ x ≤ 3) e (BOyC3-y, 1 ≤ y ≤ 2), além de uma 

protuberância em torno de 43 ° (2θ) atribuída à fase de carbono desordenada. 

 

Figura 51 - Difratogramas de raios X dos materiais derivados de FTS obtidos por pirólise a 

1500 ºC, durante (a)1h e (b)3h: CFTS sem boro e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 0,5 após 

tratamento químico com HF. Radiação CuKα λ=1,54060 Å, 40kV, 30 mA, passo angular 0,05º, 

passo de tempo 15s. 
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Cerâmicas com maior razão molar B/Si = 0,5 apresentaram picos mais intensos 

referentes ao SiC, se comparados aos demais, indicando cristalização mais efetiva destes 

materias, podendo-se atribuir à quantidade de boro adicionada. Além disso, o pico mais intenso 

em 43° (2θ), plano (100) associado a uma maior quantidade de carbono residual, devido ao 

maior teor de insaturação dos anéis aromáticos dos precursores [201]. O halo em 24° (2θ) é 

quase imperceptível, sugerindo organização da fase amorfa.  

Os valores de tamanho médio de cristalitos βSiC, obtidos por meio da equação de 

Scherrer, apresentam-se na Tabela 18. 

 

Tabela 18 - Tamanho médio de cristalitos β-SiC para as cerâmicas derivadas de FTS após 

tratamento químico com HF, a 1500 ºC durante 1 e 3 h: CMTS sem boro e nas razões atômicas 

B/Si = 0,1 e 0,5. 

CERÂMICA TAMANHO MÉDIO 

CRISTALITO β-SiC (nm)a 

CFTS 0 1h HF   8,72 

CFTS 0 3h HF   6,75 

CFTS 0,1 1h HF   16,13 

CFTS 0,1 3h HF 11,14 

CFTS 0,5 1h HF 18,23 

CFTS 0,5 3h HF 20,55 

                                                                            a Valores calculados pela equação de Scherrer. 

                                                               Fonte: Própria Autora (2019) 

 

De forma geral, após o tratamento químico com solução aquosa de HF observa-se 

aumento esperado no tamanho de cristalitos, devido à quantidade de carbono na matriz, que 

colabora para a evolução dos cristais. Este, age extraindo domínios ricos em ligações Si-O 

causando alivio de tensão entre as folhas de grafeno, possibilitando melhor acomodação das 

estruturas e organização espacial da fase de carbono grafite [196, 197].  

Dentre os materiais, CFTS 0,5 1h e 3h, apresentaram os valores mais altos, 

confirmando a cristalização mais eficaz destes materiais. 
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Na Figura 52, estão apresentados análises de DRX para as cerâmicas derivadas de 

VMS após tratamento com HF.  

 

Figura 52 - Difratogramas de raios X dos materiais derivados de FTS obtidos por pirólise a 

1500 ºC, durante (a)1h e (b)3h: CVMS sem boro e nas razões atômicas B/Si = 0,1 e 0,5 após 

tratamento químico com HF. Radiação CuKα λ=1,54060 Å, 40kV, 30 mA, passo angular 0,05º, 

passo de tempo 15s. 

 

 

Os difratogramas das CVMS indicam menos cristalização do que CFTS, podendo-

se justificar pelo menor teor de insaturação do precursor VMS e menos carbono no reagente 

inicial, dificultando a reação de caborredução durante a pirólise. 

Comparando as cerâmicas de SiCO e SiBCO antes e depois do tratamento químico 

com solução aquosa de HF observa-se um aumento de um halo centrado em 24° (2θ) 

evidenciando intenso processo de amorfização destas cerâmicas. Segundo Biasetto et al (2008) 

[123], como a matriz cerâmica de SiOC é constituída de arranjos entre átomos de carbono e 

sítios tetraédricos de silício em diferentes proporções e disposições espaciais, alguns sítios de 

Si-O podem ser protegidos pelas ligações mistas Si-C e pela camada de carbono,  havendo 

assim uma barreira ao ataque do íon fluoreto [121]. 

