Universidade
Estadual de LondRrina

NAIARA VIEIRA GODOY

PREPARACAO E CARACTERIZACAO DE COMPOSITOS
VITREOS E CERAMICOS DE SIOxCy DERIVADOS DE
POLISSILOXANO/DIVINILBENZENO CONTENDO CARVAO
ATIVADO

Londrina
2015



NAIARA VIEIRA GODOY

PREPARACAO E CARACTERIZACAO DE COMPOSITOS
VITREOS E CERAMICOS DE SIOxCy DERIVADOS DE
POLISSILOXANO/DIVINILBENZENO CONTENDO CARVAO
ATIVADO

Dissertacdo de Mestrado apresentada ao
Programa de Pd6s-Graduagdo em Quimica da
Universidade Estadual de Londrina, como
requisito a obtencdo do titulo de Mestre em
Quimica.

Orientadora: Prof?. Dra. Mariana Gava Segatelli

Londrina
2015



Catalogacao elaborada pela Divisdo de Processos Técnicos da Biblioteca Central da
Universidade Estadual de Londrina

Dados Internacionais de Catalogacdo-na-Publicagcéo (CIP)

G589p  Godoy, Naiara Vieira.
Preparagdo e caracterizagdo de compositos vitreos e ceramicos de SiO,C,
derivados de polissiloxano/divinilbenzeno contendo carvao ativado/ Naiara
Vieira Godoy.— Londrina, 2015.
79f. il

Orientador: Mariana Gava Segatelli.

Dissertacdo (Mestrado em Quimica) — Universidade Estadual de Londrina,
Centrode Ciéncias Exatas, Programa de P6s-Graduagdo em Quimica, 2015.

Inclui bibliografia.

1. Quimica inorganica — Teses. 2. Carvdo ativado-Teses. 3.Pir6lise—
Teses.4.Compdsitos poliméricos — Teses.5. Materiais ceramicos — Teses.
I.Segatelli, Mariana Gava.ll. UniversidadeEstadualde Londrina. Centrode
Ciéncias Exatas. Programa dePés-Graduacdo em Quimica.lll. Titulo.

CDU 546




NAIARA VIEIRA GODOY

PREPARACAO E CARACTERIZACAO DE COMPOSITOS VITREOS E
CERAMICOS DE SIOxCy DERIVADOS DE
POLISSILOXANO/DIVINILBENZENO CONTENDO CARVAO ATIVADO

Dissertacdo de Mestrado apresentada ao
Programa de Po6s-Graduagdo em Quimica da
Universidade Estadual de Londrina, como
requisito a obtencdo do titulo de Mestre em
Quimica.

BANCA EXAMINADORA

Orientador: Prof®. Dra. Mariana Gava Segatelli
Universidade Estadual de Londrina — UEL

Prof. Dr. Italo Odone Mazali
Universidade Estadual de Campinas —
UNICAMP

Profé. Dra. Gizilene Maria de Carvalho
Universidade Estadual de Londrina — UEL

Londrina, 20 de fevereiro de 2015.



Dedico este trabalho aos meus pais e
minha irm&, minhas fontes de apoio e

inspiracao.



AGRADECIMENTOS

Agradeco a minha orientadora Professora Dra. Mariana Gava Segatelli ndo
sO pela orientacdo, dedicacdo e paciéncia durante este trabalho, mas também pela
sua amizade e companheirismo.

Aos meus amigos Jaqueline e Eduardo, pelo auxilio nos momentos
necessario, carinho e pela amizade. Ao Jonathan e Alison pela constante presenca,
amizade e diversdao nos momentos de descanso e de trabalho. Aos meus amigos
Bruna e Jeferson por permanecerem ao meu lado.

Aos colegas de laboratério e técnicos pela assisténcia no decorrer deste
trabalhado, os quais nao hesitaram em me auxiliar nas ocasides de necessidade.

Aos professores que de alguma forma contribuiram para eu terminar esta
etapa, seja com uma ajuda intelectual ou uma palavra amiga. Em especial, a minha
querida Misefa, que sempre esteve presente durante todo o meu caminho,
oferecendo sabios conselhos e sempre distribuindo carinho e alegria.

Aos meus pais Simao e Ana Maria pela constante inspiragcao e apoio durante
toda minha caminhada, os quais sempre me oferecem conselhos, alegria, algumas
broncas e muito amor.

A minha irma Meiriele que sempre se fez presente, me auxiliando, apoiando
e aconselhando durante as decisbes mais importantes. Pelos momentos de brigas,
discussodes, diversao e muito carinho. Agradego também ao meu cunhado Jo&o
Roberto, pelas conversas e momentos de diversao.

Aos meus avos pela constante disponibilidade em ajudar e agradar, pelo
carinho, dedicagdo, companheirismo e pelos varios almocos.

Aos meus primos queridos pela constante diversao, palavras de afeto, apoio
e carinho, com a grande dedicagdo de nos manter sempre unidos e presentes uns
na vida dos outros. Aos meus tios tios, que sempre mostraram dedicacio, carinho e
apoio.

Ao meu namorado Luiz Henrique, pela enorme felicidade que proporciona
em minha vida. Pelos momentos de carinho, infinitas brincadeiras e constante apoio
e inspiragao. Por deixar a minha vida mais leve.

A Deus, por sempre estar me iluminando, abencoando meu caminho e

dando forcas nos momentos de dificuldade.



“O espirito sem limites € o maior tesouro do
homem”
J.K. Rowling
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RESUMO

Este estudo envolveu a preparagao de vidros e ceramicas derivadas de oxicarbeto
de silicio, SiOC, pela pirélise controlada de precursores poliméricos constituidos de
poli(metilsiloxano), PMS, e divinilbenzeno, DVB, na auséncia ou presencga de carvéao
ativado (CA), como fonte adicional de carbono. As redes poliméricas foram obtidas
por reacdo de hidrossililagdo catalisada por complexo de Pt(0) nas composigdes
80:20 e 20:80 (PMS:DVB), com adigdo de 1 e 3% em massa de CA. Os materiais
vitreos foram obtidos pela pirdlise a 1000°C, enquanto as ceramicas foram obtidas a
1300 e 1500°C, em atmosfera de argbnio e com isoterma de 1h para todas as
temperaturas finais. Para avaliar o efeito do tempo de tratamento térmico, foram
obtidas ceramicas de todas as composicdes a 1500°C com isoterma de 3 h. A
efetividade da reagao de hidrossililagao e evolugdo da conversao polimero-ceramica
foram avaliadas por andlise termogravimétrica e espectroscopia vibracional no
infravermelho. Os vidros e ceramicas de SiOC foram caracterizados por
espectroscopias vibracional infravermelho, Raman, ressonancia magnética nuclear
de Si, e de energia dispersiva, difratometria de raios X, analise elementar,
microscopia eletronica de varredura e microscopia eletronica de transmissao de alta
resolugcdo. A presenca de carvao ativado intensificou a cristalizagcdo da fase B-SiC,
levando ao aumento no tamanho dos cristais e, na matriz rica em PMS, promoveu a
formacdo de longos nanofios de carbono, e possivelmente fios de SiC, nas
ceramicas obtidas a 1500°C. A elevacdo da temperatura de pirdlise induziu
segregacao de fases nas ceramicas, com a predominancia das fases SiO, e/ou SiC,
além de apresentar grande influéncia na cristalizacdo da fase B-SiC e na
organizacgao da fase de carbono (Cjire).

Palavras-chave: Oxicarbeto de silicio. Carvao ativado. Pirdlise controlada.
Compdsito polimerico hibrido



GODOY, Naiara Vieira. Preparation and characterization of SiOC glass and
ceramic composites derived from polysiloxane/divinylbenzene containing
activated charcoal. 2015. 79 p. Dissertagdo (Mestrado em Quimica) — Universidade
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ABSTRACT

This study involved the preparation of glass and ceramic derived from silicon
oxycarbide, SiOC, by controlled pyrolysis of polymeric precursors consisting of
poly(methylsiloxane), PMS, and divinylbenzene, DVB, in the absence or presence of
activated charcoal (AC) as additional carbon source. The polymeric networks were
obtained by hydrosilylation reaction catalyzed by Pt(0)-complex in the 80:20 and
20:80 (PMS:DVB) compositions, with the addition of 1 and 3 wt% of AC. The vitreous
materials were obtained by pyrolysis at 1000°C, while the ceramics were obtained at
1300 and 1500°C, under argon atmosphere and 1 h of isotherm for all temperatures.
To verify the effect of the heat treatment time, ceramics of all compositions were
obtained at 1500°C with an isotherm of 3 h. The effectiveness of hydrosilylation
reaction and the evolution of polymer-to-ceramic conversion_were evaluated by
thermogravimetric analysis and infrared spectroscopy. SiOC glasses and ceramics
were characterized by infrared, Raman and °Si nuclear magnetic ressonance and
energy dispersive spectroscopies, X-ray diffraction, elemental analysis, scanning
electron microscopy and high-resolution transmission electron microscopy. The
presence of activated charcoal intensified the crystallization of B-SiC phase, leading
to increase of crystals size and, in PMS-rich matrix, it promoted the formation of
carbon long nanowires, and possibly SiC nanowires, in the ceramics obtained at
1500°C. The increase of the pyrolysis temperature induced the phase segregation in
the ceramic, with the predominance of SiO, and/or SiC phases, besides having great
influence in the crystallization of B-SiC phase and in the organization of carbon phase
(Cfree)-

Key words: Silicon oxycarbide. Activated charcoal. Controlled pyrolysis. Hybrid
polymeric composite.
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1 INTRODUCAO

A pirdlise controlada de precursores poliméricos € um método que tem sido
amplamente aplicado na produgédo de ceramicas devido as suas vantagens sobre o
método convencional de reacdes no estado solido.! As principais vantagens incluem
as temperaturas de processamento relativamente mais baixas, estrutura final com
maior homogeneidade, maior pureza e a possibilidade de obtengdo de materiais em
diferentes formatos, ampliando assim as aplicacbes dos materiais obtidos por este
método.

A producdo de ceramicas derivadas de polimeros (PDC) consiste em trés
etapas principais: polimerizagao, reticulagdo (cross-linking) e tratamento térmico em
atmosfera inerte ou reativa.? Primeiramente, ha a produgdo do polimero precursor a
partir de monémeros ou oligbmeros, sendo que essa etapa pode ser eliminada ao
empregar um polimero obtido comercialmente como material de partida. Na
sequéncia, os polimeros sao submetidos a um processo de moldagem e cura para a
formacéo da rede pré-ceramica reticulada e, por fim, a estrutura vitrea ou ceramica &
formada apds o tratamento térmico.

Durante o tratamento térmico, a transformagdo organica-inorganica
usualmente ocorre entre 400 e 800°C, obtendo-se um material vitreo ao final dessa
transicao. A partir de 1200°C normalmente ocorre uma etapa de cristalizacédo, sendo
que a microestrutura desenvolvida no produto final pode ser diversificada, visto que
esta associada com a composi¢do e natureza quimica do precursor polimérico.*
Assim, entre as vantagens dessa rota de processamento estd a formagédo de
estruturas complexas, como a coexisténcia de fases nao cristalinas, nanocristalinas
e também de natureza condutora, como a fase dispersa de carbono.’

Os polimeros organossilanos sao precursores muito empregados para obter
ceramicas a base de silicio, podendo-se obter a partir deles ceramicas tais como
oxicarbeto de silicio (SiOC), carbeto de silicio (SiC), nitreto de silicio (SisNa),
carbonitreto de silicio (SiCN), oxicarbeto de silicio-boro (SiBOC), entre outras.®'? Na
obtencao de SiOC geralmente sdo empregados poli(organossiloxanos), uma classe
de polimeros de silicio com cadeia principal inorganica constituida por ligagdes Si-O-
Si e grupos laterais organicos ou hidrogénio.™

A estrutura do oxicarbeto de silicio € caracterizada pela distribuicdo aleatéria

de sitios de silicio tetraédricos ligados a atomos de carbono e/ou oxigénio e uma
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fase de carbono dispersa (Cjre), originada da degradagao incompleta de grupos
organicos presentes nos precursores poliméricos.

Quando as PDC comecaram a serem investigadas na década de 80,'*'

a
formacdo da fase de Cijye, incluindo a quantidade, distribuicdo e mecanismo de
crescimento ndo era o objetivo principal dos pesquisadores. A presenga dessa fase
de carbono era considerada prejudicial, pois o Cjywe promovia reducdo da
estabilidade térmica,'® resisténcia a oxidacdo'’ e a fratura do material final."®

Apesar da presengca da fase de Cj,. ser desvantajosa para algumas
caracteristicas, tem-se interesse nessa fase devido a sua participagcdo na produgao
de carbeto de silicio (SiC) a partir da redugao carbotérmica da silica.’®?° O SiC é um
dos materiais ceramicos estruturais mais promissores para aplicacbes em altas
temperaturas, para aquelas que requerem elevado desempenho mecanico, além de
apresentar natureza semicondutora.?"?? SiC de elevada pureza pode ser produzido
diretamente pela pirdlise de polissilanos em atmosfera inerte. Entretanto, devido ao
elevado custo destes precursores de silicio, a indugao desta fase em compdsitos
ceramicos a partir de diferentes precursores e/ou métodos de sintese € uma
alternativa desejavel para a produgao destes materiais.

De acordo com o exposto, o objetivo deste trabalho foi preparar compdésitos
vitreos e ceramicos de SiOC ricos em carbono, pela pirélise de precursores
poliméricos hibridos derivados de poli(metilsiloxano) (PMS) e divinilbenzeno (DVB),
empregando carvao ativado como fonte adicional de carbono. A evolugéo polimero-
ceramica foi investigada, assim como o efeito dos parametros de temperatura de
pirdlise, propor¢cao dos precursores PMS e DVB e adicdo de carvdo ativado na

obtencio dos materiais resultantes.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
21 ComPOSITOS

Compoésitos sao definidos como materiais constituidos por dois ou mais
componentes ou fases distintas (ndo gasosas) separadas por uma interface, onde
pelo menos uma fase é continua,® contudo, nem todo material com essa
caracteristica pode ser considerado como tal. Para completar o conceito desses
materiais, o composito obtido deve possuir propriedades diferentes ou melhores do
que aquelas de seus constituintes originais e o compdsito manufaturado deve ser
obtido pela mistura dos componentes por diferentes meios.?*

Os componentes do material que estdo em maior e menor quantidade
denominam-se, respectivamente, de fase continua (matriz) e fase dispersa (carga).
Os compdsitos podem ser classificados de acordo com a natureza de sua matriz,
podendo ela ser polimérica, metalica, de cimento, carbono ou ceramica.® Dentre
estas classes, compdsitos de matriz ceramica se destacam devido as suas elevadas
propriedades mecanica e térmica, além de serem leves e apresentarem resisténcia
quimica quando comparados a metais e ligas metalicas.?

