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Resumo

A modelagem numérica da formacdo de membranas poliméricas via precipitacdo por
imersao tem importancia fundamental para prever a morfologia das estruturas obtidas.
Neste trabalho, uma nova abordagem do modelo de campo de fases para predizer as
estruturas das membranas poliméricas foi desenvolvida, com as seguintes caracteristicas
pertinentes: (i) termodinamicamente consistente, por satisfazer a relagdo de Gibbs-
Duhem e a restricao da fracdo volumétrica no calculo da forca motriz de difusdo; (ii) uso
de uma equacao de fluxo difusivo que inclui a sua dependéncia com a fragdo volumétrica
dos componentes; (iii) emprego de uma equacao proposta para descrever os fendmenos
de gelificacao e vitrificagdo do polimero; (iv) utilizagdo de uma equacao para representar
a cristalizagdo do polimero. Além disso, os fluxos convectivos dos componentes foram
examinados na modelagem através das equacdes de Navier-Stokes. A implementacdo
desse modelo foi baseada no método de volumes finitos (FVM), utilizando uma biblioteca
de cédigo aberto, OpenFOAM. Para avaliar o modelo proposto, diversas analises foram
realizadas: (i) comparagdo aos modelos de Doi-Onuki (DO) e de Cahn-Hilliard (CH);
(ii) sensibilidade aos seus parametros; (iii) simplificagdo das equagOes difusivas;
(iv) influéncia dos modelos de mobilidade mutua; (v) efeito do dominio computacional;
(vi) comportamento dos fenomenos de gelificacdo e de vitrificagdo; (vii) aspectos da
cristalizacdo de polimeros; (viii) impactos dos fluxos convectivos dos componentes;
(ix) comparagao a estruturas de membranas experimentais. Através dessas anélises, as
seguintes conclusdes podem ser destacadas: (i) o modelo proposto nao possibilita fluxo
de um componente sem que este esteja presente, como no caso do modelo CH; (ii) as
diferentes mobilidades dos componentes foram respeitadas nas equagdes de difusdo, nao
causando a formacao de estruturas em camadas (i.e., de origem nao-fisica), como ocorre
no caso do modelo DO; (iii) o coeficiente de energia de gradiente do solvente e as
mobilidades cruzadas podem ser desconsiderados; (iv) a simplificagdo do modelo reduz
o tempo de execucdo das simulagdes e mantém as suas principais caracteristicas; (v) o
parametro de interacdo entre o ndo-solvente e o polimero tem o maior impacto nas
morfologias obtidas; (vi)as diferentes abordagens de mobilidade matua geram
influéncia na capacidade preditiva do modelo proposto; (vi) as condi¢des do dominio

computacional e ordem de grandeza do coeficiente de energia de gradiente do polimero



causam interferéncias nos resultados; (vii) a gelificacdo e a vitrificagdo do polimero
devem ser consideradas, pois influenciam significativamente nas estruturas preditas;
(viii) o modelo proposto tem a capacidade de simular diferentes morfologias cristalinas;
(ix) foi possivel acoplar adequadamente as equagdes de difusdo dos componentes e de
cristalizacdo do polimero; (x) os fluxos convectivos dos componentes influenciam a
dindmica de separacdo de fases; (xi)os resultados numéricos apresentaram boa

concordancia com as estruturas das membranas poliméricas experimentais.

Palavras-chave: membranas poliméricas, evolugao morfolégica, processo de precipitacdo

por imersdo, separagao de fases, modelo de campo de fases



Abstract

Numerical modeling of polymer membrane formation by immersion precipitation is
fundamental in predicting the morphological characteristics of these materials. In this
work, a new approach to the phase-field model was developed with the following
distinguishing features: (i) thermodynamical consistency, by satisfying the Gibbs-Duhem
relation and the volume fraction constraint in the calculation of the driving force for
diffusion; (ii) use of a diffusive flux equation which includes the dependence of the flux
on the volume fraction of the components; (iii) use of an equation that is proposed to
describe the gelation and vitrification phenomena; (iv) use of an equation to represent the
crystallization. In addition, the convective flow, through the Navier-Stokes equations,
was examined in the modeling. The implementation of model was based on the finite
volume method (FVM), using an open-source library, OpenFOAM. To appraise the
proposed model, several analyzes were carried out: (i) comparison to the Doi-Onuki
(DO) and classic Cahn-Hilliard (CH) models; (ii) sensitivity of its parameters;
(iii) simplification of diffusive equations; (iv) influence of mutual mobility models;
(v) computational domain effect; (vi) gelation and vitrification behavior; (vii) aspects of
polymer crystallization; (viii) convective flow effects; (ix) comparison to experimental
membrane structures. Through these analyses, the following conclusions can be
highlighted: (i) the proposed model does not allow flux of a component when its volume
fraction tends to zero, as in the case of the CH model; (ii) different mobilities in the
components were respected in the diffusion equations, not causing the formation of
layered structures (i.e., of non-physical origin), as in the case of the DO model; (iii) the
gradient energy coefficient of solvent and the cross mobilities can be disregard; (iv) the
simplification of the proposed model reduces the CPU time and keeps its main features;
(v) the interaction parameter between the non-solvent and the polymer has the greatest
impact on the model results; (vi) different mutual mobility approaches influence the
predictive capacity of the proposed model; (vii) the computational domain conditions
and the order of magnitude of the gradient energy coefficient of polymer interfere in the
results; (viii) gelation and vitrification have significant influence on the predicted
structures; (ix) the proposed model has the ability to simulate different crystalline

morphologies; (x) it was possible to properly couple components diffusion and polymer
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crystallization equations; (xi) convective flows influence phase separation dynamics;
(xii) the numerical results showed good agreement with the experimental polymer

membranes.

Keywords: polymer membrane; morphology evolution; immersion precipitation; phase

separation; phase-field model
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Capitulo 1

Introducao

1.1 Motivacao

Nos altimos anos, membranas poliméricas tém sido amplamente utilizadas para
uma variedade de aplicacdes industriais, como microfiltracdo, ultrafiltracdo, osmose
inversa e separacao de gases. Cada aplicagdo necessita de requisitos especificos sobre a
estrutura da membrana. Em geral, as membranas poliméricas podem ser formadas por
processos de separacdo de fases gerados por uma condicdo de instabilidade
termodindmica de uma solugdo polimérica inicialmente homogénea. Essa instabilidade
pode ser produzida por perturbacdes na temperatura (e.g., resfriamento) ou na
composicdo (e.g., evaporacdo do solvente ou introdugdo de um nao-solvente). Dessa
forma, de modo a minimizar a energia da mistura, a separacdo de fases (formagdo de
duas fases de composicdes diferentes) ocorrerd quando se atingir um estado
termodinamicamente instavel (MULDER, 1996).

As membranas poliméricas sdo produzidas principalmente por inversao de fases
via precipitacdo por imersao, por se tratar de uma técnica relativamente simples. Neste
processo, uma solugdo polimérica inicialmente homogénea é espalhada em um suporte,
formando um filme de espessura uniforme, que é transformado em uma estrutura sélida
através da imersao em um banho de nao-solvente (non-solvent induced phase separation -
NIPS). O solvente difunde-se no banho de coagulacdo, enquanto o nado-solvente se
difunde na solucao polimérica. Ap6s um determinado periodo, a troca de solvente e nao-
solvente torna a solugdo termodinamicamente instdvel, causando a separacao de fases.
Essa instabilidade gera a separacdo da solucdo em duas fases: uma com maior e outra
com menor concentracdo de polimero. A fase concentrada, denominada fase rica,
solidifica logo apds (ou quase simultaneamente) a separacdo de fases formando a
membrana (matriz sélida). O processo de solidificagdo da fase rica pode ocorrer por
cristalizagdo, gelificacdo ou vitrificagdo. A fase com baixa concentracdo de polimero,

designada fase pobre, gerard os poros da membrana quando esta for removida do banho



2 NOVA ABORDAGEM PARA MODELAGEM DA FORMACAO DE MEMBRANAS POLIMERICAS

de coagulacao (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996). Como a morfologia da
membrana varia significativamente conforme as propriedades dos componentes do
sistema e das condi¢des do processo, uma compreensdo da dindmica do processo de
formacao da membrana polimérica é essencial para prever e controlar o desenvolvimento

da morfologia. A modelagem numérica pode ser utilizada para esta finalidade.

A primeira descrigao teérica de transferéncia de massa entre o filme polimérico e o
banho de coagulagao foi proposta por Cohen et al. (1979). O modelo propde que o
potencial quimico é a forca motriz para o processo, relacionando o fluxo através de
equacoOes fenomenologicas. Diversos trabalhos posteriores (YILMAZ; MCHUGH, 1986a;
1988; REUVERS et al., 1987a; 1987b; TSAY; MCHUGH, 1990; RADOVANOVIC et al.
1992a; 1992b; CHENG et al., 1994; FERNANDES et al., 2001; KIM et al., 2001; LEE et al.,
2010; KHANSARY et al., 2017, AHMAD et al., 2020) revisaram e aperfeicoaram alguns
aspectos do modelo de Cohen et al. (1979). Entretanto, a capacidade de extrair
informacdes sobre a microestrutura da membrana desses modelos é limitada, devido ao
fato deles ndo tratarem diretamente o processo de separacdo de fases. Esses modelos
assumem que o perfil de composicio no filme polimérico, antes de iniciada a
precipitacdo, explicaria completamente as morfologias obtidas. No entanto, para
esclarecer e prever as estruturas das membranas é necessario compreender os fendmenos

envolvidos na separagdo de fases.

Com esse intuito, mais recentemente, alguns pesquisadores voltaram sua atencgdo
para um tratamento explicito do processo de separacdo de fases por uma grande
variedade de métodos. O modelo de campo de fases (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959;
CAHN, 1961) tem recebido uma especial atencdo dos pesquisadores nos altimos anos
(BARTON; MCHUGH, 1999; SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; TREE et
al., 2017; HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; CERVELLERE et al.,
2021; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO; TANIGUCH]I, 2021), pois é uma excelente opgao

para simular sistemas de separagao de fases.

O método de campo de fases baseia-se na ideia de que as interfaces na
microestrutura sao difusas e podem ser representadas por um ou mais pardmetros de
ordem que variam suavemente (e.g., concentracao). Esse modelo apresenta as seguintes
vantagens: (i) descreve sistemas nao homogéneos sem a necessidade de resolver elevados
graus de liberdade, como em métodos baseados em simulacdo de particulas; (ii) ndo
necessita acompanhar explicitamente as interfaces das fases como em métodos
multifasicos convencionais, o que exige definir condi¢des de limite e derivar equacdes de
evolugao para cada interface; (iii) incorpora implicitamente a fisica baseada em curvatura
e manipula a criagdo, destruicdo e fusdo de interfaces, fendmenos que sdo dificeis de
capturar em um método multifasico convencional; (iv) ndo gera anisotropia numérica

(i.e., de origem ndo-fisica) no sistema, como no método de Lattice-Boltzmann, que pode
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predizer uma morfologia com orientagdo nao-fisica na direcdo diagonal; (v) captura o
comportamento que ocorre longe das interfaces. Em relacdo a modelagem de formacao
de membranas poliméricas por inversdo de fases via precipitacdo por imersao, o método
de campo de fases apresenta as seguintes vantagens em relacdo aos demais modelos:
(i) um conjunto de equagdes pode modelar a difusao inicial e a separagao de fases; (ii) ndo
pressupde que o polimero tenha que permanecer na solugdo polimérica, pois a barreira
de energia e a baixa mobilidade do polimero automaticamente proibem o polimero de
entrar no banho de coagulacao; (iii) ndo ha suposicdo das concentragdes ou potenciais
quimicos na interface da solucdo de polimero e do banho de coagulacao, enquanto a
maioria dos modelos anteriores precisam especificar a condi¢do nessa interface; (iv) é

facilmente estendido a trés dimensdes.

Ha na literatura duas formulagdes do modelo de campo de fases desenvolvidas para
a modelagem do processo de formagao de membranas poliméricas por NIPS: o modelo
classico de Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; CAHN, 1961) estendido para
sistemas de multicomponentes empregado nos trabalhos de Barton e McHugh (1999),
Saxena e Caneba (2002), Zhou e Powell (2006), Hopp-Hirschler e Nieken (2018),
Cervellere et al. (2021), Fang et al. (2021) e Yoshimoto e Taniguchi (2021); e o formalismo
de Doi-Onuki (DOIL; ONUKI, 1992) expandido para multicomponentes por Tree et al.
(2017), e utilizado no trabalho de Garcia et al. (2020). Apesar de suas inquestiondveis
contribuicdes e caracteristicas excepcionais em relagdo a simulac¢ao da separagao de fases,
esses modelos levam a resultados diferentes e ainda nao fornecem uma elucidacao fisica

definitiva da complexidade e diversidade morfolégica das membranas poliméricas.

Uma deficiéncia importante dessas formulagdes é que elas assumem a derivada
variacional da energia de Helmholtz em relacao a fragdo volumétrica (8F/8¢;) como a
forca motriz da difusdo. Isto é incorreto para um sistema multicomponente, que deve
obedecer a restricdo de fracdo volumétrica e a relacdo de Gibbs-Duhem (que afirma que
quando os componentes sdo restritos, seus potenciais quimicos também sao limitados)
(NAUMAN; HE, 1994; 2001, COGSWELL; CARTER, 2011). A forma correta da forga

motriz do processo difusivo serd discutida no Capitulo 3.

Além disso, apenas Garcia et al. (2020) e Cervellere et al. (2021) incluiram na
modelagem a etapa de solidificacdo do polimero, restringindo-se, no entanto, a
solidificagdo causada pela transicdo vitrea do polimero. Os fendmenos de solidificagao
da membrana por gelificagdo e cristalizagdo ainda nao foram avaliados em trabalhos da

literatura.
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1.2 Objetivos

Este estudo, motivado pelos estudos de Nauman e He (1994; 2001), Emmanuel et al.
(2004) e Cogswell e Carter (2011), que examinaram a separacdo de fases envolvendo
multicomponentes, tem como objetivo desenvolver uma nova abordagem do modelo de
campo de fases para predizer as morfologias de membranas poliméricas. As
caracteristicas distintas dessa nova abordagem sdo: (i) consisténcia termodinamica, que
satisfaz a relacdo de Gibbs-Duhem e a restricio da fracdo volumétrica; (ii) uma
abordagem mais apropriada da equacao do fluxo difusivo; e (iii) adicdo de uma equagao
para retratar a cristalizacao de polimeros. Além disso, uma expressao para descrever os
fendmenos de gelificagao e vitrificagdo do polimero foi acoplada ao modelo de campo de
fases proposto. Apds o desenvolvimento e implementacao do modelo, estabeleceram-se
seguintes objetivos especificos relacionados a validagdo deste: (i) avaliar a consisténcia
do modelo proposto pela lei de conservacdo de massa e Termodindmica; (ii) comparar
suas predigdes com as obtidas com os modelos de Doi-Onuki (DO) e de Cahn-Hiliard
(CH) por decomposicdo espinodal de uma solugdo polimérica na presenca de uma
interface com um banho de nao-solvente; (iii) analisar a sensibilidade da predigdo da
separacdo de fases aos parametros das equagdes difusivas utilizadas, a fim de enfatizar a
capacidade preditiva do modelo e verificar a possibilidade de simplifica-lo; (iv) avaliar a
influéncia dos modelos de mobilidade mutua; (v) analisar o efeito do dominio
computacional; (vi) implementar e testar modelos para os mecanismos de solidificagdo
(gelificagdo, vitrificacdo e cristalizagdo), bem como avaliar a sensibilidade aos seus
parametros; (vii) avaliar a influéncia dos fluxos convectivos, através da implementacdo
das equagdes Navier-Stokes; (viii) comparar morfologias preditas pelo modelo com
aquelas de membranas obtidas experimentalmente. Dessa maneira, baseado nas analises
utilizadas, pretende-se constatar as principais caracteristicas do modelo de campo de
fases proposto, permitindo indicar se é apropriado para modelar a formacdo de

membranas poliméricas por NIPS.

1.3 Estrutura do Trabalho

Este trabalho é dividido em cinco capitulos. Neste Capitulo foi apresentada a

motivacdo e os objetivos do presente trabalho.

Para contextualizar o assunto abordado, no Capitulo 2 é exposta uma ampla revisao
sobre o processo de formacgao de membranas poliméricas por NIPS e as principais teorias

empregadas na modelagem desse processo.

No Capitulo 3 é apresentada uma nova abordagem do modelo de campo de fases

na descricdo da formacao de membranas poliméricas pelo método de precipitagdo por
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imersdo. Além disso, neste capitulo sdao exibidas as metodologias utilizadas na
implementacdo dos modelos, andlise de sensibilidade, estimacdo de parametros,
avaliacdo dos modelos no processo de separagdo de fases, implementacao dos fendmenos
de solidificacdo (gelificacdo, vitrificacdo e cristalizacdo) de polimeros, comparacao com
membranas poliméricas obtidas experimentalmente e comparagdo estatistica de

resultados.

Os resultados e discussao sobre o assunto proposto sao relatados no Capitulo 4 e as

conclusodes e as sugestdes para estudos futuros estdo apresentadas no Capitulo 5.
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Capitulo 2

Fundamentos Tedricos e Revisao Bibliografica

Neste capitulo sdo apresentadas informagdes sobre os processos de formacdo de
membranas poliméricas, os mecanismos de separacdo de fases, as caracteristicas
morfolégicas das membranas, e uma revisao bibliografica sobre os principais modelos
empregados para modelar o processo de formacdo de membranas poliméricas pelo

método de precipitagdo por imersao.

2.1 Processos de Formacao de Membranas Poliméricas

As membranas poliméricas sdao amplamente utilizadas em uma variedade de
aplicagdes industriais para promover a separacdo de elementos de uma corrente de
alimentacdo. No sentido mais geral, uma membrana é uma barreira seletiva, que restringe
total ou parcialmente o transporte de um ou vérios componentes quimicos de uma
maneira bastante especifica (MULDER, 1996, HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

As membranas podem apresentar diferentes morfologias, podendo ser divididas
em duas categorias: densas e porosas. Ambas podem ser classificadas como simétricas
(isotropicas) ou assimétricas. As membranas sdo consideradas simétricas quando
apresentam as mesmas caracteristicas morfolégicas ao longo da secdo transversal, e
assimétricas, se houver variagdo morfoldgica nessa secao. As membranas assimétricas se
caracterizam, normalmente, por possuirem uma regido superior extremamente fina,
denominada de pele, suportada em uma estrutura porosa. As membranas também sao
classificadas em relagdo ao material que a compdem: integrais, se forem constituidas por
um tnico material, ou compostas, caso contrario (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

Essas diferentes classificacdes sdo esquematizadas na Figura 2.1.
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Membranas simétricas

Porosa Porosa Densa
TN S
O O OO0

Membranas assimétricas
Densa (integral) Porosa Densa (composta)

RV

Figura 2.1. Representacdo das diferentes morfologias das membranas (adaptada de HABERT;
BORGES; NOBREGA, 2006).

Em relacdo a construcao das membranas, podem ser dispostas em moddulos e
produzidas sob duas formas geométricas: planas ou cilindricas. Os médulos planos
podem ser do tipo em espiral ou placa/quadro e os médulos cilindricos podem ser

capilares, com fibras ocas ou tubulares.

Ha diversas maneiras de preparar membranas poliméricas, como sinterizacao,
estiramento, gravacdo e inversdo de fases. A morfologia final das membranas varia
muito, dependendo das propriedades dos materiais e das condi¢des do processo. A
maioria das membranas é produzida pelo processo de inversdo de fases, por ser um
processo relativamente simples e permitir extensa modificacdo morfoldgica a partir de

alteracOes realizadas nos parametros empregados durante a preparacdo das membranas
(VAN DE WITTE et al., 1996, HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

2.1.1 Processo de Inversao de Fases

As membranas poliméricas produzidas pelo processo de inversdo de fases sdo
geradas devido a uma instabilidade termodinamica, que pode ser causada por mudancas
na concentracdo ou na temperatura da solucdo, como ilustrado na Figura 2.2. Essa
instabilidade gera a separacdo da solugdo em duas fases: uma rica e outra pobre em
polimero. A fase rica em polimero forma a matriz sélida da membrana, enquanto a outra
originara os poros (NUNES; PEINEMANN, 2006).

—> Redugdo de temperatura

/.p Evaporagao de solvente _\‘
—
— Vapor de nao-solvente —>

“~—3 Imersdo em banhodenio-solvente ——> Membrana
Espalhamento —/
da solucao \; Evaporagdo/Vapor + Imersao

Figura 2.2. Técnicas de inducao de separagdo de fases em sistemas poliméricos (adaptada de
AMBROS], 2012).
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Dentre as diferentes técnicas de preparo de membranas por inversdao de fases,
destacam-se: precipitagdo por reacdo quimica, precipitagdo térmica (TIPS - thermal-
induced phase separation), precipitacdio por evaporacao controlada de solvente,
precipitacao na presenca de vapores de ndo-solvente e precipitagdo por imersao (NIPS -
non-solvent-induced phase separation) (MULDER, 1996).

Na técnica de precipitacao por reacdo quimica, a solugao polimérica é submetida a
uma reacdo, a qual ocasionard a separagao de fases. Uma solugao polimérica formada por
um monodémero e um polimero ou outro mondémero é inicialmente homogénea, mas
quando ocorre a polimerizagdo de um dos mondmeros, o sistema torna-se instavel. Esse
método é normalmente empregado nos processos de cobrimento de membranas
compostas. A polimerizacdo in-situ e a polimerizacdo iniciada por plasma sdo as
principais técnicas desse tipo de processo de inversdao de fases (KIM et al.,, 1995;
OYANGUREN et al., 1996; SWIER; VAN MELE, 1999).

No processo de inversao de fases via precipitacdo térmica, a separagao de fases
ocorre através da diminuicdo da solubilidade do polimero no solvente por variacdo da
temperatura da solugao polimérica. Geralmente, a solugdo é preparada em temperaturas
elevadas, tornando-se supersaturada em temperaturas mais baixas. O grau de
supersaturagao e a taxa de resfriamento utilizada influenciam na morfologia final da
membrana resultante. Por esse processo pode-se obter membranas anisotrépicas com
pele densa ou microporosas isotrépicas (MULDER, 1996, HABERT, BORGES;
NOBREGA, 2006).

O método de precipitacdo por evaporagao controlada de solvente utiliza uma
solugdo polimérica contendo um solvente volatil e um nao-solvente menos volatil. E
essencial que o solvente seja mais volatil que o ndo-solvente, de forma que a evaporagao
preferencial do solvente provoque aumento nas concentracdes de polimero e ndo-
solvente, criando condi¢Ges necessarias para que a precipitagdo ocorra. Essa técnica
permite condicdes favordveis a formagdo de membranas anisotrépicas com pele densa
(MULDER, 1996; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

Na técnica de precipitagdo na presenca de vapores de nao-solvente, a solugdo
polimérica é exposta a vapores de ndo-solvente. Desta forma tem-se a difusdo de nao-
solvente na solugdo até que a precipitagdo ocorra. Normalmente esse método proporciona
a formacdo de membranas microporosas isotrépicas (MULDER, 1996, HABERT;
BORGES; NOBREGA, 2006).

As membranas poliméricas sdo produzidas principalmente pelo método de
inversao de fases via precipitagdo por imersao, a qual envolve diversos fendmenos que

induzem a precipitacdo do polimero. Devido a sua relevéancia e ser o objetivo dessa
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pesquisa modela-lo, o processo de inversao de fases via precipitacdo por imersao sera

descrito mais detalhadamente na préxima secdo.

2.1.1.1 Inversao de Fases por Precipitacao por Imersao

O processo de inversio de fases por precipitagio por imersdo consiste,
primeiramente, no espalhamento de um fino filme de solugdo polimérica sobre um
suporte. Opcionalmente, o filme pode ser exposto ao ar ambiente. Em seguida, o filme
polimérico é imerso em um banho de nao-solvente (também denominado banho de
precipitacdo ou coagulacao). Posteriormente, o solvente residual presente na matriz
polimérica é removido e a membrana obtida é mantida em uma solugdo conservante ou
seca de forma controlada (HABERT, BORGES; NOBREGA, 2006). Essa sequéncia de

etapas estd resumida na Figura 2.3.

1 — 2 — 3 —t 4. /=
Solugdo Faca de
polimérica espessura
controlada

- - e - "\‘
Filme polimérico exposto & atmosfera Banhio dé precipilicao

Figura 2.3. Sequéncia de etapas envolvidas na formacao de membranas por imersdo em banho de
nao-solvente (adaptada de HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

A solucao empregada é formada por um polimero e um solvente, que possuem
compatibilidade. Além desses dois componentes, pode haver a presenca de uma terceira
substancia. Essa pode ser um ndo-solvente, um co-solvente, um segundo polimero, ou

um aditivo, dependendo da finalidade que se deseja alcangar.

A elaboragdo do filme polimérico é realizada pelo espalhamento da solucao sobre
um suporte apropriado. A espessura desse filme pode variar de 50 a 500 pm. Os suportes

podem ser placas de vidro, plasticas, metalicas ou de tecido nao tecido.

O filme polimérico pode ser exposto ao ar ambiente por um determinado periodo,
depois da sua formacgao. Essa etapa, dependendo da volatilidade do solvente utilizado,
pode ser dispensavel. Entretanto, essa etapa pode ser fator determinante para a obtencao
da camada seletiva da membrana polimérica. Nessa etapa, ocorre a transferéncia de
massa entre o solvente e a 4gua do ar ambiente (umidade), como representado na
Figura 2.4. A agua nesse caso é o ndo-solvente. O processo de evaporagao preferencial do
solvente volatil durante a exposicdo ao ambiente causa um aumento na concentracao de
polimero nas camadas superficiais. Essa acdo acarreta, por consequéncia, uma
distribuicdo assimétrica de polimero ao longo da secao transversal do filme. O tempo de

exposic¢do pode ser controlado em fun¢do da densidade da camada seletiva que se deseja.
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A umidade do ar pode afetar as propriedades da membrana obtida. A agua do ar
ambiente pode ser absorvida pelo filme polimérico. Essa absor¢ao aproxima as camadas
superficiais da separagao de fases liquido-liquido, ocasionando a formagao de camadas
seletivas porosas (YOUNG et al., 2000).

Ar Ambiente

Jicva

Precipitacdo

Fronteira /

Movel

TIS l Frente de

Filme Espalhado

Suporte

Figura 2.4. Representacdo esquematica do processo de transferéncia de massa durante a
exposigao ao ambiente do filme polimérico, onde Js é o fluxo de solvente e ] 55,4 € 0 fluxo de dgua
presente no ar ambiente (adaptada de CARVALHO, 2005; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

Na préxima etapa, o filme polimérico é imerso em um banho de precipitagdo, que é
constituido de um nao-solvente para o polimero ou de uma mistura de solvente e nao-
solvente. Nessa etapa, sempre ocorre a transferéncia de massa entre a solu¢ao do banho
de precipitacdo e a solucdo polimérica, sendo que a forca motriz é a diferenca de potencial
quimico entre os componentes do banho e da solucdo. Assim, um fluxo de solvente para
o banho e um fluxo de nado-solvente para o filme polimérico sera constituido, como
representado na Figura 2.5. Nesse processo, a interface entre o filme e o banho é mével, e

a composicao do filme é fungdo do tempo e da posicao.

Banho de Precipitacdo

Ins

Precipitagdo

Fronteira /

Movel

TIS l Frente de

Filme Espalhado

Suporte

Figura 2.5. Representacdo esquemaética do processo de transferéncia de massa entre o filme
polimérico e o banho de precipitagdo, onde /5 é o fluxo de solvente e Jys é o fluxo de ndo-solvente
(adaptada de MULDER, 1996; CARVALHO, 2005; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

O fluxo de solvente ¢, geralmente, maior do que o fluxo de nao-solvente,
ocasionando uma elevacdo gradativa da concentracdo do polimero na interface
filme/banho. Isso, consequentemente, causa uma diminuic¢do na transferéncia de massa,
possibilitando o desenvolvimento de efeitos viscosos que podem impedir a separacdo de
fases liquido-liquido. Neste caso, a membrana polimérica é formada pela separacdo de
tases solido-liquido, ou seja, por fenomenos de solidificagio como gelificacao,

cristalizacdo e/ou vitrificagdo. Dessa maneira, uma membrana densa podera ser
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formada. Essas membranas, que possuem “poros” com didmetro menores que 10 A,
normalmente, sdo empregadas nos processos de nanofiltragdo, osmose inversa,
permeacao de gases e pervaporacdo (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

Em alguns casos, a presenga de nao-solvente no filme polimérico pode promover
uma imediata separagao de fases liquido-liquido, que se inicia nas camadas interfaciais,
se propagando em dire¢do ao suporte. A fase pobre em polimero pode crescer até que
haja a solidificacdo da fase rica, produzindo membranas porosas. Essas membranas, que
possuem poros com didmetro entre 10 e 105 A, sdo aplicadas, principalmente, em
processos de microfiltragao e ultrafiltragio (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006).

Por fim, as altimas etapas do método de precipitagdo por imersao sao a lavagem e
a secagem da membrana formada. Na etapa de lavagem, utiliza-se um nao-solvente para
a remocao do solvente residual; o ndo-solvente mais utilizado comercialmente é a 4gua,
devido ao seu baixo custo. No entanto, durante o processo de secagem pode ocorrer
colapso dos poros das membranas em funcdo da elevada tensao superficial da agua.

Dessa forma, é necessaria uma troca de ndo-solvente com tensdes superficiais
decrescentes, antes da secagem ao ambiente (CARVALHO, 2005).

A técnica de precipitacdo por imersdo pode ser utilizada em conjunto com outros
métodos de inversdo de fases como a precipitacao por evaporacao controlada de solvente
e por precipitacdo na presenca de vapores de nao-solvente (YOUNG et al., 2000). Essas
combinacbes de técnicas possibilitam alterar a magnitude do fluxo do solvente,
ocasionando mudanga do mecanismo de separacdo de fases. Desse modo, permite que a

morfologia da membrana seja modificada.

2.2 Mecanismos de Separacao de Fases

A formacdo das membranas poliméricas pode ocorrer pelos mecanismos de
separagdo de fases liquido-liquido e/ ou sélido-liquido. No processo de inversao de fases,
a combinagdo entre os diferentes fendmenos de transicdo de fases é possivel. As
combinagdes mais relevantes no preparo de membranas através de um sistema ternario
sdo as que envolvem o processo de separacdo de fases liquido-liquido com os fendmenos
de solidificagdo da matriz polimérica (VAN DE WITTE et al., 1996).

Para o processo de inversao de fases via precipitagdo por imersdo, é possivel esbogar
um diagrama de fases ternario constituido por polimero, solvente e ndo-solvente. Para
cada temperatura, esses diagramas descrevem estados de equilibrio termodindmico,
refletindo as condi¢des nas quais o sistema esta em fase homogénea ou em fases distintas.
Na Figura 2.6 esta apresentado um diagrama de fases ternario caracteristico. Nesse
diagrama estdo representadas as regides onde ocorrem os diferentes mecanismos de

separacgao de fases e como estas fases se separam em cada mecanismo.
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Nesse diagrama, a linha binodal delimita a regido estavel (miscibilidade total) da
regido metaestavel (miscibilidade parcial). As linhas de amarragao (tieline) conectam
pontos na curva binodal que estdo em equilibrio, em que as substancias da mistura tém
o mesmo potencial quimico; um ponto final da linha de amarracao é rico (PR - polymer-
rich phase) e o outro é pobre (PP - polymer-poor phase) em polimero. A linha espinodal
separa a regido de miscibilidade parcial (metaestavel) e a regido instavel. O ponto critico
(CP - critical point) é a interseccdo entre as linhas binodal e espinodal, que representa o

local onde as composi¢des das duas fases em equilibrio sdo iguais.

Polimero
Linha de vitrificacdo
A
o®o PN QY
(1 X >

Linha binodal Matriz polimérica

Linha espinodal

-~
-
—~

Poros
/ PP Ndo-solvente

Linha de amarragao (Tieline)
Figura 2.6. Representacdo de um diagrama de fases do sistema ternario nao-solvente/solven-
te/polimero, onde CP é o ponto critico, PP é a fase pobre em polimero, e PR é a fase rica em
polimero (adaptada de NOGUEIRA, 2012).

Solvente

2.2.1 Separacao de Fases Liquido-Liquido

A separacao de fases liquido-liquido em uma solugdo polimérica pode acontecer de
duas maneiras distintas dependendo da faixa de temperatura ou de composi¢do no
diagrama de fases. Se ocorrer na regido espinodal, a separacdo de fases acontece por
decomposicao espinodal (SD - spinodal decomposition). Caso aconteca entre as linhas
binodal e espinodal, a separacdo de fases ocorre pelo mecanismo de nucleacdo e
crescimento (NG - nucleation and growth) (MULDER, 1996, NUNES; INOUE, 1996; VAN
DE WITTE et al., 1996, SCHUMACHER et al., 2001).

2.2.1.1 Nucleacao e Crescimento

O mecanismo de nucleagdo e crescimento ocorre quando uma solugdo polimérica
homogénea sofre uma perturbacédo, que causa o ingresso lento da solugado na regido entre
as linhas binodal e espinodal.

