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1. DIFUSAO

Todos os processos de transformag&o mineralégica que descrevemos até agora de-
pendem, de um modo ou de outro, do movimento de dtomos de sitio para sitio na rede cris-
talina. Este movimento tem lugar em consequéncia das oscilagbes térmicas que fazem com
que os atomos troquem entre si energia; pontual e ocasionalmente, essa energia pode ser
suficiente para permitir um salto de um sitio para outro sitio vizinho. Desde modo, podem
existir flutuacbes aleatorias da composicio, de caracter puramente pontual ou mesmo de ca-
racter regional, como sucede, por exemplo, na formagéo de embrides e nucleos e das modu-
lagbes; como € obvio, tais flutuagdes serdo particularmente mais frequentes a temperaturas
elevadas.:

Se, em uma solucio sdélida desordenada, ndo houver diferenca de energia livre en-
tre as diversas configuragoes, tais flutuagdes ndo poderdo subsistir; porém, logo que come-
cam a surgir estados mais estéveis que o estado desordenado, certas configuragdes desvia-
das da norma podem fornar-se mais estaveis que outras, isto é, gradientes de concentragdo
podem tornar-se tendencialmente permanentes e poder&o resultar tendéncias maiores de os
atomos se moverem em certas direcgdes que em outras, resultando em um fluxo macros-
copico de matéria ao longo desses gradientes. E uma tal deriva estatistica que se torna, em
ultima anélise, a responsavel pelas transformacdes de fase que observamos.

1.1. FLUXO ATOMICO, LEIS DE FICK E CONSTANTE DE DIFUSAO

. Consideremos, na figura, uma sucessio de planos reticulares 7, 2, ... de uma estru-
tura cristalina e suponhamos que um dado atomo pode saltar com uma frequéncia w de um
plano para outro, com igual probabilidade de salto em uma direcgdo ou na oposta. Para
simplificac&o da descrigdo consideraremos apenas uma situagdo bidimensional.
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Fig. 1- Planos atémicos e concentragdes: k é o espagamento reticular

Se existir uma concentragio volumétrica (nmero de atomos por c¢m’) C; no plano
1 e C, no plano 2, suponhamos que C; > C,. Entdo, o nimero de atomos, ny, por unidade
de area (S=17) do plano 1 serd ny = k.C,, com k = S.dx, em que dx € a distancia entre dois
‘planos consecutivos; do mesmo modo para o plano 2, n, = k.C>. Em um pegueno intervalo
de tempo df, o nimero de dtomos que sai do plano 1 sera ny.w.df = k.C,.w.0f, em média, s6
metade destes atomos saltard do plano 7 para o plano 2; o fluxo de dtomos que passa por
unidade de area e por unidade de tempo do plano 7 para o plano 2 seré entéo

Jip = Yoy -np)w = Bk (Cy -Cy)w

Se ny = ny (ou, o que € o mesmo, Cy = C,), n&o havera, em média, fluxo e o sis-
tema permanecera homogéneo; porém, logo que se estabilize uma heterogeneidade (ndicleo
ou simples modulagéo), estabelecer-se-4 um fluxo com caracter mais ou menos perma-
nente.

Na pratica, o valor de C para um dado plano néo seré coisa facil de medir, mas se
pudermos medir a concentragcdo C em pequenas regides afastadas umas das outras e admi-
tirmos que varia continuamente com a disténcia x, podemos definir um gradiente de concen-
tracdo '

aC/dx = - (C1 - Cz)/k
de modo que
J=- Y.k, w.dC/dx
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A razdo -J./(dC/dx) = Y.k, .w chama-se coeficiente de difusdo e nota-se D
(unidades cm‘".s"), significando o fluxo de atomos produzido por um gradienie de concentra-
¢éo unitario. ‘ '

Teremos entdo

J=-D.dC/dx
equacdo que & conhecida por primeira lei de FICK e que estabelece que o fluxo material é
proporcional ao gradiente de concentragio. (o sinal significa apenas que o fluxo se dirige
no sentido contrario ao do gradiente, isto &, dos pontos de concenirag8o mais alta para os de
concentragdo mais baixa.

Em um mineral isétropo o coeficiente de difusdo D terd um valor dnico indepen-
dente da direcgdo considerada, mas em um mineral anisétropo podera variar violentamente
com a direccao; neste caso, deixa obviamente de ser um escalar para passar a exigir uma
caracterizagdo matematica muito mais complexa (tensor).

A primeira lei de FICK descreve uma situacio de estado permanenie em que a
concentracdo em cada ponto nio varia com o tempo; porém, mais frequentemente estare-
mos interessados em situagdes em que a concentracdo varia, por efeito dos proprios fluxos
de matéria, com o tempo.

Um caso simples deste tipo é o do crescimento de uma lamela rica em 4tomos B
que se forma a custa de uma solucéo sélida A-B. Como o precipitado tem maior densidade
de atomos B que as suas vizinhancgas, esta fica ainda mais empobrecida, de modo que 0s
atomos de B difundem-se para a vizinhanca da lamela a pariir de regides mais longinguas
para suprir esse empobrecimento, mas sao constantemente absorvidos pela lamela em
crescimento. Assim, a concentragdo de B em torno da lamela decresce continuamente no
tempo até que, no equilibrio, o gradiente seja zero em toda a matriz.

A figura mostra de modo esquematico a variagdo dos perfis de concentragdo com o
tempo, em torno de uma lamela em crescimento isotérmico.
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Fig. 2 - Sucesséo de perfis de concentragdo em torno de uma lamela cristafina
em crescimento isotérmico

Para tratar este novo tipo de situagio precisamos de uma outra equacdo que des-
creva o modo como C varia tanto com a posig&o como com o tempo. Para a cbier, conside-
remos uma pequena porgdo do perfil de difusdo da figura anterior, considerando dois pontos
X1 € xp distanciados de dx e consideremos o fluxo resultante do gradiente de concentrag&o
varidvel ao longo do perfil. O fluxo J; em x; que abandona a regido € maior que o fluxo J;
que nela penetra; logo, a concentracdo de B entre x; e x, tera que diminuir. A diminuicéo
do nimero de atomos de B neste volume em um intervalo de tempo df €

(Ji -J2).S.dt = S.dx.dC

Dado que J varia continuamente com x, J; e J, est8o ligados pela relagdo

Jo =J; + (dU/dx).dx
de modo que

dC/dt = -dJ/dx
ou, ainda, substituindo J de acordo com a primeira lei de FICK, obtemos

dC/dt = D. d°C/dx*
equacio que é conhecida pelo nome de segunda lei de FICK e cuja interpretacio fisica é
imediata: dado que d’C/dx* & a curvatura do perfil de concentracdo, C(x), ela significa que,




onde quer que o perfil de concentragdo seja concavo para baixo, a concentragédo di-
minui com o tempo. Esta era, como vimos, a situagéo representada na figura 2.
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Fig. 3 - Perfil de difuséo e fluxos atémicos resultantes

1.2 SOLUGOES DAS EQUAGOES DE FICK E DETERMINACAO DE D

A teoria dos processos continuos e descontinuos de decomposicao e crescimento
exige a solugdo das equagbes da difusdo devidamente modificadas pelas exigéncias termo-
dindmicas de cada um dos processos (isto €, pela consideracio das variagbes da energia li-
vre associada a cada processo particular e pelos pardmetros interfaciais e elasticos relevan-
tes. Ora uma tal solu¢do ndo sé & matematicamente de uma complexidade extrema, como
exige o conhecimento prévio de todos os pardmetros relevantes, o que implica, no caso dos
minerais, problemas- experimentais extremamente dificeis de resolver, principalmente no
que se reiere aos coeficientes de difusdo. Ndo podemos, portanto, entrar nos pormenores de
tal problema geral, bastando referir que os coeficientes de difusio tém que ser determinados
usando pares de difusdo adequados e envolvendo muitas vezes composicoes isotopicas
apropriadas, a fim de se tornar possivel a determinacio nio s6 dos coeficientes de interdi-
fusdo (gue envolvem a permuta de posigdes de dtomos que se trocam em determinadas re-
acgbes, mas também os coeficientes de autodifusio.

De qualguer modo, sabe-se que, em tais pares de difus&o, a distancia x a fronteira
a que ocorre um dado valor da concentragdo varia com o tempo de forma aproxima-
damente quadratica, o que permite muitas vezes obter estimativas semi-quantitativas dos
coeficientes de difusio a partir da disténcia entre lamelas cujo crescimento possa ser se-
guido dinamicamente ao microscopio electronico.

1.3. MECANISMOS ATOMISTICOS DA DIFUSAO

Reconhecemos na generalidade a existéncia de quatro tipos mais ou menos distin-
tos de mecanismos atomicos de difusido no volume.