Com relag&o a carga adicionada, a mesma pode ser inerte ou reativa, sendo
que a primeira € empregada para facilitar a moldagem do material assim como
reduzir o custo do produto final, ndo reagindo com a matriz durante a produgao do
material.?’ A segunda é utilizada com intuito de melhorar as propriedades do
material, como propriedades térmicas e mecanicas, por exemplo, estando
normalmente envolvida em reacdes durante a producdo.?” Além das vantagens
mencionadas, 0 emprego dessas cargas resulta na redugdo da contragéo
volumétrica, porosidade e surgimento de trincas no material apdés o

processamento.?®%°

2.2 POLISSILOXANOS COMO PRECURSORES DE OXICARBETO DE SILiCIO

Os polissiloxanos sao polimeros de silicio cuja cadeia principal inorgénica é
constituida de ligacdes siloxano (Si-O-Si) e grupos laterais, R' e R? (Figura 1). Os
grupos laterais podem ser atomos de H ou grupos organicos, sendo que, tanto para

os polissiloxanos quanto para outros polimeros de silicio, a modificacdo desses
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grupos altera as propriedades dos polimeros, como estabilidade quimica, térmica,
reolégica e solubilidade.”™ A estabilidade térmica, por exemplo, é influenciada pelo
tipo de grupo organico ligado ao esqueleto do polimero. O aumento da proporc¢ao de
grupos fenil em relagdo a grupos metil em polissiloxanos promove a diminui¢do do

rendimento ceramico e estabilidade térmica do polimero.*’

Figura 1 — Estrutural geral de um polissiloxano.

R R R
1 2
R\S’i éi R\S/I
O/ \O/ | 2\0/ \O
R

R' e R% H, metil, vinil, fenil, etc.

Esses polimeros s&o obtidos por reagdes de hidrélise seguida por
policondensagao dos correspondentes cloro- ou alcoxissilanos e apresentam uma
grande variedade de derivados disponiveis comercialmente, além de serem
geralmente baratos.'®*23* Esses polimeros sdo também conhecidos como siliconas
e apresentaram excelentes propriedades dielétricas, hidrofobicas e baixa tensao
superficial, além de baixa temperatura de transicao vitrea, caracteristica que permite
que esses polimeros se mantenham liquidos em uma ampla faixa de temperatura.®*
36

Além disso, os polissiloxanos apresentam excelentes propriedades térmicas,
geralmente exibindo maior estabilidade térmica do que polimeros organicos. Essa

caracteristica se deve & maior energia da ligacdo Si—O (450 kJ mol )38

34,40

em relacao
a ligacdo C—C (348 kJ mol™)* encontrada nos polimeros organicos.

Quando adequadamente reticulados, os polissiloxanos resultam em materiais
finais com elevada estabilidade térmica e rendimento ceramico.”>*' A reticulacédo
previne rearranjos inter ou intracadeias das cadeias de polimeros lineares que
ocorrem durante a pirélise, minimizando assim a produgdo e eliminacdo de
moléculas de baixa massa molar, frequentemente detectadas no processo de

degradacgao de polissiloxanos lineares (Figura 2).'%4?
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Figura 2 — Mecanismo de despolimerizagao para polissiloxanos lineares a partir dos
rearranjos intra e intercadeias.*?
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Além disso, determinadas rotas de reticulagdo, consideradas simples e de
custo relativamente baixo possibilitam a menor formagéo de trincas e contragdo no
material, caracteristicas comumente verificadas na obtencdo de polimeros pelo
processo sol-gel, pelo fato de serem liberadas estruturas volateis durante as reacgdes
tipicas deste processo.****

A reticulacdo de cadeias de polissiloxanos por meio da hidrossililacdo tem

sido amplamente empregada,**°4¢

pois além das caracteristicas mencionadas, exibe
como principal vantagem auséncia de subprodutos ao final da reagao, uma vez que
envolve uma simples reagao de adi¢do.*’

A reacdo de hidrossililagdo se baseia na adigdo da ligagdo Si-H do
polissiloxano a um grupo insaturado C=C, este pertencente a uma silicona ou
molécula organica. Essa adicdo pode ocorrer em duas posi¢cdes distintas,
promovendo a possivel formag¢ao dos produtos a e B, de acordo com a posigcao de
insercdo da ligacdo Si-H em relacdo ao carbono do grupo vinilico,* como visto na
Figura 3. A reacédo de hidrossililacdo de oleofinas com catalisadores de Pt segue
geralmente a adi¢ao anti-Markovnikov, levando a formagao do aduto  como produto
majoritario.*®

O mecanismo mais aceito para descrever a reac¢ao de hidrossililacdo € aquele
proposto por Chalk e Harrod,*® o qual compreende como etapas basicas uma adicdo
oxidativa e eliminacdo redutiva, com mudanca redox (0l e ll-IV) para a Pt.*3*°
Como observado na Figura 4, primeiramente ocorre a formagdo de um complexo
entre a ligagédo dupla da oleofina e o complexo de Pt e, na sequéncia, ha a adi¢do do

hidrossilano (adigado oxidativa) ao complexo formado. A seguir, ocorre a migragao do
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hidreto com a inser¢cao do alceno na ligagao Pt—H. Por fim, ha a eliminagdo do

produto e regeneragao do catalisador.

Figura 3 — Esquema da reagado de hidrossililagao, ilustrando a formacéo possivel
dos produtos a e 3 de acordo com a posi¢céo de inser¢ao da ligacéo Si—H
em relagao ao carbono do grupo vinilico.*

HaC
- =si—CH—Si= aduto a

S

=Si—CH,—CH,-Si= aduto B

=Si—H + H,C=CH—Si—

Figura 4 — Mecanismo da reagao de hidrossililagéo proposto por Chalk e Harrod.*
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Ha ainda outro mecanismo conhecido como Chalk-Harrod modificado, no qual
a Pt é primeiramente ativada pelo hidrossilano e o alceno é posteriormente inserido
na ligacdo Pt-Si.*®*"®2 Entretanto, estudos energéticos tedricos mostram que o
mecanismo Chalk-Harrod € mais favoravel que o mecanismo modificado devido a
menor energia de ativagcdo da etapa determinante de velocidade (inser¢do da
ligagdo C=C na ligagdo Pt—H e Pt-Si, respectivamente).’*>

A reticulagédo para produgcao das redes poliméricas pode ser catalisada por
meio da temperatura, entretanto é interessante o emprego de catalisadores, como a
platina, em razdo da minimizagcdo da formacdo de bolhas com a evolugcdo de
oligbmeros e, consequentemente, maior rendimento ceramico devido a menor
temperatura necessaria para a reticulacdo.">>* Outro fator importante é que o uso de
catalisador permite que a reticulagao seja finalizada mais efetivamente durante o
processo de cura, pos-cura e/ou moldagem do material, antes do tratamento

térmico."®
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2.3  OXICARBETO DE SiLiclo Rico EM CARBONO

A estrutura do oxicarbeto de silicio € caracterizada pela distribuicdo aleatoria
de sitios de silicio tetraédricos ligados a atomos de carbono e/ou oxigénio, n&o
havendo presenca de ligacdes Si-Si e C—0.°>° Sua férmula geral é descrita como
SiO4xCyx, onde 0 < x < 4, ou simplesmente SiO4Cy ou SiOC, compreendendo os
possiveis sitios SiO4, SiO3C, SiO2C,, SiOC; e SiC4, denominados na literatura como
unidades Q, T, D, M e C, respectivamente.’>®” Além desses sitios, ha uma fase de
carbono dispersa conhecida como carbono residual ou livre (Cjivre), @ qual promove
coloracao preta no material final e, desse modo, este € conhecido em inglés como
black glass (“vidro preto”).

Os vidros de SiOC sao caracterizados como uma fase nao cristalina
resistentes a oxidagdo e estaveis no estado ndo cristalino, até aproximadamente
1200°C, sendo entdo Uteis em aplicacbes até temperaturas proximas a esta.*>%®
Quando submetido ao tratamento térmico em temperaturas acima de 1200°C, a
estrutura dos vidros passa por uma transformagao onde ocorre o rearranjo dos sitios

de silicio — tais como as reagdes expostas nas Equacdes (1) a (3).%°

j:Gg‘C + 55'::]3‘: - S-LGI;‘I‘:: + 5'{‘?‘- l..'
F10:C; + 510;€ — 510C; + 510, 2)
510.C; + 510,C; — SiC, + 510, (3)

Com a subsequente liberacdo de gases SiO e/ou CO, ha a separagédo de
fases (representada pela Equacdo 4'%) com a cristalizagdo da fase B de carbeto de
silicio (B-SiC), silica cristobalita (c-SiO;) e formagdao de uma fase de carbono

(turbostratico).>®°

Q0 - FIC+ Sidz + € (<)
A cristalizacdo da fase de SiC nesses materiais ocorre por meio da reacéo de
reducao carbotérmica — ou reagao de carborreducéo — da silica pelo carbono contido

na fase de Cjire, ilustrada na Equacao (5)."%%

5:9:_;__1 + 3:.1‘"-3 —'5\':.:;-: + 2:9;—‘ 51
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A fase de Cje € gerada pela degradagcédo incompleta dos grupos organicos
presentes inicialmente nos precursores poliméricos e sua proporgdo pode ser
controlada através da selecdo prévia da estrutura molecular dos precursores,
permitindo a produc&o de SiOC rico ou pobre em carbono residual.®'?

Grupos organicos insaturados como fenil, vinil e moléculas organicas
aromaticas ligadas a cadeia polimérica a base de silicio usualmente produz
quantidade elevada de Cy., comparada a precursores poliméricos que contém
grupos organicos saturados.'®®® Além disto, polimeros hibridos organico-inorganico
com diferentes proporgcdes das fases constituintes também sao considerados
precursores interessantes para manufatura de SiOC com teores controlados da fase
dispersa de Cjyre.t4°°

Neste caso, a escolha de moléculas orgénicas aromaticas como componente
organico no polimero hibrido pode promover o aumento do teor desta fase dispersa
como consequéncia direta da degradacao parcial do anel gerando carbono em
diferentes formas estruturais.

Ha relatos de que a presenca e distribuicdo da fase de Cjy. promovem
propriedades satisfatorias em materiais nao cristalinos derivados de polimeros, tais
como resisténcia a cristalizagédo e oxidacéo, tenacidade, armazenamento de ions
litio em baterias além de propriedades condutoras elétrica e térmica.>4>66-68

Soraru et al.® investigaram a durabilidade quimica de vidros de SiOC (obtidos
a 1000, 1200 e 1400°C) com diferentes teores de carbono em solugdes acidas e
basicas, empregando HF e NaOH, respectivamente. Os autores realizaram uma
comparacgao entre os vidros de SiOC obtidos e os vidros de silica pura e soda-cal,
usados como materiais de referéncia. Os resultados mostraram que os vidros de
SiOC sdo mais resistentes em ambientes fortemente basicos e solugbes de HF do
que os materiais de referéncia. Esse comportamento foi justificado pela presenca de
ligacbes Si—C na rede, a qual possui menor carater ibnico do que a ligagédo Si-O e,
consequentemente, deve ser mais estavel quanto a ataques nucleofilicos. Desse
modo, o atomo de Si dessa ligagdo néo sofre ataque dos grupos OH e F em
solugdes alcalina e de HF, respectivamente.

Os autores observaram que quanto maior a separagao de fases (em SiC, SiO;
e Civre) cOm a elevacdo da temperatura, mais facilmente a fase de silica é lixiviada.
Enquanto que, na estrutura de SiOC néo cristalina e relativamente homogénea, as

ligacbes de Si—C distribuidas aleatoriamente promovem impedimento quimico e
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fisico ao ataque das ligagdes Si—O. Da mesma forma que o carbono ligado a
estrutura influencia no comportamento dos materiais finais, também exerce
influéncia quando esta disponivel como fase de Cj. A disposicdo dessa fase entre
os nanocristalitos de SiC inibe o crescimento destes e restringe a decomposigéo da
fase de SiOC. Como o Cjye € insoluvel em solugao alcalina ou de HF, ele atua como
impedimento quimico e fisico, dificultando a difusdo dos ions OH e F e seus
ataques. A acumulagao da fase de carbono na superficie devido a dissolugcdo de
sitios SiO4 forma uma barreira entre o material e a solugéo.

A evolugdao microestrutural de SiOC tém sido bastante estudada com a
finalidade de compreender a organizacdo da fase de carbono livre. Em 2000,

Cordelair e Greil®®

estudaram a evolugao estrutural de polissiloxanos a ceramica. O
estudo estrutural de redes poliméricas ricas em carbono revelou que a fase organica
tende a se organizar de modo que, apds a pirélise — mesmo em temperaturas
inferiores a 1000 °C — pode favorecer a formacédo de uma rede de percolagao de
carbono turbostratico, a qual depende da concentracédo dos clusters presentes.

Entretanto, redes pobres em carbono, na mesma faixa de temperatura,
formaram clusters isolados de carbono e, somente apds pirdlise em temperaturas
elevadas (no caso do PMS, a partir de 1400 °C), foi promovida a formagao da rede
de percolacdo, porém com menor densidade de rede. A diferenca da densidade de
rede entre redes poliméricas ricas e pobres em carbono foi observada por
microscopia eletrénica de transmissao de alta resolugdo (HRTEM) e por medidas de
condutividade elétrica, sendo constatado que o comportamento semicondutor
originou-se da estrutura de clusters isolados, enquanto que a rede de percolagao de
carbono turbostratico promoveu maior conducido elétrica. Assim, a cinética de
precipitacdo de carbono e subsequente crescimento dos clusters sdo fatores que
governaram o comportamento elétrico de ceramicas derivadas de precursores
poliméricos contendo carbono.

Em 2005, Scarmi et al.”® propuseram dois modelos de arranjo estrutural para
a distribuicdo do Ciwe Semelhantes aos verificados por Cordelair e Greil®®, com a
finalidade de explicar o comportamento viscoelastico de SiOC enriquecido com
carbono em temperaturas superiores a 1000°C. Um dos modelos se baseia na
distribuicdo de clusters isolados de carbono em uma fase continua de silica,
enquanto o outro modelo consiste numa rede de percolagdo de camadas de grafite

com a fase de silica encapsulada dentro dessas gaiolas.
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O segundo modelo foi o unico que explicou o comportamento viscoelastico
desses materiais. Ao submeter o material a uma compressao, a rede de grafite se
deforma, mantendo os dominios de SiO, encapsulados nesta fase. Apds a remogao
da compressdo, a rede retorna a forma original, sem promover deformagéo
permanente no material.