A energia de ativagado gerada pela perturbacao no sistema permite que os primeiros

nucleos sejam formados. Apds essa etapa, havera transferéncia de massa entre os ntcleos
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e a solucdo circundante, devido a diferencas de potencial quimico entre as fases, com isso
ha o aumento do didmetro dos ntcleos. Esse crescimento dos nticleos acontece sem que
a sua composicao seja modificada. O crescimento dos nticleos acontece até que estes se
toquem e coalescam, ou até que seu crescimento seja interrompido por causa da
solidificacdo do polimero (MULDER, 1996; NUNES, INOUE, 1996; VAN DE WITTE et
al., 1996, SCHUMACHER et al., 2001).

No mecanismo de nucleacdo e crescimento existem duas possibilidades:
(i) nucleacdo da fase rica em polimero, ou; (ii) nucleacdo da fase pobre em polimero. A
maneira que o processo NG ocorrerd é funcao da concentragado inicial do polimero na
solugdo em relagao ao ponto critico. No caso de concentracdes de polimero mais altas que
a do ponto critico, ocorre a nucleagdo da fase pobre em polimero, enquanto para
concentracdes inferiores acontece a nucleacao da fase rica em polimero. A concentragao
polimérica critica, normalmente, é de 1 a 5% em massa. Como, comumente, 0s processos
de formacao de membranas utilizam solugdes com concentra¢des de polimeros maiores
que 10%, a separacdo de fases ocorre via nucleacdo e crescimento da fase pobre em
polimero (NOGUEIRA, 2012).

2.2.1.2 Decomposicao Espinodal

O mecanismo de decomposicdo espinodal ocorre quando uma solugao polimérica
homogénea sofre uma perturbacdo severa que permite que a solucdo entre direto na
regido espinodal, passando rapidamente pela regido metaestavel, ndao deixando que os
nucleos sejam formados. Esse mecanismo também pode ocorrer por um processo mais
lento quando a solugdo polimérica cruza a regido metaestavel perto do ponto critico. A
solugdo torna-se instdvel com minimas flutuagdes na concentragdo e separa-se
espontaneamente (por difusdo das moléculas) em regides interligadas de maiores e

menores concentracdes de polimeros.

No primeiro momento, o mecanismo de separagdo de fases via decomposigdo
espinodal é diferente daquele por nucleacdo e crescimento. No mecanismo NG, o
crescimento dos dominios ocorre a uma taxa constante. J4 o mecanismo SD deve ser
tratado como um problema de difusdo, no qual se observam trés estagios de separacao:
inicial, intermediario e tardio (final). A morfologia observada no estagio inicial é de duas
fases continuas entrelacadas. Nas etapas seguintes, pode evoluir por coalescéncia ou
amadurecimento de Ostwald para uma morfologia do tipo matriz/dominios dispersos,
mas com uma forte ligagdo entre os dominios (NUNES, INOUE, 1996; VAN DE WITTE
et al., 1996; SCHUMACHER et al., 2001).

A morfologia final das membranas formadas pelo mecanismo de decomposicao

espinodal se caracteriza por uma alta interconectividade e uma superficie com estrutura
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nodular. No caso das membranas obtidas pelo mecanismo de nucleacdo e crescimento da

fase diluida, ha pouca interconectividade entre os poros (células fechadas).

2.2.2 Processo de Solidificacao

O processo de separagao liquido-liquido pode evoluir até que efeitos do processo
de solidificacdo da fase rica em polimero comecem a predominar. Esse fendmeno de
solidificacdo pode ocorrer por cristalizacao, gelificacdo ou vitrificacado.

O processo de solidificacdo pode ocorrer se a temperatura da solucdo estiver abaixo

da temperatura de fusao ou de transicdo vitrea do polimero semicristalino ou amorfo,
respectivamente (MULDER, 1996).

2.2.2.1 Cristalizacao

Os polimeros semicristalinos, constituidos de regides cristalinas (segmentos de
cadeias com certo grau de ordenagdo) em meio a regides amorfas (segmentos de cadeias
desorganizados), podem ser submetidos ao processo de transicdo cristalina
(cristalizacdo). A morfologia tipica de um polimero semicristalino é mostrada
esquematicamente na Figura 2.7. Essa transicdo de fase ndo depende somente das
condicOes termodindmicas do sistema, mas também da dindmica de transferéncia de
massa e de mobilidade molecular, pois as moléculas de polimero precisam de certo tempo
para se ordenar, devido ao seu tempo de relaxacdo (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et
al., 1996).

Regido cristalina

Regido amorfa

Figura 2.7. Representacdo esquematica da morfologia de um polimero semicristalino (adaptada
de MULDER, 1996).

A concentracdo de polimero na solugdo é um pardametro de fundamental
importancia. Em solu¢des muito diluidas as cadeias poliméricas podem formar cristais
individuais do tipo lamelar, solu¢des com concentracdes médias podem formar
estruturas lamelares, enquanto em solugdes concentradas ocorrem morfologias mais
complexas, como a formacgao de dendritos e esferulitos (MULDER, 1996; VAN DE WITTE
et al., 1996). Essa relagdo da concentracdo de polimero com estrutura resultante da

membrana formada pode ser verificada na Figura 2.8.
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Solucdo Homogénea

Selido-Liquido

Temperatura

—

N

Concentracdo
Figura 2.8. Representacdo do diagrama de fases de equilibrio para a transicao sélido-liquido.
Morfologias de polimeros obtidas por cristalizagao (precipitagdo) de uma solugao. Concentragdes
muito baixas de polimero: cristais individuais; concentra¢des baixas/moderadas: lamelas;
concentragdes altas: esferulitos (adaptada de VAN DE WITTE et al., 1996).

Como o processo de formagao de membranas por inversdao de fases é um processo
rapido, apenas polimeros que sdo capazes de cristalizacao rdpida podem exibir uma
quantidade aprecidvel de cristalinidade (e.g., polietileno, polipropileno, poliamidas
alifaticas) (MULDER, 1996).

2.2.2.2 Transicao Vitrea

A transicdo vitrea para o polimero amorfo (ou em regides amorfas de polimero
semicristalino) em solucao pode ser definida como o processo de solidificagdo que
acontece pela redugdo drastica da mobilidade das cadeias poliméricas. Dessa forma, este
fendmeno é caracterizado pelo aumento da viscosidade do sistema. A solucdo polimérica
pode vitrificar-se por um resfriamento brusco ou pela saida do solvente (por evaporagao
ou pela incorporacdo de nao-solvente). Esse processo apenas ocorre se a temperatura da
solugdo polimérica for menor que a temperatura de transicdo vitrea do polimero
(MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996).

2.2.2.3 Gelificacao

A gelificagdo é representada pela formacao de uma rede tridimensional, originada
a partir de interagdes fisico-quimicas entre os segmentos da cadeia polimérica e os
componentes de baixa massa molar (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996). Varios
tipos de intera¢des intermoleculares podem induzir a formacdo de géis: interagdes
ionicas, ligacdes de hidrogénio, interagdes dipolares, interacdes hidrofébicas e ligacoes
entre as moléculas de solvente (VAN DE WITTE et al., 1996). Da mesma maneira que o
processo de vitrificagdo, a gelificacdo também é caracterizada pelo aumento gradual da
viscosidade até que o ponto em que polimero perde a capacidade de fluir (MULDER,
1996).
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A gelificacdo nado é propriamente um processo de separagdo de fases, pois pode
ocorrer em sistemas homogéneos que consistem apenas de polimero e solvente. Alguns
polimeros empregados na preparacdo de membranas exibem comportamento de
gelificagdo, como por exemplo: acetato de celulose, poli(6xido de fenileno),

poliacrilonitrila, polimetilmetacrilato, poli(cloreto de vinila) e poli(alcool vinilico).

O fendmeno fisico da gelificacdo pode ocorrer por varios mecanismos, dependendo
do tipo do polimero, do solvente ou da mistura solvente/nao-solvente utilizados. No
caso de polimeros semicristalinos, a gelificacao é frequentemente iniciada pela formacao
de micro cristais, que podem se conectar a vérias cadeias poliméricas formando uma

estrutura tridimensional.

Os polimeros amorfos também podem se solidificar via gelificacdo. A diferenciagao
entre os fendmenos de gelificacdo e de transicdo vitrea pode ser realizada através da
andlise de dados viscoelasticos em funcao de medidas de frequéncia, temperatura e
composicao da solugdo (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996).

2.3 Morfologia e Desenvolvimento das Fases

As membranas poliméricas podem apresentar duas morfologias, resultantes do
processo de separacdo de fases: dispersa ou co-continua. A morfologia dispersa se
distingue por apresentar uma das fases dispersa na outra, geralmente, em forma de
esferas, podendo estas exibir orientagdes elipsoidais. A morfologia co-continua é
caracterizada pelas duas fases apresentarem formas continuas e entrelagadas (ZHOU;
POWELL, 2006).

As membranas podem apresentar em sua estrutura macrovazios (ou macroporos),
que sdo poros alongados que podem se estender por toda a espessura da membrana.
Esses macrovazios podem exibir morfologias diferentes (finger-like ou sponge-like),
dependendo de fatores cinéticos e termodindmicos. A presenga de macroporos nas
membranas tem vantagens e desvantagens. Os macrovazios tornam as membranas mais
frageis, pela susceptibilidade a compactacdo e/ou colapso da estrutura, limitando a
aplicagdo em processos de alta pressdo, como osmose inversa. Por outro lado, a presenca
de macroporos pode ser adequada para membranas de ultrafiltracdo (GUILLEN et al.,
2011). A presenca de macrovazios na estrutura das membranas poliméricas geralmente
ocorre em sistemas que sdo formados por separacdo de fases instantdnea (MULDER,
1996; MOHSENPOUR et al., 2016). A espessura do filme polimérico influencia a formacao
de macroporos: ha uma espessura minima, dependendo dos componentes do sistema,
em que o desenvolvimento de macrovazios é possivel (VOGRIN et al., 2002; LI et al., 2004;
WIDJOJO; CHUNG, 2006; ZHOU et al., 2008; AZARI et al., 2010; TTAN et al., 2014, HUNG

et al.,, 2016). Outro fator que influencia o desenvolvimento dos macroporos é a
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concentracdo de polimero: quanto maior a concentragdo de polimero, mais distante da

interface é a posicdo de iniciagdo. O aumento da concentracdo de polimero pode

minimizar e até mesmo suprimir a formacdo dos macrovazios (HUNG et al., 2016).

Alguns mecanismos para a formacdo de macrovazios tém sido propostos por
diferentes autores. As primeiras abordagens se baseavam em fendmenos na interface
entre o filme polimérico e o banho de nao-solvente. Matz (1972) e Frommer e Lancet
(1972) sugeriram que a instabilidade interfacial causada por um gradiente de tensao
superficial pode ser responsavel pela iniciagdo de macrovazios. Strathman et al. (1975)
propuseram que a taxa de precipitacdo determina a estrutura de macrovazios; em uma
separacdo de fases instantanea, a fina camada superficial pode sofrer rupturas, que sdao
responsaveis pela iniciacdo dos macrovazios. Broens et al. (1980) sugeriram que alguns
poros da camada densa superior podem colapsar, possibilitando que ocorra difusao
preferencial do solvente e do ndo-solvente para o interior desses poros, aumentando os
seus tamanhos. Ray et al. (1985) postularam que um elevado gradiente de concentragao
proximo a interface, devido a transferéncia de massa entre o banho de coagulacdo e a
solucdo polimérica, gera fluxos convectivos que possibilitam a formagao de macrovazios.
Krare et al. (2002) propuseram que o mecanismo de conveccdo soluto-capilar!, que
consiste na difusdo e no efeito Marangoni? gerada por gradientes de tensado superficial,
pode ser o responsavel pela geracdo de macroporos na estrutura da membrana
polimérica. Prakash et al. (2008) propuseram que os macroporos sdo formados devido a
ruptura da rede da matriz polimérica, quando o polimero solidificado ndo suporta a
tensao de tracdo a qual é submetido devido a perda de solvente para os macrovazios que

estao se desenvolvendo.

A maioria dos mecanismos de formacdo dos macrovazios que se baseia nas
variagOes da tensdo interfaciais emprega o efeito Marangoni para explicé-los. Entretanto,
como salientado por Smolders et al. (1992), a alta viscosidade da solucdo polimérica
impossibilita a ocorréncia do efeito Marangoni. As observagoes experimentais de Kosma
e Beltsios (2012) corroboram com essa suposicao. Smolders et al. (1992) também relataram
que o encolhimento da estrutura devido a solidificagdo do polimero ou o fendmeno de
colapso do filme polimérico ndo podem ser descartados como as forgas motrizes para a
formagao dos macroporos, mas ndo encontraram evidéncias empfiricas para a ocorréncia
de macrovazios por causa desses fendmenos. Além disso, as propostas que se baseiam

em fendmenos na interface ndo explicam a presenca de macrovazios distantes da

1 Gradiente da tensao superficial ¢ impulsionado pela variagdo de concentragao.

2 Caracteriza-se pela transferéncia de massa na regido interfacial devido a gradientes de tensdo
superficial.
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interface entre o banho de nao-solvente e o filme polimérico (SMOLDERS et al., 1992;
HUNG et al., 2016). Por esses motivos, Smolders et al. (1992) propuseram que o processo
de separagdo de fases instantdnea possibilita o surgimento de ntcleos na fase pobre de
polimero que podem crescer pelo fluxo de solvente da solugdo polimérica circundante.
Essa abordagem divide o desenvolvimento dos macrovazios em duas etapas: nucleacao
e crescimento. Os nucleos (poros) sao formados na fase pobre em polimero quando a
composicdo permanece estavel por um periodo de tempo. O crescimento ocorre pela
difusdo do solvente dos poros da solugao polimérica periférica. As macromoléculas
sofrem modificagdo em suas conformacgdes pelo aumento da presenca de ndo-solvente,
tornando-se mais expandida, expulsando as moléculas de solvente. O crescimento do
poro continuard enquanto ndo ocorrer a solidificacdo do polimero. McKelvey e Koros
(1996) estenderam esse mecanismo para explicar o desenvolvimento de macrovazios de
dimensdes que ocupam toda a secdo transversal da membrana. Entretanto, esses
mecanismos consideram que a separacdo de fases da solucdo polimérica ocorre por
nucleacdo e crescimento (NG), apesar da estrutura da membrana polimérica decorrente
ser frequentemente bicontinua, que geralmente é esperado que resulte de um processo
de separacdo de fases através de decomposicao espinodal (KOSMA; BELTSIOS, 2012).
Para tentar resolver essa limitagdo dos mecanismos propostos por Smolders et al. (1992)
e McKelvey e Koros (1996), Hung et al. (2016) propuseram que a possibilidade de
iniciacdo dos macroporos é uma competicio entre o tempo de relaxamento das
macromoléculas e o tempo para iniciar a separacdo de fases, independente do mecanismo
pelo qual essa separacdo ocorra. Se a separacao de fases ocorrer antes do relaxamento das

macromoléculas, impossibilita o desenvolvimento dos macrovazios.

A configuracdo de equilibrio da membrana polimérica consiste em duas fases
conectadas por uma tnica interface. A decomposicao espinodal de um sistema ternario
(polimero, solvente e ndo-solvente) ndo gera uma configuracao de equilibrio. Em vez
disso, fornece estruturas de nao-equilibrio que continuam a evoluir com o tempo. Porém
nos estagios finais da decomposigao espinodal, as concentragdes das fases se aproximam
das concentracdes binodais (equilibrio) e as distancias interfaciais se tornam constantes.
Nessa etapa da decomposicdo espinodal, os dominios das fases crescem em tamanho,
mas conservam as formas adquiridas no estagio intermedidrio NAUMAN; HE, 2001). O
desenvolvimento das fases nesse estagio mais tardio do processo de separacao de fases
pode ser relacionado a coalescéncia ou ao amadurecimento de Ostwald (Ostwald
ripening).

O processo de coalescéncia resulta da colisdo entre dois ou mais dominios devido
ao movimento browniano. Esse fendomeno pode ser dividido em quatro etapas:

(i) abordagem dos dominios; (ii) remocdo da fase continua entre os dominios;
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(iii) ruptura do restante da fase continua; (iv) evolucio do dominio formado (FORTELNY
et al., 1999; CHENG; NAUMAN, 2004).

O fendmeno de amadurecimento de Ostwald consiste na difusdo dos dominios
dispersos menores através da fase continua em direcdo aos dominios maiores,
minimizando a area interfacial para que se atinja um sistema de maior estabilidade
termodinamica, o que acarreta o aumento do tamanho das fases dispersas. Os centros de
gravidade dos dominios sao estacionérios, embora o processo de difusdo possa ocasionar
o desaparecimento dos dominios menores (FORTELNY etal., 1999; CHENG; NAUMAN,
2004).

O crescimento do tamanho médio dos dominios para ambos os fendmenos pode ser

ajustado de acordo com a lei da poténcia:

d, o t* 2.1)

sendo que d, é o tamanho médio do dominio, t é o tempo e » é 0 expoente de crescimento
(NAUMAN; HE, 2001; CHENG; NAUMAN, 2004). O processo de crescimento das
microestruturas (coarsening) foi primeiramente formalizado por Lifshitz e Slyozov (1961)
e Wagner (1961), formalmente conhecida como teoria LSW. Essa teoria considera que o
expoente da lei da poténcia para o estagio final seja igual a 1/3. Entretanto, diferentes
valores para esse expoente sdo relatados na literatura. A teoria LSW é valida apenas para
longos tempos, no caso de um dos componentes estar diluido na solugao e sua estrutura
crescer de forma esférica (NAUMAN; HE, 2001; TREE et al., 2017).

2.4 Modelos Matematicos para o Processo de
Precipitacao por Imersao

Existe um grande interesse no desenvolvimento de modelos matematicos para
predizer a estrutura morfolégica das membranas e aplica-los a prética industrial. No caso
da separacao de fases induzida por ndo-solvente, os modelos baseiam-se em transferéncia
de massa relativa ao processo de permuta entre solvente e ndo-solvente, bem como de
interacOes termodindmicas entre os componentes presentes no sistema (COHEN et al.,
1979; YILMAZ; MCHUGH, 1986a; 1988; REUVERS et al., 1987a; 1987b; TSAY; MCHUGH,
1990; RADOVANOVIC et al. 1992a, 1992b; CHENG et al., 1994; BARTON; MCHUGH,
1999; FERNANDES et al., 2001; KIM et al., 2001; SAXENA; CANEBA, 2002; AKTHAKUL
et al., 2005, ZHOU; POWELL, 2006; LEE et al.,, 2010; TREE et al., 2017, HOPP-
HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; CERVELLERE et al., 2021; FANG et
al., 2021).
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No final dos anos de 1970 foi iniciado o desenvolvimento de modelos matematicos
unidimensionais (1D) baseados em conceitos cinéticos e termodinamicos, na tentativa de

fornecer uma analise quantitativa do processo de inversdo de fases.

Alguns modelos iniciais da transferéncia de massa eram centrados principalmente
na etapa de evaporacao (ANDERSON; ULLMAN, 1973; CASTELLARI; OTTANI, 1981;
ATAKA; SASAKI, 1982; KRANTZ et al., 1986). Estes modelos assumiam que as
caracteristicas finais da membrana eram determinadas por esta etapa. A estrutura basica
de todos os modelos de evaporacdo é semelhante. A fragdo volumétrica de solvente no
filme é determinada pela solucdo de uma equagao de difusao unidimensional em estado-
instavel, depois de especificar as condic¢des iniciais e de contorno no filme. Entretanto,
isso ndo explica a formac¢do de membranas assimétricas de sistemas com solventes nao-
volateis ou quando a etapa de evaporagdo nao ocorre (REUVERS et al., 1987a). Apesar
disso, é importante considerar a etapa de evaporagdo na modelagem do processo de
inversdo de fases via precipitacdo por imersao, pois influencia a morfologia final da
membrana (YOUNG et al, 2000).

A primeira descrigao tedrica de transferéncia de massa entre o filme polimérico e o
banho precipitante foi descrita por Cohen et al. (1979). O modelo propde que o potencial
quimico é a forga motriz para o processo, relacionando o fluxo através de equagdes
fenomenolégicas. Este modelo negligencia a transferéncia de massa no banho de
coagulacdo e assume que a concentracdo de superficie do nao-solvente no banho é
constante durante todo o processo de coagulagdo. Entretanto, a transferéncia de massa
no lado do banho pode ter uma forte influéncia sobre a estrutura da membrana (YILMAZ;
MCHUGH, 1986a). Além disso, os resultados de seus calculos sdo incorretos,
principalmente devido a suposicdo de estado estaciondrio (WIJMANS et al., 1984;
CHENG et al., 1994). Diversos trabalhos posteriores (YILMAZ; MCHUGH, 1986a, 1988;
REUVERS et al., 1987a; 1987b; TSAY; MCHUGH, 1990; RADOVANOVIC et al. 1992a;
1992b; CHENG et al., 1994; FERNANDES et al., 2001; KIM et al., 2001; LEE et al., 2010)

revisaram e aperfeicoaram alguns aspectos do modelo de Cohen et al. (1979).

O modelo de Yilmaz e McHugh (1986a; 1988) foi baseado na premissa de que as
principais influéncias na formagao da estrutura da membrana, tanto a camada de topo e
a subcamada, ocorrem durante a etapa de imersao. Eles simplificaram uma equagao de
difusdo terndria tridimensional através de um modelo de difusdo pseudo-binéria
unidimensional, negligenciando o movimento macroscépico das moléculas do polimero.
Esse modelo contabiliza os efeitos das condi¢des de contorno da superficie na formacao
da membrana assimétrica. Através da utilizacdo de condicdes iniciais e de contorno
adequadas, este modelo é capaz de projetar, no diagrama de fases ternério, os perfis de
concentracdo de solvente e nao-solvente do filme, determinando as condi¢des sob as

quais o perfil entra na regido instavel. Estes perfis de concentracdo ternaria foram
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utilizados para diferenciar as morfologias das membranas: densas, porosas e

assimétricas.

Reuvers et al. (1987a; 1987b) refinaram o modelo de Cohen et al. (1979). O modelo
proposto apresenta equagdes de transferéncia de massa ndo somente para a solugao do
filme, mas também para o banho de nao-solvente. Além disso, Reuvers et al. (1987a;
1987b) apresentaram um método para a estimacdo do conjunto completo dos coeficientes
fenomenolégicos terndrios. Entretanto, os seus resultados apresentam limitagdes, pois
admitem que a espessura do filme polimérico seja infinita e consideram composigao

interfacial constante.

Tsay e McHugh (1990) desenvolveram um modelo semelhante aos trabalhos de
Yilmaz e McHugh (1986a; 1988) e Reuvers et al. (1987a; 1987b). Neste modelo,
considerou-se que a separagao de fase ocorre sempre que o caminho de transferéncia de
massa atravessa a curva binodal e atinge a regido metaestavel. Ao impor o caminho de
transferéncia de massa no diagrama de fases ternario, este modelo calculou o tempo de
precipitacdo, correlacionando-o com a morfologia da membrana. Diferentemente de
Reuvers et al. (1987a; 1987b), Tsay e McHugh (1990) admitem espessura finita do filme
polimérico. Tsay e McHugh (1991) também formularam um modelo para descrever a

etapa de evaporacao do processo de inversao de fases por precipitagdo por imersao.

Radovanovic et al. (1992a; 1992b) demonstraram que a solug¢do da equagdo da
difusdo no banho de ndo-solvente feita por Reuvers et al. (1987a; 1987b) possui erros, e

propuseram uma versao modificada.

Cheng et al. (1994) desenvolveram um modelo que incorpora as caracteristicas
essenciais das abordagens de Cohen et al. (1979), Reuvers et al. (1987a; 1987b) e Tsay e
McHugh (1990). A principal diferenca dessa formulacao foi a inclusdo da contribuicao da
convecgdo no banho de nao-solvente. Além disso, estenderam os célculos de perfis de
composicdo depois da linha binodal, usando a suposicdo de que neste primeiro momento
de separacdo de fases a composicdo do filme ndo muda. Esta suposicdo parece ser
razoavel na condicdo que a separagdo de fases ocorre via mecanismo de nucleacgdo e
crescimento. Entretanto, esta hip6tese, conforme Kim et al. (2001), pode nao ser aplicada
para o caso da decomposicao espinodal, pois neste processo de separacgdo de fases ocorre

a flutuacao da concentracao local do filme.

Fernandes et al. (2001) apresentaram um modelo matemaético simples, usando a
equacdo de difusdo de Fick para descrever o processo de precipitacdo por imersao.
Apesar da utilizacdo de um método computacional avancado, esse modelo é
excessivamente simplificado, uma vez que omite os efeitos de acoplamento de difusado e

assume uma solucao ideal.
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Kim et al. (2001) empregaram o modelo proposto por Cheng et al. (1994),
eliminando o pressuposto de equilibrio na interface. Essa modificacdo possibilita que

ocorra decomposicao espinodal.

Saxena e Caneba (2002) desenvolveram um modelo de campo de fases
unidimensional com base na equagao de Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959;
CAHN, 1961), incorporando a teoria de Flory-Huggins para descrever a densidade de
energia homogénea (ALTENA; SMOLDERS, 1982; YILMAZ; MCHUGH, 1986b; GEDDE,

2013). Assim, simularam a separagdo de fases por decomposigao espinodal.

Lee et al. (2010) propuseram um modelo de transferéncia de massa que incorpora a
conveccao induzida por diferencas de massas especificas. A contribuicao convectiva para
o fluxo dos componentes pode surgir durante o processo de imersao devido a mudangas
de massas especificas locais associadas com os gradientes de concentragao criados pela

transferéncia de massa.

Khansary et al. (2017) apresentaram um modelo termocinético, incorporando o
modelo de solucgdo regular compressivel (RUZETTE; MAYES, 2001) para determinar a
energia de Gibbs. Nesse modelo, a composicdo na interface mével é considerada varidvel
e a solugdo polimérica ndo é tida como homogénea (diferentes equagdes governantes sao

resolvidas para as fases rica e pobre em polimero).

Ahmad et al. (2020) desenvolveram um modelo resolvendo um problema de
transporte de fronteira mével, considerando o comportamento de difusdo em estado
pseudo-estaciondrio, concentragdo varidvel de ndo-solvente no banho de coagulacdo e
encolhimento da membrana polimérica. Para isso, as seguintes suposicdes foram
empregadas: (i) solucdo polimérica homogénea; (ii) encolhimento da membrana
polimérica ocorre ao longo de apenas uma direcao; e (iii) volume constante do banho de
coagulacao.

A capacidade de extrair informagdes sobre a microestrutura da membrana desses
modelos unidimensionais é limitada, devido ao fato deles ndo tratarem diretamente o
processo de separacgdo de fases. Esses modelos assumem que o perfil de composicdo no
filme polimérico, antes de iniciada a precipitagdo, explicaria completamente as
morfologias obtidas. No entanto, para esclarecer e prever as estruturas das membranas é

necessario compreender os fatores envolvidos na separacao de fases.

Nos tltimos anos, um tratamento explicito do processo de separacao de fases esté
sendo utilizado por uma grande variedade de métodos, incluindo campo de fases
(BARTON et al., 1998, BARTON; MCHUGH, 1999; 2000; SAXENA; CANEBA, 2002;
ZHOU; POWELL, 2006; MINO et al., 2015; TREE et al., 2017, HOPP-HIRSCHLER;
NIEKEN, 2018; GARCIA et al.,, 2020; CERVELLERE et al.,, 2021; FANG et al., 2021;
YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 2021), Lattice-Boltzmann (AKTHAKUL et al., 2005) e
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simulacdo de particulas (TERMONIA, 1994; 1995; KOOLS, 1998; WANG et al., 2008; HE
et al., 2011; LIU et al., 2013; LIN et al., 2018; HUO et al., 2019; MIYAMOTO et al., 2019;
TANG et al., 2020).

Akthakul et al. (2005) empregaram o método de Lattice-Boltzmann para simular a
formacdo de membranas assimétricas. Os autores realizam simulacbes de sistemas
hipotéticos, gerando estruturas bidimensionais (2D) que representam qualitativamente
sistemas reais. Entretanto, como relatado por Zhou e Powell (2006), o método de Lattice-
Boltzmann é fortemente anisotrépico, o que causa uma morfologia final com tendéncia
na direcdo diagonal. Além disso, o método de Lattice-Boltzmann requer uma estrutura
regular, o que o torna dificil de aplicar no dominio de simulagdo irregular. Vale ressaltar
que a extensdo dessa metodologia para a andlise tridimensional (3D) nao é simples, pois

nao ha rede regular que poderia produzir resultados isotrépicos.

Na literatura existem modelos que aplicam a simulagdo molecular no processo de
inversao de fases utilizando o método de Monte Carlo (TERMONIA, 1994, 1995; KOOLS,
1998; HE et al., 2011; LIU et al., 2013), de dindmica molecular (MIYAMOTO et al., 2019) e
o método dissipative particle dynamics (WANG et al., 2008; LIN et al., 2018; HUO et al,,
2019; TANG et al., 2020). Estes modelos baseiam-se nas energias de interagdo entre os
componentes do sistema. Entretanto, ha a necessidade de resolver elevados graus de
liberdade para representar as moléculas. Outra desvantagem é que o processo simulado

nao pode ser avaliado em escalas de comprimento e de tempo adequadas.

O modelo de campo de fases (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; CAHN, 1961) tem
recebido uma especial atencdo dos pesquisadores nos tultimos anos (BARTON;
MCHUGH, 1999; SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017;
HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; CERVELLERE et al., 2021;
FANG et al., 2021), pois é uma excelente opcdo para simular sistemas de separacdo de
fases. O método de campo de fases baseia-se na ideia de que as interfaces na
microestrutura sao difusas e podem ser representadas por um ou mais pardmetros de

ordem que variam suavemente (e.g., concentragao).

As duas formulagdes do modelo de campo de fases para formagdo de membranas
por inversdo de fases via precipitagio por imersdo existentes na literatura sdo
apresentadas detalhadamente nas préximas segdes. Sdo elas: (i) o modelo classico de
Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; CAHN, 1961) estendido para sistemas de
multicomponentes empregado nos trabalhos de Barton e McHugh (1999), Saxena e
Caneba (2002), Zhou e Powell (2006), Hopp-Hirschler e Nieken (2018), Cervellere et al.
(2021), Fang et al. (2021; 2022; 2023) e Yoshimoto e Taniguchi (2021); e (ii) o formalismo
de Doi-Onuki (1992) expandido para multicomponentes por Tree et al. (2017; 2018; 2019)
e usado no estudo de Garcia et al. (2020).
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Barton e McHugh (1999) apresentaram os primeiros resultados de simulacoes
bidimensionais da separacdo de fases no processo de inversao de fases usando o modelo
de campo de fases de Cahn-Hilliard. Observaram que ha uma diminuicao significativa
na dindmica de formagado da estrutura da membrana a medida que a concentragao do
polimero aumenta. Entretanto, as simula¢des foram realizadas com as concentragdes
iniciais dos componentes na regido espinodal do diagrama de fases ternario e sem a

presenca do banho de coagulacao.

Zhou e Powell (2006) realizaram simulagdes de campo de fases com a presenga do
banho de coagulacao, possibilitando a analise da transferéncia de massa entre o banho e
a solucdo polimérica. O modelo classico de Cahn-Hilliard foi utilizado. Simulacées
tridimensionais foram efetuadas e as estruturas geradas foram comparadas
qualitativamente com membranas experimentais do sistema dgua/DMF/PVDF. Além
disso, avaliaram os efeitos hidrodindmicos e da concentragao inicial dos componentes

nas morfologias das membranas.

Tree et al. (2017) estenderam o modelo de Doi-Onuki (1992) para
multicomponentes. Simulagdes bidimensionais e tridimensionais foram realizadas para
analisarem a influéncia dos fluxos de Marangoni (TREE et al., 2018) e da transferéncia de

massa (TREE et al., 2019) no processo de inversado de fases.

Hopp-Hirschler e Nieken (2018) conduziram simula¢des bidimensionais com uma
frente de precipitacdo moével imposta e sob diferentes composicdes iniciais, empregando
o modelo de Cahn-Hilliard. Estruturas dispersas, co-continuas e em camadas foram
obtidas.

Garcia et al. (2020) propuseram uma equagao para a transicao vitrea do polimero.
Essa equacdo foi acoplada ao modelo de Doi-Onuki, vinculando a mobilidade do

mondmero a viscosidade do sistema.

