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Resumo 

A modelagem numérica da formação de membranas poliméricas via precipitação por 

imersão tem importância 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 características 

pertinentes: (i) termodinamicamente consistente, por satisfazer a relação de Gibbs-

Duhem e a restrição da fração volumétrica no cálculo da força motriz de difusão; (ii) uso 

de uma equação de fluxo difusivo que inclui a sua dependência com a fração volumétrica 

dos componentes; (iii) emprego de uma equação proposta para descrever os fenômenos 

de gelificação e vitrificação do polímero; (iv) utilização de uma equação para representar 

a cristalização do polímero. Além disso, os fluxos convectivos dos componentes foram 

examinados na modelagem através das equações de Navier-Stokes. A implementação 

desse modelo foi baseada no método de volumes finitos (FVM), utilizando uma biblioteca 

de código aberto, OpenFOAM. Para avaliar o modelo proposto, diversas análises foram 

realizadas: (i) comparação aos modelos de Doi-Onuki (DO) e de Cahn-Hilliard (CH); 

(ii) sensibilidade aos seus parâmetros; (iii) simplificação das equações difusivas; 

(iv) influência dos modelos de mobilidade mútua; (v) efeito do domínio computacional; 

(vi) comportamento dos fenômenos de gelificação e de vitrificação; (vii) aspectos da 

cristalização de polímeros; (viii) impactos dos fluxos convectivos dos componentes; 

(ix) comparação a estruturas de membranas experimentais. Através dessas análises, as 

seguintes conclusões podem ser destacadas: (i) o modelo proposto não 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 equações de difusão, não 

causando a formação de estruturas em camadas (i.e., de origem não-física), 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 simplificação do modelo reduz 

o tempo de execução das simulações e mantém as suas principais características; (v) o 

parâmetro de interação entre o não-solvente e o polímero tem o maior impacto nas 

morfologias obtidas; (vi) as diferentes abordagens de mobilidade mútua geram 

influência na capacidade preditiva do modelo proposto; (vi) as condições do domínio 

computacional e ordem de grandeza do coeficiente de energia de gradiente do polímero 
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causam interferências nos resultados; (vii) a gelificação e a vitrificação do polímero 

devem ser consideradas, pois influenciam significativamente nas estruturas preditas; 

(viii) o modelo proposto tem a capacidade de simular diferentes morfologias cristalinas; 

(ix) foi possível acoplar adequadamente as equações de difusão dos componentes e de 

cristalização do polímero; (x) os fluxos convectivos dos componentes influenciam a 

dinâmica de separação de fases; (xi) os resultados numéricos apresentaram boa 

concordância com as estruturas das membranas poliméricas experimentais. 

Palavras-chave: membranas poliméricas, evolução morfológica, processo de precipitação 

por imersão, separação de fases, modelo de campo de fases
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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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Capítulo 1 

Introdução 

1.1 Motivação 

Nos últimos anos, membranas poliméricas têm sido amplamente utilizadas para 

uma variedade de aplicações industriais, como microfiltração, ultrafiltração, osmose 

inversa e separação de gases. Cada aplicação necessita de requisitos específicos sobre a 

estrutura da membrana. Em geral, as membranas poliméricas podem ser formadas por 

processos de separação de fases gerados por uma condição de instabilidade 

termodinâmica de uma solução polimérica inicialmente homogênea. Essa instabilidade 

pode ser produzida por perturbações na temperatura (e.g., resfriamento) ou na 

composição (e.g., evaporação do solvente ou introdução de um não-solvente). Dessa 

forma, de modo a minimizar a energia da mistura, a separação de fases (formação de 

duas fases de composições diferentes) ocorrerá quando se atingir um estado 

termodinamicamente instável (MULDER, 1996). 

As membranas poliméricas são produzidas principalmente por inversão de fases 

via precipitação por imersão, por se tratar de uma técnica relativamente simples. Neste 

processo, uma solução polimérica inicialmente homogênea é espalhada em um suporte, 

formando um filme de espessura uniforme, que é transformado em uma estrutura sólida 

através da imersão em um banho de não-solvente (non-solvent induced phase separation – 

NIPS). O solvente difunde-se no banho de coagulação, enquanto o não-solvente se 

difunde na solução polimérica. Após um determinado período, a troca de solvente e não-

solvente torna a solução termodinamicamente instável, causando a separação de fases. 

Essa instabilidade gera a separação da solução em duas fases: uma com maior e outra 

com menor concentração de polímero. A fase concentrada, denominada fase rica, 

solidifica logo após (ou quase simultaneamente) à separação de fases formando a 

membrana (matriz sólida). O processo de solidificação da fase rica pode ocorrer por 

cristalização, gelificação ou vitrificação. A fase com baixa concentração de polímero, 

designada fase pobre, gerará os poros da membrana quando esta for removida do banho 
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de coagulação (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996). Como a morfologia da 

membrana varia significativamente conforme as propriedades dos componentes do 

sistema e das condições do processo, uma compreensão da dinâmica do processo de 

formação da membrana polimérica é essencial para prever e controlar o desenvolvimento 

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

A primeira descrição teórica de transferência de massa entre o filme polimérico e o 

banho de coagulação foi proposta por Cohen et al. (1979). O modelo propõe que o 

potencial químico é a força motriz para o processo, relacionando o fluxo através de 

equações fenomenológicas. 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 aperfeiçoaram alguns 

aspectos do modelo de Cohen et al. (1979). Entretanto, a capacidade de extrair 

informações sobre a microestrutura da membrana desses modelos é limitada, devido ao 

fato deles não tratarem diretamente o processo de separação de fases. Esses modelos 

assumem que o perfil de composição no filme polimérico, antes de iniciada a 

precipitação, explicaria completamente as morfologias obtidas. No entanto, para 

esclarecer e prever as estruturas das membranas é necessário compreender os fenômenos 

envolvidos na separação de fases.  

Com esse intuito, mais recentemente, alguns pesquisadores voltaram sua atenção 

para um tratamento explícito do processo de separação de fases por uma grande 

variedade de métodos. O modelo de campo de fases (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; 

CAHN, 1961) tem recebido uma especial atenção dos pesquisadores nos últimos 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; TANIGUCHI, 2021), pois é uma excelente opção 

para simular sistemas de separação de fases. 

O método de campo de fases baseia-se na ideia de que as interfaces na 

microestrutura são difusas e podem ser representadas por um ou mais parâmetros de 

ordem que variam suavemente (e.g., concentração). Esse modelo apresenta as seguintes 

vantagens: (i) descreve sistemas não homogêneos sem a necessidade de resolver elevados 

graus de liberdade, como em métodos baseados em simulação de partículas; (ii) não 

necessita acompanhar explicitamente as interfaces das fases como em métodos 

multifásicos convencionais, o que exige definir condições de limite e derivar equações de 

evolução para cada interface; (iii) incorpora implicitamente a física baseada em curvatura 

e manipula a criação, destruição e fusão de interfaces, fenômenos que são difíceis de 

capturar em um método multifásico convencional; (iv) não gera anisotropia numérica 

(i.e., de origem não-física) no sistema, como no método de Lattice-Boltzmann, que pode 



1. INTRODUÇÃO                                                                                                                                                                                                       3 

 

predizer uma morfologia com orientação não-física na direção diagonal; (v) captura o 

comportamento que ocorre longe das interfaces. Em relação à modelagem de formação 

de membranas poliméricas por inversão de fases via precipitação por imersão, o método 

de campo de fases apresenta as seguintes vantagens em relação aos demais modelos: 

(i) um conjunto de equações pode modelar a difusão inicial e a separação de fases; (ii) não 

pressupõe que o polímero tenha que permanecer na solução polimérica, pois a barreira 

de energia e a baixa mobilidade do polímero automaticamente proíbem o polímero de 

entrar no banho de coagulação; (iii) não há suposição das concentrações ou potenciais 

químicos na interface da solução de polímero e do banho de coagulação, enquanto a 

maioria dos modelos anteriores precisam especificar a condição nessa interface; (iv) é 

facilmente estendido a três dimensões. 

Há na literatura duas formulações do modelo de campo de fases desenvolvidas para 

a modelagem do processo de formação de membranas poliméricas por NIPS: o modelo 

clássico 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 (DOI; ONUKI, 1992) expandido para multicomponentes por Tree et al. 

(2017), e utilizado no trabalho de Garcia et al. (2020). Apesar de suas inquestionáveis 

contribuições e características excepcionais em relação à simulação da separação de fases, 

esses modelos levam a resultados diferentes e ainda não fornecem uma elucidação física 

definitiva da complexidade e diversidade morfológica das membranas poliméricas. 

Uma deficiência importante dessas formulações é que elas assumem a derivada 

variacional da energia de Helmholtz em relação à fração volumétrica (δ𝐹 δ𝜙𝑖⁄ ) como a 

força motriz da difusão. Isto é incorreto para um sistema multicomponente, que deve 

obedecer à restrição de fração volumétrica e a relação de Gibbs-Duhem (que afirma que 

quando os componentes são restritos, seus potenciais químicos também são limitados) 

(NAUMAN; HE, 1994; 2001; COGSWELL; CARTER, 2011). A forma correta da força 

motriz do processo difusivo será discutida no Capítulo 3. 

Além disso, apenas Garcia et al. (2020) e Cervellere et al. (2021) incluíram na 

modelagem a etapa de solidificação do polímero, restringindo-se, no entanto, à 

solidificação causada pela transição vítrea do polímero. Os fenômenos de solidificação 

da membrana por gelificação e cristalização ainda não 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 separação 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 

características distintas dessa nova abordagem são: (i) consistência termodinâmica, que 

satisfaz a relação de Gibbs-Duhem e a restrição da fração volumétrica; (ii) uma 

abordagem mais apropriada da equação do fluxo difusivo; e (iii) adição de uma equação 

para retratar a cristalização de polímeros. Além disso, uma expressão para descrever os 

fenômenos de gelificação e vitrificação do polímero foi acoplada ao modelo de campo de 

fases proposto. Após o desenvolvimento e implementação do modelo, estabeleceram-se 

seguintes objetivos específicos relacionados à validação deste: (i) avaliar a consistência 

do modelo proposto pela lei de conservação de massa e Termodinâmica; (ii) comparar 

suas predições com as obtidas com os modelos de Doi-Onuki (DO) e de Cahn-Hiliard 

(CH) por decomposição espinodal de uma solução polimérica na presença de uma 

interface com um banho de não-solvente; (iii) analisar a sensibilidade da predição da 

separação de fases aos parâmetros das equações difusivas utilizadas, a fim de enfatizar a 

capacidade preditiva do modelo e verificar a possibilidade de simplificá-lo; (iv) avaliar a 

influência dos modelos de mobilidade mútua; (v) analisar o efeito do domínio 

computacional; (vi) implementar e testar modelos para os mecanismos de solidificação 

(gelificação, vitrificação e cristalização), bem como avaliar a sensibilidade aos seus 

parâmetros; (vii) avaliar a influência dos fluxos convectivos, através da implementação 

das equações Navier-Stokes; (viii) comparar morfologias preditas pelo modelo com 

aquelas de membranas obtidas experimentalmente. Dessa maneira, baseado nas análises 

utilizadas, pretende-se constatar as principais características do modelo de campo de 

fases proposto, permitindo indicar se é apropriado para modelar a formação de 

membranas poliméricas por NIPS. 

1.3 Estrutura do Trabalho 

Este trabalho é dividido em cinco capítulos. Neste Capítulo foi apresentada a 

motivação e os objetivos do presente trabalho. 

Para contextualizar o assunto abordado, no Capítulo 2 é exposta uma ampla revisão 

sobre o processo de formação de membranas poliméricas por NIPS e as principais teorias 

empregadas na modelagem desse processo. 

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

na descrição da formação de membranas poliméricas pelo método de precipitação por 
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imersão. Além disso, neste capítulo são exibidas as metodologias utilizadas na 

implementação dos modelos, análise de sensibilidade, estimação de parâmetros, 

avaliação dos modelos no processo de separação de fases, implementação dos fenômenos 

de solidificação (gelificação, vitrificação e cristalização) de polímeros, comparação com 

membranas poliméricas obtidas experimentalmente e comparação estatística de 

resultados. 

Os resultados e discussão sobre o assunto proposto são relatados no Capítulo 4 e as 

conclusões e as sugestões para estudos futuros estão apresentadas no Capítulo 5. 
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Capítulo 2 

Fundamentos Teóricos e Revisão Bibliográfica 

Neste capítulo são apresentadas informações sobre os processos de formação de 

membranas poliméricas, os mecanismos de separação de fases, as características 

morfológicas das membranas, e uma revisão bibliográfica sobre os principais modelos 

empregados para modelar o processo de formação de membranas poliméricas pelo 

método de precipitação por imersão. 

2.1 Processos de Formação de Membranas Poliméricas 

As membranas poliméricas são amplamente utilizadas em uma variedade de 

aplicações industriais para promover a separação de elementos de uma corrente de 

alimentação. No sentido mais geral, uma membrana é uma barreira seletiva, que restringe 

total ou parcialmente o transporte de um ou vários componentes químicos de uma 

maneira bastante específica (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 

(isotrópicas) ou assimétricas. As membranas são consideradas simétricas quando 

apresentam as mesmas características morfológicas ao longo da seção transversal, e 

assimétricas, se houver variação morfológica nessa seção. As membranas assimétricas se 

caracterizam, normalmente, por possuírem uma região superior extremamente fina, 

denominada de pele, suportada em uma estrutura porosa. As membranas também são 

classificadas em relação ao material que a compõem: integrais, se forem constituídas por 

um único material, ou compostas, caso contrário (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

Essas diferentes classificações são esquematizadas na Figura 2.1. 
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Membranas simétricas 
Porosa Porosa Densa 

   

Membranas assimétricas 
Densa (integral) Porosa Densa (composta) 

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

Em relação à construção das membranas, podem ser dispostas em módulos e 

produzidas sob duas formas geométricas: planas ou cilíndricas. Os módulos planos 

podem ser do tipo em espiral ou placa/quadro e os módulos cilíndricos podem ser 

capilares, com fibras ocas ou tubulares.  

Há diversas maneiras de preparar membranas poliméricas, como sinterização, 

estiramento, gravação e inversão de fases. A morfologia final das membranas varia 

muito, dependendo das propriedades dos materiais e das condições do processo. A 

maioria das membranas é produzida pelo processo de inversão de fases, por ser um 

processo relativamente simples e permitir extensa modificação morfológica a partir de 

alterações realizadas nos parâmetros empregados durante a preparação das membranas 

(VAN DE WITTE et al., 1996; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

2.1.1 Processo de Inversão de Fases 

As membranas poliméricas produzidas pelo processo de inversão de fases são 

geradas devido a uma instabilidade termodinâmica, que pode ser causada por mudanças 

na concentração ou na temperatura da solução, como ilustrado na Figura 2.2. Essa 

instabilidade gera a separação da solução em duas fases: uma rica e outra pobre em 

polímero. A fase rica em polímero forma a matriz sólida da membrana, enquanto a outra 

originará os poros (NUNES; PEINEMANN, 2006). 

 
Figura 2.2. Técnicas de indução de separação de fases em sistemas poliméricos (adaptada de 
AMBROSI, 2012). 
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Dentre as diferentes técnicas de preparo de membranas por inversão de fases, 

destacam-se: precipitação por reação química, precipitação térmica (TIPS - thermal-

induced phase separation), precipitação por evaporação controlada de solvente, 

precipitação na presença de vapores de não-solvente e precipitação por imersão (NIPS - 

non-solvent-induced phase separation) (MULDER, 1996). 

Na técnica de precipitação por reação química, a solução polimérica é submetida a 

uma reação, a qual ocasionará a separação de fases. Uma solução polimérica formada por 

um monômero e um polímero ou outro monômero é inicialmente homogênea, mas 

quando ocorre a polimerização de um dos monômeros, o sistema torna-se instável. Esse 

método é normalmente empregado nos processos de cobrimento de membranas 

compostas. A polimerização in-situ e a polimerização iniciada por plasma são as 

principais técnicas desse tipo de processo de inversão de fases (KIM et al., 1995; 

OYANGUREN et al., 1996; SWIER; VAN MELE, 1999). 

No processo de inversão de fases via precipitação térmica, a separação de fases 

ocorre através da diminuição da solubilidade do polímero no solvente por variação da 

temperatura da solução polimérica. Geralmente, a solução é preparada em temperaturas 

elevadas, tornando-se supersaturada em temperaturas mais baixas. O grau de 

supersaturação e a taxa de resfriamento utilizada influenciam na morfologia final da 

membrana resultante. Por esse processo pode-se obter membranas anisotrópicas com 

pele densa ou microporosas isotrópicas (MULDER, 1996; HABERT; BORGES; 

NOBREGA, 2006). 

O método de precipitação por evaporação controlada de solvente utiliza uma 

solução polimérica contendo um solvente volátil e um não-solvente menos volátil. É 

essencial que o solvente seja mais volátil que o não-solvente, de forma que a evaporação 

preferencial do solvente provoque aumento nas concentrações de polímero e não-

solvente, criando condições necessárias para que a precipitação ocorra. Essa técnica 

permite condições favoráveis à formação de membranas anisotrópicas com pele densa 

(MULDER, 1996; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

Na técnica de precipitação na presença de vapores de não-solvente, a solução 

polimérica é exposta a vapores de não-solvente. Desta forma tem-se a difusão de não-

solvente na solução até que a precipitação ocorra. Normalmente esse método proporciona 

a formação de membranas microporosas isotrópicas (MULDER, 1996; HABERT; 

BORGES; NOBREGA, 2006). 

As membranas poliméricas são produzidas principalmente pelo método de 

inversão de fases via precipitação por imersão, a qual envolve diversos fenômenos que 

induzem  a  precipitação  do  polímero.  Devido  a  sua  relevância  e  ser  o  objetivo  dessa
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pesquisa modelá-lo, o processo de inversão de fases via precipitação por imersão será 

descrito mais detalhadamente na próxima seção. 

2.1.1.1 Inversão de Fases por Precipitação por Imersão 

O processo de inversão de fases por precipitação por imersão consiste, 

primeiramente, no espalhamento de um fino filme de solução polimérica sobre um 

suporte. Opcionalmente, o filme pode ser exposto ao ar ambiente. Em seguida, o filme 

polimérico é imerso em um banho de não-solvente (também denominado banho de 

precipitação ou coagulação). Posteriormente, o solvente residual presente na matriz 

polimérica é removido e a membrana obtida é mantida em uma solução conservante ou 

seca de forma controlada (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). Essa sequência de 

etapas está resumida na Figura 2.3. 

Figura 2.3. Sequência de etapas envolvidas na formação de membranas por imersão em banho de 
não-solvente (adaptada de HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

A solução empregada é formada por um polímero e um solvente, que possuem 

compatibilidade. Além desses dois componentes, pode haver a presença de uma terceira 

substância. Essa pode ser um não-solvente, um co-solvente, um segundo polímero, ou 

um aditivo, dependendo da finalidade que se deseja alcançar. 

A elaboração do filme polimérico é realizada pelo espalhamento da solução sobre 

um suporte apropriado. A espessura desse filme pode variar de 50 a 500 µm. Os suportes 

podem ser placas de vidro, plásticas, metálicas ou de tecido não tecido. 

O filme polimérico pode ser exposto ao ar ambiente por um determinado período, 

depois da sua formação. Essa etapa, dependendo da volatilidade do solvente utilizado, 

pode ser dispensável. Entretanto, essa etapa pode ser fator determinante para a obtenção 

da camada seletiva da membrana polimérica. Nessa etapa, ocorre a transferência de 

massa entre o solvente e a água do ar ambiente (umidade), como representado na 

Figura 2.4. A água nesse caso é o não-solvente. O processo de evaporação preferencial do 

solvente volátil durante a exposição ao ambiente causa um aumento na concentração de 

polímero nas camadas superficiais. Essa ação acarreta, por consequência, uma 

distribuição assimétrica de polímero ao longo da seção transversal do filme. O tempo de 

exposição pode ser controlado em função da densidade da camada seletiva que se deseja. 
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A umidade do ar pode afetar as propriedades da membrana obtida. A água do ar 

ambiente pode ser absorvida pelo filme polimérico. Essa absorção aproxima as camadas 

superficiais da separação de fases líquido-líquido, ocasionando a formação de camadas 

seletivas porosas (YOUNG et al., 2000). 

 
Figura 2.4. Representação esquemática do processo de transferência de massa durante a 
exposição ao ambiente do filme polimérico, onde 𝐽𝑆 é o fluxo de solvente e 𝐽Á𝐺𝑈𝐴 é o fluxo de água 
presente no ar ambiente (adaptada de CARVALHO, 2005; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

Na próxima etapa, o filme polimérico é imerso em um banho de precipitação, que é 

constituído de um não-solvente para o polímero ou de uma mistura de solvente e não-

solvente. Nessa etapa, sempre ocorre a transferência de massa entre a solução do banho 

de precipitação e a solução polimérica, sendo que a força motriz é a diferença de potencial 

químico entre os componentes do banho e da solução. Assim, um fluxo de solvente para 

o banho e um fluxo de não-solvente para o filme polimérico será constituído, como 

representado na Figura 2.5. Nesse processo, a interface entre o filme e o banho é móvel, e 

a composição do filme é função do tempo e da posição. 

 
Figura 2.5. Representação esquemática do processo de transferência de massa entre o filme 
polimérico e o banho de precipitação, onde 𝐽𝑆 é o fluxo de solvente e 𝐽𝑁𝑆 é o fluxo de não-solvente 
(adaptada de MULDER, 1996; CARVALHO, 2005; HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

O fluxo de solvente é, geralmente, maior do que o fluxo de não-solvente, 

ocasionando uma elevação gradativa da concentração do polímero na interface 

filme/banho. Isso, consequentemente, causa uma diminuição na transferência de massa, 

possibilitando o desenvolvimento de efeitos viscosos que podem impedir a separação de 

fases líquido-líquido. Neste caso, a membrana polimérica é formada pela separação de 

fases sólido-líquido, ou seja, por fenômenos de solidificação como gelificação, 

cristalização e/ou vitrificação. Dessa maneira, uma membrana densa poderá ser 
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formada. Essas membranas, que possuem “poros” com diâmetro menores que 10 Å, 

normalmente, são empregadas nos processos de nanofiltração, osmose inversa, 

permeação de gases e pervaporação (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

Em alguns casos, a presença de não-solvente no filme polimérico pode promover 

uma imediata separação de fases líquido-líquido, que se inicia nas camadas interfaciais, 

se propagando em direção ao suporte. A fase pobre em polímero pode crescer até que 

haja a solidificação da fase rica, produzindo membranas porosas. Essas membranas, que 

possuem poros com diâmetro entre 10 e 105 Å, são aplicadas, principalmente, em 

processos de microfiltração e ultrafiltração (HABERT; BORGES; NOBREGA, 2006). 

Por fim, as últimas etapas do método de precipitação por imersão são a lavagem e 

a secagem da membrana formada. Na etapa de lavagem, utiliza-se um não-solvente para 

a remoção do solvente residual; o não-solvente mais utilizado comercialmente é a água, 

devido ao seu baixo custo. No entanto, durante o processo de secagem pode ocorrer 

colapso dos poros das membranas em função da elevada tensão superficial da água. 

Dessa forma, é necessária uma troca de não-solvente com tensões superficiais 

decrescentes, antes da secagem ao ambiente (CARVALHO, 2005). 

A técnica de precipitação por imersão pode ser utilizada em conjunto com outros 

métodos de inversão de fases como a precipitação por evaporação controlada de solvente 

e por precipitação na presença de vapores de não-solvente (YOUNG et al., 2000). Essas 

combinações de técnicas possibilitam alterar a magnitude do fluxo do solvente, 

ocasionando mudança do mecanismo de separação de fases. Desse modo, permite que a 

morfologia da membrana seja modificada. 

2.2 Mecanismos de Separação de Fases 

A formação das membranas poliméricas pode ocorrer pelos mecanismos de 

separação de fases líquido-líquido e/ou sólido-líquido. No processo de inversão de fases, 

a combinação entre os diferentes fenômenos de transição de fases é possível. As 

combinações mais relevantes no preparo de membranas através de um sistema ternário 

são as que envolvem o processo de separação de fases líquido-líquido com os fenômenos 

de solidificação da matriz polimérica (VAN DE WITTE et al., 1996). 

Para o processo de inversão de fases via precipitação por imersão, é possível esboçar 

um diagrama de fases ternário constituído por polímero, solvente e não-solvente. Para 

cada temperatura, esses diagramas descrevem estados de equilíbrio termodinâmico, 

refletindo as condições nas quais o sistema está em fase homogênea ou em fases distintas. 

Na Figura 2.6 está apresentado um diagrama de fases ternário característico. Nesse 

diagrama estão representadas as regiões onde ocorrem os diferentes mecanismos de 

separação de fases e como estas fases se separam em cada mecanismo. 
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Nesse diagrama, a linha binodal delimita a região estável (miscibilidade total) da 

região metaestável (miscibilidade parcial). As linhas de amarração (tieline) conectam 

pontos na curva binodal que estão em equilíbrio, em que as substâncias da mistura têm 

o mesmo potencial químico; um ponto final da linha de amarração é rico (PR – polymer-

rich phase) e o outro é pobre (PP – polymer-poor phase) em polímero. A linha espinodal 

separa a região de miscibilidade parcial (metaestável) e a região instável. O ponto crítico 

(CP – critical point) é a intersecção entre as linhas binodal e espinodal, que representa o 

local onde as composições das duas fases em equilíbrio são iguais.  

 
Figura 2.6. Representação de um diagrama de fases do sistema ternário não-solvente/solven-
te/polímero, onde CP é o ponto crítico, PP é a fase pobre em polímero, e PR é a fase rica em 
polímero (adaptada de NOGUEIRA, 2012). 

2.2.1 Separação de Fases Líquido-Líquido 

A separação de fases líquido-líquido em uma solução polimérica pode acontecer de 

duas maneiras distintas dependendo da faixa de temperatura ou de composição no 

diagrama de fases. Se ocorrer na região espinodal, a separação de fases acontece por 

decomposição espinodal (SD - spinodal decomposition). Caso aconteça entre as linhas 

binodal e espinodal, a separação de fases ocorre pelo mecanismo de nucleação 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 Nucleação e Crescimento 

O mecanismo de nucleação e crescimento ocorre quando uma solução polimérica 

homogênea sofre uma perturbação, que causa o ingresso lento da solução na região entre 

as linhas binodal e espinodal. 

A energia de ativação gerada pela perturbação no sistema permite que os primeiros 

núcleos sejam formados. Após essa etapa, haverá transferência de massa entre os núcleos 
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e a solução circundante, devido a diferenças de potencial químico entre as fases, com isso 

há o aumento do diâmetro dos núcleos. Esse crescimento dos núcleos acontece sem que 

a sua composição seja modificada. O crescimento dos núcleos acontece até que estes se 

toquem e coalesçam, ou até que seu crescimento seja interrompido por causa da 

solidificação do polímero (MULDER, 1996; NUNES, INOUE, 1996; VAN DE WITTE et 

al., 1996; SCHUMACHER et al., 2001). 

No mecanismo de nucleação e crescimento existem duas possibilidades: 

(i) nucleação da fase rica em polímero, ou; (ii) nucleação da fase pobre em polímero. A 

maneira que o processo NG ocorrerá é função da concentração inicial do polímero na 

solução em relação ao ponto crítico. No caso de concentrações de polímero mais altas que 

a do ponto crítico, ocorre a nucleação da fase pobre em polímero, enquanto para 

concentrações inferiores acontece a nucleação da fase rica em polímero. A concentração 

polimérica crítica, normalmente, é de 1 a 5% em massa. Como, comumente, os processos 

de formação de membranas utilizam soluções com concentrações de polímeros maiores 

que 10%, a separação de fases ocorre via nucleação e crescimento da fase pobre em 

polímero (NOGUEIRA, 2012). 

2.2.1.2 Decomposição Espinodal 

O mecanismo de decomposição espinodal ocorre quando uma solução polimérica 

homogênea sofre uma perturbação severa que permite que a solução entre direto na 

região espinodal, passando rapidamente pela região metaestável, não deixando que os 

núcleos sejam formados. Esse mecanismo também pode ocorrer por um processo mais 

lento quando a solução polimérica cruza a região metaestável perto do ponto crítico. A 

solução torna-se instável com mínimas flutuações na concentração e separa-se 

espontaneamente (por difusão das moléculas) em regiões interligadas de maiores e 

menores concentrações de polímeros. 

No primeiro momento, o mecanismo de separação de fases via decomposição 

espinodal é diferente daquele por nucleação e crescimento. No mecanismo NG, o 

crescimento dos domínios ocorre a uma taxa constante. Já o mecanismo SD deve ser 

tratado como um problema de difusão, no qual se observam três estágios de separação: 

inicial, intermediário e tardio (final). A morfologia observada no estágio inicial é de duas 

fases contínuas entrelaçadas. Nas etapas seguintes, pode evoluir por coalescência ou 

amadurecimento de Ostwald para uma morfologia do tipo matriz/domínios dispersos, 

mas com uma forte ligação entre os domínios (NUNES, INOUE, 1996; VAN DE WITTE 

et al., 1996; SCHUMACHER et al., 2001). 

A morfologia final das membranas formadas pelo mecanismo de decomposição 

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

fase diluída, há pouca interconectividade entre os poros (células fechadas). 

2.2.2 Processo de Solidificação 

O processo de separação líquido-líquido pode evoluir até que efeitos do processo 

de solidificação da fase rica em polímero comecem a predominar. Esse fenômeno de 

solidificação pode ocorrer por cristalização, gelificação ou vitrificação.  

O processo de solidificação pode ocorrer se a temperatura da solução estiver abaixo 

da temperatura de fusão ou de transição vítrea do polímero semicristalino ou amorfo, 

respectivamente (MULDER, 1996). 

2.2.2.1 Cristalização 

Os polímeros semicristalinos, constituídos de regiões cristalinas (segmentos de 

cadeias com certo grau de ordenação) em meio a regiões amorfas (segmentos de cadeias 

desorganizados), podem ser submetidos ao processo de transição cristalina 

(cristalização). A morfologia típica de um polímero semicristalino é mostrada 

esquematicamente na Figura 2.7. Essa transição de fase não depende somente das 

condições termodinâmicas do sistema, mas também da dinâmica de transferência de 

massa e de mobilidade molecular, pois as moléculas de polímero precisam de certo tempo 

para se ordenar, devido ao seu tempo de relaxação (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et 

al., 1996). 

 
Figura 2.7. Representação esquemática da morfologia de um polímero semicristalino (adaptada 
de MULDER, 1996). 

A concentração de polímero na solução é um parâmetro de fundamental 

importância. Em soluções muito diluídas as cadeias poliméricas podem formar cristais 

individuais do tipo lamelar, soluções com concentrações médias podem formar 

estruturas lamelares, enquanto em soluções concentradas ocorrem morfologias mais 

complexas, como a formação de dendritos e esferulitos (MULDER, 1996; VAN DE WITTE 

et al., 1996). Essa relação da concentração de polímero com estrutura resultante da 

membrana formada pode ser verificada na Figura 2.8. 



16                                  NOVA ABORDAGEM PARA MODELAGEM DA FORMAÇÃO DE MEMBRANAS POLIMÉRICAS 

 

 
Figura 2.8. Representação do diagrama de fases de equilíbrio para a transição sólido-líquido. 
Morfologias de polímeros obtidas por cristalização (precipitação) de uma solução. Concentrações 
muito baixas de polímero: cristais individuais; concentrações baixas/moderadas: lamelas; 
concentrações altas: esferulitos (adaptada de VAN DE WITTE et al., 1996). 

Como o processo de formação de membranas por inversão de fases é um processo 

rápido, apenas polímeros que são capazes de cristalização rápida podem exibir uma 

quantidade apreciável de cristalinidade (e.g., polietileno, polipropileno, poliamidas 

alifáticas) (MULDER, 1996). 

2.2.2.2 Transição Vítrea 

A transição vítrea para o polímero amorfo (ou em regiões amorfas de polímero 

semicristalino) em solução pode ser definida como o processo de solidificação que 

acontece pela redução drástica da mobilidade das cadeias poliméricas. Dessa forma, este 

fenômeno é caracterizado pelo aumento da viscosidade do sistema. A solução polimérica 

pode vitrificar-se por um resfriamento brusco ou pela saída do solvente (por evaporação 

ou pela incorporação de não-solvente). Esse processo apenas ocorre se a temperatura da 

solução polimérica for menor que a temperatura de transição vítrea do polímero 

(MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996). 

2.2.2.3 Gelificação 

A gelificação é representada pela formação de uma rede tridimensional, originada 

a partir de interações físico-químicas entre os segmentos da cadeia polimérica e os 

componentes de baixa massa molar (MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996). Vários 

tipos de interações intermoleculares podem induzir a formação de géis: interações 

iônicas, ligações de hidrogênio, interações dipolares, interações hidrofóbicas e ligações 

entre as moléculas de solvente (VAN DE WITTE et al., 1996). Da mesma maneira que o 

processo de vitrificação, a gelificação também é caracterizada pelo aumento gradual da 

viscosidade até que o ponto em que polímero perde a capacidade de fluir (MULDER, 

1996). 
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A gelificação não é propriamente um processo de separação de fases, pois pode 

ocorrer em sistemas homogêneos que consistem apenas de polímero e solvente. Alguns 

polímeros empregados na preparação de membranas exibem comportamento de 

gelificação, como por exemplo: acetato de celulose, poli(óxido de fenileno), 

poliacrilonitrila, polimetilmetacrilato, poli(cloreto de vinila) e poli(álcool vinílico).  

O fenômeno físico da gelificação pode ocorrer por vários mecanismos, dependendo 

do tipo do polímero, do solvente ou da mistura solvente/não-solvente utilizados. No 

caso de polímeros semicristalinos, a gelificação é frequentemente iniciada pela formação 

de micro cristais, que podem se conectar a várias cadeias poliméricas formando uma 

estrutura tridimensional. 