Saha et al.”' também verificaram a formagdo de clusters de silica
encapsulados em uma rede de percolagdo de grafite ao produzir SiOC com
diferentes teores de carbono. Para fundamentar este modelo, os autores
empregaram um modelo de nanodominios, o qual é constituido de clusters de silica
tetraédrica envolvida por uma monocamada de ligagdes mistas do tipo SiO44Cx.
Esses dominios ainda sédo revestidos por uma rede de grafite.

Kleebe e Blum®' mostraram que apéds tratamento térmico a 1450°C, SiOC
enriquecido com carbono (obtido a partir dos precursores PMS e DVB) obteve
comportamento estrutural similar ao verificado no modelo proposto por Scarmi et
al.,’° neste modelo foi observada a presenca de uma rede de percolagdo de
dominios de carbono turbostratico — pelo crescimento e empilhamento das camadas
de grafeno — com regides ricas em SiO, encapsuladas nessa rede.

A verificacao foi realizada apos tratamento da amostra com solugcéo de HF
para remocao da fase de SiO, e posterior analise microestrutural por meio de
HRTEM. Nas imagens de HRTEM foi possivel observar pequenos poros originados
da lixiviacdo da silica e a presenca de cristalitos de SiC nas bordas das camadas de
grafeno. Essa cristalizagdo € possivel pois, na regidao das bordas, os atomos de
carbono estdo ligados a atomos de silicio formando sitios de SiO44Cx, 0s quais
resultam na formacgao de cristalitos de SiC pela reducéo carbotérmica da silica.

Uma aplicacao de SiOC rico em carbono de destaque na atualidade é o seu
emprego como eletrodos negativos para baterias de ions litio. Além da
condutividade promovida pela rede de Csp? formada, o Cjy tem sido considerado
como um sitio ativo para o armazenamento dos ions Li nas baterias.®*%°

Dibandjo e colaboradores*® estudaram tal comportamento eletroquimico em
ceramicas densas e porosas de SiCO derivadas de polissiloxanos contendo
diferentes teores de carbono no precursor ceramico, com intuito de avaliar o efeito
da porosidade na capacidade de armazenamento destes materiais.

Os estudos revelaram que elevada quantidade de ions litio foi armazenada

reversivelmente na fase de carbono presente na estrutura do SiCO quando
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comparado ao grafite comercial. Esta capacidade de armazenamento esta
relacionada as dimensdes nanométricas dos clusters de carbono, os quais podem
armazenar ions litio nos espagos intersticiais da estrutura do carbono grafite, assim
como nas bordas das camadas de grafeno formadas com o tratamento térmico. As
ceramicas porosas revelaram melhor desempenho eletroquimico do que as
ceramicas densas. A remogao parcial da silica com HF na produgcdo das ceramicas
porosas resultou em uma estrutura final com menor rigidez, diminuindo assim a
restricdo quanto aos processos de expansao e contragcdo dos nanocristais de
carbono (ja que ha a redugdo das tensdes na fase de carbono) durante o ciclo
eletroquimico.

A produgédo de compadsitos com a insergdo de fontes de carbono, tais como
fibras de C, com a finalidade do aprimoramento de propriedades mecanicas tem sido
estudada.”” Xu et al.” estudaram SiOC reforcado com fibras de carbono em
diferentes temperaturas. De 1200 a 1400°C, nao houve alteragdo nas propriedades
mecénicas (com resisténcia a flexdo e modulo de flexibilidade em torno de 310 MPa
e 78 GPa, respectivamente). Com temperatura de pirdlise acima de 1500°C, ambos
os parametros diminuiram devido a degradagédo da matriz.

Entretanto, Segatelli et al.”™

empregaram nanotubos de carbono de paredes
multiplas com intuito de avaliar as diferengas estruturais e morfoldgicas, promovidas
por esta fase de carbono, em ceramicas de SiOC. A adigao dos nanotubos levou a
cristalizagcao mais efetiva das fases de silica cristobalita e B-SiC, além de alterar a
morfologia das ceramicas com a presenca de particulas globulares. Adicionalmente,
a presenca de nanotubos resultou na diminuicdo da resisténcia a oxidagao do
material.

A insercado de outras fontes de carbono como cargas reativas em materiais
ceramicos também é interessante devido a sua contribuigdo para a producéao de SiC,
por meio da reacdo de reducdo carbotérmica da silica (Equacdo 5).""° O carvao
ativado possui elevada capacidade adsortiva devido a sua alta area superficial — que

-176

pode chegar a 1500 m? g — e, assim, € amplamente empregado na adsorgao de

jons metalicos e moléculas organicas como, por exemplo, ion Pb*", benzeno e
tolueno.””"®

Desse modo, este trabalho teve como intuito o emprego de carvao ativado
como fonte adicional de carbono nas ceramicas SiOC derivadas de polissiloxano e

divinilbenzeno. Avaliou-se o efeito desta fase de elevada area superficial na
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formagao de SiC, assim como na evolugao microestrutural da fase de Cjy. com o

aumento da temperatura de tratamento térmico.
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3 OBJETIVOS

3.1 OBJETIVO GERAL

Preparar e caracterizar compdsitos vitreos e ceramicos baseados em SiOC
contendo diferentes proporgdes de carvao ativado como fonte adicional de carbono,
com relacdo a evolucdo estrutural da fase dispersa de carbono e a reacido de

reducao carbotérmica da silica (carborredugao).

3.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

Obter materiais vitreos e ceramicos derivados de polimeros hibridos orgéanico-
inorganico constituidos de poli(metilsiloxano) e divinilbenzeno, PMS/DVB, nas
razdes molares 80:20 e 20:80, com enfoque na correlagdo entre a composi¢cao dos
polimeros precursores e a da ceramica resultante.

Investigar a influéncia de carvao ativado, previamente incorporado nos
precursores poliméricos descritos acima (formando compdsitos poliméricos), na
evolucao estrutural da fase dispersa de carbono (Cfee) durante o processo de
tratamento térmico nas temperaturas de 1000°C, 1300°C e 1500°C. Adicionalmente,
avaliar a possibilidade desta fase de carvao ativado participar da reacdo de
carborreducdo, em temperaturas superiores a 1200°C.

Caracterizar os precursores poliméricos e os respectivos compdésitos
ceramicos utilizando-se as técnicas de analise termogravimétrica, espectroscopias
vibracional no infravermelho e Raman, difratometria de raios X, ressonancia
magnética nuclear de ?*Si, microscopias eletronicas de varredura e de transmiss&o

de alta resolugao e analise elementar dos teores de C, O e Si.
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4 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

4.1 MATERIAIS DE PARTIDA

A silicona utilizada neste trabalho foi o poli(metilsiloxano) (PMS, [HSi(CH3)O],
Mn=1700-3200 g mol™) e divinilbenzeno (DVB), empregado como componente
organico e agente de reticulagdo das cadeias de PMS para a formagéo do precursor
polimérico hibrido. Carvao ativado Norit® (CA) e solugdo do complexo 1,3-divinil-
1,1,3,3-tetrametildissiloxano platina(0), 0,05 mol L em poli(dimetilsiloxano) com
terminacdes contendo grupos vinil foram respectivamente empregados como fase
extra de carbono no precursor e catalisador da reag¢ao entre PMS e DVB. Todos os

reagentes foram adquiridos pela Sigma-Aldrich.

4.2 SINTESE DOS PRECURSORES POLIMERICOS E PRECURSORES COMPOSITOS

A rede polimérica hibrida foi obtida por reacdo de hidrossililagao entre PMS e
DVB catalisada pelo complexo de Pt(0), com ou sem adicdo de carvao ativado nas
proporcoes de 1 ou 3% em massa. Os precursores poliméricos foram produzidos em
seis composicdes diferentes como é apresentado na Tabela 1. As propor¢des dos
precursores PMS e DVB foram escolhidas para gerar redes com diferentes
quantidades de pontos de reticulagdo, constituidos de carbono aromatico na

estrutura, e seguem a relagao da razdo molar Si-H:C=C.

Tabela 1 - Composicao das redes poliméricas PMS/DVB e PMS/DVB/carvao.

Proporgcao molar dos . ,
Carvéo ativado

Amostras precursores o
PMS DVE (% em massa)
PH1 80 20 -
C1 80 20 1
CC1 80 20 3
PH2 20 80 -
C2 20 80 1
CC2 20 80 3

A producédo dos polimeros ocorreu com a mistura inicial de DVB com o

catalisador de platina (cerca de 10 ppm em relagdo a massa de PMS) sob agitagéo



28

magnética por ~10 min. Com a solugdo mantida a 0°C e sob atmosfera de
nitrogénio, adicionou-se lentamente PMS e a solugado resultante foi submetida a
agitacdo por 25 min até que o ponto de gel fosse atingido, sendo este detectado pelo
aumento visivel da viscosidade. A solugao viscosa foi vertida em moldes circulares
de Teflon (3 x 1 x 0,5 ) cm e os produtos finais foram curados durante 40 h a
temperatura ambiente e, na sequéncia, submetidos ao processo de pds-cura a
100°C por 8 h. Os compdsitos foram preparados pelo mesmo procedimento, com a
adicdo de 1 ou 3% em massa de CA apos a adicdo de PMS, seguida de agitagéo
mecanica até o ponto de gel. A solugdo viscosa obtida foi vertida em molde de ago
inox com barras de (0,6 x 0,8 x 12) cm e, posteriormente, compactada em uma
prensa hidraulica (MAQ98/A, Marconi Equipamentos) a 8 MPa e 100°C por 2 h,
condicdo esta de tempo e temperatura que nao se diferencia para da condigao

aplicada no preparo dos precursores poliméricos hibridos.
4.3 PREPARACAO DOS MATERIAIS VITREOS E CERAMICOS

Os correspondentes materiais vitreos e ceramicos foram obtidos a partir da
pirdlise controlada dos precursores poliméricos em um forno contendo um tubo de
alumina adaptado (EDG10P-S) sob fluxo de argbnio (aproximadamente 20 mL min
1). Para o processo de pirélise empregou-se taxa de aquecimento/resfriamento de
2°C min™' e isoterma de 60 min na temperatura final, sendo esta igual a 1000°C para
materiais vitreos e 1300 e 1500°C para as ceramicas. Para avaliar o efeito do tempo
de tratamento térmico nas caracteristicas finais dos materiais, foram produzidas

ceramicas com 3 h de isoterma na temperatura de 1500°C.
4.4  TECNICAS DE CARACTERIZAGAO
4.4.1 Analise Termogravimétrica (TGA)

A estabilidade térmica e o rendimento ceramico dos precursores poliméricos
foram avaliados em um analisador termogravimétrico (TGA, 4000, Perkin Elmer),
com faixa de temperatura de 25 a 900°C e razdo de aquecimento de 20°C min™', sob
fluxo de 20 mL min™" de gas nitrogénio. As medidas termogravimétricas foram

realizadas empregando-se 14 a 15 mg de amostra. Para o estudo cinético ainda
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foram realizadas analises com diferentes razées de aquecimento de 2, 5 e 10°C min’
' nas mesmas condicdes citadas anteriormente. Por fim, para avaliar a estabilidade
térmica e rendimento ceramico em condicbes oxidantes, foi realizado um
experimento com faixa de temperatura de 25 a 900°C e razado de aquecimento de 20
C min™, sob fluxo de 20 mL min™" de ar sintético, seguido por uma etapa isotérmica

de 120 min na temperatura final.

4.4.2 Espectroscopia Vibracional no Infravermelho por Transformada de Fourier
(FT-IR)

Os espectros IR foram registrados em um espectrémetro de infravermelho por
transformada de Fourier IR Prestige-21, Shimadzu. Os espectros foram obtidos
empregando o método convencional de pastilhas de KBr para amostras sodlidas
(precursores poliméricos, vidros e ceramicas) e para os precursores liquidos PMS e
DVB utilizou-se o acessorio de ATR (ZnSe 45 graus, Shimadzu). O primeiro método
foi operado no modo de absorgdo entre 4000 e 400 cm™, enquanto que o Ultimo
operou-se na faixa de 4000 a 700 cm™, com resolucdo de 4 cm™ para ambos os

métodos.
4.4.3 Difracao de Raios X (XRD)

As analises de difragdo de raios X foram realizadas em um difratbmetro de
raios X Rigaku (modelo Ultima IV), operando a 40 kV e 20 mA, com radiacdo CuKa
(A=0,154 nm). Os difratogramas foram obtidos no intervalo de 5 a 80° (26), com

passo angular de 0,02° (20) a cada 10 segundos. Para os materiais ceramicos, foi

estimado o tamanho médio dos cristalitos de B-SiC (f ) segundo a equagédo de

Scherrer’® (Equacéo 6), utilizando o pico de difragdo em 35,5° (26).

e
" Beosf;

Sendo 4 o comprimento de onda da radiagéo, 5 a largura a meia altura do
pico medida em radianos e ¥z a metade do valor do angulo 2%z no qual ocorre a

intensidade maxima do pico.
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4.4.4 Espectroscopia Raman

As medidas de espectroscopia Raman foram realizadas em um espectrometro
(Horiba, modelo LabRAM HR) acoplado a um microscépio 6ptico OLYMPUS (modelo
BX41). Para excitagao foi usado um laser de Ar em 514,5 nm e as amostras foram
medidas na forma de pé. O tamanho médio dos clusters de carbono (L:) foi
determinado segundo a Equagédo 7, a qual é descrita pelo modelo de Ferrari e

Robertson®® para sistemas contendo dominios de carbono desordenado.