Cervellere et al. (2021) realizaram simulagdes do sistema ternario agua/NMP/PES
com diferentes composicdes de solucao polimérica e de banho de coagulacdo, e as
compararam com membranas experimentais. As simulacdes foram efetuadas com o
modelo de Cahn-Hilliard, com as seguintes modificacdes: (i) estabelecida uma relacdo
entre as mobilidades dos componentes com as suas fragdes volumétricas, através do
modelo de Phillies; (ii) utilizado um valor mais alto para o parametro k,,, com isso as
dimensdes das estruturas simuladas foram equivalentes as experimentais, e; (iii)
estabelecido um valor méximo para ¢,, para retratar a transicdo vitrea do polimero.
Apesar de obterem bons resultados qualitativos, Cervellere et al. (2021) simplificaram o
sistema como se fosse composto por dois componentes, negligenciando interagdes entre
diferentes constituintes; e ignoraram a transferéncia de massa entre o solvente e o nao-

solvente, ao desconsiderar o banho de coagulagao.
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Fang et al. (2021; 2022; 2023) simularam estruturas bidimensionais de membranas
de PVDF e as compararam com morfologias experimentais. Simulacdes sem (FANG et
al., 2021) e com efeito hidrodindmico (FANG et al., 2022) para diferentes composicdes de
solucdo polimérica e de banho de coagulagdo usando diferentes solventes (DMSO, DMAc
e DMF) foram realizadas, empregando a d4gua como ndo-solvente. A influéncia da
temperatura do banho de coagulagdo na morfologia do sistema agua/DMEF/PVDF
também foi avaliada (FANG et al., 2023). Em todos os trabalhos, o0 modelo cléssico de
Cahn-Hilliard e um dominio de simulagao reduzido (menor que 1,8 um de espessura do
filme polimérico) foram utilizados. O modelo de Phillies para as difusividades massicas

dos componentes foi usado no primeiro estudo (FANG et al., 2021).

Yoshimoto e Taniguchi (2021) acoplaram o efeito viscoeldstico do polimero no
modelo classico de Cahn-Hilliard. Simula¢ées com parametros hipotéticos e os trés
componentes misturados uniformemente no dominio foram realizadas para verificar as

influéncias dos efeitos difusivos, viscosos e viscoelasticos.

Fan et al. (2023) analisaram o efeito hidrodindmico na estrutura da membrana
formada pelo sistema agua/DMAc/PVDF, empregando o modelo matematico e a
metodologia usada por Fang et al. (2022). As influéncias da pressdo, temperatura e

composicdo da solugdo polimérica e do banho de ndo-solvente foram avaliadas.

2.4.1 Abordagens Usuais do Modelo de Campo de Fases
2.4.1.1 Modelo Classico de Cahn-Hilliard
A equacao classica de Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; CAHN, 1961),

precursora do modelo de campo de fases, é uma excelente opgdo para simular sistemas
de separacdo de fases submetidos a um fluxo de massa. Por esse motivo, Barton e
McHugh (1999), Saxena e Caneba (2002), Zhou e Powell (2006), Hopp-Hirschler e Nieken
(2018), Cervellere et al. (2021), Fang et al. (2021) e Yoshimoto e Taniguchi (2021)
empregaram esse modelo na descricdo do processo de separagao de fases que ocorre na
formacdo de membranas poliméricas por inversao de fases. Entretanto, ao descrever um
sistema de uma solucao terndria de polimero, deve-se ter cuidado para que o modelo

descreva com precisdo a termodinamica e a cinética do sistema de interesse.

Inicialmente, para deduzir a equagdo de Cahn-Hilliard, deve-se definir uma
equagdo para o fluxo difusivo dos componentes do sistema. A lei de Fick afirma que o

fluxo difusivo de uma espécie (j; - m s™1) é proporcional ao gradiente de concentracdo

(EMMANUEL et al., 2004):
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k-1
j=1

sendo que D;; é o coeficiente de difusdo (m? s1) e ¢; é a fracdo volumétrica do componente
i. Esta equacao de fluxo leva a um resultado particularmente simples para a equagao de
continuidade do componente em um sistema quiescente com densidade e temperatura

constantes, resultando na segunda lei de Fick:

=

—1
= ) V-D;jVo; (2.3)

1

09;
ot

-
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Esta equagdo é linear quando o coeficiente de difusdo é independente da
composicdo; e pode-se afirmar que uma forma linear, embora com termos convectivos e
reativos, é quase universalmente usada na solugdo de problemas praticos de difusdao. Os
motivos para manter essa suposicdo simplificada incluem facilidade matematica e
computacional, mas a razdo mais importante é a falta de dados sobre a dependéncia

composicional de D;;.

O modelo de campo de fases também descreve um processo de difusdo, que pode
ser considerado como uma extensdao mais complexa da lei de Fick. A difusao de Fick com
o gradiente da fracdo volumétrica (V¢;) como forca motriz se aplica apenas ao caso
especial de um sistema ideal onde nado ha entalpia de mistura, em que a difusdo atua para
suavizar as diferencas de concentracdo e impulsiona o sistema para um estado de
equilibrio onde as concentracées sdo uniformes em todas as regides. Além disso, a difusdo
de Fick ndo pode ser considerada para um sistema multifasico, uma vez que, mesmo em
equilibrio, havera diferengas de fracdo volumétrica entre as fases. Assim, essa abordagem
nao consegue modelar a separagdo de fases. Outro fato importante é que alguns sistemas
submetidos a separacdo de fases exibem difusdo ascendente (difusdao de pelo menos um
dos componentes ocorre na diregdo oposta ao seu gradiente de concentracdo), o que nao
pode ser modelado pela difusao Fickiana (NAUMAN; HE, 2001; ZHOU; POWELL, 2006;
COGSWELL; CARTER, 2011). Com base nessas observagoes, outra forca que impulsione
o fluxo difusional deve ser considerada. Cahn e Hilliard (1958) propuseram, para um
sistema isotérmico, o gradiente do potencial quimico, Vy;, como a for¢ca motriz de difusdo
para a modelagem da separacao de fases, ja que, como mostrado por Gibbs, em uma
mistura em equilibrio, é o potencial quimico que se torna uniforme. Portanto, o fluxo

difusivo de um componente, j;, pode ser expresso como:
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k-1
Ml]Zﬁ] i = 1,2,,7’1—1 (24)
j=1

sendo f; (J m3) denominado potencial de difusdo do componente j (COGSWELL;
CARTER, 2011), e M;; (m5 ]! s1) a mobilidade da espécie i devido a um gradiente de
potencial de difusdo em relagdo a espécie j.

A dinamica da difusdo de componentes é regida por uma lei de conservagao de

massa:

% _— (2.5)

Essa expressdo pode ser utilizada juntamente com a Equacao 2.4 para produzir a
equagdo de Cahn-Hilliard estendida para sistemas de multicomponentes apresentada
nos trabalhos de Barton e McHugh (1999), Saxena e Caneba (2002), Zhou e Powell (2006),
Hopp-Hirschler e Nieken (2018), Cervellere et al. (2021), Fang et al. (2021) e Yoshimoto e
Taniguchi (2021):

k—
2 Zz (M) 26)

Nesses trabalhos o potencial de difusao, fi;, ¢ definido como a derivada variacional

da energia de Helmholtz total, F (J m), em relacdo a fracao volumétrica do componente
j (ZHOU; POWELL, 2006):

OF

A= 5, (2.7)

Considerando um sistema terndrio, como no caso do processo de formacado de
membranas poliméricas por inversao de fases via precipitacdo por imersdo, formado por
um ndo-solvente (n), um solvente (s) e um polimero (p), existem apenas duas variaveis
independentes. Escolhendo polimero e solvente como varidveis independentes, as

equacoes de Cahn-Hilliard podem ser escritas da seguinte forma:

—) 4V (M v 8—F> (2.82)

%ZZ'(M 28_F)+2<M VS_F> (2.8b)
p
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Apesar de sua importancia, este modelo apresenta algumas inconsisténcias fisicas
relacionadas ao uso de mobilidades constantes, como assumido na maioria dos trabalhos,
e ao acoplamento com a Equacao 2.7 (SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006;
HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 2021). Primeiramente,
se as mobilidades sdo assumidas constantes, o fluxo dos componentes ndo depende de
suas fragdes volumétricas (Equagao 2.4), o que leva a possibilidade de ter valores de fluxo
diferentes de zero de um componente em regides em que este ndo esteja presente. Em
segundo lugar, a forca motriz da difusdo definida pela Equagao 2.7 é incorreta para um
sistema multicomponente porque ndo obedece a relagao de Gibbs-Duhem e a restricao de
fracao volumétrica (NAUMAN; HE; 1994; 2001, COGSWELL; CARTER, 2011).

2.4.1.2 Modelo de Doi-Onuki

Se apenas os efeitos difusivos forem avaliados, a equagdo proposta por Tree et al.
(2017) pode ser considerada como sendo uma segunda formulagdo do modelo de campo
de fases para a modelagem da separacao de fases no processo de formagao de membranas
poliméricas por NIPS. Tree et al. (2017) estenderam para sistema de multicomponentes o

formalismo de Rayleigh desenvolvido por Doi e Onuki (1992).

Para determinar as equagdes de transporte do modelo de Doi-Onuki, precisa-se de:
(i) uma expressao do principio de conservagao de massa; e (ii) um funcional de Rayleigh.
Cada componente no sistema deve satisfazer a seguinte equacdo de conservacdo em

massa:

0d;
%w-m =-V-ji (29)

sendo que v (m s7) é a velocidade total:

ns,p

v="> dw (2.10)
i
e v; (m s1) é a velocidade do componente i. Para o caso de uma mistura incompressivel,
tem-se:
V-v=0 (2.112)
Para determinar v;, Tree et al. (2017) usaram o principio variacional de Rayleigh:
R=F+d-1G (2.12)

sendo que R (Js1) é a variacional de Rayleigh, F (J s1) é a derivada da energia de

Helmholtz da mistura em relagdo ao tempo, ® (J s1) é o potencial de dissipacdo, G (m3s7)
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é uma restri¢cdo lagrangiana de incompressibilidade, e 1 é um multiplicador (Pa) (DOL;
ONUKI, 1992; TREE et al., 2017).

A derivada da energia de Helmholtz da mistura em relagdo ao tempo é expressa

cOomao:

k-1
SF d¢;

55 9t (2.13)

-

sendo que r (m?®) se refere a posicao. Tree et al. (2017) usaram a Equagao 2.9 para substituir

a derivada em relacdo ao tempo da fragdo volumétrica e empregaram a mesma definicao
da derivada variacional da energia de Helmholtz total em relacdo a fracdo volumétrica
que Zhou e Powell (2006). Realizando essas substitui¢des na Equacdo 2.13 e a integracdo

por partes, a seguinte expressao é obtida:

F= f [i bv; 'Zﬁi] dr (2.14)

O potencial de dissipacado é definido como:

n,s,p
1
¢ = Ef [Z (v = vm)” + 2@ Vz] dr (2.15)
i

sendo que ¢{; (Pasm?) é a densidade do coeficiente de friccdo do componente i

(ZWANZIG, 1964), ¢ (kg m1 s2) é o tensor tensao viscosa, e v,, (m s7) é a velocidade

“média”, calculada pela seguinte equagao:

=z 2.16)

sendo { (Pa s m2) a densidade do coeficiente de fric¢ao total ({ = X' ;). A densidade do

coeficiente de friccdo do componente i é calculada como:

§i = vo "ot (2.17)

sendo que vy (m3) é o volume da cadeia molecular do monémero e {, (Pasm) é o

coeficiente de friccao do mondémero.

A restricdo aplicada no principio variacional de Rayleigh foi a restricdo da

incompressibilidade, com a pressao (P) como multiplicador:
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AG = f P(V-v)dr (2.18)
Substituindo as Equagdes 2.14, 2.15 e 2.18 na Equacado 2.12 tem-se a variacional de
Rayleigh:

n,s,p

R = f [z = ) 2 a(") vy - P(V- v)+2¢lvl vul] dr (2.19)

Minimizando a variacional de Rayleigh e substituindo as Equacoes 2.10 e 2.16 para
eliminar v e v,,, tem-se:

;STR 05 (y, —v,) + 5220 Zp(" (v = ¥1) = ¥ - a© + $, TP + $,71, (2.20a)
;STR Csép — (s —w)+ {Sin (s = v) = &5V aW) + BVP + Vi (2.20b)
5:]2 (n(p (n{s

(va = %) = $n¥ - a@ + ¢, VP (2.200)
O fluxo difusivo do componente i pode ser definido por:

= ¢i(v—w) (2.21)

Utilizando a definicdo do coeficiente de atrito da Equacdo 2.17 e aplicando a

restricdo de fracdo (e.g., volumétrica) em um sistema de multicomponentes:

n,s,p
D pi=1 (222)
i=1
as Equacdes 2.20a-c podem ser relacionadas ao fluxo difusivo como:
o = 080" (<957 0 + $,7P + 4,71, ) (2.23a)
Js = v0l0 ™t (=s¥ - ¢ @) + $VP + b,V ) (2.23b)
]_.n = vO(O_1 (_qbny ) g(v) + ¢nYP) (2.23¢)

As equagdes de difusdo dos componentes podem ser obtidas combinando a
Equacdes 2.23a-c com a Equacgdo 2.9. Para eliminar os termos de tensao e de pressao, Tree
et al. (2017) aplicaram a restricdo de fracdo volumétrica (Equacdo 2.22) e o fato de o

somatério dos fluxos dos componentes ser igual a zero (Y¥_;j; = 0). Dessa forma,
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desconsiderando os efeitos convectivos, a seguinte expressdo para a equacao de difusdao

para trés componentes foi obtida por Tree et al. (2017):

d

0 vnts ™ [ (1~ )iy — by, (224a)
do, _ ) A

a;i = vy{p 12 . [¢s(1 - ¢s)2.us - ¢s¢pyﬂp] (2.24b)

Considerando a relacdo de Stokes-Einstein, pode-se definir a mobilidade do

mondmero (M,,):
Mp, = v9Gp " (2.25)

e a definicdo da Equacao 2.7, as equagdes de difusdo para trés componentes apresentadas
por Tree et al. (2017), em termos do polimero e do solvente, podem ser escritas da

seguinte forma:

i =V _Mm(ibs(l - ¢S)ZS_F — My s YS_F (2.26a)
ot i 8ps P=8¢,
(o) [ OF OF

atp = y _Mmqbp(l - ¢p)2% - Mm¢p¢5287¢)sl (2-26b)

Nas Equacgdes 2.26a e 2.26b, como no modelo classico de Cahn-Hilliard, a forga
motriz para a difusdo é definida incorretamente pela Equagao 2.7, porque ela nao obedece
a restricao de fracao volumétrica e a relacao de Gibbs-Duhem. Além disso, a consideracao
de apenas um tnico valor de mobilidade para todo o sistema pode causar erros, pois as
mobilidades dos componentes podem ser significativamente diferentes. Como observado
por Zhou (2006), uma baixa razdo entre as mobilidades do solvente e do polimero pode
causar a formagdo de estrutura em camadas, fato que nao é verificado nas membranas

poliméricas.

2.4.2 Aspectos Complementares do Modelo de Campo de

Fases

2.4.2.1 Energia de Helmholtz para um Sistema de Multicomponentes
Cahn e Hilliard (1958) derivaram uma expressdo para a energia de Helmholtz de

um sistema bindrio ndo homogéneo, onde assumiram que a energia de Helmholtz de um

volume infinitesimal em um sistema nao uniforme depende tanto da sua composicao

quanto da composicdo do ambiente préximo. A energia de Helmholtz total ndo pode

depender unicamente da composicdo local porque diferentes configuragdes espaciais
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com a mesma fracdo volumétrica ndo sdo energeticamente equivalentes; uma
configuragdo local heterogénea possui mais area interfacial e terd maior energia. Portanto,
Cahn e Hilliard assumiram que a energia de Helmholtz depende da composicdo e das
suas derivadas para um sistema ndo homogéneo. Além disso, esses autores propuseram
que o gradiente de composicao é pequeno em comparacdo com a distancia intermolecular
reciproca e que ¢; e suas derivadas sdo varidveis independentes.

Cahn e Hilliard (1958) iniciaram com a densidade de energia homogénea para um
sistema binario f,(¢) (]), e realizaram uma expansao de Taylor em termos das derivadas
de composicao para aproximar f (¢, Ve, V2¢). Isso pode ser estendido para um sistema
de multicomponentes (COGSWELL; CARTER, 2011).

A energia de Helmholtz para um sistema ndo homogéneo torna-se uma fungdo de

cada componente independente no sistema, bem como de suas derivadas:

f(o1, b2, Y01, Vs, ..., V2b1, Vs, ...) (2.27)

A expansao de Taylor de f sobre um ponto homogéneo f,=

f(¢1, 95, ...,0,0,...,0,0, ...) para multicomponentes é:

f(p1 b2, Y1, Vs, .., V2py, Vb, .. )
=fo+ af Vo, + i Vo, + -+ of Vi
* T \ovey ), Tt T \ove,) T V2, ) = T

of ) 1 i 2 '
+(azz¢z>0v Party <a( v$,)” ) (29.) =

+1 (Ve,)® (—f> Vo, - Vo, +
a(v¢2) 0Vgp,0Vgp, )~ ~

Para simplificar a Equagdo 2.28, apenas os termos para dois componentes até a

segunda ordem foram escritos. Termos de ordem superior e termos para componentes
adicionais seguem o mesmo padrao. A realizacdo da expansao de Taylor assume que a
concentracao é continua em todo o sistema e é diferencidvel para qualquer ordem que
seja necessdria. O subindice 0 é usado para representar a avaliacdo de uma quantidade
em condi¢des homogeéneas, onde ¢; é constante e todas as derivadas (V¢;, V¢, ...) sdo
zero. Devido ao pressuposto de que a densidade de energia de Helmholtz é influenciada
apenas pela concentracdo dentro de uma pequena vizinhanga de um volume, é razoavel
truncar a expansao de Taylor até os termos de segunda ordem. Como apenas a simetria
isotropica de f é considerada, o termo (6 f/ ayq,')l-)o, que reflete um vetor de polarizacao
em um cristal polar, e os termos em V¢; podem ser excluidos (CAHN; HILLIARD, 1958),
pois a energia de Helmholtz deve ser invariante para as operacdes de simetria de reflexao

e de rotacdo em torno de um eixo quadruplo. Por essa mesma alegacdo, os tensores
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(62 f /a(yq’)i)z) podem ser substituidos por constantes. Cahn e Hilliard (1958)
0

demostraram através do teorema da divergéncia®> que os termos de derivadas com

. . ~ . 2
poténcias uniformes (V2¢;, V*¢; VO¢;, etc.) estdo relacionados ao termo (Ve¢;)",
permitindo que as derivadas com poténcias uniformes sejam eliminadas. Dessa forma, a
expansdo de Taylor de f em termos de k —1 componentes independentes e suas

derivadas torna-se:

k-1 k-1
1
f(pr, P2, V1, VDo, ) = fo + Z Ekii(yqbi)z + 2 z KijVo;-Vo; (2.29)
i=1 1

j>i i=

sendo que k;; (Jm™) é o coeficiente de energia de gradiente que estd relacionada a
formacao de interfaces entre as fases presentes no sistema. Uma forma mais simples da

Equacao 2.29 pode ser encontrada combinando os termos de soma:

k-1
1
F(f1 b WY, ) = fo+ ) 5KV~ U, 230)

ij=1

Portanto, o funcional de energia de Helmholtz para sistemas multicomponentes

pode ser expresso da seguinte forma:

k-1
1
F =jv folo}) + Z EKin¢i Vo, dV (2.31)

ij=1

sendo que {¢} denota conjuntos de k—1 campos de fragdo (e.g., volumétrica)

independentes e V (m3) é o volume do sistema.
A partir dessa funcional da energia de Helmholtz, pode-se empregar a equagao de
Euler-Lagrange* para encontrar a derivada variacional (6F /6¢;) presente nas equacdes

de difusdao do modelo de campo de fases:

°f, (Kaux V2 i )dV = — Jy (%)0 (yq,’)l-)de + fSup(Kauxyd)i -n)dSup; sendo que kg, representa

(af /0V3¢;) , € Sup € a superficie. Uma vez que ndo ha efeitos na superficie externa, pode-se
escolher um limite de integracdo na expansdo de Taylor de forma que V¢; - n seja zero na
fronteira. Dessa forma, a integral de superficie desaparece.

4 A derivada variacional de um funcional F(y) = fV L(y,Vy)dV, onde y é um campo que varia

: ) . 8F _ L oL
espacialmente, é encontrada usando a equagdo de Euler-Lagrange: 5y~ 3y a7y
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k-1
5F  af,

=N v, 232
0p; 09 =t iX®; (2:32)

Densidade de Energia Homogénea

A densidade de energia homogénea, f, (J), pode ser calculada considerando o
modelo de Flory-Huggins (ALTENA; SMOLDERS, 1982; YILMAZ; MCHUGH, 1986b;
BARZIN; SADATNIA, 2007; GEDDE, 2013):

k

-
fo=RT Z n;¢;Ing; + Z i)(ijni(piqu (2.33)
1

i=1 J>i i=

Esta equacdo pode ser reescrita da seguinte forma para o sistema ternario em

anélise:

fO = RT(nn¢nln¢n + ns¢sln¢s + npd)plnd)p + annnd)nd)s + Xspns¢s¢p

2.34
¥ XnpTnndy) (239

sendo que R (] mol! K1) é a constante universal dos gases, T (K) é a temperatura, x;; sdo
os parametros de interacao de Flory-Huggins entre pares de componentes, € 1; (j=n s ¢ p)
(mol) é o namero de mols do componente i. O apelo da teoria de Flory-Huggins reside
na sua simplicidade e capacidade de explicar fendmenos fundamentais de forma direta.
Essa teoria emprega um modelo de rede (lattice model) para descrever o comportamento

termodinamico de misturas poliméricas.

A densidade de energia homogénea calculada pelo modelo de Flory-Huggins é

derivada da variacdo da energia de Gibbs de mistura:
fo = AGmis = AHyis — TAS s (2.35)

sendo que AH,,;s (J) € AS;nis (J K1) denotam a variagao de entalpia e entropia de mistura,
respectivamente. O primeiro termo do lado direito da Equacdo 2.33 refere-se a
contribuicdo da entropia de mistura, que em solucdes sera sempre positiva. O tltimo

termo na Equacao 2.33 representa a contribuicdo do calor de mistura (entalpia).

Os parametros de interacdo, yx;j, correspondem a interagOes entre os diferentes
componentes. Apesar desses parametros serem dependentes da temperatura e
composicdo, na maioria dos casos, as propriedades termodindmicas podem ser descritas
razoavelmente com os parametros de interacdo de Flory-Huggins constantes (CRUZ et
al., 1994). Esses parametros podem ser positivos ou negativos, refletindo a natureza

endotérmica ou exotérmica do processo de mistura, respectivamente (GEDDE, 2013). Em
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consonancia com a proposta original do modelo, y;; sdo considerados independentes da

composicdo neste estudo.

O parametro x,, reflete a interacdo entre o ndo-solvente e o polimero. Os valores de
Xnp Podem ser determinados diretamente por medicao de sorcao de vapor (SINGH et al.,
1986; PERRIN et al., 1997; KARIMI et al., 2005, OKHOVAT et al., 2015), inchamento
(ALTENA; SMOLDERS, 1982; WIIMANS et al, 1985, ZEMAN; TKACIK, 1988;
SMOLDERS et al., 1992; LAI et al., 1998; BARTH; WOLF, 2000; HAO; WANG, 2000),
dispersao de luz (ZEMAN; TKACIK, 1988) e viscosidade intrinseca (LI; JIANG, 2000; XU;
QIU, 2014). Os valores de y,, também podem ser medidos indiretamente pelo ajuste dos
dados experimentais do ponto de nuvem (equilibrio liquido-liquido - ELL) de sistemas
ternarios (CRUZ et al., 1994; KARIMI et al., 2005) e pelo calculo a partir dos parametros
de solubilidade (WEI et al. , 2006; TAN et al., 2014). A combinagdo de diferentes métodos
também pode ser usada (CRUZ et al., 1994; TAN et al., 2014; XU; QIU, 2014). Os valores
de x,, obtidos pelos diferentes métodos podem ser altamente diversos, como pode ser
verificado na Tabela 2.1. A determinacdo do valor desse parametro é dificil devido as
misturas homogéneas nao-solvente/polimero serem altamente inacessiveis em testes
experimentais diretos. A imprecisdo ou valores diferentes podem ser creditadas a
suposi¢cdes do modelo de Flory-Huggins e a erros experimentais, como ndo atingir o
estado de equilibrio de sorcdo, problema de dgua aderida, concentragdo de polimero
utilizada e faixa de validade do modelo de Flory-Huggins (KARIMI et al., 2005).

Tabela 2.1. Valores de parametro de interacao de Flory-Huggins nao-solvente/polimero (xn)
obtidos por diferentes técnicas.

Sistema Valor Técnica Referéncia
3,43 Sorc¢ao KARIMI et al., 2005
25-28 Ajuste do ELL com yy; e x5, conhecidos KARIMI et al., 2005
H,O/PEIla 0,48 Ajuste do ELL CRUZ et al., 1994
1,129 Sorc¢do/ajuste do ELL CRUZ et al., 1994
2,60 Parametro de solubilidade/ajuste do ELL TAN et al., 2014
2,5 Sorcdo KARIMI et al., 2005
2-22 Ajuste do ELL com y, e x5, conhecidos KARIMI et al., 2005
2,66 Sorcao SINGH et al., 1986
H:0,/ PES® 2,7 Inchamento BARTH; WOLF, 2000
2,73 Inchamento ZEMAN; TKACIK, 1988
1,6 Dispersao de luz ZEMAN; TKACIK, 1988
1,5 Viscosidade intrinseca LL JIANG, 2000
2,5 Viscosidade intrinseca/ajuste do ELL XU; QIU, 2014

a Polieterimida
b Polietersulfona
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O parametro y,; expressa a interacdo entre o ndo-solvente e o solvente. Os valores
de y,s geralmente sdo determinados por dados de atividade ou energia de Gibbs em
excesso que sdo comumente obtidos de experimentos de equilibrio liquido-vapor (ELV)
(LAI et al., 1998; WEI et al., 2006). Ja os valores de x,, que representam a interacao entre
o solvente e o polimero, sdo estimados por medicdes de dispersao de luz (ZEMAN;
TKACIK, 1988), viscosimetria (XU; QIU, 2014), sorcao (LAI et al., 1998), osmometria de
alta pressao (BOOM et al.,, 1994) ou de pressao de vapor (KARIMI et al.,, 2008). A
determinacdo deste parametro também pode ser baseada nos parametros de solubilidade
(WEI et al., 2006). Normalmente, os valores de y,s e x5, compilados na literatura sao
semelhantes. Possivelmente, como esses parametros refletem a interagdo de componentes
com compatibilidade consideravel, isso reduz a possibilidade de erros experimentais
(KARIMI et al., 2005).

2.4.2.2 Parametros

Os parametros empregados no modelo de campo de fases sdo basicamente dois: a
mobilidade (M;;) e o coeficiente de energia do gradiente (k;;). Os demais parametros
serdo decorrentes da teoria escolhida para descrever a densidade de energia homogénea,
e outros podem ser necessarios se termos convectivos e/ ou viscoelasticos (como no caso
de materiais poliméricos) forem adicionados no modelo classico de campo de fases
difusivo de Cahn e Hilliard.

Mobilidade (M;))

A mobilidade esté relacionada ao movimento dos componentes do sistema, em que
M;; é a mobilidade do componente i devido ao gradiente de potencial de difusao
generalizado do componente j, fi;. A mobilidade em alguns estudos foi assumida
constante (ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017, HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN,
2018). Entretanto, isso ndo é necessariamente verdade: a mobilidade é dependente da

temperatura, concentracdo e massa molar do componente.

A difusdo de multicomponentes em sistemas poliméricos ndo é totalmente
compreendida, apesar de varias contribuicdes cientificas; e os coeficientes de
difusdo/mobilidade sdo frequentemente dificeis de serem estimados experimentalmente.
Normalmente, os valores do coeficiente de difusdo sdo determinados por gravimetria,
permeacdo em membrana, fluorescéncia, espalhamento de luz dindmica (MASARO;
ZHU, 1999), ressondncia magnética nuclear (MASARO; ZHU, 1999; HAKANSSON et al.,
2000) e método de evaporacdo de solvente (CAI et al., 2018). A contribuicdo do
movimento de cada componente nas mobilidades mutuas estd relacionada as
automobilidades dos componentes do sistema, e estas estdo relacionadas aos coeficientes

de autodifusdo. A relacdo entre as automobilidades e as mobilidades mutuas tem sido
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frequentemente descrita pelas teorias de modo lento (incompressivel) (DE GENNES,
1980), modo rapido (vazio) (KRAMER et al., 1984) e Vrentas-Duda (baseado na teoria do
volume livre) (VRENTAS; DUDA, 1977a; 1977b; DUDA; NI; VRENTAS, 1979; VRENTAS;
VRENTAS, 1993; ALSOY; DUDA, 1999; ZIELINSKI; HANLEY, 1999; DABRAL et al,,
2002; PRICE JR; ROMDHANE, 2003). Os coeficientes de autodifusdo sdao geralmente
determinados a partir da teoria do volume livre de Vrentas-Duda. Existem poucos dados

experimentais de coeficientes de autodifusao de polimeros disponiveis na literatura.

A teoria de modo lento foi desenvolvida por de Gennes (1980). Nessa teoria, a
aproximacao da incompressibilidade é aplicada adicionando um potencial repulsivo ao
potencial quimico dos componentes. De acordo com essa teoria, M;; podem ser calculadas
independentes da concentracao como (TAKENAKA; HASHIMOTO, 1996):

M, (M + M,,)

M, =—L 2.36a

PP M, + Mg+ M, (2.362)

M.(M, + M

= s(Mp + Mn) (2.36b)
M + M, + M,
—-M, M

M, = M p_s (2.36¢)

"M, + M, + M,

sendo M; a mobilidade do componente i puro. Ja M;; é a mobilidade do componente i em
uma solucdo, que possui a influéncia dos demais componentes. Na teoria de modo lento,
a mobilidade mutua (M;;) é limitada pela autodifusdao dos componentes mais lentos do
sistema. Apesar da formulagdo original do modelo lento ndo contemplar as fragdes
volumétricas dos componentes (DE GENNES, 1980; TAKENAKA; HASHIMOTO, 1996),
muitos estudos na literatura usam uma modificagdo desse modelo com dependéncia da
concentragdo (BINDER, 1983; BROCHARD et al., 1893 ; COMPOSTO et al., 1987; JILGE
et al., 1990; BINDER et al., 1991; AKCASU et al., 1995; IMEL et al., 2017, MANZANAREZ
et al., 2017), considerando a automobilidade proporcional a fracdo volumétrica do
respectivo componente. Para um sistema ternario, composto por nao-solvente, solvente

e polimero, as seguintes equagdes podem ser usadas:

. ¢pMp[¢sMs + (1 - ¢p - ¢S)M1’l]
Mo = T M, + oMy + M, (2:372)
Mss _ ¢SMS [¢pMp + (1 - ¢p - d)s)Mn] (237b)
¢pMp + ¢osM; + P M,
My, = M —bpMybsMs (2.37¢)

P ¢pMp + ¢sMs + ¢nMn
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Por outro lado, na teoria de modo rapido, a mobilidade mutua é dominada pela
autodifusao dos componentes mais rdpidos do sistema. Essa teoria foi desenvolvida por
Kramer et al. (1984), sendo baseada no conceito de velocidade do tubo, onde um termo
advectivo ¢é introduzido nas equagdes de fluxo dos componentes. M;; e M;; sdo determi-
nadas pelas seguintes expressdes (HUANG et al., 1995, TAKENAKA; HASHIMOTO,
1996; SHANG et al., 2011):

ns,p

Mii=(1—¢i)2Mi+¢izzMj i=s,plj=nspli#]j (2.38a)
J

Mps = Mg = _(1 - ¢p)¢sMp -(1- d)s)(:bpMs + $pPsMy (2.38b)

Os modelos baseados na teoria de volume livre de Vrentas e Duda foram
desenvolvidos para descrever a separagdo de fases dos sistemas de polimero/solvente.
A teoria do volume livre foi utilizada para determinar os coeficientes de autodifusao das
espécies pequenas em uma matriz polimérica (VRENTAS; DUDA, 1977a; 1977b; DUDA;
NI, VRENTAS, 1979; VRENTAS; VRENTAS, 1993; ALSOY; DUDA, 1999; ZIELINSKI;
HANLEY, 1999; DABRAL et al., 2002; PRICE JR; ROMDHANE, 2003). Alguns desses
modelos estdo compilados no trabalho de Arya e Bhargava (2015).

A mobilidade do componente i puro geralmente pode ser conceituada pela relagao
de Nernst-Einstein (ZHOU; POWELL, 2006; SHANG et al., 2011):

_ Divr
LT ORT

i=ns,p (2.39)

sendo que v, (m3 mol?) é o volume molar de referéncia (normalmente é considerado o
menor volume molar dentre os componentes do sistema) e D; é o coeficiente de difusdo
do componente i (m? s1).

Frequentemente, o coeficiente de difusdo é considerado constante (ZHOU;
POWELL, 2006; TREE et al., 2017, HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al.,
2020). Em alguns trabalhos (CERVELLERE et al., 2021; FANG et al., 2021), o coeficiente
de difusao foi calculado pelo modelo de Phillies (PHILLIES, 1986; 1989):

D; = D;%exp(—ac?) i=ns,p (2.40)

sendo que D;° é o coeficiente de difusdo de uma molécula do componente i em solugao
(limite de diluicdo infinita), a e 1+ sdo parametros estimados para ajustar dados

experimentais, e ¢ é a concentracao (g L1).
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Coeficiente de Energia de Gradiente (x;;)

O coeficiente de energia de gradiente (k;;) determina a influéncia do gradiente de
composicao na energia de Helmholtz total, e esta relacionado a formacado de interface
entre os componentes do sistema. O valor de k;; é dificil de ser estimado
experimentalmente, embora esforgos tenham sido feitos por Saxena e Caneba (2002) para
determinar o coeficiente de energia de gradiente em um sistema ternario, com polimero
como um dos constituintes.

