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l'intervaUe d'int6gration s'accroit. Comme les oscil- 
lations de D(m) deviennent alors tr~s rapides (Figs. 6 
et 7) et que, exp6rimentalement, on ne peut observer 
qu'un effet moyen, voisin de z6ro pour X~ assez grand, 
la r6gion n6gative reste alors eo~fin6e au voisinage de 
l'origine et n'affecte plus sensiblement la eourbe de 
r6partition approch6e g~(m). 

Quoique l'exemple d'une r6partition rectangulaire 
ne soit peut-4tre pas particulibrement heureux,* les 
Figs. 4 ~ 7 iUustrent bien que l'effet de sommation 
finie est un effet important  et que pour obtenir une 
courbe de r6partition se rapprochant de la r6partition 
r6elle, l 'intervalle dans lequel on enregistre l 'intensit6 
de la raie, dolt 4tre le plus grand possible. 

m~nes parasites tels qu'une courbure initiale de la 
transform6e de Fourier qui ne doit pas 6tre confondue 
avec la courbure provenant d'une perturbation de 
r6seau (Warren & Averbach, 1950), et une r6gion 
n6gative dans la courbe de r6partition de dimensions 
exp6rimentale. La photom6trie dolt couvrir un inter- 
valle d 'au moins trois lois la largeur de raie B pour la 
d~termination de ho(m ) et d 'au moins cinq lois B pour 
celle de la r6partition approch6e des dimensions. 

Dans l '6tat actuel de la question il serait pr6matur6 
de discuter clans quelle mesure fl est possible de dfi- 
limiter la raie de Debye--Scherrer du 'fond continu',  
produit par l 'agitation thermique, lequel n 'est  pas 
uniforme. 

Conclusions 
1. Lorsque l 'on applique la m6thode relative de 

Stokes (1948) a la mesure de dimensions et r6partitions 
de dimensions, il suffit de transformer les parties 
sym6triques de la raie a 6tudier et de la raie de r6f6rence. 

2. Dans une m6thode absolue, la transformfe de 
Fourier de la raie exp6rimentale est un produit de 
facteurs dont chacun, s6par6ment calculable, repr6- 
sente une cause d'61argissement d6terminfe. Les con- 
ditions exp6rimentales parfaites correspondraient/~ la 
constance de ces facteurs. La d6croissance exponen- 
tielle du facteur de dispersion (largeur spectrale) est 
un obstacle s6rieux a des mesures pr6cises. 

3. L'effet de sommation fmie introduit des ph6no- 

* Une s6rie de Fourier repr6sente moins fidblemenb une 
fonction discontinue (r6partition rectangulaire) qu 'une 
fonction continue (r6par~ition r6elle); l'effet de sommation 
finie d6pendra encore de la r6par$ition. 

ge remercie Monsieur le professeur Charles Mauguin, 
membre de l ' Inst i tut ,  et Monsieur Andr6 Guinier, 
maitre de conferences ~ la Sorbonne, pour leur bien- 
veillante critique. 

R6f6rences 
E. F. (1949a). O.R. Acad. ~ci., Paris, 228, BERTAUT 9 

492. 
BERTAUT~ 

1597. 
BERTAUT, 

E. F. (1949b). U.R. Acad. Sci., Paris, 228, 

E. F. (1950). Acta Gryst. 3, 14. 
COM~TON, A. H. & A~.T.TSO~, S. K. (1935). X-Rays in 

Theory and Experiment. New York: van Nostrand. 
EKSTEn% H. & SI~GEI,, S. (1948). Phys. Rev. 73, 1207. 
EKSTEn% H. & SZEG~,% S. (1949). Acta Oryst. 2, 99. 
Jo~--ES, F. W. (1938). Proc. Roy. Soc. A 166, 16. 
RosE, g. A. (1948). Thbse, Paris. 
STOKES, A. R. (1948). Proc. Phys. Soc. Lond. 61,382. 
WAm~EN, B. E. & AVERBACH, B. L. (1950). J. Appl. 

Phys. 21,595. 

Acts Gryst. (1952). S, 121 

Interpr6tation de la Diffusion Anormale des Rayons X par les Alliages 
Durcissement Structural 

PAR A. G u x m ~  

Conservatoire des Arts et Mdtiers, 292 Rue St.Martin, Paris 3 ~me, France 

(Re~u 1¢ 11 avril 1951) 

Experimental results on diffuse scattering of X-rays by age-hardening alloys are considered in 
terms of the hypothesis of the segregation of atoms into 'zones' retaining the structure of the 
matrix and also in terms of the precipitation of small inclusions which grow progressively. Neither 
hypothesis adequately explains the observations. 

I t  is concluded that the zones of segregation have an irregular structure departing progressively 
from that of the matrix and tending towards ;a crystalline structure different from that  of the first 
precipitate. At higher temperatures the zones are unstable and true precipitation occurs by germina- 
tion and growth. Thus the process of precipitation comprises two stages. 

Les transformations des propri4t~s d 'un alliage durcis- 
sant se produisent avant  que le microscope optique et 
mgme 61eetronique ne r6vble une h6t6rog6n6it6 r6- 

soluble ~ l'4chelle de ces instruments. Les m6thodes 
usuelles de diffraction des rayons X sont aussi in. 
efficaces. Le seulph6nombne qui soit en relation directe 
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avee la structure de l'alliage pendant la pdriode in- 
t6ressan~e de son dvolution, c'est la diffusion anormale 
des rayons X en dehors des directions de r6flexion 
s61ective. En effet, ces diffusions apparaissent quand le 
m6tal commence ~ durcir et disparaissent quand il 
contient des p r d ~ i d s  visibles au microscope. Ces 
diffusions ont d ~ d : ~ o r d  observdes par Preston (1938) 
et nous-mgmes sur Ealliage A1-Cu. La conclusion 
commune de ces travaux dtait la suivante: il y a un 
dtat de prd-prdcipitation, caractdrisd par la prdsence 
dana le cristal de soIution solide de 'zones' * oil les 
atomes de cuivre se rassemblent en restant/~ peu pros 
aux nceuds du rdseau de la matrice. Depuis, de nom- 
breux autres exemples ont dtd dtudids par des mdthodes 
analogues et dana un article rdcent, Geisler & Hill 
(1948) ont donnd une interprdtation gdndrale route 
diffdrento des diffusions anormales: '[They] can be 
interpreted as evidence for precipitation particles 
which are only a few unit cells in size. Anlsotropic 
growth can be followed until the particles exceed the 
size in all dimensions necessary for sharp diffraction 
effects. Interpretation involving pre-precipitation 
phenomena again can be abandoned.' 

13 existe ainsi entre ces deux interprdtations du 
mgme phdnom~ne une divergence dent les consd- 
quenees sent essentielles pour l'explication du dur- 
cissement structural. Le but de eet article est de 
rdexaminer l'ensemble des rdsultats expdrimentaux 
sur les diffdrents alliages durcissants dtudids~f afin 
d'essayer de ddcider entre les deux points de rue. 