Sendo L. o comprimento do dominio de carbono (clusters de carbono) ao
longo do plano dos anéis aromaticos (tamanho lateral). € um coeficiente que
depende do comprimento de onda da radiagdo monocromatica A (laser). /| a

intensidade de cada banda. Para determinar os valores de !, os espectros foram

ajustados matematicamente empregando-se o modelo Lorentziano.?° Para o laser de

ions Arcom 4 =514,5nm, € & igual a 0,0055 A?.
4.4.5 Ressonancia Magnética Nuclear (NMR)

Os espectros de NMR foram registrados utilizando-se a técnica de rotagéo no
angulo magico (MAS), 54,74°. Espectros de *Si MAS NMR foram obtidos em um
espectrémetro Bruker Avance Il — 400 MHz, operando a 79,49 MHz para o nucleo
de #Si. As analises foram adquiridas empregando-se o método de desacoplamento
de alta poténcia (HPDEC). Os espectros foram adquiridos com tempo de espera de
30 s, tempo de aquisicao de 36,8640 ms e pulso de 90°. Como referéncia de
deslocamento quimico foi empregada silica pura (aproximadamente -100 ppm em
relacdo ao tetrametilsilano). A verificagdo de todos os sitios de Si, assim como a
porcentagem dos mesmos, foi realizada apds tratamento matematico dos espectros,
empregando-se as fungdes mistas Gaussiana-Lorenztiana por meio do software
ACD/NMR.
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4.4.6 Analise Elementar

Os teores de carbono nos vidros e cerédmicas foram analisados em um
analisador elementar Perkin-Elmer Series Il (Elemental Analyzer 2400 CHN, USA).
Na analise, 1,000 mg de amostra foi levada a combustdo a 925°C em gas oxigénio
puro e a formagao de CO, foi detectada por um detector de condutividade térmica
Perkin EImer USA 2011.

Para a determinacdo dos teores de Si, as amostras foram inicialmente
digeridas em um forno micro-ondas Milestone (Ethos one), com 28 minutos de
rampa de aquecimento até a temperatura de 230°C, na qual houve uma etapa
isotérmica de 20 minutos. Foram digeridas 60 mg de amostra, empregando-se a
mistura dos acidos HF, HNO; e H,SO, nas quantidades de 6, 4 e 4 mL,
respectivamente, de acordo com procedimento ja proposto na literatura.®’

As amostras digeridas foram submetidas ao procedimento proposto na
literatura por Rodrigues e Santana,® com pequenas modificagdes. No procedimento,
o teor de Si é determinado em um espectrofotdmetro UV-Vis Perkin Elmer (Lambda
25) a partir de sua complexagdo com molibdato de aménio. As medidas foram
realizadas no comprimento de onda de 790 nm, o qual foi determinado apds a
varredura de um padrao de silicio. A curva de calibragcéo foi preparada a partir de
uma solucado padrio de Si a 1000 mg L™, com faixa de trabalho de 2,0 a 4,0 mg L™,
resultando na seguinte equacao da reta: Abs=0,2823[Si] — 0,4035 e R=0,9989. O

teor de oxigénio foi estimado por diferenca dos teores de silicio e carbono.
4.4.7 Microscopia Eletrbnica de Varredura (SEM)

A morfologia da superficie de fratura dos materiais vitreos e ceramicos foi
analisada em um microscépio eletrénico de varredura (FEI QUANTA 200) com
tensdo de aceleracao de 30 kV. As amostras foram fraturadas com o auxilio de um
pistilo. Previamente as analises, as amostras fraturadas foram recobertas com uma
camada fina de ouro, empregando-se um metalizador Bal-Tec Sputter Coater (SCD
050).
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4.4.8 Espectroscopia de energia dispersiva (EDS)

A anadlise de composicdo elementar foi realizada em um microscopio
eletrénico de varredura (FEI QUANTA 200) com tensao de aceleracéo de 20 kV. O
detector é posicionado para capturar os sinais de raios X emitidos da amostra apés
interacdo com o feixe eletronico. As amostras foram fraturadas com o auxilio de um
pistilo e a superficie exposta foi colocada em porta-amostra padrao. Na sequéncia,
as amostras foram analisadas, sem o emprego de recobrimento de carbono ou de

ouro.

4.4.9 Microscopia Eletrbnica de Transmissao de Alta Resolugdo (HRTEM)

A andlise morfolégica dos materiais e das nanoestruturas formadas apds o
processo de pirdlise também foi realizada em um microscopio eletrbnico de
transmissao JEOL JEM 3010 utilizando-se uma tensao de aceleracao de 300 kV, no
Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS). A preparagdo das amostras
consistiu na dispersao de pequena quantidade de amostra finamente pulverizada em
5-10 mL de etanol e, posteriormente, foram submetidas ao banho de ultrassom por
20 min. Apds este procedimento, a solugao ficou em repouso para a decantacdo das
particulas maiores. Retirou-se uma aliquota da solucdo superior mais diluida e
pingou-se uma gota dessa solugdo diretamente em porta-amostra padrao,
constituido de uma telinha de cobre recoberta com filme de carbono. Apds a

evaporacgao do solvente, realizou-se a analise.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO
5.1 SINTESE DOS PRECURSORES POLIMERICOS HiBRIDOS E PRECURSORES COMPOSITOS

A reacao de hidrossililagdo catalisada pelo complexo de Pt(0) entre PMS e
DVB basicamente envolve a adicdo da ligacao Si-H (PMS) ao grupo insaturado
H,C=CH (DVB), resultando em cadeias de PMS reticuladas pela formacdo de
ligacbes 1,4-dietilfenileno que atuam como pontes entre as cadeias da silicona,

como representado na Figura 5.

Figura 5 — Esquema da reagao de hidrossililagdo entre PMS e DVB dando origem a
rede polimérica hibrida PMS/DVB.

rede polimérica hibrida PMS/DVB

A fim de avaliar a efetividade da reacdo de hidrossililagdo, os polimeros e
compositos  hibridos — PMS/DVB e PMS/DVB/C, respectivamente — foram
caracterizados por espectroscopia vibracional no infravermelho (FT-IR) e
comparados aos espectros dos precursores de sintese PMS e DVB, como
apresentado na Figura 6. Foi verificado que, apds a reagdo, os polimeros e
compoésitos conservaram as bandas caracteristicas dos precursores DVB e PMS,
porém com menor intensidade. As principais bandas incluem uma absorgcdo pouco
intensa em ~ 3055 cm™, referente ao vC—H (C=C) do DVB e, com relacdo ao PMS,
tem-se uma banda larga e intensa em ~ 1080-1020 cm™ referente ao vSi-O-Si, uma

banda definida em ~ 2160 cm™ correspondente ao vSi-H e uma banda estreita e
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definida em ~ 1260 cm™ atribuida a 3CHs; do grupo Si-CHs, conforme destacado nos

espectros.®®8

Figura 6 — Espectros FT-IR dos polimeros PH1 e PH2, compésitos hibridos C1,
CC1, C2 e CC2 e dos precursores empregados na sintese (PMS e DVB),
para comparagao.
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Nos polimeros e compositos, o aparecimento de uma banda em ~ 1180 cm™,
associada ao vSi—CH,,® refere-se & ligacdo Si—~CH,—CH.—fenil formada durante a
reacado de hidrossililacdo. Entretanto, essa banda somente é distinta para as
amostras PH2, C2 e CC2, enquanto que para PH1, C1 e CC1, a banda é observada
somente apods a deconvolugdo da regido 1080-1020 cm™ (vSi—-O-Si), uma vez que a
banda referida aparece como um ombro no lado esquerdo desta absorcdo. A
deconvolugao dessas bandas para as amostras PH1, C1 e CC1 é exibida na Figura
7.

Além dessas observagdes, a evolucdo da reacdo de hidrossililagcao foi
avaliada pela relacdo comparativa entre as absorgdes das bandas vSi—H (2160 cm™)
e 85CHs (Si—CHa3) (1260 cm™), visto que a ligagdo Si—-CH3 é completamente inativa
durante a reagdo. Ao comparar a razao de intensidade Si—-H/Si—-CH3; do PMS puro, o
qual possui 100% de ligagdes disponiveis, com a das redes poliméricas, a redugéo
dessa razdo indica o consumo de ligacbes Si—H durante a reagdo. A intensidade
relativa das bandas vSi-H e 6CH3; para PMS e amostras estdo expostas na Tabela
2.



35

Figura 7 — Espectros FT-IR originais, ajustados e apds tratamento matematico
empregando-se o ajuste Gaussiano para as amostras PH1, C1 e CC1.
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Tabela 2 — Intensidade relativa (Abs.) das bandas vSi—-H e 6CHj3; (Si—CHj3) e a razéo
da intensidade Si—-H/Si—-CH3; do PMS e dos precursores poliméricos
hibridos e compdsitos.

Intensidade das bandas (Abs.) Razao de intensidade

Amostra

Si—H O0CH3 (Si—-CHjs) Si—H/Si—CH3
PMS 1,23 1,34 0,92
PH1 0,37 0,56 0,66
C1 0,23 0,34 0,68
CC1 0,32 0,51 0,63
PH2 0,03 0,40 0,08
C2 0,03 0,31 0,10
CC2 0,03 0,29 0,10

Todas as amostras apresentaram razdes menores que a razio encontrada
para o PMS, confirmando que a reacdo ocorreu com sucesso. Os valores dessa
razao sao maiores para a composig¢ao 80:20 (PMS:DVB) do que para a composigao
oposta. Essa diferenca ocorre devido a maior propor¢cao de PMS nas amostras PH1,
C1 e CC1, em oposicao ao baixo teor de PMS nas amostras PH2, C2 e CC2. A
presenca de carvao no meio reacional ndo promoveu diferenga nos valores da razao
quando comparado os compdsitos aos seus respectivos materiais poliméricos
hibridos (PH1 e PH2), inferindo-se que o mesmo n&o ocasionou alteracédo no

rendimento da reacéo.
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5.2 ESTABILIDADE TERMICA DOS PRECURSORES POLIMERICOS HIiBRIDOS E PRECURSORES
COMPOSITOS

A estabilidade térmica dos polimeros e compdésitos hibridos foi avaliada por
analise termogravimétrica e as curvas resultantes dos materiais estdo expostas na
Figura 8. Os rendimentos ceramicos das amostras PH1, C1, CC1, PH2, C2 e CC2 a
900°C foram, respectivamente, 84, 83, 80, 61, 56 e 55 %, averiguando-se que as
amostras da composicédo 80:20 (PMS:DVB) possuiram maior rendimento ceramico
que as redes poliméricas da composigcao oposta. Esse resultado era esperado visto
que as amostras PH1, C1 e CC1 possuem maior quantidade do componente
inorganico (PMS) considerando-se que polissiloxanos sao estaveis termicamente
devido & elevada energia das ligacdes Si—O (450 kJ mol™") e Si-C (325 kJ mol™).3"*8

Figura 8 — Curvas termogravimétricas para as redes poliméricas hibridas PH1, C1,
CC1, PH2, C2 e CC2, em atmosfera de nitrogénio.
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Outra justificativa para o elevado rendimento ceramico das amostras com alto
teor de PMS ¢é a reticulagdo adicional que pode ocorrer apos a reagao de
hidrossililagdo. Na composi¢ao 80:20 (PMS:DVB), ha um excesso de ligagdes Si—H
em relacdo a C=C do DVB, de modo que o processo de cura a temperatura
ambiente por 40 he 8 ha 100 °C (para PH1) ou a 100 °C por 2 h durante o processo
de prensagem (para C1 e CC1) pode promover reagbes paralelas como a de

acoplamento com eliminacdo de H,, conhecida como “de-hydrogen coupling parallel
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reactions”.®> Nessas reagdes, o catalisador de platina induz uma reagdo entre o
excesso de ligacdes Si—H e umidade do ambiente produzindo ligagdes Si-OH que, a
partir de reagdes de condensagéo posteriores, produzirdo ligagdes Si—-O-Si entre as

cadeias de PMS, como demonstrado nas Equagdes (8) a (10):%%

= S5t—H+ Hy0 s =5i— OH+ Hagg @)
ESi-H+SSi-OH5 =5(—0-Sim+ Hyg ©)
=S5i— OH+=5(— OH 25 = 51— 0= S1= + H0 (10)

Quanto a presenca de carvao ativado na estrutura, verificou-se que a adigao
de 1% de carvao promoveu diminuigdo em 1% do rendimento ceramico comparado a
PH1, sem alteragdo da estabilidade térmica. Este comportamento sugere que o
carvao se encontra fisicamente bem aderido a matriz durante a reacdo de
hidrossililacdo, permanecendo provavelmente encapsulado no interior da mesma.
Quando a quantidade é aumentada para 3% de carvao, o rendimento € diminuido
em 3% em relagdo a C1, inferindo-se que, neste ponto, o grau de adeséo do carvéo
em “excesso” a matriz provavelmente foi menor, reduzindo também a estabilidade
térmica do material.

Ja na matriz rica em DVB, a adicdo de 1% de carvao (C2) diminuiu o
rendimento ceramico em 5% comparado a PH2, assim como a estabilidade térmica
do polimero. Neste caso, o elevado teor do grupo organico DVB associado com o
menor grau de reticulagdo do polimero resultou em uma fase dispersa de carvao
mais exposta e menos aderida a matriz, justificando a redugcdo de ambos os
parametros. Como verificado, o aumento da propor¢ao de carvao para 3% provocou
diminuicdo de somente 1% em relacédo a C2 no rendimento ceramico e nao alterou
significativamente a estabilidade térmica, ja que o carvao possui inicialmente menor
aderéncia a matriz.

O comportamento do carvao ativado dentro das matrizes foi investigado por
experimento termogravimétrico, sob fluxo de ar sintético, como é exposto na Figura
9. As amostras PH1 e C1 nao exibiram diferencas na resisténcia a oxidacao,
apresentando a mesma estabilidade térmica e massa residual de 73%, entretanto,
C2 revelou estabilidade térmica menor do que PH2, apesar de ambas apresentarem

massa residual de 37%. Desse modo, esses dois comportamentos distintos do
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carvao em matrizes hibridas confirmaram a hip6tese de melhor aderéncia desta fase
na matriz 80:20 em relagdo a composicao oposta, na qual ele parece ser mais

exposto, como sugerido anteriormente.

Figura 9 — Curvas termogravimétricas para as redes poliméricas hibridas PH1, C1,
PH2 e C2, em atmosfera de ar sintético.
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O comportamento isotérmico (ndo exposto) indicou maior resisténcia a
oxidagao para os materiais de SiIOC do que esperado, revelando perda de massa
abaixo de 3% para todas as amostras durante 120 min em atmosfera de ar sintético.
A resisténcia a oxidacao para os SiOC vitreos produzidos nesse estudo foi maior
quando comparada a de vidros de SiOC enriquecidos com carbono® e pobre em
carbono,” derivados de redes poliméricas PMS/DVB com alto teor de DVB e PMS,
respectivamente. Nesses trabalhos, a perda de massa foi respectivamente de
aproximadamente 18%, para sistema com 85%m. de DVB e 15%m. PMS com 2h de
isoterma, e de 7,5%, para sistema 70:30 (PMS:DVB) com 1h de isoterma.