Os valores de tamanho médio de cristalitos βSiC, obtidos por meio da equação de 

Scherrer, apresentam-se na Tabela 19.  
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Tabela 19 - Tamanho médio de cristalitos β-SiC para as cerâmicas derivadas de VMS após 

tratamento químico com HF, a 1500 ºC durante 1 e 3 h: CVMS sem boro e nas razões atômicas 

B/Si = 0,1 e 0,5. 

CERÂMICA TAMANHO MÉDIO 

CRISTALITO β-SiC (nm)a 

CVMS 0 1h HF 2,39 

CVMS 0 3h HF 5,11 

CVMS 0,1 1h HF 4,43 

CVMS 0,1 3h HF 3,22 

CVMS 0,5 1h HF 2,78 

CVMS 0,5 3h HF 3,41 

                                                                                a Valores calculados pela equação de Scherrer. 

                                                             Fonte: Própria Autora (2019) 

 

Comparando-se aos materiais não tratados, estas cerâmicas pós tratamento químico 

com HF apresentaram menor tamanho de cristalito e pouca diferenciação entre eles. O ataque 

do íon fluoreto  causou maior amorfização deste material, já mencionada anteriormente pelo 

aumento do halo, a estrutura química deste material pode ter agido mais efetivamente como 

barreira para o ataque [121].  

Assim, para verificar o desempenho do tratamento químico no comportamento da 

fase de carbono dispersa nas cerâmicas utilizou-se espectroscopia Raman. A Figura 53 

apresenta os espectros referentes às cerâmicas derivadas de FTS após tratamento com HF. 

Os espectros apresentaram as bandas D e G em torno de 1350 e 1600 cm-1, 

respectivamente. Aparecem também no espectro duas outras bandas, derivadas das bandas de 

primeira ordem D e G e de menor intensidade a banda 2D em ~ 2700 cm-1 e a banda de 

combinação D + G em  ~ 2945 cm-1 [180].  
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Figura 53 - Espectros Raman das cerâmicas obtidas a 1500 °C a partir de FTS, sem boro (0), 

B/Si=0,1 e 0,5; (a) 1h e (b) 3h após tratamento após HF (laser de excitação 532 nm, amostra 

em pó). 

 
 

Os dados espectrais Raman obtidos a partir das cerâmicas são: posições e largura à 

meia altura das bandas D e G (WD e WG), razão entre intensidades das bandas D e G [I(D)/I(G)], 

razão I(2D)/I(G) e La. Estes foram extraídos pelo modelo matemático Lorentziano e estão 

apresentados na Tabela 20.  

 

Tabela 20 - Parâmetros obtidos a partir dos espectros Raman como posições das bandas D e G 

e respectivas lagura à meia altura (WD e WG), razão I(D)/I(G), razão I(2D)/I(G) e La, para todas 

as cerâmicas derivadas de FTS após tratamento com HF. 

CERÂMICA D (cm1) G (cm-1) WD (cm-1) WG (cm-1) I(D)/ I(G) I(2D)/ I(G)  La(nm) 

CFTS 0 1h HF 1347 1608 56,11 44,01 1,93 0,085 1,76 

CFTS 0 3h HF 1350 1607 51,88 45,62 2,07 0,13 1,83 

CFTS 0,1 1h HF 1353 1608 50,62      47,73 2,37 0,17 1,96 

CFTS 0,1 3h HF 1347 1612 46,29 49,90 1,80 0,19 1,70 

CFTS 0,5 1h HF 1360 1616 43,09 44,87 2,31 0,20 1,93 

CFTS 0,5 3h HF 1355 1607 42,61 53,71 2,03 0,21 1,81 

                                                                              Fonte: Própria Autora (2019) 
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Após o tratamento químico com HF, Tabela 20, as cerâmicas apresentaram 

características muito semelhantes às cerâmicas não tratadas, com processos muito semelhantes 

de grafitização e organização de fases de carbono [152, 181].  