Calcul de la diffusion anormale des rayons X 
pour diff6rents modbles d'irr6gularit6 

D'une fagon t r ~  gtn6rale, la diffusion est la cousd- 
quenee d'un d6aardre du rdseau. En effet, ramplitude 
de l'onde d i f f r ac t :  par 1'ensemble des atomes n'est 
nulle, en dehorn d~s directions de rdflexion sdleetive, 
que si le r~seau est rigoureusement p6riodique et de 
taille suffisante. Dans tout cristal, l 'agitation ther- 
mique eat une cause de diffusion. Ce que nous con- 
sidfrons ici, ce sent les ~iffusions anormales supp16- 
mentaires, earaet6ristiques du durcissement struc- 
tural. Daus les deux hypothbses 6raises pour les 
expliquer, le modble imagind est constitud par un 
r~seau r6gulier daus lequel sent indus des cristallites 
de petite faille: la diffdrence provient de la structure 
cristalline attribude i~ ces cristallites. 

Quand un cristal parfaitement r6gulier est limitfi, lea 
nceuds du rdseau rdciproque sent remplaefis par des 
rdgions d 'autant  plus dtendues que le cristallite est 
plus petit et dent la forme d~pend de la forme du 
cristal (Ewald, 1940). Chaque nceud du rdseau rdci- 
proque (y compris le centre 0, 0, 0) est entour6 par une 

* Souvent  appel6es zones Guin ie r -Pres ton  ou , -en  abrdg6, 
G.P. 

~f P o u r  abr6ger Particle,  nous renvoyons  le lecteur  aux  
articles citds en  r6f6rence pour  la descr ipt ion des d iagrammes  
de diffusion. 

rdgion de diffusion de mgme forme centr~e sur ce'noeud; 
l'intensitd de ces diffusions est proportionnelle au 
faeteur de structure, la rdgion central¢ est done la plus 
intense. Les dimensions des r6gions sent de l'ordre du 
nbme de la maille du rdseau rdciproque, si le cristallite 
contient n mailles. 

(1) Cas des zones Guinier-Preston 

Dans cette hypoth~se sous sa forme la plus simple, 
les atomes en excbs daus la solution solide sursaturde 
se segrbgent dans de petites zones, sans quitter les 
nceuds du rdseau de la matrice. Comme l'indique la 
Fig. 1, cela revient/~ inclure dans le r6seau de la matrice 
(atomes A) des petits eristallites de m6me r~seau mais 
form6 d'atomes B (faeteur de diffusionfB au lieu de f4  ). 

1 'I 

LL: ...... i 
o Atomes A • Atomes B 

Fig. I. Sch6ma d'une zone G.P. id6ale. 
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Fig. 2. R6seau r6ciproque d ' u n  cristal  d ' a lumln lum con- 
t e n a n t  trois s6ries de zones G.P. id6ales. (La d iminu t ion  
d ' intensi t6 de la tra~n6e est  repr6sent6e pa r  une  d iminu t ion  
de largeur.) 

On pout consid6rer que le cristal est formd par les 
atomes A auxquels viennent s'ajouter dans les zones 
des atomes fietifs de facteur de diffusion ~ =/B--f~-  
Le eristal parfait A ne donne aueune diffusion anor- 
male; les zones se comportent eomme de petits cristal- 
lites ayant le rdseau de la matriee. Toutes les rdgious 
de diffusion ont done pour centre de sym6trie un 
nceud de la matrice. 

En particulier si les zones ferment trois groupes 
respeetivement constitu6s par des cylindres plats 
paraflbles aux trois plans (100) d'un cristal eubique do 
diam~tre 6gal i~ 100a et d'fpaisseur 2a, l'espace rdci- 
proque comprend des rdgions de diffusion le long des 
axes [100] schdmatis6es dans la Fig. 2. C'est la figure 
qui devrait correspondre au diagra.mmo de l'alliage 
M-Cu durci k froid d ' apr~  la premibre interpr6tation 
de Preston et Guinier. 
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(2) Inclusion de petits prdcipitds 

Nous examinerons ensuite l 'hypothbse 4raise par 
Geisler & Hill (1948), en consid4rant d 'abord le cas 
simplifi6 off sont inclus dans une matrice r4guli~re de 
petits prTcipit4s cristallis4s avee un r4seau 4galement 
rTgulier mais diff4rent de celui de la matrice. Nous 
supposerons en outre que tous les  pr4eipit4s ont des 
r4seaux de mgme maille et de mgme orientation, 
qu'ils sont incoh4rents entre eux et qu'ils ne d4truisent 
pas la eohTrence de la matrice (Fig. 3). Supposons que 
nous raj outions des atomes fictffs de fagon ~ continuer 
le r4seau de la matrice dans les volumes occup6s par 
le pr4cipit4. Soient F i et F B !es facteurs de structure 
de la maille des deux rTseaux. L'amplitude de l 'onde 
diffract4e peut s%crire: 

A = Z(v)F ~ e -2'~iB.x- Z(z)F / e -~'iB.z + Z(z)FBe-9"B'L (1) 

intensit4s dues au pr4cipit4 et 'au "~ou" clans lequel il 
est log4. Toutefois, fl est certain que :ee m'est pas vrai 
pour le centre de l'espace r4eiproque, parce que pour 
les vecteurs B trbs petits, 'les "dfff4rences de phases 
sont trbs petites: ce sont, en premiere approximation, 
les amplitudes qui s 'ajoutent et l 'intensit4 diffus4e au 
centre est proportionnelle ~ (FB--FA) ~, ce qui pour les 
angles trbs petits devient simplement (pB--p.~)) ~, PB 
et pA 4tant les, densit~s 41eetroniques des deux r6sexax. 
La diffusion aux petits angles n'est sensible qu%~x 
diff4rences de densit4s 41ectroniques, et non ~ux 
variations de l'ordre ~ petite distance de l 'arrangement 
des atomes. Dans le cas oh l'inclusion des eristallites 
d4truit la coh4rence du r6seau de la matrice, les r4gions 
de diffusion autour des nceuds de Jla,matrice disparais- 
sent, car les blocs de la matriee,entre,deux pr4cipit4s 
diffractent des ondes sans relat ion,de,base.  

 IIII .... 

-I  

Fig. 3. Sehgma de l ' incl~ion d ' ~  cristallit~ 
dans un  r6s'eau parfait. 