Os polímeros amorfos também podem se solidificar via gelificação. A diferenciação 

entre os fenômenos de gelificação e de transição vítrea pode ser realizada através da 

análise de dados viscoelásticos em função de medidas de frequência, temperatura e 

composição da solução (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 separação de fases: dispersa ou co-contínua. A morfologia dispersa se 

distingue por apresentar uma das fases dispersa na outra, geralmente, em forma de 

esferas, podendo estas exibir orientações elipsoidais. A morfologia co-contínua é 

caracterizada pelas duas fases apresentarem formas contínuas e entrelaçadas (ZHOU; 

POWELL, 2006). 

As membranas podem apresentar em sua estrutura macrovazios (ou macroporos), 

que são 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 termodinâmicos. A presença de macroporos nas 

membranas tem vantagens e desvantagens. Os macrovazios tornam as membranas mais 

frágeis, pela susceptibilidade à compactação e/ou colapso da estrutura, limitando a 

aplicação em processos de alta pressão, como osmose inversa. Por outro lado, a presença 

de macroporos pode ser adequada para membranas de ultrafiltração (GUILLEN et al., 

2011). A presença de macrovazios na estrutura das membranas poliméricas geralmente 

ocorre em sistemas que são formados por separação de fases instantânea (MULDER, 

1996; MOHSENPOUR et al., 2016). A espessura do filme polimérico influencia a formação 

de macroporos: há uma espessura mínima, dependendo dos componentes do sistema, 

em que o desenvolvimento de macrovazios é possível (VOGRIN et al., 2002; LI et al., 2004; 

WIDJOJO; CHUNG, 2006; ZHOU et al., 2008; AZARI et al., 2010; TIAN et al., 2014; HUNG 

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

interface é a posição de iniciação. O aumento da concentração de polímero pode 

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

Alguns mecanismos para a formação de macrovazios têm sido propostos por 

diferentes autores. As primeiras abordagens se baseavam em fenômenos na interface 

entre o filme polimérico e o banho de não-solvente. Matz (1972) e Frommer e Lancet 

(1972) sugeriram que a instabilidade interfacial causada por um gradiente de tensão 

superficial pode ser responsável pela iniciação de macrovazios. Strathman et al. (1975) 

propuseram que a taxa de precipitação determina a estrutura de macrovazios; em uma 

separação de fases instantânea, a fina camada superficial pode sofrer rupturas, que são 

responsáveis pela iniciação dos macrovazios. Broens et al. (1980) sugeriram que alguns 

poros da camada densa superior podem colapsar, possibilitando que ocorra difusão 

preferencial do solvente e do não-solvente para o interior desses poros, aumentando os 

seus tamanhos. Ray et al. (1985) postularam que um elevado gradiente de concentração 

próximo à interface, devido à transferência de massa entre o banho de coagulação e a 

solução polimérica, gera fluxos convectivos que possibilitam a formação de macrovazios. 

Krare et al. (2002) propuseram que o mecanismo de convecção soluto-capilar1, que 

consiste na difusão e no efeito Marangoni2 gerada por gradientes de tensão superficial, 

pode ser o responsável pela geração de macroporos na estrutura da membrana 

polimérica. Prakash et al. (2008) propuseram que os macroporos são formados devido à 

ruptura da rede da matriz polimérica, quando o polímero solidificado não suporta a 

tensão de tração a qual é submetido devido à perda de solvente para os macrovazios que 

estão se desenvolvendo. 

A maioria dos mecanismos de formação dos macrovazios que se baseia nas 

variações da tensão interfaciais emprega o efeito Marangoni para explicá-los. Entretanto, 

como salientado por Smolders et al. (1992), a alta viscosidade da solução polimérica 

impossibilita a ocorrência do efeito Marangoni. As observações experimentais de Kosma 

e Beltsios (2012) corroboram com essa suposição. Smolders et al. (1992) também relataram 

que o encolhimento da estrutura devido à solidificação do polímero ou o fenômeno de 

colapso do filme polimérico não podem ser descartados como as forças motrizes para a 

formação dos macroporos, mas não encontraram evidências empíricas para a ocorrência 

de macrovazios por causa desses fenômenos. Além disso, as propostas que se baseiam 

em fenômenos na interface não explicam a presença de macrovazios distantes da 

 

 
1 Gradiente da tensão superficial é impulsionado pela variação de concentração. 

2 Caracteriza-se pela transferência de massa na região interfacial devido a gradientes de tensão 
superficial. 
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interface entre o banho de não-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 separação de fases instantânea possibilita o surgimento de núcleos na fase pobre de 

polímero que podem crescer pelo fluxo de solvente da solução polimérica circundante. 

Essa abordagem divide o desenvolvimento dos macrovazios em duas etapas: nucleação 

e crescimento. Os núcleos (poros) são formados na fase pobre em polímero quando a 

composição permanece estável por um período de tempo. O crescimento ocorre pela 

difusão do solvente dos poros da solução polimérica periférica. As macromoléculas 

sofrem modificação em suas conformações pelo aumento da presença de não-solvente, 

tornando-se mais expandida, expulsando as moléculas de solvente. O crescimento do 

poro continuará enquanto não ocorrer a solidificação do polímero. McKelvey e Koros 

(1996) estenderam esse mecanismo para explicar o desenvolvimento de macrovazios de 

dimensões que ocupam toda a seção transversal da membrana. Entretanto, esses 

mecanismos consideram que a separação de fases da solução polimérica ocorre por 

nucleação e crescimento (NG), apesar da estrutura da membrana polimérica decorrente 

ser frequentemente bicontínua, que geralmente é esperado que resulte de um processo 

de separação de fases através de decomposição espinodal (KOSMA; BELTSIOS, 2012). 

Para tentar resolver essa limitação dos mecanismos propostos por Smolders et al. (1992) 

e McKelvey e Koros (1996), Hung et al. (2016) propuseram que a possibilidade de 

iniciação dos macroporos é uma competição entre o tempo de relaxamento das 

macromoléculas e o tempo para iniciar a separação de fases, independente do mecanismo 

pelo qual essa separação ocorra. Se a separação de fases ocorrer antes do relaxamento das 

macromoléculas, impossibilita o desenvolvimento dos macrovazios.  

A configuração de equilíbrio da membrana polimérica consiste em duas fases 

conectadas por uma única interface. A decomposição espinodal de um sistema ternário 

(polímero, solvente e não-solvente) não gera uma configuração de equilíbrio. Em vez 

disso, fornece estruturas de não-equilíbrio que continuam a evoluir com o tempo. Porém 

nos estágios finais da decomposição espinodal, as concentrações das fases se aproximam 

das concentrações binodais (equilíbrio) e as distâncias interfaciais se tornam constantes. 

Nessa etapa da decomposição espinodal, os domínios das fases crescem em tamanho, 

mas conservam as formas adquiridas no estágio intermediário (NAUMAN; HE, 2001). O 

desenvolvimento das fases nesse estágio mais tardio do processo de separação de fases 

pode ser relacionado à coalescência ou ao amadurecimento de Ostwald (Ostwald 

ripening). 

O processo de coalescência resulta da colisão entre dois ou mais domínios devido 

ao movimento browniano. Esse fenômeno pode ser dividido em quatro etapas: 

(i) abordagem dos domínios; (ii) remoção da fase contínua entre os domínios; 
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(iii) ruptura do restante da fase contínua; (iv) evolução do domínio formado (FORTELNÝ 

et al., 1999; CHENG; NAUMAN, 2004). 

O fenômeno de amadurecimento de Ostwald consiste na difusão dos domínios 

dispersos menores através da fase contínua em direção aos domínios maiores, 

minimizando a área interfacial para que se atinja um sistema de maior estabilidade 

termodinâmica, o que acarreta o aumento do tamanho das fases dispersas. Os centros de 

gravidade dos domínios são estacionários, embora o processo de difusão possa ocasionar 

o desaparecimento dos domínios menores (FORTELNÝ et al., 1999; CHENG; NAUMAN, 

2004). 

O crescimento do tamanho médio dos domínios para ambos os fenômenos pode ser 

ajustado de acordo com a lei da potência: 

𝑑𝑡 ∝ 𝑡𝜘  (2.1) 

sendo que 𝑑𝑡 é o tamanho médio do domínio, 𝑡 é o tempo e 𝜘 é o 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 potência para o estágio final seja igual a 1/3. Entretanto, diferentes 

valores para esse expoente são relatados na literatura. A teoria LSW é válida apenas para 

longos tempos, no caso de um dos componentes estar diluído na solução e sua estrutura 

crescer de forma esférica (NAUMAN; HE, 2001; TREE et al., 2017). 

2.4 Modelos Matemáticos para o Processo de 

Precipitação por Imersão 

Existe um grande interesse no desenvolvimento de modelos matemáticos para 

predizer a estrutura morfológica das membranas e aplicá-los à prática industrial. No caso 

da separação de fases induzida por não-solvente, os modelos baseiam-se em transferência 

de massa relativa ao processo de permuta entre solvente e não-solvente, bem como de 

interações termodinâmicas 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 matemáticos 

unidimensionais (1D) baseados em conceitos cinéticos e termodinâmicos, na tentativa de 

fornecer uma análise quantitativa do processo de inversão de fases. 

Alguns modelos iniciais da transferência de massa eram centrados principalmente 

na etapa de evaporação (ANDERSON; ULLMAN, 1973; CASTELLARI; OTTANI, 1981; 

ATAKA; SASAKI, 1982; KRANTZ et al., 1986). Estes modelos assumiam que as 

características finais da membrana eram determinadas por esta etapa. A estrutura básica 

de todos os modelos de evaporação é semelhante. A fração volumétrica de solvente no 

filme é determinada pela solução de uma equação de difusão unidimensional em estado-

instável, depois de especificar as condições iniciais e de contorno no filme. Entretanto, 

isso não explica a formação de membranas assimétricas de sistemas com solventes não-

voláteis ou quando a etapa de evaporação não ocorre (REUVERS et al., 1987a). Apesar 

disso, é importante considerar a etapa de evaporação na modelagem do processo de 

inversão de fases via precipitação por imersão, pois influencia a morfologia final da 

membrana (YOUNG et al, 2000). 

A primeira descrição teórica de transferência de massa entre o filme polimérico e o 

banho precipitante foi descrita por Cohen et al. (1979). O modelo propõe que o potencial 

químico é a força motriz para o processo, relacionando o fluxo através de equações 

fenomenológicas. Este modelo negligencia a transferência de massa no banho de 

coagulação e assume que a concentração de superfície do não-solvente no banho é 

constante durante todo o processo de coagulação. Entretanto, a transferência de massa 

no lado do banho pode ter uma forte influência sobre a estrutura da membrana (YILMAZ; 

MCHUGH, 1986a). Além disso, os resultados de seus cálculos são incorretos, 

principalmente devido à suposição de estado estacionário (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 aperfeiçoaram 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 influências na formação da estrutura da membrana, tanto a camada de topo e 

a subcamada, ocorrem durante a etapa de imersão. Eles simplificaram uma equação de 

difusão ternária tridimensional através de um modelo de difusão pseudo-binária 

unidimensional, negligenciando o movimento macroscópico das moléculas do polímero. 

Esse modelo contabiliza os efeitos das condições de contorno da superfície na formação 

da membrana assimétrica. Através da utilização de condições iniciais e de contorno 

adequadas, este modelo é capaz de projetar, no diagrama de fases ternário, os perfis de 

concentração de solvente e não-solvente do filme, determinando as condições sob as 

quais o perfil entra na região instável. Estes perfis de concentração ternária 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 equações de transferência de massa não somente para a solução do 

filme, mas também para o banho de não-solvente. Além disso, Reuvers et al. (1987a; 

1987b) apresentaram um método para a estimação do conjunto completo dos coeficientes 

fenomenológicos ternários. Entretanto, os seus resultados apresentam limitações, pois 

admitem que a espessura do filme polimérico seja infinita e consideram composição 

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 separação de fase ocorre sempre que o caminho de transferência de 

massa atravessa a curva binodal e atinge a região metaestável. Ao impor o caminho de 

transferência de massa no diagrama de fases ternário, este modelo calculou o tempo de 

precipitação, 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 evaporação do processo de inversão de fases por precipitação por imersão. 

Radovanovic et al. (1992a; 1992b) demonstraram que a solução da equação da 

difusão no banho de não-solvente feita por Reuvers et al. (1987a; 1987b) possui erros, e 

propuseram uma versão modificada. 

Cheng et al. (1994) desenvolveram um modelo que incorpora as características 

essenciais das abordagens de Cohen et al. (1979), Reuvers et al. (1987a; 1987b) e Tsay e 

McHugh (1990). A principal diferença dessa formulação foi a inclusão da contribuição da 

convecção no banho de não-solvente. Além disso, estenderam os cálculos de perfis de 

composição depois da linha binodal, usando a suposição de que neste primeiro momento 

de separação de fases a composição do filme não muda. Esta suposição parece ser 

razoável na condição que a separação de fases ocorre via mecanismo de nucleação e 

crescimento. Entretanto, esta hipótese, conforme Kim et al. (2001), pode não ser aplicada 

para o caso da decomposição espinodal, pois neste processo de separação de fases ocorre 

a flutuação da concentração local do filme. 

Fernandes et al. (2001) apresentaram um modelo matemático simples, usando a 

equação de difusão de Fick para descrever o processo de precipitação por imersão. 

Apesar da utilização de um método computacional avançado, esse modelo é 

excessivamente simplificado, uma vez que omite os efeitos de acoplamento de difusão e 

assume uma solução ideal. 
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Kim et al. (2001) empregaram o modelo proposto por Cheng et al. (1994), 

eliminando o pressuposto de equilíbrio na interface. Essa modificação possibilita que 

ocorra decomposição espinodal. 

Saxena e Caneba (2002) desenvolveram um modelo de campo de fases 

unidimensional com base na equação de Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; 

CAHN, 1961), incorporando a teoria de Flory-Huggins para descrever a densidade de 

energia homogênea (ALTENA; SMOLDERS, 1982; YILMAZ; MCHUGH, 1986b; GEDDE, 

2013). Assim, simularam a separação de fases por decomposição espinodal. 

Lee et al. (2010) propuseram um modelo de transferência de massa que incorpora a 

convecção induzida por diferenças de massas específicas. A contribuição convectiva para 

o fluxo dos componentes pode surgir durante o processo de imersão devido a mudanças 

de massas específicas locais associadas com os gradientes de concentração criados pela 

transferência de massa. 

Khansary et al. (2017) apresentaram um modelo termocinético, incorporando o 

modelo de solução regular compressível (RUZETTE; MAYES, 2001) para determinar a 

energia de Gibbs. Nesse modelo, a composição na interface móvel é considerada variável 

e a solução polimérica não é tida como homogênea (diferentes equações governantes são 

resolvidas para as fases rica e pobre em polímero). 

Ahmad et al. (2020) desenvolveram um modelo resolvendo um problema de 

transporte de fronteira móvel, considerando o comportamento de difusão em estado 

pseudo-estacionário, concentração variável de não-solvente no banho de coagulação e 

encolhimento da membrana polimérica. Para isso, as seguintes suposições foram 

empregadas: (i) solução polimérica homogênea; (ii) encolhimento da membrana 

polimérica ocorre ao longo de apenas uma direção; e (iii) volume constante do banho de 

coagulação. 

A capacidade de extrair informações sobre a microestrutura da membrana desses 

modelos unidimensionais é limitada, devido ao fato deles não tratarem diretamente o 

processo de separação de fases. Esses modelos assumem que o perfil de composição no 

filme polimérico, antes de iniciada a precipitação, explicaria completamente as 

morfologias obtidas. No entanto, para esclarecer e prever as estruturas das membranas é 

necessário compreender os fatores envolvidos na separação de fases. 

Nos últimos anos, um tratamento explícito do processo de separação de fases está 

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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simulação de partículas (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 

formação de membranas assimétricas. Os autores realizam simulações 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 anisotrópico, o que causa uma morfologia final com tendência 

na direção diagonal. Além disso, o método de Lattice-Boltzmann requer uma estrutura 

regular, o que o torna difícil de aplicar no domínio de simulação irregular. Vale ressaltar 

que a extensão dessa metodologia para a análise tridimensional (3D) não é simples, pois 

não há rede regular que poderia produzir resultados isotrópicos. 

Na literatura existem modelos que aplicam a simulação molecular no processo de 

inversão de fases utilizando o método de Monte Carlo (TERMONIA, 1994, 1995; KOOLS, 

1998; HE et al., 2011; LIU et al., 2013), de dinâmica 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 interação entre os 

componentes do sistema. Entretanto, há a necessidade de resolver elevados graus de 

liberdade para representar as moléculas. Outra desvantagem é que o processo simulado 

não 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 atenção dos pesquisadores nos últimos 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 opção para simular sistemas de separação de 

fases. O método de campo de fases baseia-se na ideia de que as interfaces na 

microestrutura são difusas e podem ser representadas por um ou mais parâmetros de 

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

As duas formulações do modelo de campo de fases para formação de membranas 

por inversão de fases via precipitação por imersão existentes na literatura são 

apresentadas detalhadamente nas próximas seções. São elas: (i) o modelo clássico 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 simulações 

bidimensionais da separação de fases no processo de inversão de fases usando o modelo 

de campo de fases de Cahn-Hilliard. Observaram que há uma diminuição significativa 

na dinâmica de formação da estrutura da membrana à medida que a concentração do 

polímero aumenta. Entretanto, as simulações foram realizadas com as concentrações 

iniciais dos componentes na região espinodal do diagrama de fases ternário e sem a 

presença do banho de coagulação. 

Zhou e Powell (2006) realizaram simulações de campo de fases com a presença do 

banho de coagulação, possibilitando a análise da transferência de massa entre o banho e 

a solução polimérica. O modelo clássico de Cahn-Hilliard foi utilizado. Simulações 

tridimensionais foram efetuadas e as estruturas geradas foram comparadas 

qualitativamente com membranas experimentais do sistema água/DMF/PVDF. Além 

disso, avaliaram os efeitos hidrodinâmicos e da concentração inicial dos componentes 

nas morfologias das membranas. 

Tree et al. (2017) estenderam o modelo de Doi-Onuki (1992) para 

multicomponentes. Simulações bidimensionais e tridimensionais foram realizadas para 

analisarem a influência dos fluxos de Marangoni (TREE et al., 2018) e da transferência de 

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

Hopp-Hirschler e Nieken (2018) conduziram simulações bidimensionais com uma 

frente de precipitação móvel imposta e sob diferentes composições iniciais, empregando 

o modelo de Cahn-Hilliard. Estruturas dispersas, co-contínuas e em camadas foram 

obtidas. 

Garcia et al. (2020) propuseram uma equação para a transição vítrea do polímero. 

Essa equação foi acoplada ao modelo de Doi-Onuki, vinculando a mobilidade do 

monômero à viscosidade do sistema. 

Cervellere et al. (2021) realizaram simulações do sistema ternário água/NMP/PES 

com diferentes composições de solução polimérica e de banho de coagulação, e as 

compararam com membranas experimentais. As simulações foram efetuadas com o 

modelo de Cahn-Hilliard, com as seguintes modificações: (i) estabelecida uma relação 

entre as mobilidades dos componentes com as suas frações volumétricas, através do 

modelo de Phillies; (ii) utilizado um valor mais alto para o parâmetro 𝑝𝑝, com isso as 

dimensões das estruturas simuladas foram equivalentes as experimentais, e; (iii) 

estabelecido um valor máximo para 𝜙𝑝, para retratar a transição vítrea do polímero. 

Apesar de obterem bons resultados qualitativos, Cervellere et al. (2021) simplificaram o 

sistema como se fosse composto por dois componentes, negligenciando interações entre 

diferentes constituintes; e ignoraram a transferência de massa entre o solvente e o não-

solvente, ao desconsiderar o banho de coagulação. 
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Fang et al. (2021; 2022; 2023) simularam estruturas bidimensionais de membranas 

de PVDF e as compararam com morfologias experimentais. Simulações sem (FANG et 

al., 2021) e com efeito hidrodinâmico (FANG et al., 2022) para diferentes composições de 

solução polimérica e de banho de coagulação usando diferentes solventes (DMSO, DMAc 

e DMF) foram realizadas, empregando a água como não-solvente. A influência da 

temperatura do banho de coagulação na morfologia do sistema água/DMF/PVDF 

também foi avaliada (FANG et al., 2023). Em todos os trabalhos, o modelo clássico de 

Cahn-Hilliard e um domínio de simulação reduzido (menor que 1,8 µm de espessura do 

filme polimérico) foram utilizados. O modelo de Phillies para as difusividades mássicas 

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

Yoshimoto e Taniguchi (2021) acoplaram o efeito viscoelástico do polímero no 

modelo clássico de Cahn-Hilliard. Simulações com parâmetros hipotéticos e os três 

componentes misturados uniformemente no domínio foram realizadas para verificar as 

influências dos efeitos difusivos, viscosos e viscoelásticos. 

Fan et al. (2023) analisaram o efeito hidrodinâmico na estrutura da membrana 

formada pelo sistema água/DMAc/PVDF, empregando o modelo matemático e a 

metodologia usada por Fang et al. (2022). As influências da pressão, temperatura e 

composição da solução polimérica e do banho de não-solvente foram avaliadas. 

2.4.1 Abordagens Usuais do Modelo de Campo de Fases 

2.4.1.1 Modelo Clássico de Cahn-Hilliard 

A equação clássica de Cahn-Hilliard (CAHN; HILLIARD, 1958; 1959; CAHN, 1961), 

precursora do modelo de campo de fases, é uma excelente opção para simular sistemas 

de separação 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 descrição do processo de separação de fases que ocorre na 

formação de membranas poliméricas por inversão de fases. Entretanto, ao descrever um 

sistema de uma solução ternária de polímero, deve-se ter cuidado para que o modelo 

descreva com precisão a termodinâmica e a cinética do sistema de interesse. 

Inicialmente, para deduzir a equação de Cahn-Hilliard, deve-se definir uma 

equação para o fluxo difusivo dos componentes do sistema. A lei de Fick afirma que o 

fluxo difusivo de uma espécie (𝑗𝑖 – m s−1) é proporcional ao gradiente de concentração 

(EMMANUEL et al., 2004): 
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 𝑗𝑖 = − ∑ 𝐷𝑖𝑗∇𝜙𝑗

𝑘−1

𝑗=1

 𝑖 = 1, 2, … , 𝑘 − 1 (2.2) 

sendo que 𝐷𝑖𝑗 é o coeficiente de difusão (m2 s-1) e 𝜙𝑖 é a fração volumétrica do componente 

𝑖. Esta equação de fluxo leva a um resultado particularmente simples para a equação de 

continuidade do componente em um sistema quiescente com densidade e temperatura 

constantes, resultando na segunda lei de Fick: 

∂𝜙𝑖

∂𝑡
= ∑ ∇ ∙ 𝐷𝑖𝑗∇𝜙𝑗

𝑘−1

𝑗=1

 (2.3) 

Esta equação é linear quando o coeficiente de difusão é independente da 

composição; e pode-se afirmar que uma forma linear, embora com termos convectivos e 

reativos, é quase universalmente usada na solução de problemas práticos de difusão. Os 

motivos para manter essa suposição simplificada incluem facilidade matemática e 

computacional, mas a razão mais importante é a falta de dados sobre a dependência 

composicional de 𝐷𝑖𝑗. 

O modelo de campo de fases também descreve um processo de difusão, que pode 

ser considerado como uma extensão mais complexa da lei de Fick. A difusão de Fick com 

o gradiente da fração volumétrica (∇𝜙𝑖) como força motriz se aplica apenas ao caso 

especial de um sistema ideal onde não há entalpia de mistura, em que a difusão atua para 

suavizar as diferenças de concentração e impulsiona o sistema para um estado de 

equilíbrio onde as concentrações são uniformes em todas as regiões. Além disso, a difusão 

de Fick não pode ser considerada para um sistema multifásico, uma vez que, mesmo em 

equilíbrio, haverá diferenças de fração volumétrica entre as fases. Assim, essa abordagem 

não consegue modelar a separação de fases. Outro fato importante é que alguns sistemas 

submetidos à separação de fases exibem difusão ascendente (difusão de pelo menos um 

dos componentes ocorre na direção oposta ao seu gradiente de concentração), o que não 

pode ser modelado pela difusão Fickiana (NAUMAN; HE, 2001; ZHOU; POWELL, 2006; 

COGSWELL; CARTER, 2011). Com base nessas observações, outra força que impulsione 

o fluxo difusional deve ser considerada. Cahn e Hilliard (1958) propuseram, para um 

sistema isotérmico, o gradiente do potencial químico, ∇ 𝑖, como a força motriz de difusão 

para a modelagem da separação de fases, já que, como mostrado por Gibbs, em uma 

mistura em equilíbrio, é o potencial químico que se torna uniforme. Portanto, o fluxo 

difusivo de um componente, 𝑗𝑖, pode ser expresso como: 
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 𝑗𝑖 = − ∑ Μ𝑖𝑗∇ ̂𝑗

𝑘−1

𝑗=1

 𝑖 = 1, 2, … , 𝑛 − 1 (2.4) 

sendo ̂𝑗 (J m-3) denominado potencial de difusão do componente 𝑗 (COGSWELL; 

CARTER, 2011), e Μ𝑖𝑗 (m5 J-1 s-1) a mobilidade da espécie 𝑖 devido a um gradiente de 

potencial de difusão em relação à espécie 𝑗. 

A dinâmica da difusão de componentes é regida por uma lei de conservação de 

massa: 

∂𝜙𝑖

∂𝑡
= −∇ ∙ 𝑗𝑖 (2.5) 

Essa expressão pode ser utilizada juntamente com a Equação 2.4 para produzir a 

equação 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): 

∂𝜙𝑖

∂𝑡
= ∑ ∇ ∙ (Μ𝑖𝑗∇ ̂𝑗)

𝑘−1

𝑗=1

 (2.6) 

Nesses trabalhos o potencial de difusão, ̂𝑗, é definido como a derivada variacional 

da energia de Helmholtz total, 𝐹 (J m-3), em relação à fração volumétrica do componente 

𝑗 (ZHOU; POWELL, 2006): 

̂𝑗 =
δ𝐹

δ𝜙𝑗
 (2.7) 

Considerando um sistema ternário, como no caso do processo de formação de 

membranas poliméricas por inversão de fases via precipitação por imersão, formado por 

um não-solvente (𝑛), um solvente (𝑠) e um polímero (𝑝), existem apenas duas variáveis 

independentes. Escolhendo polímero e solvente como variáveis independentes, as 

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

𝜕𝜙𝑠

𝜕𝑡
= ∇ ∙ (Μ𝑠𝑠∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
) + ∇ ∙ (Μ𝑠𝑝∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
) (2.8a) 

𝜕𝜙𝑝

𝜕𝑡
= ∇ ∙ (Μ𝑝𝑠∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
) + ∇ ∙ (Μ𝑝𝑝∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
) (2.8b) 
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Apesar de sua importância, este modelo apresenta algumas inconsistências físicas 

relacionadas ao uso de mobilidades constantes, como assumido na maioria dos trabalhos, 

e ao acoplamento com a Equação 2.7 (SAXENA; CANEBA, 2002; ZHOU; POWELL, 2006; 

HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 2021). Primeiramente, 

se as mobilidades são assumidas constantes, o fluxo dos componentes não depende de 

suas frações volumétricas (Equação 2.4), o que leva à possibilidade de ter valores de fluxo 

diferentes de zero de um componente em regiões em que este não esteja presente. Em 

segundo lugar, a força motriz da difusão definida pela Equação 2.7 é incorreta para um 

sistema multicomponente porque não obedece a relação de Gibbs-Duhem e a restrição de 

fração volumétrica (NAUMAN; HE; 1994; 2001; COGSWELL; CARTER, 2011). 

2.4.1.2 Modelo de Doi-Onuki 

Se apenas os efeitos difusivos forem avaliados, a equação proposta por Tree et al. 

(2017) pode ser considerada como sendo uma segunda formulação do modelo de campo 

de fases para a modelagem da separação de fases no processo de formação 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 equações de transporte do modelo de Doi-Onuki, precisa-se de: 

(i) uma expressão do princípio de conservação de massa; e (ii) um funcional de Rayleigh. 

Cada componente no sistema deve satisfazer a seguinte equação de conservação em 

massa: 

∂𝜙𝑖

∂𝑡
+ ∙ ∇𝜙𝑖 = −∇ ∙ 𝑗𝑖 (2.9) 

sendo que  (m s-1) é a velocidade total: 

= ∑ 𝜙𝑖 𝑖

𝑛,𝑠,𝑝

𝑖

 (2.10) 

e 𝑖 (m s-1) é a velocidade do componente 𝑖. Para o caso de uma mistura incompressível, 

tem-se: 

∇ ∙ = 0 (2.11) 

Para determinar 𝑖, Tree et al. (2017) usaram o princípio variacional de Rayleigh: 

ℛ = �̇� + Φ − 𝐺 (2.12) 

sendo que ℛ (J s-1) é a variacional de Rayleigh, �̇� (J s-1) é a derivada da energia de 

Helmholtz da mistura em relação ao tempo, Φ (J s-1) é o potencial de dissipação, 𝐺 (m3 s-1) 
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é uma restrição lagrangiana de incompressibilidade, e  é um multiplicador (Pa) (DOI; 

ONUKI, 1992; TREE et al., 2017).  

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

como: 

�̇� = ∫ [∑
δ𝐹

δ𝜙𝑖

∂𝜙𝑖

∂𝑡

𝑘−1

𝑖

] d𝑟 (2.13) 

sendo que 𝑟 (m³) se refere à posição. Tree et al. (2017) usaram a Equação 2.9 para substituir 

a derivada em relação ao tempo da fração volumétrica e empregaram a mesma definição 

da derivada variacional da energia de Helmholtz total em relação à fração volumétrica 

que Zhou e Powell (2006). Realizando essas substituições na Equação 2.13 e a integração 

por partes, a seguinte expressão é obtida: 

�̇� = ∫ [∑𝜙𝑖 𝑖 ∙ ∇ ̂𝑖

𝑠,𝑝

𝑖

] d𝑟 (2.14) 

O potencial de dissipação é definido como: 

Φ =
1

2
∫ [∑ 𝑖( 𝑖 − 𝑚)

2
+ 𝜎(𝑣): ∇

𝑛,𝑠,𝑝

𝑖

] d𝑟 (2.15) 

sendo que 𝑖 (Pa s m-2) é a densidade do coeficiente de fricção do componente 𝑖 

(ZWANZIG, 1964), 𝜎(𝑣) (kg m-1 s-2) é o tensor tensão viscosa, e 𝑚 (m s-1) é a velocidade 

“média”, calculada pela seguinte equação: 

𝑚 =
1

∑ 𝑖 𝑖

𝑛,𝑠,𝑝

𝑖

 (2.16) 

sendo  (Pa s m-2) a densidade do coeficiente de fricção total ( = ∑ 𝑖
𝑛
𝑖 ). A densidade do 

coeficiente de fricção do componente 𝑖 é calculada como: 

𝑖 = 𝑣0
−1

0𝜙𝑖 (2.17) 

sendo que 𝑣0 (m3) é o volume da cadeia molecular do monômero e 0 (Pa s m) é o 

coeficiente de fricção do monômero. 

A restrição aplicada no princípio variacional de Rayleigh foi a restrição da 

incompressibilidade, com a pressão (𝑃) como multiplicador: 
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𝐺 = ∫𝑃(∇ ∙ )d𝑟 (2.18) 

Substituindo as Equações 2.14, 2.15 e 2.18 na Equação 2.12 tem-se a variacional de 

Rayleigh: 

ℛ = ∫[∑
𝑖

2
( 𝑖 − 𝑚)

2
+

1

2
𝜎(𝑣): ∇

𝑛,𝑠,𝑝

𝑖

− 𝑃(∇ ∙ ) + ∑𝜙𝑖 𝑖 ∙ ∇ ̂𝑖

𝑠,𝑝

𝑖

] d𝑟 (2.19) 

Minimizando a variacional de Rayleigh e substituindo as Equações 2.10 e 2.16 para 

eliminar  e 𝑚, tem-se: 

𝛿ℛ

𝛿 𝑝
=

𝑝 𝑠
( 𝑝 − 𝑠) +

𝑝 𝑛
( 𝑝 − 𝑛) − 𝜙𝑝∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑝∇𝑃 + 𝜙𝑝∇ ̂𝑝 (2.20a) 

𝛿ℛ

𝛿 𝑠
=

𝑠 𝑝
( 𝑠 − 𝑝) +

𝑠 𝑛
( 𝑠 − 𝑛) − 𝜙𝑠∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑠∇𝑃 + 𝜙𝑠∇ ̂𝑠 (2.20b) 

𝛿ℛ

𝛿 𝑛
=

𝑛 𝑝
( 𝑛 − 𝑝) +

𝑛 𝑠
( 𝑛 − 𝑠) − 𝜙𝑛∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑛∇𝑃 (2.20c) 

O fluxo difusivo do componente 𝑖 pode ser definido por: 

𝑗𝑖 = 𝜙𝑖( − 𝑖) (2.21) 

Utilizando a definição do coeficiente de atrito da Equação 2.17 e aplicando a 

restrição de fração (e.g., volumétrica) em um sistema de multicomponentes: 

∑ 𝜙𝑖

𝑛,𝑠,𝑝

𝑖=1

= 1 (2.22) 

as Equações 2.20a-c podem ser relacionadas ao fluxo difusivo como: 

𝑗𝑝 = 𝑣0 0
−1 (−𝜙𝑝∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑝∇𝑃 + 𝜙𝑝∇ ̂𝑝) (2.23a) 

𝑗𝑠 = 𝑣0 0
−1 (−𝜙𝑠∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑠∇𝑃 + 𝜙𝑠∇ ̂𝑛) (2.23b) 

𝑗𝑛 = 𝑣0 0
−1 (−𝜙𝑛∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝜙𝑛∇𝑃) (2.23c) 

As equações de difusão dos componentes podem ser obtidas combinando a 

Equações 2.23a-c com a Equação 2.9. Para eliminar os termos de tensão e de pressão, Tree 

et al. (2017) aplicaram a restrição de fração volumétrica (Equação 2.22) e o fato de o 

somatório dos fluxos dos componentes ser igual a zero (∑ 𝑗𝑖
𝑘
𝑖=1 = 0). Dessa forma, 
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desconsiderando os efeitos convectivos, a seguinte expressão para a equação de difusão 

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

∂𝜙𝑝

∂𝑡
= 𝑣0 0

−1∇ ∙ [𝜙𝑝(1 − 𝜙𝑝)∇ ̂𝑝 − 𝜙𝑝𝜙𝑠∇ ̂𝑠] (2.24a) 

∂𝜙𝑠

∂𝑡
= 𝑣0 0

−1∇ ∙ [𝜙𝑠(1 − 𝜙𝑠)∇ ̂𝑠 − 𝜙𝑠𝜙𝑝∇ ̂𝑝] (2.24b) 

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

monômero (Μ𝑚): 

Μ𝑚 = 𝑣0 0
−1 (2.25) 

e a definição da Equação 2.7, as equações de difusão para três componentes apresentadas 

por Tree et al. (2017), em termos do polímero e do solvente, podem ser escritas da 

seguinte forma: 

𝜕𝜙𝑠

𝜕𝑡
= ∇ ∙ [Μ𝑚𝜙𝑠(1 − 𝜙𝑠)∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
− Μ𝑚𝜙𝑠𝜙𝑝∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
] (2.26a) 

𝜕𝜙𝑝

𝜕𝑡
= ∇ ∙ [Μ𝑚𝜙𝑝(1 − 𝜙𝑝)∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
− Μ𝑚𝜙𝑝𝜙𝑠∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
] (2.26b) 

Nas Equações 2.26a e 2.26b, como no modelo clássico de Cahn-Hilliard, a força 

motriz para a difusão é definida incorretamente pela Equação 2.7, porque ela não obedece 

à restrição de fração volumétrica e a relação de Gibbs-Duhem. Além disso, a consideração 

de apenas um único 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 razão entre as mobilidades do solvente e do polímero pode 

causar a formação de estrutura em camadas, fato que não 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 expressão para a energia de Helmholtz de 

um sistema binário não homogêneo, onde assumiram que a energia de Helmholtz de um 

volume infinitesimal em um sistema não uniforme depende tanto da sua composição 

quanto da composição do ambiente próximo. A energia de Helmholtz total não pode 

depender unicamente da composição local porque diferentes configurações espaciais 
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com a mesma fração volumétrica não são energeticamente equivalentes; uma 

configuração local heterogênea possui mais área interfacial e terá maior energia. Portanto, 

Cahn e Hilliard assumiram que a energia de Helmholtz depende da composição e das 

suas derivadas para um sistema não homogêneo. Além disso, esses autores propuseram 

que o gradiente de composição é pequeno em comparação com a distância intermolecular 

recíproca e que 𝜙𝑖 e suas derivadas são variáveis independentes. 