O mecanismo de troca compreende-se facilmente sem grandes explicacdes, mas
torna-se necessario considerar que pode assumir formas mais ou menos complexas, envol-
vendo trocas em cadeia de atomos de natureza diferente ou colocados em posigbes diferen-
ies, de tal modo que uma troca aparentemente simples como AB BA pode, na realidade, en-
volver uma série de passos intermédios como, por exemplo, AXYZB XAYBZ XYABZ XYBAZ

XBYZA BXYZA.
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Fig 4 - Mscanismos de difusdo ao nivel atémico:
(i) troca, (i) migragdo de atomos intersticiais, (iii) migragdo de atomos normiais em intersticios,
(iv) migragdo através de vazios (defeitos de SCHOTTKY)

Por outro lado, havera que considerar que tais mecanismos produzem intensas
distorgGes locais da estrutura quando os dtomos se "espremem" para passar entre outros. A
essas distorgbes associam-se, obviamente, variacdes reversiveis da energia livre da rede;
tais variagbes dependem, obviamente, da disponibilidade de uma energia de activacio que,
naturalmente s6 pode estar associada com flutuacbes locais da energia térmica de vibracéo.
Um mecanismo deste tipo s6 pode, obviamente, ocorrer a temperaturas elevadas em
estruturas de empacotamento frouxo ou com ligacoes atémicas fracas.

€ & D
L/\/

{i) (ii) (i)
Hg. & - A energia livre em funcéo da posigéo do dtomo em processo ds migracéo por difusdo

<

Energy

Nas redes cristalinas que tém defeitos de tipo intersticial € possivel um mecanismo
de migracao desses defeitos que pode ser concebido como um mecanismo de troca en-
tre os &tomos intersticiais e os intersticios vagos da rede. Em redes cristalinas caracte-
rizadas por um empacotamentc compacto de anides, este € um mecanismo frequente de
migracéo catiénica, mesmo a temperaturas relativamente baixas.
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O mecanismo de migragdo de atomos normais mas excedentarios em uma
rede € fisicamente analogo ao anterior. ’

Finalmente, o mecanismo de migragdo de atomos normais e normalmente co-
locados através de defeitos de SCHOTTKY & um mecanismo frequente e importante por-
que a existéncia deste tipo de defeitos constitui uma necessidade termodindmica a quais-
quer temperaturas diferentes do zero absoluto; com efeito, embora a sua presenga produza
um aumento de energia interna da rede, o aumento de entropia que lhe anda associado pro-
duz uma diminuigio da energia livre, pelo menos para pequenas concentragdes de tais de-
feitos. Entdo, dtomos normais vizinhos de um defeito de SCHOTTKY podem saltar para o
local deste, deixando atras deles um defeito de SCHOTTKY equivalente; em seguida, um
outro dtomo normal pode saltar para o novo defeito assim formado, € assim sucessiva-
mente; no seu conjunto, portanto, o processo pode ser descrito como um mecanismo de
troca entre atomos normais e defeitos. Em geral a distorgdo suplementar introduzida na
rede por este tipo de mecanismo sera baixa, o que faz dele um mecanismo plausivel, desde
que a concentracdo de defeitos seja suficientemente alta; ora, como sucede que a concen-
tragcdo de equilibrio de defeitos de SCHOTTKY cresce necessariamente com a temperatura
(quanto mais ndo seja porque esta surge como multiplicador da entropia na expressio da
energia livre), o mecanismo toma-se, como alids todos os outros, tanto mais provavel
quanto mais alta for a temperatura.

Na realidade, a maior parte destes conceitos vem-nos dos estudos realizados no
campo da Metalurgia; na Mineralogia, onde as ligacbes metélicas sdo relativamente pouco
frequentes, temos razdes para supor que, qualitativamente, tudo se passe de modo seme-
lhante, mas -as diferengas qualitativas resultantes da diferenca de natureza das ligacgdes
guimicas ndo estd ainda devidamente esclarecida. Assim, por exemplo, sabemos que, no
caso da ligacdo idnica, a formacdo de defeitos estruturais, embora também ocorra, € com
certeza fortemente condicionada pela intensidade e polaridade da ligagdo pelo que, por
exemplo, é de esperar que

(a) a densidade de defeitos de SCHOTTKY de equilibrio seja notavelmente mais
baixa que no caso da ligagdo metalica ou predominantemente metalica,

(b) as variagOes de energia livre associadas a migracdo atomica (fig. 30) sejam no-
tavelmente mais elevadas, porque a deformagdo estrutural ha que somar as grandes forgas
electrostaticas postas em jogo, o que constitui uma barreira suplementar a difuséo.

Por outro lado, sabe-se que, tal como nos metais, a velocidade de migracdo de-
pende substancialmente do tamanho dos &tomos; assim, por exemplo, a constante de difu-
sdo do Na" (raio idnico = 0.98 A ) na rede dos feldspatos é mais de cem vezes superior & do
K" (raio i6nico = 1.33 A).

Além destes mecanismos de difusdo no volume, ou massa, dos cristais, ocorrem
também processos, ainda mais complexos, de migragio na superficie, tanto nas fronteiras
dos gr&os cristalinos como nos deslocamentos. Destas pouco mais se sabe que o facto de
serem 2 a 10 vezes mais rapidas que a primeira mas deve considerar-se que, em contrapar-
tida, afectam necessariamente numero muito mais reduzido de dtomos, salvo nos casos de
granulometrias muito finas ou de cristais altamente defeituosos, pelo que os seus efeitos se-
réo, provavelmente, relativamente pouco importantes em geral; assim sucederd especial-
mente a temperaturas elevadas, dada tendéncia a estas temperaturas para o crescimento do
gréo e o recozido dos defeitos estruturais.

1.4. VARIACAO DE D COM A TEMPERATURA

Obtivemos atrés a relagdo importante D = }2.k,.w e no paragrafo anterior discutimos
a probabilidade de actuagio dos diversos mecanismos de difusdo em termos da energia de
activacdo necessaria para os por em marcha. Estas consideracGes tém uma tradugéo ter-
modinamica relativamente simples. Com efeito, se compararmos a energia de activagio G,
com & energia térmica média, que pode exprimir-se grosseiramente como R.T (em que R é
a constante dos gases), concluiremos que a probabilidade de encontrar um dado atomo com
uma energia G, €& proporcional a exp(- G/R/T); entéo, se a frequéncia média da vibracio
dos &tomos for £, a frequéncia de salto w pode exprimir-se como

w = fexp(- G/R/T)

ou

D = Y.ko.exp(- Go/R/T)
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equacao que mostra a fortissima dependéncia de D em relagdo a temperatura T e explica o
profundo efeito da temperatura sobre os -processos de transformacéo mmeraloglca que séo
controlados pela temperatura.

2. O ESTADO ACTIVADO

Como sublinhamos atréas, a Termodindmica aplica-se apenas aos estados inicial e
final de uma transformacé&o, e nada nos diz sobre os estados que o sistema tem que percor-
rer entre um e outro e, portanto, nada nos diz também sobre a cinética do processo.

Para ultrapassar esta dificuldade, utilizamos aquilo que correntemente se chama a
aproximagdo do quase-equilibrio, isto &, supomos que uma configuragao intermedia en-
tre o estado inicial e o final pode ser tratada como se tivesse valores univocamente
definidos das fungfes termodinamicas; essa configuragdo intermédia constitui o que
chamamos o estado activado.

Activated state

Ggt==mmmmmmm e m = ==

G

=

=g

QU

o

@

Q

b=

L inutial state
] Fingl
62 ______________ R | state

Reaction co-ordinate
Fig. 6 - Variagbes de energia envolvidas na passagem de um estado inicial a um estado final

O conceito de estado activado resulta directamente da forma da curva de energia
livre (esbocada na figura) em funcdo de uma coordenada de transformacdo suposta ade-
guadamente definida; esta curva, por sua vez, € uma simples consequéncia do facto de, se
os estados inicial e final sdo de equilibrio termodindmico, corresponderem a minimos da
curva e, se esta for continua, ter necessariamente que passar por um maximo entre eles;
esse maximo define o estado activado.

A energia livre de activagdo depende da trajectoria da transformacéao, a qual €
independente dos estados termodinamicos inicial e final: 0 caminho escolhido serd aquele a
que corresponder a minima energia de activacdo: € o que sucede com a escolha entre os
diferentes mecanismo de transformacéo possiveis descritos nos Capitulos anteriores; € tam-
bém o que sucede quando a presenca de um catalisador torna possivel uma nova trajectoria
com menor energia livre de activacao.

Por outro lado, ndo existe necessariamente relagcdo directa entre a forgca motora
de uma transformacdo e a energia livre de activagdo, embora em muitos processos am-
bas estejam ligadas com o grau de sobrearrefecimento no sentido de que um maior grau de
sobrearrefecimento aumenta a forga motora e (nos processos de nucleacdo, por exemplo)
diminui a barreira de energia de activagdo (o que s6 pode favorecer a transformacéo) e, por
outro lado, diminui também a energia térmica de vibragdo das particulas, o que a desfavo-
rece.

2.1. ENTALPIA E ENTROPIA DE ACTIVACAO

Tal como se definem a energia interna, £, a entalpia, H, a entropia, S e, portanto, a
energia livre de GIBBS, G = H - TS para os estados inicial e final de uma transformacao,
podemos, do mesmo modo, definir estas funcbes termodinamicas para o estado intermédio
que € o estado activado (o Gnico problema particular ligado com este é o de ser frequente-
mente t&o dificil de observar que muitas vezes nao passa de simples conjectura).
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* A entalpia de activagdo, H, é, portanto, a diferenca entre a entalpia de do estado

activado e a do estado inicial; 0 andamento da curva de variagdo da entalpia € semelhante
ao da curva de energia livre, com uma unica diferenca, alids importante: enquanto a ener-
gia livre do estado final tem obrigatoriamente que ser inferior & do estado inicial, tal
restricdo nao existe para a entalpia; se a entalpia do estado final for menor que a do
inicial, a transformagao serd exotérmica; se for maior, a transformagado serd endotér-
mica.