Le vecteur B d4finit la position du point observ4 dans 
l'espace r4ciproque, les vecteurs x et y la position des 
mailles de la matriee et du pr4cipit4. Le premier terme 
6tendu/~ tout le cristal (V) est nul/~ route distance des 
nceuds du r6seau rTciproque de la matrice qu'on peut 
atteindre exp4rimentalement. Les deux autres termes 
qui correspondent aux zones (Z) ont un module notable 
au voisinage des nceuds du r4seau r4ciproque, respec- 
t ivement de la matrice et du pr4cipitT. Si ces nceuds 
sont assez distants les uns des autres e t les  inclusions 
assez grandes pour qu'il n'existe aucun point de 
recouvrement entre les deux r4gions de diffusion, 
aucune difficult6 ne se pr6sente et l 'on peut conclure 
que le diagramme comporte la superposition des 
r4gions de diffusion dues aux petits cristallites du 
pr4cipit4 et celles de petits cristallites de la matrice de 
m~me forme ext4rieure: en r4alit4, ces derni~res dif- 
fusions sont provoqu4es par les '  t rous '  dans la matrice. 
Les deux s4ries des r4gions de diffusion ont la mgme 
forme et leurs intensit4s sont dans le rapport  FA/_F B . ~  9. 
Supposons que, pour un m~me point du r4seau rTei- 
proque, les amplitudes des deux derniers termes de (1) 
soient simultan4ment diff4rents de z4ro, mais que la 
diff4rence de phase entre les deux termes varie d'une 
faTon parfaitement irr4guli~re d 'un grain de pr4cipit4 

l 'autre: la conclusion pr4cfdente reste encore valable 
en g4n4rah l'intensit4 observ~ est la somme des 

(3) Cas des pr&ipitds cohSrents avec la matrice 

Le pr4cipit4 est coh4rent avec la matrice quand le 
d4calage entre les deux r~seaux est constant pour tons 
les grains. C'est le cas notamment  oi~ les deuxx~seaux 
ont un 414merit commun, plan ou rang6e, iLe calcul 
pr4cMent n'est plus valable, parce que dans ~ou:tes ]es 
zones, il y a une relation de phase entre les fleux 
derniers termes de l%quation (1). On n'observe plus 
simplement la superposition des taches de diffusion 
dues aux petits pr4cipit~s et aux trous dans la matrice: 
les maxima observ4s peuvent n'~tre ni aux nceuds du 
pr4cipit4 ni aux noeuds de la matrice.* 

Cette complication mise ~ part, les diagrammes 
pr4vus dans les deux hypothbses examin4es ob4issent 
/~ eertaines r~gles tr~s simples. Or les fairs observ6s 
ne s 'y conforment pas en g4n4ral comme le montre le 
paragraphe suivant: fl faut done chercher un autre 
modble de structure. 

Nous conserverons l'id6e de s4gr4gation des atomes 
4trangers, id4e vraisemblable puisque la tendance 
finale de l'alliage est de se sTparer en deux phases. 
Mais nous devons admettre qua les aromas ne sont plus 
r4guli~rement disposTs dans les zones de s6gr6gation et 
que le rTseau de la matrice est lui aussi dTform4 autour 
de ces zones. Nous allons chercher ~ pr4ciser la nature 
de ces d4formations dans les diff6rents alliages 4tudi6s. 

Examen des rTsultats exp6rimentaux 
(1) S'il existe des zones G.P. id6ales, la caract6ris- 

tique des diagrammes de diffusion est de comporter 
des r6gions de diffusion identiques centr6es sur chaque 
noeud de la matrice:  y compris le centre, et aucune 
autre r~gion notable de diffusion. A partir  de ces donn6es 
de l'exp6rience, on pourrait  imaginer que le cristal de 
solution solide comporte des zones vides ou remplies 
de matibre assez peu dense pour 6tre compl6tement 
amorphe (comme un gaz), mais ce sont 1~ des hypothbses 

* Le cas a 6t6 observ6 dans les afliages Cu-Fe-Ni  donnant  
les diagrammes ~ 's ide-bands '  (Hargreaves, 1948). 
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pou probables: si les zones sent pleines, elles doivent 
garder la structure m@me de la matrice. Ces zones ne 
sent observables que si les deux atomes de l'alliage ont 
des pouvoirs de diffusion net tement  cliff@rents. Nous 
examinerons donc seulement les cas favorables sui- 
rants :  AI-Ag, A1-Zn, A1-Cu, Cu-Be. 

Alliage Al-Ou (Gninier, 1942) 

La Fig. 4 donne donc la r~partition des diffusions pour 
l'aUiage durci/~ basso temp6rature ( < 100 ° C.). En  la 
comparant avec la Fig. 2, on volt quo les r6gions de 
diffusion centralo sent analogues mais que, autour des 
nmuds de la matrice, elles peuvent s'6tendre d 'un seul 
c5t6 au lieu d'gtre sym6triques. La simple notion de 
zones G.P. n'est doric pus suffisante dans le eus mgme 
oh elle a 6t6 introduite. Nous verrons plus loin comment 
fl faut la pr@eiser. 

00 LJ S 222 
I " -  L -~" ~202 

020~I.~ 

Fig. 4. R~iseau r6ciproque exp6rimentalemen~ trouv6 
dans l'aUiage Al-Ou vieilli ~ t < 100 ° C. 

Alliage Cu-Be (Jacquet & Guinier, 1944; Guy, Barret t  
& Mehl, 1948) 

Dans ce cus aussi, les r@gions de diffusion, loealis6es 
sur les axes (100) partent  aussi des nceuds de la matrice 
et ne sent pus sym~itriques; elles sent dirig~es du c6t@ 
des petits angles. 

Alliage A1-Ag et Al-Zn (Geisler, Barret t  & Mehl, 
1943a, b; Guinier, 1942, 1943) 

An premier stade de vieillissement (t < 100 ° C.), les 
diagrammes se rapprochent beaucoup des conditions 
th6oriques rappel~es plus haut:  tous les nceuds, y 
compris le centre, sent entour&s de r6gions de diffusion 
en forme de coquille sph@rique centr~e sur lo nceud 
(Fig. 9). Dans le eus Al-Zn, nous n'avons trouv6 aueun 
autre ph6nom~ne (except6 la diffusion thermique). 
Pour l'alliage A1-Ag, par centre, on observe, en outre, 
d 'autres diffusions de dessin eompliqu6 et d'intensit6 
consid~ablement plus faible. Nous exa.minerons plus 
loin leur\signification. Mais on peut dire, dans ees deux 
eas, que l'hypoth~se de l'existenee de zones G.P. est 
une bonne approximation. Nous avons (Guinier, 1949) 
indiqu6 quels renseignements quantitatffs on pouvait  
d~tuire des diagrammes sur la forme, la grandeur et la 
r6partition des zones. 

Les d6formations du r6seau er@@es par la s@gr6gation 
des atomes d'argent ou de zinc sent done relativement 
faibles: eela s'explique par le fair que les volumes de 
ees atomes sent trbs voisins de eelui de l 'atome d'alu- 
minium. Au contraire, l 'atome de euivre est bien plus 
petit  que l 'aluminium: dans les zones riches en atomes 
s6gr6g~s, se produisent n6cessairement de grandes 
d6formations. 13 enes t  de re@me pour C u B e .  

13 semble, d'aprbs ces exemples, que l 'hypoth~se des 
zones G.P. avee r~seau de la matriee sans d@formation 
sensible no peut gtre admise que clans des eas exeep- 
tionnels. D'ailleurs, des alliages comme A1-Mg ou 
A1-Mg-Si, oh les atomes ont des pouvoirs de diffusion 
trbs voisins, donnent des diffusions anormales: flne peut 
s'agir de simples zones de s6gr@gation. Voyons done si 
l 'hypoth~se des petits eristallites est plus valable. 