As relações ID/IG, I2D / IG e tamanho de clusters de carbono não diferiram muito 

entre si. Assim, entende-se que o tratamento químico não influenciou efetivamente para o 

processo de grafitização destas cerâmicas [186].  

Os espectros Raman para as cerâmicas derivadas de VMS após tratamento com HF 

estão apresentados na Figura 54. Os dados espectrais estão representados na Tabela 21. 

 

Figura 54 - Espectros Raman das cerâmicas obtidas a 1500 °C a partir de VMS após tratamento 

com HF, sem boro (0), B/Si=0,1 e 0,5; (a) 1h e (b) 3h (laser de excitação 532 nm, amostra em 

pó). 

 

 

É importante notar que as CVMS tratadas com HF apresentaram valores 

ligeiramente maiores de razão ID/IG e La com 3h de recozimento, indicando um processo de 

maior grafitização destas cerâmicas em particular. 
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Tabela 21 - Parâmetros obtidos a partir dos espectros Raman como posições das bandas D e G 

e respectivas lagura a meia altura (WD e WG), razão I(D)/I(G) razão I(2D)/I(G) e La, para todas 

as cerâmicas derivadas de VMS após tratamento com HF. 

CERÂMICA D(cm-1) G(cm-1) WD (cm-1) WG (cm-1) I(D)/I(G) I(2D) /IG) La (nm) 

CVMS 0 1h HF 1353 1613 54,44 38,24 1,82 0,06 1,71 

CVMS 0 3h HF 1355 1611 52,20 49,74 2,11 - 1,84 

CVMS 0,1 1h HF 1354 1607 47,92 47,42 1,75 2,22 1,68 

CVMS 0,1 3h HF 1355 1612 52,61 51,50 2,28 1,20 1,92 

CVMS 0,5 1h HF 1351 1602 51,15      44,24 1,91 0,16 1,76 

CVMS 0,5 3h HF 1352 1601 47,92 46,38 2,42 0,09 1,98 

                                                                Fonte: Própria Autora (2019) 

 

Segundo a pontualidade apresentada pela espectroscopia Raman, somada às 

peculiaridades dos dois sistemas, pôde-se observar que  o tratamento químico foi mais presente 

e acentuado para as CVMS. Por se tratar de uma matriz complexa, o tratamento com HF pode 

não ter agido na dissolução dos sítios SiO (SiO4, SiO3C, SiO2C2, SiOC3) de forma completa, 

ocasionando os resultados obtidos. 

 

5.5.1 Molhabilidade da Superfície dos Eletrodos de Pasta Cerâmica  

 

A fim de esclarecer o desempenho dos eletrodos preparados com as cerâmicas 

CFTS e CVMS, foram realizadas medidas de ângulo de contato da solução aquosa na superfície 

dos eletrodos de trabalho. Neste experimento foi utilizado como tampão solução aquosa de 

TBHQ 0,1 mol L-1 em pH 7,0, mesmo eletrólito utilizado nas análises de voltametria cíclica e 

a gota de solução foi depositada na superfície da pasta de cerâmica com Nujol. Estas condições 

simulam o mais idêntico possível o ambiente da cela eletroquímica, onde ocorreu a reação de 

troca de elétrons.  
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A Figura 55 mostra as fotos obtidas nos ensaios de molhabilidade utilizando os 

eletrodos de pastas cerâmicas, incluindo o delineamento da gota aquosa e medida do ângulo de 

contato. Ângulos mais agudos formados entre as interfaces líquido/eletrodo e líquido/ar, 

indicam maior afinidade do eletrodo com a solução - características hidrofílicas, enquanto que 

para ângulos mais obtusos a afinidade do eletrodo com a solução diminui - materiais mais 

hidrofóbicos.  