Cahn e Hilliard (1958) iniciaram com a densidade de energia homogênea para um 

sistema binário 𝑓0(𝜙) (J), e realizaram uma expansão de Taylor em termos das derivadas 

de composição para aproximar 𝑓(𝜙, ∇𝜙, ∇2𝜙). Isso pode ser estendido para um sistema 

de multicomponentes (COGSWELL; CARTER, 2011). 

A energia de Helmholtz para um sistema não homogêneo torna-se uma função de 

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

𝑓(𝜙1, 𝜙2, … , ∇𝜙1, ∇𝜙2, … , ∇2𝜙1, ∇
2𝜙2, … ) (2.27) 

A expansão de Taylor de 𝑓 sobre um ponto homogêneo 𝑓0 =

𝑓(𝜙1, 𝜙2, … ,0,0, … ,0,0, … ) para multicomponentes é: 

𝑓(𝜙1, 𝜙2, … , ∇𝜙1, ∇𝜙2, … , ∇2𝜙1, ∇
2𝜙2, … )

= 𝑓0 + (
𝜕𝑓

𝜕∇𝜙1
)

0

∇𝜙1 + (
𝜕𝑓

𝜕∇𝜙2
)

0

∇𝜙2 + ⋯+ (
𝜕𝑓

𝜕∇2𝜙1
)

0

∇2𝜙1

+ (
𝜕𝑓

𝜕∇2𝜙2
)

0

∇2𝜙2 + ⋯+
1

2
(

𝜕2𝑓

𝜕(∇𝜙1)
2)

0

(∇𝜙1)
2

+
1

2
(

𝜕2𝑓

𝜕(∇𝜙2)
2)

0

(∇𝜙2)
2
+ (

𝜕2𝑓

𝜕∇𝜙1𝜕∇𝜙2
)

0

∇𝜙1 ∙ ∇𝜙2 + ⋯ 

(2.28) 

Para simplificar a Equação 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 padrão. A realização da expansão de Taylor assume que a 

concentração é contínua em todo o sistema e é diferenciável para qualquer ordem que 

seja necessária. O subíndice 0 é usado para representar a avaliação de uma quantidade 

em condições homogêneas, onde 𝜙𝑖 é constante e todas as derivadas (∇𝜙𝑖, ∇
2𝜙𝑖, ...) são 

zero. Devido ao pressuposto de que a densidade de energia de Helmholtz é influenciada 

apenas pela concentração dentro de uma pequena vizinhança de um volume, é razoável 

truncar a expansão de Taylor até os termos de segunda ordem. Como apenas a simetria 

isotrópica de 𝑓 é considerada, o termo (𝜕𝑓 𝜕∇𝜙𝑖⁄ )
0
, que reflete um vetor de polarização 

em um cristal polar, e os termos em ∇𝜙𝑖 podem ser excluídos (CAHN; HILLIARD, 1958), 

pois a energia de Helmholtz deve ser invariante para as operações de simetria de reflexão 

e de rotação em torno de um eixo quádruplo. Por essa mesma alegação, os tensores 
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(𝜕2𝑓 𝜕(∇𝜙𝑖)
2

⁄ )
0
 podem ser substituídos por constantes. Cahn e Hilliard (1958) 

demostraram através do teorema da divergência3 que os termos de derivadas com 

potências uniformes (∇2𝜙𝑖, ∇4𝜙𝑖, ∇6𝜙𝑖, etc.) estão relacionados ao termo (∇𝜙𝑖)
2
, 

permitindo que as derivadas com potências uniformes sejam eliminadas. Dessa forma, a 

expansão de Taylor de 𝑓 em termos de 𝑘 − 1 componentes independentes e suas 

derivadas torna-se: 

𝑓(𝜙1, 𝜙2, … , ∇𝜙1, ∇𝜙2, … ) = 𝑓0 + ∑
1

2 𝑖𝑖(∇𝜙𝑖)
2

𝑘−1

𝑖=1

+ ∑ ∑ 𝑖𝑗∇𝜙𝑖 ∙ ∇𝜙𝑗

𝑘−1

𝑖=1𝑗>𝑖

 (2.29) 

sendo que 𝑖𝑗 (J m-1) é o coeficiente de energia de gradiente que está relacionada a 

formação de interfaces entre as fases presentes no sistema. Uma forma mais simples da 

Equação 2.29 pode ser encontrada combinando os termos de soma: 

𝑓(𝜙1, 𝜙2, … , ∇𝜙1, ∇𝜙2, … ) = 𝑓0 + ∑
1

2 𝑖𝑗∇𝜙𝑖 ∙ ∇𝜙𝑗

𝑘−1

𝑖,𝑗=1

 (2.30) 

Portanto, o funcional de energia de Helmholtz para sistemas multicomponentes 

pode ser expresso da seguinte forma: 

𝐹 = ∫ [𝑓0({𝜙}) + ∑
1

2 𝑖𝑗∇𝜙𝑖 ∙ ∇𝜙𝑗

𝑘−1

𝑖,𝑗=1

] 𝑑𝑉
𝑉

 (2.31) 

sendo que {𝜙} denota conjuntos de 𝑘 − 1 campos de fração (e.g., volumétrica) 

independentes e 𝑉 (m3) é o volume do sistema. 

A partir dessa funcional da energia de Helmholtz, pode-se empregar a equação de 

Euler-Lagrange4 para encontrar a derivada variacional (𝛿𝐹/𝛿𝜙𝑖) presente nas equações 

de difusão do modelo de campo de fases: 

 

 
3 ∫ ( 𝑎𝑢𝑥∇

2𝜙𝑖)𝑑𝑉
𝑉

= −∫ (
𝑑𝜅𝑎𝑢𝑥

𝑑𝜙𝑖
)
0
(∇𝜙𝑖)

2
𝑑𝑉

𝑉
+ ∫ ( 𝑎𝑢𝑥∇𝜙𝑖 ∙ 𝑛)𝑑𝑆𝑢𝑝

𝑆𝑢𝑝
; sendo que 𝑎𝑢𝑥 representa 

(𝜕𝑓 𝜕∇2𝜙𝑖⁄ )
0
 e 𝑆𝑢𝑝 é a superfície. Uma vez que não há efeitos na superfície externa, pode-se 

escolher um limite de integração na expansão de Taylor de forma que ∇𝜙𝑖 ∙ 𝑛 seja zero na 
fronteira. Dessa forma, a integral de superfície desaparece. 

4 A derivada variacional de um funcional 𝐹(𝑦) = ∫ 𝐿(𝑦, ∇𝑦)d𝑉
𝑉

, onde 𝑦 é um campo que varia 

espacialmente, é encontrada usando a equação de Euler-Lagrange: 
𝛿𝐹

𝛿𝑦
=

𝜕𝐿

𝜕𝑦
− ∇ ∙

𝜕𝐿

𝜕∇𝑦
. 
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𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑖
 =

𝜕𝑓0
𝜕𝜙𝑖

− ∑ 𝑖𝑗∇
2𝜙𝑗

𝑘−1

𝑗=1

 (2.32) 

Densidade de Energia Homogênea 

A densidade de energia homogênea, 𝑓0 (J), pode ser calculada considerando o 

modelo de Flory-Huggins (ALTENA; SMOLDERS, 1982; YILMAZ; MCHUGH, 1986b; 

BARZIN; SADATNIA, 2007; GEDDE, 2013): 

𝑓0 = 𝑅𝑇 (∑𝑛𝑖𝜙𝑖ln𝜙𝑖

𝑘

𝑖=1

+ ∑ ∑ 𝜒𝑖𝑗𝑛𝑖𝜙𝑖𝜙𝑗

𝑘−1

𝑖=1𝑗>𝑖

) (2.33) 

Esta equação pode ser reescrita da seguinte forma para o sistema ternário em 

análise:  

𝑓0 = 𝑅𝑇(𝑛𝑛𝜙𝑛ln𝜙𝑛 + 𝑛𝑠𝜙𝑠ln𝜙𝑠 + 𝑛𝑝𝜙𝑝ln𝜙𝑝 + 𝜒𝑛𝑠𝑛𝑛𝜙𝑛𝜙𝑠 + 𝜒𝑠𝑝𝑛𝑠𝜙𝑠𝜙𝑝

+ 𝜒𝑛𝑝𝑛𝑛𝜙𝑛𝜙𝑝) 
(2.34) 

sendo que 𝑅 (J mol-1 K-1) é a constante universal dos gases, 𝑇 (K) é a temperatura, 𝜒𝑖𝑗 são 

os parâmetros de interação de Flory-Huggins entre pares de componentes, e 𝑛𝑖 (𝑖=𝑛,𝑠 𝑒 𝑝) 

(mol) é o número de mols do componente 𝑖. O apelo da teoria de Flory-Huggins reside 

na sua simplicidade e capacidade de explicar fenômenos fundamentais de forma direta. 

Essa teoria emprega um modelo de rede (lattice model) para descrever o comportamento 

termodinâmico de misturas poliméricas. 

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

derivada da variação da energia de Gibbs de mistura: 

𝑓0 = ∆𝐺𝑚𝑖𝑠 = ∆𝐻𝑚𝑖𝑠 − 𝑇∆𝑆𝑚𝑖𝑠 (2.35) 

sendo que ∆𝐻𝑚𝑖𝑠 (J) e ∆𝑆𝑚𝑖𝑠 (J K-1) denotam a variação de entalpia e entropia de mistura, 

respectivamente. O primeiro termo do lado direito da Equação 2.33 refere-se à 

contribuição da entropia de mistura, que em soluções será sempre positiva. O último 

termo na Equação 2.33 representa a contribuição do calor de mistura (entalpia). 

Os parâmetros de interação, 𝜒𝑖𝑗, correspondem a interações entre os diferentes 

componentes. Apesar desses parâmetros serem dependentes da temperatura e 

composição, na maioria dos casos, as propriedades termodinâmicas podem ser descritas 

razoavelmente com os parâmetros de interação de Flory-Huggins constantes (CRUZ et 

al., 1994). Esses parâmetros podem ser positivos ou negativos, refletindo a natureza 

endotérmica ou exotérmica do processo de mistura, respectivamente (GEDDE, 2013). Em 
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consonância com a proposta original do modelo, 𝜒𝑖𝑗 são considerados independentes da 

composição neste estudo. 

O parâmetro 𝜒𝑛𝑝 reflete a interação entre o não-solvente e o polímero. Os valores de 

𝜒𝑛𝑝 podem ser determinados diretamente por medição de sorção de vapor (SINGH et al., 

1986; PERRIN et al., 1997; KARIMI et al., 2005; OKHOVAT et al., 2015), inchamento 

(ALTENA; SMOLDERS, 1982; WIJMANS et al., 1985; ZEMAN; TKACIK, 1988; 

SMOLDERS et al., 1992; LAI et al., 1998; BARTH; WOLF, 2000; HAO; WANG, 2000), 

dispersão de luz (ZEMAN; TKACIK, 1988) e viscosidade intrínseca (LI; JIANG, 2000; XU; 

QIU, 2014). Os valores de 𝜒𝑛𝑝 também podem ser medidos indiretamente pelo ajuste dos 

dados experimentais do ponto de nuvem (equilíbrio líquido-líquido - ELL) de sistemas 

ternários (CRUZ et al., 1994; KARIMI et al., 2005) e pelo cálculo a partir dos parâmetros 

de solubilidade (WEI et al. , 2006; TAN et al., 2014). A combinação de diferentes métodos 

também pode ser usada (CRUZ et al., 1994; TAN et al., 2014; XU; QIU, 2014). Os valores 

de 𝜒𝑛𝑝 obtidos pelos diferentes métodos podem ser altamente diversos, como pode ser 

verificado na Tabela 2.1. A determinação do valor desse parâmetro é difícil devido às 

misturas homogêneas não-solvente/polímero serem altamente inacessíveis em testes 

experimentais diretos. A imprecisão ou valores diferentes podem ser creditadas a 

suposições do modelo de Flory-Huggins e a erros experimentais, como não atingir o 

estado de equilíbrio de sorção, problema de água aderida, concentração de polímero 

utilizada e faixa de validade do modelo de Flory-Huggins (KARIMI et al., 2005). 

Tabela 2.1. Valores de parâmetro de interação de Flory-Huggins não-solvente/polímero (𝜒𝑛𝑝) 

obtidos por diferentes técnicas. 

Sistema Valor Técnica Referência 

H2O/PEIa 

3,43 Sorção KARIMI et al., 2005 

2,5 – 2,8 Ajuste do ELL com 𝜒𝑛𝑠 e 𝜒𝑠𝑝 conhecidos KARIMI et al., 2005 

0,48 Ajuste do ELL CRUZ et al., 1994 

1,129 Sorção/ajuste do ELL CRUZ et al., 1994 

2,60 Parâmetro de solubilidade/ajuste do ELL TAN et al., 2014 

H2O/PESb 

2,5 Sorção KARIMI et al., 2005 

2 – 2,2 Ajuste do ELL com 𝜒𝑛𝑠 e 𝜒𝑠𝑝 conhecidos KARIMI et al., 2005 

2,66 Sorção SINGH et al., 1986 

2,7 Inchamento BARTH; WOLF, 2000 

2,73 Inchamento ZEMAN; TKACIK, 1988 

1,6 Dispersão de luz ZEMAN; TKACIK, 1988 

1,5 Viscosidade intrínseca LI; JIANG, 2000 

2,5 Viscosidade intrínseca/ajuste do ELL XU; QIU, 2014 

a Polieterimida 
b Polietersulfona 
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O parâmetro 𝜒𝑛𝑠 expressa a interação entre o não-solvente e o solvente. Os valores 

de 𝜒𝑛𝑠 geralmente são determinados por dados de atividade ou energia de Gibbs em 

excesso que são comumente obtidos de experimentos de equilíbrio líquido-vapor (ELV) 

(LAI et al., 1998; WEI et al., 2006). Já os valores de 𝜒𝑠𝑝, que representam a interação entre 

o solvente e o polímero, são estimados por medições de dispersão de luz (ZEMAN; 

TKACIK, 1988), viscosimetria (XU; QIU, 2014), sorção (LAI et al., 1998), osmometria de 

alta pressão (BOOM et al., 1994) ou de pressão de vapor (KARIMI et al., 2008). A 

determinação deste parâmetro também pode ser baseada nos parâmetros de solubilidade 

(WEI et al., 2006). Normalmente, os valores de 𝜒𝑛𝑠 e 𝜒𝑠𝑝 compilados na literatura são 

semelhantes. Possivelmente, como esses parâmetros refletem a interação de componentes 

com compatibilidade considerável, isso reduz a possibilidade de erros experimentais 

(KARIMI et al., 2005). 

2.4.2.2 Parâmetros 

Os parâmetros empregados no modelo de campo de fases são basicamente dois: a 

mobilidade (Μ𝑖𝑗) e o coeficiente de energia do gradiente ( 𝑖𝑗). Os demais parâmetros 

serão decorrentes da teoria escolhida para descrever a densidade de energia homogênea, 

e outros podem ser necessários se termos convectivos e/ou viscoelásticos (como no caso 

de materiais poliméricos) forem adicionados no modelo clássico de campo de fases 

difusivo de Cahn e Hilliard. 

Mobilidade (𝚳𝒊𝒋) 

A mobilidade está relacionada ao movimento dos componentes do sistema, em que 

Μ𝑖𝑗 é a mobilidade do componente 𝑖 devido ao gradiente de potencial de difusão 

generalizado do componente 𝑗, ̂𝑗. A mobilidade em alguns estudos foi assumida 

constante (ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017; HOPP-HIRSCHLER; NIEKEN, 

2018). Entretanto, isso não é necessariamente verdade: a mobilidade é dependente da 

temperatura, concentração e massa molar do componente. 

A difusão de multicomponentes em sistemas poliméricos não é totalmente 

compreendida, apesar de várias contribuições científicas; e os coeficientes de 

difusão/mobilidade são frequentemente difíceis de serem estimados experimentalmente. 

Normalmente, os valores do coeficiente de difusão são determinados por gravimetria, 

permeação em membrana, fluorescência, espalhamento de luz dinâmica (MASARO; 

ZHU, 1999), ressonância magnética nuclear (MASARO; ZHU, 1999; HÅKANSSON et al., 

2000) e método de evaporação de solvente (CAI et al., 2018). A contribuição do 

movimento de cada componente nas mobilidades mútuas está relacionada às 

automobilidades dos componentes do sistema, e estas estão relacionadas aos coeficientes 

de autodifusão. A relação entre as automobilidades e as mobilidades mútuas tem sido 
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frequentemente descrita pelas teorias de modo lento (incompressível) (DE GENNES, 

1980), modo rápido (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 autodifusão são geralmente 

determinados a partir da teoria do volume livre de Vrentas-Duda. Existem poucos dados 

experimentais de coeficientes de autodifusão de polímeros disponíveis na literatura. 

A teoria de modo lento foi desenvolvida por de Gennes (1980). Nessa teoria, a 

aproximação da incompressibilidade é aplicada adicionando um potencial repulsivo ao 

potencial químico dos componentes. De acordo com essa teoria, Μ𝑖𝑗 podem ser calculadas 

independentes da concentração como (TAKENAKA; HASHIMOTO, 1996): 

Μ𝑝𝑝 =
Μ𝑝(Μ𝑠 + Μ𝑛)

Μ𝑝 + Μ𝑠 + Μ𝑛
 (2.36a) 

Μ𝑠𝑠 =
Μ𝑠(Μ𝑝 + Μ𝑛)

Μ𝑠 + Μ𝑝 + Μ𝑛
 (2.36b) 

Μ𝑝𝑠 = Μ𝑠𝑝 =
−Μ𝑝Μ𝑠

Μ𝑝 + Μ𝑠 + Μ𝑛
 (2.36c) 

sendo Μ𝑖 a mobilidade do componente i puro. Já Μ𝑖𝑖 é a mobilidade do componente i em 

uma solução, que possui a influência dos demais componentes. Na teoria de modo lento, 

a mobilidade mútua (Μ𝑖𝑗) é limitada pela autodifusão dos componentes mais lentos do 

sistema. Apesar da formulação original do modelo lento não contemplar as frações 

volumétricas dos componentes (DE GENNES, 1980; TAKENAKA; HASHIMOTO, 1996), 

muitos estudos na literatura usam uma modificação desse modelo com dependência da 

concentração (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 à fração volumétrica do 

respectivo componente. Para um sistema ternário, composto por não-solvente, solvente 

e polímero, as seguintes equações podem ser usadas: 

Μ𝑝𝑝 =
𝜙𝑝Μ𝑝[𝜙𝑠Μ𝑠 + (1 − 𝜙𝑝 − 𝜙𝑠)Μ𝑛]

𝜙𝑝Μ𝑝 + 𝜙𝑠Μ𝑠 + 𝜙𝑛Μ𝑛
 (2.37a) 

Μ𝑠𝑠 =
𝜙𝑠Μ𝑠[𝜙𝑝Μ𝑝 + (1 − 𝜙𝑝 − 𝜙𝑠)Μ𝑛]

𝜙𝑝Μ𝑝 + 𝜙𝑠Μ𝑠 + 𝜙𝑛Μ𝑛
 (2.37b) 

Μ𝑝𝑠 = Μ𝑠𝑝 =
−𝜙𝑝Μ𝑝𝜙𝑠Μ𝑠

𝜙𝑝Μ𝑝 + 𝜙𝑠Μ𝑠 + 𝜙𝑛Μ𝑛
 (2.37c) 
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Por outro lado, na teoria de modo rápido, a mobilidade mútua é dominada pela 

autodifusão dos componentes mais rápidos 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 equações de fluxo dos componentes. Μ𝑖𝑖 e Μ𝑖𝑗 são determi-

nadas pelas seguintes expressões (HUANG et al., 1995; TAKENAKA; HASHIMOTO, 

1996; SHANG et al., 2011):  

Μ𝑖𝑖 = (1 − 𝜙𝑖)
2Μ𝑖 + 𝜙𝑖

2 ∑ Μ𝑗

𝑛,𝑠,𝑝

𝑗

             𝑖 = 𝑠, 𝑝 | 𝑗 = 𝑛, 𝑠, 𝑝 | 𝑖 ≠ 𝑗  (2.38a) 

 

Μ𝑝𝑠 = Μ𝑠𝑝 = −(1 − 𝜙𝑝)𝜙𝑠Μ𝑝 − (1 − 𝜙𝑠)𝜙𝑝Μ𝑠 + 𝜙𝑝𝜙𝑠Μ𝑛 (2.38b) 

Os modelos baseados na teoria de volume livre de Vrentas e Duda foram 

desenvolvidos para descrever a separação de fases dos sistemas de polímero/solvente. 

A teoria do volume livre foi utilizada para determinar os coeficientes de autodifusão 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 estão compilados no trabalho de Arya e Bhargava (2015). 

A mobilidade do componente 𝑖 puro geralmente pode ser conceituada pela relação 

de Nernst-Einstein (ZHOU; POWELL, 2006; SHANG et al., 2011): 

 Μ𝑖 =
𝐷𝑖𝑣𝑟

𝑅𝑇
 𝑖 = 𝑛, 𝑠, 𝑝 (2.39) 

sendo que 𝑣𝑟 (m3 mol-1) é o volume molar de referência (normalmente é considerado o 

menor volume molar dentre os componentes do sistema) e 𝐷𝑖 é o coeficiente de difusão 

do componente 𝑖 (m2 s-1). 

Frequentemente, o coeficiente de difusão 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 difusão foi calculado pelo modelo de Phillies (PHILLIES, 1986; 1989): 

 𝐷𝑖 = 𝐷𝑖
0𝑒𝑥𝑝(−𝔞𝑐𝓋) 𝑖 = 𝑛, 𝑠, 𝑝 (2.40) 

sendo que 𝐷𝑖
0 é o coeficiente de difusão de uma molécula do componente 𝑖 em solução 

(limite de diluição infinita), 𝔞 e 𝓋 são parâmetros estimados para ajustar dados 

experimentais, e 𝑐 é a concentração (g L-1). 
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Coeficiente de Energia de Gradiente (𝛋𝒊𝒋) 

O coeficiente de energia de gradiente ( 𝑖𝑗) determina a influência do gradiente de 

composição na energia de Helmholtz total, e está relacionado à formação de interface 

entre os componentes do sistema. O valor de 𝑖𝑗 é difícil de ser estimado 

experimentalmente, embora esforços tenham sido feitos por Saxena e Caneba (2002) para 

determinar o coeficiente de energia de gradiente em um sistema ternário, com polímero 

como um dos constituintes. 

O coeficiente de energia de gradiente, como mostrado por van der Waals (1893), 

pode ser obtido a partir da medição da tensão superficial em um sistema binário 

macroscópico através da seguinte expressão: 

𝜎 = ∫ 𝑖𝑗 (
𝑑𝜙

𝑑𝑥
)
2

𝑑𝑥
∞

−∞

= ∫ √2 𝑖𝑗Δ𝑓0𝑑𝜙
𝜙𝑓𝑟

𝜙𝑓𝑝

 (2.41) 

sendo 𝜎 (J m-2) a tensão superficial e  

Δ𝑓0 = 𝑓0 −
𝜙 (𝑓0𝑓𝑟

− 𝑓0𝑓𝑝
) + (𝜙𝑓𝑟𝑓0𝑓𝑝

− 𝜙𝑓𝑝𝑓0𝑓𝑟
)

𝜙𝑓𝑟 − 𝜙𝑓𝑝
 (2.42) 

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 𝑖𝑗 em um sistema microscópico com presença de polímero 

foram desenvolvidas por Debye (1959), de Gennes (1980), e Ariyapadi e Nauman (1990). 

O coeficiente de energia de gradiente é dividido entre contribuições entálpica ( 𝑖𝑗𝐻
) e 

entrópica ( 𝑖𝑗𝑆
): 

𝑖𝑗 = 𝑖𝑗𝐻
+ 𝑖𝑗𝑆

 (2.43) 

A contribuição entálpica é devida a interações entre as diferentes moléculas do 

sistema. Já o termo entrópico é devido à conectividade das unidades de monômero 

dentro de uma molécula de polímero, portanto, é aplicável somente a sistemas 

poliméricos. 

A contribuição entálpica do coeficiente de energia de gradiente para sistemas 

poliméricos foi obtida por Debye (1959), que assumiu que o intervalo de interação é da 

ordem do raio de giro da molécula de polímero. Para um sistema de solução polimérica 

ternária, a contribuição entálpica, em termos do polímero e do solvente, é calculada como 

(ARIYAPADI; NAUMAN, 1990; BARTON; MCHUGH, 1999): 
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 𝑖𝑖𝐻
=

𝑅𝑇𝜒𝑛𝑖𝑅𝐺𝑖

2

3𝑣𝑟
 𝑖 = 𝑠, 𝑝 (2.44a) 

𝑠𝑝𝐻
= 𝑝𝑠𝐻

=
𝑅𝑇 [𝜒𝑛𝑝𝑅𝐺𝑝

2 + 𝜒𝑛𝑠𝑅𝐺𝑠

2 − 𝜒𝑠𝑝 (𝑅𝐺𝑝

2 + 𝑅𝐺𝑠

2)]

6𝑣𝑟
 (2.44b) 

sendo que 𝑅𝐺𝑖
 (m) é raio de giro do componente 𝑖.  

A forma do termo entrópico do coeficiente de energia de gradiente depende do 

tamanho relativo das moléculas dos componentes do sistema. Para um sistema de 

solução polimérica constituída de três componentes, a contribuição entrópica pode ser 

calculada como (ARIYAPADI; NAUMAN, 1990): 

 
𝑖𝑖𝑆

=
𝑅𝑇𝑅𝐺𝑖

2

3𝑣𝑟
(

1

𝑁𝑝𝜙𝑝
+

1

𝑁𝑠𝜙𝑠
) 𝑖 = 𝑠, 𝑝 (2.45a) 

𝑠𝑝𝑆
= 𝑝𝑠𝑆

=
𝑅𝑇

6𝑣𝑟𝜙𝑛
(
𝑅𝐺𝑝

2

𝑁𝑝
+

𝑅𝐺𝑠

2

𝑁𝑠
) (2.45b) 

sendo que 𝑁𝑖 é o número de moléculas do componente 𝑖. 

A relativa importância de cada termo do coeficiente de energia de gradiente, 𝑖𝑗𝐻
 e 

𝑖𝑗𝑆
, é discutível. A maioria da literatura ignora o termo entrópico (BARTON; MCHUGH, 

1999; NAUMAN; HE, 2001; SHANG et al.; 2011). Neste estudo, apenas o termo entálpico 

é utilizado, pois simulações de soluções poliméricas em que essa suposição foi 

empregada resultaram em muito boa concordância com observações experimentais 

(BARTON et al., 1998). 

2.4.3 Abordagens Usuais para a Transição Vítrea 

Com o avanço do processo de separação de fases líquido-líquido, o aumento da 

concentração local de polímero possibilita que este se solidifique por vitrificação. Como 

a transição vítrea é marcada pelo aumento da viscosidade, Garcia et al. (2020) optaram 

por adaptar o modelo de Doi-Onuki, vinculando a mobilidade do monômero à 

viscosidade do sistema. O coeficiente de fricção do monômero (Pa s m) da Equação 2.25 

é relacionado com o comprimento do monômero, 𝑏 (m), e a viscosidade dinâmica,  

(Pa s): 

 0 = 𝑏  (2.46) 

Portanto, a mobilidade pode ser reescrita em função da viscosidade (GARCIA et al., 

2020): 
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Μ𝑚 =
𝑏2

 (2.47) 

Para explorar a variação da viscosidade conforme o processo de vitrificação evolui, 

Garcia et al. (2020) se basearam nas equações Vogel-Fulcher-Tamman-Hesse (VFTH) e 

Williams-Landel-Ferry (WLF), que são equações empíricas que relacionam a viscosidade 

com a temperatura. A viscosidade foi calculada como uma função sigmoide de 𝜙𝑝 

empregando como referência a fração volumétrica de polímero de transição vítrea (𝜙𝑝
𝑡𝑣): 

= 𝑠 +
𝑝 − 𝑠

1 + 𝑒
(−

1

𝑤
(𝜙𝑝−𝜙𝑝

𝑡𝑣))
 (2.48) 

sendo que 𝑝 e 𝑠 representam a viscosidade do polímero e do solvente (assumindo 𝑛 

igual a 𝑠), respectivamente, e 𝑤 é uma constante que controla a largura da função 

sigmóide. Essa função imita o crescimento exponencial da viscosidade descrito pelas 

equações VFTH e WLF (GARCIA et al., 2020). 

Para considerar a transição vítrea do polímero na simulação, Cervellere et al. (2021) 

usaram uma fração volumétrica máxima de polímero, com base em dados experimentais 

de vitrificação. Dessa maneira, a estrutura da fase rica em polímero é congelada quando 

𝜙𝑝 atinge o valor estabelecido. 

2.4.4 Modelo de Campo de Fases para o Fenômeno de 

Cristalização 

Os polímeros semicristalinos, dependendo das condições termodinâmicas e 

cinéticas do processo de formação de membranas através de precipitação por imersão, 

podem se solidificar por cristalização. Como o processo de cristalização ocorre em 

condição de não-equilíbrio termodinâmico, a evolução da interface da microestrutura é 

instável. Em consequência, proeminências são geradas, dando origem a uma estrutura 

ramificada, denominada estrutura esferulítica (BAHLOUL et al., 2020). Uma estrutura 

esferulítica consiste em lamelas de cristais e regiões amorfas. As características dessas 

microestruturas dependem de diversos fatores, tais como: distribuição de temperatura, 

presença de impurezas, composição química e concentrações das fases (rica e pobre em 

polímero) (KOLB et al, 2001; SCHULTZ, 2012). 

O processo de cristalização pode ser dividido em três etapas: nucleação, 

cristalização primária e secundária. A primeira etapa é a nucleação, que é o surgimento 

de núcleos no sistema, que podem ser criados de forma homogênea ou heterogênea. Os 

núcleos na nucleação homogênea são formados por agregações espontâneas das cadeias 

poliméricas, como resultado de flutuações térmicas ou de concentração. Na nucleação 
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heterogênea, os núcleos são criados pela presença de heterogeneidades no sistema, como 

impurezas. A cristalização primária é marcada pelo crescimento das dimensões do 

núcleo. O crescimento dos esferulitos é retardado à medida que esses encontram regiões 

que já estão cristalizadas (KOLB et al, 2001; BAHLOUL et al., 2020). A cristalização 

secundária é caracterizada pela reorganização das macromoléculas na estrutura 

esferulítica (KOLB et al, 2001; XU et al., 2005a).  

Nos últimos anos, o modelo de campo de fases tem sido aplicado para simular o 

crescimento de cristais em polímeros, pois fornece uma metodologia robusta para 

explorar e compreender como as morfologias evoluem durante a cristalização 

(BAHLOUL et al., 2020). Diferentes abordagens têm sido propostas, mas a base teórica é 

a mesma: empregam a equação Allen-Cahn (ALLEN; CAHN, 1979) com a energia para 

cristalização descrita pelo potencial de poço duplo (KYU et al., 1999; MEHTA et al., 2004a; 

2004b; 2004c; GRÁNÁSY 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 parâmetros empregados são relacionados a dados 

experimentais e propriedades clássicas do material. 

Para facilitar a compreensão da abordagem do modelo de campo de fases na 

descrição do processo de cristalização, primeiramente é apresentada a modelagem da 

cristalização de um polímero semicristalino puro. 