(2) On devrait alors observer une s6rie de r@gions de 
diffusion centr6es sur les nceuds d 'un nouveau r6seau 
et 6ventuellement des zones de m@me forme centr6es 
sur les nceuds de la matriee. Si tel est le eus, on peut 
16gitimement penser que les irr6gularit6s de structure 
ont une importance seeondaire sur les diffusions et 
l 'on pout d6duire du diagramme la forme et la faille des 
petits cristallites ins6r6s clans le eristal. Nous pensons 
que eette conclusion n'est pus valable en g6n6ral et 
comme c'est 1~ une opinion eontraire ~ celle exprim~e 
par Geisler & Hill, nous aUons discuter avec quelques 
d6tafls les exemples propos~ par ces auteurs: l'aUiage 
AI-Ag et l'alliage A1-Mg-Si. 

AUiage A1-Ag 

Les donn6es exp6rimentales sur lesquelles s'ap- 
puient Geisler & Hill coneordent dans l'ensemble avee 
les n6tres. Cependant ces auteurs n 'ont  pus enregistr6 
les r6gious de diffusion autour du centre et des noeuds 
de la matrice (ceei est d5 aux diff6rences des techniques 
utilis~es). Or, ces diffusions, caraet6ristiques du 
premier static de vieillissement de l'alliage, hens sere- 
blent d' importanee fondamentale. Elles s'expliquent 
par la pr6senee de zones dans la matriee: elles ne 
peuvent pus se rattacher aux noeucls d 'un autre r6seau 
quel qu'fl self. Geisler & Hill ont sugg6r6 que ees 
diffusions @taient dues i~ la juxtaposition des r6gions 
diffuses entourant les noeucls du pr6cipit6 Ag~ A1 ~,'. 
Mais fl n 'y  a pus de nceuds de T' ~ pro~imit6 imm6diate 
du centre. D'autre part,  le diam~tre des r6gions dif- 
fuses diminue continuement pendant le vieillissement 
de l'alliage: flne peut done pas s'agir de r6gions eentr6es 
sur des nceuds fixes. 

Quant aux autres diffusions faibles apparaissant 
6galement dans co premier stade, et  dent nous avions 
r6serv6 l'examen, Geisler & Hill les ont aussi observ~es 
et d6sign6es sous le hem de 'doubled-cross', mais leur 
r@arti t ion clans l'espaee r6eiproque est plus com- 
pliqu6 que no le mentionnent Geisler & Hill. Nous 
en avons donn6 ailleurs la description d6taill6e: la 
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question ~ discuter ic ies t  de savoir s'fl est possible de 
les consid6rer comme des taches diffuses produites par 
des cristallites de petite taille. Remarquons d'abord 
qu'il s'agirait d 'un pr6cipit6 diff6rent de la phase ~', 
car les r6gions de diffusion observ6es n 'entourent  pas 
les noeuds de ce r6seau. Mais quel que soit le r6seau 
admis pour les cristallites, on devrait observer autour 
du centre une r6gion de diffusion de mgme forme et 
d'intensit6 notable puisque les pouvoirs de diffusion 
des atomes d'argent et d'aluminium sent tr~s diff6rents. 
Or, il n 'en est rien. Aussi, interpr~terons-nous ces 
diffusions de la fagon suivante: nous admettons 
l'existence des zones de s6gr6gation dent la taille et la 
forme rendent compte des r6gions de diffusion autour 
du centre et des nceuds de la matrice comme nous 
l 'avons dit plus haut. A l'int6rieur des zones, il y a £ la 
lois des atomes d'argent et d'aluminium et l 'on peut 
penser que la composition se rapproehe de A1Ag~. qui 
est la formule du pr6cipit6 qui se produira. Si les deux 
sortes d'atomes ne sent pas dispos6s tout  ~ fair au 
hasard aux nceuds du r6seau, mais qu'il y a ordonnance- 
merit, m~me tr~s imparfait, cet ~tat interm~diaire 
entre l 'ordre et le d6sordre se t raduit  par des taches 
diffuses sur les diagrammes: c'est ce que l '6tude de 
l'alliage AuCu 3 a montr~ (Edmunds, Hinde, Lipson 
& Wilson, 1947; Guinier & Griffoul, 1948). Les dif- 
fusions observ~es dans le cas de A1-Ag sent d'ailleurs 
situ6es aux ½ et ~ des distances entre les nceuds de la 
matrice, ce qui sugg~re bien l'id~e d'une surstrueture 
du r6seau principal. La forme et l'~tendue des taehes 
diffuses d6pendent de la forme et la taille des domaines 
oh l 'arrangement des atomes est r6gulier, domaines 
qui sent limit6s par des fautes dans l'ordre des atomes. 
Mais ces domaines sent bien plus petits que la zone elle- 
m~me et peuvent n'avoir pas du tout  la m6me forme. 
Ainsi la forme en disque des r6gions de diffusion de 1~ 
figure 'doubled-cross' est due aux particularit6s de 
l 'ordre ~ petite distance entre atomes d'argent et 
d 'aluminium mais ne signifie pas que la zone de 
s6gr6gation air une forme ext6rieure d'aiguille. 

La m~me diff6rence entre l ' interpr~tation de Geisler 
& Hill et la nStre existe ~ propos du stade suivant du 
durcissement de A1-Ag (~ t >  150 ° C.). Les diffusions 
sent alors localis4es sur les rang6es [111] du r6seau de 
la matrice. Le pr6cipit6 ~,' est form~ par des plans 
r~ticulaires identiques aux plans (111) de la matrice 
mais en empilage hexagonal au lieu de cubique. I1 en 
r6sulte que les nceuds de y '  sent aussi sur les rang6es 
[111] de la matrice: on constate que les zones de dif- 
fusion sur ces rang6es joignent sensiblement deux 
noeuds voisins de 7'  et de la matrice. Geisler & Hill 
concluent ~ la presence de plaquettes minces de ~' 
croissant parall~lement aux plans (111) de la solution 
solide: la longueur des taches diffuses le long de [111] 
permettent  d'~valuer i~ 10-15/~ l'~paisseur des pla- 
quettes. Mais dans cette hypoth~se, il serait n~cessaire 
d'observer une r6gion de m6me forme autour du centre 
et aussi sur les axes [111] autour des noeuds 111,222, 

etc. Nous avons sp6cialement recherch~ ces r~gions et 
n'avons rien trouv6 qu'une diffusion tr~s faible et 
s '~tendant depuis le centre jusqu'au nceud 111 de Al. 
Le mod~le du petit  cristallite ~' inclus dans le r6seau 
de l 'aluminium n'est donc pas correct. Notre inter- 
pr6tation est la suivante" les zones de s6gr6gation de 
l 'argent se sent d6velopp6es (d'apr~s la diffusion aux 
petits angles, ~ ce stade, leur diam~tre est sup6rieure 
200 A). A l'int6rieur de ces zones, il se produit une 
transformation progressive du r6seau cubique en r6seau 
hexagonal par glissement des plans (111) les uns sur 
les autres. On a 6tudi6 plusieurs exemples d'une telle 
transformation (Edwards & Lipson, 1943; Barret t  & 
Trautz, 1948): on sait que dans ce cas, il n 'y  a pas de 
diffusion le long de l 'axe [111] (~ condition que la 

(b) 

1 er stade 

2 e stade 

~ 3 e stade 

Fig. 5. Schema du processus de precipitation d'A1-Ag 
(a) d'apr~s Geisler & Hill, (b) d'apr~s notre interpr6tation. 

distance interr6ticulaire reste rigoureusement con- 
stante: de tr~s l~gers ~carts expliquent la faible dif- 
fusion r~siduelle observ6e). La diffusion coneentr~e sur 
les rang~es [111] varie suivant une loi qui d6pend de la 
r6parti t ion des fautes dans l 'empilement des plans 
(stacking disorder) (M6ring, 1949). A mesure que des 
r6gions plus 6paisses du r6seau hexagonal se ferment, 
la diffusion se concentre autour des noeuds de ~' et 
de A1. Cette 4paisseur de plaquettes de l'ordre de 
10-152k ne repr6sente plus dans cette interpretation 
l'~paisseur du pr~cipit6 mais un ordre de grandeur de 
l'6paisseur du r4seau coh6rent au sein d'une zone plus 
vaste £ structure irr6guli~re. 