A Figura 10 ilustra as derivadas das curvas termogravimétricas versus
temperatura. Como pode ser observado, as matrizes 80:20 e 20:80 (PMS:DVB)
apresentaram perfis similares, com basicamente trés processos de degradagéo

principais para a primeira composigao e dois processos para a segunda.
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Figura 10 — Derivadas das curvas termogravimétricas para PH1, C1 e CC1 (a) e
PH2, C2 e CC2 (b).
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O primeiro processo de degradacao de PH1, C1 e CC1 (Figura 10a) ocorreu
com temperatura na taxa maxima de degradagdo (Tmax) em 108, 210 e 223°C,
respectivamente. Para PH1, a perda de massa esta associada com umidade sorvida
no material assim como volatilizacdo de moléculas de DVB oclusas na rede
polimérica,®®° enquanto que para C1 e CC1, o deslocamento para temperatura mais
alta esta relacionado provavelmente com a liberacdo de compostos organicos
ancorados na superficie do carvao ativado.

A hipotese da liberagdo de compostos organicos derivados do carvao ativado
foi confirmada por analise termogravimétrica (em atmosfera de nitrogénio) e
espectroscopia FT-IR, sendo os resultados apresentados na Figura 11. No espectro
FT-IR (Figura 11a) foram observadas bandas de absor¢cdo referentes aos
estiramentos O-H ligado a hidrogénio (3420 cm™), C—H (2929 e 2858 cm™) e C=C
(1630 e 1561 cm™).?> Além disso, na faixa de 1300-1000 cm™ s&o verificadas
absor¢des correspondentes a ligagcbes C-O que podem ser relacionadas com
estruturas compostas por grupos alcool ou éter.%

A curva termogravimétrica e sua derivada (Figura 11b) exibiram uma etapa de
degradagdo em 72°C, com perda de massa de 7% possivelmente correlacionada
com liberagao de agua. De 100 a 900°C ha perda de massa continua, resultando em
perda de 8%. Esta perda de massa lenta e ininterrupta provavelmente esta

associada com impurezas orgéanicas do préprio carvao, como detectado no espectro
FT-IR (Figura 11a).
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Figura 11 — Espectro FT-IR (a) e curva termogravimétrica (obtida em atmosfera de
nitrogénio) e sua derivada (b) do carvao ativado.
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A segunda degradacgao ocorreu com Tnax igual a 592, 588 e 577°C (PH1, C1
e CC1, respectivamente) e esta associada com a degradacédo de grupos organicos
simples como CH3; e CH; derivados da clivagem das ligagbes Si—-C, C-C e C-H dos
grupos Si—CH; e Si—-CH,—CH,. Subsequentemente, ocorre a degradagdo de anéis
aromaticos, 0s quais sdo mais estaveis termicamente do que esses grupos
organicos de menores massas molares.®®® Além dos grupos organicos, ha possivel
liberagdo de siloxanos ciclicos.®*’

O processo de degradacgao final com Trax em torno de 750°C corresponde a
etapa de mineralizagdo do polimero, na qual normalmente ocorrem reagdes de
redistribuicdio dos diferentes sitios tetraédricos de silicio, resultando
consequentemente na formagao de oxicarbeto de silicio, SiOC,.%*%

Para as amostras com elevada quantidade do componente organico (Figura
10b), a primeira degradacgao foi verificada com Tnax em aproximadamente 135°C, a
qual se refere a volatilizagdo de moléculas de DVB oclusas na rede polimérica e
compostos organicos do carvao, como descrito anteriormente.

O segundo processo ocorreu em torno de 512°C (Tnax), temperatura inferior
quando comparada a composi¢ao 80:20 (PMS:DVB), pelo fato de possuir moléculas
de DVB em excesso que nao reticularam junto ao PMS, tornando-se passiveis de
degradacao em temperaturas mais baixas. O excesso de grupos vinilicos em relagcéao
as ligagcdes Si—-H também justifica o deslocamento das curvas para temperaturas
menores, assim como a maior intensidade dessa degradagdo. Esses grupos
residuais sdo susceptiveis a participar de reacbes radicalares termicamente

induzidas gerando novos grupos organicos com diferentes tamanhos ancorados na
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rede poIimérica.88 Devido ao baixo teor de PMS das amostras PH2, C2 e CC2, a
terceira degradacao é quase imperceptivel, visto que a intensidade da degradacgao

referente a mineralizagao do polimero € menos intensa.

5.3 INVESTIGACAO CINETICA DOS PROCESSOS TERMICOS DE FORMACAO DE OXICARBETO
DE SiLiclo

No estudo cinético determinou-se a energia de ativagéo (E,) dos processos de
degradacgao térmica para as amostras PH1, C1, PH2 e C2, pelo método de Ozawa,*?
método isoconversional em condigcbes nao isotérmicas. O método relaciona o
logaritmo da taxa de aquecimento (B) com o inverso da temperatura absoluta (T)
para determinada perda de massa, segundo a Equagéo (11), sendo R a constante

universal dos gases.’*%

dlogf _ _ - Ex
gam- Ty ab

A perda de massa é representada pela fracdo de massa residual (1-a), sendo
Nig — My

@ =
11T~ == FRL
Hg

e Mg € a massa inicial, r € a massa na temperatura T e "7 € a
massa final do processo. O estudo foi realizado com base na degradagdo dos
materiais em atmosfera de nitrogénio, exposta na Figura 8. Para as amostras PH1 e
C1, ha duas degradagcbes sobrepostas entre 400 e 800°C, as quais serao
consideradas nesse estudo como uma etapa de degradagéao unica.

A primeira degradagao da amostra PH2 foi escolhida para ilustrar os calculos
do método de Ozawa. Na Figura 12 é exibido o intervalo de (1-a) em fungéo de 1/T
(Figura 12a) e o grafico de Ozawa (Figura 12b), representado pelo ajuste linear do
log B versus 1/T para cada valor de (1-a), com 6tima linearidade.

Os valores médios de E, para cada processo de degradacgdo térmica das
amostras preparadas foram calculados pela média da E, encontrada para cada valor
de (1-a) variando de 0,1 a 0,9 e estdo apresentados na Tabela 3. Para o segundo
processo de degradacao, todas as amostras revelaram valores de E, préximos ao
valor observado para o poli(dimetilsiloxano) (PDMS), em aproximadamente 209 kJ

mol™, % o qual possui estrutura similar ao PMS.
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Figura 12 — Fracdo de massa residual da primeira degradacéo para PH2 versus o
inverso da temperatura absoluta (a) e grafico de Ozawa para valores
de (1-a) variando de 0,1 a 0,9 com valores de R acima de 0,99 (b).
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Tabela 3 — Valores médios de E, para os processos de degradagdo das amostras
PH1, C1, PH2 e C2.

E. (kJ mol™)
Amostras Primeira Segunda
degradacao degradacéao
PH1 64,80 202,46
C1 94,62 211,15
PH2 57,69 189,92
C2 55,64 176,22

Amostras com elevado teor de DVB exibiram E, inferior as amostras ricas em
PMS, perfil similar ao verificado por Deshpande e Rezac® ap6s a incorporagdo de
grupos fenil em esqueletos de polissiloxanos. A diminuigdo da E, verificada para
20:80 (PMS:DVB) segue o comportamento da diminuicdo da estabilidade térmica de

.37 Além disso, a menor energia

polissiloxanos com o aumento do teor do grupo feni
de ativagdo dessas amostras sugere que a reacdo de degradacdo dominante foi
alterada,®® principalmente para o segundo processo de degradacgao.

A Figura 13 expde a relagao entre E; e a fragdo de converséo (a). O aumento

de E, com a extensdo da reacdo é tipica de polimeros,®®’

uma vez que a
dependéncia de E; com a extensdo da reagao indica um processo de degradagao
complexo, ocorrendo em varias etapas.?® Ao contrario, a independéncia de E, com «
sugere um processo simples, composto de uma degradagédo de etapa unica,® que
foi observado para PH1, PH2 e C2 na primeira degradagédo, como pode ser notado

na Figura 13. Portanto, a partir dos valores médios de E, (Tabela 3) e os perfis
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obtidos da Figura 13, a maior complexidade da degradagao do segundo processo foi
confirmada em relacdo ao primeiro, como esperado, devido as reacbes de

degradacéo tipicas previamente discutidas para esses materiais.

Figura 13 — Relagdo entre a energia de ativacdo (kJ mol™) e a fragdo de conversio
(a) para PH1 e C1 (a) e PH2 e C2 (b).
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Todas as amostras exibiram valores de energia de ativacao inferiores aos das
energias das ligacdes Si-C e Si—-O (325 e 450 kJ mol™, respectivamente), sugerindo
que o processo de degradacgado global foi governado por consideragdes cinéticas,
apesar de que ha contribuicdo da estrutura molecular, pelo aspecto termodinamico,
devido a elevada densidade de reticulagdo, principalmente para PH1 e C1.%°

C1 mostrou E; maior do que PH1 para ambos os processos de degradagao,
que esta provavelmente relacionado a distribuicdo e interacao da fase de carvao
ativado na rede polimérica hibrida. Como mencionado previamente, esse
comportamento sugere que a fase dispersa de carvao possui maior aderéncia na
matriz mais reticulada, provavelmente encapsulada dentro desta, tornando o
processo de degradagdo mais lento.®"%°

O aumento da E; com a presencga de carvao nao seguiu o comportamento da
estabilidade térmica, o qual foi similar para ambas as amostras PH1 e C1 (Figura 8).
Apesar de o carvao ter promovido um atraso ao atingir o ponto gel durante a reagao
de hidrossililagado, por impedimento fisico, o grau de reticulagdo nao foi alterado —
verificado pela comparagao da razao da intensidade das absorgdes das ligagdes Si—
H/Si—CH3 (Tabela 2) — assim como o rendimento ceramico para ambas as amostras,

como descrito. Desse modo, como a estrutura da rede nao foi modificada pela



44

adicdo de carvao, as curvas que representam a estabilidade térmica desses
materiais mantiveram-se com perfis similares.

Para as amostras PH2 e C2, o carvdo ndo promoveu alteracdes significativas
da E, no primeiro processo de degradagéo. Entretanto, sua incorporagao resultou
em valores mais baixos de E, para a segunda degradacao. Isso pode ser explicado
pela menor aderéncia da fase de carvao na rede, tornando mais facil o processo de
degradagéao e atuando na dire¢cao oposta do efeito protetor observado pela presenca
de carvdo na matriz com maior densidade de reticulagdo (C1). Como pode ser
observada, a diminuicao de E, com a presenga de carvdo seguiu a diminui¢ao do

rendimento ceramico e estabilidade térmica desses materiais (Figura 8).

5.4 CARACTERIZACAO ESTRUTURAL E ELEMENTAR DOS MATERIAIS VITREOS E CERAMICOS

COM E SEM CARVAO ATIVADO

A evolugéo estrutural dos materiais vitreos a ceramicos foi monitorada por
espectroscopia vibracional no infravermelho (FT-IR). A Figura 14 exibe os espectros
FT-IR dos materiais vitreos e ceramicos derivados das amostras PH1 (Figura 14a) e
CC1 (Figura 14b). Os espectros FT-IR dos materiais derivados de C1, PH2, C2 e
CC2 apresentaram perfil similar de evolugdo em relagdo as outras amostras e, desse
modo, estes espectros ndo serao ilustrados.

Nos espectros das amostras obtidas a 1000°C, verificou-se a auséncia de
resquicios de bandas referentes a grupos organicos ou a ligacao Si—H, evidenciando
que o processo de mineralizagdo de polimero hibrido a SiOxCy se mostrou finalizado
na temperatura de 1000°C, como esperado. Nessa temperatura, os materiais
exibiram bandas largas tipicas destes materiais, em ~ 1050 e 800 cm™ e uma banda
de baixa intensidade em ~ 460 cm™. A primeira banda de absorgdo corresponde ao

vassSi—0-Si,' a segunda banda associa-se ao vsSi—-0-Si'® e vSi

0.102’103

—C,%%"%" gnquanto

que a ultima se refere a 6Si—
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Figura 14 — Espectros FT-IR dos materiais vitreos e ceramicos derivados de PH1 (a)

e CC1 (b).
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Os espectros dos materiais ceramicos obtidos a 1300 e 1500°C, este ultimo
com 1 e 3 h de isoterma (1500°C - 3h), revelaram as mesmas bandas de absorgéo
que os materiais vitreos, porém com diferentes intensidades. Foi constatado que a
elevacdo da temperatura de pirdlise e o tempo de tratamento térmico levou a
inversdo da intensidade das bandas em ~ 1050 (vassSi—O—Si) e 800 cm™ (vSi—-O-Si
e vSi—C), ou seja, a intensidade da primeira banda diminuiu enquanto que, para a
segunda banda, a intensidade aumentou. As diferengas das intensidades relativas
foram mais pronunciadas no sistema CC1 em relagdo ao PH1, principalmente apds 3
h de tratamento térmico a 1500°C.

Essa inversao de intensidade ocorreu devido ao consumo de ligagdes Si-O e
formagao de ligagbes Si—C durante o processo de pirdlise, como resultado da
producdo da fase de SiC a partir da reagcao de carborreducgao. Verifica-se também
que, a0 mesmo tempo em que ocorreu a inversao de intensidade, ambas as bandas
foram deslocadas para maiores valores de numeros de onda.

Para obtencao de SiOC a partir do método sol-gel empregando o precursor
metiltrietoxissilano (MTES), Chomel et al.'® verificaram igualmente o deslocamento
das bandas referentes ao vssSi—O-Si e vsSi—O-Si para numeros de onda maiores
com o aumento da temperatura de pirdlise. O deslocamento foi explicado como
decorrente da densificacdo da matriz que promove compressao da rede, ou ainda,
do fortalecimento da estrutura da matriz, o qual é gerado pelo aumento do grau de
reticulacdo. Além dos efeitos abordados pelos autores, o deslocamento verificado no
presente trabalho também pode ser justificado pela substituicdo de atomos de O
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(bivalente) por atomos de C (tetravalente), que ocorre gradativamente durante as
reacbes mencionadas anteriormente, restringindo-se assim a mobilidade da rede
devido a valéncia de cada atomo.

Os difratogramas de raios X dos SiOC derivados das redes poliméricas
hibridas PH2 e CC2 estdo apresentados na Figura 15, amostras escolhidas para a
verificacdo da evolucao estrutural. Os materiais vitreos exibiram um halo centrado
em 23° (28) referente a silica opalina,’®'® tipico de SiOC nao cristalino. Além
deste, também foram observados um sinal pouco intenso e distinto em 26° (26), em
especial para CC2/1000, e outro alargado de baixa intensidade em torno de 43° (26),

correspondendo respectivamente aos planos (002) e (100) do carbono grafite.”