A entropia de activagdo, S,, é, analogamente, a diferenga de entropia entre o es-
tado activado e o estado inicial; fisicamente, a entropia de activacdo liga-se com o numero
de configuracbes possiveis do estado activado e, como tal, aplicam-se-lhe todas as distin-
¢Oes feitas no Capitulo Dois. Uma outra leitura possivel e interessante € a de nimero de
microtrajectérias possiveis de passagem do estado inicial ao final (note-se que a dis-
tingdo que fazemos aqui entre trajectéria € microtrajectoria é rigorosamente a mesma que
fazemos entre estado - enquanto conjunto de configuragdes - e configuragdo, o que aponta
para a ambiguidade intrinseca do conceito de estado activado).

A energia livre de activagao, E;, define-se, portanto, como

G, =H, -T.S;
de modo que a barreira de energia livre de activagdo diminui quando a entropia de ac-
tivagdo aumenta, isto €, quando aumenta o namero de microtrajectorias de transfor-
macgdo aumenta a velocidade de transformacgao.

Um caso tipico muito ilustrativo € o das transformagdes ordem-desordem: enquanto
existem relativamente poucos modos segundo os.quais um estado desordenado se pode
transformar em ordenado, existe um numero muito elevado de modos para a transformagao
inversa; esta € uma das razdes por que a désordenacgdo € um processo muito mais rapido
que a ordenagdo. Do mesmo modo, a evaporagdo € em geral mais rapida que a condensa-

¢cao e a cristalizacdo € mais lenta que a fuséo.

3. VELOCIDADES DE NUCLEAGCAOQ E DE CRESCIMENTO

A equacao final do paragrafo 8.1.4. descreve o0 modo como a constante de difusdo
depende da temperatura e & geralmente aplicdvel a um processo termicamente activado
porque, precisamente, descreve a probabilidade de um dado dtomo conseguir reunir energia
suficiente para vencer uma barreira de activagdo. Podemos, portanto, escrever

v = velocidade de transformaggo = Const . exp(- G,/R/T)

e, substituindo G, porH, - T.S;,

v=C. exp(S;/R). exp(-Ha /R/T)

O factor C . exp(S, /R), que é independente da temperatura chama-se factor de
frequéncia, porque mede a frequéncia com que os atomos entram no estado activado, de-
pendendo, portanto, do mecanismo da transformacio. Representando-o por A obtemos a
equacao de Arrehnius

v=A.exp(-H:/R/T).

Quando se considera que a velocidade de processos como a ordenagado ou a exso-
lucdo em minerais em vias de arrefecimento é controlada por uma fungé@o exponencial deste
tipo, ndo surpreende que se encontrem tdo frequentemente estados metastaveis na natu-
reza.

Por exemplo, a energia de activagio do ordenamento A/-Si na albite € da ordem de
60 kcal.mol " ; tomando R = 2 cal.mof"’.°C’’, obtemos:

a 1000 °K =727 °C:  exp(-H./R/T) = exp(-60000/2000) = 1 o

a 300 °K =27 °C: exp(-H, /R/T) = exp(-60000/600) = 10 “

Trata-se, portanto, de um processo que, a temperatura do ambiente exégeno € 1031
vezes mais lento que a 700 °C (no entanto, deve considerar-se que a energia de activagao
decresce com o sobrearrefecimento, o que modera um tanto os efeitos destes nameros).

Segundo a equacado de Arrehnius, um grafico do logaritmo da velocidade de trans-
formacgao em funcdo de 1/T deve ser linear, com um coeficiente angular de -H, /4,6 e uma
ordenada na origem igual ao logaritmo do factor de frequéncia, que depende do mecanismo
da transformagc&o.
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{a) (b) (c)

log reaction rate

—_— —

T

Fig. 7 - Graficos de Arrehnius, mostrando:
(a) alta energia de activagéo, (b) baixa energia de activagdo,
(c) mesma energia de activagdo mas diferentes factores de frequéncia, isto & diferentes entropias de
activagdo (a maior entropia de activagdo corresponde a menor energia livre de activagdo e, portanto, a
maior velocidade de reacg&o)

/Volume diffusion

Grain boundory
diffusion

log diffusion rate

—_——

Fig. 8- Diagrama de Arrehnius conjectural para uma transformagdo com dois mecanismos distintos

Um grafico de Arrehnius experimental pode servir para identificar o modo como de-
pendem da temperatura os diversos mecanismos de difusdo; por exemplo, pode esperar-se
que a altas temperaturas a difusao em volume seja o mecanismo dominante, enquanto
a baixas temperaturas um mecanismo de menor energia de activagao, tal como a difu-
sdo na superficie, deve predominar.

3.1 CINETICA DA NUCLEAGCAO E DO CRESCIMENTO

No Capitulo anterior discutimos a nucleagdo de novas fases a partir de uma solugéo
solida somente em termos de energia livre de formagdo de um nucleo critico, G ; porém, a
velocidade de nucleacdo depende da velocidade a que os dtomos podem difundir-se atraves
da matriz para formar esse nucleo.

O primeiro fendmeno da origem ao que chamamos o factor termodinamico do pro-
cesso, e 0 segundo ao seu factor cinético; ambos esses factores sdo dependentes da tem-
peratura e, portanto, a velocidade de transformacdo dependerd da temperatura de forma
mais ou menos complexa.

(a)

Temperature

Rate of formation of Diffusion rate
critical nucleus

Fig. 9 - (a) velocidade de formagdo de um ntcleo critico; (b) velocidade de difuséo
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A energia livre de activagdo, G , depende da sobressaturacdo que esta directa-
mente relacionada com a temperatura: a temperatura do solvus de equilibrio, 7., G ¢ infi-
nito, mas decai rapidamente para valores proximos de zero 4 medida que aumenta o grau
de sobrearrefecimento. A equagdo da velocidade de formagio do ntcleo, tomando em con-
sideragao apenas o factor termodindmico, €, portanto,

v=c.exp(- G /R/T) .

A temperatura teérica de transformac&o exp(- G /R/T) é zero e aumenta continua-
mente a medida que a temperatura diminui, como se mostra na figura.

Porém, para determinar a velocidade de nucleacio, este factor termodinamico tem
que ser modificado pela velocidade a que os atomos se difundem para o sitio da nucleagio.
A dependéncia da temperatura por parte da constante de difusdo é, como sabemos,

D =D, . exp(-Hs/R/T)

(deve comparar-se esta equagao com a Ultima equacéo do paragrafo 8.1.4: o termo pre-ex-
ponencial inclui agora o termo de entropia de activagio e, portanto, usa-se H, e nédo G;). O
termo exp(-H, /R/T) diminui rapidamente com a diminuicdo de 7, dado que H, € constante
para um dado mecanismo.

A velocidade de nucleagdo a qualquer temperatura € o produto do termo termodi-
néamico pelo termo cinético:

v=K.exp(- G /R/T). exp(-H:/R/T)

A temperaturas proximas da temperatura do solvus de equilibrio, 7., a velocidade
de difusado pode ser suficientemente alta, mas a velocidade de nucleagdo € baixa devido ao
alto valor de G . Assim, nas vizinhangas da temperatura de equilibrio, a velocidade de
nucleagao é controlada pela termodinamica e ndo pela cinética. A baixas temperaturas,
porém, a barreira de energia de activacdo é desprezavel e existe uma importante forca mo-
tora, mas as baixas velocidades de difusdo voltam a produzir uma baixa velocidade de nu-
cleagéo, isto €, esta é controlada pela cinética e ndo pela termodindmica. A temperaturas in-
termédias a velocidade de nucleagdo atinge um maximo que constitui um compromisso en-
tre a termodinamica e a cinética.

A forma geral da curva da velocidade de nucleagdo em funcdo da temperatura é a
da figura. Porém, para efeitos praticos, € mais interessante representar o tempo necessario
para a nucleagao em vez da velocidade de nucleagdo, como também se mostra.

(b)

7;--_____-_____---_-_.

Temperature

Nucleation rate Time for nucleation
Fig. 10 - (a) velocidade de nucleagdo; (b) tempo de nucleagéo

A forma em C da curva de tempo de nucleacio ¢ caracteristica de todos os proces-
sos controfados pela difusdo no estado sélido.