Les sch6mas de la Fig. 5 r~sument les conclusions 
compar6es des deux interpr6tations qui viennent d'etre 
exposges. 

Alliage A1-Mg-Si 

Lambot  (1950) a fait dans notre laboratoire une 
~tude de cet alliage i~ peu pros en m~me temps que 
Geisler & Hill. I1 existe d'assez s6rieuses divergences 
entre les espaces r~ciproques 6tablis d'apr~s l'6tude 
exp6rimentale aux rayons X. Cela provient de la 
difference des techniques, mais aussi probablement des 
alliages eux-m~mes (nous avons trouv~ une temp4ra- 
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ture d'apparition du prdcipitd bien infdrieure ~ celle 
qu'indiquent Geisler & Hill). 

En tout cas, fl y a accord sur le fair que le premier 
effet visible sur les diagrammes est l'existenee de 
rdgions de diffusion confondues avec les familles de 
plans (100) du r~seau rdciproque de la matrice. Elles 
commencent ~ appara~tre pour des revenus ~ 150 ° C. 
et la diffusion est alors pratiquement uniforme dans 
route l'dtendue de ces plans, mais toutefois devient 
tr~s faible au voisinage de l'origine (000). 

Etant  donnd la proximitd des pouvoirs diffusants des 
atomes d'A1, de Mg et de Si, une zone de sdgrdgation 
ne peut produire de diffusions perceptibles que si les 
atomes ont quittd le rdseau de la matrice. Peut-on 
admettre qu'ils forment de petits cristaUites? Pour 
rendre compte de diffusions aussi uniformdment dten- 
dues, ceux-ci devaient ~tre de simples files d'atomes 
parallbles ~ des rangdes [100] du rdseau d'A1 et d'une 
longueur de plusieurs centaines d'angstrSms. On ne 
peut pas parler de la structure d'un cristal]ite qui 
n'aurait m~me pas une maiUe de largeur. I1 nous 
semble plus vraisemblable d'admettre qu'fl existe des 
zones de sdgrdgation d'atomes Mg et Si et qu'~ l'in- 
tdrieur des zones, les files d'atomes parallbles ~ [100] 
gardent leur direction et la pdriodicitd de 4.05 A, mais 
que leur disposition mutuelle n'est pas rdgulibre. De 
m~me que des atomes serrds les uns contre les autres 
sans ordre (eas du ]iquide) donnent une diffusion 
faible au centre, de m~me ces paquets de files ont une 
diffusion faible aux petits angles. Ces zones doivent 
avoir une forme trbs aUongde. Pour trouver leurs 
dimensions, nous avons essayd d'dtudier l'al]iage 
A1-Mg-Ge trbs. analogue ~ A1-Mg-Si de fa~on ~ intro- 
duire un atome avec un pouvoir diffusant nettement 
distinct. Nous avons trouvd que les phdnombnes de 
diffusion des deux alliages dtaient semblables et qu'en 
particulier l'intensitd de la diffusion dans les plans 
(100) ddcroissait au voisinage du nceud 000. Malgrd 
une recherche spdciale nous n'avons pas pu ddceler de 
diffusion aux tr~s petits angles: si cUe existe, elle est 
trbs limit~e: donc les zones, aprbs I:evenu ~ 150 °, 
doivent avoir un rayon de giration (Guinier, 1939) 

' a assez grand (> 100M). Ce nes t  p s dtonnant, dtant 
donnd la tempdrature assez dlev~e du revenu. A plus 
basse tempdrature, les zones doivent ~tre plus petites 
et les ddsordres moins grands, ce qui rend les diffusions 
trop faibles pour ~tre accessibles ~ l'expdrience. 

Quand le revenu se poursuit, l'intensitd de la dif- 
fusion, qui est toujours ]imitde aux plans (100), n'est 
plus constante dans ces plans. On observe des ren- 
forcements locaux, mais nous avons trouvd des rdparti- 
tions bien plus complexes que celles indiqu~es par 
Geisler & Hill. En particulier, nous n'avons jamais 
trouv~ d'~tat oh les r~gions de diffusion sont r~duites 

de courts b~tonnets (Geisler & Hill, 1948, p: 247). 
Mais, en admettant m6me la r~partition donn~e par 
Geisler & Hill, est-i] possible d 'y voir la preuve de 
l'existence ~ ce stade de petits pr~cipit~s en forme de 

plaquettes ? On ne voit pas une m~me forme de r6gion 
de diffusion autour de chaque nceud; chaeun est 
entour6 d'une r6gion allong6e dans une diff6rente 
direction, fl faudrait alors admettre l'existence de 
plaquettes parallbles ~ divers plans de la zone [001], 
(100), (110), (120), (130), (140), ces plaquettes seraient 
constitufies par des pr6cipit6s de r6seaux diff6rents, 
puisque chaque s6rie correspond ~ des nceuds distincts. 

I1 nous semble plus vraisemblable de voir dans cette 
non unfformit6 de l'intensit~ diffus6e le long des plans 
(100) du r6seau r6ciproque la marque de l'organisation 
progressive des files [100] qui, d'abord, ne pr6sentaient 
pas d'ordre dans les directions perpencliculaires ~ leur 
axe. Cette organisation respecte toujours ]~ o6riodicit6 
de 4,05 A le long de l'axe [100]: elle amine les files ~ se 
grouper en petits paquets de plans, d'oh les formes 
allong~es de certaines r6gions de diffusion renforc6e. 
En somme, dans ce cas encore, nous re]ions l'6t~ndue 
des taehes de diffusion aux dimensions des domaines 
coh6rents, mais non aux dimensions ext6rieures de la 
zone de s6gr6gation. 

Cet ordonnement progressif aboutit ~ la formation 
d'un pr6cipit6 v6ritable donnant des taches nettes. 
Comme Geisler & Hill, nous n'avons pas r6ussi ~ en 
d6terminer la structure: il est stir en tout eas que l 'un 
des param~tres est ~gal ~ la p~riode du r~seau de la 
matrice, ee qui est naturel puisqu'fl est constitu6 par 
un assemblage de files ayant cette pfiriodicitfi. 

A plus haute temp6rature de revenu, apparalt la 
pr~cipit~i final Mg~Si: les taches de Mg2Si sont nettes 
d~s leur apparition et situ~es en dehors des taches de 
diffusion des premiers stades. 