Figura 15 - Difratogramas de raios X de SiOC derivados dos precursores
poliméricos PH2 (a) e CC2 (b) obtidos a 1000, 1300 e 1500°C, com 1 e
3 h de tratamento térmico para a ultima temperatura.
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O sinal alargado em 43° (28) esta relacionado com camadas de grafite
dispostas aleatoriamente, caracteristico de carbono desordenado, sugerindo a
existéncia de camadas de redes hexagonais com baixa regularidade de carbono, ou
seja, com a presenca de carbono turbostratico.®4 196198

Com o tratamento térmico a 1300°C, ha inicio da cristalizagao da fase B-SiC,
caracterizada pelo aparecimento de sinais de difracdo alargados em torno de 35,5;
60 e 71,8° (20) referentes, respectivamente, aos planos (111), (220) e (311) do
SiC."®™"% O aumento da temperatura para 1500°C e, principalmente do tempo de
tratamento térmico resultou em maior intensificacdo e definicdo dos sinais referentes

a fase B-SiC, indicando o aumento de cristalizacdo com o tratamento térmico.
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Todas as ceramicas produzidas exibiram sinal de difracdo em 43° (20) de
carbono grafite similarmente aos materiais vitreos. Visivelmente, apenas as
amostras derivadas da composi¢cado 20:80 (PMS:DVB), e as ceramicas CC2/1300,
CC2/1500 e CC2/1500-3h apresentaram o sinal de difracdo caracteristico da fase de
carbono grafite em 26,5° (20). Além das fases mencionadas, a cristalizagdo de silica
cristobalita, identificada por um pico estreito e definido em 21,9° (26),""" também foi
verificada apenas na amostra CC2/1500-3h (Figura 15b).

Apesar da alta temperatura e aumento do tempo de tratamento térmico para
obtencao dos materiais, ainda ha silica opalina (23° (28)) nos materiais ceramicos,
indicando sua elevada estabilidade térmica frente a cristalizacado total do material. A
alta estabilidade da fase de silica ndo cristalina desta classe de materiais cerdmicos
também foi verificada por Bréquel et al.?? ao produzir SiOC a partir dos precursores
metildietoxissilano (MDES) e trietoxissilano (TEOS) obtidos pelo método sol-gel.

Nesse estudo, a temperatura de pirdlise na faixa de 1200 a 1400°C promoveu
a separacgao de fases esperada no material, caracterizando-o como nanocompdésito
de silica ndo cristalina e B-SiC. Apos o processo de organizagao e separagado das
fases, mesmo com o aumento da temperatura até 1500°C, a fase de silica nao foi
cristalizada. Os autores justificaram que esse comportamento pode estar
correlacionado a presenca de ligagdes residuais Si—-C na silica que dificultam a
reorganizagao para a cristalizacado da fase. Além deste fator, ha a possibilidade da
silica nao estar presente no material como matriz continua, mas como clusters, os
quais devido aos tamanhos pequenos também podem dificultar a nucleacdo para
cristobalita.

A intensificagdo e definicdo dos picos referentes a fase B-SiC, devido ao
aumento da temperatura de pirdlise e maior tempo de tratamento térmico a 1500°C,
concordaram com a diminuicdo da intensidade relativa da banda referente ao vSi-O
e simultdneo aumento da absorgao atribuida ao vSi—C, observados anteriormente
nos espectros FT-IR (Figura 14). Assim, confirma-se a cristalizagdo mais
pronunciada de B-SiC com o aumento do tempo de tratamento térmico, a qual pode
ocorrer tanto pela intensificacdo da reagdo de carborreducdo (verificada pelos
espectros FT-IR na Figura 14), quanto pela reorganizagéo dos sitios de Si.

O tamanho médio dos cristalitos de B-SiC, para as ceramicas obtidas apos
tratamento térmico a 1500°C com 1 e 3 h, foi estimado a partir da equacao de

Scherrer” (Equacéo (6)), utilizando-se o pico de difracdo em 35,5° (26). Os valores
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obtidos sé&o apresentados na Tabela 4. Quando o tratamento térmico a 1500°C foi
empregado durante 1 h, o tamanho médio dos cristalitos ndo apresentou diferenca

significativa entre as amostras, revelando valores em torno de 3,0 nm.

Tabela 4 - Tamanho médio estimado dos cristalitos de B-SiC presentes nos
materiais ceramicos obtidos a 1500°C em diferentes tempos de
tratamento térmico, considerando a difragcao em 35,5° (20) referente ao

plano (111).
A Tamanho médio dos cristalitos de 3-SiC (nm)
mostras
1500 °C—-1h 1500 °C-3h
PH1 29 3,5
C1 3,0 3,3
CC1 3,1 5,6
PH2 2,8 49
C2 3,2 5,6
CC2 3,2 6,0

O aumento do tempo de tratamento térmico a 1500°C promoveu maior
crescimento dos cristalitos para todas as composi¢coes. Nas ceramicas obtidas a
1500°C com 3h de isoterma, tanto o aumento do teor de carvdo quanto a maior
quantidade de DVB presente nas redes poliméricas levaram ao aumento no
tamanho médio dos cristalitos B-SiC. Os resultados indicam que, nessas condi¢cdes
de tratamento térmico, o maior teor de DVB e a presenca de carvao ativado atuaram
como fonte ativa de carbono para a cristalizagao de B-SiC por meio da reacao de
carborredugéao, conforme representada na Equacéo (5).

Entretanto, o parametro que exibiu maior influéncia no crescimento dos
cristalitos foi o tempo de tratamento térmico. A prolongacdo do tempo da etapa
isotérmica a 1500°C proporcionou elevado aumento percentual do tamanho médio
dos cristalitos para as amostras CC1/1500-3h, PH2/1500-3h, C2/1500-3h e
CC2/1500-3h, com valores iguais a 81, 75, 75 e 88 %, respectivamente. As amostras
CC1/1500-3h e CC2/1500-3h se destacaram quanto ao crescimento dos cristalitos,
verificando que CC2/1500-3h, a qual possui maior teor de DVB e carvao, exibiu a
maior porcentagem de crescimento, comprovando assim a cristalizagao por meio da
reacao de carborreducéo.

A evolugao estrutural dos vidros e cerdmicas obtidos respectivamente a 1000
e 1500°C com 1 hora de isoterma foi avaliada por 2°Si MAS NMR, com intuito

principal de investigar a distribuicdo de sitios de silicio nas amostras. Os sitios de Si
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presentes em estruturas do tipo SiO44Cx deste trabalho estdo apresentados na

Tabela 5, juntamente com as faixas de deslocamento quimico encontradas na

literatura.'?

Tabela 5 — Regides de deslocamento quimico (& em ppm) dos diferentes sitios de Si
verificados por 2°Si MAS NMR nas amostras obtidas.

Sitios / unidades o (ppm) em
de Si poliésilox)anos* 5 (ppm) deste trabalho
SiO4/ Q -105a-112 -97 a-109
SiOsC/ T -64 a -71 -64 a -71
SiO.C, /D -19a-24 -26 a -33
SiOC3 /M +6 a +10 2a-7
SiC4/C -14 a -16 -9a-19

*Deslocamento quimico em polissiloxanos verificado na literatura.’*

Cada grupo de amostra, vidros e ceramicas, apresentou espectros com perfis
similares, sendo na Figura 16 expostos os espectros de CC2/1000 e CC2/1500 para
ilustrar os resultados obtidos. Os sitios de Si nas amostras deste trabalho se
encontraram proximos as faixas de deslocamentos quimico verificadas na
literatura,''? com pouca discrepancia, com excecdo do sitio M que permaneceu na
faixa de -2 a -7 ppm, como exposto na Tabela 5.

Conforme observado no espectro para CC2/1000 (Figura 16), os materiais
vitreos exibiram sinais largos associados a presenga de diferentes sitios de silicio,
perfil caracteristico de SiO4C,.""™ As amostras CC2/1000, PH2/1000 e C2/1000
exibiram os cinco sitios de silicio tipicos desses materiais vitreos, correspondentes
as unidades Q, T, D, M e C, enquanto que as amostras PH1/1000, C1/1000 e
CC1/1000 apresentaram as unidades Q, T, D e M, sem a presenca da unidade C.

Por meio do ajuste matematico realizado nos espectros (como citado
anteriormente na secédo 4.4.5), foi realizada a integracdo da area dos picos e
consequente quantificagdo de cada sitio. A porcentagem molar de cada unidade de

Si dos vidros e ceramicas esta exposta na Tabela 6.
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Figura 16 — Espectros de ?°Si MAS NMR das amostras CC2/1000 e CC2/1500. Para

Intensidade (u.a.)

Intensidade (u.a.)

a amostra CC2 /1000 também estdo apresentados o espectro ajustado
(inha vermelha) e os sinais (linha azul) obtidos apds tratamento
matematico, empregando-se as fun¢gdes mistas Gaussiana-Lorentziana.
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A auséncia do sitio SiC4 (unidade C) nas amostras PH1/1000, C1/1000 e

CC1/1000 provavelmente esta relacionada com a composicdo da matriz, 80:20

(PMS:DVB). Nestes casos, com a baixa quantidade de DVB empregada, ha pequena

quantidade de atomos de Si nos precursores ligados a dois atomos de carbono,

sendo um atomo de C derivado do grupo metila do proprio PMS e outro proveniente

da ligagdo Si—-CH, formada durante a reticulacdo (Figura 5). Essa situagao,

juntamente com a temperatura de pirdlise a 1000°C, promoveram maior restricdo de

reorganizagdo de sitios para a formacdo subsequente do SiC4, gerando

provavelmente quantidades insuficientes deste sitio para a sua deteccdo no

equipamento.
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Tabela 6 — Porcentagem das unidades de Si obtida pela integracdo das curvas sob
os sinais nos espectros de 2°Si MAS NMR.

2°Si MAS NMR
Unidades de Si (% molar)
Q T D M C

Amostras/
Temperatura (°C)

PH1/1000 32,0 284 226 16,9 -

PH1/1500 34,5 - - - 65,5
C1/1000 31,5 251 18,2 251 -

C1/1500 40,5 - - - 59,5
CC1/1000 32,2 264 171 243 -

CC1/1500 38,8 - - - 61,2
PH2/1000 259 17,8 126 43,1 05
PH2/1500 56,6 - - - 43,4
C2/1000 30,8 20,3 14,2 332 15
C2/1500 - - - - 100
CC2/1000 36,4 262 192 174 0,8
CC2/1500 - - - - 100

Por outro lado, o sitio SiC4 foi observado para as outras amostras, PH2/1000,
C2/1000 e CC2/1000, mesmo na temperatura de 1000°C, porém em baixas
concentragdes. O aparecimento e a magnitude deste sitio podem ser justificados
respectivamente pelo fato destes precursores ja possuirem inicialmente maior
densidade de ligagbes Si-C em suas estruturas e a temperatura de pirélise (1000°C)
ser inferior em relagdo a temperatura na qual a carborredugcdo é favorecida
(>1200°C).

A elevacgéo da temperatura de pirdlise para 1500°C promoveu a segregagao
de fases (Equagao (4)), resultando na predominancia dos sitios SiO4s e SiC4, 0s
quais sao tipicos de SiO, e SiC, respectivamente. A separacdo de fases esta
correlacionada com as reagdes de redistribuicao dos sitios de Si, assim como com a
reacéo de carborreducéo da silica — observada por FT-IR (Figura 14) e XRD (Figura
15) —, originando as fases termodinamicamente estaveis SiC, Cjire € SiO2.5%

Na Figura 16 pode ser observado que CC2/1500 exibiu somente o pico
referente ao sitio SiC4, assim como C2/1500 (espectro ndao exposto). Entretanto, as
amostras PH2/1500, PH1/1500, C1/1500 e CC1/1500 exibiram adicionalmente o
sinal relacionado ao sitio SiO4s. A presenca do sitio SiO4 nas amostras de
composi¢cao 80:20 (PMS:DVB) esta associada com a elevada concentragdo de
ligacbes Si—O promovida pela alta quantidade de PMS empregada na producgao do
precursor polimérico, as quais sao rearranjadas posteriormente com o aumento da

temperatura de pirdlise.
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Na Tabela 6 pode ainda ser verificado que as amostras PH1/1500, C1/1500 e
CC1/1500 possuem maior quantidade de sitios SiC4 do que SiO4 distribuidos na
matriz, concordando com a inversao das intensidades de absorcdo das ligagbes Si—
O e Si-C, segundo o FT-IV (Figura 14). A auséncia do sinal referente a unidade Q
para C2/1500 e CC2/1500 esta provavelmente relacionada com o baixo teor de
sitios SiO4 detectaveis pelo equipamento.

Do mesmo modo, provavelmente também deve haver pequena distribuicdo
das unidades T, D e M de acordo com SiO4xCx (0 < x < 4) na constituicdo da fase
nao cristalina nas ceramicas, como verificado nos difratogramas de raios X (Figura
15), sendo as quantidades desses sitios insuficientes para detecg¢ao. Essa afirmacgéao

é tida como possivel ao verificar o estudo de Schiavon et al.,"™

no qual foi verificado
os sitios SiO3C e SiO,C, em pequenas quantidades nas ceramicas de SiOC e
SiBOC obtidas a 1400°C (12 e 9%, respectivamente) e 1500°C (5 e 13%,
respectivamente).

Na Tabela 7 esta exposta a composi¢cao elementar e férmula empirica dos
vidros e ceramicas obtidos a 1000 e 1500°C. Em ambas as temperaturas, as
amostras PH2, C2 e CC2 revelaram teor de oxigénio inferior as correspondentes
PH1, C1 e CC1. Este resultado impacta diretamente nas diferengcas de mobilidade
estrutural da matriz ceramica.

Em amostras com maior teor de oxigénio, é esperada uma estrutura com
maior mobilidade de cadeias, tendo como consequéncia maior liberdade e
favorecimento das reag¢des de reorganizagado para formagédo dos sitios de Si. Nas
amostras C2/1500 e CC2/1500, o unico sitio SiC4 observado possivelmente esta
relacionado a baixa mobilidade destas estruturas e menor formagao de sitios SiO4
detectaveis pelo equipamento devido a maior discrepéncia nos teores de oxigénio
(0,11% molar para ambas as amostras) em relagcao as demais.