O passo seguinte seria o de considerar a cinética do crescimento dos precipitados.
Porém, uma analise das velocidades de crescimento é extremamente complexa devido ao
numero de varidveis envolvidas; por isso € usual supor que essa velocidade € controlada
principalmente por um ou dois factores. O primeiro sera, naturalmente, a velocidade a que
os atomos s&o trazidos para, ou removidos da superficie da particula pela difusdo; o se-
gundo € a velocidade a que atravessam a interface (o efeito da natureza da interface foi ja
discutido brevemente atras). Nos estados iniciais do processo, o crescimento controlado pela
velocidade de atravessamento da interface €, provavelmente, o factor mais importante por-
que as pequenas particulas tém uma pequena superficie mas um gradiente de concentragao
consideravel nas suas vizinhangas, o que favorece a difusdo, por preguicosa que seja. A
medida que a particula cresce e vai roubando 4tomos & matriz & sua volta, o gradiente de
concentragao decresce e a forca motora da difusdo diminui, mas, em compensacio, a area
da interface cresce e, com ela, cresce o fluxo de dtomos que a atravessam. A velocidade de
crescimento resultante serd, portanto, essencialmente limitada pela difusdo.
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3.2 O DIAGRAMA TEMPO-TEMPERATURA-TRANSFORMACAO

A velocidade resultante dos factores cinético e termodindmico para uma dada
transformacéo costuma representar-se em um diagrama 777 que descreve o progresso da
transformagao em um grafico cujos eixos sdo a temperatura, T, e o tempo decorrido, {. Usa-
se em geral um eixo de tempos logaritmico devido a grande gama de variagdo dos tempos
que podem interessar ao processo. A forma genérica da curva de inicio detectavel da trans-
formacgéo é essencialmente a mesma da curva de tempo de nucleacio vs. temperatura da
figura anterior. Dado que, para muitos minerais, as duragdes das transformagfes sdo extre-
mamente longas, apenas se determina experimentalmente a primeira curva.

Para se compreender bem o sentido destes diagramas, torna-se necessario com-
preendé-los como aquilo que realmente sdo: sobreposigdes de cortes sucessivas, para
diferentes percentagens de transformacgao, de uma superficie tridimensional cujos ei-
X0s sao, precisamente, o tempo, a temperatura e a percentagem de transformacao.
Como tal, dois outros diagramas complementares sdo possiveis e devem estar constante-
mente no nosso espirito: as curvas de transformacgao isotérmica, em que a percentagem
de transformacao é representada em func¢do do tempo, com a temperatura como pardmetro,
€ as menos usuais curvas de percentagem de transformacdao em fun¢do da tempera-
tura, com o tempo como parametro.
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Fig. 11 - Forma tipica das curvas TTT
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Fig. 12 - Relag&o entre a familia de curvas de transformagéo isotérmica
e o diagrama TTT obtido a partir delas
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_ A teoria em que se baseiam estes diagramas foi ja exposta no paragrafo anterior.
Aqui modificaremos apenas a equacdo basica para mostrar como, sobre um diagrama 777
determinado experimentalmente, se pode determinar a energia livre de activagdo para a
nucleacdo e a energia de activagdo para a difusdo; estes valores s&o obviamente impor-
tantes porque o primeiro determina a velocidade de nucleagdo a temperaturas proximas das
de equilibrio, enquanto o segundo determina o modo como esta velocidade varia com o
abaixamento da temperatura.
Com efeito, a velocidade de nucleagéo ¢
v=K exp(- G /R/T) . exp(-H /R/T)
de modo que .
In(v)=In(K)-G /R/T-H/R/T
e, admitindo que o tempo ¢ necessario para atingir uma dada percentagem de transformacgao
€ inversamente proporcional & velocidade de nucleagéo, teremos,
In(t) =G /R/T+H.,/R/T-In(K)
e, diferenciando em ordem a (1/7),
dint)/d (1/T) = G /R + H. /R + [d( G¥/d( 1/TI/R/T
Para baixos valores de T é, como sabemos, G ~ 0, de modo que
din(t)/d(1/T) = H,/R
Assim, se desenharmos o gréfico de In(t) vs (1/T), como se mostra na figura, a
energia de activagdo para a difusdo pode determinar-se pelo declive do tramo linear
da curva para T baixo.

In time

Fig. 13 - Determinag&o da energia de activagdo para a difusdo, Ha,
e da energia de activagdo para a nucleagéo, G

O tramo linear da curva tem equagio
In(t) = Hy/R/T - In(K')

de modo que, comparando com a equagao anterior, obtemos
G =RT. In(t)

0 que permite determinar a barreira de energia livre para a nucleacdo a qualguer tem-
peratura T, a partir da disténcia In(t) entre a extrapolacdo do tramo recto e a curva, como se
mostra na figura. Note-se que onde a curva se torna linear, a barreira de energia para
a nucleagdo cai para zero.

3.2.1. CURVAS TTT PARA A NUCLEACAO HOMOGENEA E HETEROGENEA

Vimos atrds que a nucleacdo heterogénea tem uma barreira de energia livre mais
baixa e que, portanto, pode ocorrer a mais baixos valores do sobrearrefecimento. Por outro
lado, a nucleacdo homogénea € altamente improvavel a temperaturas acima da do solvus
coerente, devido aos elevados valores dos termos de energia interfacial e de deformacéo.

As curvas TTT para estes dois mecanismos serdo, portanto, assimptoticas
para diferentes temperaturas maximas, mas as inclinagdes dos seus tramos baixos
serdo idénticas se a difusdo em volume dominar o processo em ambos os casos. Por
outro lado, a nucleagcdo homogénea sera sempre mais lenta, qualquer que seja a tem-
peratura, embora a disponibilidade de defeitos estruturais para escorvar a nucleacéo hete-
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rogénea possa interferir (como vimos, ha razdes para supor que frequentemente seja este o
caso em Mineralogia). O resultado final de todos estes fendmenos define as posicdes relati-
vas destas curvas, tal como se mostra na figura.

A P S

I
Start <
Heterogeneous

ot

tart

Finish

Temperature

log time
Fig. 14 - Posi¢o relativa das curvas TTT para a nucleagdo homogénea e heterogénea.
T: e T2 s&o as temperaturas do solvus de equilibrio e do solvus coerente, respectivamente.

Note-se, porém, que a nucleacao heterogénea é notavelmente sensivel a facto-
res extrinsecos (como a histoéria de deformacdo mecéanica da matriz, a historia térmica da
permanéncia a temperaturas de recozido, a presenca de impurezas, etc.), o que faz com que
as respectivas curvas experimentais apresentem frequentes problemas de reprodutibilidade.

3.2.2. CURVAS TTT PARA A FORMACAQ DE FASES DE TRANSICAO

Pela sua propria natureza, a formacgao de fases’de transicdo implica um maior grau
de semelhanca estrutural entre a fase-méae e a fase-filha e, portanto, menor reducéo de
energia livre em comparagao com a formagdo da fase de equilibrio. As energias livres das
zonas GP, das fases semi-coerentes de transicdo B' e da fase de equilibrio estavel A impli-
cam um grau de sobressaturag&o necessario para a formagao de cada uma crescente pela
ordem A - B'- GP; assim, no diagrama 777, a temperatura da assimptota superior de cada
uma diminui por esta ordem.

Equilibrium

Temperature

log time
Fig. 15 - Posigéo relativa das curvas TTT para as fases de transigéo

A baixas temperaturas, a energia livre de activacdo para a nucleagdo das diferentes

- fases decresce pela ordem A - B'- GP, de modo que o tempo necessario para a nucleagio

de cada uma das fases diminui também por esta ordem, o que se traduz na respectiva posi-

¢ao relativa.

' Os declives dos tramos baixos de todas as curvas, dependentes em todos os casos
da difusdo na matriz, serdo iguais. A figura ilustra estes factos: durante um periodo de reco-
zido isotérmico & temperatura Ty, por exemplo, formar-se-a primeiro uma fase de transicéo
semi-coerente B' e, apés um intervalo de tempo ¢, a fase de equilibrio A.




3.2.4. CURVAS TTT PARA PROCESSOS CONTINUOS

Como vimos atras, o desenvolvimento de modulagGes de composicdo depende de
dois factores fundamentais: em primeiro lugar a composigdo da solugio sélida tem que estar
compreendida entre os pontos de inflexdo da curva G(x); em segundo lugar, a amplitude das
flutuagGes € limitada pelo termo de energia de deformacgdo. A influéncia combinada destes
factores dita a velocidade de um processo continuo em funcio do sobrearrefecimento e do
tempo; a temperaturas imediatamente abaixo do solvus continuo apenas sdo possiveis
comprimentos de onda muito grandes e pequenas amplitudes que se formardo muito lenta-
mente devido as grandes distancias que a difusdo tem que percorrer. A medida que o sobre-
-arrefecimento cresce o aumento de forga motora fornece energia suplementar e tornam-se
possiveis modulagdes de menor comprimento de

Long wavelengths

Temperature

Short wavelengths

log time

Fig.16 - Curvas TTT para processos continuos”

3.2.5 CURVAS TTT E VELOCIDADE DE ARREFECIMENTO

As curvas TTT determinam-se experimentalmente realizando uma série de experi-
éncias de transformacao isotérmica sobre a solugdo sélida a investigar durante diferentes
periodos de tempo, a diversas temperaturas. Identificando qualitativa e quantitativamente os
produtos de cada experiéncia, obtém-se dados que permitem definir a posi¢io das curvas; o
conhecimento teorico do tipo do que temos vindo a estudar permite entdo uma interpolagao
correcta e sem surpresas desagradaveis.