2.4.4.1 Cristalização de um Polímero Semicristalino Puro 

Na modelagem da cristalização de uma substância pura pelo modelo de campo de 

fases, a energia de Helmholtz total do sistema, 𝐹(𝜓, 𝑇) (J), pode ser descrita em termos de 

uma combinação da densidade de energia local, 𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) (J), e uma densidade de 

energia não-local que representa o gradiente da interface, 𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓) (J), que pode ser 

expressa como: 

𝐹(𝜓, 𝑇) = ∫𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) 𝑑𝑉 = ∫[𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) + 𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓)] d𝑉 (2.49) 

A evolução temporal do parâmetro de ordem é expressa de acordo com a equação 

Allen-Cahn (também conhecida como equação de Ginzburg-Landau dependente do 

tempo): 

𝜕𝜓(𝑟, 𝑡)

𝜕𝑡
= −Λ

𝛿𝐹(𝜓, 𝑇)

𝛿𝜓(𝑟, 𝑡)
 (2.50) 

sendo que 𝜓(𝑟, 𝑡) é o parâmetro de ordem não-conservado (cristal) em um tempo 𝑡 e uma 

posição 𝑟 e Λ (s-1 ou m3 J-1 s-1) é a mobilidade de cristalização (XU et al., 2005a; 2005b; 
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YANG et al., 2017). O parâmetro de ordem não-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 fusão (𝑇𝑓) dos cristais do polímero obtidos em uma dada condição 

de cristalização é sempre inferior à da temperatura de fusão de equilíbrio5 (𝑇𝑓
0). Portanto, 

várias morfologias na solidificação do polímero são possíveis, de esferulitos imperfeitos 

a cristais únicos altamente ordenados. Para contabilizar essas variações, a densidade de 

energia local de Harrowell-Oxtoby (HARROWELL; OXTOBY, 1987) é empregada, 

possibilitando que o sistema seja descrito por um potencial de poço duplo assimétrico em 

relação à 𝜓 da seguinte forma (XU et al., 2005a; 2005b): 

𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) = 𝑊 ∫ 𝜓[𝜓 − (𝑇)](𝜓 − 0)
𝜓

0

𝑑𝜓

= 𝑊 [
(𝑇) 0

2
𝜓2 −

(𝑇) + 0

3
𝜓3 +

𝜓4

4
] 

(2.51) 

sendo que 𝑊 (adimensional ou J m-3) é um coeficiente que descreve a energia necessária 

para nucleação, (𝑇) é a barreira de energia instável e 0 é o potencial de solidificação 

estável, e pode ser considerado como o grau de perfeição do cristal. Esse potencial de 

solidificação é estimado pela razão entre a temperatura de fusão e a temperatura de fusão 

de equilíbrio do polímero ( 0 = 𝑇𝑓 𝑇𝑓
0⁄ ). A cristalização do polímero não atinge o 

equilíbrio termodinâmico durante a solidificação devido às longas cadeias das 

macromoléculas (XU et al., 2005a; 2005b; YANG et al., 2017). 

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

gradiente da interface, 𝜖 (m ou J1/2 m-1/2), conforme a seguinte equação: 

𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓) =
1

2
𝜖2𝛽2( )(∇𝜓)2 (2.52) 

sendo que 𝛽( ) é uma função do ângulo de orientação , representando a anisotropia da 

interface. Esta função para um sistema bidimensional pode ser descrita da seguinte 

forma: 

𝛽( ) = 1 + cos(𝑞 ) (2.53) 

 

 
5 Temperatura hipotética de fusão do polímero formado por cristais perfeitos com as cadeias 

estendidas. Assume-se que os efeitos de superfície sejam desprezíveis, permitindo que os 
cristais estejam em equilíbrio com as regiões fundidas do polímero (CANEVAROLO JR, 2006). 
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sendo que  é a força da anisotropia e 𝑞 é o número de modos de anisotropia (controla o 

número de direções preferenciais de crescimento dos cristais). O ângulo de orientação  

é definido como ângulo entre a superfície normal e o eixo de referência (YANG et al., 

2017): 

= arctan (
𝜕𝜓 𝜕𝑦⁄

𝜕𝜓 𝜕𝑥⁄
) (2.54) 

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

equação de evolução temporal da cristalização: 

𝜕𝜓(𝑟, 𝑡)

𝜕𝑡
= −Λ {𝑊𝜓[𝜓 − (𝑇)](𝜓 − 0) − 𝜖2∇ ∙ [𝛽2( )∇𝜓] + 𝜖2

𝜕

𝜕𝑥
[𝛽( )𝛽′( )

𝜕𝜓

𝜕𝑦
]

− 𝜖2
𝜕

𝜕𝑦
[𝛽( )𝛽′( )

𝜕𝜓

𝜕𝑥
]} 

(2.55) 

sendo que 𝛽′( ) é a derivada de 𝛽( ). 

No processo de cristalização polimérica, um campo de temperatura é gerado pela 

liberação de calor latente. Esse calor liberado influencia a morfologia do cristal em 

crescimento. Para determinar a distribuição de temperatura durante a cristalização, a 

seguinte equação de transferência de calor pode ser empregada (XU et al., 2005a; 2005b; 

WANG et al., 2013; YANG et al., 2017): 

𝐶𝑝

𝜕𝑇

𝜕𝑡
= 𝑘𝑇𝛻2𝑇 + ∆𝐻𝑢

𝜕𝜓

𝜕𝑡
 (2.56) 

sendo  (kg m-3) a massa específica, 𝐶𝑝 (J kg-1 K-1) a capacidade calorífica, 𝑘𝑇 (J m-1 s-1 K- 1) 

a condutividade térmica e ∆𝐻𝑢 (J kg-1 ou J mol-1) o calor latente de fusão por unidade de 

repetição do polímero. Normalmente, essa equação é apresentada da seguinte forma: 

𝜕𝑇

𝜕𝑡
= 𝛾𝛻2𝑇 + 𝐾

𝜕𝜓

𝜕𝑡
 (2.57) 

sendo que 𝛾 = 𝑘𝑇
−1𝐶𝑝

−1 (m2 s-1) é a difusividade térmica e 𝐾 = ∆𝐻𝑢 ∙ 𝐶𝑝
−1 (K) está 

relacionado com o calor latente liberado no processo de solidificação. 

As ramificações laterais dos braços primários das estruturas esferulíticas são 

geradas por instabilidades na interface de solidificação. No modelo de campo de fases, 

essas instabilidades são causadas por um termo fonte (Τ𝑖𝑛𝑠) adicionado na Equação 2.55 

(KOYABASHI, 1993): 

Τ𝑖𝑛𝑠𝑡 = 𝜓( 0 − 𝜓)𝜏 (2.58) 
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sendo que  é o fator de amplitude do ruído e 𝜏 é o número aleatório gerado entre −1/2 e 

1/2. Pode-se observar que o ruído tem seu valor máximo quando 𝜓 igual a 0 2⁄  e valor 

nulo quando 𝜓 é igual a zero ou 0. 

2.4.4.2 Cristalização de um Polímero Semicristalino em Solução  

As interações entre os processos de separação de fases e cristalização estão 

geralmente presentes em um sistema de mistura, em que um dos componentes pode ser 

cristalizado. As equações da dinâmica desses dois fenômenos são 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 Equações 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(𝜙,𝜓, 𝑇) = ∫[𝑓𝑐𝑜𝑛𝑐(𝜙) + 𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑−𝑐𝑜𝑛𝑐(𝜙) + 𝜙𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡(𝜓, 𝑇) + 𝜙𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑−𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡(𝜓)

+ 𝑓𝑎𝑐𝑜𝑝(𝜙, 𝜓)] 𝑑𝑉 
(2.59) 

sendo que os subscritos 𝑐𝑜𝑛𝑐, 𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡 e 𝑎𝑐𝑜𝑝 referem-se a concentração, cristalização e 

acoplamento, respectivamente. O primeiro e o segundo termo do lado direito da 

Equação 2.59 representam a funcional de energia total da separação de fases 

(Equação 2.31). O terceiro e o quarto termo representam a densidade de energia local 

(Equação 2.51) e não-local (Equação 2.52) de cristalização, respetivamente. O quinto 

termo representa o acoplamento da separação de fases e da cristalização do polímero. 

A energia de acoplamento reflete a competição entre os dois fenômenos. Diferentes 

equações têm sido utilizadas para representar esse acoplamento, uma maneira é através 

de funções polinomiais dos parâmetros de ordem (XU et al., 2006): 

𝑓𝑎𝑐𝑜𝑝(𝜙, 𝜓) = −𝑎1𝜓𝜙 − 𝑎2𝜓
2𝜙 − 𝑎3𝜓𝜙2 (2.60) 

sendo que 𝑎𝑖 (J m-3) são parâmetros de acoplamento, que são normalmente fracos, i.e., 

com valores muito inferiores ao da energia necessária para nucleação (𝑎𝑖 ≪ 𝑊) (MEHTA 

et al., 2004c). Os parâmetros de acoplamento exercem efeitos significativos na 

termodinâmica e na cinética. Algumas características dessas funções polinomiais de 

acoplamentos podem ser observadas: (i) um termo de acoplamento linear (com 𝑎2 e 𝑎3 

iguais a zero) permite que os dois parâmetros de ordem tenham relação direta entre si; 

(ii) uma dependência quadrática em relação a 𝜓 não tem influência sobre a forma do poço 

duplo em 𝜓. Portanto, normalmente essa relação é desconsiderada; (iii) por outro lado, 

uma dependência quadrática em relação a 𝜙 afeta a tendência de cristalização 

diretamente, ou seja, afeta a taxa de nucleação. 
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Outra maneira de representar o acoplamento da separação de fases e da 

cristalização do polímero é através da seguinte equação (MATKAR; KYU, 2006a; 2006b; 

PARK; KYU, 2008; RATHI et al., 2008; RATHI; KYU, 2009): 

𝑓𝑎𝑐𝑜𝑝(𝜙, 𝜓) = 𝜔𝜙𝜓𝜙(1 − 𝜙)𝜓2 (2.61) 

sendo que 𝜔𝜙𝜓 (J m-3) é o parâmetro de acoplamento, que é considerado diretamente 

proporcional ao calor latente de fusão e inversamente proporcional à temperatura 

(PARK; KYU, 2008; RATHI; KYU, 2009): 

𝜔𝜙𝜓 = 𝐵𝑐

∆𝐻𝑢

𝑅𝑇𝑓
 (2.62) 

sendo 𝐵𝑐 = (1 − 𝑇𝑓 𝑇𝑓
0⁄ ) (1 − 𝜙)⁄ . O valor de 𝐵𝑐 pode ser obtido a partir da inclinação da 

curva gerada pela plotagem de (1 − 𝑇𝑓 𝑇𝑓
0⁄ ) versus (1 − 𝜙), com base nos dados de 

depressão da temperatura de fusão. 

2.4.4.3 Parâmetros 

Os parâmetros Λ, 𝑊 e 𝜖 podem ser obtidos de dados experimentais e de 

propriedades clássicas do material (MEHTA et al., 2004a). Esses parâmetros são 

associados às relações de Gibbs-Thompson e de Hoffman-Week, através da temperatura 

de cristalização, da área e da espessura do cristal. 

Empregando a relação de Gibbs-Thompson, pode-se considerar que em uma 

determinada temperatura de cristalização 𝑇 (K), um cristal, de espessura média ℓ (m) e 

área de seção transversal 𝐴 (m2), é formado devido a uma mudança na energia de 

Helmholtz: 

∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡 = 2𝐴𝜎𝑒 − 𝐴ℓ∆𝐻𝑢 (1 −
𝑇

𝑇𝑓
0) (2.63) 

sendo que 𝜎𝑒 (J m-2) é a energia da interface sólido-líquido por unidade de área. A energia 

por unidade de volume ocupado por um cristal pode ser expressa da seguinte forma 

(MEHTA et al., 2004a): 

∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡

𝐴ℓ𝑧
= 2

𝜎𝑒

ℓ𝑧
− ∆𝐻𝑢 (1 −

𝑇

𝑇𝑓
0)𝜓 (2.64) 

sendo que 𝜓 determina a idealidade do cristal: 
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𝜓 =
ℓ

ℓ𝑧
 (2.65) 

sendo que ℓ𝑧 (m) é a espessura da lamela do cristal ideal. À temperatura de cristalização 

𝑇, quando ∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡 (J) pode ser considerada igual a zero, pode-se considerar que haja uma 

espessura de lamela ℓ∗ (< ℓ𝑧) (m) além da qual o cristal emergente se estabiliza. Com isso, 

a seguinte equação pode ser obtida: 

2
𝜎𝑒

ℓ∗
− ∆𝐻𝑢 (1 −

𝑇

𝑇𝑓
0) = 0 (2.66) 

Conforme a relação de Hoffman–Weeks (HOFFMAN; WEEKS, 1962), o valor da 

temperatura de fusão 𝑇𝑓 do cristal pode ser relacionado ao valor da espessura da lamela 

ℓ𝑧: 

2
𝜎𝑒

ℓ𝑧
− ∆𝐻𝑢 (1 −

𝑇𝑓

𝑇𝑓
0) = 0 (2.67) 

Um parâmetro de ordem de estabilidade 𝜓∗ pode ser determinado a partir das 

Equações 2.66 e 2.67, como descrito abaixo: 

𝜓∗ =
ℓ∗

ℓ𝑧
=

𝑇𝑓
0 − 𝑇𝑓

𝑇𝑓
0 − 𝑇

 (2.68) 

Ao inserir a Equação 2.68 na 2.51, (𝑇) pode ser expressa em termos de 𝜓∗ e 0, que 

são dependentes do super-resfriamento: 

(𝑇) =
4 0𝜓

∗ − 3𝜓∗2

6 0 − 4𝜓∗
 (2.69) 

Por outro lado, a partir da Equação 2.51 pode-se expressar a mudança na densidade 

de energia local na temperatura de cristalização 𝑇 como: 

∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡
𝜓

= 𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡(𝜓0) − 𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡(0) =
𝑊

6
( (𝑇) 0

3 −
0
4

2
) (2.70) 

Além disso, quando ∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡
𝜓

 é igual a ∆𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡, pode-se obter das Equações 2.63 e 2.70 

a seguinte expressão: 

2
𝜎𝑒𝑣

ℓ𝑧𝑅𝑇
−

∆𝐻𝑢𝑣𝑢

𝑅𝑇
(1 −

𝑇

𝑇𝑓
0) =

𝑊

6
( (𝑇) 0

3 −
0
4

2
) (2.71) 
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sendo que 𝑣𝑢 (m3 mol-1) é o volume molar por unidade repetitiva do polímero. A 

substituição da Equação 2.67 na 2.71 conduz à expressão para determinar o valor de 𝑊: 

𝑊 = 6
∆𝐻𝑢𝑣𝑢

𝑅𝑇 0
3 (

𝑇𝑓 − 𝑇

𝑇𝑓
0 )(

0

2
− (𝑇))

−1

 (2.72) 

O excesso de energia de Helmholtz por unidade de área na região da interface das 

fases (sólido-líquido) foi estimada por Allen e Cahn (1979) como: 

𝜎𝑣𝑢

𝑅𝑇
= ∫ √2𝑓𝜓

1

0

d𝜓 (2.73) 

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

𝜎𝑣𝑢

𝑅𝑇
=

𝜖

6
√

𝑊

2
 (2.74) 

Portanto, 𝜖 pode ser determinado pela seguinte expressão: 

𝜖 = 6 (
2

𝑊
)

1

2 𝜎𝑣𝑢

𝑅𝑇
 (2.75) 

A mobilidade de cristalização foi relacionada à velocidade da interface (𝜐𝜓) por 

Harrowell e Oxtoby (1987). Essa relação foi obtida analisando a propagação da interface 

a partir da forma unidimensional da Equação 2.55 (ao longo da superfície normal 𝑧). A 

mobilidade de cristalização foi considerada independente de 𝜓 e assumiu-se superfície 

plana. Admitindo o perfil de 𝜓 independente do tempo (𝑡) e uma velocidade uniforme 

(𝜐𝜓 = 𝜕𝜓 ∂𝑡⁄ ), a Equação 2.55 (forma unidimensional) pode ser transformada em 

(HARROWELL; OXTOBY, 1987): 

𝜖2
𝑑2𝜓

𝑑𝑧2
+

𝜐𝜓

𝛬

𝑑𝜓

𝑑𝑧
−

𝜕𝑓

𝜕𝜓
= 0 (2.76) 

Essa equação pode ser resolvida sob as condições de contorno de 𝜓 tendendo a 0 

quando 𝑧 se aproxima a −∞ e 𝜓 tendendo a 0 quando 𝑧 se aproxima a +∞, assim 

Harrowell e Oxtoby (1987) obtiveram a seguinte solução em estado estacionário: 

𝜓(𝑧) =
0

[1 + 𝑒
(𝑧𝜉0√

𝑊

2𝜖2)
]

 
(2.77) 
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Essa solução é verdadeira desde que a velocidade da interface satisfaça a seguinte 

equação (HARROWELL; OXTOBY, 1987): 

𝜐𝜓 = −𝛬𝜖√𝑊 ( (𝑇) −
0

2
) (2.78) 

Rearranjando a Equação 2.78, obtém-se a expressão para Λ: 

𝛬 =
𝜐𝜓

𝜖√𝑊 (
𝜉0

2
− (𝑇))

 
(2.79) 

2.4.4.4 Expressão para a Barreira de Energia Instável 

Como observado por Wang et al. (2013), o uso da Equação 2.69 para determinar 

(𝑇) ocasiona que o parâmetro 𝑊 tende ao infinito quando a temperatura em que ocorre 

a cristalização se aproxima de 𝑇𝑓. Para evitar isso, diferentes expressões para (𝑇) foram 

sugeridas para o processo de cristalização de polímero. Wang et al. (2013) utilizou a 

seguinte expressão: 

(𝑇) =
4 0𝜓

∗ − 3𝜓∗2

6 0 − 4𝜓∗
{1 +

2
arctan [𝑘 (

𝑇 − 𝑇𝑓

𝑇𝑓 − 𝑇𝑐
)]} (2.80) 

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

resfriamento, normalmente considerado como igual a 𝐾 (𝑇𝑓 − 𝑇𝑐)⁄ . 

Além do problema que a Equação 2.69 causa no valor de 𝑊, Yang et al. (2017) 

perceberam que os valores de (𝑇) possuem oscilações em temperaturas acima de 𝑇𝑓, de 

valores negativos a extremamente positivos. Dessa maneira, em temperaturas menores 

que 𝑇𝑓, Yang et al. (2017) apresentaram a seguinte equação para (𝑇): 

(𝑇) = (0,5 0 −
3 0

2 − 6 0𝜓
∗ + 3𝜓∗2

6 0 − 4𝜓∗
) {1 +

1
arctan [10 (

𝑇 − 𝑇𝑓

𝑇𝑓 − 𝑇𝑐
)]} (2.81) 

Em temperaturas maiores ou igual a 𝑇𝑓, a seguinte expressão foi proposta por Yang 

et al. (2017): 

(𝑇) = (0,5 0 +
3 0

2 − 6 0𝜓
∗ + 3𝜓∗2

6 0 − 4𝜓∗
) {1 +

1
arctan [10 (

𝑇 − 𝑇𝑓

𝑇𝑓 − 𝑇𝑐
)]} (2.82) 

sendo que nessa faixa de temperatura a forma de calcular 𝜓∗ é alterada para: 
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𝜓∗ =
𝑇𝑓

0 − 𝑇𝑓

𝑇𝑓
0 − (2𝑇𝑓 − 𝑇)

0 (2.83) 

As Equações 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 poço duplo da densidade de energia local determinada a partir da relação de 

Hoffman-Weeks. 

Bahloul et al. (2020) modificaram o termo entre parênteses da expressão proposta 

por Kobayashi (1993): 

(𝑇) = 0,5 −
𝑘
arctan [𝜍𝑘 (1 −

𝑇 − 𝑇𝑐

𝑇𝑓 − 𝑇𝑐
)] (2.84) 

sendo que 𝑘 e 𝜍𝑘 são parâmetros adimensionais. Bahloul et al. (2020) utilizaram os 

valores de 0,9 e 10 para 𝑘 e 𝜍𝑘, respectivamente. Esses valores foram usados por 

Kobayashi (1993), que havia simulado a cristalização de uma substância hipotética. O uso 

da Equação 2.84 não gera valores inconsistentes de 𝑊 e (𝑇), entretanto não permite que 

as características do polímero sejam consideradas e, consequentemente, a aparência do 

potencial de poço duplo pode ser incoerente. 

2.4.5 Fluxos Convectivos 

Além da separação de fases causada pelos fluxos difusivos dos componentes, efeitos 

convectivos podem influenciar o sistema. Gradientes de concentração em uma mistura 

podem induzir fluxos convectivos (CHENG; NAUMAN, 2003). Dessa forma, um termo 

convectivo ( ∙ ∇𝜙𝑖) (s-1) deve ser adicionado nas equações de Cahn-Hilliard6 (Equações 

2.8a-b) (ZHOU; POWELL, 2006): 

𝜕𝜙𝑠

𝜕𝑡
+ ∙ ∇𝜙𝑠 = ∇ ∙ (Μ𝑠𝑠∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
) + ∇ ∙ (Μ𝑠𝑝∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
) (2.85a) 

𝜕𝜙𝑝

𝜕𝑡
+ ∙ ∇𝜙𝑝 = ∇ ∙ (Μ𝑝𝑠∇

δ𝐹

δ𝜙𝑠
) + ∇ ∙ (Μ𝑝𝑝∇

δ𝐹

δ𝜙𝑝
) (2.85b) 

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

fluido incompressível, a equação de conservação de massa pode ser escrita como: 

∇ ∙ = 0 (2.86) 

 

 
6 Essas considerações também podem ser realizadas para as equações de Doi-Onuki (Equações 

2.26a-b) (TREE et al., 2017). 
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e a equação de conservação da quantidade de movimento (equação de Navier-Stokes) 

pode ser expressa da seguinte maneira (NAUMAN; HE, 2001; ZHOU; POWELL, 2006; 

YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 2021): 

(
𝜕

𝜕𝑡
+ ∙ ∇ ) = −∇𝑃 + ∇ ∙ 𝜎(𝑣) + 𝐹𝑠 + g (2.87) 

sendo que g (m s-2) é a aceleração da gravidade e 𝐹𝑠 (N m-3) é a força devido à tensão 

interfacial, que é adicionada por causa das tensões na interface entre os fluidos. Essa força 

pode ser escrita da seguinte forma (ZHOU; POWELL, 2006): 

𝐹𝑠 = −∑𝜙𝑖∇ ̂𝑖

𝑠,𝑝

𝑖

 (2.88) 

Para um fluido newtoniano, o tensor tensão viscosa pode ser determinado pela 

seguinte expressão (NAUMAN; HE, 2001; ZHOU; POWELL, 2006; YOSHIMOTO; 

TANIGUCHI, 2021): 

∇ ∙ 𝜎(𝑣) = ∇ ∙ [ (∇ + (∇ )
𝑇
)] = [∇ ∙ (∇ + (∇ )

𝑇
)] = [∇2 + ∇(∇ ∙ )] 

= ∇2  

(2.89) 

sendo que  (Pa s) é a viscosidade dinâmica. 

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

2.87 devem ser resolvidas simultaneamente. 

2.5 Considerações Finais  

Como visto neste capítulo, diversos modelos para a descrição do processo de 

formação de membranas poliméricas pelo método de precipitação por imersão foram 

desenvolvidos. Apesar de esses modelos tentarem relacionar as características 

termodinâmicas e de difusão do processo/componentes com a morfologia final da 

membrana, nenhum modelo foi capaz de alcançar plenamente seu objetivo. Entretanto, 

com base na análise 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 capítulo, 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; TANIGUCHI, 2021) utilizados na descrição do 

processo de formação de membranas por precipitação por imersão, definem 
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erroneamente a derivada variacional da energia de Helmhotz (δ𝐹 δ𝜙𝑖⁄ ) como a força 

motriz para difusão, pois não obedece à restrição de fração volumétrica e a relação de 

Gibbs-Duhem. No caso específico do modelo clássico de Cahn-Hilliard, é possível ter 

fluxo de um componente sem que este esteja presente, porque nesse modelo o fluxo dos 

componentes não depende de suas frações volumétricas. E em relação ao modelo de Doi-

Onuki, a consideração 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 equações de difusão do 

modelo de campo de fases em uma solução ternária de polímero. 

Outro fator importante na formação de membranas poliméricas é a modelagem da 

solidificação do polímero, que é pouco abordada na literatura. Apenas a transição vítrea 

foi considerada por Garcia et al. (2020) e Cervellere et al. (2021). A gelificação e a 

cristalização não são abordados por trabalhos na literatura. No entanto, esses fenômenos 

são fundamentais, pois influenciam significativamente as características da evolução 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; TANIGUCHI, 

2021). Zhou (2006) relatou a dificuldade de convergência das simulações. Para minimizar 

esse problema, Zhou (2006) utilizou valores menores de viscosidade e de força devido à 

tensão superficial.  

A influência de cada parâmetro do modelo de campo de fases na descrição do 

processo de formação de membranas poliméricas por NIPS não é analisada por trabalhos 

na literatura. Essa avaliação pode ser alcançada pela análise de sensibilidade. As 

informações dessa técnica podem auxiliar no nível de atenção que deve ser dado a um 

parâmetro específico, identificando os subconjuntos de parâmetros importantes e menos 

relevantes. A análise de sensibilidade fornece elementos para simplificação do modelo: 

parâmetros que não tenham impacto significativo nos resultados podem ser deixados em 

valores constantes ou eliminados (CAMPOLONGO; SALTELLI, 1997; FARRELL et al., 

2015). Por outro lado, parâmetros notavelmente impactantes devem ter seus valores 

determinados experimentalmente ou modelados matematicamente com prudência, pois 

desconsiderar as incertezas geradas por tais parâmetros pode ter um grande impacto no 

resultado do modelo (SALTELLI et al., 2008). Apesar de faltar informações na literatura 

sobre a influência relativa dos parâmetros, em alguns trabalhos que empregam o modelo 

de campo de fases na predição 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 simplificação do modelo, há desconsideração arbitrária de parâmetros. 
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A qualidade da simulação da estrutura morfológica é fundamental para predizer 

adequadamente as membranas poliméricas. Normalmente, a estrutura morfológica 

tridimensional (3D) é examinada experimentalmente pela observação de seções 

transversais bidimensionais (2D) em microscópio eletrônico de varredura (MEV) 

(MULDER, 1996; VAN DE WITTE et al., 1996; HUNG et al., 2016). As simulações de 

formação de membranas poliméricas são frequentemente realizadas em 2D devido ao seu 

baixo custo computacional em comparação às simulações 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; TANIGUCHI, 2021). No 

entanto, a relação das características das microestruturas e da cinética de evolução 

preditas em simulações 2D e 3D permanece imprecisa. Outro ponto a ser considerado é 

o tamanho do domínio. Normalmente, as simulações de campo de fases para o processo 

de precipitação por imersão são realizadas em domínios pequenos (dimensões iniciais da 

solução polimérica menores que 5 µm) (ZHOU; POWELL, 2006; TREE et al., 2017; HOPP-

HIRSCHLER; NIEKEN, 2018; GARCIA et al., 2020; FANG et al., 2021; YOSHIMOTO; 

TANIGUCHI, 2021) em relação às membranas poliméricas experimentais (em torno de 

200 µm). Isso limita as observações, pois diferenças significativas podem ocorrer na 

separação de fases em domínios de diferentes tamanhos. Uma avaliação comparativa das 

predições de características morfológicas de membranas poliméricas geradas por 

diferentes configurações e tamanhos de domínio 2D e 3D segue pendente na literatura. 

A comparação 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 ternário 

água/DMF/PVDF. Dois aspectos empobrecem essa comparação: (i) erros conceituais do 

modelo de campo de fases empregado; (ii) diferenças significativas nas dimensões dos 

domínios (1,8 e 200 µm da solução polimérica na simulação e no experimento, 

respectivamente). Cervellere et al. (2021) confrontaram as membranas simuladas e 

experimentais do sistema água/NMP/PES. Nesse estudo comparativo as dimensões 

foram equivalentes, ao utilizar um valor mais alto para o parâmetro 𝑝𝑝. 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 

interações entre diferentes componentes, e; (iii) o banho de coagulação não foi 

considerado, desprezando a influência da transferência de massa entre o não-solvente e 

o solvente nessa região (os fluxos de entrada de não-solvente e a saída de solvente da 

solução polimérica foram considerados constantes ao longo da simulação). 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, água foi usada como não-solvente. No entanto, as mesmas falhas 

cometidas por Zhou e Powell (2006) na comparação 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 observações, diversas questões 

relacionadas à aplicação do modelo de campo de fases na predição 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 fenômenos que ocorrem na formação 

de membranas poliméricas por NIPS. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



56                                  NOVA ABORDAGEM PARA MODELAGEM DA FORMAÇÃO DE MEMBRANAS POLIMÉRICAS 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

57 

 

Capítulo 3 

Metodologia 

Este capítulo se destina à descrição 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 análises estatísticas, implementações, 

simulações, verificação da consistência do modelo proposto, análises de sensibilidade e 

comparações com estruturas experimentais. 

3.1 Abordagem Proposta para o Modelo de Campo de 

Fases para a Separação 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 

distinções: (i) satisfaz a relação de Gibbs-Duhem e a restrição de fração (e.g., volumétrica) 

no cálculo da força motriz da difusão; e (ii) utiliza uma equação de fluxo difusivo que 

inclui a dependência do fluxo com a fração volumétrica dos componentes. 

Avaliando o sistema ternário em estudo, a relação fundamental para a função de 

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

𝐹 = −𝑃𝑉 + ̂𝑛𝜙𝑛 + ̂𝑠𝜙𝑠 + ̂𝑝𝜙𝑝 (3.1) 

Pode ser demonstrado que ̂𝑖 obedece à relação de Gibbs-Duhem7, a temperatura 

constante: 

∑𝜙𝑖𝑑 ̂𝑖
𝑖

= 𝑉𝑑𝑃 (3.2) 

 

 
7 A equação de Gibbs-Duhem para a definição de 𝑑𝐹 é: ∑𝜙𝑖d 𝑖 = −𝑆d𝑇 + 𝑉d𝑃 
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Aplicando a restrição de fração volumétrica em um sistema de multicomponentes 

(Equação 2.22) na Equação 3.1 para eliminar 𝜙𝑛, tem-se que as derivadas variacionais de 

𝐹 em relação a 𝜙𝑖 estão relacionadas às diferenças entre os potenciais de difusão: 

(
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
)

𝑇,𝑉,𝜙𝑝

= ̂𝑠 − ̂𝑛 (3.3a) 

(
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
)

𝑇,𝑉,𝜙𝑠

= ̂𝑝 − ̂𝑛 (3.3b) 

Se o equilíbrio termodinâmico local é assumido, pode-se relacionar os gradientes 

dos potenciais de difusão individuais, ∇ ̂𝑖, com a equação de Gibbs-Duhem, para 

encontrar as equações de evolução das frações dos componentes do sistema. O 

pressuposto de equilíbrio local implica que os parâmetros intensivos globais variam tão 

lentamente que as pequenas vizinhanças em torno de um ponto podem ser consideradas 

em equilíbrio. Para um sistema que não está no equilíbrio global, o equilíbrio local é uma 

suposição necessária para o potencial de difusão a ser definido. Além disso, para sólidos 

e líquidos, 𝑉𝑑𝑃 geralmente é muito pequeno e pode ser desprezado por simplicidade 

(COGSWELL; CARTER, 2011). A relação de Gibbs-Duhem para um sistema ternário não 

homogêneo torna-se então: 

𝜙𝑛∇ ̂𝑛 + 𝜙𝑠∇ ̂𝑠 + 𝜙𝑝∇ ̂𝑝 = 0 (3.4) 

A restrição de fração volumétrica é usada para eliminar 𝜙𝑛, e a Equação 3.4 é 

rearranjada para colocar ∇ ̂𝑠 no lado esquerdo: 

∇ ̂𝑠 = (∇ ̂𝑠 − ∇ ̂𝑛) − 𝜙𝑠(∇ ̂𝑠 − ∇ ̂𝑛) − 𝜙𝑝(∇ ̂𝑝 − ∇ ̂𝑛) 

∇ ̂𝑠 = (1 − 𝜙𝑠)∇( ̂𝑠 − ̂𝑛) − 𝜙𝑝∇( ̂𝑝 − ̂𝑛) 
(3.5) 

As diferenças de potencial de difusão podem ser substituídas pelas derivadas 

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

∇ ̂𝑠 = (1 − 𝜙𝑠)∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
− 𝜙𝑝∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
 (3.6) 

Similarmente: 

∇ ̂𝑝 = (1 − 𝜙𝑝)∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
− 𝜙𝑠∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
 (3.7) 
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A dinâmica da difusão dos componentes é regida por uma lei de conservação de 

massa: 

𝜕𝜙𝑖

𝜕𝑡
= −∇𝑗𝑖 (3.8) 

Uma expressão para o fluxo, 𝑗𝑖, é requerida para completar o modelo. Se as 

mobilidades são consideradas independentes da concentração, o fluxo difusivo descrito 

na Equação 2.4 pode gerar fluxo de um componente em regiões em que este não esteja 

presente. Dessa forma, para um sistema multifásico uma forma mais correta de descrever 

o fluxo de difusão é (NAUMAN; HE, 2001; EMMANUEL et al., 2004; BALLUFFI; ALLEN; 

CARTER, 2005): 

 𝑗𝑖 = − ∑ Μ𝑖𝑗𝜙𝑖∇ ̂𝑗

𝑘−1

𝑗=1

 𝑖 = 1, 2, … , 𝑘 − 1 (3.9) 

Duas justificativas da forma dessa equação de fluxo são apresentadas no Apêndice 

I. É compreensível que o fluxo deve ser proporcional a 𝜙𝑖, porque quando a fração (e.g., 

volumétrica) de um componente se aproxima de zero, o fluxo desse componente também 

deve se aproximar de zero. Se o fluxo não estivesse relacionado a 𝜙𝑖, seria possível ter 

um fluxo de um componente sem que ele esteja presente, violando a conservação de 

massa (COGSWELL; CARTER, 2011). Os parâmetros Μ𝑖𝑖 devem necessariamente ser 

positivos, embora os parâmetros Μ𝑖𝑗 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 expressão para o fluxo pode ser utilizada juntamente 

com as Equações 3.6, 3.7 e 3.8 para produzir as equações de Cahn-Hilliard modificadas 

para um sistema ternário: 

𝜕𝜙𝑠

𝜕𝑡
= ∇ ∙ {Μ𝑠𝑠𝜙𝑠 [(1 − 𝜙𝑠)∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
− 𝜙𝑝∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
]} + 

∇ ∙ {Μ𝑠𝑝𝜙𝑠 [(1 − 𝜙𝑝)∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
− 𝜙𝑠∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
]} 

(3.10a) 

  

𝜕𝜙𝑝

𝜕𝑡
= ∇ ∙ {Μ𝑝𝑠𝜙𝑝 [(1 − 𝜙𝑠)∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
− 𝜙𝑝∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
]} + 

∇ ∙ {Μ𝑝𝑝𝜙𝑝 [(1 − 𝜙𝑝)∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
− 𝜙𝑠∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
]} 

(3.10b) 

rearranjando, têm-se: 
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𝜕𝜙𝑠

𝜕𝑡
= ∇ ∙ {[Μ𝑠𝑠𝜙𝑠(1 − 𝜙𝑠) − Μ𝑠𝑝𝜙𝑠

2]∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
} + 

∇ ∙ {[Μ𝑠𝑝𝜙𝑠(1 − 𝜙𝑝) − Μ𝑠𝑠𝜙𝑠𝜙𝑝]∇
𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
} 

(3.11a) 

  

𝜕𝜙𝑝

𝜕𝑡
= ∇ ∙ {[Μ𝑝𝑠𝜙𝑝(1 − 𝜙𝑠) − Μ𝑝𝑝𝜙𝑝𝜙𝑠]∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑠
} + 

∇ ∙ {[Μ𝑝𝑝𝜙𝑝(1 − 𝜙𝑝) − Μ𝑝𝑠𝜙𝑝
2]∇

𝛿𝐹

𝛿𝜙𝑝
} 

(3.11b) 

3.2 Abordagem Proposta para a Transição Vítrea e 

Gelificação 

Como os fenômenos de transição vítrea e de gelificação são caracterizados pela 

redução da mobilidade das cadeias poliméricas, a estratégia escolhida foi descrever a 

mobilidade do polímero como uma função da sua fração volumétrica. Para o 

desenvolvimento da equação proposta as seguintes propriedades desses fenômenos de 

solidificação foram consideradas: (i) redução drástica da mobilidade das cadeias 

poliméricas (WIENK et al., 1996) em decorrência da transição vítrea; (ii) diminuição da 

mobilidade das cadeias poliméricas (cadeias macromoleculares emaranhadas em uma 

estrutura de rede que se comportam como um gel) em consequência da gelificação 

(GAIDES; MCHUGH, 1989). Com base na Equação 2.48 (GARCIA et al., 2020), a 

mobilidade do polímero, Μ𝑝, foi calculada como uma função sigmoide de 𝜙𝑝: 

Μ𝑝 =
Μ𝑝

0

1 + 𝑒
(−𝑤(𝜙𝑝−𝜙𝑝

𝑔𝑒𝑙))
{[

(𝑛𝑖 + 𝜙𝑝
𝑡𝑣 − 𝜙𝑝)

3

|𝑛𝑖 + 𝜙𝑝
𝑡𝑣 − 𝜙𝑝|

3 + 1]0,5} (3.12) 

sendo que Μ𝑝
0 (m5 J-1 s-1) é a mobilidade quando a fração volumétrica de polímero na 

solução tende a zero (igualando à mobilidade do solvente), 𝜙𝑝
𝑔𝑒𝑙 é a fração volumétrica 

de polímero na gelificação e 𝑛𝑖 é empregado para controlar intensidade da transição 

vítrea. Para que a transição vítrea seja avaliada, um valor infinitesimal é atribuído a 𝑛𝑖. 