Como esperado, o aumento da quantidade de DVB e a adigao de carvao
ativado nos precursores poliméricos levou ao aumento do teor de carbono total para
todas as amostras, tanto vitreas quanto ceramicas. Entretanto, em ambos os tipos
de materiais, de modo geral ha diminuicdo na propor¢do de Cje quando ha o

aumento do teor de DVB e adicdo de CA.
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Tabela 7 — Composicao elementar e férmula empirica dos vidros e ceramicas
obtidos a 1000 e 1500°C, respectivamente.

Tem'ger?rgfjrri/ (°C) Si (%molar) C (%molar) O (%molar) ((c:,;:)ri eFrg;rir;iuclg#
PH1/1000 1,07 1,69 3,10 343  SiO280C1ss
PH1/1500 1,07 1,88 2,95 34,0  Si0276C1.76
C1/1000 1,22 2,52 2,21 13,1 SiO1,81C2,06
C1/1500 1,25 2,21 2,40 6,0 SiO1,92C1,77
CC1/1000 1,12 2,81 217 26,3 SiO1,03C250
CC1/1500 1,22 1,87 2,71 43  Si022C1s3
PH2/1000 1,09 3,84 1,45 30,4 SiO133C3 52
PH2/1500 1,08 3,43 1,78 31,4 SiO164C3,18
C2/1000 1,20 4,14 1,04 24,3 SiO87C3 46
C2/1500 1,26 5,24 0,11 25,3 Si0O0,09C4,17
CC2/1000 1,19 4,41 0,85 257  SiOo72Cs72
CC2/1500 1,33 5,06 0,11 22,7 SiO0,08C3 80

*Porcentagem de C;. em relagéo ao carbono total.
*Formula empirica normalizada para um atomo de Si.

As amostras de matrizes puras PH1 e PH2 obtidas nas duas temperaturas
possuem teores similares de Cj.., verificando-se que a diferenca do teor dos
precursores PMS e DVB n&o promoveu producéao distinta dessa fase. A degradagao
dos grupos CHj3; (PMS) e fenil (DVB) exerceu comportamento compensador na
formagdo dessa fase de carbono, apesar de estudos mostrarem que grupos
insaturados ligados a estrutura do polimero, como vinil e fenil, induziram maior teor
de Ciwe do que grupos saturados, como metil.'® Esse comportamento se deve ao
fato dos grupos fenil ndo estarem reticulados as cadeias de PMS e serem
degradados com a liberagdo de compostos volateis, comprovado pelo baixo
rendimento ceramico (61% para PH2).

Nas amostras com adi¢gao de CA, o DVB nao exibiu o mesmo desempenho
(comparacédo entre C1/1500 e C2/1500 e entre CC1/1500 e CC2/1500), verificando-
se 0os menores valores de porcentagem de Cjy. para as amostras C1/1500 e
CC1/1500, sendo respectivamente iguais a 6,0 e 4,3%. Ainda, ao avaliar o efeito da
adicdo de CA, o teor de Cjire também diminuiu em relagdo as matrizes puras. Esses
menores valores estdo relacionados com a formacgao de fios e aglomeragdes de
carbono nessas amostras, como sera discutido na secao 5.5, na qual sera avaliada a

morfologia das amostras.
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Para investigar o comportamento estrutural da fase de carbono segregada
nas matrizes de SiOC com diferentes composi¢cdes, empregou-se a espectroscopia
Raman. Os espectros Raman das amostras PH2 e CC2 obtidas em diferentes
temperaturas foram escolhidos para a verificagdo do comportamento dessa fase e
estdo ilustrados na Figura 17. Os espectros exibiram dois modos principais
referentes a carbono em diferentes formas estruturais: bandas D e G em torno de

1340 e 1590 cm™, respectivamente.

Figura 17 — Espectros Raman dos SiOC derivados dos precursores poliméricos
PH2 (a) e CC2 (b).
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O modo D tem simetria A4 e corresponde ao modo de respiracdo de anéis
aromaticos, entretanto é proibido em grafite perfeito devido ao tamanho infinito do
cristal, sendo ativo na presenca de desordem estrutural que leva a diminuicdo dos
cristalitos de grafite, tornando-os cristais de tamanho finito.2%""°

O modo G possui simetria Exg e € caracteristico do grafite monocristalino,
sendo esta considerada como banda de referéncia ao carbono mais organizado
existente.’>""® Essa banda é relacionada ao estiramento da ligacdo entre pares de
Csp? no plano e é ativa para todos os sitios Csp? entretanto ndo requer
necessariamente a presenca de anéis de eixo Cs.2%""® Dessa forma, o modo G esta
relacionado a estruturas repetitivas do cristal, enquanto o modo D é associado com a
falta de repetibilidade das estruturas de carbono.'*®

Segundo Tuinstra e Koenig (1970),""® o surgimento da banda D em materiais
grafiticos sugere a presenca de desordem na estrutura e, desse modo, o aumento

da razdo das intensidades I(D)/I(G) indica 0 aumento de desordem do sistema
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grafitico. A relagao entre a razéo I(D)/I(G) e tamanho médio do dominio de grafite
(Lz) é inversamente proporcional (Equagdo 12), verificando-se que o aumento de
desordem no sistema (aumento de I(D)/I(G)) promove a diminuicdo do numero e do

tamanho dos dominios, tornando-os mais distorcidos até sua abertura.
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Em 2000, Ferrari e Robertson® propuseram um novo modelo para descrever
sistemas com dominios de carbono desordenados, conhecidos como clusters.
Segundo esse modelo, o surgimento de anéis aromaticos indicado pela banda D
(modo atribuido a respiragdo desses anéis) sugere a estruturacao da fase de
carbono desordenada. Assim, o aumento da razdo I(D)/I(G) relaciona-se com o
processo de organizagédo da fase de carbono desordenada. De acordo com 0 novo
modelo, a razao I(D)/I(G) é diretamente proporcional ao tamanho médio dos clusters,
verificado na Equac&o 7.%°

Como esperado, a fase de carbono gerada nos materiais vitreos e ceramicos
exibiu caracteristica amorfa, observada nos difratogramas de raios X (Figura 15).
Portanto, a analise descrita pela espectroscopia Raman foi realizada por meio do
modelo de Ferrari e Robertson.®

Inicialmente, os espectros revelaram que os modos D e G tornaram-se
gradualmente mais distintos com o aumento da temperatura, indicando a ocorréncia
de alteragdes estruturais na fase segregada de carbono. Para a melhor
compreensao dos efeitos de temperatura e composi¢cao da matriz na fase de Cjyre,
foram extraidos alguns parédmetros dos espectros Raman para todas as amostras,
0s quais estdo apresentados na Tabela 8.

A largura a meia altura (Avp) da banda D relaciona-se com o processo de
ordenamento da fase de Cjr., enquanto que a banda G tem a sua posicao afetada
pela presenca de sitios de Csp®, os quais geram defeitos nas camadas de grafite,
assim como sua largura a meia altura (Avg) pode ser relacionada com o grau de

desordem dentro e entre as camadas de carbono.®8%117.118
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Tabela 8 — Dados extraidos dos espectros Raman para posi¢des das bandas D e G,
altura a meia altura das bandas (AvD e AvG), razdo I(D)/I(G) e tamanho
dos clusters de carbono (L-) para os vidros e ceramicas.

Amostras/ D G Avp Avg

Temperatura (°C)  (cm™) (cm™) (cm™) (cm™) I(DYIG) (n )
PH1/1000 1331 1584 189 132 1,32 1,55
PH1/1300 1329 1590 182 86 1,44 1,62
PH1/1500 1348 1598 66 52 2,08 1,94

PH1/1500-3h 1342 1588 73 61 1,87 1,84
C1/1000 1328 1582 200 138 1,27 1,52
C1/1300 1346 1604 98 50 1,36 1,57
C1/1500 1352 1600 58 54 2,62 2,18

C1/1500-3h 1344 1594 72 59 1,80 1,81

CC1/1000 1331 1583 200 133 1,22 1,49
CC1/1300 1335 1595 148 63 1,35 1,57
CC1/1500 1336 1586 80 61 1,60 1,71

CC1/1500-3h 1348 1596 63 55 2,26 2,03
PH2/1000 1325 1588 193 80 1,27 1,52
PH2/1300 1340 1595 130 69 1,37 1,58
PH2/1500 1346 1598 95 57 1,59 1,70

PH2/1500-3h 1347 1594 68 60 2,11 1,96
C2/1000 1326 1584 228 84 1,23 1,49
C2/1300 1345 1598 96 61 1,63 1,72
C2/1500 1352 1590 69 52 1,14 1,44

C2/1500-3h 1358 1595 71 61 1,96 1,89

CC2/1000 1342 1596 185 73 1,08 1,40
CC2/1300 1346 1598 81 59 2,12 1,96
CC2/1500 1351 1597 58 59 2,16 1,98
CC2/1500-3h 1345 1595 76 63 1,81 1,81

Tanto os materiais vitreos quanto os cerdmicos apresentaram intensidade da
banda D maior que da banda G, verificada pela razédo |(D)/I(G) maior que 1 na
Tabela 8, indicando que a fase de carbono é predominantemente de natureza
amorfa, conforme ilustrado nos difratogramas de raios X (Figura 15).

Os vidros de SiOC obtidos a 1000°C exibiram bandas D e G largas,
entretanto, o aumento da temperatura de pirdlise promoveu estreitamento e melhor
definicdo da banda D (Tabela 8), indicando a organizagdo da fase de Cjy.. O
aparecimento de bandas largas e consequente estreitamento das mesmas com a
elevagdo da temperatura de tratamento térmico geralmente sdo verificados em
precursores poliméricos nitro- e oxigenados. 12

Quando uma banda se torna mais definida, evidenciada pela menor largura a
meia altura, entende-se que a contribuigdo a qual a origina € predominante, ou seja,

ha menor interferéncia nas caracteristicas intrinsecas ao referido modo de
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vibragdo."® Portanto, verifica-se que o estreitamento da banda G leva & maior
semelhanca estrutural entre a fase segregada de carbono do material com o grafite
policristalino, indicando também a diminui¢do dos defeitos e da desordem dentro das
camadas.

Esse comportamento foi confirmado pelo deslocamento da banda G para
maiores valores de nimeros de onda, préximos a 1600 cm™ (Tabela 8), o qual indica
presenca de menor quantidade de sitios Csp® e formacao de grafite nanocristalino. O
estreitamento da banda G pode estar relacionado com a expulsdo de oxigénio do
meio da rede de carbono, o qual dificulta a grafitizagdo do material.'™

A elevacdao da temperatura de pirdlise de 1000 até 1500°C promoveu o
crescimento dos clusters de carbono, verificado pelo aumento dos valores de L-
(Tabela 8), confirmando o processo de grafitizagdo nestes materiais. O aumento do
tempo de tratamento térmico para 3 h a 1500°C também seguiu uma tendéncia de
aumento de L. para as amostras.

A presenca de carvao ativado e aumento do teor de DVB ndo apresentaram
comportamento linear quanto aos tamanhos dos clusters de carbono nos vidros e
ceramicas obtidos. Esse comportamento, juntamente ao verificar que esses dois
parametros levaram a diminuicao do teor de Cj,. de modo geral (Tabela 7), indica
que eles nao influenciaram no crescimento dos clusters. Contudo, ambos os
parametros provavelmente atuaram na producdo de maior quantidade desses
clusters. Desse modo, deve haver maior numero de clusters de carbono nas
matrizes com maior teor de DVB e carvdo ao invés de clusters maiores.'"®

A variagdo do numero de clusters de carbono influencia na distribuicdo dos
mesmos na matriz, podendo levar a formagédo de clusters isolados, no caso de
composicao com baixo teor de carbono e pequena quantidade desses, ou até
mesmo favorecer a formacado de uma rede de percolagado de carbono turbostratico,
como verificado por Cordelair e Greil®® e discutido na secéo 2.3.

Comportamento semelhante foi verificado por Liu et al.%® durante a producéo
de SiOC e SIiCN a partir de polimeros hibridos derivados de polissiloxano e
polissilazano, respectivamente, com a adigdo gradativa de DVB para ambos
polimeros. Os materiais finais foram obtidos pela pirdlise a 1100 °C em atmosfera
inerte. Os espectros Raman mostraram que todas as amostras possuiam Cjre COM

natureza desordenada e o aumento de DVB nas matrizes ndo alterou o tipo da
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estrutura de carbono gerado, encontrando-se valores para a razao |(D)/I(G) na faixa
de 1,0 a 1,2 para todas as amostras.

No trabalho de Pradeep et al."'® foram comparadas entre si a produgdo de
SiOC com diferentes teores de carbono. O SiOC com baixo teor de carbono foi
obtido a partir da reacdo de hidrossililacido entre PMS e 1,3,5,7-tetrametil-1,3,5,7-
tetravinil ciclotetrassiloxano (TMTVS), enquanto que para o SiOC rico em carbono
empregou-se DVB como agente de reticulagdo das cadeias de PMS, pela mesma
reacao. Neste trabalho foi verificado que as amostras com maior e menor quantidade
de Cive (49 € 8 %, respectivamente) exibiram comportamento estrutural similar ao
elevar a temperatura de pirdlise de 1000 para 1300 °C. Esta analise revelou
diminuicdo da largura a meia altura para as bandas D e G e aumento da razdo
I(D)/I(G), indicando o ordenamento da fase de Cje € consequente crescimento dos
cristais de grafite. Com relagéo ao teor de carbono, foi verificado que, em ambas as
temperaturas, as amostras ricas em carbono apresentaram menores tamanhos de

cristalitos do que as amostras pobres em carbono.

5.5 AVALIACAO DA MORFOLOGIA DOS MATERIAIS VITREOS E CERAMICOS COM E SEM
CARVAO ATIVADO

As diferentes morfologias originadas das modificagdes estruturais decorrentes
da transicdo polimero-ceramica foram avaliadas por microscopia eletrbnica de
varredura. A Figura 18 ilustra as imagens de SEM da superficie de fratura dos vidros
de SiOC obtidos a 1000°C.

As imagens das amostras PH1/1000 e PH2/1000 mostraram que a
composi¢cao mais rica em PMS exibiu superficie mais lisa do que a amostra rica em
DVB. Contudo, os compdsitos C1/1000, C2/1000, CC1/1000 e CC2/1000 nao
apresentaram diferengcas morfoldgicas na superficie de fratura.