Heterogeneous

nucleahion
Th l )} e A e - — = =
Homogenecus
nuclection
b —— === — o B
Spinodat
decomposition
A _________
]’l __________

Composition

Fig. 17 - (a) diagrama de fases mostrando o solvus de equilibrio (1), o solvus coerente (2) e o solvus
continuo (3);
(b) diagrama TTT correspondente & composicéo X do diagrama de fases, com curvas de arrefeci-
' mento sobrepostas
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Na maior parte dos sistemas mineralogicos com interesse, porem, as transforma-
-¢0es ndo se realizam de modo isotérmico mas por arrefecimento continuo, de modo que a
natureza do produto resultante depende da velocidade de arrefecimento. Em uma primeira
aproximagéao, a curva T7 T deduzida de condigdes de arrefecimento continuo deveria ser
idéntica & obtida sob condigbes isotérmicas, apenas deslocada para temperaturas mais bai-
xas e para tempos mais longos. Na pratica, uma familia de curvas 777 pode ser utilizada
para a previsdo qualitativa das fases que se formam a diferentes velocidades de arrefeci-
mento mediante sobreposicio das curvas de arrefecimento no diagrama 777.

llustraremos este ponto descrevendo o possivel comportamento no arrefecimento
continuo de uma solugdo sélida de composigdo X, como na figura.

Mostram-se quatro curvas de arrefecimento sobrepostas ao diagrama 777: a curva
de arrefecimento mais rapido, A, ndo cruza nenhuma das curvas de inicio de transformagao,
de modo que a solugéo solida fica "temperada” sem se iniciar qualquer processo de decom-
posicao; a qualquer temperatura abaixo de Ty permanecerd indefinidamente neste estado,
porque T; € a temperatura de corte cinético. A uma velocidade de arrefecimento mais
baixa, B, a decomposicdo continua € o Unico processo que pode operar: modulagdes conti-
nuas deste tipo encontram-se frequentemente preservadas em minerais de muitas rochas
terrestres e lunares. A velocidade de arrefecimento C, inicia-se a nucleacéo heterogénea a
temperatura relativamente alta mas o processo nao se completa antes de se atingir a curva
de nucleacdo homogénea, de modo que o resto da exsolugdo desenvolver-se-d4 quase ex-
clusivamente por este segundo mecanismo. Para velocidades de arrefecimento extrema-
mente lentas, D, a exsolugdo verificar-se-a apenas por nucleagdo heterogénea da fase de
equilibrio.

3.4. CURVAS TTT E PROCESSOS DE AQUECIMENTO

E também possivel determinar diagramas 777 para processos de arrefecimento: a
unica diferenga importante é que, em vez de se partir da solugdo sélida homogénea, se tem
que partir da forma decomposta; a reprodutibilidade €, naturalmente, menor neste caso por-
que os resultados dependem fortemente da textura de partida e, portanto, da historia térmica
anterior da amostra utilizada.

Este tipo de diagramas é particularmente importante para o estudo das reac¢des do
metamorfismo, que demonstraremos com 0 exemplo da decomposicdo térmica do talco, si-
licato em folhas de composicdo Mg;SisOsp (OH), : a alta temperatura o talco ndo é estavel
em relacdo a paragénese enstatite + quartzo + vapor de agua, mas esta reac¢do de de-
composicdo tem lugar através da formacg&o intermédia da anfibola antofilite de formula Mg,
Sig O (OH),. Ap0s longos periodos de aguecimento, esta, por sua vez, decompde-se em
enstatite + quartzo.

Acima de 750°C e a 1 kbar de pressao a reaccio estavel é

talco = enstatite + quartzo + vapor
e as reacgodes intermédias séo

talco = antofilite + quartzo + vapor
e

antofilite = enstatite + quartzo + vapor

Os dados relativos aos tempos necessarios para estas duas ultimas reacgdes se
processarem a 50% s&o os indicados na figura.
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Fig. 18 - Curvas TTT para a decomposig&o térmica do talco
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Notar-se-a, em primeiro lugar, que, para as reacgdes terem lugar & temperatura de
equilibrio (para a qual as curvas sdo assimptoticas) tornam-se necessarios tempos de expe-
rimentagdo muito longos (muito superiores a 105.25 min = 124 dias).

Em segundo lugar, que a temperaturas superiores a 750°C em que a paragénese
enstatite + quartzo + vapor é claramente a mais estavel, a antofilite € a primeira fase a for-
mar-se por decomposicdo térmica do talco; experiéncias de curta duragio poderiam mesmo
levar a supor, erradamente, que a antofilite é estdvel nestas condigbes. Finalmente, o
campo de estabilidade da antofilite deve ser definido pelo intervalo de temperatura entre as
duas curvas de inicio de reacgdo & temperatura de equilibrio; os dados experimentais dis-
poniveis ndo sdo obviamente os mais indicados para estabelecer com rigor este ponto, mas
apontam para a plausibilidade de o campo de estabilidade da antofilite - se existir - ser muito
limitado; de qualquer modo, a cinética de formagdo da antofilite dentro do seu ainda n&o
demonstrado campo de estabilidade seria com certeza muito preguicosa.

A raz&o do facto de a formagdo metastével da antofilite a partir do talco ser cineti-
camente privilegiada sobre a formagdo estavel de enstatite é dbvia: a estrutura do talco é
formada por folhas de tetraedros de silicio que se podem facilmente rasgar nas fitas das ca-
deias duplas da estrutura da antofilite por simples quebra de algumas das ligagdes Si-O;
trata-se de um processo cristalograficamente mais simples e, portanto, cineticamente mais
favoravel que a formacao directa da estrutura em cadeias simples da enstatite.

3.5. IMPORTANCIA DOS DIAGRAMAS TTT EM MINERALOGENESE

Tradicionalmente, o método de determinagao das variacoes estruturais que ocorrem
nos minerais por efeito de variagdes de temperatura, pressido, composicio, etc., foi o de de-
duzir experimentalmente diagramas de equilibrio de fases nos quais essas relagdes de fases
estdo representadas. O método consiste, basicamente, em tomar uma amostra de composi-
cdo adequada e manté-la a temperatura e/ou pressdo bem definidas e apropriadas duranie
um certo intervalo de tempo; témpera por arrefecimento brusco retém as estruturas e para-
géneses formadas nessas condigdes e permite estuda-las nas condigdes normais do ambi-
ente de laboratério.

O trabatho pioneiro de BOWEN e dos seus companheiros do laboratério de Geo-
quimica da Camegie Institution de New York sobre a cristalizagdo de silicatos a partir de ba-
nhos em fus&do ignea inspiraram a investigacdo de diagramas de fases para muitos sistemas
geologicamente importantes.

Porém, esses trabalhos comegaram no dominio das altas temperaturas em siste-
mas contendo uma fase liquida por fusdo e mais tarde foram aplicados a sistemas inteira-
mente abaixo do ponto de solidificagéo, tendo resultado na publicacdo de numerosos dia-
gramas de "equilibrio" de fases. Porém, um facto que, durante muito tempo, nao foi devida-
mente tomado em consideragao foi 0 abismo que separa as transformagodes liquido-sélido
das transformagdes solido-sélido: as transformacgbes liquido-sélido seguem geralmente

- muito de perto as transformacdes de fases indicadas no diagrama de equilibrio, devido &
rapidez da difusdo no estado liquido; porém, mesmo neste caso, € bem sabido que, se a
velocidade de arrefecimento for suficientemente alta podem formar-se fases vitreas (isto &,
amorfas, como nos vidros vulcanicos) ou formar-se cristais zonados, se a velocidade de
crescimento for maior que o fornecimento de componentes por difuséo a partir da fase fun-
dida; tais afastamentos do comportamento de equilibrio estavel, porém, sdo em geral razoa-
velmente evidentes e, portanto, faceis de reconhecer e de tomar automaticamente em con-
sideragao.

Porém, para as transformagbes de fase que ocorrem inteiramente no estado sélido,
as constantes de difusdo podem ser vérias ordens de grandeza mais baixas que nos liqui-
dos; para estas transformacdes, o tempo ou, por outras palavras, a cinética, € ndo apenas a
termodinamica, pode ser o factor controlante; por outro lado, ndo s6 os desvios do equilibrio
sdo muito mais provaveis, como sdo também muito mais subtis e dificeis de detectar sem
uma adequada consideragdo da cinética. Em consequéncia, podem obter-se produtos muito
diferentes, partindo da mesma composigéo e condigOes iniciais, de acordo com a velocidade
de arrefecimento. Estas transformagdes dependentes do tempo representam-se muito mais
correctamente nos diagramas 777, que podem ser considerados como diagramas de equili-
brios metastaveis de fases. A Unica séria dificuldade actual nesta matéria € o facto de hoje
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ainda existirem muito poucos diagramas 777 publicados para sistemas geologicamente im-
portantes.

4. APLICACOES

Sem preocupacgdes de exaustividade, daremos agora algumas indicagbes sobre o
modo como actualmente se aplicam os conceitos desenvolvidos neste Capitulo e nos anteri-
ores ao caso de algumas transformagdes mineraldgicas petroldégica e metalogenicamente
mais significativas. Centrar-nos-emos, sobretudo, nos feldspatos e em alguns sulfuretos

Para compreender parte da discussdo que segue o leitor terd que, frequentemente,
rever o que no Capitulo Trés se deixou dito sobre a estrutura dos minerais mencionados.

4.1. TRANSFORMAGCOES DA ALBITE

A caracteristica principal do ordenamento A/-Si na albite (NaAlSi:Og ) é o facto de se
realizar dentro de uma estrutura triclinica. Com efeito, a cerca de 1100°C, acima da tempe-
ratura de ordenamento, ocorre a inversdo de monoclinica a triclinica, que examinaremos
brevemente em primeiro lugar.