Para que apenas os efeitos de gelificação sejam analisados ou que o processo de 

vitrificação seja suavizado (mobilidade do polímero não nula), 𝑛𝑖 pode ser considerada 

igual a 1. O termo entre chaves possibilita que a mobilidade relativa ao polímero seja zero 

em concentrações maiores que a fração volumétrica de transição vítrea. O parâmetro 𝑤 

controla a largura da função sigmoide, que pode ser relacionado às características de 

emaranhamento das macromoléculas. 
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1

𝑇𝑓
−

1

𝑇𝑓
0 = −

𝑅

∆𝐻𝑢

𝑣𝑢

𝑣𝑛
[
𝑣𝑛

𝑣𝑝
ln𝜙𝑝 +

𝑣𝑛

𝑣𝑝
(1 − 𝜙𝑝) − 𝜙𝑛 −

𝑣𝑛

𝑣𝑠
𝜙𝑠

+ (𝜒𝑛𝑝𝜙𝑛 +
𝑣𝑛

𝑣𝑠
𝜒𝑠𝑝𝜙𝑠) (𝜙𝑛 + 𝜙𝑠) − 𝜒𝑛𝑠𝜙𝑛𝜙𝑠] 

(3.16) 

3.4 Implementação 

A solução numérica dos modelos de campo de fases foi realizada pelo método de 

volumes finitos (FVM - finite volume method), utilizando OpenFOAM versão 2.3.1 (Open 

Field Operation and Manipulation) (OPENFOAM, 2014). OpenFOAM é um pacote CFD de 

código aberto, escrito em C++. Os domínios de simulação foram criados usando o 

utilitário blockMesh do OpenFOAM. Para a discretização das equações 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 

interpolação foi realizada de forma linear (diferenças finitas). Em geral, para resolver os 

sistemas de equações algébricas lineares resultantes da discretização das equações 

diferenciais, o gradiente conjugado pré-condicionado (PCG - preconditioned conjugate 

gradient) com Cholesky incompleto diagonal (DIC - diagonal incomplete Cholesky) foi usado 

para 𝜙𝑖, 𝜓 e 𝑇. Na resolução das equações de difusão 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 𝜙𝑖 e . 

A tolerância aplicada foi de 1,0 × 10−7 para 𝜙𝑖 e 𝜓 (sem tolerâncias para os resíduos), 

enquanto as tolerâncias para 𝑇, 𝑝 e  foram definidas como 1,0 × 10−5 (com tolerâncias 

para os resíduos de 0,1). Em alguns casos, a decomposição de domínio foi utilizada: a 

geometria e os campos associados são divididos e alocados em processadores diferentes 

para a solução. A implementação da computação paralela de memória distribuída foi 

realizada com o OpenMPI (implementação de código aberto do padrão MPI - message 

passing interface) (OPENFOAM, 2014). 

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

forma de código, o seguinte algoritmo necessita ser cumprido: 

(i) leitura dos valores dos parâmetros; 

(ii) resolução das equações dos modelos para obtenção de novos valores de 𝜙𝑖, 𝜓, 

𝑇, 𝑝 e/ou ; 

(iii) evolução temporal do problema, que consiste no progresso das fases e/ou 

cristalização do polímero; 

(iv) retorno para a etapa (ii). 
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Os códigos para as equações de difusão dos componentes e cristalização do 

polímero foram desenvolvidos tendo como base o solver laplacianFoam, que resolve o 

problema da difusão pura de um campo escalar, sem considerar nenhum termo fonte. 

Esse solver foi escolhido pois soluciona um problema difusivo, como no caso das equações 

dos modelos de campo de fases. 

O código desenvolvido para captar os fluxos difusivos e convectivos dos 

componentes teve como base o solver icoFoam, que resolve as equações de Navier-Stokes 

para um escoamento laminar e incompressível empregando o algoritmo PISO (pressure 

implicit with splitting of operator). 

Em todas as simulações de separação de fases, uma perturbação nas condições 

iniciais é necessária para promovê-la. Uma distribuição normal gaussiana do valor médio 

das frações volumétricas iniciais (𝜙𝑖) com um desvio-padrão de 0,005 foi empregada. 

Nas simulações do processo de cristalização, o modelo de campo de fases fornece 

apenas a evolução da interface líquido-sólido. Dessa forma, núcleos de cristalização são 

imprescindíveis como condições iniciais. Círculos e esferas em simulações 2D e 3D, 

respectivamente, foram utilizados, com 𝜓 igual a (𝑇). Nas demais regiões do domínio, 

𝜓 foi considerado igual a zero. A temperatura foi considerada uniforme em toda a região 

de simulação. 

3.5 Análise do Modelo de Campo de Fases para a 

Separação de Fases 

3.5.1 Métricas Utilizadas 

3.5.1.1 Análise da Fração Volumétrica Média de Polímero nas Fases Ricas 

A separação de fases predita nas simulações efetuadas foi avaliada quanto à fração 

volumétrica média de polímero nas fases ricas. Para mensurar essa métrica, foram 

consideradas como fases ricas em polímero (𝑓𝑟𝑝) aquelas apresentando fração 

volumétrica deste componente maior que a fração volumétrica inicial de polímero na 

solução (𝑐𝑖), i.e., 𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝 > 𝜙𝑝

𝑐𝑖. 

3.5.1.2 Análise do Aspecto Morfológico 

Para avaliar o aspecto morfológico da separação de fases, foi empregado o software 

ImageJ (IMAGEJ, 2012), um processador e analisador de imagens (de domínio público, 

escrito em Java). A espessura característica foi empregada para mensurar o aspecto 

morfológico (CAROLAN et al., 2015), a qual foi considerada como o menor diâmetro de 

uma microestrutura isolada. Essa métrica foi determinada diretamente no software ImageJ 

através do resultado de minFeret. A espessura característica (𝑙) foi relacionada ao menor 
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diâmetro de cada microdomínio isolado (𝑑𝑚𝑖𝑛𝑖
) com a quantidade total de 

microdomínios (𝑛𝑚𝑑): 

𝑙𝑚 =
∑ 𝑑𝑚𝑖𝑛𝑖

𝑛𝑚𝑑
𝑖=1

𝑛𝑚𝑑
 (3.17) 

No caso de uma estrutura dispersa, a espessura característica corresponde ao 

diâmetro do microdomínio disperso, enquanto para uma estrutura co-contínua 

representa a espessura de cada microdomínio (CAROLAN et al., 2015). 

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

definida como a relação entre o volume vazio (𝑉𝑣) e o volume total da estrutura (𝑉𝑡) 

(KLOBES et al., 2006): 

℘ =
𝑉𝑣

𝑉𝑡
 (3.18) 

Em uma análise bidimensional, a porosidade pode ser calculada pela relação entre 

a área vazia (𝐴𝑒𝑣) e área total da estrutura (𝐴𝑡). Essa métrica foi determinada com o auxílio 

do software ImageJ,  ou através dos dados gerados pelo OpenFOAM. As áreas vazias (ou 

volumes vazios) das estruturas simuladas foram consideradas as que possuem 𝜙𝑝 

menores que 𝜙𝑝
𝑐𝑖 da solução polimérica. 

3.5.2 Validação da Implementação 

Para verificar se os modelos foram implementados corretamente no OpenFOAM, 

comparações das morfologias de separação de fases obtidas pela implementação das 

Equações 2.8a-b (modelo clássico 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 

ternário não-solvente/solvente/polímero hipotético misturado uniformemente, com 

fração volumétrica inicial de solvente e polímero igual a 0,2. O segundo caso simulado 

(teste VI2) foi realizado na presença de banho de não-solvente. O sistema ternário 

analisado e os valores iniciais das frações volumétricas do teste VI2 são apresentados na 

Tabela 3.1. Os valores dos parâmetros desses dois testes estão relacionados na Tabela 3.2. 

Em ambos os testes a temperatura é igual a 300 K. 
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Tabela 3.1. Sistema ternário do teste VI2 empregado na validação da implementação no 
OpenFOAM: componentes e composição. 

 Nome Sigla 
𝜙𝑖 - solução 
polimérica 

𝜙𝑖 - banho de 
não-solvente 

Polímero Poli(fluoreto de vinilideno) PVDF 0,2 0,01 

Solvente Dimetilformamida DMF 0,75 0,01 

Não-solvente Água - 0,05 0,98 

Tabela 3.2. Valores dos parâmetrosa para os testes VI1 e VI2 usados na validação da 
implementação no OpenFOAM. 

Parâmetro 
Valor 

Unidade 
Teste VI1 Teste VI2 

Μ𝑠𝑠
b 7,22 × 10-22 7,22 × 10-19 m5 J-1 s-1 

Μ𝑠𝑝
 0 0 m5 J-1 s-1 

Μ𝑝𝑠
 0 0 m5 J-1 s-1 

Μ𝑝𝑝 7,22 × 10-22 7,22 × 10-22 m5 J-1 s-1 

𝑠𝑠 2 × 10-08 1,25 × 10-07 J m-1 

𝑠𝑝
c 0 0 J m-1 

𝑝𝑠 0 0 J m-1 

𝑝𝑝 2 × 10-08 1,25 × 10-07 J m-1 

𝜒𝑛𝑠
d 0,2 

−0,058

1 − 0,622𝜙𝑠(1 − 𝜙𝑝)
 - 

𝜒𝑠𝑝 0,3 −1 + 0,5𝜙𝑝 - 

𝜒𝑛𝑝 1 3,5 - 

𝑣𝑛
e 18 × 10-6 18 × 10-6 m3 mol-1 

𝑣𝑠 18 × 10-6 18 × 10-6 m3 mol-1 

𝑣𝑝 1152 × 10-6 90 × 10-6 m3 mol-1 

a Zhou e Powell (2006); 
b Mobilidade; 
c Coeficiente de energia de gradiente; 
d Parâmetros de interação de Flory-Huggins; 
e Volume molar. 

As malhas dos domínios das simulações, representadas na Figura 3.1, foram 

idênticas às empregadas por Zhou e Powell (2006). No teste VI1, o domínio considerado 

foi um quadrado 3 µm × 3 µm, dividido em células hexaédricas quadradas de 0,02 µm. O 

domínio avaliado no teste VI2 foi um retângulo 3 µm × 6 µm, também dividido em 

células hexaédricas quadradas de 0,02 µm. Nesse caso, o filme polimérico representa 30% 

do domínio, ocupando a parte inferior. 
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(a) (b) 

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

As condições de contorno foram definidas como periódicas no teste VI1. No 

teste VI2, as condições de contorno foram consideradas periódicas nas laterais e 

simétricas (𝜕𝜙𝑖 𝜕𝑦 = 0⁄ ) no topo e na base. 

3.5.3 Teste de Independência de Malha 

Testes de independência de malha foram realizados visando definir qual o 

refinamento de malha adequado para realizar simulações com tempo otimizado. O 

modelo clássico 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 independência da malha foi efetuado para verificar a quantidade de 

volumes finitos necessários (que não gerem influência sobre os resultados). Os valores 

dos parâmetros, a geometria e as condições de contorno utilizadas foram as mesmas do 

teste VI1 da Seção 3.5.2. Dois testes foram executados com diferentes frações 

volumétricas iniciais: teste TM1 com 0,15 e 0,2 de 𝜙𝑝 e 𝜙𝑠, respectivamente, e teste TM2 

com 𝜙𝑝 e 𝜙𝑠 igual a 0,2. Foram realizadas simulações com cinco diferentes malhas. 

Utilizou-se o refinamento empregado por Zhou e Powell (2006) como referência. O 

número de células em cada malha usada está apresentado na Tabela 3.3. 

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

Malha Número de células hexaédricas 

M1a 22500 

M2 15625 

M3 10000 

M4 5625 

M5 2500 

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

Como a separação de fases ocorre apenas na região do filme polimérico, a região do 

banho de não-solvente não necessita ter o mesmo refinamento. Portanto, pode-se utilizar 

células hexaédricas com tamanhos maiores no banho de coagulação. Um teste para 

examinar a influência do emprego de diferentes malhas na região do banho foi realizado. 

Os valores dos parâmetros, a geometria, as condições iniciais e de contorno utilizadas 

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

Foram executadas simulações com três diferentes malhas, as quais são exibidas na 

Tabela 3.4. Empregou-se o refinamento do banho de não-solvente utilizado por Zhou e 

Powell (2006) como referência. O esquema de razão de aspecto testada é apresentado na 

Figura 3.2. 

Tabela 3.4. Número de células e razão de aspecto para as malhas do banho de não-solvente 
testadas. 

Malha 
Número de células 

hexaédricas 
Razão de aspecto 

RA1a 31500 1 

RA2 3750 1 

RA3 3750 22 

a Zhou e Powell (2006). 

 
Figura 3.2. Malha RA3 testada para a razão de aspecto do banho de não-solvente. 

3.5.4 Verificação da Consistência do Modelo Proposto 

A complexidade do processo de formação da membrana polimérica (separação de 

fases de multicomponentes, viscoelasticidade, efeitos hidrodinâmicos, solidificação do 

polímero) e limitações computacionais tornam difícil descrever adequadamente a 

morfologia final. Portanto, para verificar a consistência do modelo proposto, dois testes 

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

destruição espontânea de uma fração sobre outra); 

(ii) analisar o comportamento de equilíbrio. Simulações com condição inicial 

envolvendo um domínio homogêneo com concentração dentro da região 

espinodal foram realizadas, para verificar se as concentrações de equilíbrio 

estão de acordo com aquelas determinadas pelo conhecido modelo de Flory-

Huggins. 

Os sistemas ternários analisados com os valores iniciais das frações volumétricas 

são apresentados na Tabela 3.5. 

Tabela 3.5. Sistemas ternários analisados com os valores iniciais das frações volumétricas da 
solução polimérica. 

Sistemaa 
Frações volumétricas iniciais 

𝜙𝑛 𝜙𝑠 𝜙𝑝 

água/DMFb/PVDFc 

0,4 0,1 0,5 

0,6 0,2 0,2 

0,3 0,3 0,4 

0,3 0,4 0,3 

0,4 0,5 0,1 

0,3 0,6 0,1 

água/acetona/CAd 

0,7 0,1 0,2 

0,55 0,25 0,2 

0,4 0,4 0,2 

água/DMSOe/PESf 

0,4 0,3 0,3 

0,2 0,5 0,3 

0,2 0,6 0,2 

a Não-solvente/solvente/polímero; 
b Dimetilformamida; 
c Poli(fluoreto de vinilideno); 
d Acetato de celulose; 
e Dimetilsulfóxido; 
f Polietersulfona. 

A Tabela 3.6 mostra os valores utilizados para os parâmetros dos modelos. Os 

valores dos parâmetros de interação, difusividade e raio de giro foram retirados da 

literatura conforme nota na referida tabela. Além disso, as seguintes considerações foram 

realizadas na definição dos parâmetros utilizados: 

(i) 𝜒𝑛𝑠, 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 foram considerados constantes; 

(ii) apenas o termo entálpico (Equações 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 

Equações 2.36a, 2.36b e 2.36c (mobilidade do não-solvente igual a do solvente). 

Tabela 3.6. Valores dos parâmetros utilizados na verificação da consistência do modelo proposto 
para a temperatura de 300 K. 

Parâmetro 
Valor 

Unidade 
água/DMFa/PVDFb água/acetona/CAc água/DMSOd/PESe 

Μ𝑠𝑠 3,61 × 10-19 3,61 × 10-19 3,61 × 10-19 m5 J-1 s-1 

Μ𝑠𝑝
f - 3,61 × 10-22 - 3,61 × 10-22 - 3,61 × 10-22 m5 J-1 s-1 

Μ𝑝𝑠
f - 3,61 × 10-22 - 3,61 × 10-22 - 3,61 × 10-22 m5 J-1 s-1 

Μ𝑝𝑝
f 7,22 × 10-22 7,22 × 10-22 7,22 × 10-22 m5 J-1 s-1 

𝑠𝑠 1,25 × 10-07 g 1,85 × 10-12 h 4,99 × 10-12 h J m-1 

𝑠𝑝
c 5,51 × 10-08 1,04 × 10-08 2,68 × 10-08 J m-1 

𝑝𝑠
c 5,51 × 10-08 1,04 × 10-08 2,68 × 10-08 J m-1 

𝑝𝑝 1,25 × 10-07 g 4,16 × 10-08 h 1,12 × 10-07 h J m-1 

𝜒𝑛𝑠 - 0,06i 0,2j - 0,44k - 

𝜒𝑠𝑝 - 0,85i 0,5j - 1,41k - 

𝜒𝑛𝑝 3,5g 1j 2,7l - 

𝑣𝑛 18 × 10-6 18 × 10-6 18 × 10-6 m3 mol-1 

𝑣𝑠 18 × 10-6 g 73,43 × 10-6 71 × 10-6 m3 mol-1 

𝑣𝑝 90 × 10-6 g, m 900 × 10-6 m 181 × 10-6 m m3 mol-1 

a Dimetilformamida; 
b Poli(fluoreto de vinilideno); 
c Acetato de celulose; 
d Dimetilsulfóxido; 
e Polietersulfona; 
f Os seguintes valores de coeficiente de difusão mássica foram usados: 𝐷𝑛 = 10-10 m2 s-1, 𝐷𝑠 = 10-10 m2 s-1 e 𝐷𝑝 = 10-

13 m2 s-1 (ZHOU; POWELL, 2006); 
g Zhou e Powell (2006); 
h Os seguintes valores para os raios de giro foram considerados: 𝑅𝑔𝑠

= 0,2 nm e 𝑅𝑔𝑝
= 30 nm. Ordem de magnitude 

encontrada na literatura (CANEBA; SOONG, 1985; SHANG et al., 2011; TREE et al., 2017); 

i Valor estimado da equação utilizada por Zhou e Powell (2006); 
j Altena e Smolders (1982); 
k Valor estimado da equação utilizada por Barton e McHugh (1999); 
l Barton e McHugh (1999); 
m O grau de polimerização é escolhido para ser pequeno (em relação aos valores experimentais) nas simulações, a 
fim de otimizar o trade-off entre a eficiência do computador e a precisão do modelo. Mais detalhes em Zhou e Powell 
(2006) e Tree et al. (2017). 

As simulações foram feitas em um domínio homogêneo de 1,5 µm × 1,5 µm, 

dividido em células hexaédricas com lados de 0,02 µm. Esse esquema é exibido na 

Figura 3.3. As condições de contorno foram arbitradas como periódicas. 
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Figura 3.3. Malha e geometria usadas na validação da consistência do modelo proposto. 

3.5.5 Análise Comparativa entre os Modelos 

A separação de fases em sistema de multicomponentes foi avaliada para os três 

modelos: CH (modelo clássico 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 Equações 2.8a-b, 2.26a-b e 3.11a-b, respectivamente. 

Os sistemas ternários analisados, com os valores iniciais das frações volumétricas 

da solução polimérica, são apresentados na Tabela 3.7. Os valores dos parâmetros são os 

mesmos da etapa anterior (Tabela 3.6).  

Tabela 3.7. Sistemas ternários analisados com os valores iniciais das frações volumétricas da 
solução polimérica. 

Sistemaa Nomenclatura 
Frações volumétricas iniciais 

𝜙𝑛 𝜙𝑠 𝜙𝑝 

água/DMFb/PVDFc 

A1 0,6 0,2 0,2 

A2 0,05 0,75 0,2 

A3 0,05 0,55 0,4 

água/acetona/CAd 

B1 0,1 0,7 0,2 

B2 0,05 0,55 0,4 

B3 0,2 0,4 0,4 

água/DMSOe/PESf 

C1 0,05 0,85 0,1 

C2 0,05 0,775 0,175 

C3 0,05 0,7 0,25 

a Não-solvente/solvente/polímero; 
b Dimetilformamida; 
c Poli(fluoreto de vinilideno); 
d Acetato de celulose; 
e Dimetilsulfóxido; 
f Polietersulfona. 

O domínio considerado para as simulações foi um retângulo 3 µm × 6 µm. A região 

do filme polimérico representa 30% do domínio, ocupando a parte inferior, dividido em 

células hexaédricas quadradas de 0,02 µm. A região do banho de não-solvente é dividida 

em 3750 células com um valor de razão de aspecto de 22 (Figura 3.2). As condições de 
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contorno foram definidas como periódicas nas laterais e como simétricas (𝜕𝜙𝑖 𝜕𝑦 = 0⁄ ) 

no topo e na base. 

Os modelos foram avaliados em relação: (i) à evolução morfológica das fases, em 

termos das variações de morfologia observadas durante o processo; (ii) à fração 

volumétrica média de polímero nas fases ricas; (iii) ao aspecto morfológico da separação 

de fases, através da espessura das microestruturas, e; (iv) taxas observadas no processo 

de desenvolvimento das fases, com as respectivas variações morfológicas. 

Em relação ao desenvolvimento das fases, pode-se considerar que as taxas de 

crescimento das espessuras características dos microdomínios na fase final podem ser 

relacionadas a uma lei de potência baseada na teoria LSW (LIFSHITZ; SLYOZOV, 1961; 

WAGNER, 1961): 

𝑙 = ð𝑡𝜘 (3.19) 

As constantes ð  (m s𝜘) e expoentes 𝜘 (-) da lei de potência para o estágio final foram 

estimados pelo método dos mínimos quadrados não linear, com base na seguinte função 

objetivo (𝑆): 

𝑆 = ∑(𝑙𝑖 − 𝑙𝑖)
2

𝑝𝑎

𝑖=1

 (3.20) 

sendo que 𝑝𝑎 é o número de pontos analisados, 𝑙𝑖 e 𝑙𝑖 são as espessuras características 

dos microdomínios obtidos a partir dos modelos testados (CH, DO e TW) e os preditos 

pela Equação 3.19, respectivamente. A resolução do problema de otimização resultante 

foi realizada utilizando o algoritmo de Levenberg-Marquardt conforme implementado 

na função lsqnonlin do software Matlab (MATLAB, 2012). 

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

covariância (𝑉𝛼): 

𝑉𝛼 = (𝐵𝑇𝑉𝑦
−1𝐵)

−1
 (3.21) 

sendo que 𝐵 é a matriz jacobiana (matriz das primeiras derivadas do modelo em relação 

aos parâmetros) e 𝑉𝑦 é a matriz de covariância dos pontos analisados. A matriz 𝐵 foi 

obtida diretamente da função lsqnonlin do Matlab através da linha de comando jacobian. 

Considerando-se os resultados nos pontos analisados como não-correlacionados e 

variância uniforme das saídas, a matriz 𝑉𝑦 foi substituída pela estimativa escalar da 

variância obtida por mínimos quadrados (�̂�𝑦
2): 
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�̂�𝑦
2 =

∑ (𝑙𝑖 − 𝑙𝑖)
2𝑝𝑎

𝑖=1

𝑝𝑎 − 𝑛𝑝
 (3.22) 

sendo que 𝑛𝑝 é o número de parâmetros do modelo avaliado e 𝑝𝑎 o número de pontos 

analisados. 

Assim, o valor desvio padrão percentual (𝑑) dos parâmetros estimados foi calculado 

como: 

𝑑 = 100 × (
√𝜎𝑖,𝑖

2

|𝛼𝑖|
) (3.23) 

sendo que 𝛼𝑖 é o parâmetro analisado e 𝜎𝑖,𝑖
2 é a variância do parâmetro (valor da diagonal 

da matriz de covariância). 

3.5.6 Análise de Sensibilidade 

Com o objetivo de avaliar como a incerteza dos parâmetros interfere no 

comportamento do modelo e identificar o nível de influência de cada parâmetro, a 

sensibilidade da resposta do modelo proposto (fração volumétrica média de polímero 

nas fases ricas) frente a perturbações nos seus parâmetros foi analisada. Duas técnicas de 

análise de sensibilidade (AS) foram empregadas: índice de sensibilidade relativa e gráfico 

de dispersão. O índice de sensibilidade relativa é classificado como uma medida de 

sensibilidade local, que é caracterizada por avaliar como um parâmetro afeta a resposta 

do modelo através da avaliação de derivadas parciais locais, mantendo os outros 

parâmetros constantes. O método de gráfico de dispersão (método de Monte Carlo) é 

classificado com uma medida global, que é reconhecido por investigar a influência de um 

parâmetro enquanto todos os outros também variam (CAMPOLONGO et al., 2011). 

Para a análise de sensibilidade paramétrica, dois conjuntos de testes foram 

empregados: (i) sistemas ternários não-solvente/solvente/polímero sem a presença de 

banho de não-solvente (em que todos os componentes estão misturados uniformemente 

na região espinodal); (ii) sistemas ternários com a presença de banho de não-solvente.  

Os sistemas ternários não-solvente/solvente/polímero sem a presença de banho 

não-solvente foram analisados utilizando os métodos local e global. Os sistemas ternários 

com a presença de banho de não-solvente foram avaliados usando apenas o método local 

por ter menor custo computacional.  

3.5.6.1 Índice de Sensibilidade Relativa 

O índice de sensibilidade relativa aos parâmetros é baseado na diferenciação parcial 

do modelo de forma agregada (HAMBY, 1994), obtendo-se a matriz de sensibilidade (Φ): 
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Navier-Stokes acopladas (Equações 2.86, 2.87, e 3.11a-b com termo convectivo ( ∙ ∇𝜙𝑖)) 

foram utilizadas nessas simulações. Por simplificação, os fenômenos de solidificação do 

polímero foram desconsiderados. 

Tabela 3.32. Frações volumétricas iniciais para análise da influência dos fluxos convectivos. 

Nomenclatura 
Solução polimérica 

𝜙𝑛 𝜙𝑠 𝜙𝑝 

FC1 0,4 0,3 0,3 

FC2 0,5 0,3 0,2 

FC3 0,6 0,3 0,1 

FC4 0,7 0,2 0,1 

FC5 0,8 0,1 0,1 

3.8 Análise Estatística 

Análise estatística foi empregada para comparar os resultados dos testes realizados. 

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

 𝑑𝑝 = 100
(𝑌𝑐𝑜𝑚𝑝 − 𝑌𝑟𝑒𝑓)

𝑌𝑟𝑒𝑓
 𝑌 = 〈𝜙𝑝

𝑝𝑟𝑝〉, 〈𝑙〉, 〈ℓ𝑏𝑝〉, 𝐴𝑐  (3.40) 

sendo que 𝑌𝑟𝑒𝑓 e 𝑌𝑐𝑜𝑚𝑝 são os valores dos dados de referência e em comparação, 

respectivamente. 𝑌 representa a fração volumétrica média de polímero nas fases ricas 

(〈𝜙𝑝
𝑝𝑟𝑝〉), a espessura característica média dos microdomínios (〈𝑙〉), a espessura média 

dos braços primários (〈ℓ𝑏𝑝〉), a área do cristal (𝐴𝑐), a circularidade do esferulito (𝒞) e o 

tempo de execução da simulação (𝑡𝑒𝑠). Portanto, 〈𝜙𝑝
𝑝𝑟𝑝〉𝑐𝑜𝑚𝑝, 〈𝑙〉𝑐𝑜𝑚𝑝, 〈ℓ𝑏𝑝〉𝑐𝑜𝑚𝑝, 𝐴𝑐

𝑐𝑜𝑚𝑝, 

𝒞𝑐𝑜𝑚𝑝 e 𝑡𝑒𝑠
𝑐𝑜𝑚𝑝 referem-se aos resultados que são comparados aos resultados de 

referência 〈𝜙𝑝
𝑝𝑟𝑝〉𝑟𝑒𝑓, 〈𝑙〉𝑟𝑒𝑓, 〈ℓ𝑏𝑝〉

𝑟𝑒𝑓, 𝐴𝑐
𝑟𝑒𝑓, 𝒞𝑟𝑒𝑓 e 𝑡𝑒𝑠

𝑟𝑒𝑓, respectivamente. 

Análises estatísticas dos ajustes da lei de potência, da equação proposta para 

descrever o processo de gelificação e de transição vítrea e da expressão da barreira de 

energia instável sugerida foram realizadas. O desvio relativo médio percentual (𝐷𝑅𝑀%), 

o desvio absoluto médio (𝐷𝐴𝑀) e o coeficiente de determinação ajustado (�̅�2) foram 

utilizados. 𝐷𝑅𝑀% (CHIULLI, 1999; RASSAME; HIBIKI, 2021), 𝐷𝐴𝑀 (CHIULLI, 1999) e 

�̅�2 (MASON; GUNST; HESS, 2003) foram calculados, respectivamente, pelas seguintes 

expressões: 

𝐷𝑅𝑀% =
100

𝑝𝑎
∑

|𝑦𝑖 − 𝑦𝑖|

𝑦𝑖

𝑝𝑎

𝑖=1

 (3.41) 
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𝐷𝐴𝑀 =
1

𝑝𝑎
∑|𝑦𝑖 − �̂�𝑖|

𝑝𝑎

𝑖=1

 (3.42) 

 

�̅�2 = 1 −
(∑ (𝑦𝑖 − �̂�𝑖)

2𝑛
𝑖=1 ) ∙ (𝑝𝑎 − 1)

(∑ (𝑦𝑖 − 𝑦�̅�)2𝑛
𝑖=1 ) ∙ (𝑝𝑎 − 𝑛𝑝 − 1)

 (3.43) 

sendo que 𝑦𝑖, �̂�𝑖 e 𝑦�̅� são o valor do dado de referência, do predito pela equação em análise 

e a média dos dados de referência, respectivamente. 𝑦 representa a espessura 

característica dos microdomínios (𝑙) da lei de potência, a mobilidade do polímero (Μ𝑝) da 

equação proposta para descrever o processo de gelificação e de transição vítrea, a 

densidade de energia local (𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇)), o parâmetro 𝑊 e a barreira de energia instável 

( (𝑇)) calculados a partir da Equação 3.14 (expressão da barreira de energia instável 

proposta). 

O teste 𝑡 foi utilizado para verificar se a diferença observada entre duas médias 

obtidas é grande o suficiente para ser considerada estatisticamente significativa. Para isto 

calculou-se valor de referência 𝑡𝑐 (𝑡 calculado) para o teste 𝑡, definido pela seguinte 

equação (KALPIĆ et al., 2011): 

 𝑡𝑐 =
𝑌𝑐𝑜𝑚𝑝 − 𝑌𝑟𝑒𝑓

√𝜎2𝑐𝑜𝑚𝑝

𝑝𝑎𝑐𝑜𝑚𝑝 +
𝜎2𝑟𝑒𝑓

𝑝𝑎𝑟𝑒𝑓

 
𝑌 = 〈𝜙𝑝

𝑝𝑟𝑝〉, 〈𝑙〉 (3.44) 

onde 𝜎2 refere-se à variância da métrica. O número de graus de liberdade (𝜐𝑡) a ser 

empregado nesse teste foi determinado pela Equação Welch–Satterthwaite (KALPIĆ et 

al., 2011): 

𝜐𝑡 =
(

𝜎2𝑐𝑜𝑚𝑝

𝑝𝑎𝑐𝑜𝑚𝑝 +
𝜎2𝑟𝑒𝑓

𝑝𝑎𝑟𝑒𝑓
)
2

(
𝜎2𝑐𝑜𝑚𝑝

𝑝𝑎𝑐𝑜𝑚𝑝)

2

𝑝𝑎𝑐𝑜𝑚𝑝−1
+

(
𝜎2𝑟𝑒𝑓

𝑝𝑎𝑟𝑒𝑓)

2

𝑝𝑎𝑟𝑒𝑓−1

 (3.45) 

Então, a diferença entre as médias avaliadas foi considerada significativa quando o 

valor de 𝑡𝑐 foi maior que 𝑡𝑡 (𝑡 tabelado), que é o valor do argumento da distribuição 𝑡 de 

Student. Outra forma de realizar essa análise é através do 𝑝-valor do teste 𝑡. O 𝑝-valor 

quantifica a probabilidade de errar ao rejeitar a hipótese de nulidade. Se o 𝑝-valor for 

menor que o nível de significância adotada na análise, a hipótese de nulidade é rejeitada. 