Les interpretations de Geisler & Hill et la nStre se 
distinguent donc de la fa~on sulvante: ~ la croissance 
progressive des r~gions ~ cristal]isation ~ peu pros 
parfaite, s'oppose une organisation progressive qui 
permet de passer de fa~on continue de la structure du 
r~seau de la matrice ~ eelui du pr~cipit~ interm~liaire. 
Quant au pr~cipit~ stable, fl se forme par germination 
et croissance sons forme parfaite d~s l'abord. 

Alliage A1-Cu 
Nous exa,mlnerons pour terminer le cas de cet al]iage 

dont la discussion est plus compliqu~e que les pr6c~- 
denies parce que les effets de la diff6rence de pouvoir 
diffusant des atomes et des d6formations dues k la 
diff6rence de leur diam~tre se combinent. 

Apr~s vieillissement k froid, les diffusions sont 
limit~es aux rang6es [100] et sont repr6sent6es dans la 
Fig. 4. Nous en d&luisons d'abord que les d~sordres 
de structure sont parall~les aux plans (100). D'autre 
part, d'apr~s la largeur des r6gions de diffusion per- 
pendieulairement k la direction [100], on trouve le 
diam~tre des zones perturb6es: de 50-100 A suivant la 
temp~irature de vieillissement. Cherchons la r6parti- 
tion des plans d'atomes dans la zone suivant la direc- 
tion [001]. Prenons comme origine le plan m4dian que 
nous admettons ~tre plan de sym~trie. Soit p(x) la 
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densit6 61ectronique de la couche d'atomes ~ la dis- 
tance x. Soit I(h) l'intensit6 diffus6e le long de l'axe 
[001] du r6seau r6ciproque, telle que la donne l'exp6ri- 

ence. On sait que l'int6grale F(u)-j~I(h)cos2nhudh 
. ] U  

repr6sente la moyenne dans la zone de p(x)p(xTu). 
Remarquons que F(u) (Fig. 6) est seulement sch6- 
matique, parce que nous ne disposons pas pour l 'instant 
des donn6es exp6rimentales quantitatives assez pr6- 
cises. F(u) est caract6ris6 par un large pic au centre et 

:5 

000 

F(u)' 

r--, ,  
200 o64 650 =e[OOfl 

du rdseau 
reciproque 

u =e[OOh] 

Fig. 6. (a) Variation de l 'intensit6 diffus6e le long de [001] 
d 'un  eristal A1-Cu (sch6matique)..(b) Fonction de Patterson 
F(u). 

.g 
.=_: 
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AI 

Fig. 7. Sch6ma d 'une zone k un  plan et in tens i~  
diffus6e correspondante le long de [001]. 

un maximum accus~ situ6 k une distance un peu 
inf6rieure ~ la distance interr6ticulaire normale a, de 
m~me il y a un pic peu accus6 un peu avant le double de 
la distance a. Nous en d&luisons qu'il y a dans les zones 
des plans plus rapproch~s que les plans normaux du 
rgseau. Ces plans d'atomes, ayant un grand pouvoir de 
diffusion, sent charges en cuivre. D'apr~s ces indica- 
tions, nous essayons de construire quelques mod~les de 
zones. Supposons d'abord qu'elles soient form~es d'un 
seul plan d'atomes de cuivre et que les plans d'alu- 
minium contigus soient ~ la distance a(1 - e). Supposons 
en outre que cette zone soit ins~r6e dans le r6seau nor- 
mal, si bien que les deuxi~me et troisi~me plans sent 
espac6s de a(1 +e). I1 est facile de calculer la diffusion 
provoqu6e par cette zone: l'intensit6 de la diffusion 
d6croit ~ partir du centre et reprend apr~s les nceuds 

du r6seau normal sur les diverses rang6es (Fig. 8). 
Mais ]a concordance avec l'exp6rience n'est pas par- 
faite, car le second maximum n'est pas assez pros de 
la tache de Bragg (200). 

l~ons pouvons calculer aussi la diffusion provenant 
de zones plus 6paisses. Le nombre des possibilit6s de 
structure augmente 6videmment avec le nombre des 
plans et le choix d'un mod~le devient quelque peu 
arbitraire. Par raison de simplicit6, consid6rons une 
zone form6e de n plans de facteur de diffusion f '  >f ,  
c'est-~-dire ~ grande concentration de cuivre et d'inter- 
valle a'--a(1 -e ) ,  cette zone est ins6r6e dans la matriee 
dent les plans d'atomes ont le facteur de diffusion f et 
l'6cartement a. La Fig. 8 donne le r6sultat corre- 
spondant ~ n=5, e=0,1. D~s que n d6passe 3 ou 4, 
la diffusion est limit6e au voisinage imm6diat des 
nceuds bien plus que no le donne l'exp6rience. 

En r6sum6, ni un plan unique de cdivre, ni une zone 
plus 6paisse ~ plans r6guli~rement espac6s ne sent des 
mod~les suffisamment exacts: il faut admettre l'exis- 
fence de zones d'6paisseurs probablement vari6es con- 
tenant des plans plus ou moins charg6s en euivre et 
des espacements inf~rieurs ~ la normale, mais pouvant 
~tre aussi irr6guliers. Tout ce qu'on peut pr6ciser, c'est 
que l'ensemble dolt v6rifier la fonction F(u) donn~e par 
l'exp6rience. 

l~ous conservons donc aux zones leur forme plate 
parall~le aux plans (100), mais nous en compliquons la 
structure: nous ne pouvons plus en d6terminer l'6pais- 
seur moyenne. En tout cas, le disposition des atomes 
dans les plans (100) et l'empflement des plans les uns 
sur les autres reste celui du cube ~ faces centr6es: ceci 
est prouv6 par les diffusions observ6es sur les rang6es 
[100] autres que les axes. 

Dans l'hypoth~se des zones minces ~ un ou deux 
plans d'atomes de cuivre, il 6tait difficile d'expliquer 
la valeur absolue de l'intensit6 diffus6e au voisinage 
du centre (Guinier, 1949): il fallait admettre que 
pratiquement tons les atomes de cuivre 6taient d6j~ 
s~gr6gds apr~s vieillissement ~ froid, ce qui est peu 
vraisemblable. Au contraire, si les zones sent plus 
volumineuses, enes peuvent contenir chacune plus 
d'atomes de cuivre. Or l'intensit6 diffus6e au centre 
est proportionnelle ~ Em~, m i 6tant le nombre d'atomes 
de cuivre de la zone i. Si celles-ci sent routes identiques, 
l'intensit6 totale est Nm, N 6tant le nombre total 
d'atomes s6gr6g6s, elle est done proportionnelle ~ m, 
pour une valeur donn4e de h r. 