Os materiais ainda revelaram trincas e poros, porém em menor quantidade
para as amostras ricas em DVB. Esta diferenca ocorre porque na matriz rica em
DVB o efeito plastificante deste componente esta presente, o qual atua na absorgao
da propagagdo das trincas durante a etapa de fratura do material. Esse
comportamento foi nitidamente observado durante a trituragdo dos vidros obtidos,
verificando-se que os materiais ricos em PMS eram mais frageis que aqueles de

composi¢ao oposta.
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Figura 18 — Imagens de SEM da superficie de fratura dos materiais vitreos obtidos a
1000°C a partir das amostras PH1, C1, CC1, PH2, C2 e CC2.
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A Figura 19 apresenta imagens de SEM das amostras C1/1300 e PH2/1300.
As amostras ceramicas obtidas a 1300°C, ndo exibiram diferengas na morfologia
global em relagcdo aos materiais vitreos. Uma caracteristica identificada nessas
amostras — assim como verificada nas amostras ceramicas obtidas a 1500°C, com 1
e 3 h de isoterma — foi a presencga de filamentos conectados na borda da superficie
de fratura.

HauRmann et al.”*' também observaram filamentos constituidos de dominio
de SiOC vitreo nas bordas das fraturas de vidros de SiOC derivados de PMS. Os
autores sugeriram que a formagao destes filamentos provavelmente foi decorrente
da evolugdo de gases e separagao das fases que levam a formacgao de poros e
trincas no material. Assim, € induzida uma tensao de tragcao que gera os filamentos,
0s quais sao expostos durante a fratura do material pelo fato de a rachadura se

propagar ao longo do limite dos mesmos.
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Figura 19 — Imagens de SEM da superficie de fratura dos materiais ceramicos
C1/1300 e PH2/1300.

C1/1300

A Figura 20 exibe a morfologia das ceramicas obtidas a 1500°C com 1 h de
isoterma. A amostra PH1/1500 revelou a presenga de poros e algumas regides com
ondulagdes (indicadas pela seta branca) denominadas “padrdes rio” (river patterns,
em inglés), tipicos de fratura de materiais quebradicos, sendo eventualmente
observados em vidros e ceramicas.'?® “Padrdes rio” também foram verificados em
outros materiais ceramicos, assim como em vitreos. Esse comportamento de fratura
foi observado em outros trabalhos na obtencgéo de vidros de SiOC derivados de PMS
puro'?’ e polimero constituido de PMS e 1,3,57-tetrametil-1,3,5,7-
tetravinilciclotetrassiloxano (D4Vi).'?®

A imagem PH1/1500 ilustra a regido circulada em PH1/1500 com maior
ampliagcado, na qual foi possivel observar o inicio de formagdo de aglomeragcdes
(assim como CC2/1500, néo ilustrada aqui). PH2/1500 exibiu a formacgao inicial de
pequenos fios juntamente com particulas esféricas e C2/1500 também apresentou
regides contendo aglomeracgdes. Entretanto, C1/1500 e CC1/1500 (esta n&o exibida)
apresentaram formacao de fios longos a partir dos poros.

Na tentativa de identificar a constituicdo dos aglomerados formados na
superficie de fratura, primeiramente foi realizada a analise de EDS, pela qual se
obtiveram imagens de mapeamento elementar da amostra C1/1500, ilustradas na
Figura 21. De acordo com as imagens dos mapas elementares, a aglomeragao
analisada é basicamente constituida de carbono.

A constituicdo dos fios e aglomerados formados também foi investigada por
microscopia eletrénica de transmisséo de alta resolugao (HRTEM) para as amostras
CC1/500 e CC2/1500, sendo as respectivas imagens ilustradas na Figura 22. As

imagens revelaram a presenga de um emaranhado de estruturas, com determinado
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grau de organizagao, dispersas em uma matriz ndo cristalina de SiOC (concordando

com os difratogramas de raios X, Figura 15).

Figura 20 — Imagens de SEM da superficie de fratura dos materiais ceramicos
PH1/1500, PH2/1500, C1/1500 e C2/1500 obtidos a 1500 °C com 1 h de
isoterma. A imagem PH1/1500’ ilustra uma regido especifica da amostra
PH1/1500, com maior ampliagao.
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Estas estruturas, caracterizadas pelo espagamento interplanar de 0,36 nm,

sd0 atribuidas ao carbono grafite’®.

Desta forma, os fios e aglomerados
respectivamente observados em CC1/1500 e CC2/1500 possivelmente
correspondem a formagéao desta fase cristalina. A maioria das estruturas verificadas
€ concéntrica, sugerindo-se a formagdao de nanotubos de carbono de paredes
multiplas (MWCNT).

Trabalhos recentes relataram o crescimento de nanotubos de carbono a partir

° ® e particulas de diamante,'?’ dispensando o

128-131

de ceramica,’® semicondutores’?

emprego de catalisadores metalicos tais como Fe, Co e Ni, amplamente
utilizados para essa finalidade.

Takagi et al.'®

propuseram que a fung¢ao do catalisador é fornecer um molde
para a formacédo da tampa terminal do nanotubo. Em sistemas sem catalisador
metalico, esse molde € proporcionado por estruturas porosas ou nanoparticulas com

curvatura e didmetro apropriados, sendo que a curvatura em nano escala possibilita
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a formacado da tampa terminal hemisférica pelos atomos de carbono, onde os

nanotubos crescem por automontagem (“self-assembly”).'®?

Figura 21 — Imagem de SEM da superficie de fratura do material ceramico C1/1500
exibindo um aglomerado isolado e imagens de mapeamento dos
elementos silicio, oxigénio e carbono.
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Figura 22 — Imagens de HRTEM dos materiais ceramicos CC1/1500 e CC2/1500,
com a identificagdo de carbono grafite pelo espagamento interplanar de
0,36 nm.

Além do tamanho das particulas do catalisador, a composi¢ao quimica desse

I 134

€ outro fator importante no crescimento de nanotubos. Liu et a mostraram essa
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importante relagdo ao promover o crescimento de nanotubos de carbono de parede
simples por meio de deposi¢cao quimica a vapor (CVD), a partir de nanoparticulas de
SiOx e Si. Os resultados revelaram que a presenca de oxigénio desempenha um
papel importante na nucleacao e crescimento dos nanotubos a partir das particulas
de SiOy.

Outro catalisador ndao metalico empregado na produgcdo de nanotubo de
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carbono € o SiC. Kusunoki et a reportaram que a formagao da nucleacao inicial

das tampas terminais ocorre pela oxidagao do SiC, descrita pela Equagao (13).
Sl + CQ:E:. - 5."9,52} + 2L (13}

O mecanismo da formacdo dessas tampas terminais ainda nao é
estabelecido, apesar das diferentes explicagbes propostas por alguns autores. Wang

."%¢ sugeriram a formagao de nanoclusters de SiO na interface SiC/C, podendo a

eta
curvatura desses clusters servir como plataforma para a formacdo das tampas
terminais e consequente crescimento dos nanotubos.

Ao produzir nanotubos de carbono com o emprego de SiO, como catalisador
via CVD, Bachmatiuk et al.” mostraram o crescimento dos nanotubos a partir de
particulas de SiC. Os autores apresentaram a producéo de SiC por meio da reducao
carbotérmica da silica (Equagao (5)), sendo que a reacéo global é dividida em duas

etapas:

J':C’;_m + Cppy — 5.‘0{;} + ff/’:q (14)
5."5'.:‘;} + 20 — il + ':PQ.}} (15)

Ha ainda o crescimento de nanotubos de carbono em superficies grafiticas
sem a adicdo de catalisador. Lin et al."™ sintetizaram nanotubos de carbono por
CVD na auséncia de catalisador, empregando como substrato black carbon poroso.
Zhao et al.”™®® também produziram os nanotubos por CVD sem catalisador ao utilizar
grafite expandido como substrato. Esses trabalhos confirmaram a proposta de
Takagi et al."*? sobre ndo haver necessidade de particulas de catalisador, sejam
elas metalicas ou ndo metalicas, para o crescimento de nanotubos de carbono,

verificando que o fator indispensavel, neste caso, € a curvatura em nano escala.
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De acordo com o exposto, espécies de silicio, tais como Si, SiO, SiC e SiOy,
sao importantes na formagao de nanotubos de carbono, além da presenca da fase
de carbono. Essas consideragdes justificam a formagdo de MWCNT somente nas
amostras C1/1500 e CC1/1500, as quais possuem alto teor de PMS e adicdo de
carvao ativado, condigcbes que favoreceram a formacdo de espécies de silicio,
disponibilidade de carbono e consequente produgao dessas estruturas.

Na amostra CC1/1500 ainda foram verificadas por HRTEM (Figura 23)
estruturas com espagamento interplanar igual a 0,25 nm, caracteristicas de Sic.'*
Esse espagamento foi observado em pequenas regides da amostra, as quais
poderiam ser tanto fragmentos soltos quanto fios de SiC, ndo sendo possivel a
distincdo entre ambas as formas por meio dos resultados obtidos. E esperada a
presenga de particulas de SiC pois, como visto nos difratogramas de raios X (Figura
15) houve a cristalizagdo da fase B-SiC, tanto para CC1/1500 quanto para
CC2/1500.

Figura 23 — Imagem de HRTEM do material ceramico CC1/1500, com a identificagcao
de SiC pelo espagamento interplanar de 0,25 nm.

Entretanto, a formagdo de fios de SiC também € plausivel e nao foi
descartada pela analise por HRTEM, sendo sua produgao governada possivelmente

pelo mecanismo vapor-sélido (VS)'"°

, 0 qual ocorre pela redugédo carbotérmica da
silica (Equacao (5)) e possui como etapas as reagdes ja expostas nas Equagdes

(14) e (15). A producdo de particulas de SiC provém pela interacdo solido-gas
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representada na Equacao (15), enquanto que a geracao de fios resulta da interagao

gés-gas exibida na Equagéo (16)."4%™

5t0g) + 3C0 gy — SiCpny + 2005 ¢y (16}

Desse modo, a formagao de nanofios € afetada pela supersaturacdo das
espécies gasosas SiO e CO, sendo a produgédo dessas estruturas associadas com
elevada pressao parcial desses gases no sistema.'>*'42

A presenca de MWCNT nas amostras C1/1500 e CC1/1500 concordaram com
0s baixos teores de Cjwe (6,0 e 4,3%, respectivamente) encontrados para essas
amostras, como foi verificado na se¢ao 5.4. A producido dessas estruturas também
pode ser favorecida pelo consumo da fase de Cji dispersa na matriz. Esta hipbtese
foi suportada pelos maiores teores de Cj para as outras cerdmicas obtidas a
1500°C, nas quais foram detectadas somente pequenas aglomeragdes de carbono.
Adicionalmente, a diferenca do teor de Cj para as amostras C1/1500 e CC1/1500
esta relacionada a quantidade dos nanotubos observada pelas imagens de SEM,
sendo verificada maior quantidade de nanotubos de carbono recobrindo a superficie
de fratura da amostra CC1/1500 (Figura 24), a qual possui menor teor da fase de

carbono livre, do que a amostra C1/1500, que possui maior teor.

Figura 24 — Imagem de SEM dos materiais ceramicos C1/1500 e CC1/1500.

£1/1500, 158+ €C1/1500

Os materiais ceramicos obtidos com 3 h a 1500°C ndo apresentaram
alteragdes morfolégicas pronunciadas em relagdo aos respectivos materiais
ceramicos obtidos com 1 h de isoterma e, por este motivo, as imagens ndo seréo

ilustradas.
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6 CONCLUSOES

Compésitos ceramicos foram obtidos por meio de precursores poliméricos e
adicdo de carvao ativado, o qual foi empregado como fonte adicional de carbono.
Em menor quantidade, o carvao ativado mostrou maior influéncia na estabilidade
térmica e rendimento ceramico para a matriz rica em DVB. Entretanto, em maior
quantidade, o mesmo influenciou de forma similar ambos os parametros, sendo o
mesmo comportamento verificado para a amostra rica em PMS. Além disso, os
materiais exibiram satisfatoria resisténcia a oxidacao.

Nos processos de degradacgao, o carvao ativado exibiu uma influéncia positiva
nas amostras ricas em PMS, resultando em elevada energia de ativagdo enquanto a
mesma diminuiu na composi¢cdo oposta (rica em DVB). Os experimentos cinéticos
permitiram verificar maior E, para o segundo processo de degradagéo do que para o
primeiro, como esperado. A baixa E; das etapas de degradacdo demonstra que o
processo de degradacdo global € governado principalmente por consideragdes
cinéticas, com influéncia termodinamica para PH1 e C1.

O excesso de carbono gerado pelo aumento do teor de DVB e presenga de
carvao ativado nao apresentaram influéncia no comportamento dos clusters de
carbono grafitico. Contudo, ambos revelaram importancia quanto a cristalizagcado da
fase B-SiC, verificada pelo aumento do tamanho dos cristalitos no tratamento térmico
a 1500°C com 3 h de isoterma.

Quanto a morfologia, foi verificada a formagao de longos nanofios a 1500°C
identificados como fios de carbono, com a possibilidade da presenca de fios de SiC,
producao favorecida pela combinagdo da matriz rica em PMS e presenca de carvao
ativado. Essa composicao favoravel para a formacédo de nanofios de carbono pode
ser relacionada a trabalhos encontrados na literatura, os quais sugerem a influéncia
de espécies como Si, SiOx e SiO no crescimento de nanotubos de carbono.

O aumento da temperatura de pirélise promoveu densificacédo e fortalecimento
da rede da matriz por meio da substituicdo de ligagdes Si—-O (bivalentes) por
ligacbes Si—C (tetravalentes). A maior temperatura resultou na segregacao de fases,
com predominancia dos sitios SiO4 e SiC4 tipicos de SiO; e SiC, respectivamente,
além de revelar influéncia predominante na producdo de SiC pela redugao

carbotérmica da silica e/ou redistribuicao de sitios de Si.
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A elevacao da temperatura de pirdlise também estimulou a organizagao da
fase de Cjwe, com a diminuicdo de defeitos, resultando na formacao de grafite
nanocristalino e crescimento dos clusters de carbono. Estas caracteristicas sao
interessantes para a investigagdo do comportamento de condugéo elétrica destes
materiais. O aumento da temperatura também influenciou no crescimento de
nanofios e aglomeragdes de carbono.

Finalmente, o estudo realizado neste trabalho possibilitou avaliar e comparar
o efeito da fonte de carbono empregada com outros sistemas encontrados na
literatura, verificando-se que cada tipo de fonte de carbono leva a diferentes
caracteristicas morfolodgicas e estruturais, as quais contribuem para ampliar o campo

de aplicacdes de ceramicas derivadas de polimeros.
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