O coeficiente de energia de gradiente, como mostrado por van der Waals (1893),
pode ser obtido a partir da medicao da tensdo superficial em um sistema bindrio

macroscopico através da seguinte expressao:

o= _I-_O:o Kij (%)2 dx = J:;: /ZKijAded) (2.41)

sendo o (] m?) a tensdo superficial e

¢ (fOfr - fOfp) + (qbf?"fofp N d)fpfofr) (2.42)
Prr — brp

Afo = fo—

sendo que os subscritos fr e fp representam a fase rica e pobre de um determinado
componente na binodal (CAHN; HILLIARD, 1958; NAUMAN; HE, 2001).

Teorias para predizer k;; em um sistema microscépico com presenga de polimero
foram desenvolvidas por Debye (1959), de Gennes (1980), e Ariyapadi e Nauman (1990).

O coeficiente de energia de gradiente é dividido entre contribuigdes entélpica (k; i) €

entropica (i ):
Kij = Kij, + Kijg (2.43)

A contribuicdo entalpica é devida a interacdes entre as diferentes moléculas do
sistema. Ja o termo entrdépico é devido a conectividade das unidades de mondmero
dentro de uma molécula de polimero, portanto, é aplicivel somente a sistemas
poliméricos.

A contribuicdo entélpica do coeficiente de energia de gradiente para sistemas
poliméricos foi obtida por Debye (1959), que assumiu que o intervalo de interacdo é da
ordem do raio de giro da molécula de polimero. Para um sistema de solucdo polimérica
terndria, a contribuicao entalpica, em termos do polimero e do solvente, é calculada como
(ARIYAPADI; NAUMAN, 1990; BARTON; MCHUGH, 1999):
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RTx 'RGiZ .
Kiiy = —37;; i=sp (2.44a)
2 2 2 2
o _F [xwRa,? + XnsRa,” = Xsp (Ra,” + Re,”)| Q.aab)
Py~ Py 6v,

sendo que Rg, (m) € raio de giro do componente i.

A forma do termo entrépico do coeficiente de energia de gradiente depende do
tamanho relativo das moléculas dos componentes do sistema. Para um sistema de
solugdo polimérica constituida de trés componentes, a contribuicao entrépica pode ser
calculada como (ARITYAPADIL;, NAUMAN, 1990):

RTR.*/ 1 1
Kig = —— " < + ) i=sp (2.45a)
3777‘ di)p Nsd)s
RT (Rc,® Rg?
- - s 2.45b
Ksps Kpss 6Vr¢n ( Np + NS ( )

sendo que N; é o namero de moléculas do componente i.

A relativa importancia de cada termo do coeficiente de energia de gradiente, k;; e
Kijgr é discutivel. A maioria da literatura ignora o termo entrépico (BARTON; MCHUGH,
1999; NAUMAN; HE, 2001; SHANG et al.; 2011). Neste estudo, apenas o termo entalpico

é utilizado, pois simulacdes de solugdes poliméricas em que essa suposicdo foi
empregada resultaram em muito boa concordancia com observagdes experimentais
(BARTON et al., 1998).

2.4.3 Abordagens Usuais para a Transicao Vitrea

Com o avanco do processo de separagdo de fases liquido-liquido, o aumento da
concentragao local de polimero possibilita que este se solidifique por vitrificacdo. Como
a transicao vitrea é marcada pelo aumento da viscosidade, Garcia et al. (2020) optaram
por adaptar o modelo de Doi-Onuki, vinculando a mobilidade do monémero a
viscosidade do sistema. O coeficiente de friccido do mondémero (Pa s m) da Equacao 2.25
é relacionado com o comprimento do mondmero, b (m), e a viscosidade dindmica, n
(Pas):

(o = bn (2.46)

Portanto, a mobilidade pode ser reescrita em fun¢ao da viscosidade (GARCIA et al.,
2020):
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Moy =~ (2.47)

Para explorar a variacao da viscosidade conforme o processo de vitrificagao evolui,
Garcia et al. (2020) se basearam nas equagdes Vogel-Fulcher-Tamman-Hesse (VFTH) e
Williams-Landel-Ferry (WLF), que sao equagdes empiricas que relacionam a viscosidade

com a temperatura. A viscosidade foi calculada como uma fungao sigmoide de ¢,

empregando como referéncia a fragao volumétrica de polimero de transicao vitrea (¢,"):

Np — Ns
1+ e(_%(‘pp_(i’ptv))

n=ns+ (2.48)

sendo que 717, e 175 representam a viscosidade do polimero e do solvente (assumindo 7,
igual a ny), respectivamente, e w é uma constante que controla a largura da funcdo

sigmoide. Essa funcdo imita o crescimento exponencial da viscosidade descrito pelas
equagdes VFTH e WLF (GARCIA et al., 2020).

Para considerar a transigao vitrea do polimero na simulagdo, Cervellere et al. (2021)
usaram uma fragdo volumétrica maxima de polimero, com base em dados experimentais
de vitrificacdo. Dessa maneira, a estrutura da fase rica em polimero é congelada quando

¢, atinge o valor estabelecido.

2.4.4 Modelo de Campo de Fases para o Fenomeno de
Cristalizacao

Os polimeros semicristalinos, dependendo das condi¢ées termodindmicas e
cinéticas do processo de formacdo de membranas através de precipitacdo por imersao,
podem se solidificar por cristalizagdo. Como o processo de cristalizagdo ocorre em
condicao de ndo-equilibrio termodinamico, a evolugdo da interface da microestrutura é
instavel. Em consequéncia, proeminéncias sdo geradas, dando origem a uma estrutura
ramificada, denominada estrutura esferulitica (BAHLOUL et al., 2020). Uma estrutura
esferulitica consiste em lamelas de cristais e regides amorfas. As caracteristicas dessas
microestruturas dependem de diversos fatores, tais como: distribuicdo de temperatura,

presenca de impurezas, composi¢do quimica e concentragdes das fases (rica e pobre em
polimero) (KOLB et al, 2001; SCHULTZ, 2012).

O processo de cristalizagdo pode ser dividido em trés etapas: nucleacdo,
cristalizagdo primadria e secunddria. A primeira etapa é a nucleagdo, que é o surgimento
de ntcleos no sistema, que podem ser criados de forma homogénea ou heterogénea. Os
nicleos na nucleagdo homogénea sdao formados por agregagdes espontaneas das cadeias

poliméricas, como resultado de flutuagdes térmicas ou de concentragao. Na nucleagao



2. FUNDAMENTOS TEORICOS E REVISAO BIBLIOGRAFICA 43

heterogénea, os nicleos sao criados pela presenca de heterogeneidades no sistema, como
impurezas. A cristalizagdo primaria é marcada pelo crescimento das dimensdes do
nucleo. O crescimento dos esferulitos é retardado a medida que esses encontram regides
que ja estdo cristalizadas (KOLB et al, 2001, BAHLOUL et al., 2020). A cristalizagdo
secundéria é caracterizada pela reorganizacdo das macromoléculas na estrutura
esferulitica (KOLB et al, 2001; XU et al., 2005a).

Nos tltimos anos, o modelo de campo de fases tem sido aplicado para simular o
crescimento de cristais em polimeros, pois fornece uma metodologia robusta para
explorar e compreender como as morfologias evoluem durante a cristalizacdo
(BAHLOUL et al., 2020). Diferentes abordagens tém sido propostas, mas a base tedrica é
a mesma: empregam a equacgao Allen-Cahn (ALLEN; CAHN, 1979) com a energia para
cristalizacdo descrita pelo potencial de pogo duplo (KYU et al., 1999, MEHTA et al., 2004a;
2004b; 2004c; GRANASY et al., 2004; 2005; XU et al., 2005a; 2005b; 2006; MATKAR; KYU,
2006a; 2006b; PARK; KYU, 2008; ZHOU et al., 2008; RATHI et al., 2008; RATHI; KYU,
2009; WANG et al., 2013; 2014a; 2014b; 2016; 2017a; 2017b; YANG et al., 2017; GONG et
al., 2019; BAHLOUL et al., 2020). Os parametros empregados sdo relacionados a dados

experimentais e propriedades classicas do material.

Para facilitar a compreensdao da abordagem do modelo de campo de fases na
descricao do processo de cristalizagdo, primeiramente é apresentada a modelagem da

cristalizacdo de um polimero semicristalino puro.

2.4.4.1 Cristalizacao de um Polimero Semicristalino Puro

Na modelagem da cristalizacdo de uma substancia pura pelo modelo de campo de
fases, a energia de Helmholtz total do sistema, F (1, T) (J), pode ser descrita em termos de
uma combinac¢do da densidade de energia local, fiocq;(¥,T) (J), e uma densidade de
energia nao-local que representa o gradiente da interface, fy,qq4(¥) (J), que pode ser

expressa como:

F(l,l), T) = jfcristal(d’: T) dv = J[flocal(lp' T) + fgrad (l/))] dv (249)

A evolucao temporal do parametro de ordem é expressa de acordo com a equagdo
Allen-Cahn (também conhecida como equacgdo de Ginzburg-Landau dependente do

tempo):

aP(r,t) A SF(,T)
a sY(rt)

(2.50)

sendo que Y(r, t) é o parametro de ordem nao-conservado (cristal) em um tempo t e uma
posicdo r e A (s ou m3]1s1) é a mobilidade de cristalizagdo (XU et al., 2005a; 2005b;
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YANG et al.,, 2017). O parametro de ordem ndo-conservado varia ininterruptamente de
uma fase cristalina, podendo variar entre 1, para um cristal perfeito, e zero, para uma fase
completamente amorfa (SCHULTZ, 2012).

A temperatura de fusdo (Ty) dos cristais do polimero obtidos em uma dada condigao
de cristalizagdo é sempre inferior & da temperatura de fusdo de equilibrio® (T7). Portanto,
varias morfologias na solidificacdo do polimero sao possiveis, de esferulitos imperfeitos
a cristais tnicos altamente ordenados. Para contabilizar essas variacdes, a densidade de
energia local de Harrowell-Oxtoby (HARROWELL; OXTOBY, 1987) é empregada,
possibilitando que o sistema seja descrito por um potencial de pogo duplo assimétrico em
relacdo a ¥ da seguinte forma (XU et al., 2005a; 2005b):

"
froca @ T) = W f WlY — £ — &) d

0 2.51
. lf(Y;)fo PRGRRT 231

lp4
1113"'7

3

sendo que W (adimensional ou J m-3) é um coeficiente que descreve a energia necessaria
para nucleacdo, £(T) é a barreira de energia instavel e ¢, é o potencial de solidificagdo
estavel, e pode ser considerado como o grau de perfeicdo do cristal. Esse potencial de
solidificagao é estimado pela razdo entre a temperatura de fusdo e a temperatura de fusao
de equilibrio do polimero (§, = T;/Tf). A cristalizagdo do polimero ndo atinge o
equilibrio termodindmico durante a solidificacio devido as longas cadeias das
macromoléculas (XU et al., 2005a; 2005b; YANG et al., 2017).

A densidade de energia nao-local pode ser escrita em termos do coeficiente do

gradiente da interface, € (m ou J'/2m/2), conforme a seguinte equagao:

1
fgrad W) = E 6232(6)(V¢)2 (2'52)

sendo que f$(6) é uma funcdo do angulo de orientacao 6, representando a anisotropia da
interface. Esta funcdo para um sistema bidimensional pode ser descrita da seguinte

forma:

B(6) =1+ ecos(qh) (2.53)

5 Temperatura hipotética de fusdo do polimero formado por cristais perfeitos com as cadeias
estendidas. Assume-se que os efeitos de superficie sejam despreziveis, permitindo que os
cristais estejam em equilibrio com as regides fundidas do polimero (CANEVAROLO JR, 2006).
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sendo que ¢ é a forca da anisotropia e g é o nimero de modos de anisotropia (controla o
numero de dire¢des preferenciais de crescimento dos cristais). O angulo de orientagao 6
é definido como angulo entre a superficie normal e o eixo de referéncia (YANG et al.,
2017):

(2.54)

6 = arctan (61/}/631)

oY /ox

Substituindo as Equagdes 2.51 e 2.52 em 2.50 (YANG et al., 2017), obtém-se a

equagdo de evolucdo temporal da cristalizagdo:

oY(r, ; )
w(gz - MWLy — §DIW = £0) — €27 (O] + € o [3(9)/3’(9)%] (

—e? ;—y s © )

2.55)

sendo que B'(0) é a derivada de B(6).

No processo de cristalizacdo polimérica, um campo de temperatura é gerado pela
liberacdo de calor latente. Esse calor liberado influencia a morfologia do cristal em
crescimento. Para determinar a distribuicdo de temperatura durante a cristalizacdo, a

seguinte equacao de transferéncia de calor pode ser empregada (XU et al., 2005a; 2005b;
WANG et al., 2013; YANG et al., 2017):

T o
pCyr = krV°T + pAH, - (2.56)

sendo p (kg m3) a massa especifica, C,, (J kg K1) a capacidade calorifica, k7 (J m? s K-1)
a condutividade térmica e AH,, (J kg ou ] mol!) o calor latente de fusao por unidade de

repeticdo do polimero. Normalmente, essa equagao é apresentada da seguinte forma:

Z—: = yV2T + Kaa—lf (2.57)
sendo que y = kT,o‘le_1 (m2s1) é a difusividade térmica e K = AH,, - Cp_1 (K) esta
relacionado com o calor latente liberado no processo de solidificacao.

As ramificacdes laterais dos bracos primarios das estruturas esferuliticas sdo
geradas por instabilidades na interface de solidificagdo. No modelo de campo de fases,
essas instabilidades sao causadas por um termo fonte (T;;;) adicionado na Equagao 2.55

(KOYABASHI, 1993):

Tinse = p(§o — P)7T (2.58)
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sendo que t é o fator de amplitude do ruido e T é o namero aleatério gerado entre —1/2 e
1/2. Pode-se observar que o ruido tem seu valor mdximo quando ¥ igual a &,/2 e valor

nulo quando 1 é igual a zero ou &,.

2.4.4.2 Cristalizacao de um Polimero Semicristalino em Solucao

As interagdes entre os processos de separagdo de fases e cristalizacdo estdo
geralmente presentes em um sistema de mistura, em que um dos componentes pode ser
cristalizado. As equagdes da dindmica desses dois fendmenos sdo acopladas e resolvidas
simultaneamente (KYU et al., 1999; MEHTA et al., 2004a; 2004b; 2004c; XU et al., 2006;
MATKAR; KYU, 2006a; 2006b; PARK; KYU, 2008; ZHOU et al., 2008; RATHI et al., 2008;
RATHI; KYU, 2009). Para esse intuito, as funcionais de energia total das Equagdes 2.31 e
2.49 devem ser alteradas da seguinte forma (MATKAR; KYU, 2006a; 2006b; PARK; KYU,
2008; RATHI et al., 2008; RATHI; KYU, 2009):

F(¢), l/), T) = f[fconc(qb) + fgrad—conc(¢) + ¢fcrl’st(lp' T) + d)fgrad—crist(l/)) (259)
+ facon (P )] AV

sendo que os subscritos conc, crist e acop referem-se a concentracdo, cristalizagdo e
acoplamento, respectivamente. O primeiro e o segundo termo do lado direito da
Equacdo 2.59 representam a funcional de energia total da separacdo de fases
(Equacao 2.31). O terceiro e o quarto termo representam a densidade de energia local
(Equagao 2.51) e ndo-local (Equacgdo 2.52) de cristalizacdo, respetivamente. O quinto
termo representa o acoplamento da separacao de fases e da cristalizacdo do polimero.

A energia de acoplamento reflete a competicdo entre os dois fendmenos. Diferentes
equagodes tém sido utilizadas para representar esse acoplamento, uma maneira é através

de funcdes polinomiais dos pardmetros de ordem (XU et al., 2006):

facop((p' Y) = —aPpd — a2¢2¢ - a3¢¢2 (260)

sendo que q; (J m?3) sdo parametros de acoplamento, que sdo normalmente fracos, i.e.,
com valores muito inferiores ao da energia necessaria para nucleagao (a; < W) (MEHTA
et al., 2004c). Os parametros de acoplamento exercem efeitos significativos na
termodinamica e na cinética. Algumas caracteristicas dessas funcoes polinomiais de
acoplamentos podem ser observadas: (i) um termo de acoplamento linear (com a, e az
iguais a zero) permite que os dois parametros de ordem tenham relacdo direta entre si;
(ii) uma dependéncia quadrética em relagdo a ¥ ndo tem influéncia sobre a forma do pogo
duplo em 3. Portanto, normalmente essa relagdo é desconsiderada; (iii) por outro lado,
uma dependéncia quadratica em relagio a ¢ afeta a tendéncia de cristalizacdo

diretamente, ou seja, afeta a taxa de nucleacao.
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Outra maneira de representar o acoplamento da separacdo de fases e da
cristalizacdo do polimero é através da seguinte equacao (MATKAR; KYU, 2006a; 2006b;
PARK; KYU, 2008; RATHI et al., 2008; RATHI; KYU, 2009):

facop (P, ¥) = (‘)¢1/)¢(1 - ¢)7~/’2 (2.61)

sendo que wgy (J M) € o parametro de acoplamento, que € considerado diretamente

proporcional ao calor latente de fusdo e inversamente proporcional a temperatura
(PARK; KYU, 2008; RATHI; KYU, 2009):

AH,

AT, (2.62)

(l)¢lp = BC
sendo B, = (1 —Ts/ Tfo) /(1 —¢). O valor de B, pode ser obtido a partir da inclinacao da
curva gerada pela plotagem de (1 — T/ TJP) versus (1 —¢), com base nos dados de

depressao da temperatura de fusao.

2.4.4.3 Parametros

Os parametros A, W e € podem ser obtidos de dados experimentais e de
propriedades classicas do material (MEHTA etal., 2004a). Esses pardmetros sao
associados as relacoes de Gibbs-Thompson e de Hoffman-Week, através da temperatura

de cristalizacdo, da drea e da espessura do cristal.

Empregando a relacdo de Gibbs-Thompson, pode-se considerar que em uma
determinada temperatura de cristalizacao T (K), um cristal, de espessura média £ (m) e
area de secdo transversal A (m?), é formado devido a uma mudanca na energia de
Helmbholtz:

T
Af,rise = 240, — APAH, (1 - T—f0> (2.63)

sendo que o, (] m?) é a energia da interface sélido-liquido por unidade de area. A energia
por unidade de volume ocupado por um cristal pode ser expressa da seguinte forma
(MEHTA et al., 2004a):

Afcrist 5 0e T
Az, =2 7 AH, (1 0 P (2.64)

sendo que ¥ determina a idealidade do cristal:
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¢
b=y (2.65)

sendo que £, (m) é a espessura da lamela do cristal ideal. A temperatura de cristalizagdo
T, quando Af,,;s (J) pode ser considerada igual a zero, pode-se considerar que haja uma
espessura de lamela ¢* (< £,) (m) além da qual o cristal emergente se estabiliza. Com isso,

a seguinte equacao pode ser obtida:

O, T
ZF—AHu 1_T_f0 =0 (266)

Conforme a relacao de Hoffman-Weeks (HOFFMAN; WEEKS, 1962), o valor da
temperatura de fusdo Ty do cristal pode ser relacionado ao valor da espessura da lamela
4,

2% _an, (1-2) =0 2.67
{)Z u TfO - ( : )

Um parametro de ordem de estabilidade y* pode ser determinado a partir das
Equacoes 2.66 e 2.67, como descrito abaixo:

* 0
{ _Tf—Tf

v Te, TP T

(2.68)

Ao inserir a Equagdo 2.68 na 2.51, £(T) pode ser expressa em termos de " e &,, que

sao dependentes do super-resfriamento:

46otp" =3y (2.69)

0= ey

Por outro lado, a partir da Equacado 2.51 pode-se expressar a mudanca na densidade

de energia local na temperatura de cristalizagdo T como:

w 4
Afclfist = fcrist(lpo) - fcrist(o) = E <’>;(T)’>;03 - %) (2'70)

¥

Além disso, quando Af, .,

é igual a Af,,i5¢, pode-se obter das Equagdes 2.63 e 2.70

a seguinte expressao:

5 0eV AH,v, ) T\ W ;s & )71
7 RT RT < _T_]P)_ZG(T)EO ——> (2.71)
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sendo que v, (m3 mol!) é o volume molar por unidade repetitiva do polimero. A

substituicdo da Equagao 2.67 na 2.71 conduz a expressao para determinar o valor de W:

-1
_ AHywy (T =T\ (S0 272

O excesso de energia de Helmholtz por unidade de &rea na regido da interface das

tases (s6lido-liquido) foi estimada por Allen e Cahn (1979) como:

% = fo 1 \/271!} dy (2.73)

Entdo, em T = Ty, tem-se (MEHTA et al., 2004a):

o _€ (W (2.74)
RT 62

Portanto, € pode ser determinado pela seguinte expressao:

1

2\20v,
=6(iy) 7 27)
A mobilidade de cristalizacdo foi relacionada a velocidade da interface (vy) por
Harrowell e Oxtoby (1987). Essa relagao foi obtida analisando a propagacao da interface
a partir da forma unidimensional da Equacao 2.55 (ao longo da superficie normal z). A
mobilidade de cristaliza¢do foi considerada independente de Y e assumiu-se superficie
plana. Admitindo o perfil de ¥ independente do tempo (t) e uma velocidade uniforme
(vy =0y /0t), a Equacdo 2.55 (forma unidimensional) pode ser transformada em
(HARROWELL; OXTOBY, 1987):

4 vdy Of

=y _ 276
“az T aaz a0 (2.76)

Essa equacgao pode ser resolvida sob as condi¢des de contorno de ¥ tendendo a ¢,
quando z se aproxima a —oo e P tendendo a 0 quando z se aproxima a +oo, assim

Harrowell e Oxtoby (1987) obtiveram a seguinte solucao em estado estaciondrio:

$o

e \[%)] (2.77)

Y(2) =
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Essa solucdo é verdadeira desde que a velocidade da interface satisfaca a seguinte
equagao (HARROWELL; OXTOBY, 1987):

vy = —AeNW (E(T) - %) (2.78)
Rearranjando a Equagdo 2.78, obtém-se a expressao para A:

Yy
TV (52_0 ¢ (T)) (2.79)

A=

2.4.4.4 Expressao para a Barreira de Energia Instavel

Como observado por Wang et al. (2013), o uso da Equagao 2.69 para determinar
¢(T) ocasiona que o parametro W tende ao infinito quando a temperatura em que ocorre
a cristalizagdo se aproxima de T;. Para evitar isso, diferentes expressdes para ¢(T) foram
sugeridas para o processo de cristalizacdo de polimero. Wang et al. (2013) utilizou a

seguinte expressao:

A&yt -3y 2 T—Tf
E(T) = W{l + Earctan [k <Tf — TC>]} (280)

sendo que k é um coeficiente adimensional inversamente proporcional ao super-

resfriamento, normalmente considerado como igual a K /(Tf — T.).

Além do problema que a Equacdo 2.69 causa no valor de W, Yang et al. (2017)
perceberam que os valores de &(T) possuem oscilagdes em temperaturas acima de Tf, de
valores negativos a extremamente positivos. Dessa maneira, em temperaturas menores

que Ty, Yang et al. (2017) apresentaram a seguinte equagao para §(T):

_ 3§)° — 6§pyp" +3y*° 1 T —T;
§(T) = <0,5§0 — 6% — 4y >{1 + Earctan llO (Tf — T)l} (2.81)

Em temperaturas maiores ou igual a Ty, a seguinte expressao foi proposta por Yang
et al. (2017):

_ 38° — 6§o1p" +3y*° 1 T Ty
E(M) = <O,5€0 + 6%, — 40 >{1 + ;arctan llO <Tf — T)l} (2.82)

sendo que nessa faixa de temperatura a forma de calcular ¥~ é alterada para:
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P =T
TP — (2T = T)

Y= $o (2.83)

As Equacoes 2.80, 2.81 e 2.82 corrigem o problema de W ter um valor infinito
quando a temperatura se aproxima de Tf, entretanto, distorcem o formato do potencial
de poco duplo da densidade de energia local determinada a partir da relacdo de
Hoffman-Weeks.

Bahloul et al. (2020) modificaram o termo entre parénteses da expressao proposta
por Kobayashi (1993):

&(T)=0,5-— O—karctan lgk <1 — r-rI >l (2.84)
I Ty — T,
sendo que o0y e ¢, sdo parametros adimensionais. Bahloul et al. (2020) utilizaram os
valores de 0,9 e 10 para o, e ¢, respectivamente. Esses valores foram usados por
Kobayashi (1993), que havia simulado a cristalizacdo de uma substancia hipotética. O uso
da Equacao 2.84 nao gera valores inconsistentes de W e ¢(T), entretanto nao permite que
as caracteristicas do polimero sejam consideradas e, consequentemente, a aparéncia do

potencial de pogo duplo pode ser incoerente.

2.4.5 Fluxos Convectivos

Além da separacao de fases causada pelos fluxos difusivos dos componentes, efeitos
convectivos podem influenciar o sistema. Gradientes de concentracdo em uma mistura
podem induzir fluxos convectivos (CHENG; NAUMAN, 2003). Dessa forma, um termo
convectivo (v - V¢;) (s1) deve ser adicionado nas equacdes de Cahn-Hilliard® (Equacdes
2.8a-b) (ZHOU; POWELL, 2006):

aS+v Vo, =V (M VS )+V M V8 2.85

at = S = SS— 8¢5 = Sp~ 8¢p ( * a)
ap+v Vo, =V (M V6 >+V M V8 2.85b
at = 14 — pS_8¢S — pp_8¢p ( * )

O sistema deve satisfazer as leis de conservacdo de massa e de momento. Para um

fluido incompressivel, a equacdo de conservagao de massa pode ser escrita como:

V-v=0 (2.86)

¢ Essas considera¢des também podem ser realizadas para as equagdes de Doi-Onuki (Equagdes
2.26a-b) (TREE et al., 2017).
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e a equacao de conservagao da quantidade de movimento (equagdo de Navier-Stokes)
pode ser expressa da seguinte maneira (NAUMAN; HE, 2001, ZHOU; POWELL, 2006;
YOSHIMOTO; TANIGUCH]I, 2021):

ov

p(a—;+g-Vz>=—VP+V-g(”)+ES+p§ (2.87)

sendo que g (m s?) é a aceleracdo da gravidade e F; (N m3) é a forca devido a tensao

interfacial, que é adicionada por causa das tensdes na interface entre os fluidos. Essa forca
pode ser escrita da seguinte forma (ZHOU; POWELL, 2006):

S'p
E=- Z ¢V (2.88)
i

Para um fluido newtoniano, o tensor tensdo viscosa pode ser determinado pela
seguinte expressio (NAUMAN; HE, 2001, ZHOU; POWELL, 2006; YOSHIMOTO;
TANIGUCH]I, 2021):

V-g® =v-[n(vu+ (W) )] =n[v- (Vv + (W)")] =n[v?r + v(v-v)]
(2.89)
=nViy

sendo que 7 (Pa s) é a viscosidade dindmica.

Para capturar os fluxos convectivos dos componentes, as Equacdes 2.85a-b, 2.86 e

2.87 devem ser resolvidas simultaneamente.

2.5 Consideracoes Finais

Como visto neste capitulo, diversos modelos para a descricdo do processo de
formacdo de membranas poliméricas pelo método de precipitagdo por imersao foram
desenvolvidos. Apesar de esses modelos tentarem relacionar as caracteristicas
termodinamicas e de difusdo do processo/componentes com a morfologia final da
membrana, nenhum modelo foi capaz de alcancar plenamente seu objetivo. Entretanto,
com base na andlise desses estudos, pode-se constatar que o modelo de campo de fases
apresenta grande potencial para descrever a morfologia de membranas poliméricas.

No entanto, como discutido neste capitulo, os modelos de campo de fases
(BARTON; MCHUGH], 1999; SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; TREE et
al., 2017, HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; CERVELLERE et al.,
2021; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO; TANIGUCH]I, 2021) utilizados na descricao do
processo de formacdo de membranas por precipitagdio por imersdo, definem
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erroneamente a derivada variacional da energia de Helmhotz (6F/8¢;) como a forca
motriz para difusdo, pois ndo obedece a restricdo de fracdo volumétrica e a relagdo de
Gibbs-Duhem. No caso especifico do modelo classico de Cahn-Hilliard, é possivel ter
fluxo de um componente sem que este esteja presente, porque nesse modelo o fluxo dos
componentes ndo depende de suas fragcdes volumétricas. E em relacao ao modelo de Doi-
Onuki, a consideracdo de apenas uma mobilidade para todo o sistema pode causar erros,
pois as mobilidades dos componentes podem ser significativamente diferentes. Sendo
assim, justifica-se a proposta de uma nova abordagem para as equagdes de difusdo do

modelo de campo de fases em uma solugdo ternaria de polimero.

Outro fator importante na formacdo de membranas poliméricas é a modelagem da
solidificacao do polimero, que é pouco abordada na literatura. Apenas a transicao vitrea
foi considerada por Garcia et al. (2020) e Cervellere et al. (2021). A gelificacdo e a
cristalizagdo ndo sdo abordados por trabalhos na literatura. No entanto, esses fendmenos
sao fundamentais, pois influenciam significativamente as caracteristicas da evolucao do

processo e da morfologia da membrana polimérica (YOUNG et al., 1999).

Os efeitos dos fluxos convectivos dos componentes foram analisados na literatura
(ZHOU, 2006; ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017; YOSHIMOTO; TANIGUCH]I,
2021). Zhou (2006) relatou a dificuldade de convergéncia das simulagdes. Para minimizar
esse problema, Zhou (2006) utilizou valores menores de viscosidade e de forca devido a

tensao superficial.

A influéncia de cada parametro do modelo de campo de fases na descricao do
processo de formagao de membranas poliméricas por NIPS ndo é analisada por trabalhos
na literatura. Essa avaliacdo pode ser alcancada pela andlise de sensibilidade. As
informacoes dessa técnica podem auxiliar no nivel de aten¢do que deve ser dado a um
parametro especifico, identificando os subconjuntos de parametros importantes e menos
relevantes. A analise de sensibilidade fornece elementos para simplificacdo do modelo:
parametros que ndo tenham impacto significativo nos resultados podem ser deixados em
valores constantes ou eliminados (CAMPOLONGO; SALTELLI, 1997; FARRELL et al.,
2015). Por outro lado, parametros notavelmente impactantes devem ter seus valores
determinados experimentalmente ou modelados matematicamente com prudéncia, pois
desconsiderar as incertezas geradas por tais parametros pode ter um grande impacto no
resultado do modelo (SALTELLI et al., 2008). Apesar de faltar informagdes na literatura
sobre a influéncia relativa dos parametros, em alguns trabalhos que empregam o modelo
de campo de fases na predicdo das morfologias das membranas poliméricas (ZHOU;
POWELL, 2006; TREE et al., 2017; HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al.,
2020; CERVELLERE et al., 2021; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 2021),

com o intuito de simplificagdo do modelo, ha desconsideragao arbitraria de parametros.
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A qualidade da simulagdo da estrutura morfolégica é fundamental para predizer
adequadamente as membranas poliméricas. Normalmente, a estrutura morfolégica
tridimensional (3D) é examinada experimentalmente pela observacdo de secdes
transversais bidimensionais (2D) em microscépio eletronico de varredura (MEV)
(MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996, HUNG et al., 2016). As simulagdes de
formacdo de membranas poliméricas sdo frequentemente realizadas em 2D devido ao seu
baixo custo computacional em comparagao as simulagdes em 3D (ZHOU; POWELL, 2006;
TREE et al, 2017, HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al, 2020;
CERVELLERE et al.,, 2021; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO; TANIGUCH]I, 2021). No
entanto, a relacdo das caracteristicas das microestruturas e da cinética de evolucao
preditas em simulagdes 2D e 3D permanece imprecisa. Outro ponto a ser considerado é
o tamanho do dominio. Normalmente, as simulacdes de campo de fases para o processo
de precipitagdo por imersdo sao realizadas em dominios pequenos (dimensdes iniciais da
solugdo polimérica menores que 5 pum) (ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017; HOPP-
HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO;
TANIGUCH]I, 2021) em relacao as membranas poliméricas experimentais (em torno de
200 pm). Isso limita as observacdes, pois diferencas significativas podem ocorrer na
separacdo de fases em dominios de diferentes tamanhos. Uma avaliacdo comparativa das
predicdes de caracteristicas morfologicas de membranas poliméricas geradas por

diferentes configuracdes e tamanhos de dominio 2D e 3D segue pendente na literatura.