41.1. INVERSAO ALBITE MONOCLINICA - ALBITE TRICLINICA

Como sabemos, o efeito da temperatura sobre a estrutura dos feldspatos é, essen-
cialmente, o de dilatar as cadeias em cambota e aumentar a dimens&o dos sitios cationicos.
Durante o arrefecimento, o esqueleto tende a esmagar-se em torno dos sitios cationicos, o
que nos feldspatos potassicos € impedido pelo maior didmetro do catido; o atomo de sodio
da albite €, porém, demasiado pequeno para esse efeito, de modo que, abaixo da tempera-
tura critica, o esqueleto tende a enrugar-se em torno do atomo de sédio cuja vibracido tér-
mica deixa de ser suficiente para manter o intersticio dilatado. )

A Fig. 20 representa a vibrag@o conjecturada do atomo de sodio entre quatro posi-
¢oes basicas na albite monoclinica. Se esta hipotese (ainda ndo directamente demonstrada)
for correcta, a albite monoclinica exibe, em cada momento, uma desordem posicional a
longa distancia, com dominios ordenados em que o sédio ocupa cada uma das quatro posi-
cOes possiveis. A explicacdo desta variabilidade da posicdo do sédio resulta de, dentro de
cada dominio, o aluminio poder ocupar um dos quatro sitios tetraédricos que envolvem o in-
tersticio cationico o que, pelo efeito da assimetria de cargas, determina para o soédio uma
posigdo assimétrica no seu intersticio. Note-se, porém, que a desordem posicional do alu-
minio ndo pode, por razdes de equilibrio de cargas, ser total, dada a necessidade de ser
sempre rodeado por atomos de silicio, 0 que, por sua vez, implica a existéncia de ordem a
curta distdncia, no minimo a escala da célula unitaria. Neste sentido, a desordem espacial
dos feldspatos é essencialmente distinta da das ligas metalicas.

Fig. 19 - Esquema representativo da possivel vibragdo do étomo de sddio
em um, intersticio relativamente grande na albite monoclinica. (2.1)
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A transformac&o da estrutura monoclinica em triclinica é, entdo, uma simples distor-
cao da rede, demasiado rapida para ser temperada por arrefecimentos rapidos; no entanto, a
temperatura de transformacao parece ser dependente da histéria térmica do mineral, conjec-
turando-se que o seja através da estrutura do ordenamento A/-Si a curta distancia. Por outro
lado, a temperatura de transformacgao cai rapidamente em fungdo de uma substituigdo cres-
cente de Na por K, devido ao facto de a maior dimensio deste travar o esmagamento dos
intersticios. Assim, por exemplo, 75% de substituigdo (em nimero de atomaos) representa
uma queda da temperatura de transformac&o de 7700°C para 700°C. No estado monoclinico
existe solucdo solida completa entre NaAlSi; Og e KALSIi; Og , embora no estado triclinico,
em que o sitio catidnico € menor, a solubilidade do potassio seja muito limitada.

Uma caracteristica importante da transformagdo monoclinico- triclinico € o facto de,
devido & diminuigcdo de simetria, aparecerem quatro possiveis orientagbes da célula tricli-
nica (uma para cada uma das possiveis posigdes originais do sodio) que se forma a partir da
estrutura monoclinica. Na célula monoclinica, os eixos ¢ e b (este diadico) sdo perpendicula-
res e colocados no plano do espelho; na forma triclinica, a célula distorce-se, os eixos dei-
xam de ser perpendiculares e o espelho e o eixo diadico perdem-se: a distorgdo & igual-
mente provavel “a esquerda” ou “a direita”. Entéo, durante a nucleagio, formam-se regides
com estas duas configuragdes, cujas fronteiras sdo planos de macla. Sucede que ha duas
maneiras diferentes de articular duas destas regides: se partilham uma direcgdo ¢ comum,
com o plano de macla colocado segundo o antigo plano de simetria, a macla diz-se ter a lei
da albite; se a direcgdo comum € b e os planos de macla sdo paralelos ao antigo eixo de
simetria, temos a lei da periclina. A Fig. 21 mostra a pequena rotacdo necessaria para re-
lacionar a geminacdo da albite com a da periclina, resultando que ha um total de quatro ori-
entagOes possiveis com apenas dois modos de articulagdo entre si.

(a) (b)
| rfﬂb ’ /f-—-b
Diad
"" cxXis ———— ’\L_' C
Mirror (1) Albite twin
o (2) Periciine twin

Fig. 20 - (a) célula unitaria da albite monoclinica
(b) dois modos diferentes de articular as duas distor¢des igualmente provaveis da célula original:
(1) com os eixos ¢ paralelos, lei da albite; (2) com os eixos (c) paralelos, lei da sericlina.

O plano de macla da albite tem uma energia de superficie menor, pelo que esta
macla é termodinamicamente mais favorecida e, por isso, de longe mais comum que a da
periclase.

Durante a nucleacdo da estrutura triclinica, formam-se os dominios de cada uma das
quatro orientacdes e o resultado € uma estrutura finamente maclada cujo gréo s6 pode en-
grossar por inversdo de um dos dominios, o que constitui uma operacdo extremamente di-
ficil depois do esmagamento dos sitios cationicos. Por isso, a finura estrutural persiste até as
temperaturas do ambiente exogeno.

Estabilizada assim a estrutura triclinica da albite, existem quatro conjuntos distintos
de sitios tetraédricos, designados por 7y o, Ty m, T, o, T, m, como se mostra na Fig. 22.
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Fig. 21 - (a) estrutura monoclinica da albite com os tetraedros T e T, igualmente ocupados por Al e
Si; (b) estrutura triclinica da albite em que o Al ocupa o sitio Tt o, resultando em uma quebra
da simetria
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Com uma razdo Al:Si = 1:3 & possivel formar uma estrutura completamente orde-
nada mediante a segregacao dos aluminios para um apenas desses sitios. Na albite, o alu-
minio difunde-se para os sitios Ty o porque os tetraedros desse sitio estdo mais préximos do
atomo de sodio e, portanto, a menor carga, do aluminio € parcialmente compensada pela do
sodio. A Fig. 23 mostra a distribuicdo do aluminio pelos quatro sitios em fungéo da tempera-
tura: no estado desordenado, vale 0.25 para cada sitio, enquanto no estado ordenado vale
1.0 para Ty 0 e 0.0 para 0s outros.
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Fig. 22 - Distribuigdo do Al na albite em fung§o da temperatura:
no estado completamente desordenado a taxa de ocupagdo & de 25%;
no arrefecimento, o Al migra para o Sitio T, a partir dos outros trés sitios;
a 400°C encontra-se ja todo em T;.

A albite triclinica desordenada chama-se albite alta e a forma ordenada de baixa
temperatura chama-se albite baixa. A temperaturas intermédias, parecendo, na experimen-
tacdo laboratorial, estabelecer-se um “equilibrio” no estado de ordem atingido apds longos
periodos de recozido; estes estados intermédios costumam chamar-se albites intermédias.
Porém, dada a relativa raridade das albites intermédias nas formacgdes geoldgicas conheci-
das, pensa-se que a transformacado alta-baixa pode ndo ser continua, mas ter uma varia-
c&o descontinua do parametro de ordem a certa temperatura, ainda n&o determinada.

Embora o problema do tipo de transformacgao esteja ainda longe de resolvido, dis-
cuti-lo-emos rapidamente, pondo em evidéncia um dos modos por que tem sido atacado.
Em primeiro lugar, é necessario estabelecer um modo pratico de medir um pardmetro de or-
dem: dado que durante o ordenamento ha uma variacdo significativa das dimensfes da cé-
lula unitaria, qualquer propriedade geométrica mensuravel relacionada com essas dimen-
sGes poderia servir; o problema consiste em identificar tal propriedade e, em seguida, esta-
belecer o modo como o pardmetro de ordem varia com a temperatura. A Fig. 23 mostra trés
possibilidades distintas, mas ndo unicas, o que significa que existem possibilidades inter-
médias.
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Fig. 23 - Variaggo do parametro de ordem com a temperatura:
(a) transformag&o de primeira ordem; (b) transformac&o de segunda ordem
(¢) variagdo continua, com um certo grau de ordem associado a cada temperatura.
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Para transformagdes a seco, a velocidade de ordenamento, que exige a permuta Al-
Si, € extremamente lenta, mas a presencga do vapor de agua acelera-a de um factor da or-
dem de 70", o que indica a existéncia de mecanismos diferentes, embora desconhecidos,
nos dois casos. Pensa-se que a presenca de protdes (talvez associados com a existéncia de
vazios) possa ser utilizada pelo AP* para equilibrar localmente a carga com Si** e, portanto,
facilitar a permuta A/-Si na estrutura.

Experiéncias para determinar o grau de ordem em funcdo- da temperatura e do
tempo foram feitas por MCKENZIE em 1957: entre 980 e 700°C o grau de ordem estabiliza
assimptoticamente para um valor constante no tempo, sendo esse valor dependente da
temperatura a que é conduzido o ensaio; estes resultados parecem implicar a existéncia de
um processo de ordenamento continuo. Abaixo de 700°C, a situacdo & muito menos clara
mas parece haver indicagdes de descontinuidade, sendo a velocidade de ordenamento
muito maior a baixas temperaturas.
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Fig. 24 - (a) Grafico de ARRHENIUS para a velocidade de ordenamento Al-Si na albite;
(b) variagdo de um parémetro de ordem com a temperatura, nas condigdes de (a)

O estudo da cinética do processo de ordenamento em funcdo da temperatura for-
nece algumas indicagGes sobre a possivel natureza da transformacdo. Os resultados de
McKENZIE foram analisados por McCCONNEL e McKIE em 1960 por esta técnica e 0s resul-
tados apresentados em um grafico de ARRHENIUS: existe uma nitida quebra no gréafico en-
tre as temperaturas de 700 e de 550°C, o que parece indicar a existéncia de uma desconti-
nuidade; a linha de baixa temperatura corresponde a velocidades cerca de 500 vezes mais
altas que as correspondentes obtidas por extrapolagio da linha de alta temperatura, mas os
dados ndo s&o suficiente claros para permitir distinguir se se trata de transformagéo de pri-
meira ou de segunda ordem.