Análises das distribuições de dados foram realizadas por meio de diagramas de 

caixa (boxplot). O diagrama de caixa é um método gráfico que representa a variação de 

dados de uma variável numérica através de quartis, fornecendo informações sobre 

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

típico está exibido na Figura 3.7. 

 
Figura 3.7. Exemplificação de um diagrama de caixa com as suas características indicadas 
(adaptado de NUZZO, 2017). 

Na Figura 3.7, as seguintes características estão 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 distribuição), limite superior (retrata o 

extremo superior da distribuição) e valores discrepantes (dados atípicos que se situam 

abaixo ou acima do limite inferior ou superior, respectivamente). A média dos dados 

também pode ser adicionada no gráfico (FERREIRA et al., 2016; NUZZO, 2017). 

Os limites inferior (𝑙𝑖) e superior (𝑙𝑠) foram calculados das seguintes maneiras: 

𝑙𝑖 = 𝑞𝑖 − 1,5𝑖𝑞𝑟 (3.46) 
 

𝑙𝑠 = 𝑞𝑠 + 1,5𝑖𝑞𝑟 (3.47) 

sendo que 𝑞𝑖 e 𝑞𝑠 representam o quartil inferior e superior, respectivamente, e 𝑖𝑞𝑟 é 

intervalo interquartil (sendo a diferença absoluta entre o quartil inferior e superior) 

(FERREIRA et al., 2016; NUZZO, 2017). 
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Capítulo 4 

Resultados e Discussão 

Este capítulo se destina a apresentação e discussão dos resultados dos testes 

realizados: (i) validação da implementação no OpenFOAM; (ii) influência do 

refinamento da malha sobre a qualidade dos resultados; (iii) consistência do modelo 

proposto através do seu comportamento termodinâmico e pela lei de conservação de 

massa; (iv) comparação entre o modelo proposto e os disponíveis na literatura; 

(v) análises de sensibilidade paramétrica do modelo proposto; (vi) análises da 

simplificação do modelo; (vii) efeitos das características do domínio computacional 

(bidimensional, tridimensional e sua dimensão); (viii) análises dos fenômenos de 

solidificação do polímero (gelificação, vitrificação e cristalização); (ix) influência dos 

fluxos convectivos dos componentes; (x) comparações qualitativas entre resultados 

experimentais e numéricos do modelo proposto. 

4.1 Análise do Modelo de Campo de Fases para a 

Separação de Fases 

4.1.1 Validação da Implementação 

Os resultados obtidos com a implementação do modelo CH (Equações 2.8a-b) no 

OpenFOAM foram comparados com os publicados por Zhou e Powell (2006). As 

comparações das morfologias das separações de fases dos testes VI1 e VI2 são 

apresentadas nas Figuras 4.1 e 4.2, respectivamente. Nessas figuras, pode-se verificar o 

processo de formação de uma fase rica em polímero (alto 𝜙𝑝) e uma pobre em polímero 

(baixa 𝜙𝑝). Observa-se em ambos os testes uma boa concordância entre os resultados 

obtidos pela implementação do modelo CH no OpenFOAM e os divulgados por Zhou e 

Powell (2006). Contudo, no teste VI2, aparentemente, as microestruturas isoladas das 

simulações do presente trabalho possuem uma melhor resolução. 

Uma comparação em relação à espessura característica das microestruturas isoladas 

está apresentada na Tabela 4.1. Constata-se que as diferenças percentuais das médias das 
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espessuras características foram pequenas, menores que 5%. Corroborando com esse 

resultado, verifica-se pelo teste 𝑡 que não existe diferença significativa entre as médias 

das espessuras características (probabilidades maiores que o nível de significância de 

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

     

               (a)                            (b)  

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 evolução de 𝜙𝑝 para o teste 

VI1: (a) 0,39 s; (b) 3,6 s. 

 

 

 

                                     (a)           (b)  

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 evolução de 𝜙𝑝 para o teste 

VI2: (a) 0,041 s; (b) 0,086 s. 

Tabela 4.1. Resultados das espessuras características médias (〈𝑙𝑚〉) das microestruturas isoladas 
obtidos para o modelo CH implementado no OpenFOAM e os publicados por Zhou e Powell 
(2006). 

Teste Tempo (s) 
Espessura característica (μm) 

𝑑𝑝 (%) 𝑝-valorc 

CH ZPa CH OFb 

VI1 
0,39 0,089 0,092 3,37 0,7301* 

3,6 0,177 0,176 -0,56 0,9401* 

VI2 
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 Implementação no OpenFOAM; 
c Calculado pelo teste 𝑡. O asterisco (*) indica que não há diferenças significativas entre as médias 
pelo teste 𝑡 bilateral (𝑝 > 0,05). 
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4.1.2 Teste de Independência de Malha 

4.1.2.1 Refinamento da Malha 

Um teste de independência da malha foi realizado, tendo-se a malha empregada 

por Zhou e Powell (2006) como referência. A influência do refinamento da malha na 

definição das interfaces das fases rica e pobre em polímero preditas pelos modelos CH 

(Equações 2.8a-b), DO (Equações 2.26a-b) e TW (Equações 3.11a-b) são apresentadas nas 

Figuras 4.3, 4.4 e 4.5, respectivamente. Percebe-se que o aumento do tamanho das células 

hexaédricas (diminuição do refinamento), causa um empobrecimento da qualidade da 

separação de fases. Entretanto, pode-se verificar que a redução do refinamento das 

malhas M2 e M3 não enfraqueceu a definição das interfaces simuladas pelos três modelos. 

As frequências normalizadas de fração volumétrica de polímero na fase rica, expostas nas 

Figuras 4.6, 4.7 e 4.8, confirmam essa observação.  

Os tempos de execução das simulações, as médias das espessuras características das 

microestruturas isoladas e as médias de fração volumétrica de polímero na fase rica para 

as diferentes malhas testadas estão expostos na Tabela 4.2. Pode-se constatar que não há 

diferenças significativas entre as malhas em relação à fração volumétrica de polímero na 

fase rica para os três modelos utilizados. Verifica-se que as diferenças percentuais de 

〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 das malhas testadas em comparação à M1 foram pequenas, menores que 8%, com 

os testes 𝑡 ratificando esses resultados: probabilidades maiores que o nível de 

significância de 0,05. Isso demonstrou que 〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 não é uma métrica adequada para 

conferir o refinamento de malhas, pois apesar das definições das interfaces da separação 

de fases das malhas M4 e M5 serem carentes, essas malhas seriam adequadas pela análise 

da fração volumétrica média de polímero na fase rica. Em relação à espessura 

característica das microestruturas, as malhas M2 e M3 proporcionaram resultados 

satisfatórios. Apesar da malha M3 apresentar valores de 𝑑𝑝 acima de 10% em comparação 

à M1 para as simulações com os modelos DO e TW, não há diferença significativa nos 

resultados devido ao uso dessa malha, pois os valores dos 𝑝-valores (teste 𝑡) foram 

maiores que o nível de significância de 0,05. 

Pelos resultados expostos na Tabela 4.2, pode-se também averiguar que as malhas 

M2 e M3 possibilitam uma redução do tempo de processamento da simulação em relação 

à M1, apresentando uma diferença percentual média, considerando as simulações 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 µm é 

apropriada. 
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(a) (b) (c) (d) (e)  

Figura 4.3. Resultados do refinamento da malha sobre a definição das interfaces das fases rica e 
pobre em polímero simulada pelo modelo CH para o teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}) (superior) 

e o teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3; 

(d) M4; (e) M5. 

 

 

     

 

     
(a) (b) (c) (d) (e)  

Figura 4.4. Resultados do refinamento da malha sobre a definição das interfaces das fases rica e 
pobre em polímero simulada pelo modelo DO para o teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}) (superior) 

e o teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3; 

(d) M4; (e) M5. 

 

     

 

     
(a) (b) (c) (d) (e)  

Figura 4.5. Resultados do refinamento da malha sobre a definição das interfaces das fases rica e 
pobre em polímero simulada pelo modelo TW para o teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}) (superior) 

e o teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}) (inferior) para as diferentes malhas: (a) M1; (b) M2; (c) M3; 

(d) M4; (e) M5. 
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(a) (b) 

Figura 4.6. Frequência normalizada da fração volumétrica de polímero na fase rica (𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝) 

gerada pelo modelo CH para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}); 

(b) Teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}). 

 

  
(a) (b) 

Figura 4.7. Frequência normalizada da fração volumétrica de polímero na fase rica (𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝) 

gerada pelo modelo DO para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}); 

(b) Teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}). 

 

  
(a) (b) 

Figura 4.8. Frequência normalizada da fração volumétrica de polímero na fase rica (𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝) 

gerada pelo modelo TW para as diferentes malhas testadas: (a) Teste TM1 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}); 

(b) Teste TM2 ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}). 
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Tabela 4.2. Resultados dos tempos de execução das simulações (𝑡𝑒𝑠), das espessuras 
características médias (〈𝑙𝑚〉) das microestruturas isoladas e das frações volumétricas médias de 

polímero na fase rica (〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉) para as diferentes malhas. 

   𝑡𝑒𝑠
d (h) 𝑑𝑝 (%)  〈𝑙〉 ( m) 𝑑𝑝 (%) 𝑝-valord  〈𝜙𝑝

𝑓𝑟𝑝〉 (-) 𝑑𝑝 (%) 𝑝-valord 

CHf 

 M1c 19,44 -  0,183 - -  0,417 - - 

 M2 15,43 -20,6  0,177 -3,28 0,7056*  0,411 -1,44 0,9840* 

TM1a M3 10,82 -44,3  0,165 -9,84 0,2759*  0,422 1,20 0,9920* 

 M4 8,49 -56,3  0,106 -42,1 3,1 × 10-4  0,411 -1,44 0,9920* 

 M5 5,47 -71,9  0,034 -81,4 1,8 × 10-6  0,398 -4,56 0,9920* 

 M1c 19,21 -  0,240 - -  0,431 - - 

 M2 15,37 -20,0  0,243 1,25 0,9617*  0,429 -0,46 0,9988* 

TM2b M3 10,99 -42,8  0,257 7,08 0,7223*  0,432 0,23 0,9992* 

 M4 8,32 -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* 

DOg 

 M1c 0,812 -  0,261 - -  0,403 - - 

 M2 0,633 -22  0,278 6,51 0,7210*  0,402 -0,25 0,9999* 

TM1a 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* 

 M5 0,257 -68,4  0,065 -75,1 0,0003  0,406 0,74 0,9984* 

 M1c 0,787 -  0,178 - -  0,455 - - 

 M2 0,629 -20,1  0,164 -7,87 0,2795*  0,446 -1,98 0,9920* 

TM2b M3 0,453 -42,4  0,159 -10,7 0,1112*  0,447 -1,76 0,9920* 

 M4 0,353 -55,2  0,092 -48,3 2,0 × 10-5  0,431 -5,27 0,9840* 

 M5 0,255 -67,6  0,032 -82,0 8,2 × 10-7  0,422 -7,25 0,9761* 

TWh 

 M1c 0,334 -  0,168 - -  0,404 - - 

 M2 0,264 -20,7  0,159 -5,36 0,4610*  0,401 -0,74 0,9996* 

TM1a M3 0,188 -43,5  0,147 -12,5 0,0651*  0,402 -0,5 0,9998* 

 M4 0,142 -57,4  0,088 -47,6 1,2 × 10-5  0,412 1,98 0,9920* 

 M5 0,097 -70,9  0,032 -81,0 7,3 × 10-8  0,408 0,99 0,9998* 

 M1c 0,342 -  0,268 - -  0,455 - - 

 M2 0,267 -21,9  0,283 5,60 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 frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,15}; 
b Sistema com as seguintes frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}; 
c Malha de referência: Zhou e Powell (2006); 
d As simulações foram realizadas em um computador com processador Intel® CoreTM i5 (modelo i5-2450M e 2,5 GHz 
de frequência), 8 GB de memória RAM e sistema operacional Linux (Ubuntu 14.04.6 LTS); 
e Calculado pelo teste 𝑡. O asterisco (*) indica que não há diferenças significativas entre as médias pelo teste 𝑡 bilateral 
(𝑝 > 0,05); 
f 5 s de separação de fases com intervalo de tempo de 1×10-6 s; 

g 100 s de separação de fases com intervalo de tempo de 0,0005 s; 

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

Um teste para verificar a influência do refinamento da malha na região do banho 

foi executado. Nas Figuras 4.9, 4.10 e 4.11 estão apresentadas as comparações da definição 

das interfaces das fases rica e pobre em polímero preditas pelos modelos CH, DO e TW, 

respectivamente. A mobilidade empregada no modelo DO foi de 9,83×10-21 m5 J-1 s-1, 

valor intermediário à Μ𝑝𝑝 e Μ𝑠𝑠 utilizados nos outros modelos. Verifica-se que não há, 

visualmente, diferenças significativas na estrutura morfológica na região do filme 

polimérico simulada pelos três modelos devida às diferentes configurações das malhas 

testadas. No entanto, a malha RA2 causa uma distorção na definição da separação de 

fases na interface do banho de não-solvente e do filme polimérico no caso do uso dos 

modelos CH e TW. Além dessa distorção, constata-se que no modelo CH a dinâmica da 

separação de fases na interface banho/filme é modificada pelo emprego da malha RA2: 

a camada superior é separada em estruturas menores e a distribuição das microestruturas 

é mais uniforme (nas malhas RA1 e RA3 há uma região com apenas fase pobre em 

polímero entre a camada superior e as microestruturas inferiores). Em relação ao modelo 

DO, essa perturbação não ocorre devido à formação da fase rica em polímero acontecer 

distante da interface. 

As frequências normalizadas de fração volumétrica de polímero na fase rica 

obtidas pelas malhas RA1, RA2 e RA3 também são exibidas na Figura 4.12. Pode-se 

constatar que não há diferença na separação de fases na região do filme polimérico 

usando essas malhas. 

Os tempos de execução das simulações, as médias das espessuras características das 

microestruturas isoladas e as médias de fração volumétrica de polímero na fase rica para 

as diferentes malhas testadas são apresentados na Tabela 4.3. Pode-se averiguar que não 

há diferenças significativas entre as malhas RA3, RA2 e RA1 em relação à espessura 

característica das microestruturas e à fração volumétrica de polímero na fase rica. No caso 

do modelo DO, as diferenças percentuais das médias das espessuras características 

apresentaram valores altos, possivelmente devido as poucas microestruturas formadas e 

seus diferentes formatos (esferas e camadas).  

Pela análise dos dados apresentados na Tabela 4.3, verifica-se também que a malha 

RA3 permite uma diminuição do tempo de processamento da simulação em relação à 

RA1, proporcionando uma diferença percentual média, considerando as simulações com 

os diferentes modelos, de -54,4%. Esses resultados evidenciam que, independentemente 

do modelo de campo de fases usado, a utilização da malha RA3 é satisfatória; 

demonstrando que as células do banho de não-solvente próximas à interface devem 

possuir tamanhos similares aos usados na região do filme polimérico.  
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 (a) (b) (c)  
Figura 4.9. Resultados do refinamento da malha na região do banho sobre a definição das 
interfaces das fases rica e pobre em polímero simulada pelo modelo CH para o teste VI2: (a) RA1; 
(b) RA2; (c) RA3. Frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2} na solução polimérica e 

{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01} no banho de coagulação. 

 

   

 

 (a) (b) (c)  
Figura 4.10. Resultados do refinamento da malha na região do banho sobre a definição das 
interfaces das fases rica e pobre em polímero simulada pelo modelo DO para o teste VI2: (a) RA1; 
(b) RA2; (c) RA3. Frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2} na solução polimérica e 

{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01} no banho de coagulação. 

 

   

 

 (a) (b) (c)  
Figura 4.11. Resultados do refinamento da malha na região do banho sobre a definição das 
interfaces das fases rica e pobre em polímero simulada pelo modelo TW para o teste VI2: (a) RA1; 
(b) RA2; (c) RA3. Frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2} na solução polimérica e 

{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01} no banho de coagulação. 



4. RESULTADOS E DISCUSSÃO                                                                                                                         117 

 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.12. Frequência normalizada da fração volumétrica de polímero na fase rica (𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝) para 

as malhas RA1 e RA3 gerada pelos modelos: (a) CH; (b) DO; (c) TW. Frações volumétricas iniciais: 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2} na solução polimérica e {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01 0,01} no banho de coagulação. 

Tabela 4.3. Resultados dos tempos de execução das simulações (𝑡𝑒𝑠), das espessuras 
características médias (〈𝑙𝑚〉) das microestruturas isoladas e das frações volumétricas médias de 

polímero na fase rica (〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉) para as diferentes configurações de malhas do banho de 

coagulaçãoa. 

 CHb  DOc  TWc 

 RA1d RA2 RA3  RA1d RA2 RA3  RA1d RA2 RA3 

𝑡𝑒𝑠
e (h) 65,91 31,54 28,90  59,79 29,05 27,22  63,20 30,59 30,06 

𝑑𝑝 (%) - -52,2 -56,2  - -51,4 -54,5  - -51,6 -52,4 

〈𝑙𝑚〉 ( m) 0,103 0,108 0,102  0,333 0,368 0,251  0,081 0,082 0,082 

𝑑𝑝 (%) - 4,85 -0,97  - 10,5 24,6  - 1,23 1,23 

𝑝-valorf - 0,3040* 0,8308*  - 0,7572* 0,5182*  - 0,8157* 0,8824* 

〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 (-) 0,654 0,655 0,652  0,805 0,787 0,785  0,589 0,590 0,592 

𝑑𝑝 (%) - 0,15 -0,31  - -2,24 2,48  - 0,17 0,51 

𝑝-valorf - 0,9997* 0,9978*  - 0,9840* 0,9840*  - 0,9992* 0,9976* 

a Sistema com as seguintes frações volumétricas iniciais: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2}; 
b 0.1 s de separação de fases com intervalo de tempo de 1×10-8 s; 
c 1 s de separação de fases com intervalo de tempo de 1×10-6 s; 
d Malha de referência: Zhou e Powell (2006); 
e As simulações foram realizadas em um computador com processador Intel® CoreTM i5 (modelo i5-2450M e 2,5 GHz 
de frequência), 8 GB de memória RAM e sistema operacional Linux (Ubuntu 14.04.6 LTS); 
f Calculado pelo teste 𝑡. O asterisco (*) indica que não há diferenças significativas entre as médias pelo teste 𝑡 bilateral 

(𝑝 > 0,05). 
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4.1.3 Consistência do Modelo Proposto 

O modelo proposto deve respeitar a conservação dos componentes. Em razão disso, 

as frações volumétricas dos componentes no domínio de simulação foram calculadas 

para verificar se foram conservadas durante o tempo. Na Figura 4.13 estão representadas 

as frações volumétricas dos componentes como uma função do tempo calculadas pelo 

modelo proposto (TW). Como pode ser verificado nessa figura, as frações volumétricas 

dos componentes são conservadas. 

 
Figura 4.13. Frações volumétricas no domínio de simulação como função do tempo calculadas 
pelo modelo proposto. Sistema utilizado: água/DMF/PVDF - {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,1; 0,5}. 

O modelo proposto também foi validado através do seu comportamento 

termodinâmico. Nas Figura 4.14 (a)-(c) estão apresentados os diagramas de fases 

ternários gerados pelo conhecido modelo de Flory-Huggins (YILMAZ; MCHUGH, 

1986b) para os três sistemas analisados: água/DMF/PVDF, água/acetona/CA e 

água/DMSO/PES. Nestes diagramas de fases ternários foram plotadas a concentração 

inicial juntamente com as concentrações finais das fases de equilíbrio calculadas pelo 

modelo proposto (Equações 3.11a-b). Pode-se verificar que as concentrações finais de 

equilíbrio fornecem excelente concordância com as concentrações da curva binodal 

determinadas pelo modelo Flory-Huggins. A configuração de equilíbrio destes sistemas 

ternários envolve apenas dois domínios (uma fase rica e outra pobre em polímero) 

conectados por uma única interface. Inicialmente, a decomposição espinodal não causa 

um padrão de equilíbrio. Em vez disso, fornece estruturas de não-equilíbrio que 

permanecem evoluindo com o tempo. Esse processo de desenvolvimento é interrompido 

quando as concentrações do domínio atingem a linha binodal e as interfaces se tornam 

constantes em uma escala de distância absoluta. Nas Figuras 4.14 (d)-(f) estão ilustradas 

as evoluções da fração volumétrica de polímero nas fases rica e pobre para os três 

sistemas analisados. As frações volumétricas de polímero nessas fases tendem 

assintoticamente a valores próximos das concentrações de equilíbrio (valores binodais 

calculados pela teoria de Flory-Huggins). 
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(a) (b) 

  

 
 

(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 4.14. Diagramas de fases ternários com as concentrações finais das fases em equilíbrio 
calculadas pelo modelo proposto. Cada diagrama representa um sistema com diferentes 
concentrações iniciais: (a) água/DMF/PVDF - {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {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) água/acetona/CA - 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,1; 0,2} (vermelho), {0,25; 0,2} (azul), {0,4; 0,2} (verde); (c) água/DMSO/PES - {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = 

{0,3; 0,3} (vermelho), {0,5; 0,3} (azul), {0,6; 0,2} (verde). A linha contínua indica a binodal e a linha 
tracejada indica a espinodal calculadas pelo modelo de Flory-Huggins. Os painéis (d), (e) e (f) 
fornecem a evolução da fração volumétrica média de polímero, 〈𝜙𝑝〉, nas fases rica (𝑓𝑟𝑝) e pobre 

(𝑓𝑝𝑝) em polímero versus o tempo para os sistemas água/DMF/PVDF ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,4; 0,3}), 

água/acetona/CA ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,25; 0,2}) e água/DMSO/PES ({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,6; 0,2}), 

respectivamente. A linha tracejada indica a fração volumétrica do polímero próxima a binodal 
calculada pelo modelo de Flory-Huggins. 
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Assim, com base na conservação das frações volumétricas dos componentes e no 

fato de a solução estacionária corresponder às concentrações de equilíbrio próximas as 

determinadas pelo modelo de Flory-Huggins, pode-se afirmar que o modelo é consistente 

com relação à conservação de massa e do ponto de vista termodinâmico.  

Os modelos CH e DO também foram avaliados em relação à conservação dos 

componentes e ao comportamento termodinâmico, para o sistema ternário 

água/DMSO/PES. Os valores dos parâmetros foram os mesmos utilizados no cálculo do 

modelo proposto, com exceção da mobilidade do modelo DO, que foi considerado o valor 

de 5,22×10-20 m5 J-1 s-1. Na Figura 4.15 são apresentados os resultados dessas análises.  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 4.15. Resultados da consistência dos modelos CH e DO em relação à conservação dos 
componentes e ao comportamento termodinâmico. O painel (a) fornece o diagrama de fases 
ternário do sistema químico água/DMSO/PES com as concentrações finais das fases em equilíbrio 
calculadas pelos modelos CH (azul) e DO (vermelho), juntamente com as concentrações preditas 
pelo modelo proposto (TW) (verde). O diagrama possui três diferentes concentrações iniciais: 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,3; 0,3} (triângulo), {0,5; 0,3} (quadrado), {0,6; 0,2} (círculo). A linha contínua indica a 

binodal e a linha tracejada indica a espinodal calculadas pelo modelo de Flory-Huggins. Nos 
painéis (b) e (c) são mostradas as evoluções da fração volumétrica média de polímero, 〈𝜙𝑝〉, nas 

fases rica (𝑓𝑟𝑝) e pobre (𝑓𝑝𝑝) em polímero versus o tempo para o sistema água/DMSO/PES 
({𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,6; 0,2}) preditas pelos modelos CH e DO, respectivamente. A linha tracejada indica a 

fração volumétrica do polímero próxima a binodal calculada pelo modelo de Flory-Huggins. O 
painel (d) fornece as frações volumétricas no domínio de simulação como função do tempo 
calculadas pelos modelos CH e DO. Sistema utilizado: água/DMSO/PES - {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,6; 0,2}. 
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Pode-se constatar pelo diagrama de fases ternário (Figura 4.15 (a)) que os modelos 

CH e DO proporcionaram concentrações finais de equilíbrio próximas aos resultados do 

modelo proposto. Nas Figuras 4.15 (b)-(c) são mostradas as evoluções da fração 

volumétrica de polímero nas fases rica e pobre preditas pelos modelos CH e DO, 

respectivamente. As frações volumétricas de polímero nessas fases geradas por esses 

modelos também tendem assintoticamente a valores próximos as concentrações de 

equilíbrio. Como os comportamentos das evoluções de 〈𝜙𝑝〉 preditas pelos modelos CH 

e DO foram diferentes do modelo proposto, um teste para verificar se o valor da 

mobilidade influencia a dinâmica da separação de fases foi realizado. A evolução da 

fração volumétrica de polímero nas fases rica e pobre gerada pelo modelo DO 

empregando uma mobilidade com o valor de 7,22 × 10-22 m5 J-1 s-1 é exibida na 

Figura 4.15 (c). Pode-se verificar que há uma influência da mobilidade na dinâmica da 

separação de fases, um valor de mobilidade menor resulta em um processo de separação 

de fases mais lento e em uma concentração de equilíbrio diferente. Em relação à 

conservação dos componentes, pode-se confirmar pela Figura 4.15 (d) que os modelos 

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

4.1.4 Análise Comparativa entre os Modelos 

4.1.4.1 Evolução Morfológica 

Os modelos CH, DO e TW foram avaliados quanto à evolução morfológica das fases 

em simulações com presença de uma interface entre o banho de não-solvente e a solução 

polimérica. 

Primeiramente, uma análise da inconsistência física ao utilizar mobilidades 

constantes e a Equação 2.4 para os fluxos dos componentes (não dependente das frações 

volumétricas), 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 fração 

volumétrica do polímero para os sistemas água/DMF/PVDF (teste A2) e 

água/acetona/CA (teste B2) foram calculados pelas Equações 2.4, 2.8a e 2.8b (conjunto 

de equações usadas por autores supracitados – modelo CH) e pela abordagem proposta 

(Equações 3.9, 3.11a e 3.11b). Os resultados obtidos para os testes A2 e B2 estão exibidos 

nas Figuras 4.16 e 4.17, respectivamente. Pode-se ver que o uso da Equação 2.4 gera fluxo 

difusivo de polímero em regiões em que este componente não está presente (no banho de 

coagulação, por exemplo). Apesar da Equação 2.4 ser considerada como uma forma geral 

para o cálculo do fluxo difusivo, pois Μ𝑖𝑗 pode ser uma função de 𝜙𝑝 e 𝜙𝑠, o seu emprego 

não é adequado quando as mobilidades são assumidas constantes. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 4.16. Distribuição do fluxo difusivo (vetores) e da fração volumétrica de polímero do teste 
A2 em diferentes tempos: (a) CH (Equações 2.4, 2.8a e 2.8b); (b) TW (Equações 3.9, 3.11a e 3.11b). 
Sistema analisado: água/DMF/PVDF. A concentração inicial do banho de coagulação é 
essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial da solução polimérica 

é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2}. Os comprimentos dos vetores são proporcionais às suas magnitudes. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 4.17. Distribuição do fluxo difusivo (vetores) e da fração volumétrica de polímero do teste 
B2 em diferentes tempos: (a) CH (Equações 2.4, 2.8a e 2.8b); (b) TW (Equações 3.9, 3.11a e 3.11b). 
Sistema analisado: água/acetona/CA. A concentração inicial do banho de coagulação é 
essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial da solução polimérica 

é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}. Os comprimentos dos vetores são proporcionais às suas magnitudes. 

O modelo de Doi-Onuki considera apenas uma mobilidade para o sistema. Esse fato 

permite a formação de estruturas em camadas. As predições do modelo DO para a 

morfologia do sistema água/acetona/CA com diferentes concentrações iniciais e 

mobilidades estão mostradas na Figura 4.18. O modelo DO oferece resultados de 

separação de fases adequados somente quando as concentrações iniciais da solução de 

polímero estão dentro da região espinodal (Figura 4.18 (a) e (b)). No caso em que as 

frações volumétricas iniciais estão na região estável no diagrama de fases ternário 

(Figura 4.18 (c) e (d)) observa-se a formação de estruturas em camadas, o que não é 

verificado nas membranas poliméricas. Por essa razão, sugere-se uma modificação neste 

modelo para adaptá-lo ao processo de formação da membrana: empregar a mobilidade 
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do solvente na equação de difusão da fração volumétrica de solvente. Com essa alteração, 

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

 

    
 60 s 0,6 s 120 s 0,6 s 

 (a) (b) (c) (d)  

Figura 4.18. Morfologias do sistema água/acetona/CA com diferentes concentrações iniciais da 
solução polimérica e mobilidades preditas pelo modelo DO: (a) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}, 

Μ𝑝 = 7,22 x 10- 22 m5 J-1 s-1; (b) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}, Μ𝑝 = 3.61 x 10-19 m5 J-1 s-1; (c) {𝜙𝑠;  𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}, 

Μ𝑝 = 7,22 x 10-22 m5 J-1 s-1; (d) {𝜙𝑠;  𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}, Μ𝑝 = 3,61 x 10-19 m5 J-1 s-1. O banho é constituído 

essencialmente de não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. O banho de não-solvente é ocultado para 

melhor clareza da região do filme polimérico. 

Nas Figuras 4.19 a 4.27 são apresentadas as comparações entre a evolução 

morfológica de 𝜙𝑝, na região do filme, entre os modelos avaliados. As simulações exibem 

uma morfologia com duas fases distintas: uma fase rica em polímero (com alto 𝜙𝑝) e uma 

fase pobre em polímero (com baixo 𝜙𝑝). Observa-se que a separação de fases predita pelo 

modelo CH aconteceu mais rápido do que a dos demais modelos: em tempos menores já 

ocorre a formação de regiões ricas em polímero. Isso acontece porque nas Equações 2.8a-

b as mobilidades não são multiplicadas pelas frações volumétricas dos componentes 

como nas Equações 2.26a-b e 3.11a-b. 

 

     

 

0,0015 s 0,0075 s 0,015 s 0,03 s 0,14 s 

(a) 

     
0,01 s 0,05 s 0,1 s 0,2 s 0,9 s 

(b) 

     
 0,01 s 0,05 s 0,1 s 0,2 s 0,9 s 

 (c) 

Figura 4.19. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste A1: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMF/PVDF. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico.   
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0,0075 s 0,019 s 0,03 s 0,09 s 0,185 s 

(a) 

     
0,05 s 0,125 s 0,2 s 0,6 s 1,2 s 

(b) 

     
0,05 s 0,125 s 0,2 s 0,6 s 1,2 s 

(c) 

Figura 4.20. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste A2: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMF/PVDF. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
 

 

     

 

0,019 s 0,0285 s 0,038 s 0,114 s 0,19 s 

(a) 

     
0,1 s 0,15 s 0,2 s 0,6 s 1 s 

(b) 

     
0,1 s 0,15 s 0,2 s 0,6 s 1 s 

(c) 

Figura 4.21. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste A3: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMF/PVDF. A concentração do banho de 
coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial da 

solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
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0,16 s 0,5 s 0,8 s 1,44 s 3,2 s 

(a) 

     
1 s 3 s 5 s 9 s 20 s 

(b) 

     
1 s 3 s 5 s 9 s 20 s 

(c) 

Figura 4.22. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste B1: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/acetona/CA. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,7; 0,2}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
 

 

     

 

0,01 s 0,0175 s 0,0325 s 0,05 s 0,2 s 

(a) 

     
5 s 10 s 15 s 17,5 s 20 s 

(b) 

     
5 s 10 s 15 s 17,5 s 20 s 

(c) 

Figura 4.23. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste B2: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/acetona/CA. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
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1,25 s 2,5 s 3,15 s 3,75 s 5 s 

(a) 

     
5 s 10 s 12,5 s 15 s 20 s 

(b) 

     
5 s 10 s 12,5 s 15 s 20 s 

(c) 

Figura 4.24. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste B3: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/acetona/CA. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,4; 0,4}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
 

 

     

 

0,013 s 0,035 s 0,06 s 0,11 s 0,24 s 

(a) 

     
0,1 s 0,3 s 0,5 s 1 s 2 s 

(b) 

     
0,1 s 0,3 s 0,5 s 1 s 2 s 

(c) 

Figura 4.25. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste C1: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMSO/PES. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,85; 0,1}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
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0,01 s 0,038 s 0,076 s 0,151 s 0,303 s 

(a) 

     
0,07 s 0,25 s 0,5 s 1 s 2 s 

(b) 

     
0,07 s 0,25 s 0,5 s 1 s 2 s 

(c) 

Figura 4.26. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste C2: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMSO/PES. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,775; 0,175}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. 
 