A comparagdo das morfologias das membranas poliméricas experimentais com as
simuladas pelo modelo de campo de fases foi realizada por poucos trabalhos. Zhou e
Powell (2006) confrontaram as estruturas simuladas em 3D com a membrana
experimental obtida por Cheng et al. (1999), formada do sistema ternario
agua/DMF/PVDE. Dois aspectos empobrecem essa comparacdo: (i) erros conceituais do
modelo de campo de fases empregado; (ii) diferencas significativas nas dimensdes dos
dominios (1,8 e 200 um da solugdo polimérica na simulacdo e no experimento,
respectivamente). Cervellere et al. (2021) confrontaram as membranas simuladas e
experimentais do sistema agua/NMP/PES. Nesse estudo comparativo as dimensdes
foram equivalentes, ao utilizar um valor mais alto para o parametro k,,. Entretanto,
apesar de obterem bons resultados qualitativos, alguns pontos devem ser ressaltados: (i)
o modelo de campo de fases apresentado por Zhou e Powell (2006) foi utilizado; (ii) o
sistema foi simplificado como se fosse composto por dois constituintes, ignorando
interacdes entre diferentes componentes, e; (iii) o banho de coagulagdo ndo foi
considerado, desprezando a influéncia da transferéncia de massa entre o nao-solvente e
o solvente nessa regido (os fluxos de entrada de ndo-solvente e a saida de solvente da
solucdo polimérica foram considerados constantes ao longo da simulagao). Fang et al.
(2021; 2022; 2023) e Fan et al. (2023) simularam estruturas 2D de membranas de PVDF
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para comparar com morfologias experimentais. Fang et al. (2021; 2022; 2023) utilizaram
diferentes solventes, DMSO, DMAc e DMF, e Fan et al. (2023) empregaram DMAc. Em
todos os trabalhos, dgua foi usada como nao-solvente. No entanto, as mesmas falhas
cometidas por Zhou e Powell (2006) na comparacdo entre membrana simulada e
experimental foram praticadas nos estudos de Fang et al. (2021; 2022; 2023) e Fan et al.
(2023).

Como pode ser verificado a partir dessas observagdes, diversas questdes
relacionadas a aplicacdo do modelo de campo de fases na predicdo de morfologias de
membranas poliméricas devem ser analisadas criteriosamente, melhoradas e expandidas.
Com base nisso, esse estudo pretende contribuir na melhora do modelo de campo de
fases e colaborar para um maior entendimento dos fendmenos que ocorrem na formagao

de membranas poliméricas por NIPS.
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Capitulo 3
Metodologia

Este capitulo se destina a descri¢do da metodologia empregada no desenvolvimento
deste trabalho de pesquisa, sendo descritos a abordagem proposta para o modelo de
campo de fases e os procedimentos utilizados para andlises estatisticas, implementacdes,
simulagdes, verificagdo da consisténcia do modelo proposto, andlises de sensibilidade e

comparagOes com estruturas experimentais.

3.1 Abordagem Proposta para o Modelo de Campo de
Fases para a Separacao de Fases

A abordagem proposta para o modelo de campo de fases em um sistema de
multicomponentes é baseada no modelo de Cahn-Hilliard, mas com as seguintes
distingdes: (i) satisfaz a relagdo de Gibbs-Duhem e a restricao de fracao (e.g., volumétrica)
no calculo da forca motriz da difusao; e (ii) utiliza uma equagao de fluxo difusivo que

inclui a dependéncia do fluxo com a fracao volumétrica dos componentes.

Avaliando o sistema terndrio em estudo, a relacdo fundamental para a funcdo de

energia de Helmholtz, a temperatura e pressao constantes, pode ser escrita como:

F=—=PV+ npn + lsps + ﬂpd)p (3.1)

Pode ser demonstrado que fi; obedece a relacdo de Gibbs-Duhem?, a temperatura

constante:

Z ¢idjt; = VadpP 3.2)

7 A equagdo de Gibbs-Duhem para a defini¢ao de dF é: ), ¢;dy; = —SdT + VdP
57
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Aplicando a restricdo de fracdo volumétrica em um sistema de multicomponentes
(Equacao 2.22) na Equacdo 3.1 para eliminar ¢,,, tem-se que as derivadas variacionais de

F em relacao a ¢; estdo relacionadas as diferengas entre os potenciais de difusao:

6F ) .
=Us— U .
(6¢s v S n (3 3a)
OF
<5_) = ﬁp — fn (3.3b)
P TV, ps

Se o equilibrio termodinamico local é assumido, pode-se relacionar os gradientes
dos potenciais de difusdo individuais, V{i;, com a equacdo de Gibbs-Duhem, para
encontrar as equagdes de evolucao das fracdes dos componentes do sistema. O
pressuposto de equilibrio local implica que os pardmetros intensivos globais variam tao
lentamente que as pequenas vizinhangas em torno de um ponto podem ser consideradas
em equilibrio. Para um sistema que nao est4 no equilibrio global, o equilibrio local é uma
suposicao necessaria para o potencial de difusao a ser definido. Além disso, para s6lidos
e liquidos, VdP geralmente é muito pequeno e pode ser desprezado por simplicidade
(COGSWELL; CARTER, 2011). A relagdao de Gibbs-Duhem para um sistema ternéario nao

homogéneo torna-se entdo:

qbnlﬁn + d)slﬁs + qbpzﬁp =0 (3'4)

A restricdo de fragdo volumétrica é usada para eliminar ¢,, e a Equacdo 3.4 é

rearranjada para colocar V/i; no lado esquerdo:

2125 = (Zas - Zﬁn) - d)s(zﬁs - Zﬁn) - ¢p(zﬁp - Zﬁn)

Yﬁs = (1 - ()bs)Z(ﬁs - ﬁn) - qbpy(ﬁp - .an)

(3.5)

As diferencas de potencial de difusdo podem ser substituidas pelas derivadas

variacionais (Equacao 3.3a e 3.3b), resultando em:

Vi, =(1 ¢)V6 ¢V6 3.6

_#S S _5 ES p_6 tp ( ° )
Similarmente;

Vi, = (1 o) )V 0 ¢V6 3.7

Mp 14 _5 tp 5_6 ts ( . )



3. METODOLOGIA 59

A dindmica da difusdo dos componentes é regida por uma lei de conservacao de

massa:

d¢;
L= vy, 3.8
at V_l ( )

Uma expressao para o fluxo, j;, é requerida para completar o modelo. Se as

mobilidades sdo consideradas independentes da concentracdo, o fluxo difusivo descrito
na Equacdo 2.4 pode gerar fluxo de um componente em regides em que este nao esteja
presente. Dessa forma, para um sistema multifdsico uma forma mais correta de descrever
o fluxo de difusdo ¢ (NAUMAN; HE, 2001; EMMANUEL et al., 2004; BALLUFFI; ALLEN;
CARTER, 2005):

= —Z Ml](],')lZ/ft] [ = 1, 2, ,k -1 (39)

Duas justificativas da forma dessa equacado de fluxo sdo apresentadas no Apéndice
I. E compreensivel que o fluxo deve ser proporcional a ¢;, porque quando a fragao (e.g.,
volumétrica) de um componente se aproxima de zero, o fluxo desse componente também
deve se aproximar de zero. Se o fluxo nao estivesse relacionado a ¢;, seria possivel ter
um fluxo de um componente sem que ele esteja presente, violando a conservacdo de
massa (COGSWELL; CARTER, 2011). Os parametros M;; devem necessariamente ser
positivos, embora os parametros M;; possam ser positivos ou negativos. As magnitudes
dos termos cruzados refletem o grau de acoplamento relativo entre os dois fluxos
(EMMANUEL et al., 2004). Essa expressdo para o fluxo pode ser utilizada juntamente
com as Equacdes 3.6, 3.7 e 3.8 para produzir as equagdes de Cahn-Hilliard modificadas

para um sistema ternario:

A, SF SF
=Y { ssbs [(1 DIV 55— 9n¥ 3 ¢pl}
(3.10a)
OF OF
% {Msp¢s l(l - qbp)Z@ - ¢szﬂl}
oy SF SF
at Y { ps¢p [(1 ¢s @ - ¢p 5¢pl}
(3.10b)

oF oF
% {Mpp¢p I(l - ¢p)2@ - d)szST)sl}

rearranjando, tém-se:
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dos SF
ot =V {[Mss¢s(1 — ¢s) — Mspd)sz]z@} +
OF (3.11a)
| M1 = ) - Moty |05}
My e
e Mpp¢p¢s]z5¢s} ' (3.11b)

OF
p
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3.4 Implementacao

A solucao numérica dos modelos de campo de fases foi realizada pelo método de
volumes finitos (FVM - finite volume method), utilizando OpenFOAM versao 2.3.1 (Open
Field Operation and Manipulation) (OPENFOAM, 2014). OpenFOAM ¢é um pacote CFD de
cédigo aberto, escrito em C++. Os dominios de simulacdo foram criados usando o
utilitario blockMesh do OpenFOAM. Para a discretizagdo das equagdes governantes, as
seguintes metodologias foram empregadas: método de Euler para as derivadas de tempo
e esquema linear de Gauss para os termos gradientes, divergentes e laplacianos. A
interpolacao foi realizada de forma linear (diferencas finitas). Em geral, para resolver os
sistemas de equagOes algébricas lineares resultantes da discretizagdo das equacOes
diferenciais, o gradiente conjugado pré-condicionado (PCG - preconditioned conjugate
gradient) com Cholesky incompleto diagonal (DIC - diagonal incomplete Cholesky) foi usado
para ¢;, Y e T. Na resolugdo das equacdes de difusdo e de Navier-Stokes acopladas, o
gradiente conjugado pré-condicionado com DIC foi utilizado para p, e o gradiente
biconjugado pré-condicionado (PBiCG - preconditioned bi-conjugate gradient) com LU
incompleto diagonal (DILU - diagonal incomplete lower upper) foi empregado para ¢; e v.
A tolerancia aplicada foi de 1,0 x 1077 para ¢; e ¥ (sem tolerancias para os residuos),
enquanto as tolerancias para T, p e v foram definidas como 1,0 x 107> (com tolerancias
para os residuos de 0,1). Em alguns casos, a decomposi¢do de dominio foi utilizada: a
geometria e os campos associados sdo divididos e alocados em processadores diferentes
para a solucdo. A implementacdo da computacdo paralela de meméria distribuida foi
realizada com o OpenMPI (implementacdo de cédigo aberto do padrdao MPI - message
passing interface) (OPENFOAM, 2014).

Em linhas gerais, para que os modelos de campo de fases sejam implementados na

forma de c6digo, o seguinte algoritmo necessita ser cumprido:
(i) leitura dos valores dos parametros;
(ii) resolucao das equacdes dos modelos para obtengao de novos valores de ¢;, ¥,
T,pe/ouv;
(iii) evolucdo temporal do problema, que consiste no progresso das fases e/ou
cristalizacdo do polimero;

(iv) retorno para a etapa (ii).
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Os codigos para as equacgdes de difusdo dos componentes e cristalizacdo do
polimero foram desenvolvidos tendo como base o solver 1laplacianFoam, que resolve o
problema da difusdo pura de um campo escalar, sem considerar nenhum termo fonte.
Esse solver foi escolhido pois soluciona um problema difusivo, como no caso das equagdes

dos modelos de campo de fases.

O coédigo desenvolvido para captar os fluxos difusivos e convectivos dos
componentes teve como base o solver 1 coFoam, que resolve as equacdes de Navier-Stokes
para um escoamento laminar e incompressivel empregando o algoritmo PISO (pressure
implicit with splitting of operator).

Em todas as simulagdes de separacdo de fases, uma perturbacdo nas condicoes
iniciais é necesséria para promové-la. Uma distribuigao normal gaussiana do valor médio

das fragdes volumétricas iniciais (¢;) com um desvio-padrao de 0,005 foi empregada.

Nas simulagdes do processo de cristalizagao, o modelo de campo de fases fornece
apenas a evolugao da interface liquido-solido. Dessa forma, ntcleos de cristalizagao sao
imprescindiveis como condic¢des iniciais. Circulos e esferas em simulagdes 2D e 3D,
respectivamente, foram utilizados, com v igual a {(T). Nas demais regides do dominio,
Y foi considerado igual a zero. A temperatura foi considerada uniforme em toda a regido

de simulacao.

3.5 Analise do Modelo de Campo de Fases para a
Separacao de Fases

3.5.1 Métricas Utilizadas
3.5.1.1 Analise da Fracao Volumétrica Média de Polimero nas Fases Ricas

A separacdo de fases predita nas simulacdes efetuadas foi avaliada quanto a fragao
volumétrica média de polimero nas fases ricas. Para mensurar essa métrica, foram
consideradas como fases ricas em polimero (frp) aquelas apresentando fracdo

volumétrica deste componente maior que a fragdo volumétrica inicial de polimero na

solugdo (ci), i.e., ¢," " > ¢,

3.5.1.2 Analise do Aspecto Morfolagico

Para avaliar o aspecto morfolégico da separacdo de fases, foi empregado o software
Image] (IMAGE], 2012), um processador e analisador de imagens (de dominio publico,
escrito em Java). A espessura caracteristica foi empregada para mensurar o aspecto
morfolégico (CAROLAN et al., 2015), a qual foi considerada como o menor diametro de
uma microestrutura isolada. Essa métrica foi determinada diretamente no software Image]

através do resultado de minFeret. A espessura caracteristica (!) foi relacionada ao menor
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diametro de cada microdominio isolado (dpi,;) com a quantidade total de
microdominios (ny,q):

Nmd
2i=1 dmini

_ (3.17)

Im
Nma

No caso de uma estrutura dispersa, a espessura caracteristica corresponde ao
didmetro do microdominio disperso, enquanto para uma estrutura co-continua
representa a espessura de cada microdominio (CAROLAN et al., 2015).

A porosidade das estruturas também foi aferida. A porosidade ($¢) pode ser

definida como a relagdo entre o volume vazio (V,) e o volume total da estrutura (V)
(KLOBES et al., 2006):

P = (3.18)

S sS

Em uma andlise bidimensional, a porosidade pode ser calculada pela relacdo entre
adrea vazia (Ae,) e area total da estrutura (4;). Essa métrica foi determinada com o auxilio
do software ImageJ, ou através dos dados gerados pelo OpenFOAM. As éreas vazias (ou

volumes vazios) das estruturas simuladas foram consideradas as que possuem ¢,

menores que ¢, da solu¢do polimérica.

3.5.2 Validacao da Implementacao

Para verificar se os modelos foram implementados corretamente no OpenFOAM,
comparagdes das morfologias de separacao de fases obtidas pela implementagdo das
Equacdes 2.8a-b (modelo classico de Cahn-Hilliard) e as publicadas por Zhou e Powell

(2006) foram realizadas.

Dois sistemas foram testados. No primeiro caso (teste VI1) foi simulado um sistema
ternario ndo-solvente/solvente/polimero hipotético misturado uniformemente, com
fracdo volumétrica inicial de solvente e polimero igual a 0,2. O segundo caso simulado
(teste VI2) foi realizado na presenca de banho de ndo-solvente. O sistema terndrio
analisado e os valores iniciais das fra¢des volumétricas do teste VI2 sdo apresentados na
Tabela 3.1. Os valores dos parametros desses dois testes estao relacionados na Tabela 3.2.

Em ambos os testes a temperatura é igual a 300 K.
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Tabela 3.1. Sistema ternédrio do teste VI2 empregado na validacdo da implementacdo no
OpenFOAM: componentes e composicao.

¢; - solucao ¢; - banho de

Nome Sigla polimérica ndo-solvente
Polimero Poli(fluoreto de vinilideno) PVDF 0,2 0,01
Solvente Dimetilformamida DMEF 0,75 0,01
Nao-solvente A gua - 0,05 0,98

Tabela 3.2. Valores dos pardmetros® para os testes VI1 e VI2 usados na validacdo da
implementagdo no OpenFOAM.

Valor
Parametro Unidade
Teste VI1 Teste VI2
Mg b 7,22 x 1022 7,22 x 10-19 md J-1 g1
Mgy 0 0 mb J-1 g1
I/ 0 0 mb J1s1
My, 7,22 x 10-22 7,22 x 1022 md J-1 g1
Kss 2 x 1008 1,25 x 1007 J m-
Ksp© 0 0 ] m1
Kps 0 0 ] m1
Kpp 2 x 100 1,25 x 1007 Jm-1
o 00 —0,058 ]
s ’ 1-0,622¢5(1 - ¢,)
Xsp 0,3 -1+ 0,5¢, -
Xnp 1 3,5 -
Vpe 18 x 106 18 x 106 m3 mol-!
Vg 18 x 106 18 x 106 m3 mol-!
Uy 1152 x 10-6 90 x 106 m?3 mol-!
a Zhou e Powell (2006);
b Mobilidade;

¢ Coeficiente de energia de gradiente;
d Parametros de interacdo de Flory-Huggins;
e Volume molar.

As malhas dos dominios das simulacdes, representadas na Figura 3.1, foram
idénticas as empregadas por Zhou e Powell (2006). No teste VI1, o dominio considerado
foi um quadrado 3 pm x 3 um, dividido em células hexaédricas quadradas de 0,02 pym. O
dominio avaliado no teste VI2 foi um retdngulo 3 um X 6 um, também dividido em
células hexaédricas quadradas de 0,02 um. Nesse caso, o filme polimérico representa 30%

do dominio, ocupando a parte inferior.



3. METODOLOGIA 67

banho de ndo-solvente

6 um

1,8 um - filme

X
I_. ;
= e
[_ y 3 um y 3um

(a) (b)
Figura 3.1. Malhas e geometrias consideradas na validagdo da implementacao no OpenFOAM:
(a) Malha M1, teste VI1; (b) Malha RA1, teste VI2.

As condigdes de contorno foram definidas como periddicas no teste VI1. No
teste VI2, as condi¢des de contorno foram consideradas periédicas nas laterais e

simétricas (d¢;/dy = 0) no topo e na base.

3.5.3 Teste de Independéncia de Malha

Testes de independéncia de malha foram realizados visando definir qual o
refinamento de malha adequado para realizar simula¢des com tempo otimizado. O
modelo classico de Cahn-Hilliard (CH), o modelo Doi-Onuki (DO) e o modelo proposto

(TW - this work) foram empregados nessa etapa.

3.5.3.1 Refinamento da Malha para a Geometria do Teste VI1

Um teste de independéncia da malha foi efetuado para verificar a quantidade de
volumes finitos necessarios (que ndo gerem influéncia sobre os resultados). Os valores
dos parametros, a geometria e as condigdes de contorno utilizadas foram as mesmas do
teste VI1 da Secdo 3.5.2. Dois testes foram executados com diferentes fracdes
volumétricas iniciais: teste TM1 com 0,15 e 0,2 de ¢, € @5, respectivamente, e teste TM2
com ¢, e ¢ igual a 0,2. Foram realizadas simulagdes com cinco diferentes malhas.
Utilizou-se o refinamento empregado por Zhou e Powell (2006) como referéncia. O

nuimero de células em cada malha usada est4 apresentado na Tabela 3.3.

Tabela 3.3. Tamanho das malhas confeccionadas para o teste de refinamento.

Malha Numero de células hexaédricas
M1a 22500
M2 15625
M3 10000
M4 5625
Mb5 2500

a Zhou e Powell (2006).
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3.5.3.2 Refinamento da Malha no Banho de Nao-Solvente (Teste VI2)

Como a separacao de fases ocorre apenas na regido do filme polimérico, a regido do
banho de ndo-solvente ndo necessita ter o mesmo refinamento. Portanto, pode-se utilizar
células hexaédricas com tamanhos maiores no banho de coagulacdo. Um teste para
examinar a influéncia do emprego de diferentes malhas na regido do banho foi realizado.
Os valores dos parametros, a geometria, as condi¢des iniciais e de contorno utilizadas

foram as mesmas do teste VI2, conforme apresentado na Secao 3.5.2.

Foram executadas simulagdes com trés diferentes malhas, as quais sdo exibidas na
Tabela 3.4. Empregou-se o refinamento do banho de nao-solvente utilizado por Zhou e
Powell (2006) como referéncia. O esquema de razdo de aspecto testada é apresentado na

Figura 3.2.

Tabela 3.4. Numero de células e razdo de aspecto para as malhas do banho de ndo-solvente
testadas.

Numero de células

Malha hexaédricas Razao de aspecto
RA1la 31500 1

RA2 3750 1

RA3 3750 22

a Zhou e Powell (2006).

banho de nao-solvente

1.8 um - filme
X
L.,
e
V' 3Jum

Figura 3.2. Malha RA3 testada para a razdo de aspecto do banho de nao-solvente.

6 um

LS

3.5.4 Verificacao da Consisténcia do Modelo Proposto

A complexidade do processo de formacdo da membrana polimérica (separagao de
fases de multicomponentes, viscoelasticidade, efeitos hidrodinamicos, solidificacdo do
polimero) e limitacdes computacionais tornam dificil descrever adequadamente a
morfologia final. Portanto, para verificar a consisténcia do modelo proposto, dois testes

foram realizados com os seguintes objetivos:
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(i) verificar se o modelo respeita a lei de conservacdo de massa (sem criacdo ou

destruicdo espontanea de uma fragao sobre outra);

(ii) analisar o comportamento de equilibrio. Simula¢des com condicdo inicial
envolvendo um dominio homogéneo com concentragdo dentro da regido
espinodal foram realizadas, para verificar se as concentra¢es de equilibrio
estdo de acordo com aquelas determinadas pelo conhecido modelo de Flory-
Huggins.

Os sistemas ternarios analisados com os valores iniciais das fracdes volumétricas

sdo apresentados na Tabela 3.5.

Tabela 3.5. Sistemas ternarios analisados com os valores iniciais das fra¢des volumétricas da
solugdo polimérica.

FragGes volumétricas iniciais

Sistema?

¢n ¢s (;bp
04 0,1 0,5
0,6 0,2 0,2
0,3 0,3 04

agua/ DMFv/PVDEFe
0,3 04 0,3
04 0,5 0,1
0,3 0,6 0,1
0,7 0,1 0,2

agua/acetona/CAd 0,55 0,25 0,2
04 04 0,2
04 0,3 0,3

agua/ DMSOe/PESf 0,2 0,5 0,3
0,2 0,6 0,2

aNdao-solvente/solvente/polimero;
b Dimetilformamida;

¢ Poli(fluoreto de vinilideno);

d Acetato de celulose;

e Dimetilsulféxido;

f Polietersulfona.

A Tabela 3.6 mostra os valores utilizados para os parametros dos modelos. Os
valores dos parametros de interagdo, difusividade e raio de giro foram retirados da
literatura conforme nota na referida tabela. Além disso, as seguintes consideracoes foram

realizadas na defini¢do dos parametros utilizados:
(i) Xns, Xnp € Xsp foram considerados constantes;

(ii) apenas o termo entalpico (Equagdes 2.44a e 2.44b) é considerado para calcular

os coeficientes de energia de gradiente;
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(iii) as mobilidades foram calculadas pelo modelo lento, representado pelas

Equacdes 2.36a, 2.36b e 2.36¢ (mobilidade do ndo-solvente igual a do solvente).

Tabela 3.6. Valores dos parametros utilizados na verificagdo da consisténcia do modelo proposto
para a temperatura de 300 K.

Valor
Parametro Unidade
agua/DMFa/PVDFr  4gua/acetona/CAc  agua/DMSOd/PESe
Mg 3,61 x 1019 3,61 x 1019 3,61 x 1019 mb J-1 g1
Mgpf -3,61 x 102 - 3,61 x 10-2 -3,61 x 10-2 md J1sl
M,,f -3,61 x 102 - 3,61 x 10-2 -3,61 x 10-2 md J1 sl
M,,f 7,22 x 1022 7,22 x 1022 7,22 x 1022 md J1 sl
Kgs 1,25 x 107 & 1,85 x 10-12h 4,99 x 10-12h J m-1
Ksp© 5,51 x 10-08 1,04 x 1008 2,68 x 1008 J m-1
Kps© 5,51 x 10-08 1,04 x 1008 2,68 x 1008 J m-1
Kpp 1,25 x 107 ¢ 4,16 x 10-08h 1,12 x 1007h Jmt
Xns - 0,06 0,2 - 0,44x -
Xsp - 0,851 0,5 - 1,41k }
Xnp 3,58 1 2,71 -
vy 18 x 10 18 x 106 18 x 106 m? mol-!
Vg 18 x 108 73,43 x 106 71 x 106 m3 mol-!
Up 90 x 10-6g m 900 x 10-6m 181 x 10-6m m3 mol-!

a Dimetilformamida;

b Poli(fluoreto de vinilideno);

¢ Acetato de celulose;

d Dimetilsulféxido;

e Polietersulfona;

fOs seguintes valores de coeficiente de difusdo massica foram usados: D,, = 1010 m2?s?, D = 10 m?2s1e D, = 10-
13 m2s-1(ZHOU; POWELL, 2006);

8 Zhou e Powell (2006);

1 Os seguintes valores para os raios de giro foram considerados: Ry, = 0,2 nm e Ry = 30 nm. Ordem de magnitude
encontrada na literatura (CANEBA; SOONG, 1985; SHANG et al., 2011; TREE et al., 2017);

i Valor estimado da equacdo utilizada por Zhou e Powell (2006);

j Altena e Smolders (1982);

k Valor estimado da equacao utilizada por Barton e McHugh (1999);

I Barton e McHugh (1999);

mQ grau de polimerizacdo é escolhido para ser pequeno (em relagdo aos valores experimentais) nas simulacdes, a
fim de otimizar o trade-off entre a eficiéncia do computador e a precisdo do modelo. Mais detalhes em Zhou e Powell
(2006) e Tree et al. (2017).

As simulacdes foram feitas em um dominio homogéneo de 1,5 pm x 1,5 pm,
dividido em células hexaédricas com lados de 0,02 um. Esse esquema é exibido na

Figura 3.3. As condicdes de contorno foram arbitradas como periddicas.
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1,5 um| §

L,

Figura 3.3. Malha e geometria usadas na validagao da consisténcia do modelo proposto.

1,5 um

3.5.5 Analise Comparativa entre os Modelos

A separagao de fases em sistema de multicomponentes foi avaliada para os trés
modelos: CH (modelo classico de Cahn-Hilliard - BARTON; MCHUGH, 1999; SAXENA;
CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018), DO
(modelo Doi-Onuki - TREE et al., 2017) e TW (this work - este trabalho), representados
pelas Equagoes 2.8a-b, 2.26a-b e 3.11a-b, respectivamente.

Os sistemas ternarios analisados, com os valores iniciais das fracdes volumétricas
da solugdo polimérica, sdo apresentados na Tabela 3.7. Os valores dos parametros sdo os

mesmos da etapa anterior (Tabela 3.6).

Tabela 3.7. Sistemas ternarios analisados com os valores iniciais das fra¢des volumétricas da
solugdo polimérica.

Fracdes volumétricas iniciais

Sistema? Nomenclatura

¢n ¢s ¢P

Al 0,6 0,2 0,2

agua/ DMFr/PVDEFe A2 0,05 0,75 0,2

A3 0,05 0,55 04

Bl 0,1 0,7 0,2

agua/acetona/CAd B2 0,05 0,55 04

B3 0,2 04 04

C1 0,05 0,85 0,1
agua/DMSOe/PES 2 0,05 0,775 0,175
C3 0,05 0,7 0,25

aNdo-solvente/solvente/polimero;
b Dimetilformamida;

¢ Poli(fluoreto de vinilideno);

d Acetato de celulose;

e Dimetilsulféxido;

f Polietersulfona.

O dominio considerado para as simulac¢oes foi um retangulo 3 pm X 6 um. A regido
do filme polimérico representa 30% do dominio, ocupando a parte inferior, dividido em
células hexaédricas quadradas de 0,02 pm. A regido do banho de nao-solvente é dividida

em 3750 células com um valor de razao de aspecto de 22 (Figura 3.2). As condicdes de
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contorno foram definidas como periddicas nas laterais e como simétricas (d¢;/dy = 0)

no topo e na base.

Os modelos foram avaliados em relagao: (i) a evolucao morfolégica das fases, em
termos das variacdes de morfologia observadas durante o processo; (ii)a fracdo
volumétrica média de polimero nas fases ricas; (iii) ao aspecto morfolégico da separacao
de fases, através da espessura das microestruturas, e; (iv) taxas observadas no processo

de desenvolvimento das fases, com as respectivas variagdes morfoldgicas.

Em relacdo ao desenvolvimento das fases, pode-se considerar que as taxas de
crescimento das espessuras caracteristicas dos microdominios na fase final podem ser
relacionadas a uma lei de poténcia baseada na teoria LSW (LIFSHITZ; SLYOZOV, 1961;
WAGNER, 1961):

| = at* (3.19)

As constantes 8 (m s*) e expoentes x (-) da lei de poténcia para o estagio final foram
estimados pelo método dos minimos quadrados nao linear, com base na seguinte funcdo
objetivo (S):

pa
5= (-1 (3.20)

i=1
sendo que pa é o ndmero de pontos analisados, [; e [; sdo as espessuras caracteristicas
dos microdominios obtidos a partir dos modelos testados (CH, DO e TW) e os preditos
pela Equagdo 3.19, respectivamente. A resolucdo do problema de otimizacdo resultante
foi realizada utilizando o algoritmo de Levenberg-Marquardt conforme implementado
na funcao Isqnonlin do software Matlab (MATLAB, 2012).

A qualidade dos parametros estimados foi analisada em termos de sua matriz de

covariancia (V,):

v, = (BT, 7'B) " (3.21)

sendo que B é a matriz jacobiana (matriz das primeiras derivadas do modelo em relacao
aos parametros) e V}, € a matriz de covariancia dos pontos analisados. A matriz B foi
obtida diretamente da funcdo Isqnonlin do Matlab através da linha de comando jacobian.
Considerando-se os resultados nos pontos analisados como ndo-correlacionados e
variancia uniforme das saidas, a matriz V, foi substituida pela estimativa escalar da

variancia obtida por minimos quadrados (67):
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a 2
sz Ziza(li — L) (3.22)

¥ pa-—np
sendo que np é o namero de pardmetros do modelo avaliado e pa o namero de pontos

analisados.

Assim, o valor desvio padrao percentual (d) dos parametros estimados foi calculado

CcoOmo:

0y,
d =100 X < |C¥‘| ) (3.23)
i

sendo que a; é o parametro analisado e 0; ;* é a varidncia do parametro (valor da diagonal

da matriz de covariancia).
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3.8 Analise Estatistica

Analise estatistica foi empregada para comparar os resultados dos testes realizados.

Para este fim, foi utilizado o desvio percentual (dp), calculado pela seguinte expressao:

(Ycomp _ Yref)

yref Y= <¢pprp>l (l), <’£bp)ﬁ Ac (340)

dp = 100

sendo que Y™ e Y™ s3o os valores dos dados de referéncia e em comparacdo,
respectivamente. Y representa a fracdo volumétrica média de polimero nas fases ricas
((¢,""")), a espessura caracteristica média dos microdominios ({l)), a espessura média
dos bragos primarios ({#p,)), a area do cristal (A;), a circularidade do esferulito (C) e o
tempo de execucdo da simulagao (t,s). Portanto, {(¢,” 7)™, (1), (£},,)°™, AP,
COMP e t,“™ referem-se aos resultados que sdo comparados aos resultados de

referéncia (¢,P "), ()T, (£,,)7¢F, A", €T et/ respectivamente.

Analises estatisticas dos ajustes da lei de poténcia, da equagdo proposta para
descrever o processo de gelificacdo e de transicdo vitrea e da expressdo da barreira de
energia instavel sugerida foram realizadas. O desvio relativo médio percentual (DRM%),
o desvio absoluto médio (DAM) e o coeficiente de determinacdo ajustado (R?) foram
utilizados. DRM% (CHIULLI, 1999; RASSAME; HIBIKI, 2021), DAM (CHIULLIL 1999) e
R? (MASON; GUNST; HESS, 2003) foram calculados, respectivamente, pelas seguintes

expressoes:

pa

100 % [y; — ¥,

DRM% = Z'yl ,y" (3.41)
= Vi

pa
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pa
1

DAM = —Zlyi ~ 3 (3.42)
pa i=1

R2—=1_ Qi =903 - (pa—-1)
Qi =y -(pa—np—1)

(3.43)

sendo que y;, J; e ¥, sdo o valor do dado de referéncia, do predito pela equagdo em andlise
e a média dos dados de referéncia, respectivamente. y representa a espessura
caracteristica dos microdominios (I) da lei de poténcia, a mobilidade do polimero (M) da
equagdo proposta para descrever o processo de gelificacdo e de transicdo vitrea, a
densidade de energia local (fjocq: (¥, T)), 0 parametro W e a barreira de energia instavel
(§(T)) calculados a partir da Equagdo 3.14 (expressdo da barreira de energia instavel
proposta).

O teste t foi utilizado para verificar se a diferenca observada entre duas médias
obtidas é grande o suficiente para ser considerada estatisticamente significativa. Para isto

calculou-se valor de referéncia t. (t calculado) para o teste t, definido pela seguinte
equacio (KALPIC et al., 2011):

ycomp _ Yref
tc - 2comp aref Y = <¢pp7‘p)’ (l) (344)

o g
pacomp paref

onde o2 refere-se a variancia da métrica. O ntimero de graus de liberdade (v;) a ser
empregado nesse teste foi determinado pela Equacao Welch-Satterthwaite (KALPIC et
al., 2011):

Uzcomp Uzref 2
pacomp + paref
Ve =
t <02comp)2 <02ref>2 (345)

patomp paref

pacomp 1 paref_l

Entdo, a diferenca entre as médias avaliadas foi considerada significativa quando o
valor de ¢, foi maior que t, (t tabelado), que é o valor do argumento da distribuicao t de
Student. Outra forma de realizar essa anélise é através do p-valor do teste t. O p-valor
quantifica a probabilidade de errar ao rejeitar a hip6tese de nulidade. Se o p-valor for

menor que o nivel de significancia adotada na andlise, a hip6tese de nulidade é rejeitada.