A energia de activagdo para a difusdo (dada pela inclinagdo dos graficos de AR-
RHENIUS) € semelhante nos dois casos: 67.5 kcal.mol " a alta temperatura e 56.0 kcal.mof"
a baixa temperatura; no entanto, o factor de frequéncia e, portanto, a entropia de activacao
sdo mais altos a temperaturas altas; assim, a baixas temperaturas, a energia livre de activa-
¢do € mais baixa e, portanto, o processo é mais rapido. Este aumento da parte pré-expo-
nencial da expressao da lei de ARRHENIUS pode ser interpretado como resultando de um
aumento significativo da variagdo de energia livre do ordenamento A/-Si abaixo de cerca de
800°C; isto poderia ser consequéncia de, abaixo dessa temperatura, o estado estavel exigir
um ordenamento substancialmente maior.

4.2. ORDENAMENTO NOS FELDSPATOS POTASSICOS: SANIDINA-ORTO-
CLASE-MICROCLINA

A forma desordenada do feldspato potassico que ¢ estavel a alta temperatura é mo-
noclinica, com estrutura semelhante & da albite monoclinica. No entanto, a presenca na sa-
nidina do ido K”, de maiores dimensdes, impede o esmagamento da rede e a instauracéo da
simetria triclinica caracteristica da albite de alta temperatura. Embora esse esmagamento
possa ser um factor, pensamos que a principal causa da inversdo da sanidina monoclinica
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em microclina triclinica a temperatura relativamente baixa é o ordenamento A/-Si nos sitios
tetraédricos. Teoricamente, a inversao monoclinica-triclinica da sanidina & microclina deve-
ria ser muito semelhante & inversdo monoclinica-triclinica da albite. O facto de assim n3o
acontecer resulta da extrema lentiddo da difusdo A/-Si, para a qual a escala de tempos é ti-
picamente geoldgica e impossivel de simular em laboratério.

Fig. 25 -Vista perspéctica parcial do arranjo dos tetraedros na estrutura do feldspato,
mostrando apenas os centros dos tetraedros.

Na sanidina monoclinica ha apenas dois conjuntos de sitios tetraédricos, como mos-
tra a Fig. 28, e, portanto, ndo & possivel a formacio de um estado completamente ordenado
Al-Si com razdo 71:3 como exige a estequiometria. Qualquer tendéncia do aluminio para
preferir um sitio em especial leva a torna-lo distinto dos outros e, portanto a uma quebra da
simetria. Na estrutura da sanidina ha dois sitios possiveis que podem ser preferidos pelo
aluminio, o que conduz & caracteristica maclagem cruzada (tecido escocés) caracteristica da
microclina, em que a diferenca de energia dos planos das maclas da lei da albite e da da
periclase € muito menor que no caso da albite. A finura da estrutura resulta, uma vez mais,
da lentiddo da difusdo A/-Si.

Na alternativa, o ordenamento pode dar-se apenas em uma escala mindscula, com
transicées continuas sobre distancias da ordem dos 700A entre estados que podem descre-
ver-se como tendencialmente triclinicos, mas constituindo uma estrutura globalmente mo-
noclinica caracteristica da adularia, uma variedade de feldspato potassico cristalizado direc-
tamente a partir do estado liquido nesta forma monoclinica (1), a temperatura muito inferior
a de ordenamento. Esta estrutura distingue-se da da maclagem da microclina pela inexis-
téncia de fronteiras internas, constituindo, assim, uma alternativa metastavel a cinetica-
mente impossivel ordenagao exigida pela termodinamica, em que energia de fronteira &
substituida em parte por energia elastica de volume.

Um tanto mais complexo, mas de natureza essencialmente idéntica, é o caso da or-
toclase, igualmente metastavel, que ocorre em quase todas as rochas pluténicas, excepto
naquelas em que o arrefecimento foi extremamente lento (em que a transicdo se tera dado
directamente da sanidina a microclina), sob a forma de pseudomorfoses de microclina fina-
mente maclada depois de ortéclase. O processo de inversio parece ser do tipo descontinuo,
excepto para velocidades de arrefecimento mais altas (mas ndo o suficiente para que a
transformagéo seja temperada), em que pode ter sido diferente. Pensa-se que neste caso
possa ter ocorrido um crescimento de grdo dos individuos maclados, dando em resultado a
formagé&o de zonas em que uma das formas orientacionais predomina sobre a outra, sem
que, no entanto, a transformacdo seja completada. A estas formas s6 parcialmente equili-
bradas chamou McCONNEL microclinas intermédias.

A Fig. 26 resume as diferentes possibilidades de transformacao neste sistema.

' A possiilidade de cristalizago directa a partir de fase liquida a temperaturas a que, normalmente, ja existiriam
solidos ha muito tempo resulta da complexidade dos sistemas pefrograficos, em que a presenga de elementos terceiros pode
alterar substancialmente as relagdes de equilibrio.
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Fig. 26 - Esquemas das transigGes possiveis no sistema dos feldspatos potéssicos
em fung¢do da temperatura e do tempo.

4.3. TRANSFORMAGCOES DA ANORTITE

Apesar de com eles poder formar solugbes solidas, a anortite distingue-se dos
feldspatos alcalinos de modo drastico:

i) embora o esqueleto basico seja o mesmo, a distribuicdo A/-Si é afectada pela pre-
senca do catido divalente Ca** | que exige uma proporgdo Al:Si = 1:1 para manter o equili-
brio de cargas;

if) uma consequéncia imediata deste facto € a muito maior tendéncia da anortite que
dos feldspatos alcalinos para formar distribuicGes ordenadas; assim, a anortite pura perma-
nece ordenada virtualmente até ao seu ponto de fusio.

{a) (b)

Fig. 27 - Comparagao do esqueleto (a) da albite e da microclina (Al:Si = 1:3)
perfeitamente ordenadas com (b) o da anortite (Al:Si=1:1)
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iii) a alterndncia de dtomos Al e Si faz com que a célula.unitaria da anortite tenha o
eixo ¢ com o dobro dos da albite de alta temperaturg;

iv) a célula unitaria é triclinica;

v) a estrutura completamente ordenada sé é possivel para a anortite pura, porque a
adicdo de sddio exige a substituicdo acopulada:

Na* +Si** ¢ Ca” + AP
que necessariamente introduz um certo grau de desordem.

vi) a altas temperaturas formam-se solucdes solidas desordenadas com a fase albite
alta; o campo destas solugbes sélidas termina do lado da anortite com a formag&o da super-
célula devida a elevada tendéncia desta para o ordenamento.

vii) nas plagioclases de composicdes entre Any;pAbzy € Ang An;y a transformagéo
da forma desordenada da albite alta para a estrutura ordenada da anortite pode dar-se du-
rante o arrefecimento; porém, porque uma tal transformacgéo implica a duplicacdo da célula
unitaria, aparece a possibilidade de variantes de translagdo, com as respectivas fronteiras
antifasicas, como se representa na figura;

A7)/
/////

[ [/

L

Fig. 28 - Fronteira antifasica formada pela duplicagdo da célula unitara
na estrutura ordenada da anortite.
A célula unitéria a trago grosso é a do estado desordenado.
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(
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vii) a temperatura de ordenamento diminui @ medida que o teor em albite aumenta;
isto tem por consequéncia que as estruturas observadas dependem por vezes fortemente da
composi¢cdo do material: os dominios espaciais sdo menores nas variedades mais ricas em
sodio.

4.4. ORDENAMENTO NA CALCOPRIRITE

Como sabemos, o ordenamento dos catides nos sulfuretos de estrutura simples di-
fere substancialmente do dos silicatos pelo facto de nestes existir uma variedade de sitios
intersticiais e de nao ocorrerem variacdes significativas da simetria; nos sulfuretos, pelo con-
trario, os catides ocupam intersticios que sdo fundamentalmente equivalentes no estado de-
sordenado de alta temperatura e que s6 perdem essa equivaléncia pelo efeito do préprio or-
denamento de baixa temperatura, dando em resultado a formag&o de supercélulas e super-
estruturas e o abaixamento drastico da simetria.

Uma outra diferenca exprime-se em termos cinéticos: o ordenamento nos sulfuretos
€ comparativamente muito mais rapido que nos silicatos, de tal forma que os estados desor-
denados n&o podem com facilidade ser temperados. Este facto poderia levar a pensar que a
metastabilidade fosse um fenémeno raro no caso dos sulfuretos, mas frequentemente néo é
assim: o arrefecimento de um estado desordenado abaixo do seu limite de estabilidade da
em geral origem ao estado que seja cineticamente mais favoravel e nZo necessariamente ao
que for termodinamicamente favorecido; deste modo, o processo de ordenamento frequen-
temente mascara o comportamento ideal, que pode implicar difusgo a longa disténcia e, por-
tanto, ser mais lento.
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Um dos casos extremos, o do ordenamento dos vazios na pirrotite, j& aflorado no Capitulo
Trés, constitui actualmente um dos mais desenvolvides temas de estudo cinético em mineralogia dos
sulfuréetos; é, porém, excessivamente complexo para um curso da natureza do nosso.