 

     

 

0,017 s 0,035 s 0,0875 s 0,18 s 0,35 s 

(a) 

     
0,1 s 0,2 s 0,5 s 1 s 2 s 

(b) 

     
0,1 s 0,2 s 0,5 s 1 s 2 s 

(c) 

Figura 4.27. Evolução morfológica de 𝜙𝑝 na região do filme polimérico para o teste C3: (a) CH; 

(b) DO modificado; (c) TW. Sistema analisado: água/DMSO/PES. A concentração inicial do 
banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A concentração inicial 

da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,7; 0,25}. O banho de não-solvente é ocultado para melhor 

clareza da região do filme polimérico. As cores das setas correspondem aos diferentes 
mecanismos/morfologias presentes na separação de fases: vermelha, azul, amarela e verde 
correspondem ao mecanismo de separação de fases direcionada à superfície (SDPS), 
decomposição em massa, permanência da camada superior formada pelo mecanismo SDPS e 
separação das camadas superiores em regiões menores, respectivamente. 
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O processo de separação em fases ricas e pobres de polímeros ocorre de forma 

similar entre os modelos. O solvente e o não-solvente se difundem rapidamente, 

enquanto o polímero permanece quase completamente na camada inferior do domínio 

de simulação. O polímero não é impedido de se mover em direção ao banho de não-

solvente, porém permanece na área do filme, devido à barreira de energia e de sua baixa 

mobilidade. Após esta etapa, acontece um processo de separação de fases direcionada à 

superfície (surface-directed phase separation – SDPS) da solução polimérica (BALL; ESSERY, 

1990; JONES et al., 1991; PURI; BINDER, 1992). Pode ser observada a propagação da 

interface na parte superior dos filmes, que é característica do mecanismo SDPS (ver setas 

vermelhas na Figura 4.27). A influência desse mecanismo é de uma distância finita 

próxima ao banho de não-solvente, na região abaixo da interface é observada a 

decomposição espinodal em massa ligeiramente atrasada em relação à SDPS. No estágio 

inicial do processo de decomposição em massa, observa-se que as fases do polímero se 

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

Nos primeiros instantes, as estruturas são visivelmente não uniformes devido ao 

processo de separação de fases direcionado à superfície. Mas no decorrer do processo de 

separação de fases, as morfologias tendem a se tornar uniformes. As camadas superiores 

formadas pela SDPS vão se separando em regiões 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 não se separam em regiões 

menores (ver setas amarelas na Figura 4.27). Possivelmente, como argumentado por Tree 

et al. (2017), a origem da estrutura assimétrica na membrana polimérica pode ser causada 

pela interrupção do processo de separação da fase difusiva pela viscoelasticidade. Isso 

não pode ser captado nessas simulações, pois os efeitos viscoelásticos não foram 

considerados. No entanto, deve-se enfatizar que as escalas de comprimento de simulação 

e experimental são muito diferentes, o que pode causar uma distorção nas comparações. 

Na verdade, essas simulações foram realizadas em um domínio pequeno (curto alcance), 

considerando a escala das membranas poliméricas produzidas. 

Os sistemas ternários poliméricos submetidos à decomposição espinodal 

apresentam duas morfologias: dispersa e co-contínua. A morfologia dispersa geralmente 

consiste em esferas ou aproximações razoáveis de esferas; às vezes pode ser orientada 

(domínios elipsoidais). Em algumas simulações, pode-se observar nos estágios finais da 

decomposição volumétrica espinodal uma morfologia particulada. Isto está relacionado 

com a concentração inicial de polímero: um aumento da fração volumétrica do polímero 

no filme resulta em mudança na morfologia de gotículas isoladas (partículas) para o 

padrão co-contínuo (com as gotículas isoladas sendo formadas pela fase pobre em 

polímero). Em contraste, como observado por Zhou e Powell (2006), o aumento da fração 

volumétrica do solvente não causa diferença na estrutura morfológica, mas causa 

incremento no tamanho dos microdomínios ricos em polímeros. Em todos os testes, nos 
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estágios finais da decomposição espinodal, os domínios crescem em tamanho, mas 

mantêm as formas, sendo aproximadamente semelhantes. 

Como esperado, os distintos sistemas analisados apresentaram diferentes 

velocidades de separação de fases e morfologias. A separação 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 𝜒𝑛𝑝. O tamanho da região de 

imiscibilidade do sistema ternário é diretamente proporcional ao valor de 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝; um 

aumento de 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 possibilita que a separação de fases ocorra mais rapidamente, 

necessitando uma quantidade menor de não-solvente para que as frações volumétricas 

dos três constituintes da solução polimérica estejam na região metaestável ou instável do 

diagrama de fases ternário. Em contrapartida, um aumento de 𝜒𝑛𝑠 diminui a região de 

imiscibilidade; ou seja, quanto maior a afinidade entre o não-solvente e o solvente (menor 

𝜒𝑛𝑠) mais rápido ocorre a separação de fases. Dessa forma, é preciso um fluxo maior de 

não-solvente entrando na solução polimérica para que a separação de fases inicie 

(ALTENA; SMOLDERS, 1982; MULDER, 1996). Como o sistema água/DMF/PVDF 

possui 𝜒𝑛𝑝 mais alto em relação aos demais sistemas testados, o processo de separação 

de fases acontece mais ligeiramente, corroborando qualitativamente com as observações 

experimentais (YOUNG et al., 1999). Os parâmetros de interação de Flory-Huggins 

também influenciam a morfologia da separação de fases. Como pode ser verificado na 

Figura 4.14 (a) e (c), as regiões de imiscibilidade dos sistemas água/DMF/PVDF e 

água/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 concentração inicial intermediária em relação aos testes C2 

(Figura 4.26) e C3 (Figura 4.27), é semelhante a estes: microestruturas da fase rica em 

polímero isoladas. Em compensação, as regiões de imiscibilidade dos sistemas 

água/DMF/PVDF (Figura 4.14 (a)) e água/acetona/CA (Figura 4.14 (b)) não têm 

tamanhos e formas parecidas. Dessa maneira, apesar dos testes A3 e B2 terem as mesmas 

concentrações iniciais, eles apresentaram morfologias distintas: padrão co-contínuo e 

microestruturas isoladas, respectivamente. 

4.1.4.2 Análise da Fração Volumétrica Média de Polímero nas Fases Ricas 

Uma maneira de corroborar com a análise da evolução morfológica de 𝜙𝑝, 

representada nas Figuras 4.19 a 4.27, é através da plotagem da fração volumétrica média 

de polímero nas fases ricas 〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 em função do tempo. Essas plotagens são 

apresentadas nas Figuras 4.28 a 4.30. Pela análise dessas figuras, constata-se que o 

processo de separação de fases pode ser dividido em três estágios: inicial, intermediário 

e final. Durante o estágio inicial, a fração volumétrica 〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 permanece 

aproximadamente constante, i.e., não há separação de fases. Nessa etapa ocorre 
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praticamente apenas a transferência de massa entre o solvente e o não-solvente, como 

pode ser verificado na Figura 4.31. No estágio seguinte, intermediário, a fração 

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

〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉 aumenta mais lentamente, tendendo assintoticamente à concentração de 

equilíbrio (as concentrações das fases ficam próximas aos valores binodais). Como a 

separação de fases do modelo CH ocorre muito mais rápida do que a dos modelos mDO 

e TW, os tempos das simulações plotados nas Figuras 4.28 a 4.30 foram ajustados para 

que os três estágios do processo de separação de fases dos modelos avaliados estivessem 

nas mesmas regiões nos gráficos. As curvas de todos os modelos estudados apresentaram 

as mesmas inclinações nos estágios inicial e intermediário. Apenas no estágio final as 

inclinações das curvas são distintas. O modelo CH exibiu uma inclinação maior nas suas 

curvas, proporcionando uma fração volumétrica média de polímero maior. Em relação 

aos outros dois modelos, o modelo TW apresentou uma separação de fases maior que do 

modelo mDO. 

Para elucidar a transferência de massa que ocorre entre o solvente e o não-solvente, 

as frações volumétricas médias desses componentes na região do filme polimérico foram 

plotadas como uma função do tempo juntamente com a fração volumétrica média de 

polímero nas fases ricas em polímero (Figura 4.31). No estágio inicial acontece um grande 

fluxo de solvente para o banho de coagulação e de não-solvente para o filme polimérico. 

Essa transferência de massa entre esses dois componentes segue na etapa intermediária, 

mas com uma menor velocidade. No estágio final do processo de separação de fases, 〈𝜙𝑠〉 

e 〈𝜙𝑛〉 permanecem praticamente constantes, enquanto sucede o crescimento dos 

microdomínios ricos em polímeros. 

   
(a) (b) (c) 

Figura 4.28. Fração volumétrica média de polímero na fase rica (〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉) em função do tempo (𝑡) 

predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste A1; (b) Teste A2; (c) Teste A3. Sistema analisado: 
água/DMF/PVDF. A concentração do banho de coagulação é essencialmente não-solvente: 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. As concentrações da solução polimérica são: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,2; 0,2}; (b) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} 

= {0,75; 0,2}; (c) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,55; 0,4}. A escala superior indica o tempo de separação de fases pelo 

modelo CH. 
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(a) (b) (c) 

Figura 4.29. Fração volumétrica média de polímero na fase rica (〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉) em função do tempo (𝑡) 

predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste B1; (b) Teste B2; (c) Teste B3. Sistema analisado: 
água/acetona/CA. A concentração do banho de coagulação é essencialmente não-solvente: 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. As concentrações da solução polimérica são: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,7; 0,2}; (b) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} 

= {0,55; 0,4}; (c) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,4; 0,4}. A escala superior indica o tempo de separação de fases pelo 

modelo CH. 

 

   
(a) (b) (c) 

Figura 4.30. Fração volumétrica média de polímero na fase rica (〈𝜙𝑝
𝑓𝑟𝑝〉) em função do tempo (𝑡) 

predita pelos modelos CH, mDO e TW: (a) Teste C1; (b) Teste C2; (c) Teste C3. Sistema analisado: 
água/DMSO/PES. A concentração do banho de coagulação é essencialmente não-solvente: 
{𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. As concentrações da solução polimérica são: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,85; 0,1}; (b) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} 

= {0,775; 0,175}; (c) {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,7; 0,25}. A escala superior indica o tempo de separação de fases 

pelo modelo CH. 

 

 

  
Figura 4.31. Frações volumétricas médias de solvente (〈𝜙𝑠〉) e não-solvente (〈𝜙𝑛〉) na região do 

filme (〈𝜙𝑖
𝑓〉) e fração volumétrica média de polímero na fase rica (〈𝜙𝑝

𝑓𝑟𝑝〉) em função do tempo 

(𝑡) preditas pelo modelo TW para o teste A2. Sistema analisado: água/DMF/PVDF. A 
concentração do banho de coagulação é essencialmente não-solvente: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,01; 0,01}. A 

concentração da solução polimérica é: {𝜙𝑠; 𝜙𝑝} = {0,75; 0,2}. 
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4.1.4.3 Análise do Aspecto Morfológico 

Ao analisar os resultados proporcionados pela evolução morfológica de 𝜙𝑝 

(Figuras 4.19 a 4.27) e pela fração volumétrica média de polímero na fase rica polimérica 

na região do filme (Figuras 4.28 a 4.30), nota-se que, no estágio final, os microdomínios 

gerados pelos modelos apresentam diferenças quanto ao tamanho e ao aspecto 

morfológico. Dessa forma, uma maneira de quantificar essas diferenças é calcular as 

espessuras características das microestruturas no estágio final preditas pelos modelos. A 

obtenção dessas espessuras foi realizada em um estado quase-estacionário, quando a 

alteração da fração volumétrica média de polímero nas fases ricas não ultrapassa o valor 

de 0,025 s-1. Os resultados obtidos são mostrados na Tabela 4.4, estes foram confirmados 

pelo teste 𝑡. No caso dos testes A3, B2 e B3, as espessuras características mensuradas 

foram da fase pobre em polímero, pois representam os microdomínios isolados; enquanto 

nos outros testes foi utilizada a fase rica em polímero. Embora as escalas de tempo de 

simulação sejam diferentes, as espessuras características dos microdomínios geradas pelo 

modelo CH foram maiores que dos modelos mDO e TW, com exceção dos testes B1, B2 e 

B3 (sem diferenças significativas entre os valores encontrados). Os modelos mDO e TW 

apresentaram resultados similares. Além disso, diferenças nas espessuras das 

microestruturas devido aos diferentes valores de composição inicial são percebidas. A 

elevação da fração volumétrica inicial do polímero, mantendo a fase rica em polímero 

como estrutura isolada, produziu um aumento nas espessuras características (teste C1, 

C2 e C3). 

Tabela 4.4. Espessuras características médias (〈𝑙𝑚〉) das microestruturas no estágio final (em um 
estado quase-estacionário) preditas pelos modelos CH, mDO e TW. 

  A1 A2 A3 B1 B2 B3 C1 C2 C3 

TW 
𝑡 (s) 1 1,2 1,05 20 20 20 2 2 2 

〈𝑙〉 ( m) 0,114 0,143 0,162 0,253 0,267 0,253 0,089 0,119 0,166 

mDO 

𝑡 (s) 1 1,2 1,05 20 20 20 2 2 2 

〈𝑙〉 ( m) 0,110 0,136 0,158 0,255 0,268 0,255 0,089 0,118 0,160 

𝑑𝑝 (%) -3,51 -4,90 -2,47 0,79 0,37 0,79 0 -0,84 -3,61 

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

CH 

𝑡 (s) 0,143 0,185 0,2 3,25 5,15 5 0,23 0,303 0,35 

〈𝑙〉 ( m) 0,149 0,171 0,224 0,260 0,277 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 11,4 

𝑝-valora 0,0002 0,0004 0,0011 0,5596* 0,4583* 0,2412* 0,0001 0,0005 0,0798 
a Calculado pelo teste 𝑡. O asterisco (*) indica que não há diferenças 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 características dos microdomínios na fase 

final foram relacionadas à Equação 3.19. Os valores dos parâmetros estimados e seus 

respectivos desvios padrão percentuais (𝑑) são apresentados na Tabela 4.5. Nessa tabela 

também está apresentada uma análise da qualidade do ajuste dos parâmetros (𝐷𝑅𝑀% e 

�̅�2). Da mesma forma que na análise do aspecto morfológico, as espessuras características 

mensuradas nos testes A3, B2 e B3 foram da fase pobre em polímero, e nos demais testes 

foi empregada a fase rica.  

Tabela 4.5. Constantes (ð) e expoentes (𝜘) da lei de potência (〈𝑙〉 = ð𝑡𝜘) relacionada ao 
crescimento das espessuras características dos microdomínios geradas pelos modelos CH, mDO 
e TW para o estágio final. 

  A1 A2 A3 B1 B2 B3 C1 C2 C3 

CH 

ð 0,232 0,256 0,400 0,201 0,205 0,208 0,207 0,179 0,235 

𝑑 (%) 2,309 1,444 2,746 0,806 1,079 0,956 0,841 0,980 1,549 

𝜘 0,225 0,247 0,348 0,311 0,177 0,168 0,273 0,166 0,219 

𝑑 (%) 4,455 2,484 3,406 3,264 3,776 4,360 2,075 3,018 4,418 

𝐷𝑅𝑀% (%) 0,722 0,673 1,575 0,849 0,183 0,407 1,104 0,712 1,073 

�̅�2 0,989 0,989 0,977 0,984 0,982 0,979 0,993 0,987 0,965 

mDO 

ð 0,110 0,133 0,161 0,128 0,172 0,170 0,088 0,113 0,146 

𝑑 (%) 0,214 0,180 0,611 1,879 1,739 1,242 0,051 0,145 0,613 

𝜘 0,075 0,112 0,227 0,233 0,147 0,153 0,021 0,054 0,117 

𝑑 (%) 3,753 2,633 4,420 3,083 4,128 3,000 3,004 4,266 8,121 

𝐷𝑅𝑀% (%) 0,366 0,557 2,100 0,602 0,173 0,222 0,128 0,381 0,443 

�̅�2 0,977 0,985 0,952 0,987 0,977 0,990 0,985 0,966 0,986 

TW 

ð 0,115 0,139 0,169 0,132 0,169 0,172 0,088 0,115 0,151 

𝑑 (%) 0,157 0,220 0,574 2,605 1,886 1,130 0,067 0,133 0,790 

𝜘 0,094 0,142 0,217 0,228 0,152 0,150 0,021 0,057 0,137 

𝑑 (%) 2,208 2,657 4,034 4,354 4,332 2,784 3,994 3,536 8,942 

𝐷𝑅𝑀% (%) 0,300 0,579 1,520 1,050 0,204 0,228 0,158 0,375 0,811 

�̅�2 0,992 0,987 0,974 0,971 0,975 0,991 0,974 0,979 0,981 

Os baixos valores dos desvios padrão percentuais da estimação dos parâmetros  

ð e 𝜘 da lei de potência (Equação 3.19) expostos na Tabela 4.5 indicam que a estimação 

foi adequada, e os valores de 𝐷𝑅𝑀% e �̅�2 mostram que os ajustes foram aceitáveis. 

Portanto, os valores dos parâmetros podem ser comparados. Os expoentes da 

Equação 3.19 ficaram entre 0,021 e 0,348. Em geral, os expoentes são evidentemente 

diferentes do que o previsto pela teoria LSW. Essas discrepâncias com a teoria LSW não 

são inesperadas; esta teoria é rigorosamente válida somente em longos períodos e no 

limite de uma espécie minoritária diluída que gera gotículas esféricas (MANZANAREZ 
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et al., 2017; TREE et al., 2017). Os crescimentos de microdomínios dos sistemas estudados 

não satisfazem essas condições, pois são originários de um sistema assimétrico. As taxas 

de crescimento das espessuras características dos microdomínios obtidas pelo modelo 

CH foram superiores às dos modelos mDO e TW. Consequentemente, embora as escalas 

de tempo de simulação sejam diferentes, o modelo CH causa maiores espessuras 

características, corroborando com o resultado da análise do aspecto morfológico. Os 

modelos mDO e TW apresentaram valores de parâmetros semelhantes, com exceção dos 

testes A1 e A2. Nestes testes, o modelo TW exibiu um valor de expoente maior. Além 

disso, as diferenças nas taxas de crescimento devido a diferentes valores iniciais de 

composição são percebidas. O aumento da fração volumétrica inicial de polímero, 

mantendo a fase rica em polímero como estrutura isolada, produz uma elevação nas taxas 

de crescimento das espessuras características dos microdomínios. A única exceção foi nos 

expoentes dos testes C1, C2 e C3 gerados pelo modelo CH, onde uma maior composição 

inicial de polímero causou a redução desse expoente. Em relação à variação da fração 

volumétrica inicial de solvente, não foi observado um padrão nas taxas de crescimento 

das espessuras características. 

4.1.4.5 Considerações Finais da Análise Comparativa entre os Modelos 

As análises 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 inconsistências 

termodinâmicas em sua formulação como explicado anteriormente, prediz separação de 

fases mais rápida e maiores espessuras características de microdomínios do que os 

demais modelos. Com base nessas considerações, 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 separação de fases apenas quando as concentrações iniciais do 

polímero estão dentro da região espinodal. Se as frações volumétricas iniciais estiverem 

na região estável, este modelo pode prever a formação de uma estrutura em camadas, 

fato que não é verificado nas membranas poliméricas. O modelo DO deve ser modificado 

para apresentar resultados coerentes, utilizando diferentes mobilidades nas equações de 

difusão dos componentes. Com essa modificação, esse modelo apresentou resultados 

praticamente iguais ao modelo proposto neste trabalho: evolução morfológica de 𝜙𝑝 e 

seu aspecto basicamente idêntico; apenas, em alguns casos, uma fração volumétrica 

média menor de polímero na fase rica. 
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Capítulo 5 

Conclusões e Sugestões 

5.1 Conclusões 

Uma nova abordagem das equações de difusão dos componentes do modelo de 

campo de fases para a formação de membranas poliméricas foi apresentada, com o 

objetivo de simular o desenvolvimento da morfologia de membranas. A consistência do 

modelo proposto foi verificada em termos da termodinâmica do equilíbrio de fases e pela 

lei de conservação de massa: as frações volumétricas dos componentes foram 

conservadas durante as simulações e as concentrações de equilíbrio forneceram excelente 

concordância com o diagrama de fases ternário associado, respectivamente. Essa nova 

abordagem das equações de difusão dos componentes foi comparada ao modelo de Doi-

Onuki (DO) e ao modelo clássico de Cahn-Hilliard (CH). A abordagem proposta ofereceu 

resultados significativamente diferentes em relação a esses modelos. Diferentemente do 

modelo DO, a aplicação do modelo proposto não se restringiu aos valores da 

concentração inicial de polímero na região espinodal, pois as diferentes mobilidades dos 

componentes foram respeitadas nas equações de difusão. Por considerar essa 

particularidade, o modelo proposto não gerou a formação de estruturas em camadas (i.e., 

de origem não-física) ao utilizar concentrações iniciais da solução polimérica na região 

estável no diagrama de fases ternário, como ocorre no caso do modelo DO. Em 

comparação ao modelo CH, as principais diferenças observadas foram a predição da 

separação de fases mais lenta e menores espessuras características dos microdomínios, 

pois foram consideradas a relação de Gibbs-Duhem e a restrição de fração volumétrica 

no cálculo da força motriz de difusão, e a influência da fração volumétrica no fluxo 

difusivo dos componentes. Além disso, o modelo proposto não possibilitou o fluxo de 

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

Através da análise de sensibilidade paramétrica e de testes adicionais foi possível 

verificar a possibilidade de simplificação das equações difusivas do modelo de campo de 

fases. Essas análises demonstraram que os parâmetros 𝑠𝑠, Μ𝑝𝑠 e Μ𝑠𝑝 podem ser 

desconsiderados do modelo de campo de fase proposto, pois não foram encontradas 
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diferenças significativas em termos de qualidade na modelagem da formação de 

membranas poliméricas por NIPS. Essa simplificação do modelo reduz o tempo de 

execução das simulações e mantém as suas principais características: (i) a força motriz da 

difusão satisfaz a relação Gibbs-Duhem e a restrição da fração volumétrica; (ii) não há 

fluxo de um componente sem que esse esteja presente; (iii) as diferentes mobilidades dos 

componentes são respeitadas nas equações de difusão. Além disso, os parâmetros que 

apresentaram as maiores influências pela análise de sensibilidade do modelo completo 

foram Μ𝑝𝑝, 𝑝𝑝, 𝜒𝑛𝑝, 𝜒𝑛𝑠 e 𝜒𝑠𝑝, causando grande impacto na capacidade do modelo em 

calcular a separação de fases que ocorrem durante a formação de membranas poliméricas 

pelo processo de precipitação por imersão. Esse resultado foi corroborado pela análise de 

sensibilidade do modelo simplificado, na qual os parâmetros físicos (𝜒𝑖𝑗 e 𝐷𝑖) foram 

examinados. 

As diferentes abordagens de mobilidade mútua foram testadas, essas geraram 

influência na capacidade preditiva do modelo proposto. O modelo de mobilidade mútua 

rápido causou uma diferença significativa nas morfologias: uma dinâmica de separação 

de fases mais rápida. Em alguns casos, esse modelo formou estruturas em camadas, que 

não são verificadas em membranas poliméricas experimentais. 

Os tamanhos das células do domínio computacional e ordem de grandeza do 

coeficiente de energia de gradiente do polímero causaram interferências nos resultados. 

A determinação de uma relação entre esses dois parâmetros possibilitou simular 

estruturas com dimensões compatíveis a membranas experimentais com menor esforço 

computacional. Os tamanhos dos domínios ocasionaram impacto nas morfologias ao 

longo da direção longitudinal. Além disso, a principal diferença entre as simulações 

bidimensional e tridimensional foi a morfologia predita; as simulações bidimensionais, 

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

Uma equação para descrever a gelificação e a vitrificação do polímero, relacionada 

à mobilidade do polímero, foi proposta. As estimações dos parâmetros dessa equação 

foram realizadas a partir de dados experimentais de viscosidade de soluções poliméricas. 

Uma análise de sensibilidade paramétrica foi executada, possibilitando verificar a 

influência de cada parâmetro nas diferentes condições que as membranas poliméricas são 

formadas. Através da aplicação dessa equação na simulação de membranas poliméricas, 

foi possível constatar a importância em considerar a gelificação e a vitrificação do 

polímero, indicando que esses fenômenos de solidificação não podem ser desprezados 

na modelagem. 

As implementações do modelo de campo de fases para simular o crescimento de 

cristais em polímeros puros e em solução (acoplado as equações de difusão dos 

componentes) foram realizadas. Um aperfeiçoamento da expressão para a barreira de 
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energia instável foi sugerido. A expressão proposta não causou as incongruências que 

outras equações indicadas na literatura geram. A análise de sensibilidade do modelo de 

campo de fases para cristalização de polímeros puros classificou os parâmetros conforme 

as suas influências. Os parâmetros que apresentaram os maiores impactos na capacidade 

do modelo em simular cristais poliméricos foram: Λ, 𝑊, 𝜖, 𝐾 e 𝑘. O modelo possibilitou 

a simulação de diferentes morfologias cristalinas de polímeros puros. O acoplamento das 

equações de difusão dos componentes e a de cristalização do polímero ocorreu 

adequadamente. Uma análise da influência de alguns parâmetros na dinâmica desse 

acoplamento foi realizada, demonstrando que o parâmetro 𝜒𝑛𝑝 possui elevado impacto 

nos resultados. 

A implementação das equações de Navier-Stokes no modelo proposto possibilitou 

avaliar a influência dos fluxos convectivos dos componentes na separação de fases. 

Apesar da dificuldade em convergir algumas simulações e a necessidade de adicionar 

um parâmetro artificial para diminuir essa instabilidade computacional, foi possível 

verificar a interferência da tensão interfacial e da viscosidade na dinâmica da separação 

de fases. 

O modelo de campo de fases proposto possibilitou resultados numéricos 

qualitativamente satisfatórios ao comparar a estruturas de membranas poliméricas 

experimentais. As simulações comparativas evidenciaram a capacidade do modelo de 

campo de fases proposto em predizer diferentes estruturas de membranas de polímeros 

amorfos em diversas condições (sistemas químicos, concentrações iniciais no banho de 

coagulação e na solução polimérica). Além disso, o modelo tem potencial para predizer 

suficientemente as morfologias das membranas de polímeros semicristalinos. As 

simulações também demonstraram a competência do modelo de campo de fases 

proposto em diferenciar as estruturas geradas pelos fenômenos de 

gelificação/vitrificação e de cristalização. 

5.2 Sugestões para Trabalhos Futuros 

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

estão listadas a seguir. 

(i) Implementar e testar a viscoelasticidade do polímero. 

Em um sistema dinâmico com a presença de polímero, o comportamento 

viscoelástico desse material pode influenciar a morfologia da membrana. 

Como algumas características das membranas poliméricas permanecem 

inexplicadas, a consideração de efeitos elásticos pode explicar algumas das 

características das membranas (como a formação de macrovazios). Para 
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capturar os efeitos viscoelásticos do polímero, equações constitutivas 

viscoelásticas podem ser incorporadas nas equações de Navier-Stokes.  

(ii) Incorporar nas equações de difusão e de cristalização acopladas do modelo de 

campo de fases uma expressão/parâmetro que impeça o desenvolvimento dos 

cristais poliméricos quando a separação de fases líquido-líquido for 

preponderante. 

Como verificado em algumas simulações realizadas, mesmo a separação de 

fases líquido-líquido sendo predominante, o modelo não impediu que os 

cristais fossem desenvolvidos pela equação de cristalização. 

(iii) Determinar e estimar os parâmetros do modelo proposto e preparar membranas 

poliméricas de sistemas ternários específicos. 

Através da preparação de membranas poliméricas de sistemas ternários 

específicos em diferentes condições e da determinação experimental ou 

estimação dos parâmetros necessários 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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Apêndice I 

Equação de Fluxo 

Neste apêndice são apresentados dois formalismos para justificar a forma da 
equação de fluxo (Equação 3.9) utilizada. 

I.1 Equação de Fluxo 

Uma abordagem alternativa do fluxo de um componente pode ser realizada 

definindo o fluxo como o produto de uma densidade 𝜚 e uma velocidade média do 

componente (velocidade de deriva, 𝑣𝑑): 

𝑗 = 𝜚𝑣𝑑 (I.1) 

A velocidade de deriva é definida como produto de uma força motriz 𝐹𝑚 e a 

mobilidade Μ: 

𝑣𝑑 = 𝐹𝑚Μ (I.2) 

A combinação das Equações I.1 e I.2 produz: 

𝑗 = 𝜚𝐹𝑚Μ (I.3) 

Para um sistema com volume constante, 𝜚 pode ser assumido como sendo igual a 

concentração, isto é, a fração volumétrica 𝜙; e a força motriz é o gradiente do potencial 

de difusão, 𝐹𝑚 = ∇ ̂ . Dessa forma, a seguinte expressão do fluxo é obtida: 

𝑗 = Μ𝜙∇ ̂  (I.4) 

Outra forma para justificar o uso da Equação 3.9 para o fluxo de difusão é através 

da relação entre as velocidades e os fluxos mássicos dos componentes. A soma da 

velocidade de todos os componentes pode ser relacionada com as massas específicas dos 
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componentes pela seguinte expressão (TREE et al. 2017; YOSHIMOTO; TANIGUCHI, 

2021): 

= ∑ 𝑖 𝑖

𝑛

𝑖=1

 (I.5) 

sendo que  é a massa específica média, 𝑣 é a velocidade média de massa, 
𝑖
 e 𝑣

𝑖
 são a 

massa específica e a velocidade do componente 𝑖, respectivamente. As equações de 

continuidade dos componentes podem ser escritas da seguinte forma (HOPP-

HIRSCHLER; NIEKEN, 2018): 

𝜕 𝑖

𝜕𝑡
= −∇( 𝑖 𝑖) (I.6) 

Como a dinâmica da difusão do componente 𝑖 é regida por uma lei de conservação 

de massa: 

𝜕 𝑖

𝜕𝑡
= −∇ ∙ 𝑗𝑖 (I.7) 

a combinação das Equações I.6 e I.7 resulta na seguinte relação entre a velocidade e o 

fluxo difusivo do componente 𝑖: 

𝑖 𝑖 = 𝑗𝑖 (I.8) 

Dessa maneira é compreensível que na equação do fluxo difusivo, a mobilidade 

[m5 J-1 s-1] e o gradiente de potencial difusivo [m-1 × J m-3] sejam relacionados à massa 

específica [g m-2] do componente 𝑖 para manter as unidades de velocidade (posição do 

componente por tempo [m s-1]) e de fluxo difusivo mássico (massa do componente por 

área e tempo [g m-2 s-1]) coerentes: 

𝑗𝑖 = − 𝑖Μ𝑖𝑗∇ ̂𝑗 (I.9) 

 

𝑖 = Μ𝑖𝑗∇ ̂𝑗 (I.10) 
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Apêndice II 

Modelo de Campo de Fases na Descrição da 

Cristalização de Polímeros 

Neste apêndice é apresentada a forma adimensional do modelo de campo de fases 
na descrição da cristalização de polímeros. 

II.1 Demonstrações das Equações de Crescimento do 

Cristal e de Calor 

A equação do campo de fases é baseada na relação de Gibbs-Thomson, que descreve 

o efeito térmico na evolução da interface líquido-sólido. A equação de Gibbs-Thomson 

pode ser expressa da seguinte forma (BAHLOUL et al., 2020): 

𝑣𝑛

𝑢𝑘
= 𝑇𝑓

0 − 𝑇 − 𝑘𝐺𝑇ℏ (II.1) 

sendo que 𝑣𝑛 é a velocidade da interface, 𝑢𝑘 é o coeficiente cinético, 𝑘𝐺𝑇 é o coeficiente 

Gibbs-Thomson, ℏ é o gradiente de curvatura da interface e 𝑇𝑓
0 é a temperatura de fusão 

de equilíbrio. 

A velocidade da interface normal é definida por: �⃗� = −
∇𝜓

|∇𝜓|
 (ver Figura II.1). 

Assume-se que 𝜓(𝑥, 𝑡) é uma suavização da função Level Set. Usando a equação de 

advecção da função Level Set, pode-se escrever: 

𝑣𝑛 = 𝑣 ∙ �⃗� =
𝜕𝑥

𝜕𝑡
∙ (−

𝜕𝜓 𝜕𝑥⁄

|∇𝜓|
) =

𝜕𝜓 𝜕𝑡⁄

|∇𝜓|
 (II.2) 
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Figura II.1. Representação da interface sólido-líquido. 

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

ℏ = ∇ ∙ �⃗� = −
1

|∇𝜓|
[∇2𝜓 −

(∇𝜓) ∙ ∇|∇𝜓|

|∇𝜓|
] (II.3) 

Substituindo essa expressão para a curvatura, ℏ, e a Equação II.2 na Equação II.1, 

encontra-se a seguinte expressão: 

𝜕𝜓

𝜕𝑡
= 𝑣𝑛|∇𝜓| = 𝑢𝑘𝑘𝐺𝑇 [∇2𝜓 −

(∇𝜓) ∙ ∇|∇𝜓|

|∇𝜓|
] + 𝑢𝑘(𝑇𝑓

0 − 𝑇)|∇𝜓| (II.4) 

Na equação de Gibbs-Thomson, 𝑇𝑓
0 é considerada como uma temperatura de 

equilíbrio, 𝑇𝑒 , que não evolui com o tempo. Para polímeros, o ponto de fusão do polímero 

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

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

temperatura de fusão. Como resultado, para polímeros, a temperatura de equilíbrio 𝑇𝑒 é 

igual a 𝑇𝑓 (BAHLOUL et al., 2020). 

No equilíbrio, sendo 𝑇 igual a 𝑇𝑓, 
𝜕𝜓

𝜕𝑡
 igual a zero e a energia livre local descrita pelo 

potencial de duplo-poço, a solução da Equação II.4 em estado estacionário é dada por: 

𝜓 =
1

2
[1 − tanh (

𝑟

6𝛿
)] (II.5) 

sendo que 𝛿 é a espessura da interface e 𝑟 é a coordenada normal para a interface.  