 

 Figura 55 - Fotos da gota de solução aquosa de tampão TBHQ na superfície dos eletrodos de 

cerâmicas de SiOC derivadas de FTS e VMS,  obtidas a 1500 oC por 1 e 3h de recozimento. 

 

Em geral, todos os eletrodos demonstraram afinidade com a solução. Dentre elas, 

as cerâmicas FTS 0,1 3h, FTS 0,1 3h HF e VMS 0 3h apresentaram ângulos mais agudos que 

das demais cerâmicas do mesmo grupo. Esse resultado concorda com o desempenho 

voltamétrico das cerâmicas uma vez que a maior hidrofilicidade possibilita maior contato da 

superfície do eletrodo com a solução, permitindo troca de elétrons mais eficiente na interface e 

melhor desempenho eletroquímico.  
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Uma maior solvatação e molhabilidade do material pode ter sido proporcionada 

pela interação das moléculas iônicas do solvente com as  ligações Si-O de caráter mais iônico 

que as ligações Si-C e C-C presente nas cerâmicas em maior quantidade. Ainda acentuando 

mais o caráter iônico há os dois pares de elétrons não-ligados nos átomos de oxigênio. Porém, 

a presença de ligações Si-O desfavorecem a condução elétrica.   

No geral, a propriedade física de molhabilidade somada às demais caracterizações 

pode ser apresentava como justificativa para os estudos voltamétricos principalmente para as 

CFTS. 

 

5.5.2 Determinação da área eletroativa e do coeficiente de difusão 

 

Depois de obtidos os voltamogramas anteriores, as melhores respostas foram 

selecionadas para determinação do cálculo da área eletroativa, assim como estudo da velocidade 

de varredura. Para determinação da área eletroativa, empregou-se o par redox ferrocianeto de 

potássio, com tampão tris- HCl em pH 7 para medidas voltamétricas. Observa-se pela Equação 

12 abaixo que os estados de oxidação do ferro transitam entre 3+ e 2+. 

 

                                                   [Fe(CN)6]
-3+ e- ↔ [Fe(CN)6]

-4                                            (12) 

 

Primeiramente escolheu-se as cerâmicas derivadas de FTS sem o tratamento com 

HF uma vez que não foram obtidos resultados consideráveis entre as amostras tratadas. Em 

seguida foram refeitas medidas voltamétricas nas seguintes velocidades de varredura: 10, 30, 

50, 70, 90, 110, 130 e 150 mVs-1. A partir dos dados obtidos construíram-se gráficos de log da 

corrente (pico anódico) em função do log da velocidade (Log[Ia] versus Log[v]). A literatura 

descreve materiais com inclinação próxima a 0,5 como sistemas controlados por difusão, 

enquanto aqueles próximos a 1,0 controlados por adsorção [204]. Assim, a maioria dos 
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eletrodos apresentou inclinações mais próximas a 0,5, sendo então controlados por difusão 

enquanto que apenas o sistema CFTS 0,1 3h apresentou inclinação próximo  a 1, indicando ser 

controlado por adsorção.  

A Figura 56 apresenta os resultados mencionados anteriormente para o eletrodo de 

pasta contendo CFTS 0 1h. Os resultados das demais amostras estão apresentados no Anexo 3.  

 

 

Figura 56 - Relação Log[Ipa] versus Log[v] (a) e Voltamogramas cíclicos (b) obtidos variando 

a velocidade de varredura para o eletrodo de pasta cerâmica derivadas de FTS, obtidas a 1500oC 

por 1h, sem adição de boro (CFTS 0 1h). 

 

 

Em seguida, construiu-se um gráfico (Figura 57) da corrente de pico anódico (Ipa) 

em função da raiz quadrada da velocidade (v1/2), para, a partir do coeficiente angular da reta, 

associados à equação de Randles Sevicik (Equação 12), calcular a área eletroativa dos materiais 

[204]. Os demais gráficos obtidos estão apresentados no Anexo 4. 