Anélises das distribuicdes de dados foram realizadas por meio de diagramas de
caixa (boxplot). O diagrama de caixa é um método grafico que representa a variagao de
dados de uma varidvel numérica através de quartis, fornecendo informagdes sobre

algumas propriedades do conjunto de dados: localizagao, dispersao, assimetria e valores
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discrepantes (outliers) (FERREIRA et al., 2016; NUZZO, 2017). Um diagrama de caixa

tipico estd exibido na Figura 3.7.
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Figura 3.7. Exemplificacdo de um diagrama de caixa com as suas caracteristicas indicadas
(adaptado de NUZZO, 2017).

Na Figura 3.7, as seguintes caracteristicas estdo representadas: mediana (valor
central dos dados), quartil inferior (ou primeiro quartil, corresponde a 25% das menores
medidas), quartil superior (ou terceiro quartil, refere-se a 75% das menores medidas),
limite inferior (reflete o extremo inferior da distribuicdo), limite superior (retrata o
extremo superior da distribuicdo) e valores discrepantes (dados atipicos que se situam
abaixo ou acima do limite inferior ou superior, respectivamente). A média dos dados
também pode ser adicionada no gréfico (FERREIRA et al., 2016; NUZZO, 2017).

Os limites inferior (li) e superior (Is) foram calculados das seguintes maneiras:
li = qi — 1,5igr (3.46)
Is = gs + 1,5iqr (3.47)

sendo que qi e gs representam o quartil inferior e superior, respectivamente, e iqr é
intervalo interquartil (sendo a diferenca absoluta entre o quartil inferior e superior)
(FERREIRA et al., 2016; NUZZO, 2017).
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Capitulo 4

Resultados e Discussao

Este capitulo se destina a apresentacdo e discussdao dos resultados dos testes
realizados: (i) validacdo da implementacio no OpenFOAM; (ii) influéncia do
refinamento da malha sobre a qualidade dos resultados; (iii) consisténcia do modelo
proposto através do seu comportamento termodindmico e pela lei de conservagdo de
massa; (iv) comparacdo entre o modelo proposto e os disponiveis na literatura;
(v) analises de sensibilidade paramétrica do modelo proposto; (vi)analises da
simplificacdo do modelo; (vii) efeitos das caracteristicas do dominio computacional
(bidimensional, tridimensional e sua dimensdo); (viii) andlises dos fenomenos de
solidificacdo do polimero (gelificagdo, vitrificacdo e cristalizacdo); (ix) influéncia dos
fluxos convectivos dos componentes; (x) comparagdes qualitativas entre resultados

experimentais e numéricos do modelo proposto.

4.1 Analise do Modelo de Campo de Fases para a
Separacao de Fases
4.1.1 Validacao da Implementacao

Os resultados obtidos com a implementacdo do modelo CH (Equacgdes 2.8a-b) no
OpenFOAM foram comparados com os publicados por Zhou e Powell (2006). As
comparagdes das morfologias das separacdes de fases dos testes VI1 e VI2 sdo
apresentadas nas Figuras 4.1 e 4.2, respectivamente. Nessas figuras, pode-se verificar o
processo de formagao de uma fase rica em polimero (alto ¢,) e uma pobre em polimero
(baixa ¢,). Observa-se em ambos os testes uma boa concordéancia entre os resultados
obtidos pela implementacdo do modelo CH no OpenFOAM e os divulgados por Zhou e
Powell (2006). Contudo, no teste VI2, aparentemente, as microestruturas isoladas das
simulacdes do presente trabalho possuem uma melhor resolugao.

Uma comparacao em relacao a espessura caracteristica das microestruturas isoladas

estd apresentada na Tabela 4.1. Constata-se que as diferencas percentuais das médias das

109
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espessuras caracteristicas foram pequenas, menores que 5%. Corroborando com esse
resultado, verifica-se pelo teste t que ndo existe diferenca significativa entre as médias
das espessuras caracteristicas (probabilidades maiores que o nivel de significancia de

0,05). Esses resultados demonstram que a implementagao no OpenFOAM foi adequada.

EIANE
Em"gs"-ﬁ‘
@)

N34 -...\9.\ DA
Figura 4.1. Resultados das morfologias obtidos para o modelo CH implementado no OpenFOAM
(esquerda) e os publicados por Zhou e Powell (2006) (direita) para evolucao de ¢, para o teste
VI1: (a) 0,39 s; (b) 3,6 s.

1¢p
y !
I_x E 05
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Figura 4.2. Resultados das morfologias obtidos para o modelo CH implementado no OpenFOAM
(esquerda) e os publicados por Zhou e Powell (2006) (direita) para evolucao de ¢, para o teste
VI2: (a) 0,041 s; (b) 0,086 s.

Tabela 4.1. Resultados das espessuras caracteristicas médias ({/,,)) das microestruturas isoladas
obtidos para o modelo CH implementado no OpenFOAM e os publicados por Zhou e Powell
(2006).

Espessura caracteristica (um)

Teste Tempo (s) CH 7P CH OF® dp (%) p-valore
VIL 0,39 0,089 0,092 3,37 0,7301*
3,6 0,177 0,176 -0,56 0,9401*

VD 0,041 0,121 0,124 2,48 0,5747*
0,086 0,132 0,138 4,55 0,2839*

a Zhou e Powell (2006);

b Implementagdo no OpenFOAM;

¢ Calculado pelo teste t. O asterisco (*) indica que nao ha diferengas significativas entre as médias
pelo teste t bilateral (p > 0,05).
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4.1.2 Teste de Independéncia de Malha
4.1.2.1 Refinamento da Malha

Um teste de independéncia da malha foi realizado, tendo-se a malha empregada
por Zhou e Powell (2006) como referéncia. A influéncia do refinamento da malha na
definicao das interfaces das fases rica e pobre em polimero preditas pelos modelos CH
(Equacdes 2.8a-b), DO (Equacdes 2.26a-b) e TW (Equacdes 3.11a-b) sao apresentadas nas
Figuras 4.3, 4.4 e 4.5, respectivamente. Percebe-se que o aumento do tamanho das células
hexaédricas (diminuicdo do refinamento), causa um empobrecimento da qualidade da
separacdo de fases. Entretanto, pode-se verificar que a reducdo do refinamento das
malhas M2 e M3 ndo enfraqueceu a definicdo das interfaces simuladas pelos trés modelos.
As frequéncias normalizadas de fracao volumétrica de polimero na fase rica, expostas nas

Figuras 4.6, 4.7 e 4.8, confirmam essa observagao.

Os tempos de execugdo das simulacdes, as médias das espessuras caracteristicas das
microestruturas isoladas e as médias de fracdo volumétrica de polimero na fase rica para
as diferentes malhas testadas estdo expostos na Tabela 4.2. Pode-se constatar que ndo ha
diferencas significativas entre as malhas em relacdo a fracao volumétrica de polimero na
fase rica para os trés modelos utilizados. Verifica-se que as diferencas percentuais de
(¢pf "P) das malhas testadas em comparagdo a M1 foram pequenas, menores que 8%, com
os testes t ratificando esses resultados: probabilidades maiores que o nivel de
significancia de 0,05. Isso demonstrou que ((l)pf "P) ndo é uma métrica adequada para
conferir o refinamento de malhas, pois apesar das defini¢des das interfaces da separacao
de fases das malhas M4 e M5 serem carentes, essas malhas seriam adequadas pela anélise
da fracao volumétrica média de polimero na fase rica. Em relagdo a espessura
caracteristica das microestruturas, as malhas M2 e M3 proporcionaram resultados
satisfatorios. Apesar da malha M3 apresentar valores de dp acima de 10% em comparacao
a M1 para as simulagdes com os modelos DO e TW, ndo hé diferenca significativa nos
resultados devido ao uso dessa malha, pois os valores dos p-valores (teste t) foram

maiores que o nivel de significancia de 0,05.

Pelos resultados expostos na Tabela 4.2, pode-se também averiguar que as malhas
M2 e M3 possibilitam uma redugao do tempo de processamento da simulagdo em relacao
a M1, apresentando uma diferenga percentual média, considerando as simula¢des com
os diferentes modelos e testes (TM1 e TM2), de -20,9 e -43,5%, respectivamente. Esses
testes demonstram que, independentemente do modelo de campo de fases utilizado, uma
malha com as medidas dos lados das células quadradas menores que 0,03 pm é

apropriada.
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Figura 4.3. Resultados do refinamento da malha sobre a definicao das interfaces das fases rica e
pobre em polimero simulada pelo modelo CH para o teste TM1 ({¢s; ¢,} = {0,2; 0,15}) (superior)
e o teste TM2 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3;
(d) M4; (e) M5.
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Figura 4.4. Resultados do refinamento da malha sobre a definicao das interfaces das fases rica e
pobre em polimero simulada pelo modelo DO para o teste TM1 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,15}) (superior)
e o teste TM2 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3;
(d) M4; (e) M5.
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Figura 4.5. Resultados do refinamento da malha sobre a definicao das interfaces das fases rica e
pobre em polimero simulada pelo modelo TW para o teste TM1 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,15}) (superior)
e o teste TM2 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3;
(d) M4; (e) M5.
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Figura 4.6. Frequéncia normalizada da fracdo volumétrica de polimero na fase rica (¢pf )
gerada pelo modelo CH para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({¢s; ¢p,} = {0,2; 0,15});

(b) Teste TM2 ({¢s; ¢} = {0,2; 0,2}).
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Figura 4.7. Frequéncia normalizada da fracdo volumétrica de polimero na fase rica (¢pf P)
gerada pelo modelo DO para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({¢s; ¢} =1{0,2; 0,15});

(b) Teste TM2 ({¢s; ¢p} = {0,2; 0,2}).
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Figura 4.8. Frequéncia normalizada da fracao volumétrica de polimero na fase rica (gbpf P)
gerada pelo modelo TW para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({¢s; ¢} ={0,2; 0,15});

(b) Teste TM2 ({¢s; b} = {0,2; 0,2}).
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Tabela 4.2.Resultados dos tempos de execugdo das simulages (t,s), das espessuras
caracteristicas médias ({/,,)) das microestruturas isoladas e das fragdes volumétricas médias de

polimero na fase rica ((qbpf "P})) para as diferentes malhas.

tes? () dp(%) () (um) dp (%) pvalort (¢,/™) () dp (%) p-valor
Mile 19,44 - 0,183 - - 0,417 - -
M2 1543 -20,6 0,177 -3,28  0,7056* 0,411 -1,44  0,9840*
™1 M3 10,82 -4473 0,165 984 0,2759* 0,422 1,20  0,9920*
M4 849 -56,3 0,106 42,1 3,1 x 104 0,411 -1,44  0,9920*
CHf M5 547 -71,9 0,034 -81,4 1,8 x106 0,398 -4,56  0,9920*
Mle 19,21 - 0,240 - - 0,431 - -
M2 15,37 -20,0 0,243 1,25 0,9617* 0,429 -0,46 0,9988*
T™2> M3 10,99 -42,8 0,257 7,08 0,7223* 0,432 0,23  0,9992*
M4 832 -56,7 0,220 -8,33 0,6441* 0,428 -0,7  0,9982*
M5 5,50 -71,4 0,074 -69,2 0,0017 0,420 -2,55  0,9920*
M1le 0,812 - 0,261 - - 0,403 - -
M2 0,633 -22 0,278 6,51 0,7210* 0,402 -0,25  0,9999*
™12 M3 0,462 -43,1 0,292 11,9 0,4148* 0,399 -0,99 0,9992*
M4 0,353 -56,5 0,210 -19,5 0,1878* 0,411 1,99  0,9920*
DOE M5 0,257 -68,4 0,065 -75,1  0,0003 0,406 0,74  0,9984*
Mile 0,787 - 0,178 - - 0,455 - -
M2 0629 -201 0,164 -7,87 0,2795* 0,446 -1,98  0,9920*
™2» M3 0453 -424 0,159 -10,7 0,1112* 0,447 1,76 0,9920*
M4 0,353 -55,2 0,092 483 2,0x 103 0,431 -5,27  0,9840*
M5 0,255 -67,6 0,032 -82,0 8,2 x107 0,422 -7,25 0,9761*
M1c 0,334 - 0,168 - - 0,404 - -
M2 0,264 -20,7 0,159 5,36  0,4610* 0,401 -0,74  0,9996*
™12 M3 0,188 -43,5 0,147 -12,5 0,0651* 0,402 -0,5 0,9998*
M4 0,142 -574 0,088 476 1,2x10°3 0,412 1,98  0,9920*
TWh M5 0,097 -70,9 0,032 -81,0 7,3 x108 0,408 0,99  0,9998*
Milec 0,342 - 0,268 - - 0,455 - -
M2 0,267 -21,9 0,283 560 0,7572* 0,447 -1,76  0,9992*
TM2b M3 0,189 -44,7 0,300 11,9 0,4096* 0,449 -1,32  0,9992*
M4 0,157 -54,1 0,199 -25,8  0,0590 0,431 -5,27  0,9840*
M5 0,097 -71,6 0,069 -74,6  0,0002 0,422 -7,25  0,9761*

a Sistema com as seguintes fragdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢} = {0,2; 0,15};

b Sistema com as seguintes fragdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢,} = {0,2; 0,2};

¢ Malha de referéncia: Zhou e Powell (2006);

d As simulacgdes foram realizadas em um computador com processador Intel® Core™ i5 (modelo i5-2450M e 2,5 GHz
de frequéncia), 8 GB de memoria RAM e sistema operacional Linux (Ubuntu 14.04.6 LTS);
e Calculado pelo teste t. O asterisco (*) indica que ndo ha diferencas significativas entre as médias pelo teste t bilateral

(p > 0,05);

5 s de separacdo de fases com intervalo de tempo de 1x10-¢s;

8100 s de separagdo de fases com intervalo de tempo de 0,0005 s;

h 100 s de separacdo de fases com intervalo de tempo de 0,001 s.
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4.1.2.2 Refinamento da Malha no Banho de Nao-Solvente

Um teste para verificar a influéncia do refinamento da malha na regido do banho
foi executado. Nas Figuras 4.9, 4.10 e 4.11 estao apresentadas as comparacdes da defini¢do
das interfaces das fases rica e pobre em polimero preditas pelos modelos CH, DO e TW,
respectivamente. A mobilidade empregada no modelo DO foi de 9,83x10-21 m> J-1s,
valor intermediério a M,,, e Mg, utilizados nos outros modelos. Verifica-se que nao ha,
visualmente, diferencas significativas na estrutura morfolégica na regido do filme
polimérico simulada pelos trés modelos devida as diferentes configuracdes das malhas
testadas. No entanto, a malha RA2 causa uma distor¢ao na definicdo da separagao de
fases na interface do banho de nao-solvente e do filme polimérico no caso do uso dos
modelos CH e TW. Além dessa distorcao, constata-se que no modelo CH a dindmica da
separacao de fases na interface banho/filme é modificada pelo emprego da malha RA2:
a camada superior é separada em estruturas menores e a distribuigdo das microestruturas
é mais uniforme (nas malhas RA1 e RA3 ha uma regido com apenas fase pobre em
polimero entre a camada superior e as microestruturas inferiores). Em relagdo ao modelo
DO, essa perturbagao nao ocorre devido a formagao da fase rica em polimero acontecer

distante da interface.

As frequéncias normalizadas de fracdo volumétrica de polimero na fase rica
obtidas pelas malhas RA1, RA2 e RA3 também sdo exibidas na Figura 4.12. Pode-se
constatar que ndo ha diferenca na separagdo de fases na regido do filme polimérico

usando essas malhas.

Os tempos de execugdo das simulagdes, as médias das espessuras caracteristicas das
microestruturas isoladas e as médias de fragdo volumétrica de polimero na fase rica para
as diferentes malhas testadas sao apresentados na Tabela 4.3. Pode-se averiguar que ndo
ha diferencas significativas entre as malhas RA3, RA2 e RA1 em relagdo a espessura
caracteristica das microestruturas e a fracdo volumétrica de polimero na fase rica. No caso
do modelo DO, as diferencas percentuais das médias das espessuras caracteristicas
apresentaram valores altos, possivelmente devido as poucas microestruturas formadas e

seus diferentes formatos (esferas e camadas).

Pela analise dos dados apresentados na Tabela 4.3, verifica-se também que a malha
RA3 permite uma diminuigdo do tempo de processamento da simulagdo em relagdo a
RA1, proporcionando uma diferenca percentual média, considerando as simulac¢des com
os diferentes modelos, de -54,4%. Esses resultados evidenciam que, independentemente
do modelo de campo de fases usado, a utilizagio da malha RA3 ¢é satisfatoria;
demonstrando que as células do banho de ndo-solvente préximas a interface devem

possuir tamanhos similares aos usados na regido do filme polimérico.
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Figura 4.9.Resultados do refinamento da malha na regido do banho sobre a definicao das
interfaces das fases rica e pobre em polimero simulada pelo modelo CH para o teste VI2: (a) RA1;
(b) RA2; (c) RA3. Fracdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢} = {0,75; 0,2} na solucao polimérica e
{¢s; ¢p} =10,01; 0,01} no banho de coagulagao.
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Figura 4.10. Resultados do refinamento da malha na regido do banho sobre a definicdo das
interfaces das fases rica e pobre em polimero simulada pelo modelo DO para o teste VI2: (a) RA1;
(b) RA2; (c) RA3. Fracdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢} = {0,75; 0,2} na solucao polimérica e
{¢s; ¢p} =10,01; 0,01} no banho de coagulagao.
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Figura 4.11. Resultados do refinamento da malha na regido do banho sobre a definicdo das
interfaces das fases rica e pobre em polimero simulada pelo modelo TW para o teste VI2: (a) RA1;
(b) RA2; (c) RA3. Fracdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢} = {0,75; 0,2} na solucao polimérica e
{¢s; ¢p} =10,01; 0,01} no banho de coagulagao.
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Figura 4.12. Frequéncia normalizada da fracao volumétrica de polimero na fase rica (¢, JTP) para
as malhas RA1 e RA3 gerada pelos modelos: (a) CH; (b) DO; (c) TW. Fragdes volumétricas iniciais:
{¢s; dp} =10,75; 0,2} na solugao polimérica e {¢s; ¢} = {0,01 0,01} no banho de coagulagao.

Tabela 4.3.Resultados dos tempos de execucdo das simulagdes (t.s), das espessuras
caracteristicas médias ({/,,)) das microestruturas isoladas e das fra¢gdes volumétricas médias de
polimero na fase rica ((¢pf "P)) para as diferentes configuracdes de malhas do banho de
coagulagaoa.

CHP DO« TWe
RA1¢ RA2  RA3 RA1¢ RA2 RA3 RA1d RA2 RA3
tee(h) 6591 3154 2890 59,79 29,05 27,22 6320 30,59 30,06
dp (%) - 522 56,2 - 514 545 - 516 524
(L) (um) 0,03 0,08 0,102 0333 0,368 0,251 0,081 0,082 0,082
dp (%) - 485 0,97 - 105 24,6 - 123 1,23
p-valorf - 03040 0,8308* - 0,7572% 0,5182* - 0,8157* 0,8824*
(@, ") () 0,654 0655 0,652 0,805 0,787 0,785 0589 0,590 0,592
dp (%) - 015  -031 - 224 248 - 017 051
p-valorf -  0,9997% 0,9978* - 0,9840% 0,9840* - 0,9992* 0,9976*

a Sistema com as seguintes fragdes volumétricas iniciais: {¢s; ¢} = {0,75; 0,2};

b 0.1 s de separagdo de fases com intervalo de tempo de 1x108s;

¢1 s de separagao de fases com intervalo de tempo de 1x10¢s;

d Malha de referéncia: Zhou e Powell (2006);

e As simulagdes foram realizadas em um computador com processador Intel® Core™ i5 (modelo i5-2450M e 2,5 GHz
de frequéncia), 8 GB de memoéria RAM e sistema operacional Linux (Ubuntu 14.04.6 LTS);

f Calculado pelo teste t. O asterisco (*) indica que ndo ha diferengas significativas entre as médias pelo teste t bilateral
(p >0,05).
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4.1.3 Consisténcia do Modelo Proposto

O modelo proposto deve respeitar a conservagao dos componentes. Em razao disso,
as fragdes volumétricas dos componentes no dominio de simulagdo foram calculadas
para verificar se foram conservadas durante o tempo. Na Figura 4.13 estdo representadas
as fracdes volumétricas dos componentes como uma funcao do tempo calculadas pelo
modelo proposto (TW). Como pode ser verificado nessa figura, as fracdes volumétricas

dos componentes sao conservadas.

06 ¢

Figura 4.13. Fra¢Oes volumétricas no dominio de simulagdo como fung¢do do tempo calculadas
pelo modelo proposto. Sistema utilizado: 4gua/ DMF/PVDF - {¢; ¢,} ={0,1; 0,5}.

O modelo proposto também foi validado através do seu comportamento
termodinamico. Nas Figura 4.14 (a)-(c) estdo apresentados os diagramas de fases
ternarios gerados pelo conhecido modelo de Flory-Huggins (YILMAZ; MCHUGH,
1986b) para os trés sistemas analisados: agua/DMF/PVDF, &4gua/acetona/CA e
agua/DMSO/PES. Nestes diagramas de fases terndrios foram plotadas a concentracao
inicial juntamente com as concentragdes finais das fases de equilibrio calculadas pelo
modelo proposto (Equacdes 3.11a-b). Pode-se verificar que as concentragdes finais de
equilibrio fornecem excelente concorddncia com as concentragdes da curva binodal
determinadas pelo modelo Flory-Huggins. A configuracao de equilibrio destes sistemas
terndrios envolve apenas dois dominios (uma fase rica e outra pobre em polimero)
conectados por uma tnica interface. Inicialmente, a decomposicdo espinodal ndo causa
um padrdo de equilibrio. Em vez disso, fornece estruturas de ndo-equilibrio que
permanecem evoluindo com o tempo. Esse processo de desenvolvimento é interrompido
quando as concentracdes do dominio atingem a linha binodal e as interfaces se tornam
constantes em uma escala de distancia absoluta. Nas Figuras 4.14 (d)-(f) estdo ilustradas
as evolugdes da fracdo volumétrica de polimero nas fases rica e pobre para os trés
sistemas analisados. As fragdes volumétricas de polimero nessas fases tendem
assintoticamente a valores proximos das concentra¢des de equilibrio (valores binodais

calculados pela teoria de Flory-Huggins).
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Figura 4.14. Diagramas de fases ternarios com as concentracdes finais das fases em equilibrio
calculadas pelo modelo proposto. Cada diagrama representa um sistema com diferentes
concentragdes iniciais: (a) 4gua/ DMF/PVDF - {¢g; ¢} = {0,1; 0,5} (rosa), {0,2; 0,2} (vermelho), {0,3;
0,4} (laranja), {0,4; 0,3} (azul), {0,5; 0,1} (azul escuro), {0,6; 0,1} (verde); (b) agua/acetona/CA -
{¢s; Pp} =10,1; 0,2} (vermelho), {0,25; 0,2} (azul), {0,4; 0,2} (verde); (c) dgua/ DMSO/PES - {¢s; ¢p} =
{0,3; 0,3} (vermelho), {0,5; 0,3} (azul), {0,6; 0,2} (verde). A linha continua indica a binodal e a linha
tracejada indica a espinodal calculadas pelo modelo de Flory-Huggins. Os painéis (d), (e) e (f)
fornecem a evolucao da fracdo volumétrica média de polimero, (¢, ), nas fases rica (frp) e pobre
(fpp) em polimero versus o tempo para os sistemas agua/DMF/PVDF ({¢s; ¢,} = {0,4; 0,3}),
agua/acetona/CA ({¢s; dp} = {025 02})) e 4agua/DMSO/PES ({¢s; ¢} = 1{0,6; 0,2}),
respectivamente. A linha tracejada indica a fracdo volumétrica do polimero préxima a binodal
calculada pelo modelo de Flory-Huggins.
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Assim, com base na conservagdo das fragdes volumétricas dos componentes e no
fato de a solucdo estaciondria corresponder as concentracdes de equilibrio préximas as
determinadas pelo modelo de Flory-Huggins, pode-se afirmar que o modelo é consistente

com relagdo a conservacao de massa e do ponto de vista termodinamico.

Os modelos CH e DO também foram avaliados em relacdo a conservaciao dos
componentes e ao comportamento termodinamico, para o sistema terndrio
agua/DMSO/PES. Os valores dos parametros foram os mesmos utilizados no célculo do
modelo proposto, com exce¢ao da mobilidade do modelo DO, que foi considerado o valor

de 5,22x1020 m? J-1s-1. Na Figura 4.15 sdo apresentados os resultados dessas anélises.
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Figura 4.15. Resultados da consisténcia dos modelos CH e DO em relagdo a conservacdo dos
componentes e ao comportamento termodinadmico. O painel (a) fornece o diagrama de fases
ternério do sistema quimico 4gua/ DMSO/PES com as concentragdes finais das fases em equilibrio
calculadas pelos modelos CH (azul) e DO (vermelho), juntamente com as concentragdes preditas
pelo modelo proposto (TW) (verde). O diagrama possui trés diferentes concentragdes iniciais:
{¢s; dp} =10,3; 0,3} (triangulo), {0,5; 0,3} (quadrado), {0,6; 0,2} (circulo). A linha continua indica a
binodal e a linha tracejada indica a espinodal calculadas pelo modelo de Flory-Huggins. Nos
painéis (b) e (c) sao mostradas as evolugdes da fracdo volumétrica média de polimero, {(¢,), nas
fases rica (frp) e pobre (fpp) em polimero versus o tempo para o sistema agua/DMSO/PES
({¢s; dp) = 10,6; 0,2}) preditas pelos modelos CH e DO, respectivamente. A linha tracejada indica a
fracao volumétrica do polimero préxima a binodal calculada pelo modelo de Flory-Huggins. O
painel (d) fornece as fracdes volumétricas no dominio de simulacdo como funcdo do tempo
calculadas pelos modelos CH e DO. Sistema utilizado: dgua/ DMSO/ PES - {¢; ¢,,} = {0,6; 0,2}.
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Pode-se constatar pelo diagrama de fases ternario (Figura 4.15 (a)) que os modelos
CH e DO proporcionaram concentragdes finais de equilibrio préoximas aos resultados do
modelo proposto. Nas Figuras 4.15 (b)-(c) sdo mostradas as evolucdes da fracdo
volumétrica de polimero nas fases rica e pobre preditas pelos modelos CH e DO,
respectivamente. As fragdes volumétricas de polimero nessas fases geradas por esses
modelos também tendem assintoticamente a valores préximos as concentracdes de
equilibrio. Como os comportamentos das evolucdes de (¢,,) preditas pelos modelos CH
e DO foram diferentes do modelo proposto, um teste para verificar se o valor da
mobilidade influencia a dindmica da separagdo de fases foi realizado. A evolugdo da
fracdo volumétrica de polimero nas fases rica e pobre gerada pelo modelo DO
empregando uma mobilidade com o valor de 7,22 x102 mdJls! é exibida na
Figura 4.15 (c). Pode-se verificar que ha uma influéncia da mobilidade na dinadmica da
separacdo de fases, um valor de mobilidade menor resulta em um processo de separacao
de fases mais lento e em uma concentragdo de equilibrio diferente. Em relacdo a
conservacdo dos componentes, pode-se confirmar pela Figura 4.15 (d) que os modelos

CH e DO também respeitam a conservacdo dos componentes durante o tempo.

4.1.4 Analise Comparativa entre os Modelos
4.1.4.1 Evolucao Morfologica

Os modelos CH, DO e TW foram avaliados quanto a evolucao morfolégica das fases
em simulagdes com presenca de uma interface entre o banho de ndo-solvente e a solugao
polimérica.

Primeiramente, uma andlise da inconsisténcia fisica ao utilizar mobilidades
constantes e a Equagdo 2.4 para os fluxos dos componentes (ndo dependente das fragdes
volumeétricas), como assumido por Saxena e Caneba (2002), Zhou e Powell (2006) e Hopp-
Hirschler e Nieken (2018), foi realizada. Os valores de fluxo difusivo e de fragdo
volumétrica do polimero para os sistemas agua/DMF/PVDF (teste A2) e
agua/acetona/CA (teste B2) foram calculados pelas Equacdes 2.4, 2.8a e 2.8b (conjunto
de equagdes usadas por autores supracitados - modelo CH) e pela abordagem proposta
(Equacoes 3.9, 3.11a e 3.11b). Os resultados obtidos para os testes A2 e B2 estdo exibidos
nas Figuras 4.16 e 4.17, respectivamente. Pode-se ver que o uso da Equacéo 2.4 gera fluxo
difusivo de polimero em regides em que este componente nao esta presente (no banho de
coagulacao, por exemplo). Apesar da Equagao 2.4 ser considerada como uma forma geral
para o calculo do fluxo difusivo, pois M;; pode ser uma funcao de ¢, e ¢, o seu emprego

ndo é adequado quando as mobilidades sdao assumidas constantes.
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Figura 4.16. Distribuicao do fluxo difusivo (vetores) e da fracao volumétrica de polimero do teste
A2 em diferentes tempos: (a) CH (Equacdes 2.4, 2.8a e 2.8b); (b) TW (Equagdes 3.9, 3.11a e 3.11b).
Sistema analisado: dgua/DMF/PVDE. A concentragdo inicial do banho de coagulagio é
essencialmente nao-solvente: {¢s; ¢,} = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial da solugdo polimérica
é: {¢s; ¢p} =10,75; 0,2}. Os comprimentos dos vetores sdo proporcionais as suas magnitudes.
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Figura 4.17. Distribuicao do fluxo difusivo (vetores) e da fragao volumétrica de polimero do teste
B2 em diferentes tempos: (a) CH (Equagdes 2.4, 2.8a e 2.8b); (b) TW (Equacgdes 3.9, 3.11a e 3.11b).
Sistema analisado: &gua/acetona/CA. A concentracdo inicial do banho de coagulagdo é
essencialmente nao-solvente: {¢s; ¢} = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial da solugao polimérica
é: {¢s; Pp} = 10,55; 0,4}. Os comprimentos dos vetores sdo proporcionais as suas magnitudes.

O modelo de Doi-Onuki considera apenas uma mobilidade para o sistema. Esse fato
permite a formacdo de estruturas em camadas. As predi¢des do modelo DO para a
morfologia do sistema &gua/acetona/CA com diferentes concentracbes iniciais e
mobilidades estdo mostradas na Figura 4.18. O modelo DO oferece resultados de
separacao de fases adequados somente quando as concentracdes iniciais da solugdo de
polimero estdo dentro da regido espinodal (Figura 4.18 (a) e (b)). No caso em que as
fracdes volumeétricas iniciais estdo na regido estdvel no diagrama de fases ternario
(Figura 4.18 (c) e (d)) observa-se a formacao de estruturas em camadas, o que ndo é
verificado nas membranas poliméricas. Por essa razdo, sugere-se uma modificacao neste

modelo para adapté-lo ao processo de formagdo da membrana: empregar a mobilidade
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do solvente na equacao de difusdo da fragdo volumétrica de solvente. Com essa alteracdo,

o modelo DO modificado (mDO) foi comparado aos outros modelos.

o
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Figura 4.18. Morfologias do sistema dgua/acetona/CA com diferentes concentracdes iniciais da
solucdo polimérica e mobilidades preditas pelo modelo DO: (a) {¢s; ¢} = {0,2; 0,2},
My, =722 x10-2m3 J1 s7; (b) {ps; ¢p} ={0,2;0,2}, My, =3.61 x 1019 m® J1 s71; () {s; Pp} =1{0,55; 0,4},
M, =7,22x102m5 J1 s7; (d) {¢s; ¢p}=1{0,55;0,4}, M;, = 3,61 x 109 m> ]! s'1. O banho é constituido
essencialmente de nao-solvente: {¢s; ¢} = {0,01; 0,01}. O banho de nado-solvente é ocultado para
melhor clareza da regido do filme polimérico.