Uma vez que a evolução existe somente na direção normal da interface, usando a 

Equação II.5, pode-se calcular: 

|∇𝜓| = |
𝜕𝜓

𝜕𝑟
| =

𝜓(1 − 𝜓)

𝛿
 (II.6) 

 

(∇𝜓) ∙ ∇|∇𝜓|

|∇𝜓|
= ∇2𝜓 =

𝜕2𝜓

𝜕𝑟2
=

𝜓(1 − 𝜓)(1 − 2𝜓)

𝛿2
 (II.7) 

A Equação II.4 torna-se: 

sólido 

𝜓 = 1 

 

líquido 

𝜓 = 0 

 

ℏ 

�⃗�  

𝑣  
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𝜕𝜓

𝜕𝑡
= 𝑢𝑘𝑘𝐺𝑇 [∇2𝜓 −

𝜓(1 − 𝜓)(1 − 2𝜓)

𝛿2
] + 𝑢𝑘(𝑇𝑓

0 − 𝑇)
𝜓(1 − 𝜓)

𝛿
 

= 𝑢𝑘𝑘𝐺𝑇 {∇2𝜓 −
2

𝛿2
𝜓(1 − 𝜓) [−

𝛿

2𝑘𝐺𝑇
(𝑇𝑓

0 − 𝑇) +
1

2
− 𝜓]} 

= 𝑢𝑘𝑘𝐺𝑇 {∇2𝜓 −
2

𝛿2
𝜓(1 − 𝜓) [−𝑚(𝑇) +

1

2
− 𝜓]} 

(II.8) 

Na Equação II.8, o termo 𝑢𝑘𝑘𝐺𝑇 tem dimensão [m² s-1] e representa a difusividade 

do campo de fases. Multiplicando a difusividade por 
1

𝛿2, obtém-se a mobilidade Λ (s-1), 

essa também é definida como um coeficiente cinético de acordo com o modelo de Allen-

Cahn, 1 Λ⁄  pode ser definido como um tempo característico de fixação de átomos (ou 

moléculas) na interface (BAHLOUL et al., 2020). O termo 𝛿2 pode ser considerando igual 

a 𝜖2 (m²). Para generalizar a equação, pode-se substituir o fator 2 por 𝑊, que representa 

a energia de barreira para a segunda nucleação. Depois dessas considerações, a 

Equação II.8 torna-se: 

𝜕𝜓

𝜕𝑡
= Λ {𝜖2∇2𝜓 − 𝑊𝜓(1 − 𝜓) [−𝑚(𝑇) +

1

2
− 𝜓]} (II.9) 

Que pode ser reescrita pelo uso da derivada funcional: 

𝜕𝜓

𝜕𝑡
= Λ [∇ ∙ (𝜖2∇𝜓) −

𝜕𝑓𝑙𝑜𝑐

𝜕𝜓
] = Λ

𝛿𝐹

𝛿𝜓
 (II.10) 

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

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

𝐹(𝜓, 𝑇) = ∫ 𝑓𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙𝑑𝑉
𝜓

𝑉

= ∫ [𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) + 𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓)]𝑑𝑉
𝜓

𝑉

 (II.11) 

Com: 

𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇) = 𝑊 ∫ 𝜓(1 − 𝜓) [−𝑚(𝑇) +
1

2
− 𝜓] 𝑑𝜓

𝜓

0

 (II.12) 

E: 

𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓) =
1

2
𝜖2(∇𝜓)2 (II.13) 

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

(𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓)) pode ser reescrita como: 
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𝑓𝑔𝑟𝑎𝑑(𝜓) =
1

2
𝜖2𝛽2( )(∇𝜓)2 (II.14) 

sendo que 𝛽( ) é uma função do ângulo de orientação , representando a anisotropia da 

interface. Dessa maneira, a Equação II.10 pode ser reescrita como: 

𝜕𝜙

𝜕𝑡
= Λ{∇ ∙ [

1

2
(∇𝜓)2

𝜕(𝜖2)𝛽2( )

𝜕∇𝜓
] + ∇ ∙ [𝜖2𝛽2( )∇𝜓]

− 𝑊𝜓(1 − 𝜓) [𝜓 −
1

2
+ 𝑚(𝑇)]} 

(II.15) 

Para um modelo bidimensional, a função do ângulo de orientação  pode ser 

expressa como: 

𝛽( ) = 1 + cos[𝑞( − 0)] (II.16) 

sendo que  é a força da anisotropia, 𝑞 é o número de modo da anisotropia (controla o 

número de direções preferenciais de crescimento dos cristais) e 0 é a orientação da 

esferulita em relação ao eixo horizontal (normalmente, considerado igual a zero). O 

ângulo de orientação  é definido como ângulo entre a superfície normal e o eixo de 

referência (YANG et al., 2017): 

= arctan (
𝜕𝜓 𝜕𝑦⁄

𝜕𝜓 𝜕𝑥⁄
) (II.17) 

No processo de cristalização polimérica, um campo de temperatura é gerado pela 

liberação de calor latente. A seguir a determinação da equação de transferência de calor 

será apresentada. Supondo que se tem dois estados, sólido (𝑠) e líquido (𝑙), a entalpia de 

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

𝐻 = 𝜓𝑙𝐻𝑙 + 𝜓𝑠𝐻𝑠 (II.18) 

sendo que 𝐻𝑖 (J m-3) é a entalpia do material puro no estado 𝑖 e 𝜓𝑖 (-) é a fração volumétrica 

da fase 𝑖. Assume-se 𝜓 igual a 𝜓𝑠. 

A entalpia de mudança de estado sólido para líquido na temperatura 𝑇 (K), ∆𝐻𝑠→𝑙, 

também denominado de calor latente, pode ser expresso como segue: 

∆𝐻𝑠→𝑙 = 𝐻𝑙 − 𝐻𝑠 (II.19) 

Usando as Equações II.18 e II.19, obtém-se: 

𝐻 = 𝐻𝑙 − 𝜓∆𝐻𝑠→𝑙 = 𝐶𝑝𝑇 − ∆𝐻𝑢𝜓 (II.20) 
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sendo que ∆𝐻𝑢 é igual a ∆𝐻2→1, ∆𝐻𝑢 (J kg-1) é o calor latente de fusão por unidade de 

repetição do polímero,  (kg m-3) é massa específica do material e 𝐶𝑝 (J kg-
 

1 K-
 

1) é o calor 

específico a pressão constante. 

A equação de transferência de calor pode ser escrita como: 

𝜕𝐻

𝜕𝑡
= −∇ ∙ 𝐽𝑐⃗⃗  = 𝑘𝑇∇𝑇 (II.21) 

sendo que 𝐽𝑐⃗⃗   (J s-1) é o fluxo de calor e 𝑘𝑇 (J m-1 s-1 K- 1) é a condutividade térmica. 

Com isso, obtém-se a equação de transferência de calor utilizada na modelagem do 

processo de cristalização: 

𝜕𝑇

𝜕𝑡
= 𝛾𝛻2𝑇 + 𝐾

𝜕𝜓

𝜕𝑡
 (II.22) 

sendo que 𝛾 = 𝑘𝑇
−1𝐶𝑝

−1 (m2 s-1) é a difusividade térmica e 𝐾 = ∆𝐻𝑢 ∙ 𝐶𝑝
−1 (K) está 

relacionado com o calor latente liberado no processo de solidificação (YANG et al., 2017; 
BAHLOUL et al., 2020). 

II.2 Forma Adimensional 

Para reescrever a equação de campo de fases na descrição da cristalização de 

polímeros (Equação 2.55) e a equação de condução de calor (Equação 2.57) de formas 

adimensionais, as variáveis espaciais e temporal devem ser redimensionadas como: 𝑡∗ =

𝐷𝑡 𝑑2⁄ , 𝑥∗ = 𝑥 𝑑⁄ , 𝑦∗ = 𝑦 𝑑⁄ . A temperatura também é redimensionada: 𝑇∗ =

(𝑇 − 𝑇𝑐) (𝑇𝑚 − 𝑇𝑐)⁄ . Com as variáveis adimensionalizadas, as equações governantes 

podem ser reformuladas de formas adimensionais das seguintes maneiras (YANG et al., 

2017; BAHLOUL et al., 2020): 

𝜕𝜓(𝑟, 𝑡)

𝜕𝑡∗
= −Λ {𝑊𝜓[𝜓 − (𝑇)](𝜓 − 0) − 𝜖∗2∇∗ ∙ [𝛽2( )∇∗𝜓]

+ 𝜖∗2 𝜕

𝜕𝑥∗
[𝛽( )𝛽′( )

𝜕𝜓

𝜕𝑦∗
] − 𝜖2

𝜕

𝜕𝑦∗
[𝛽( )𝛽′( )

𝜕𝜓

𝜕𝑥∗
]} 

(II.23) 

 

𝜕𝑇∗

𝜕𝑡∗
= 𝛾∗𝛻∗2𝑇 + 𝐾∗

𝜕𝜓

𝜕𝑡∗
 (II.24) 

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

𝛻∗ = (
𝜕

𝜕𝑥∗
,

𝜕

𝜕𝑦∗
) , 𝜖∗2 =

𝜖2

𝑑2
, 𝛾∗ =

𝛾

𝐷
,𝐾∗ =

𝐾

𝑇𝑚 − 𝑇𝑐
 

 

 

 

Para um polímero específico, 𝑡∗ e 𝑑 podem ser relacionados ao coeficiente de 

difusão e ao raio de giro de uma cadeia polimérica, respectivamente (YANG et al., 2017). 
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II.3 Relação entre o Parâmetro de Mobilidade e a 

Teoria de Lauritzen e Hoffman para o Crescimento de 

Cristais 

O parâmetro de mobilidade (Λ) 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 função da temperatura de cristalização 

(HOFFMAN; LAURITZEN, 1961). Um formato típico da curva da taxa de crescimento 

dos cristais versus a temperatura de cristalização pode ser verificado na Figura II.2. 

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

Pela Figura II.2, pode-se notar que a taxa de crescimento máxima de cristal (𝐺𝑟𝑚𝑎𝑥
) 

ocorre em temperatura intermediária (𝑇𝑐𝑚𝑎𝑥
) entre a temperatura mínima para a 

cristalização (𝑇∞) e a temperatura de fusão de equilíbrio (𝑇𝑓
0) (BAHLOUL et al., 2020). 

Normalmente, 𝑇∞ possui um valor próximo à temperatura de transição vítrea (𝑇𝑔) 

(HOFFMAN; LAURITZEN, 1961). Com isso, o parâmetro Λ pode ser relacionado à taxa 

de crescimento de cristais (BAHLOUL et al., 2020). 
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Apêndice III 

Determinação dos Parâmetros de Interação de 

Flory-Huggins Usando os Parâmetros de 

Solubilidade e Dados de Pontos de Névoa 

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

III.1 Determinação dos Parâmetros de Interação de 

Flory-Huggins Usando os Parâmetros de Solubilidade 

III.1.1 Solubilidade de Polímeros 

A solubilização de um polímero em um solvente ocorre caso a variação de energia 

de Gibbs de mistura seja negativa ou nula: ∆𝐺𝑚 ≤ 0. A variação de energia de Gibbs de 

mistura está relacionada à variação da entalpia de mistura (∆𝐻𝑚) e da entropia de mistura 

(∆𝑆𝑚) através da seguinte expressão (CANEVAROLO JR, 2010):  

∆𝐺𝑚 = ∆𝐻𝑚 − 𝑇∆𝑆𝑚 (III.1) 

Como as variações de entalpia e de entropia são positivas, ∆𝐻𝑚 deve ser a menor 

possível para que haja a dissolução do polímero no solvente. A entalpia pode ser 

estimada pela teoria da solução regular de Hildebrand. De acordo com a teoria da solução 

regular, ∆𝐻𝑚 (J mol-1) pode ser calculada para um sistema binário não-solvente/solvente 

e polímero da seguinte maneira: 

 ∆𝐻𝑚 = 𝜙𝑖𝜙𝑝𝑣𝑡(𝛿𝑖 − 𝛿𝑝)
2

 𝑖 = 𝑛, 𝑠 (III.2) 

sendo que 𝛿𝑖 (J1/2 m-3/2) é o parâmetro de solubilidade do componente 𝑖 e 𝑣𝑡 (m3 mol-1) é 

o volume molar total do sistema. Portanto, a diferença entre os parâmetros de 
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solubilidade dos componentes do sistema deve ser a menor possível para que a variação 

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

 𝛿𝑖
2 =

𝐸𝑐

𝑣𝑖
 𝑖 = 𝑛, 𝑠, 𝑝 (III.3) 

sendo que 𝐸𝑐 (J mol-1) é a energia de coesão do composto. Essa energia é a necessária para 

que todas as forças intermoleculares de um composto sólido ou líquido sejam eliminadas, 

de maneira que esse composto seja totalmente vaporizado. Para substâncias com baixa 

massa molar, a energia coesiva pode ser relacionada à entalpia de vaporização (𝐻𝑣𝑎𝑝). 

Entretanto, como polímeros não sofrem vaporização, métodos indiretos devem ser 

utilizados para determinar a energia coesiva, como por exemplo, solubilização de 

polímeros em solventes com energia coesiva conhecida. Essa teoria consegue descrever 

adequadamente a solubilização de algumas soluções apolares, apresentando 

inconsistências em sistemas que possuem forças intermoleculares polares e/ou de 

hidrogênio (CANEVAROLO JR, 2010). 

Com base nessas incongruência, Hansen (2007) estendeu a teoria da solução regular 

de Hildebrand. Conforme essa ampliação da teoria, as forças intermoleculares podem ser 

combinadas em três tipos de interações: forças dispersivas (𝛿𝑑), polares (𝛿𝑝) e de 

hidrogênio (𝛿ℎ). O parâmetro de solubilidade total pode ser definido da seguinte 

maneira: 

𝛿𝑡 = √𝛿𝑑
2 + 𝛿𝑝

2 + 𝛿ℎ
2 (III.4) 

 Essas contribuições (𝛿𝑑, 𝛿𝑝 e 𝛿ℎ) podem ser relacionadas como um sistema de 

coordenadas tridimensional. Uma ilustração desse gráfico pode ser verificada na 

Figura III.1. Dessa forma, o parâmetro de solubilidade de uma substância é representado 

como um ponto nesse gráfico. 

 
Figura III.1. Representação geométrica espacial do parâmetro de solubilidade e do volume de 

solubilidade (adaptado de CANEVAROLO JR, 2010). 
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Os parâmetros de solubilidade do polímero podem ser considerados como 

coordenadas do centro de uma esfera de raio 𝑅. Dessa forma, para que um solvente possa 

solubilizar o polímero é preciso que suas coordenadas definam um ponto dentro da 

esfera formada pelas coordenadas do polímero, ou seja, a distância entre este ponto e o 

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

𝑅 ≥ √4(𝛿𝑑𝑖
− 𝛿𝑑𝑝

)
2

+ (𝛿𝑝𝑖
− 𝛿𝑝𝑝

)
2

+ (𝛿ℎ𝑖
− 𝛿ℎ𝑝

)
2

 (III.5) 

Se essa condição for satisfeita, o polímero pode ser solubilizado no solvente. A 

duplicação da escala do eixo de dispersão, e, consequentemente, a multiplicação da 

diferença quadrática dos parâmetros de solubilidade referente às forças de dispersão por 

4, foi determinada empiricamente, possibilitando que a região de solubilidade fosse 

representada por uma esfera ao invés de um esferoidal. A determinação do valor de 𝑅 do 

polímero pode ser realizada através de diversos testes de solubilidade em solventes com 

parâmetros de solubilidade conhecidos, verificando em quais solventes o polímero é 

solubilizado. Os valores dos parâmetros de solubilidade de Hansen de diversos solventes 

e polímeros podem ser encontrados na literatura. 

III.1.2 Determinação dos Parâmetros de Interação de Flory-

Huggins Usando os Parâmetros de Solubilidade 

Os parâmetros de interação de Flory-Huggins não-solvente/polímero e 

solvente/polímero podem ser determinados a partir dos parâmetros de solubilidade de 

Hildebrand e de Hansen. 

De acordo com a teoria da solução regular, o parâmetro de interação Flory-Huggins 

pode ser expresso como uma função dos parâmetros de solubilidade de Hildebrand 

(LINDVING et al., 2002): 

 𝜒𝑖𝑝 =
𝑣𝑖

𝑅𝑇
(𝛿𝑖 − 𝛿𝑝)

2
+ 𝜒𝑆 𝑖 = 𝑛, 𝑠 (III.6) 

sendo que 𝜒𝑆 é um termo de correção relativo à entropia. Em sistemas poliméricos, 

normalmente, o valor de 0,34 é atribuído ao termo 𝜒𝑆 (WEI et al, 2006). Assim, para 

soluções regulares, é possível usar essa equação para obter os parâmetros de interação de 

Flory-Huggins. No entanto, para soluções contendo compostos polares e com ligação de 

hidrogênio, a Equação III.6 produz resultados inadequados. Portanto, nesses casos, o uso 

da teoria estendida por Hansen seria mais adequado. Os parâmetros de Flory-Huggins 

podem ser determinados como uma função dos parâmetros de solubilidade de Hansen 

através da seguinte expressão (LINDVING et al., 2002): 
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𝜒𝑖𝑝 = ℏ
𝑣𝑖

𝑅𝑇
[(𝛿𝑑𝑖

− 𝛿𝑑𝑝
)
2

+ 0,25 (𝛿𝑝𝑖
− 𝛿𝑝𝑝

)
2

+ 0,25 (𝛿ℎ𝑖
− 𝛿ℎ𝑝

)
2

] 𝑖 = 𝑛, 𝑠 (III.7) 

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

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

Wei et al. (2006) testaram esses dois métodos de cálculo dos parâmetros de interação 

de Flory-Huggins, através da comparação das curvas binodais preditas com dados 

experimentais de pontos de névoa. O uso da Equação III.7 apresentou os melhores 

resultados. 

III.1.3 Determinação dos Parâmetros de Interação de Flory-

Huggins Usando Dados de Pontos de Névoa 

Um dos parâmetros de interação de Flory-Huggins pode ser determinado a partir 

de dados de pontos de névoa conhecendo os valores dos outros dois parâmetros. Xu e 

Qiu (2014) determinaram 𝜒𝑛𝑝 conhecendo 𝜒𝑛𝑠 (dados da literatura) e 𝜒𝑠𝑝 (medições de 

viscosidades da solução 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 𝜒𝑛𝑠 foi estimado pelo 

melhor ajuste da curva binodal a partir de dados de pontos de névoa, conhecendo os 

valores de 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 (determinados como uma função dos parâmetros de solubilidade de 

Hansen). 

Na separação da fase líquido-líquido, a solução polimérica é separada em fase rica 

e pobre em polímero. Com base na definição da curva binodal, o potencial químico dessas 

fases tem o mesmo valor: 

 ∆ 𝑖
𝑓𝑟𝑝 = ∆ 𝑖

𝑓𝑝𝑝 𝑖 = 𝑛, 𝑠, 𝑝 (III.8) 

sendo que ∆ 𝑖 é a diferença entre o potencial químico 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 à fase rica e pobre em polímero, respectivamente. 

O potencial químico é definido da seguinte maneira: 

∆ 𝑖

𝑅𝑇
= (

𝜕
∆𝐺𝑚

𝑅𝑇

𝜕𝑛𝑖
)

𝑛𝑗,𝑗≠𝑖

 (III.9) 

sendo que 𝑛𝑖 e 𝜙𝑖 são os números de mols e a fração volumétrica do componente 𝑖, 

respectivamente. 𝑅 e 𝑇 têm os significados usuais: constante universal dos gases e 

temperatura, respectivamente. Pela teoria de Flory-Huggins, a energia de Gibbs de 

mistura, com os parâmetros de interação constantes, é dada pela seguinte relação: 
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∆𝐺𝑚

𝑅𝑇
= 𝑛𝑛 ln𝜙𝑛 + 𝑛𝑠 ln 𝜙𝑠 + 𝑛𝑝 ln 𝜙𝑝 + 𝜒𝑛𝑠𝑛𝑛𝜙𝑠 + 𝜒𝑛𝑝𝑛𝑛𝜙𝑝 + 𝜒𝑠𝑝𝑛𝑠𝜙𝑝 (III.10) 

A combinação das Equações III.9 e III.10 conduz às seguintes expressões: 

∆ 𝑛

𝑅𝑇
= ln𝜙𝑛 + 1 − 𝜙𝑛 −

𝑣𝑛

𝑣𝑠
𝜙𝑠 −

𝑣𝑛

𝑣𝑝
𝜙𝑝 + (𝜒𝑛𝑠𝜙𝑠 + 𝜒𝑛𝑝𝜙𝑝)(𝜙𝑠 + 𝜙𝑝)

− 𝜒𝑠𝑝

𝑣𝑛

𝑣𝑠
𝜙𝑠𝜙𝑝 

(III.11) 

 

∆ 𝑠

𝑅𝑇
= ln𝜙𝑠 + 1 − 𝜙𝑠 −

𝑣𝑠

𝑣𝑛
𝜙𝑛 −

𝑣𝑠

𝑣𝑝
𝜙𝑝 + (𝜒𝑛𝑠

𝑣𝑠

𝑣𝑛
𝜙𝑛 + 𝜒𝑠𝑝𝜙𝑝) (𝜙𝑛 + 𝜙𝑝)

− 𝜒𝑛𝑝

𝑣𝑠

𝑣𝑛
𝜙𝑛𝜙𝑝 

(III.12) 

 

∆ 𝑝

𝑅𝑇
= ln𝜙𝑝 + 1 − 𝜙𝑝 −

𝑣𝑝

𝑣𝑛
𝜙1 −

𝑣𝑝

𝑣𝑠
𝜙𝑠 + (𝜒𝑛𝑝

𝑣𝑝

𝑣𝑛
𝜙𝑛 + 𝜒𝑠𝑝

𝑣𝑝

𝑣𝑠
𝜙𝑠) (𝜙𝑛 + 𝜙𝑠)

− 𝜒𝑛𝑠

𝑣𝑝

𝑣𝑛
𝜙𝑛𝜙𝑠 

(III.13) 

Para calcular a curva binodal, a seguinte função objetiva foi minimizada com o 

método dos mínimos quadrados (TAN; PAN; PAN, 2008): 

𝑆 = ∑𝑆𝑖
2 (III.14) 

sendo que: 

𝑆𝑛 = (∆ 𝑛
𝑓𝑟𝑝 − ∆ 𝑛

𝑓𝑝𝑝) 𝑅𝑇⁄  (III.15a) 

𝑆𝑠 = 𝑣𝑛(∆ 𝑠
𝑓𝑟𝑝 − ∆ 𝑠

𝑓𝑝𝑝) 𝑣𝑠𝑅𝑇⁄  (III.15b) 

𝑆𝑝 = 𝑣𝑛(∆ 𝑝
𝑓𝑟𝑝 − ∆ 𝑝

𝑓𝑝𝑝) 𝑣𝑝𝑅𝑇⁄  (III.15c) 

O método de mínimos quadrados não linear foi utilizado para estimar a curva 

binodal. O algoritmo lsqnonlin do software Matlab® (MATLAB, 2012) foi empregado. 

III.1.4 Determinação dos Parâmetros de Interação de Flory-

Huggins dos Sistemas Água/TFA/PET e Água/[TFA+DCM]/PET 

Os valores dos parâmetros de solubilidade de Hansen extraídos da literatura estão 

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

calcular 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 pela Equação III.7. O valor de 0,6 para ℏ foi usado, como sugerido por 
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Lindving et al. (2002). Os valores dos parâmetros de interação de Flory-Huggins 

estimados estão expostos na Tabela III.2. 

Tabela III.1. Parâmetros de solubilidade de Hansena. 

Composto 𝛿𝑑 𝛿𝑝 𝛿ℎ Unidade 

Água 15,5 16,0 7,2 MPa1/2 

PET 18,2 6,4 42,3 MPa1/2 

TFA 15,6 9,9 11,6 MPa1/2 

TFA+DCMb 16,9 8,2 8,9 MPa1/2 

a Cadore (2019); 
b Proporções volumétricas iguais. 

Tabela III.2. Parâmetros de interação de Flory-Huggins. 

Compostos Símbolo Valor Unidade 

Água/PET 𝜒𝑛𝑝 1,5211 - 

TFA/PET 𝜒𝑠𝑝 0,2888 - 

TFA+DCMa/PET 𝜒𝑠𝑝 0,0648 - 

Água/TFA 𝜒𝑛𝑠 0 - 

Água/TFA+DCMa 𝜒𝑛𝑠 -0,38 - 

a Proporções volumétricas iguais. 

Aparentemente, os valores de 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 calculados pela Equação III.7 foram 

coerentes. O parâmetro 𝜒𝑛𝑝 possui um valor maior que 𝜒𝑠𝑝, demonstrando a menor 

compatibilidade entre o PET e a água (não-solvente). Uma comparação entre os valores 

dos parâmetros de interação solvente/polímero pode ser realizada. O menor valor do 

parâmetro de interação [TFA+DCM]/PET em relação à TFA/PET está 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 número de combinações 

entre as moléculas do sistema). Os volumes molares dos solventes TFA e DCM puros são 

74,2 × 10-6 e 63,6 × 10-6 m3 mol-1, respectivamente. 

Os valores de 𝜒𝑛𝑠 foram estimados pelo melhor ajuste da curva binodal a partir de 

dados de pontos de névoa extraídos da literatura, com os valores de 𝜒𝑛𝑝 e 𝜒𝑠𝑝 já 

conhecidos. Os valores de parâmetros de interação de não-solvente/solvente calculados 

estão exibidos na Tabela III.2. Acredita-se que os valores de 𝜒𝑛𝑠 determinados pela 

metodologia proposta são satisfatórios. Uma análise dos valores dos parâmetros de 

interação não-solvente/obtidos, as propriedades físico-químicas dos solventes e as 

observações experimentais feitas por Cadore (2019) pôde ser realizada. Os valores de 

log KOW dos solventes são significativemente distintos: -2,1 e 1,3 para o TFA e DCM, 

respectivamente (CADORE, 2019). Essa propriedade é um coeficiente de partição (n-

octanol-água) que está relacionado à hidrofobicidade de um solvente. O valor mais alto 
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de log KOW do DCM indica que esse é menos miscível em água do que o TFA. Desse 

modo, o valor absoluto maior de 𝜒𝑛𝑠 de água/[TFA+DCM] em relação à interação 

água/TFA está adequado.  

Os diagramas de fases ternários com as curvas binodais calculadas pela teoria de 

Flory-Huggins com os parâmetros de interações estimados estão apresentados na 

Figura III.2. Pode-se verificar que as curvas binodais calculadas ajustaram 

satisfatoriamente os pontos de névoa. Portanto, as estimações dos parâmetros de 

interação de Flory-Huggins podem ser consideradas adequadas. 

 

                                       (a) (b) 

Figura III.2. Diagramas de fases ternários para os sistemas químicos (a) água/TFA/PET e 
(b) água/[TFA+DCM]/PET (TFA e DCM em proporções volumétricas iguais). Curvas binodais 
calculadas pela teoria de Flory-Huggins com os parâmetros de interações estimados. Os pontos 
de névoa foram obtidos da literatura (CADORE, 2019). 
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Apêndice IV  

Resultados das Predições de Densidade de 

Energia Local pela Expressão Proposta 

Neste apêndice são apresentados os resultados estatísticos detalhados das predições 
de densidade de energia local (𝑓𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙(𝜓, 𝑇)) pela expressão proposta (Equação 3.14). Esses 
resultados estão expostos nas Tabelas IV.1 a IV.3. 

Tabela IV.1. Resultados estatísticos das predições de barreira de energia instável do iPS pela 
expressão proposta (Equação 3.14) (continua). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

453 494 453 2,81 × 10-8 0,9995 0,8533 

453 494 463 1,40 × 10-9 0,9999 0,9623 

453 494 473 4,51 × 10-8 0,9988 0,7395 

453 494 484 6,48 × 10-13 0,9999 0,9985 

453 494 494 5,14 × 10-35 0,9999 0,9999 

463 497,5 463 1,28 × 10-8 0,9998 0,9005 

463 497,5 471 7,27 × 10-9 0,9998 0,9146 

463 497,5 480 7,44 × 10-8 0,9980 0,6654 

463 497,5 490 9,09 × 10-10 0,9999 0,9387 

463 497,5 497,5 1,80 × 10-35 0,9999 0,9999 

468 499 468 4,55 × 10-8 0,9991 0,8123 

468 499 476 1,79 × 10-11 0,9999 0,9956 

468 499 484 3,16 × 10-8 0,9991 0,7701 

468 499 492 6,10 × 10-9 0,9999 0,8431 

468 499 499 4,19 × 10-35 0,9999 0,9999 

473 500,75 473 3,41 × 10-8 0,9994 0,8369 

473 500,75 480 8,91 × 10-10 0,9999 0,9694 

473 500,75 487 4,21 × 10-8 0,9989 0,7383 

473 500,75 494 1,85 × 10-10 0,9999 0,9733 

473 500,75 500,75 1,88 × 10-35 0,9999 0,9999 
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Tabela IV.1. (continuação) Resultados estatísticos das predições de densidade de energia local 
do iPS pela expressão proposta (Equação 3.14). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

478 502,5 478 2,18 × 10-8 0,9996 0,8690 

478 502,5 484 3,92 × 10-9 0,9999 0,9360 

478 502,5 490 5,75 × 10-8 0,9984 0,7005 

478 502,5 496 4,36 × 10-9 0,9999 0,8761 

478 502,5 502,5 1,12 × 10-34 0,9999 0,9999 

483 504 483 9,11 × 10-8 0,9982 0,7344 

483 504 488 1,07 × 10-8 0,9997 0,8940 

483 504 493 6,02 × 10-9 0,9998 0,9014 

483 504 499 1,24 × 10-8 0,9988 0,7778 

483 504 504 4,78 × 10-35 0,9999 0,9999 

Tabela IV.2. Resultados estatísticos das predições de densidade de energia local do PET pela 
expressão proposta (Equação 3.14) (continua). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

400 484,77 400 1,50 × 10-7 0,9999 0,8547 

400 484,77 421 1,83 × 10-7 0,9999 0,8857 

400 484,77 442 4,35 × 10-8 0,9999 0,8510 

400 484,77 463 5,90 × 10-7 0,9995 0,8444 

400 484,77 484,77 4,44 × 10-35 0,9999 0,8391 

425 497,07 425 1,18 × 10-7 0,9999 0,8832 

425 497,07 448 1,18 × 10-7 0,9999 0,8525 

425 497,07 460 3,03 × 10-8 0,9999 0,8951 

425 497,07 478 5,87 × 10-7 0,9995 0,8860 

425 497,07 497,07 9,47 × 10-21 0,9999 0,9856 

462,5 515,52 462,5 1,52 × 10-7 0,9999 0,8827 

462,5 515,52 476 1,85 × 10-7 0,9999 0,9108 

462,5 515,52 489 5,98 × 10-8 0,9999 0,9943 

462,5 515,52 503 5,73 × 10-7 0,9996 0,2220 

462,5 515,52 515,52 8,10 × 10-35 0,9999 0,9817 

487,5 527,83 487,5 1,49 × 10-7 0,9999 0,9917 

487,5 527,83 480 1,88 × 10-7 0,9999 0,9100 

487,5 527,83 487 3,84 × 10-8 0,9999 0,7569 

487,5 527,83 494 6,19 × 10-7 0,9996 0,9445 

487,5 527,83 527,83 1,55 × 10-35 0,9999 0,8901 

525 546,28 525 1,28 × 10-7 0,9999 0,9812 

525 546,28 530 1,71 × 10-7 0,9999 0,8733 

525 546,28 535 3,74 × 10-8 0,9999 0,9648 

525 546,28 540 5,81 × 10-7 0,9996 0,3749 

525 546,28 546,28 1,44 × 10-20 0,9999 0,9999 
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Tabela IV.2. (continuação) Resultados estatísticos das predições de densidade de energia local 
do PET pela expressão proposta (Equação 3.14). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

525 546,28 525 1,28 × 10-7 0,9999 0,9812 

525 546,28 530 1,71 × 10-7 0,9999 0,8733 

525 546,28 535 3,74 × 10-8 0,9999 0,9648 

525 546,28 540 5,81 × 10-7 0,9996 0,3749 

525 546,28 546,28 1,44 × 10-20 0,9999 0,9999 

550 558,58 550 4,83 × 10-8 0,9999 0,9675 

550 558,58 552 9,74 × 10-8 0,9999 0,9230 

550 558,58 554 9,80 × 10-8 0,9999 0,9040 

550 558,58 556 6,21 × 10-7 0,9985 0,3222 

550 558,58 558,58 1,20 × 10-20 0,9999 0,9999 

Tabela IV.3. Resultados estatísticos das predições de densidade de energia local do PVDF pela 
expressão proposta (Equação 3.14) (continua). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

300 377 300 1,48 × 10-7 0,9999 0,9791 

300 377 320 3,07 × 10-9 0,9999 0,9948 

300 377 340 1,73 × 10-7 0,9999 0,6388 

300 377 357 4,40 × 10-7 0,9997 0,1321 

300 377 377 6,92 × 10-21 0,9999 0,9999 

320 387 320 5,48 × 10-8 0,9999 0,9310 

320 387 335 5,17 × 10-8 0,9999 0,9240 

320 387 354 2,27 × 10-7 0,9999 0,5859 

320 387 372 5,45 × 10-7 0,9996 0,0817 

320 387 387 5,18 × 10-35 0,9999 0,9856 

340 397 340 1,63 × 10-7 0,9999 0,9999 

340 397 355 1,61 × 10-7 0,9999 0,8171 

340 397 369 3,24 × 10-7 0,9998 0,7830 

340 397 382 5,96 × 10-7 0,9995 0,4868 

340 397 397 2,70 × 10-20 0,9999 0,1019 

353 405 353 1,66 × 10-7 0,9999 0,9999 

353 405 365 1,50 × 10-7 0,9999 0,8307 

353 405 379 8,78 × 10-8 0,9999 0,8205 

353 405 393 5,47 × 10-7 0,9996 0,8652 

353 405 405 7,56 × 10-35 0,9999 0,1571 

373 415 373 7,12 × 10-8 0,9999 0,9999 

373 415 383 5,95 × 10-8 0,9999 0,9331 

373 415 394 1,75 × 10-7 0,9999 0,7580 

373 415 405 6,22 × 10-7 0,9995 0,1486 

373 415 415 1,14 × 10-20 0,9999 0,9999 
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Tabela IV.3. (continuação) Resultados estatísticos das predições de densidade de energia local 
do PVDF pela expressão proposta (Equação 3.14). 

𝑇𝑐 𝑇𝑓 𝑇 𝐷𝐴𝑀 (-) �̅�2 𝑝-valora 

430 445 430 8,15 × 10-7 0,9992 0,4550 

430 445 433 7,74 × 10-7 0,9991 0,4163 

430 445 436 5,39 × 10-7 0,9994 0,5019 

430 445 442 6,05 × 10-7 0,9980 0,2570 

430 445 445 1,99 × 10-20 0,9999 0,9999 

 

 

 

 

 