 

                                                    Ipa = 2,69 × 105 n 3/2 A c D1/2 v1/2                                         (12) 

 

Sendo Ipa a intensidade de corrente de pico (A), υ a velocidade de varredura (V s-1), c a 

concentração da molécula sonda K4[Fe(CN)6] = 2x10-6 mol cm-3, n o número de elétrons 

envolvidos na reação redox (1e-), A a área eletroativa do eletrodo (cm2) e D o coeficiente 

difusional da molécula sonda (7,6 × 10-6 cm2 s -1). 
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Figura 57 - Relação Ipa versus v1/2 para o eletrodo de pasta cerâmica derivadas de FTS, obtida 

a 1500 oC por 1h, sem adição de boro (CFTS 0 1h). 

 
 

Portanto, para determinar o coeficiente de difusão da molécula de TBHQ frente às 

pastas cerâmicas, medidas cronoamperométricas nas concentrações (50,100,150 e 200 µmol/L) 

foram realizadas, no intervalo de tempo de 60 segundos e potencial máximo de oxidação do 

analito (0,15 V). A Figura 58 ilustra os cronoamperogramas obtidos nestas condições para a 

amostra CFTS 0 1h. Os gráficos para as demais amostras estão apresentados no Anexo 5. 

 

Figura 58 - Cronoamperogramas obtidos para a pasta cerâmica contendo a amostra CFTS 0 

1h na presença de TBHQ (0,1 mmol L-1), eletrólito de suporte tampão tris HCl 0,05 mol L-1 

(pH 7,0). 

 

Com base nestes cronoamperogramas, foram obtidos gráficos de corrente (I) pelo 

inverso da raiz quadrada do tempo (t-1/2) conforme ilustrados na Figura 58. Estes tempos foram 
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escolhidos aleatoriamente, porém anteriores ao equilíbrio ( 0,6; 1,2; 1,8; 2,4; 3,0; 3,6 e 4,2 

segundos). Assim como anteriormente, a média dos coeficientes angulares de cada equação da 

reta foi ultilizada na equação de Cottrell, apresentada na Equação 13 [206].  

 

                                                             𝐼 =
𝑛 𝐹 𝐴𝑒 𝐶0𝐷0

1/2
 

𝜋1/2𝑡1/2
                                                     (13) 

 

Sendo n o número de elétrons (2e-) para TBHQ, calculado pela equação Ep – Ep/2 = 59 mV/n de 

acordo com a literatura, F a constante de Faraday (96500 C mol-1) e Ae  a área eletroativa dos 

eletrodos, determinada anteriormente [206]. Os demais gráficos obtidos estão apresentados no 

Anexo 6. 

 

Figura 59 - Relação linear de I versus t-1/2 para o eletrodo de pasta cerâmica contendo a amostra 

CFTS 0 1h, obtida a partir do respectivo cronoamperograma. 

 

 

A Tabela 22 apresenta os eletrodos de pasta formados pelas cerâmicas derivadas de 

CFTS, seus respectivos valores de áreas eletroativas e coeficientes de difusão. 

 

 

 



125 

 

Tabela 22 - Valores de área eletroativa e coeficiente de difusão para os eletrodos de trabalho 

contendo as cerâmicas CFTS. 

PASTA 

CERÂMICA 
Área Eletroativa (cm2)          D0 (cm2 s-1) 

CV 0,007 1,29 x10-5 

CFTS 0 1h 0,012 3,52 x10-7 

CFTS 0 3h 0,011 6,63 x10-6 

CFTS 0,1 1h 

CFTS 0,1 3h 

0,017 1,05 x10-5 

0,080 3,84 x10-4 

CFTS 0,5 1h - - 

CFTS 0,5 3h 0,050 8,84 x10-8 

                                                                  Fonte: Própria Autora (2019) 

 

Primeiramente é possível notar que os valores de área eletroativa dos eletrodos de 

pasta cerâmica foram todos superiores do carbono vítreo, o que corrobora com os valores de 

correntes também superiores [207-209]. Além disso, o desempenho voltamétrico do  material 

CFTS 0,1 3h também pode ser associado ao maior valor de Ae entre os demais materiais. 