Nas Figuras4.19 a 4.27 sdo apresentadas as comparagdes entre a evolugdo
morfologica de ¢, na regido do filme, entre os modelos avaliados. As simulagdes exibem
uma morfologia com duas fases distintas: uma fase rica em polimero (com alto ¢,,) e uma
fase pobre em polimero (com baixo ¢,). Observa-se que a separacao de fases predita pelo
modelo CH aconteceu mais rapido do que a dos demais modelos: em tempos menores ja
ocorre a formagdo de regides ricas em polimero. Isso acontece porque nas Equagdes 2.8a-
b as mobilidades nao sdo multiplicadas pelas fra¢cdes volumétricas dos componentes

como nas Equagdes 2.26a-b e 3.11a-b.
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Figura 4.19. Evolucao morfol6gica de ¢, na regiao do filme polimérico para o teste Al: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: dgua/DMF/PVDE. A concentracdo inicial do
banho de coagulagao é essencialmente ndo-solvente: {¢; ¢,,} = {0,01; 0,01}. A concentracao inicial
da solucao polimérica é: {¢s; ¢,} = {0,2; 0,2}. O banho de nado-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.20. Evolucao morfoldgica de ¢, na regido do filme polimérico para o teste A2: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: 4gua/DMF/PVDE. A concentracdo inicial do
banho de coagulacao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢, } = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial
da solugdo polimérica é: {¢s; ¢} = {0,75; 0,2}. O banho de nao-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.21. Evolucao morfolédgica de ¢, na regido do filme polimérico para o teste A3: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: 4gua/DMF/PVDE. A concentragdo do banho de
coagulacdo é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢,} = {0,01; 0,01}. A concentracdo inicial da
solucdo polimérica é: {¢ps; ¢} = {0,55; 0,4}. O banho de nao-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.22. Evolucao morfoldgica de ¢, na regido do filme polimérico para o teste B1: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: agua/acetona/CA. A concentracdo inicial do
banho de coagulacao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢} = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial
da solucao polimérica é: {¢s; ¢} = {0,7; 0,2}. O banho de ndo-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.23. Evolucao morfolégica de ¢, na reglao do filme polimérico para o teste B2: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: agua/acetona/CA. A concentracdo inicial do
banho de coagulagao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢,,} = {0,01; 0,01}. A concentracao inicial
da solugao polimérica é: {¢s; ¢} = {0,55; 0,4}. O banho de nao-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.24. Evolucao morfoldgica de ¢, na regiao do filme polimérico para o teste B3: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: agua/acetona/CA. A concentracdo inicial do
banho de coagulacao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢, } = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial
da solucao polimérica é: {¢s; ¢} = {0,4; 0,4}. O banho de ndo-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.25. Evolucao morfoldgica de ¢, na regido do filme polimérico para o teste C1: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: dgua/DMSO/PES. A concentracdo inicial do
banho de coagulagao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢,,} = {0,01; 0,01}. A concentracao inicial
da solugao polimérica é: {¢s; ¢p,} = {0,85; 0,1}. O banho de nao-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.26. Evolucao morfologica de ¢, na regiao do filme polimérico para o teste C2: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: 4gua/DMSO/PES. A concentracdo inicial do
banho de coagulacao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢} = {0,01; 0,01}. A concentragao inicial
da solucao polimérica é: {¢s; ¢} = {0,775; 0,175}. O banho de ndo-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico.
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Figura 4.27. Evolucao morfoldgica de ¢, na regido do filme polimérico para o teste C3: (a) CH;
(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: dgua/DMSO/PES. A concentracdo inicial do
banho de coagulagao é essencialmente nao-solvente: {¢; ¢,,} = {0,01; 0,01}. A concentracao inicial
da solugao polimérica é: {¢s; ¢} = {0,7; 0,25}. O banho de nao-solvente é ocultado para melhor
clareza da regido do filme polimérico. As cores das setas correspondem aos diferentes
mecanismos/morfologias presentes na separagdo de fases: vermelha, azul, amarela e verde
correspondem ao mecanismo de separacdo de fases direcionada a superficie (SDPS),
decomposigdo em massa, permanéncia da camada superior formada pelo mecanismo SDPS e

separacdo das camadas superiores em regides menores, respectivamente.
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O processo de separacdo em fases ricas e pobres de polimeros ocorre de forma
similar entre os modelos. O solvente e o nao-solvente se difundem rapidamente,
enquanto o polimero permanece quase completamente na camada inferior do dominio
de simulacdo. O polimero nao é impedido de se mover em diregdo ao banho de ndo-
solvente, porém permanece na area do filme, devido a barreira de energia e de sua baixa
mobilidade. Apés esta etapa, acontece um processo de separagdao de fases direcionada a
superficie (surface-directed phase separation - SDPS) da solugdo polimérica (BALL; ESSERY,
1990; JONES et al., 1991; PURI; BINDER, 1992). Pode ser observada a propagacao da
interface na parte superior dos filmes, que é caracteristica do mecanismo SDPS (ver setas
vermelhas na Figura 4.27). A influéncia desse mecanismo é de uma distancia finita
proxima ao banho de nao-solvente, na regido abaixo da interface é observada a
decomposicdo espinodal em massa ligeiramente atrasada em relacdo a SDPS. No estagio
inicial do processo de decomposicao em massa, observa-se que as fases do polimero se

separam em uma morfologia co-continua (ver setas azuis na Figura 4.27).

Nos primeiros instantes, as estruturas sdo visivelmente nao uniformes devido ao
processo de separagdo de fases direcionado a superficie. Mas no decorrer do processo de
separacao de fases, as morfologias tendem a se tornar uniformes. As camadas superiores
formadas pela SDPS vao se separando em regides menores (ver setas verdes na
Figura 4.27). Os modelos mDO e TW apresentam uma maior velocidade nesse processo.
Algumas camadas superiores geradas pelo modelo CH ndo se separam em regides
menores (ver setas amarelas na Figura 4.27). Possivelmente, como argumentado por Tree
etal. (2017), a origem da estrutura assimétrica na membrana polimérica pode ser causada
pela interrupcdo do processo de separacao da fase difusiva pela viscoelasticidade. Isso
ndo pode ser captado nessas simulacbes, pois os efeitos viscoeldsticos ndo foram
considerados. No entanto, deve-se enfatizar que as escalas de comprimento de simulacao
e experimental sdo muito diferentes, o que pode causar uma distor¢ao nas comparacoes.
Na verdade, essas simulagdes foram realizadas em um dominio pequeno (curto alcance),

considerando a escala das membranas poliméricas produzidas.

Os sistemas terndrios poliméricos submetidos a decomposicdo espinodal
apresentam duas morfologias: dispersa e co-continua. A morfologia dispersa geralmente
consiste em esferas ou aproximagdes razoaveis de esferas; as vezes pode ser orientada
(dominios elipsoidais). Em algumas simulacdes, pode-se observar nos estagios finais da
decomposicdo volumétrica espinodal uma morfologia particulada. Isto esta relacionado
com a concentragdo inicial de polimero: um aumento da fragdo volumétrica do polimero
no filme resulta em mudanca na morfologia de goticulas isoladas (particulas) para o
padrdo co-continuo (com as goticulas isoladas sendo formadas pela fase pobre em
polimero). Em contraste, como observado por Zhou e Powell (2006), o aumento da fracdo
volumétrica do solvente ndo causa diferenca na estrutura morfolégica, mas causa

incremento no tamanho dos microdominios ricos em polimeros. Em todos os testes, nos
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estagios finais da decomposicdo espinodal, os dominios crescem em tamanho, mas

mantém as formas, sendo aproximadamente semelhantes.

Como esperado, os distintos sistemas analisados apresentaram diferentes
velocidades de separagao de fases e morfologias. A separacdo de fase do sistema CA é
muito mais lenta que nos sistemas PVDF e PES, esse fato pode ser entendido,
principalmente, em termos de seu menor valor de yx,,. O tamanho da regidao de
imiscibilidade do sistema ternario é diretamente proporcional ao valor de xy, € xgp; um
aumento de y,, e x,, possibilita que a separacdo de fases ocorra mais rapidamente,
necessitando uma quantidade menor de ndo-solvente para que as fra¢cdes volumétricas
dos trés constituintes da solugdo polimérica estejam na regido metaestavel ou instdvel do
diagrama de fases ternario. Em contrapartida, um aumento de y,s diminui a regido de
imiscibilidade; ou seja, quanto maior a afinidade entre o ndo-solvente e o solvente (menor
Xns) Mais rapido ocorre a separacdo de fases. Dessa forma, é preciso um fluxo maior de
nado-solvente entrando na solugdo polimérica para que a separacdo de fases inicie
(ALTENA; SMOLDERS, 1982; MULDER, 1996). Como o sistema agua/DMF/PVDF
possui )y, mais alto em relacdo aos demais sistemas testados, o processo de separacao
de fases acontece mais ligeiramente, corroborando qualitativamente com as observagdes
experimentais (YOUNG et al., 1999). Os parametros de interacdo de Flory-Huggins
também influenciam a morfologia da separagao de fases. Como pode ser verificado na
Figura 4.14 (a) e (c), as regides de imiscibilidade dos sistemas agua/DMEF/PVDF e
agua/DMSO/PES possuem tamanhos e formas semelhantes, o que justifica que as
morfologias desses sistemas sejam parecidas. A morfologia obtida no teste A2
(Figura 4.20), que possui a concentragdo inicial intermediaria em relagdo aos testes C2
(Figura 4.26) e C3 (Figura 4.27), é semelhante a estes: microestruturas da fase rica em
polimero isoladas. Em compensacdo, as regides de imiscibilidade dos sistemas
agua/DMF/PVDF (Figura 4.14 (a)) e agua/acetona/CA (Figura4.14 (b)) ndo tém
tamanhos e formas parecidas. Dessa maneira, apesar dos testes A3 e B2 terem as mesmas
concentragdes iniciais, eles apresentaram morfologias distintas: padrdo co-continuo e

microestruturas isoladas, respectivamente.

4.1.4.2 Analise da Fracao Volumétrica Média de Polimero nas Fases Ricas

Uma maneira de corroborar com a andlise da evolucdo morfologica de ¢,
representada nas Figuras 4.19 a 4.27, é através da plotagem da fracdo volumétrica média
de polimero nas fases ricas (qbpf P} em funcdo do tempo. Essas plotagens sdo
apresentadas nas Figuras 4.28 a 4.30. Pela andlise dessas figuras, constata-se que o
processo de separagao de fases pode ser dividido em trés estagios: inicial, intermedidrio
e final. Durante o estdgio inicial, a fracdo volumétrica (¢pf P} permanece

aproximadamente constante, i.e., ndo hd separacdo de fases. Nessa etapa ocorre
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praticamente apenas a transferéncia de massa entre o solvente e o ndo-solvente, como
pode ser verificado na Figura4.31. No estagio seguinte, intermedidrio, a fracdo

volumétrica média das fases ricas em polimero muda rapidamente. Na etapa final,

N

(cj)pf "P) aumenta mais lentamente, tendendo assintoticamente a concentracdo de
equilibrio (as concentracdes das fases ficam préximas aos valores binodais). Como a
separacdo de fases do modelo CH ocorre muito mais rapida do que a dos modelos mDO
e TW, os tempos das simulacoes plotados nas Figuras 4.28 a 4.30 foram ajustados para
que os trés estagios do processo de separacao de fases dos modelos avaliados estivessem
nas mesmas regioes nos graficos. As curvas de todos os modelos estudados apresentaram
as mesmas inclinacdes nos estagios inicial e intermedidrio. Apenas no estagio final as
inclinag®es das curvas sao distintas. O modelo CH exibiu uma inclinacdo maior nas suas
curvas, proporcionando uma fracdo volumétrica média de polimero maior. Em relagao
aos outros dois modelos, 0 modelo TW apresentou uma separacdo de fases maior que do
modelo mDO.

Para elucidar a transferéncia de massa que ocorre entre o solvente e o ndo-solvente,
as fragdes volumétricas médias desses componentes na regido do filme polimérico foram
plotadas como uma fun¢do do tempo juntamente com a fracdo volumétrica média de
polimero nas fases ricas em polimero (Figura 4.31). No estagio inicial acontece um grande
fluxo de solvente para o banho de coagulagao e de ndo-solvente para o filme polimérico.
Essa transferéncia de massa entre esses dois componentes segue na etapa intermediaria,
mas com uma menor velocidade. No estdgio final do processo de separacao de fases, (¢;)
e (¢,) permanecem praticamente constantes, enquanto sucede o crescimento dos

microdominios ricos em polimeros.
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Figura 4.28. Fracao volumétrica média de polimero na fase rica ({(¢, JTP)) em funcdo do tempo (t)
predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste Al; (b) Teste A2; (c) Teste A3. Sistema analisado:
agua/DMF/PVDEFE. A concentracdo do banho de coagulacdo é essencialmente nao-solvente:
{¢s; dp} =10,01; 0,01}. As concentragdes da solugao polimérica sao: {¢s; ¢} = {0,2; 0,2}; (b) {¢ps; P}
={0,75; 0,2}; (c) {¢ps; ¢p} = {0,55; 0,4}. A escala superior indica o tempo de separagao de fases pelo
modelo CH.
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Figura 4.29. Fracao volumétrica média de polimero na fase rica ((¢pf "P)) em funcéo do tempo (t)
predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste B1; (b) Teste B2; (c) Teste B3. Sistema analisado:
agua/acetona/CA. A concentracdo do banho de coagulagdo é essencialmente nao-solvente:
{¢s; dp} =1{0,01; 0,01}. As concentracdes da solugao polimérica sao: {¢s; ¢} = {0,7; 0,2}; (b) {¢s; dp}
={0,55; 0,4}; (c) {¢s; dp} = {0,4; 0,4}. A escala superior indica o tempo de separacao de fases pelo

modelo CH.
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Figura 4.30. Fragdo volumétrica média de polimero na fase rica ((¢pf "P)) em funcéo do tempo (t)
predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste C1; (b) Teste C2; (c) Teste C3. Sistema analisado:
agua/DMSO/PES. A concentracdo do banho de coagulacdo é essencialmente nao-solvente:
{¢s; dp} =10,01;0,01}. As concentragdes da solucao polimérica sao: {¢ps; ¢} = {0,85; 0,1}; (b) {¢ps; ¢}
={0,775; 0,175}; (c) {¢s; ¢p} = {0,7; 0,25}. A escala superior indica o tempo de separacao de fases

pelo modelo CH.
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Figura 4.31. Fracoes volumétricas médias de solvente ({¢)s)) e ndo-solvente ({¢p,)) na regido do

filme ({¢;”)) e fracdo volumétrica média de polimero na fase rica ((¢pf "P)) em fungdo do tempo

(t) preditas pelo modelo TW para o teste A2. Sistema analisado: agua/DMF/PVDEF. A

concentracao do banho de coagulagao é essencialmente nao-solvente: {¢s; ¢,} = {0,01; 0,01}. A

concentracao da solugdo polimérica é: {¢g; ¢} ={0,75; 0,2}.
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4.1.4.3 Analise do Aspecto Morfolégico

Ao analisar os resultados proporcionados pela evolugdao morfologica de ¢,
(Figuras 4.19 a 4.27) e pela fracao volumétrica média de polimero na fase rica polimérica
na regido do filme (Figuras 4.28 a 4.30), nota-se que, no estagio final, os microdominios
gerados pelos modelos apresentam diferencas quanto ao tamanho e ao aspecto
morfolégico. Dessa forma, uma maneira de quantificar essas diferencas é calcular as
espessuras caracteristicas das microestruturas no estagio final preditas pelos modelos. A
obtencdo dessas espessuras foi realizada em um estado quase-estacionario, quando a
alteracdo da fracao volumétrica média de polimero nas fases ricas nao ultrapassa o valor
de 0,025 s1. Os resultados obtidos sdo mostrados na Tabela 4.4, estes foram confirmados
pelo teste t. No caso dos testes A3, B2 e B3, as espessuras caracteristicas mensuradas
foram da fase pobre em polimero, pois representam os microdominios isolados; enquanto
nos outros testes foi utilizada a fase rica em polimero. Embora as escalas de tempo de
simulagao sejam diferentes, as espessuras caracteristicas dos microdominios geradas pelo
modelo CH foram maiores que dos modelos mDO e TW, com excecdo dos testes B1, B2 e
B3 (sem diferencas significativas entre os valores encontrados). Os modelos mDO e TW
apresentaram resultados similares. Além disso, diferencas nas espessuras das
microestruturas devido aos diferentes valores de composicgdo inicial sdo percebidas. A
elevacdo da fracdo volumétrica inicial do polimero, mantendo a fase rica em polimero

como estrutura isolada, produziu um aumento nas espessuras caracteristicas (teste C1,
C2e C3).

Tabela 4.4. Espessuras caracteristicas médias ({/,,)) das microestruturas no estagio final (em um
estado quase-estacionario) preditas pelos modelos CH, mDO e TW.

Al A2 A3 Bl B2 B3 C1 2 C3

W e 1 12 1,05 20 20 20 2 2 2
() (um) 0114 0143 0162 0253 0267 0253 0,089 0,119 0,166
t (s) 1 1,2 105 20 20 20 2 2 2
bo (D) 0110 0136 0158 0255 0268 025 0089 0118 0,160
m
dp (%) 351 -490 -247 079 037 079 0 084 361

p-valora 0,0627* 0,0700* 0,7521* 0,8972* 0,9367* 0,8972* 0,9999* 0,6175* 0,2868*

t(s) 0,143 0,185 0,2 3,25 515 5 0,23 0,303 0,35
() (um) 0,149 0171 0224 0260 0277 0,269 0,138 0,147 0,191
dp (%) 30,7 19,6 38,3 2,77 3,75 6,32 55,1 23,5 114
p-valora  0,0002 0,0004 0,0011 0,5596* 0,4583* 0,2412* 0,0001 0,0005 0,0798

CH

a Calculado pelo teste t. O asterisco (*) indica que ndo ha diferencas significativas entre as médias pelo teste ¢t bilateral
(p > 0,05).
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4.1.4.4 Desenvolvimento das Fases

As taxas de crescimento das espessuras caracteristicas dos microdominios na fase
final foram relacionadas a Equacao 3.19. Os valores dos parametros estimados e seus
respectivos desvios padrdo percentuais (d) sao apresentados na Tabela 4.5. Nessa tabela
também estd apresentada uma andlise da qualidade do ajuste dos parametros (DRM% e
R?). Da mesma forma que na analise do aspecto morfoldgico, as espessuras caracteristicas
mensuradas nos testes A3, B2 e B3 foram da fase pobre em polimero, e nos demais testes

foi empregada a fase rica.

Tabela 4.5. Constantes (0) e expoentes (x) da lei de poténcia ({I) = dt*) relacionada ao
crescimento das espessuras caracteristicas dos microdominios geradas pelos modelos CH, mDO
e TW para o estagio final.

Al A2 A3 Bl B2 B3 C1 C2 C3

0 0232 025 0400 0201 0205 0,208 0207 0179 0,235

d (%) 2309 1444 2,746 0806 1,079 0956 0,841 0980 1,549

CH n 0225 0247 0348 0311 0177 0168 0273 0,166 0,219
d (%) 4,455 2484 3406 3264 3,776 4360 2,075 3,018 4,418

DRM% (%) 0,722 0,673 1,575 0849 0,183 0407 1,104 0,712 1,073

R? 0989 0989 0977 0984 0982 0979 0993 0,987 0,965

0 0110 0,133 0161 0,128 0,172 0,170 0,088 0,113 0,146

d (%) 0214 0,180 0611 1,879 1,739 1,242 0,051 0,145 0,613

mDO x 0075 0112 0,227 0233 0147 0153 0,021 0,054 0,117
d (%) 3,753 2,633 4,420 3,083 4,128 3,000 3,004 4266 8121

DRM% (%) 0,366 0557 2,00 0,602 0,173 0,222 0,128 0,381 0,443

R? 0977 0985 0952 0987 0977 0990 0985 0966 0,986

0 0115 0139 0169 0132 0,169 0172 0,088 0,115 0,151

d (%) 0,157 0,220 0574 2605 1,88 1,130 0,067 0,133 0,790

W n 0094 0142 0217 0,228 0,152 0,150 0,021 0,057 0,137

d (%) 2,208 2,657 4,034 4354 4332 2,784 3,994 3,536 8,942
DRM% (%) 0,300 0579 1,520 1,060 0,204 0,228 0,158 0,375 0,811
R? 0992 0987 0974 0971 0975 0991 0974 0979 0,981

Os baixos valores dos desvios padrdo percentuais da estimagdo dos parametros
0 e » da lei de poténcia (Equagao 3.19) expostos na Tabela 4.5 indicam que a estimagao
foi adequada, e os valores de DRM% e R* mostram que os ajustes foram aceitaveis.
Portanto, os valores dos parametros podem ser comparados. Os expoentes da
Equacdo 3.19 ficaram entre 0,021 e 0,348. Em geral, os expoentes sdo evidentemente
diferentes do que o previsto pela teoria LSW. Essas discrepancias com a teoria LSW nao
sdo inesperadas; esta teoria é rigorosamente valida somente em longos periodos e no

limite de uma espécie minoritaria diluida que gera goticulas esféricas (MANZANAREZ
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etal., 2017; TREE et al., 2017). Os crescimentos de microdominios dos sistemas estudados
ndo satisfazem essas condigdes, pois sao origindrios de um sistema assimétrico. As taxas
de crescimento das espessuras caracteristicas dos microdominios obtidas pelo modelo
CH foram superiores as dos modelos mDO e TW. Consequentemente, embora as escalas
de tempo de simulacdo sejam diferentes, o modelo CH causa maiores espessuras
caracteristicas, corroborando com o resultado da anédlise do aspecto morfolégico. Os
modelos mDO e TW apresentaram valores de parametros semelhantes, com excecdo dos
testes A1l e A2. Nestes testes, 0 modelo TW exibiu um valor de expoente maior. Além
disso, as diferencas nas taxas de crescimento devido a diferentes valores iniciais de
composicao sdo percebidas. O aumento da fragdo volumétrica inicial de polimero,
mantendo a fase rica em polimero como estrutura isolada, produz uma elevagdo nas taxas
de crescimento das espessuras caracteristicas dos microdominios. A tnica excegao foi nos
expoentes dos testes C1, C2 e C3 gerados pelo modelo CH, onde uma maior composicdo
inicial de polimero causou a reducdo desse expoente. Em relacdo a variacdo da fracdo
volumeétrica inicial de solvente, ndo foi observado um padrdo nas taxas de crescimento

das espessuras caracteristicas.

4.1.4.5 Consideracoes Finais da Analise Comparativa entre os Modelos

As andlises realizadas mostram que o modelo proposto gerou resultados diferentes
dos modelos presentes na literatura. O modelo CH (BARTON; MCHUGH, 1999;
SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018;
CERVELLERE et al.,, 2021; FANG et al. 2021), além de apresentar inconsisténcias
termodinamicas em sua formulagao como explicado anteriormente, prediz separacao de
fases mais rdpida e maiores espessuras caracteristicas de microdominios do que os
demais modelos. Com base nessas consideragdes, o uso desse modelo deve ser realizado
com cautela. O modelo proposto por Tree e co-autores (TREE et al., 2017) fornece
resultados adequados de separagao de fases apenas quando as concentragdes iniciais do
polimero estdao dentro da regido espinodal. Se as fragdes volumétricas iniciais estiverem
na regiao estavel, este modelo pode prever a formacdo de uma estrutura em camadas,
fato que nao é verificado nas membranas poliméricas. O modelo DO deve ser modificado
para apresentar resultados coerentes, utilizando diferentes mobilidades nas equacdes de
difusdo dos componentes. Com essa modificacdo, esse modelo apresentou resultados
praticamente iguais ao modelo proposto neste trabalho: evolucao morfolégica de ¢, e
seu aspecto basicamente idéntico; apenas, em alguns casos, uma fracdo volumétrica

média menor de polimero na fase rica.



Capitulo 5

Conclusoes e Sugestoes

5.1 Conclusoes

Uma nova abordagem das equacdes de difusdo dos componentes do modelo de
campo de fases para a formacdo de membranas poliméricas foi apresentada, com o
objetivo de simular o desenvolvimento da morfologia de membranas. A consisténcia do
modelo proposto foi verificada em termos da termodinamica do equilibrio de fases e pela
lei de conservagdo de massa: as fracdes volumétricas dos componentes foram
conservadas durante as simulacdes e as concentrac¢des de equilibrio forneceram excelente
concordédncia com o diagrama de fases ternario associado, respectivamente. Essa nova
abordagem das equacgdes de difusdo dos componentes foi comparada ao modelo de Doi-
Onuki (DO) e ao modelo classico de Cahn-Hilliard (CH). A abordagem proposta ofereceu
resultados significativamente diferentes em relacdo a esses modelos. Diferentemente do
modelo DO, a aplicagdo do modelo proposto ndo se restringiu aos valores da
concentracao inicial de polimero na regido espinodal, pois as diferentes mobilidades dos
componentes foram respeitadas nas equacdes de difusdo. Por considerar essa
particularidade, o modelo proposto nao gerou a formacdo de estruturas em camadas (i.e.,
de origem ndo-fisica) ao utilizar concentracdes iniciais da solugdo polimérica na regiao
estavel no diagrama de fases terndrio, como ocorre no caso do modelo DO. Em
comparacdo ao modelo CH, as principais diferencas observadas foram a predigdo da
separacao de fases mais lenta e menores espessuras caracteristicas dos microdominios,
pois foram consideradas a relacdo de Gibbs-Duhem e a restricdo de fragdo volumétrica
no calculo da forca motriz de difusdo, e a influéncia da fracdo volumétrica no fluxo
difusivo dos componentes. Além disso, 0 modelo proposto ndo possibilitou o fluxo de

um componente sem que este esteja presente, como no caso do modelo CH.

Através da analise de sensibilidade paramétrica e de testes adicionais foi possivel
verificar a possibilidade de simplificacdo das equagdes difusivas do modelo de campo de
fases. Essas andlises demonstraram que os parametros kg, My,s e Mg, podem ser

desconsiderados do modelo de campo de fase proposto, pois ndo foram encontradas
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diferencas significativas em termos de qualidade na modelagem da formacdo de
membranas poliméricas por NIPS. Essa simplificacdo do modelo reduz o tempo de
execugdo das simulagdes e mantém as suas principais caracteristicas: (i) a forca motriz da
difusao satisfaz a relacdo Gibbs-Duhem e a restricao da fragdo volumétrica; (ii) ndo ha
fluxo de um componente sem que esse esteja presente; (iii) as diferentes mobilidades dos
componentes sdo respeitadas nas equagdes de difusdo. Além disso, os parametros que
apresentaram as maiores influéncias pela anédlise de sensibilidade do modelo completo
foram My, Kpp, Xnp, Xns € Xsp, causando grande impacto na capacidade do modelo em
calcular a separagao de fases que ocorrem durante a formagao de membranas poliméricas
pelo processo de precipitagao por imersao. Esse resultado foi corroborado pela analise de
sensibilidade do modelo simplificado, na qual os parametros fisicos (x;; e D;) foram

examinados.

As diferentes abordagens de mobilidade mutua foram testadas, essas geraram
influéncia na capacidade preditiva do modelo proposto. O modelo de mobilidade mutua
rapido causou uma diferenca significativa nas morfologias: uma dindmica de separacao
de fases mais rapida. Em alguns casos, esse modelo formou estruturas em camadas, que

nao sao verificadas em membranas poliméricas experimentais.

Os tamanhos das células do dominio computacional e ordem de grandeza do
coeficiente de energia de gradiente do polimero causaram interferéncias nos resultados.
A determinacdo de uma relacdo entre esses dois pardmetros possibilitou simular
estruturas com dimensdes compativeis a membranas experimentais com menor esforgo
computacional. Os tamanhos dos dominios ocasionaram impacto nas morfologias ao
longo da direcdo longitudinal. Além disso, a principal diferenca entre as simulagdes
bidimensional e tridimensional foi a morfologia predita; as simula¢6es bidimensionais,

em alguns casos, ndo conseguiram prever a conectividade entre os poros.

Uma equagdo para descrever a gelificacdo e a vitrificacdo do polimero, relacionada
a mobilidade do polimero, foi proposta. As estimagdes dos parametros dessa equacao
foram realizadas a partir de dados experimentais de viscosidade de solu¢des poliméricas.
Uma andlise de sensibilidade paramétrica foi executada, possibilitando verificar a
influéncia de cada parametro nas diferentes condi¢des que as membranas poliméricas sao
formadas. Através da aplicacdo dessa equagdo na simulacdo de membranas poliméricas,
foi possivel constatar a importancia em considerar a gelificagdo e a vitrificacdo do
polimero, indicando que esses fendmenos de solidificacdo ndo podem ser desprezados

na modelagem.

As implementacdes do modelo de campo de fases para simular o crescimento de
cristais em polimeros puros e em solucdo (acoplado as equagdes de difusdo dos

componentes) foram realizadas. Um aperfeicoamento da expressdo para a barreira de
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energia instavel foi sugerido. A expressdo proposta ndo causou as incongruéncias que
outras equagdes indicadas na literatura geram. A analise de sensibilidade do modelo de
campo de fases para cristalizacdo de polimeros puros classificou os parametros conforme
as suas influéncias. Os parametros que apresentaram os maiores impactos na capacidade
do modelo em simular cristais poliméricos foram: A, W, €, K e o;,. O modelo possibilitou
a simulagao de diferentes morfologias cristalinas de polimeros puros. O acoplamento das
equagdes de difusdao dos componentes e a de cristalizagdio do polimero ocorreu
adequadamente. Uma anélise da influéncia de alguns parametros na dinamica desse
acoplamento foi realizada, demonstrando que o parametro x,, possui elevado impacto

nos resultados.

A implementacao das equagdes de Navier-Stokes no modelo proposto possibilitou
avaliar a influéncia dos fluxos convectivos dos componentes na separagao de fases.
Apesar da dificuldade em convergir algumas simulacdes e a necessidade de adicionar
um parametro artificial para diminuir essa instabilidade computacional, foi possivel
verificar a interferéncia da tensao interfacial e da viscosidade na dindmica da separacdo

de fases.

O modelo de campo de fases proposto possibilitou resultados numéricos
qualitativamente satisfatérios ao comparar a estruturas de membranas poliméricas
experimentais. As simula¢des comparativas evidenciaram a capacidade do modelo de
campo de fases proposto em predizer diferentes estruturas de membranas de polimeros
amorfos em diversas condigdes (sistemas quimicos, concentragdes iniciais no banho de
coagulacdo e na solucdo polimérica). Além disso, 0 modelo tem potencial para predizer
suficientemente as morfologias das membranas de polimeros semicristalinos. As
simulagdes também demonstraram a competéncia do modelo de campo de fases
proposto em  diferenciar as estruturas geradas pelos fenomenos de

gelificacdo/ vitrificacdo e de cristalizagao.

5.2 Sugestoes para Trabalhos Futuros

Para a continuidade do trabalho desenvolvido até o momento, algumas sugestdes

estdo listadas a seguir.

(i) Implementar e testar a viscoelasticidade do polimero.
Em um sistema dinamico com a presencga de polimero, o comportamento
viscoelastico desse material pode influenciar a morfologia da membrana.
Como algumas caracteristicas das membranas poliméricas permanecem
inexplicadas, a consideracao de efeitos elasticos pode explicar algumas das

caracteristicas das membranas (como a formagdo de macrovazios). Para
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capturar os efeitos viscoeldsticos do polimero, equagdes constitutivas
viscoelasticas podem ser incorporadas nas equagdes de Navier-Stokes.

(ii) Incorporar nas equacdes de difusao e de cristalizacdo acopladas do modelo de

campo de fases uma expressdao/parametro que impeca o desenvolvimento dos

cristais poliméricos quando a separacdo de fases liquido-liquido for

preponderante.

Como verificado em algumas simulacdes realizadas, mesmo a separacdo de
fases liquido-liquido sendo predominante, 0 modelo ndo impediu que os

cristais fossem desenvolvidos pela equagao de cristalizagao.

(iii) Determinar e estimar os parametros do modelo proposto e preparar membranas
poliméricas de sistemas terndrios especificos.
Através da preparacdo de membranas poliméricas de sistemas terndrios
especificos em diferentes condigdes e da determinagdo experimental ou
estimacdo dos pardmetros necessdrios para aplicar o modelo proposto,
pretende-se comparar quantitativamente os resultados experimentais e
numéricos. A partir desses resultados, almeja-se o melhoramento do

modelo.
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Apéndice |

Equacao de Fluxo

Neste apéndice sdo apresentados dois formalismos para justificar a forma da
equagdo de fluxo (Equagao 3.9) utilizada.

1.1 Equacao de Fluxo

Uma abordagem alternativa do fluxo de um componente pode ser realizada
definindo o fluxo como o produto de uma densidade ¢ e uma velocidade média do

componente (velocidade de deriva, vy):
J = evq (1.1)

A velocidade de deriva é definida como produto de uma for¢a motriz F, e a
mobilidade M:

M (1.2)

%11

Va =
A combinacdo das Equagdes 1.1 e 1.2 produz:
j =eM (L3)

Para um sistema com volume constante, ¢ pode ser assumido como sendo igual a
concentracgao, isto é, a fracdo volumétrica ¢; e a forca motriz é o gradiente do potencial

de difusao, F,, = V/i. Dessa forma, a seguinte expressao do fluxo é obtida:
]_’ = MgV (L4)

Outra forma para justificar o uso da Equacao 3.9 para o fluxo de difusao é através
da relagdo entre as velocidades e os fluxos massicos dos componentes. A soma da

velocidade de todos os componentes pode ser relacionada com as massas especificas dos
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componentes pela seguinte expressdao (TREE et al. 2017; YOSHIMOTO; TANIGUCHI,
2021):

n
py = z piVi (L5)
i=1

sendo que p € a massa especifica média, v € a velocidade média de massa, p; e v, sdo a

massa especifica e a velocidade do componente i, respectivamente. As equacdes de
continuidade dos componentes podem ser escritas da seguinte forma (HOPP-
HIRSCHLER; NIEKEN, 2018):

dp;
a_tl = -V(piws) (1.6)

Como a dindmica da difusdo do componente i é regida por uma lei de conservagao

de massa:

ap;
=_V-j 1.7
a combinacdo das Equacdes 1.6 e 1.7 resulta na seguinte relacdo entre a velocidade e o

fluxo difusivo do componente i:

pivi = Ji (1.8)

Dessa maneira é compreensivel que na equacao do fluxo difusivo, a mobilidade
[m>J1 s1] e o gradiente de potencial difusivo [m™ x ] m3] sejam relacionados a massa
especifica [g m?] do componente i para manter as unidades de velocidade (posicao do
componente por tempo [m s7]) e de fluxo difusivo massico (massa do componente por
area e tempo [g m~2 s1]) coerentes:

Ji = —piMy; Vi, (1.9)

vi = M;; Vi, (1.10)
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Apéndice Il

Modelo de Campo de Fases na Descricao da
Cristalizacao de Polimeros

Neste apéndice é apresentada a forma adimensional do modelo de campo de fases
na descrigao da cristalizacao de polimeros.