Quand le reverm de l'alliage se fait b~ une temp6ra- 
ture comprise entre 100 ° et 150°C.; les diffusions le 
long des rang~es se fractionnent enlarges taches situ6es 
tr~s pros des points aux abcisses ¼, ½, ~, 1, ~, etc., ..., 
l'unit6 6rant la distance du centre au noeud 200 de la 
matrice (en r6alit6, les taches sent un peu d6port6es 
vers les grands angles ~ partir de ces points)(Fig. 10 (a)). 
Ces taches deviennent progressivement plus 6troites: 
en prolongeant le revenu ~ 150 ° C. tr~s longtemps, nous 
sommes parvenus ~ un 6tat oh les taches deviennent 
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sensiblement aussi nettes que des taches de diffraction 
d'une v@ritable phase que nous appellerons 0"* 
(Fig. 10(b)) (Guinier, 1950). Son r6seau est qua- 
dratique, a 6rant 6gal au param~tre de la solution sohde 
et c u n  peu inf6rieur/~ 2a, 7,9~x au lieu de 8,1A. 

La maille 616mentaire est done constitu6e par deux 
mailles d'aluminium ~ une 14gbre contraction pros 
suivant l'axe c: c'est le r6seau de l 'aluminium avec 
surstructure. Si l 'on admet que la composition de la 
phase est voisine de A4Cu, comme le pr6cipit6 0', on 
peut admettre qu'fl y a dans la maille une plan de 
cuivre, une plan d'aluminium et deux plans mixtes 
(0,75A1, 0,25 Cu). Avec les 6cartements entre plans 
indiqu6s sur ia Fig. 11 (a), on rend compte de l'intensitd 
relative des taches observ@es (Guinier, 1942). I1 existe 
une trbs @troite parent6 entre le r6seau 0" et le r@seau 
de la matrice: fls sent parfaitement coh6rents dans la 
direction des axes a e t  trbs approximativement dans 
celle de 1'axe c. 
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Fig. 8. Schema d'une zone ~ cinq plans 
intensit6 diffus@e correspondante le 
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riches en cuivre et 
long de [001]. 

I1 y a passage continu de la zone primitive • la 
phase 0". Les atomes de cuivre rassembl@s dans les 
zones s'@cartent progressivement des nceuds de la 
matrice a mesure que la zone grossit et que les atomes 
s 'y  organisent. Ils tendent a prendre une structure 
d@finie, mais trbs proche de celle de la matrice. A un 
stade assez avanc@, on pourrait  consid6rer la diffusion 
comme produite par des cristaux 0" trbs minces, mais 
au d6but la diffusion est due ~ l'irr6gularit6 de structure 
interne de la zone. La phase 0" n'est jamais r@solue 
par le microscope optique: toutefois, Gayler (1946) 
a montr6 qu'elle avait des propri6t@s a ra t t aque  
micrographique distinctes de celles de 0'. 

Le stade suivant de l'6volution de l'alliage, c'est 
l 'apparition de la phase A4-Cu 0' qui se produit au- 
dessus de 150°C., au bout d 'un temps de moins en 
moios long, a mesure que croit la temp@rature. Les 
taches de diffraction de 0' sent d'abord faibles mais 
toujours nettes: elles ne sent pas accompagn6es de 
ph@nom~nes des diffusion anormaux (Fig. 10@). 
Autrement dit, quand la masse dbs r6gions transform6es 
en 0' est suffisamment importante pour gtre percep- 

* Borelius, Andersson & Gullberg (1943) avait d6j& employ6 
cette notation pour d6signer la forme de pr6cipitation se pro- 
duisant avant AlzCu 0'. 

tible aux rayons X, l '4tat eristallin de 0' est sensible- 
ment  parfait. 

Les modes de formation du pr@eipit6 0' et de la 
phase 0" sent bien diff@rents. Le pr@cipit6 0' crolt 
partir  des germes qui naissent (vraisemblablement dans 
les zones 0") avec une probabilit@ d 'autant  plus grande 
que la tempgrature est plus dlevde. Ces germes s'accrois- 
sent par adjonctions successives d'atomes comme le 
fair. un cristal croissant dans une solution sursatur6e, 
mais il n'est pas possible d'imaginer des mouvements 
d'ensemble d'atomes simples permettant  de passer de 
0" k 0'. En effet, comme le rappelle la Fig. 11 (b), la 
phase 0' comprend des plans d'atomes de cuivre 
densit6 moiti6 de celle des plans du r6seau de la matrice 
(Preston, 1938). D'autre part, la diff6rence d'6carte- 
ment  de ces plans successffs est consid6rable. L'6pi- 
taxie de 0' est due ~ l 'orientation des gormes se formant 
avee une orientation bien d6termin6e par rapport  au 
r6seau de la matrice. 

Au contraire, la formation et la eroissance des zones 
et de la phase 0" qui les prolonge n'implique pas co 
passage par un d6sordre local eomplet eomme cola so 
produit autour d 'un pr6cipit6 0' pendant sa crois- 
santo. 11 y a simplement diffusion d'atomes qui 
6changent leurs places et de 16gers d6placemonts de 
plans d'atomes. 

Notons, pour m6moire, que dans le cas A1-Cu, la 
phase 0' se transforme, g plus haute temp6raturo 
encore, en la forme O, qui est la forme la plus stable 
de A12Cu. 

C o n c l u s i o n  

L'examen de ees quelques exemples nous permet do 
conclure qu'en g6n6ral les diffusions provoqu6es par les 
alliages durcissants ne peuvent gtre expliqu6es ni par 
l 'hypoth~se de zones de rassemblement d'atomes aux 
nceuds du r6seau de la solution solide, ni par cello de 
l'inclusion de pr6cipit6s de petite taille. Les diffusions 
sent la cons6quence non seulement de la petite taille 
de la zone, mais encore et surtout des perturbations, 
soit dans la position des atomes, soit clans l'arrange- 
merit mutuel des deux sortes d'atomes. On n 'a  pas le 
droit do d6terminer la forme et la taille de la zone 
d'aprbs l'@tendue et la forme des taches diffuses en 
supposant que la zone a u n  r4seau r6gulier. 

C'est 6videmment une simple question de mot de 
consid6rer la zone comme ayant  la structure de la 
matrice perturb@e ou celle d 'un pr4eipit6 perturb6. En 
fair, les atomes partent  de la structure de la matrice et 
tendent progressivement vers une configuration qui 
est propre ~ la combinaison des atomes en pr&sence. 
Deux fairs importants d6coulent des exp6rienees des 
rayons X: 

(1) L'existence de zones enriehies en atomes dissous 
/~ structure irr@guli~re mais coh~rente avec la matrice, 
en ce sens que les distances entre atomes voisins peuvent 
subir des variations notables, mais que le hombre des 
voisins et leur disposition g6n6rale reste la mgme. Ea  
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g6n6ral, il se trouve certaines directions darts lesquelles 
les perturbations sont quasi-nulles (dans les plans (100) 
pour A1-Cu, le long de l 'axe [100] pour A1-Mg-Si, etc.). 
(2) La structure cristalline dont la zone tend ~ se 
rapprocher n'est pas celle du pr6cipit6 v6ritable (saul, 
peut-6tre, dans les cas exceptionnels comme Cu-Be). 