                 Os valores dos coeficientes de difusão obtidos para a maioria dos eletrodos são 

próximos aos valores encontrados na literatura para TBHQ, como em Karthikeyan et al (2019) 

e Ziyatdinova et al (2020), que apresentou valores D0 de 9,1 × 10−6 e 1,19 × 10−5 

respectivamente. Contudo, o eletrodo do material CFTS 0,5 3h, que atingiu o maior valor de 

corrente, apresentou D0 menor que os demais e da literatura [210,211]. Como anteriormente 

concluído que o sistema predominante para este material é difusional, o valor D0 e o 

desempenho voltamétrico alto indicam que a relação entre o eletrodo e o seio da solução não 

oferece uma expressiva resposta eletroanalítica. Também, o material CFTS 0,1 3h apresentou 

um valor D0 superior aos demais, que também confirma o estudo anterior mostrando que o 

sistema é controlado por adsorção.  
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                         Os maiores valores de área eletroativa devem-se aos sítios ou áreas eletródicas 

presentes na superfície do material, onde ocorrem as transferências eletrônicas do analito, 

associadas, portanto, à corrente de pico. 

 

5.5.3. Determinação dos parâmetros cinéticos  

  

Com o objetivo de contribuir ainda mais para a avaliação do uso de materiais CFTS 

como sensores eletroanalíticos, dois parâmetros também foram determinados, elucidando 

questões sobre cinética do processo de oxidação e redução do TBHQ para cada sensor. 

A partir do estudo da velocidade de varredura, realizado anteriormente para os 

eletrodos de trabalho, determinou-se o coeficiente de transferência de carga (α) e a constante 

de velocidade de transferência eletrônica (Ks).  

Os coeficientes de transferência de carga anódico (α) foram obtidos pela associação 

aos coeficientes angulares das relações lineares dos potenciais de corrente de pico (Ep) em 

função do logaritmo da velocidade de varredura (log v) e da Equação 14. O gráfico referente 

ao eletrodo de trabalho contendo a cerâmica CFTS 0 1h pode ser observado na Figura 60, e os 

demais gráficos, no Anexo 7.  

 

 
𝐸𝑝

𝑙𝑜𝑔𝑣
=

2,3𝑅𝑇

(1−𝛼 𝑎𝑛ó𝑑𝑖𝑐𝑜).𝑛.𝐹
                                                                  (14) 

 

Sendo E o potencial de corrente de pico, v a velocidade de varredura (V s-1), R a 

constante geral dos gases (R = 8,314 J mol-1 K-1 ), T a temperatura (T = 298 K), n número de 

elétrons envolvidos no processo, F a constante de Faraday (F= 96500 C mol-1) e α o coeficiente 

de transferência de carga.  
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Figura 60 - Relação linear dos potenciais de corrente de pico (E) em função do 

logaritmo da velocidade de varredura (log v) (a) e voltamograma cíclico (b) obtidos variando a 

velocidade de varredura para o eletrodo de pasta cerâmica derivadas de FTS, obtidas a 1500 oC 

por 1h, sem adição de boro (CFTS 0 1h).  

a)                                                                                        b) 
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                                                                  Fonte: Própria Autora (2020) 

 

 

A constante de velocidade de transferência eletrônica (Ks) foi determinada pela 

Equação 15 denominada equação de Laviron [212]. 

 

log 𝐾𝑠 = 𝛼 log(1 − 𝛼) + (1 − 𝛼)𝑙𝑜𝑔𝛼 − 𝑙𝑜𝑔
𝑅𝑇

𝑛𝐹𝑣
−

(1−𝛼)𝛼𝑛𝐹△𝐸𝑝

2,3𝑅𝑇
          (15) 

 

                   Na qual Ks é a constante de velocidade de transferência eletrônica, α o coeficiente 

de transferência de carga, R a constante geral dos gases (R = 8,314 J mol-1 K-1), T a temperatura 

(298 K), n o número de elétrons envolvidos no processo, F a constante de Faraday (F= 96500 

C mol-1), υ a velocidade de varredura de 50 mV s-1 e ΔEp a diferença de potencial entre os picos 

anódicos e catódicos.  