Limitar-nos-emos, portanto, a um exemplo menos ambicioso e metalogenicamente mais im-
portante, o da calcopirite.

Na calcopirite de composicao estequiométrica, CuFeS, , a baixas temperaturas o
cobre e o ferro ocorrem ordenados em metade dos sitios tetraédricos de uma estrutura cu-
bica compacta (faces centradas) de aniBes sulfureto. A célula unitaria €, portanto, dupla da
correspondente ao desordenamento (cf. Capitulo Dois). No estado desordenado &, além
disso, possivel uma vasta gama de selucdes sélidas, das quais examinaremos aqui apenas
um dos mais vulgares, o das solugdes solidas de adicdo da forma Cuy.Fer.S2 (x =0.125)
que designaremas por calcopirite hipermetalica.

No estado desordenado os catifes supranumerarios distribuem-se mais ou menos
aleatoriamente nos sitios tetraédricos vazios, o que leva a considerar dois aspectos distintos
do ordenamento: '

i) quais os sitios que ficam ocupados e quais os que ficam vazios;

if) como se distribuem os catides Cu e Fe nos sitios ocupados.

Esta simples observacdo aponta desde logo para a possibilidade de existéncia de varios es-
tados de ordem parcial. A rapidez da cinética das respectivas transformacgdes permite a sua
observagao ao microscopio electronico de transmissdo durante ciclos de aquecimento e ar-
refecimento. Os resultados mostram que para uma composigdo proxima de CugFegSis (x =
0.125) podem formar-se trés fases superestruturais dependendo da velocidade de arrefeci-
mento que se designam por /, /l e /Il no diagrama TTT semiquantitativo da figura.
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Fig. 29 - Diagrama TTT para o ordenamento da calcopirite hipermetaiica;
as fases | e Il s&o metastaveis relativamente a fase Il
e formam-se durante os arrefecimentos mais rapidos.

O primeiro ponto que deve notar-se € que existe uma fase termodinamicamente es-
tavel (Ill) que se forma por arrefecimento lento; a velocidades de arrefecimento superiores
formam-se estados metastaveis. A velocidades de arrefecimento muito elevadas, pode
mesmo obter-se a témpera da estrutura desordenada; a velocidades mais moderadas,
forma-se a fase / que mantém a célula cibica mas com um periodo dobrado devido a orde-
namento dos sitios vagos.

Arrefecimentos ainda mais lentos ddo origem a fase // com passagem, pelo menos
parcial pela fase /; esta fase /I € ainda cubica, mas com nova duplicagao da célula unitaria, o
que implica um novo ordenamento parcial, provavelmente dos catides. O diagrama TTT
mostra que esta estrutura se pode conservar a temperaturas préximas das do ambiente exé-
geno, na medida em que a temperatura de corte cinético da fase estavel /// Ihe é superior. A
microstrutura e o comportamento ulterior no recozido mostram que a fase // ndo € ainda
completamente ordenada; com efeito, tem um aspecto pontilhado, denunciador de pequenas
tentativas locais de transformagio em outra fase; que assim &, é confirmado, durante o re-
cozido, pelo crescimento progressivo dessas regides perturbadas e a sua transformacdo em
lamelas da fase /Il
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Fig.30 - Microfotografias electrénicas de transmiss&o da calcopirite hipermetélica:
(a) fase Il com nitidos sinais de perturbag&o;
(b) aparecimento de lamelas de fase Ill por recozido

Na alternativa, a fase /l pode desenvolver uma textura em “escocés” que se desen-
volve progressivamente em uma fina maclagem da fase /// cujo crescimento preferencial de
uma das modulagdes acaba por dar origem a uma fase /Il homogénea, o que faz lembrar a
transformacao d;éanidina desordenada em microclina e em ortéclase.

Fig. 31 - Microfotografias electrénicas de transmiss&o da calcopirite hipermetélica:
outra forma de passagem da fase Il a fase IlI

Estas observagdes tém grande valor na interpretacdo dos dados mais convencio-
nais. Com efeito, nesta regido de composigdes sdo conhecidas duas fases minerais naturais

- a talnahkite, de composigao teorica CusFesSss ;

- a mooihoekite, de composigao tedrica CusFegSys.
que, classicamente, se supunham distintas e estaveis. No entanto, a microscopia electrénica
de transmissdo mostra que a suposta talnahkite tem microstrutura idéntica a da fase /I pro-
duzida nestes ensaios, engquanto a mooihoekite a tem anéloga a da fase //l. A interpretacio
que damos a estes factos é a de que a mooihoekite é, efectivamente, a fase estavel deter-
minada experimentalmente, enquanto a talnahkite & apenas uma forma metastavel corres-
pondente a uma composi¢do que, geometricamente, ndo permite uma ordenagdo completa.
Uma vez mais, é evidente a analogia com as relagdes entre a microclina e a ortoclase.
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4.5. TRANSFORMAGCOES DA CUBANITE

O caso das transformacdes sofridas pela cubamte no arrefecimento é nitidamente
mais complexo que o da calcopirite hipermetalica na medida em que implica conjuntamente
transformacgées estruturais de ordenamento e exsolugdo. Em consequéncia, a transformacéo
¢ fortemente irreversivel: a forma de baixa temperatura transforma-se na de alta por aque-
cimento, mas o arrefecimento desta produz exsolugéo de calcopirite.

Acima de 270°C a cubanite CuFe,S;, cai dentro do grande campo de solugdes soli-
das de alta temperatura do diagrama de fases Cu-Fe-S da Fig. 11 do Capitulo Trés. Estas
solugdes solidas tém estrutura formada por empacotamento denso de anibes sulfureto com
quantidades varidveis de Cu e Fe desordenadas nos sitios tetraédricos, do tipo da blenda. A
cubanite alta corresponde a uma composigdo estequiométrica dentro deste campo.

Na natureza, a cubanite ocorre em forma de baixa temperatura, frequentemente em
lamelas de exsolugdo dentro da calcopirite € tem uma estrutura baseada no arranjo hexago-
nal compacto dos anides sulfureto, sendo, portanto, do tipo wurzite e o ordenamento dos ca-
tides produz uma superestrutura ortorrémbica; designaremos esta fase por cubanite baixa
desordenada. Por aquecimento, esta fase sofre uma sucessdo de transformagbes: em pri-
meiro lugar, os catides desordenam-se formando o que chamaremos a cubanite baixa de-
sordenada; a temperaturas da ordem de 270°C, esta transforma-se, por sua vez na forma
cubica desordenada chamada cubanite alta.

A transformacg&o ordem-desordem entre as cubanites baixas €, experimentalmente,
perfeitamente reversivel;, a transformag¢do em cubanite alta, porém, nio o é: embora a
transformacéo estrutural de hexagonal compacta a cubica de faces centradas seja relativa-
mente rapida por aquecimento, a inversa € extremamente lenta, de modo que nunca foi
conseguida experimentalmente.

E entdo evidente que a evolucdo por arrefecimento em condigbes experimentais
constitui um comportamento metastavel alternativo. O problema estd em saber qual ou
quais sao essas alternativas. Considerando que o ordenamento dos catides &, nos sulfuretos,
um processo muito mais rapido que a transformagdo estrutural, poderemos supor que, em
uma primeira fase, ocorra ordenamento no arrefecimento da cubanite alta.

Free enerqgy

CuFeS, CuFe,Ss
Composition
Fig. 32 - Diagrama de energias livre hipotético para parte do sistema Cu,Fe,S, :
a trago grosso: forma desordenada (solugdo solida);
a trago fino: calcopirite; a tracejado: cubanite

Ora, sucede que nem todas as composigdes podem dar origem a estruturas ordena-
das; por exemplo, com uma propor¢do Cu:Fe = 1:2, é geometricamente impossivel a orde-
nacéo dentro de uma estrutura cibica compacta sem formaco de uma superestrutura he-
xagonal; assim, o simples ordenamento dos catides nao &, portanto, uma alternativa plausi-
vel para a cubanite de alta.

Porém, uma composigao que pode formar uma superestrutura simples da forma cu-
bica por ordenamento de catides é a correspondente a Cu:Fe = 1:1, isto é, como sabemos, a
calcopirite, sendo, como vimos, admissivel um certo grau de desordem composicional, mas




[CAPITULO SEIS - CINETICA ...

que nao se estende até Cu:Fe = 1:2. Assim, a exsolugdo da calcopirite por arrefecimento
experimental da cubanite alta interpreta-se como correspondente & reducdo da energia livre
resultante deste ordenamento catiénico particular.

Uma interpretacdo possivel é a dada pelo diagrama de energias livres da figura:
embora a forca motora 4G, da formag&o da cubanite (composi¢cdo Cy) seja maior, a alter-
nativa da exsolugio de uma pequena quantidade de calcopirite no seio de uma cubanite alta
desordenada mais rica em ferro.