Notons que ces deux faits avaient 6t6 signal6s comme 
possibles par Geisler & Hill. Nous croyons qu'ils ont 
une port~e tr~s g~n~rale et que ce sont bien peut-~tre 
les r~sultats les plus importants que les rayons X ont 
apport~s pour la comprehension du m~canisme du 

AI 

0,75 AI-0,25Cu 2,12'1 ,.~~,o I ~,~s ~ o Cu o 7,9 A 1,85 A 0,75 AI-0,25 Cu 
AI 

(a) 

o 
5,7A g .J 

O 

O O O 

O Al~0et2,9A 
Cu ~ 1,45~, 

Cu ~ 4,35~, 

(b) 

Fig. 11, (a) Sch6ma de la structure de 8". 
(b) Structure de AI~Cu 8'. 

durcissement. Nous ne discuterons pas ici les conse- 
quences des d6formati0ns du r6seau sur les propri6t6s 
m6caniques, mais nous insisterons sur le caract6re 
discontinu du processus de durcissement. I1 n 'y  a 
pas simplement grossissement progressff d'inclusion, 
depuis un noyau de quelques atomes jusqu'~ une taille 
submicroscopique puis microscopique. I1 y a toujours 
deux stades distincts. Le premier est la formation, la 
croissance des zones, leur organisation progressive vers 
un premier type de structure. Mais ~ plus haute tem- 
p6rature, cette structure n'est plus stable et disparalt 
pour se transformer en une phase bien mieux indi- 
vidualisde, qui a une structure cristallis~e bien d6finie 
d~s sa formation et qui, elle, peut atteindre une taille 
suffisante pour 6tre facflement visible au microscope 
optique. 

Cette discontinuit6 d'~volution s'oppose en quelque 
sorte au processus de '  s~quence' telle qu'eUe est d~crite 

h c 5  

par Geisler & Hill. D'apr~s ces auteurs, le cristallite du 
pr6cipit6 serait d 'abord trbs petit  dans routes les 
directions, puis croltrait progressivement en prenant 
successivement la forme d'abord d'aiguilles allong6es 
puis de plaquettes minces, avant  d 'atteindre une taille 
microscopique. Mais les formes des 'cristallites pr6- 
cipit6s' sont d6duites par Geisler & Hill des formes des 
r6gions de diffusion; or, nous avons montr6 sur les 
exemples de A1-Ag ou A1-Mg-Si comment les diffusions 
se rattachaient,  non ~ la forme ext6rieure, mais aux 
irr6gularit6s de structure ~ l'int6rieur de la zone. I1 
ne semble pas qu'en g6n6ral les zones, qui peuvent 
changer de forme en s'accroissant, doivent passer 
obligatoirement par la forme d'aiguilles puis par celle 
de plaques. Leurs formes d6pendent essentiellement de 
l'alliage. Ainsi dans le systbme A1-Cu, il est certain 
qu'elles sont planes au premier stade du durcissement, 
qu'elles restent peu 6paisses quand les zones s'accrois- 
sent et finalement les premiers pr6cipit~s visibles au 
microscope sont aussi de minces plaquettes. I1 n 'y  a 
aucune raison exp6rimentale de supposer que les zones 
ont d6but6 par la forme en aiguilles. Les zones de 
A1-Mg-Si ont certainement la forme de longues 
aiguilles au d6but, mais elles gardent cette forme en 
croissant comme le montre le microscope ~lectronique 
(Castaing & Guinier, 1949); on trouve, en effet, que 
les premiers pr6cipit6s sont encore en forme d'aiguilles 
d 'un diarn~tre de l 'ordre de 0,1/z et d 'une longueur de 
plusieurs microns. Dans le cas de l'alliage A1-Ag, les 
zones commencent ~ ~tre quasi-sph6riques: quand 
eUes sont d6j~ tr~s d6velopp~es elles s '6tendent plutSt 
parall~lement aux plans (111) le long desquels se font 
des glissements et les pr6cipit6s apparaissent sons forme 
de plaquettes, mais il n 'y  a pas eu passage par la forme 
allong~e. 

La conclusion de cette 6rude est que, s'il f au t  aban- 
donner l'image de la zone comme une r6gion de la 
matrice simplement enrichie en atomes dissous, on dolt 
conserver cette notion pour d~signer le premier stade 
de l'6volution d 'un alliage durcissant, stade qui se 
distingue tr~s net tement de la pr6cipitation v6ritable, 
d 'abord par ]a nature des mouvements atomiques qui 
les produisent et ensure  par leur structure, qui est 
essentietlement imparfaite. 

Je  suis heureux de pouvoir remercier ici le Dr C. S. 
Barret t  et le Dr Geisler avec qui j 'ai  eu l'occasion 
r6cemment d'avoir de trbs utiles discussions ~ propos 
des id6es contenues clans ce m6moire. 
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Alkali halides of the sodium chloride type structure (LiF, NaF, LiC1, KF, NaC1, NaBr, KC1, KBr, 
KI and RbI) were deposited from the vapor phase by evaporation in a vacuum on to cleavage 
surfaces of LiF, NaC1, KC1 and KBr. It  was found by electron diffraction that the crystals of the 
initial deposit were oriented with their crystallographic axes parallel to those of the substrate for 
all deposit-substrate combinations. Through the examination of deposits which had an average 
thickness of only a few atomic layers, the mechanism of crystallization of the initial deposit was 
determined. 

Introduction 
In earlier publications a description was given of the 
growth of alkali halide crystals from the vapor phase 
on amorphous materials (Schulz, 1949) and on mica 
cleavage surfaces (Schulz, 1951a). The results of an 
extension of the experimental methods to a study of 
oriented overgrowths of alkali halides on single crystals 
having the sodium chloride type structure are presented 
in this paper (Schulz, 1950 a). The substrates were pre- 
pared by cleaving large single crystals obtained from 
a commercial source (Harshaw Chemical Co., Cleve- 
land, Ohio) into smaller pieces having a useful face 
about ~ in. on an edge. 

Experimental observations 
All deposits in the thickness range 10-100A gave 
patterns similar to that  of Fig. 1. When the atomic mis- 
match at the interface exceeded 20 % (see Table 1) 
crystal growth began at widely separated nuclei 
according to the oriented nucleus hypothesis (Schulz, 
1951 a). The sequence of changes with increasing deposit 
is shown schematically in Fig. 3, and two of the asso- 

ciated diffraction patterns are given in Fig.* 2. When the 
atomic mismatch was less than 20 % (see Table 2) an 
initial deposit of a few ~mgstrSm units did not migrate 
to form independent crystals, as in Fig. 3 (a), but 
remained dispersed over the substrate. With thick- 
nesses above about 10_~, however, independent 
crystals did appear. The binding to the substrate 
which produced the even covering is therefore effective 
only for a few atomic layers. For greater thicknesses 
mutual attraction of the atoms in the deposit brings 
about the formation of independent crystals. (See 
Frank & Merwe (1949) concerning misfitting mono- 
layers.) When the deposit was of the same material 
as the substrate (NaC1 on NaC1 for example), deposits 
under 10 A produced no detectable change in the sub- 
strate pattern, but with increasing thickness indepen- 
dent crystals appeared. 

These results, together with earlier ones (Schulz, 
1949,1951 a), suggest that  crystal growth from the vapor 
may begin by the formation of units made up of several 
molecules and that these units in turn combine to form 
crystals. The vapor which strikes the substrate is made 
up of diatomic molecules in which the atomic separation 