 

                 Desse modo, os valores obtidos para os parâmetros cinéticos citados acima estão 

organizados na Tabela 23. 
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Tabela 23 - Coeficiente de transferência de carga (α) e constante de velocidade de transferência 

eletrônica (Ks) para os eletrodos de pasta preparados com os compósitos cerâmicos e carbono 

vítreo. 

PASTA 

CERÂMICA 

Processo 

predominante 
α Ks (s-1) 

C.V Difusional 0.400  0.011  

CFTS0 1h Difusional 0.653  0.113  

CFTS0 3h Difusional 0.524  0.024  

CFT0.1 1h Difusional 0.721  0.178  

CFT0.1 3h Adsortivo 0.942  0.202  

CFT0.5 3h Difusional 0.607  0.353  

                                                                                   Fonte: Própria Autor (2020) 

 

             De acordo com a literatura, eletrodos com valores de α abaixo de 0,5 apresentam alta 

energia para processos anódicos, indicando que a espécie oxidada está em maior proporção na 

solução. Por sua vez, sistemas com α superiores possuem alta energia para processos catódicos 

e uma maior proporção de espécies reduzidas. 

             Tendo em vista estas informações e os dados apresentados na Tabela 22, é possível 

observar que os eletrodos apresentaram valores de coeficiente de transferência de carga (α) 

superiores a 0,5 indicando baixo valor de energia de ativação para processos anódicos e alto 

valor de energia de ativação para processos catódicos, além de conter maior proporção de 

espécie reduzida em solução, contrário ao comportamento do carbono vítreo, mais favorável 

aos processos anódicos [213]. 

              Em relação ao coeficiente de velocidade de transferência eletrônica (Ks), os eletrodos 

de pasta cerâmica apresentaram valores superiores ao carbono vítreo. Além disso, CFTS 0,5 

3h, que atingiu o maior valor de corrente também apresentou o maior valor de Ks. Estes fatos 

indicam que a velocidade de transferência contribuiu para o desempenho eletroanalítico dos 

eletrodos na detecção de TBHQ. 
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5.5.4 Dependência Estrutural no Desempenho Voltamétrico das Cerâmicas  

 

As cerâmicas derivadas dos três precursores MTS, FTS e VMS apresentaram 

diferentes microestruturas já que se distinguem em composição e estrutura química. 

Consequentemente, estes materiais proporcionaram distintos comportamentos voltamétricos do 

TBHQ. 

O comportamento apresentado pelas cerâmicas MTS concordou com os respectivos 

resultados de caracterização estrutural. Os difratogramas de raios X dessas amostras 

apresentaram perfil compatível com materiais mais amorfos, distribuições radiais e sinais de 

difração mais alargados referentes a SiC. As ligações químicas mistas presentes na parte amorfa 

da matriz cerâmica não permitem transferência eletrônica, além de apresentaram baixíssimos 

valores de área específica, comparados aos demais materiais. Fato comprovado na voltametria 

cíclica, onde estes materias não apresentaram perfil característico, na maioria das cerâmicas 

apenas ruídos. Por estas características, estes materiais não foram empregados para cálculos de 

área eletroativa nem coeficiente de difusão. Obteve-se maior fase ordenada de carbono para as 

cerâmicas com razão molar B/Si = 0,5, bem identificados pela técnica Raman. 

Por outro lado, os materiais cerâmicos derivados de FTS apresentaram 

características mais adequadas para avaliação como materiais eletródicos, pois exibiram maior 

cristalinidade, caracterizada pela presença da fase semicondutora SiC. A presença de boro 

promoveu reação de carborredução nas cerâmicas derivadas de FTS e grafitização em menor 

grau que para CMTS enquanto para VMS prevaleceu o tratamento térmico de 3h em 1500°C.  