I1.1 Demonstracoes das Equacoes de Crescimento do
Cristal e de Calor

A equagao do campo de fases é baseada na relacdo de Gibbs-Thomson, que descreve

o efeito térmico na evolucdo da interface liquido-sélido. A equagdo de Gibbs-Thomson
pode ser expressa da seguinte forma (BAHLOUL et al., 2020):

vn

=T =T — kgrh (IL.1)
Uk

sendo que v, é a velocidade da interface, u, é o coeficiente cinético, ks é o coeficiente
Gibbs-Thomson, & ¢ o gradiente de curvatura da interface e T? é a temperatura de fusao
de equilibrio.

A velocidade da interface normal é definida por: 7 = —lz—% (ver Figura II.1).

Assume-se que P(x,t) é uma suavizagdo da fungdo Level Set. Usando a equagdo de

adveccao da funcdo Level Set, pode-se escrever:

> -
Vv, =V-n=

ox (_ 61/}/6x> _oy/ot (11.2)

ot \ vyl ) vyl
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7

sélido

Yp=1

liquido
Y=0

Figura II.1. Representacao da interface sélido-liquido.

Pela definicdo, a curvatura total da interface é escrita como:

h=V-n=

1 (V) - VIWJI] (I1.3)

— |2y —
el YT vyl

Substituindo essa expressdo para a curvatura, i, e a Equagao II.2 na Equagao II.1,

encontra-se a seguinte expressao:

oy

__ (V) - VIVyl
dat

Vol +u (TP — T) VY| (11.4)

— — 2

= vn VY| = upker IV Y-
Na equacdo de Gibbs-Thomson, TP é considerada como uma temperatura de

equilibrio, T,, que ndo evolui com o tempo. Para polimeros, o ponto de fusdo do polimero

muda conforme sua taxa de cristalizagdo. Além disso, a cristalizacdo é um processo

exotérmico, usando um sistema perfeito sem dissipagdo de calor, o cristal vai liberar sua

temperatura de fusdo. Como resultado, para polimeros, a temperatura de equilibrio T, é
igual a Tr (BAHLOUL et al., 2020).

s . . - .
No equilibrio, sendo T igual a Ty, —~ igual a zero e a energia livre local descrita pelo
potencial de duplo-pogo, a solucdo da Equagao I1.4 em estado estacionario é dada por:

Y= %[1 — tanh (é)] (IL5)

sendo que § é a espessura da interface e r é a coordenada normal para a interface.
Uma vez que a evolugdo existe somente na direcdo normal da interface, usando a

Equacao IL.5, pode-se calcular:

_¥a-v) (IL6)

d
Ww=k$ _

W) VIVl
R

A Equacdo I1.4 torna-se:

0%y YA -1 -2¢)

=== = (I1.7)
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0 1-yY)(1-2 1—
a—lf = UyKegr [V2¢ - d lp;g lp)] + uk(TfO — T) —Eb( 5 )
2 ) 1
= Ugkgr {Vzl/) - ﬁl/)(l - ) [—m (Tfo - T) + 5~ l[}]} (I1.8)

= upker {VZIIJ - %1/)(1 — ) [—m(T) + % - 1/’]}

Na Equagao I1.8, o termo uiksr tem dimensao [m? s'] e representa a difusividade
do campo de fases. Multiplicando a difusividade por 6—12, obtém-se a mobilidade A (s1),

essa também é definida como um coeficiente cinético de acordo com o modelo de Allen-
Cahn, 1/A pode ser definido como um tempo caracteristico de fixacao de atomos (ou
moléculas) na interface (BAHLOUL et al., 2020). O termo 6% pode ser considerando igual
a €2 (m?). Para generalizar a equagdo, pode-se substituir o fator 2 por W, que representa
a energia de barreira para a segunda nucleacdo. Depois dessas consideragdes, a
Equacao II1.8 torna-se:

oy

= = A{Ezvzl/} — Wyl —1) [—m(T) + % — zp]} (IL9)

Que pode ser reescrita pelo uso da derivada funcional:

9
a—‘f:/\[v-(ezw)—

3fioc] . OF
o ] _A%

Essa equagao é conhecida como equagao Allen-Cahn, sendo que a energia livre total,

(I1.10)

F, do sistema do estado liquido e cristal é definido como:

Y Y
F(l/), T) = j fcristaldv = j [flocal(lp' T) + fgrad(l/))]dv (H'll)
174 174
Com:
v 1
Froca W, T) =W [ 9= ) [-m(r) +35 — ] dy (1.12)
0
E:
1

fgrad W) = E EZ(VIIJ)Z (H'13)

Se a anisotropia da interface for considerada, a densidade de energia nao-local

(fgraa(P)) pode ser reescrita como:
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1
foraa@) = 5 €*B*(0)(Vh)® (IL.14)

sendo que B(6) é uma func¢ao do dngulo de orientacdo 6, representando a anisotropia da

interface. Dessa maneira, a Equacgao I1.10 pode ser reescrita como:

0 { ll Za(fz)ﬁz(g)l 22
— = AV [= (V)2 —————Z| + V [e2B%(6) VY]
ot 2 vy (I1.15)

1
— Wt =) [ - 5+ m(T)]}

Para um modelo bidimensional, a funcdo do angulo de orientacdo 6 pode ser

expressa como:

B(OB) =1+ ecos[q(6 — 6,)] (I1.16)

sendo que ¢ é a forca da anisotropia, g € o nimero de modo da anisotropia (controla o
numero de diregdes preferenciais de crescimento dos cristais) e 6, é a orientagdo da
esferulita em relagdo ao eixo horizontal (normalmente, considerado igual a zero). O
angulo de orientacdo 8 é definido como angulo entre a superficie normal e o eixo de
referéncia (YANG et al., 2017):

(I1.17)

@ = arctan (01/)/03/)

oY /ox

No processo de cristalizagcdo polimérica, um campo de temperatura é gerado pela
liberacao de calor latente. A seguir a determinacdo da equacao de transferéncia de calor
serd apresentada. Supondo que se tem dois estados, sélido (s) e liquido (), a entalpia de

um material em duas fases é determinada como (BAHLOUL et al., 2020):

H = lllel + lpSHS (1118)

sendo que H; (J m3) é a entalpia do material puro no estado i e y; (-) é a fracdo volumétrica
da fase i. Assume-se 1 igual a ;.
A entalpia de mudanca de estado sélido para liquido na temperatura T (K), AH,_,;,

também denominado de calor latente, pode ser expresso como segue:
AHS—)I = Hl - HS (1119)
Usando as Equagodes 11.18 e I1.19, obtém-se:

H = Hl — l/)AHS_,l = pCpT - pAHulp (1120)
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sendo que pAH, é igual a AH,_,;, AH,, (J kg™) é o calor latente de fusdo por unidade de
repeticdo do polimero, p (kg m-) é massa especifica do material e C, (] kg K1) é o calor
especifico a pressao constante.

A equacdo de transferéncia de calor pode ser escrita como:

OH -
==V Je=keVT (IL.21)

sendo que J, (J s1) é o fluxo de calor e k; (J m? s K-1) é a condutividade térmica.
Com isso, obtém-se a equacao de transferéncia de calor utilizada na modelagem do

processo de cristalizagao:

oT oY

— =yV2T + K— 11.22

ac VTG 122)
sendo que y = kTp"le_1 (m2s1) é a difusividade térmica e K = AH,, - Cp_1 (K) esta
relacionado com o calor latente liberado no processo de solidificacao (YANG et al., 2017;
BAHLOUL et al., 2020).

1.2 Forma Adimensional

Para reescrever a equacao de campo de fases na descricdo da cristalizacdo de
polimeros (Equacdo 2.55) e a equagdo de condugdo de calor (Equacdo 2.57) de formas
adimensionais, as varidveis espaciais e temporal devem ser redimensionadas como: t* =
Dt/d?, «x*=x/d, y*=y/d. A temperatura também ¢ redimensionada: T* =
(T-T.)/(T, —T.). Com as varidveis adimensionalizadas, as equagdes governantes
podem ser reformuladas de formas adimensionais das seguintes maneiras (YANG et al.,
2017, BAHLOUL et al., 2020):

oP(r, 2
VD) AWty — W — £ — 9 [B(O)7'y] 1
, 0 3 o . :
= OO B OFIOR] |
ZZ: =y VT + K* g;/i (I1.24)

sendo que os parametros adimensionais podem ser expressos das seguintes formas:

V*_(a 6) 2 € LY e K
“\oxay ) Ta¥ Tot T -1,

Para um polimero especifico, t* e d podem ser relacionados ao coeficiente de

difusdo e ao raio de giro de uma cadeia polimérica, respectivamente (YANG et al., 2017).
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1.3 Relagao entre o Parametro de Mobilidade e a
Teoria de Lauritzen e Hoffman para o Crescimento de
Cristais

O parametro de mobilidade (A) do modelo de campo de fases foi relacionado a taxa
de crescimento dos cristais da teoria de Lauritzen e Hoffman (BAHLOUL et al., 2020).
Nessa teoria, a taxa de crescimento é uma fungdo da temperatura de cristalizacao
(HOFFMAN; LAURITZEN, 1961). Um formato tipico da curva da taxa de crescimento

dos cristais versus a temperatura de cristalizacdo pode ser verificado na Figura I1.2.

»
>

Tmax

- ' > T
T T, TP

Figura II.2. Representacao da taxa de crescimento do cristal (G,) em funcdo da temperatura (T)
de acordo com a teoria de Lauritzen e Hoffman (BAHLOUL et al., 2020).

Pela Figura 1.2, pode-se notar que a taxa de crescimento méxima de cristal (G, )

ocorre em temperatura intermediaria (T, . ) entre a temperatura minima para a
cristalizagdo (T,,) e a temperatura de fusdo de equilibrio (TP) (BAHLOUL et al., 2020).
Normalmente, T, possui um valor proximo a temperatura de transicdo vitrea (T)
(HOFFMAN; LAURITZEN, 1961). Com isso, o parametro A pode ser relacionado a taxa
de crescimento de cristais (BAHLOUL et al., 2020).

1.4 Referéncias Bibliograficas

BAHLOUL, A.; DOGHR], I.; ADAM, L. An enhanced phase field model for the numerical
simulation of polymer crystallization. Polymer Crystallization, v.3, p.e10144, 2020.
https:/ /doi.org/10.1002/ pcr2.10144.

HOFFMAN, J. D.; LAURITZEN, J. I. Crystallization of bulk polymers with chain folding:
theory of growth of lamellar spherulites. Journal of Research of the National Bureau of Stand-
ards-A. Physics and Chemistry, v.65A, p.297-336, 1961.
http:/ /dx.doi.org/10.6028 /jres.065A.035.



APENDICE || - MODELO DE CAMPO DE FASES NA DESCRICAO DA CRISTALIZACAO DE POLIMEROS 323

YANG, B.; ZHANG, C.; WANG, F. A modified phase-field model for polymer crystal
growth.  Chinese  Journal — of  Chemical  Physics, v.30, p.538-546, 2017.
http:/ /dx.doi.org/10.1063 /1674-0068 / 30/ cjcp1703050.



324 NOVA ABORDAGEM PARA MODELAGEM DA FORMACAO DE MEMBRANAS POLIMERICAS




Apéndice Il

Determinacao dos Parametros de Interacao de
Flory-Huggins Usando os Parametros de
Solubilidade e Dados de Pontos de Névoa

Neste apéndice é apresentado o procedimento para determinar os parametros de
Flory-Huggins usando parametros de solubilidade e dados de pontos de névoa.

l11.1 Determinacao dos Parametros de Interacao de
Flory-Huggins Usando os Parametros de Solubilidade
111.1.1 Solubilidade de Polimeros

A solubilizagdo de um polimero em um solvente ocorre caso a variacdo de energia
de Gibbs de mistura seja negativa ou nula: AG,, < 0. A variacdo de energia de Gibbs de
mistura esta relacionada a variacdo da entalpia de mistura (AH,,) e da entropia de mistura
(AS,,) através da seguinte expressao (CANEVAROLO JR, 2010):

AG,, = AH,, — TAS,, (IIL.1)

Como as variagdes de entalpia e de entropia sdo positivas, AH,, deve ser a menor
possivel para que haja a dissolu¢do do polimero no solvente. A entalpia pode ser
estimada pela teoria da solucdo regular de Hildebrand. De acordo com a teoria da solucao
regular, AH,, (J mol!) pode ser calculada para um sistema binario ndo-solvente/solvente

e polimero da seguinte maneira:

Ay, = dicpyve (8= 8,)° i=ns (IIL.2)

sendo que §; (J1/2 m3/2) é o parametro de solubilidade do componente i e v, (m3 mol?) é

o volume molar total do sistema. Portanto, a diferenca entre os parametros de
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solubilidade dos componentes do sistema deve ser a menor possivel para que a variacao

de entalpia seja pequena. O parametro de solubilidade pode ser definido como:

2 Le | = 113

; _U_i i=n,sp (IIL.3)
sendo que E, (J mol!) é a energia de coesdo do composto. Essa energia é a necessaria para
que todas as forcas intermoleculares de um composto sélido ou liquido sejam eliminadas,
de maneira que esse composto seja totalmente vaporizado. Para substancias com baixa
massa molar, a energia coesiva pode ser relacionada a entalpia de vaporizacao (Hygyp).
Entretanto, como polimeros ndo sofrem vaporizagdo, métodos indiretos devem ser
utilizados para determinar a energia coesiva, como por exemplo, solubilizacdo de
polimeros em solventes com energia coesiva conhecida. Essa teoria consegue descrever
adequadamente a solubilizacdo de algumas solu¢des apolares, apresentando

inconsisténcias em sistemas que possuem forgas intermoleculares polares e/ou de
hidrogénio (CANEVAROLO JR, 2010).

Com base nessas incongruéncia, Hansen (2007) estendeu a teoria da solucdo regular
de Hildebrand. Conforme essa ampliacdo da teoria, as forcas intermoleculares podem ser
combinadas em trés tipos de interacdes: forcas dispersivas (§4), polares (6,) e de
hidrogénio (8,). O parametro de solubilidade total pode ser definido da seguinte

maneira:

8 = Jsdz + 68,0 + 8, (IIL.4)

Essas contribui¢des (84, §, e 8,) podem ser relacionadas como um sistema de
coordenadas tridimensional. Uma ilustragdo desse gréafico pode ser verificada na
Figura III.1. Dessa forma, o parametro de solubilidade de uma substancia é representado

como um ponto nesse gréafico.

Figura III.1. Representacdo geométrica espacial do parametro de solubilidade e do volume de
solubilidade (adaptado de CANEVAROLO JR, 2010).
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Os parametros de solubilidade do polimero podem ser considerados como
coordenadas do centro de uma esfera de raio R. Dessa forma, para que um solvente possa
solubilizar o polimero é preciso que suas coordenadas definam um ponto dentro da
esfera formada pelas coordenadas do polimero, ou seja, a distdncia entre este ponto e o

centro da esfera deve ser menor ou igual ao raio R (HANSEN, 2007):

R> \/4 (84, - 5dp)2 +(8,, - 5pp)2 + (60, — 5hp)2 (IIL5)

Se essa condicdo for satisfeita, o polimero pode ser solubilizado no solvente. A
duplicagdo da escala do eixo de dispersao, e, consequentemente, a multiplicagdo da
diferenca quadratica dos parametros de solubilidade referente as forgas de dispersao por
4, foi determinada empiricamente, possibilitando que a regido de solubilidade fosse
representada por uma esfera ao invés de um esferoidal. A determinagao do valor de R do
polimero pode ser realizada através de diversos testes de solubilidade em solventes com
parametros de solubilidade conhecidos, verificando em quais solventes o polimero é
solubilizado. Os valores dos parametros de solubilidade de Hansen de diversos solventes

e polimeros podem ser encontrados na literatura.

111.1.2 Determinacao dos Parametros de Interacao de Flory-
Huggins Usando os Parametros de Solubilidade

Os parametros de interacdo de Flory-Huggins ndo-solvente/polimero e
solvente/polimero podem ser determinados a partir dos pardmetros de solubilidade de
Hildebrand e de Hansen.

De acordo com a teoria da solucdo regular, o parametro de interacao Flory-Huggins
pode ser expresso como uma funcdo dos parametros de solubilidade de Hildebrand
(LINDVING et al., 2002):

Xip = ;;—,} (6: - 519)2 + Xs i=ns (I11.6)
sendo que ys é um termo de correcdo relativo a entropia. Em sistemas poliméricos,
normalmente, o valor de 0,34 é atribuido ao termo ys (WEI et al, 2006). Assim, para
solugdes regulares, é possivel usar essa equagdo para obter os pardmetros de interacao de
Flory-Huggins. No entanto, para solu¢des contendo compostos polares e com ligacao de
hidrogénio, a Equacao II1.6 produz resultados inadequados. Portanto, nesses casos, o uso
da teoria estendida por Hansen seria mais adequado. Os parametros de Flory-Huggins
podem ser determinados como uma funcdo dos parametros de solubilidade de Hansen
através da seguinte expressao (LINDVING et al., 2002):
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Xip = h;—; (6di - 6d,,)2 +0,25 (5pi - 5pp)2 +0,25 (5hi - 5hp)2] i=ns (IIL7)

sendo que A é um termo de correcdo sugerido por Hansen (2007). Lindving et al. (2002)

estimaram um valor de 0,6 para h, através de ajustes de dados experimentais.

Wei et al. (2006) testaram esses dois métodos de calculo dos parametros de interagao
de Flory-Huggins, através da comparacdo das curvas binodais preditas com dados
experimentais de pontos de névoa. O uso da Equacdo III.7 apresentou os melhores

resultados.

111.1.3 Determinacao dos Parametros de Interacao de Flory-
Huggins Usando Dados de Pontos de Névoa

Um dos parametros de interagdo de Flory-Huggins pode ser determinado a partir
de dados de pontos de névoa conhecendo os valores dos outros dois parametros. Xu e
Qiu (2014) determinaram y,, conhecendo x,s (dados da literatura) e y,, (medicdes de
viscosidades da solucdo polimérica), selecionando o valor que melhor ajustou a curva

binodal com os pontos de névoa.

Com base no procedimento de Xu e Qiu (2014), o valor de y,; foi estimado pelo
melhor ajuste da curva binodal a partir de dados de pontos de névoa, conhecendo os
valores de yn, e x5, (determinados como uma fungao dos parametros de solubilidade de
Hansen).

Na separacao da fase liquido-liquido, a solucao polimérica é separada em fase rica

e pobre em polimero. Com base na definigdo da curva binodal, o potencial quimico dessas

fases tem o mesmo valor:

Ap”P = Ap, PP i=mns,p (I11.8)

sendo que Ay; é a diferenca entre o potencial quimico do componente i na mistura e no
estado puro (ALTENA; SMOLDERS, 1982; YILMAZ; MCHUGH, 1986; TAN; PAN; PAN,
2008). Os sobrescritos frp e fpp referem a fase rica e pobre em polimero, respectivamente.

O potencial quimico é definido da seguinte maneira:

AGm

L

RT ~ | an, (IIL9)
nj,j:ti

sendo que n; e ¢; sdo os numeros de mols e a fracdo volumétrica do componente i,
respectivamente. R e T tém os significados usuais: constante universal dos gases e
temperatura, respectivamente. Pela teoria de Flory-Huggins, a energia de Gibbs de

mistura, com os parametros de interacao constantes, é dada pela seguinte relacéo:
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AG
_RYY"n =n,Ing, + ngIngg + nyIn @y, + Xpsn®s + Xnpnn®p + XspNsPp (II1.10)

A combinacdo das Equagdes I11.9 e II1.10 conduz as seguintes expressoes:

Au v v
R_’I? =Ing,+1— ¢, ——Ps — _nd’p + (and’s +an¢p)(¢s + d’p)
Us Yp (II1.11)
, .
- Xsp v_:¢s¢p
Aus Us Us Us
=Ings+1— s —— P — _qbp + (an_qbn +Xsp¢p) (d)n + ¢p)
RT Vn o Yp bn (II1.12)
Vg '
— X —
np v, ¢n¢p
Au v v v v
—P = lnq.’)p +1-— ¢p - _p¢1 - _pd)s + ()(np_pd)n +Xsp_p¢s) (d)n + d)s)
RT Un Us Un Us (I11.13)

Up
— Xns d)n d)s
Un

Para calcular a curva binodal, a seguinte fun¢do objetiva foi minimizada com o
método dos minimos quadrados (TAN; PAN; PAN, 2008):

S = Z S (111.14)
sendo que:
Sp = (Aup’™ — Ap,/PP) /RT (I11.15a)
Ss = v (Aps”"? — A 'PP) JusRT (IIL.15b)
Sy = vu(Auy”"? — Apy,"PP) /v, RT (II1.15¢)

O método de minimos quadrados nao linear foi utilizado para estimar a curva
binodal. O algoritmo Isqnonlin do software Matlab® (MATLAB, 2012) foi empregado.

111.1.4 Determinacao dos Parametros de Interacao de Flory-
Huggins dos Sistemas Agua/TFA/PET e Agua/[TFA+DCM]/PET
Os valores dos parametros de solubilidade de Hansen extraidos da literatura estao

apresentados na Tabela III.1. Esses parametros de solubilidade foram utilizados para

calcular y,, e x5, pela Equagdo IIL.7. O valor de 0,6 para & foi usado, como sugerido por
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Lindving et al. (2002). Os valores dos parametros de interacdo de Flory-Huggins

estimados estdo expostos na Tabela II1.2.

Tabela II1.1. Parametros de solubilidade de Hansena.

Composto o 8y On Unidade
Agua 15,5 16,0 7,2 MPal/2
PET 18,2 6,4 42,3 MPal/2
TFA 15,6 99 11,6 MPal/2
TFA+DCMP 16,9 8,2 8,9 MPal/2
a Cadore (2019);

bProporcdes volumétricas iguais.

Tabela II1.2. Parametros de intera¢do de Flory-Huggins.

Compostos Simbolo Valor Unidade
Agua/PET Xnp 1,5211 -
TFA/PET Xsp 0,2888 -
TFA+DCMa/PET Xsp 0,0648 -
Agua/TFA Xns 0 -
Agua/TFA+DCMa Xns -0,38 -

aProporgdes volumétricas iguais.

Aparentemente, os valores de y,, e x5, calculados pela Equacdo IIL7 foram
coerentes. O parametro x,, possui um valor maior que y,,, demonstrando a menor
compatibilidade entre o PET e a 4gua (ndo-solvente). Uma comparagao entre os valores
dos parametros de interagdo solvente/polimero pode ser realizada. O menor valor do
parametro de interacdo [TFA+DCM]/PET em relacao a TFA/PET esta de acordo com a
teoria de Flory-Huggins, que afirma que um solvente com um menor volume molar
penetra com mais facilidade nas macromoléculas (aumenta o nimero de combinagdes
entre as moléculas do sistema). Os volumes molares dos solventes TFA e DCM puros sdo
74,2 x 10¢ e 63,6 x 10 m3 mol, respectivamente.

Os valores de y,s foram estimados pelo melhor ajuste da curva binodal a partir de
dados de pontos de névoa extraidos da literatura, com os valores de x,, e x5 ja
conhecidos. Os valores de parametros de interagdo de nao-solvente/solvente calculados
estdo exibidos na Tabela III.2. Acredita-se que os valores de y,s; determinados pela
metodologia proposta sdo satisfatorios. Uma andlise dos valores dos parametros de
interagdo nao-solvente/obtidos, as propriedades fisico-quimicas dos solventes e as
observacOes experimentais feitas por Cadore (2019) pode ser realizada. Os valores de
log Kow dos solventes sdo significativemente distintos: -2,1 e 1,3 para o TFA e DCM,
respectivamente (CADORE, 2019). Essa propriedade é um coeficiente de particao (n-

octanol-dgua) que esté relacionado a hidrofobicidade de um solvente. O valor mais alto
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de logKow do DCM indica que esse é menos miscivel em 4dgua do que o TFA. Desse

modo, o valor absoluto maior de y,s de dgua/[TFA+DCM] em relacdo a interacdo

agua/TFA esta adequado.

Os diagramas de fases terndrios com as curvas binodais calculadas pela teoria de
Flory-Huggins com os pardmetros de interaces estimados estdo apresentados na
Figurall.2. Pode-se verificar que as curvas binodais calculadas ajustaram
satisfatoriamente os pontos de névoa. Portanto, as estimacdes dos parametros de

interacdo de Flory-Huggins podem ser consideradas adequadas.

PET PET
—— Binodal calculada

@ Pontos de nuvem experimentais

Agua E T SR D ) = TEA Agua SRR GRS
(@) (b)
Figura IIL.2. Diagramas de fases terndrios para os sistemas quimicos (a) 4gua/TFA/PET e
(b) agua/[TFA+DCM]/PET (TFA e DCM em proporgdes volumétricas iguais). Curvas binodais
calculadas pela teoria de Flory-Huggins com os pardmetros de intera¢des estimados. Os pontos

de névoa foram obtidos da literatura (CADORE, 2019).

TFA+DCM
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Apéndice IV

Resultados das Predicoes de Densidade de
Energia Local pela Expressao Proposta

Neste apéndice sao apresentados os resultados estatisticos detalhados das predigdes
de densidade de energia local (fiycq: (¥, T)) pela expressdao proposta (Equacao 3.14). Esses
resultados estao expostos nas Tabelas IV.1 a IV.3.

Tabela IV.1. Resultados estatisticos das predicdes de barreira de energia instavel do iPS pela
expressao proposta (Equagao 3.14) (continua).

T, Tr T DAM (-) R2 p-valora
453 494 453 2,81 x 108 0,9995 0,8533
453 494 463 1,40 x 100 0,9999 0,9623
453 494 473 4,51 x 108 0,9988 0,7395
453 494 484 6,48 x 1013 0,9999 0,9985
453 494 494 5,14 x 10-3% 0,9999 0,9999
463 497,5 463 1,28 x 108 0,9998 0,9005
463 497,5 471 7,27 x 109 0,9998 0,9146
463 497,5 480 7,44 x 108 0,9980 0,6654
463 497,5 490 9,09 x 10-10 0,9999 0,9387
463 497,5 497,5 1,80 x 103 0,9999 0,9999
468 499 468 4,55 x 108 0,9991 0,8123
468 499 476 1,79 x 10-11 0,9999 0,9956
468 499 484 3,16 x 108 0,9991 0,7701
468 499 492 6,10 x 100 0,9999 0,8431
468 499 499 4,19 x 10-3% 0,9999 0,9999
473 500,75 473 3,41 x 108 0,9994 0,8369
473 500,75 480 8,91 x 10-10 0,9999 0,9694
473 500,75 487 4,21 x 108 0,9989 0,7383
473 500,75 494 1,85 x 10-10 0,9999 0,9733
473 500,75 500,75 1,88 x 10 0,9999 0,9999

333
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Tabela IV.1. (continuacdo) Resultados estatisticos das predi¢des de densidade de energia local
do iPS pela expressdao proposta (Equagao 3.14).

T, Tf T DAM (-) R? p-valora
478 502,5 478 2,18 x 108 0,9996 0,8690
478 502,5 484 3,92 x 10° 0,9999 0,9360
478 502,5 490 5,75 x 108 0,9984 0,7005
478 502,5 496 4,36 x 10 0,9999 0,8761
478 502,5 502,5 1,12 x 104 0,9999 0,9999
483 504 483 9,11 x 108 0,9982 0,7344
483 504 488 1,07 x 108 0,9997 0,8940
483 504 493 6,02 x 10 0,9998 0,9014
483 504 499 1,24 x 108 0,9988 0,7778
483 504 504 4,78 x 103 0,9999 0,9999

Tabela IV.2. Resultados estatisticos das predicdes de densidade de energia local do PET pela
expressao proposta (Equagao 3.14) (continua).

T, Tr T DAM (-) R2 p-valora
400 484,77 400 1,50 x 107 0,9999 0,8547
400 484,77 421 1,83 x 107 0,9999 0,8857
400 484,77 442 4,35 x 108 0,9999 0,8510
400 484,77 463 5,90 x 107 0,9995 0,8444
400 484,77 484,77 4,44 x 10-3% 0,9999 0,8391
425 497,07 425 1,18 x 107 0,9999 0,8832
425 497,07 448 1,18 x 107 0,9999 0,8525
425 497,07 460 3,03 x 108 0,9999 0,8951
425 497,07 478 5,87 x 107 0,9995 0,8860
425 497,07 497,07 9,47 x 1021 0,9999 0,9856
462,5 515,52 462,5 1,52 x 107 0,9999 0,8827
462,5 515,52 476 1,85 x 107 0,9999 0,9108
462,5 515,52 489 5,98 x 108 0,9999 0,9943
462,5 515,52 503 5,73 x 107 0,9996 0,2220
462,5 515,52 515,52 8,10 x 10 0,9999 0,9817
487,5 527,83 487,5 1,49 x 107 0,9999 0,9917
487,5 527,83 480 1,88 x 107 0,9999 0,9100
4875 527,83 487 3,84 x 108 0,9999 0,7569
487,5 527,83 494 6,19 x 107 0,9996 0,9445
487,5 527,83 527,83 1,55 x 10-% 0,9999 0,8901

525 546,28 525 1,28 x 107 0,9999 0,9812

525 546,28 530 1,71 x 107 0,9999 0,8733

525 546,28 535 3,74 x 108 0,9999 0,9648

525 546,28 540 5,81 x 107 0,9996 0,3749

525 546,28 546,28 1,44 x 100 0,9999 0,9999
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Tabela IV.2. (continuacdo) Resultados estatisticos das predi¢des de densidade de energia local
do PET pela expressao proposta (Equagao 3.14).

T, Ty T DAM (-) R2 p-valor2
525 546,28 525 1,28 x 107 0,9999 0,9812
525 546,28 530 1,71 x 107 0,9999 0,8733
525 546,28 535 3,74 x 108 0,9999 0,9648
525 546,28 540 5,81 x 107 0,9996 0,3749
525 546,28 546,28 1,44 x 10-20 0,9999 0,9999
550 558,58 550 4,83 x 108 0,9999 0,9675
550 558,58 552 9,74 x 108 0,9999 0,9230
550 558,58 554 9,80 x 108 0,9999 0,9040
550 558,58 556 6,21 x 107 0,9985 0,3222
550 558,58 558,58 1,20 x 10-20 0,9999 0,9999

Tabela IV.3. Resultados estatisticos das predi¢des de densidade de energia local do PVDF pela
expressao proposta (Equagao 3.14) (continua).

T, Ty T DAM (-) R? p-valora
300 377 300 1,48 x 107 0,9999 0,9791
300 377 320 3,07 x 109 0,9999 0,9948
300 377 340 1,73 x 107 0,9999 0,6388
300 377 357 4,40 x 107 0,9997 0,1321
300 377 377 6,92 x 10-21 0,9999 0,9999
320 387 320 5,48 x 108 0,9999 0,9310
320 387 335 5,17 x 108 0,9999 0,9240
320 387 354 2,27 x 107 0,9999 0,5859
320 387 372 5,45 x 107 0,9996 0,0817
320 387 387 5,18 x 1035 0,9999 0,9856
340 397 340 1,63 x 107 0,9999 0,9999
340 397 355 1,61 x 107 0,9999 0,8171
340 397 369 3,24 x 107 0,9998 0,7830
340 397 382 5,96 x 107 0,9995 0,4868
340 397 397 2,70 x 10-20 0,9999 0,1019
353 405 353 1,66 x 107 0,9999 0,9999
353 405 365 1,50 x 107 0,9999 0,8307
353 405 379 8,78 x 108 0,9999 0,8205
353 405 393 5,47 x 107 0,9996 0,8652
353 405 405 7,56 x 1035 0,9999 0,1571
373 415 373 7,12 x 108 0,9999 0,9999
373 415 383 5,95 x 10-8 0,9999 0,9331
373 415 394 1,75 x 107 0,9999 0,7580
373 415 405 6,22 x 107 0,9995 0,1486

373 415 415 1,14 x 1020 0,9999 0,9999
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Tabela IV.3. (continuacdo) Resultados estatisticos das predigdes de densidade de energia local
do PVDF pela expressao proposta (Equacao 3.14).

T, Tf T DAM (-) R? p-valora
430 445 430 8,15 x 107 0,9992 0,4550
430 445 433 7,74 x 107 0,9991 0,4163
430 445 436 5,39 x 107 0,9994 0,5019
430 445 442 6,05 x 107 0,9980 0,2570

430 445 445 1,99 x 10-0 0,9999 0,9999