Fases semicondutoras também contribuem para o processo de condução elétrica, 

justificando as melhores respostas voltamétricas para as cerâmicas derivadas de FTS. 

O perfil obtido para os eletrodos das cerâmicas FTS tratadas quimicamente com HF 

apresentou-se semelhante às cerâmicas sem tratamento, as CVMS HF apresentaram perfis 
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muito resistivos e com elevada corrente capacitiva, impedindo a transferência eletrônica na 

superfície e/ou a passagem de corrente pelo sistema. Estes resultados, não adequados para 

avaliação como sensores eletroquímicos, porém adequam-se à aplicação como materiais 

armazenadores de energia. 

 

 

6 CONCLUSÃO  

 

A pirólise controlada dos precursores poliméricos derivados de metiltrietóxisilano 

(MTES), feniltrietóxissilano (FTES) e viniltrimetóxissilano (VTMS), com diferentes 

proporções de boro e temperaturas distintas, gerou as respectivas cerâmicas. Esses materiais 

apresentaram diferentes características estruturais e texturais, além de diferentes 

comportamentos eletroquímicos. 

Com as caracterizações dos materiais e medidas eletroquímicas, o sistema CFTS 

apresentou um desempenho eletroanalítico superior aos outros materiais cerâmicos ( CMTS, 

CVMS, CVMS HF e CFTS HF). Além disso, dentro do sistema CFTS, o material cerâmico 

CFTS 0,5 3h se destacou entre os demais devido aos seus elevados valores de corrente (Ia e Ic) 

além de apresentar um efeito catalítico no processo de reação da molécula TBHQ. Este sistema 

também apresentou um maior grau de cristalinidade em seu XRD, com maior tamanhos da fase 

semicondutora SiC e maior eficácia na formação de Csp2 (condutor) em seu Clivre de acordo 

com as medidas XPS [19]. 

Essas evidências demonstram que a presença de grupos orgânicos (R') com maiores 

níveis de C, maior teor de B e tempo de recozimento mais longo tendem a favorecer a formação 

das fases condutoras e semicondutoras, fundamentais para as propriedades condutoras das 

cerâmicas de SiBOC. 
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                   De maneira geral, pode-se afirmar que o trabalho em questão obteve sucesso na 

utilização de materiais cerâmicos SiBOC como sensores eletroanalíticos para análise de TBHQ. 
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ANEXOS 
 

 

Anexo 1 – Espectros XPS para as cerâmicas derivadas de (a) MTS, (b) FTS e (c) VMS. 
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Anexo 2 - Curvas ajustadas dos espectros Raman.  
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Anexo 3 - Relação Log[Ipa] versus Log[v] (a) e Voltamogramas cíclicos (b) obtidos variando 

a velocidade de varredura para os eletrodos de pasta cerâmica derivadas de FTS, obtidas a 

1500oC.  
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Anexo 4 - Relação Ipa versus v1/2 para os eletrodos de pasta cerâmica derivadas de FTS sem 

boro e nas proporções atômicas B/Si = 0,1 e 0,5, obtidas a 1500oC por 1 e 3h. 
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Anexo 5 - Cronoamperogramas obtidos para a pasta cerâmica contendo a amostra derivadas de 

FTS e obtidas  a 1500 oC, na presença de TBHQ (0,1 mmol L-1), eletrólito de suporte tampão 

tris HCl 0,05 mol L-1 (pH 7,0). 
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Anexo 6 - Relação linear de I versus t-1/2 para os eletrodos de pasta cerâmica contendo a amostra 

CFTS, obtida a partir do respectivo cronoamperograma. 
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Anexo 7 – Relação linear dos potenciais de corrente de pico (E) em função do logaritmo da 

velocidade de varredura (log v) e voltamograma cíclico (b) obtidos variando a velocidade de 

varredura para o eletrodo de pasta cerâmica. 
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