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DEFORMATION HETEROGENE D'UN MONOCRISTAL DE CUIVRE D'ORIENTATION
(111)[123] EN COMPRESSION PLANE IMPOSEE

NIEJEDNORODNOŚĆ ODKSZTAŁCENIA W NIESWOBODNIE ŚCISKANYM
MONOKRYSZTALE MIEDZI ORIENTACJI (111)[123]

L'evolution de l'orientation (111) [123] d'un monocristal de cuivre dćformć en
compression plane dans une matrice encastree est etudiee a partir de figures de poles
rnesurees par diffraction des rayons X et des neutrons pour mettre en evidence l'eventuelle
influence du frottement dans le cas de la diffraction des rayons X et i partir d'orientations
individuelles mesurćes par difTraction des electrons retrodiffuses,

L'utilisation de cette derniere technique est particulierernent interessante pour separer
les composantes de la matrice de celles des bandes de cisaillement qui se developpent au
cours de la deformation.

Ce monocristal d'orientation (111) [123] se decompose en deux domaines distincts
possedant respectivement Jes orientations (112) [TT 1] (orientation a laquelle est liee
l'apparition des bandes de cisaillement) avec une dispersion vers (114)[221] et I'orientation
(110) [001] qui, pour Jes grandes deformations, tend a tourner vers I'orientation (I 10) [l 12].

En introduisant une composante de cisaillement s31 dans le tenseur de deformation de
laminage, le modele d'Arminjon est utilise afin de simuler en deformation homogene
l'evolution de !'orientation (111) [123] vers les orientations (l 12) [ITI] et (110) [001].

Opierając się na pomiarach figur biegunowych metodą dyfrakcji rentgenograficznej
i dyfrakcji neutronów oraz pomiarach pojedynczych orientacji w mikroskopie skaningowym,
scharakteryzowano rozwój tekstury podczas nieswobodnego ściskania w monokrysztale
miedzi o orientacji (111) [123] z uwzględnieniem efektów niejednorodności odksztalcenia
(pasm ścinania) i wpływu tarcia. Pomiary indywidualnych orientacji umożliwiły
wyróżnienie składowych tekstury globalnej związanych z rozwojem pasm ścinania.
Wykazano, że w procesie nieswobodnego ściskania monokryształ orientacji (111) [123]
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dzieli się na fragmenty o różnej orientacji, mianowicie: (112) [TT!] (sprzyja rozwojowi pasm
ścinania) z rozmyciem do (114)[221] oraz (110)[001], która w zakresie dużych orientacji
zmierza obrotem wokół normalnej do płaszczyzny walcowania w stronę położenia
( 110)[112].

Wprowadzając niezerową składową £31 tensora odkształcenia w warunkach płaskiego
stanu odkształcenia, wykorzystano model Arminjon'a do symulacji ewolucji orientacji
początkowej (111) [123] ku położeniom (112)[TTIJ i (110)[001].

1. Introduction 

Au cours du laminage ou de la compression plane de monocristaux de cuivre, ces
derniers voient generalement leur orientation evoluer avec le taux de deformation et
de plus, la localisation de l'ecoulement du materiau sous la forme de bandes de
cisaillement est souvent observee, On voit alors bien l'interćt, d'une part, de suivre
cette evolution et d'autre part, de comprendre la formation et le developpement des
heterogeneites de mictrostructure ainsi que leurs consequences ulterieures sur la
texture.

Pour ce faire, outre la technique de diffraction des rayons X, qui permet d'acceder
a la texture de surface du materiau considere, la technique de diffraction des neutrons
a egalernent ete utilisee afin de definir la texture en volume done en integrant !es
heterogeneites telles que !es bandes de cisaillement macroscopiques (BCM) qui
apparaissent au cours de la deformation. Les mesures ont ete effectuees au
Laboratoire Leon Brillouin du Centre d'Etudes Nucleaires de Saclay. Cette derniere
technique qui permet de travailler en transmission sur des echantillons massifs de
l'ordre du centimetre cube permet de plus de s'affranchir des ćventuels problemes de
frottement entre le poincon ou la matrice et le monocristal.

En ce qui concerne la caracterisation de la texture locale, puisque !es analyses par
microscopie electronique en transmission sont relativement longues (preparation des
echantillons) et peu statistiques dans le sens ou la zone observee est tres faible et
done pas forcćment representative de l'echantillon, la technique de diffraction des
electrons retrodiffuses (ou "Electron Back Scattered Diffraction" (EBSD)) [ I J est
utilisee sachant que la resolution spatiale est de l'ordre de 0,5 µm. Cette technique
permet en effet de trouver !'orientation cristallographique en chaque point de la
surface etudiee et done de separer !es orientations cristallographiques correspondant
a des zones particulieres du monocristal telles que la matrice du cristal et !es BCM.

Enfin, afin de completer cette analyse experirnentale, une simulation numerique
a ete mise en ceuvre afin de tenter de mieux comprendre de quelle maniere peut
evoluer !'orientation d'un monocrisal au cours de sa deformation.

Dans la presente etude, l'evolution cristallographique d'un monocristal
d'orientation (111) [123] est analysee sachant qu'au cours de sa deformation, il se
decompose en deux parties caracterisees respectivement par des orientations finales
(112) [ITI] et (110)[001] [2,3].
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2. Materiau et techniques experimentales et numeriques 

2.1. M a t e r i a u e t t e c h n i q u e s e x p e r i m e n t a I e s

Des echantillons de 10 x 10 x 10 mm3 sont decoupes dans des monocristaux de
cuivre (99,99%) obtenus a !'aide de la methode de Bridgman. Ces echantillons
sont alors deforrnes en compression plane encastree (figure 1) a temperature
ambiante et a la vitesse de deformation de 5· 10-4s-1. Avant compression, les faces
des echantillons subissent un polissage ćlectrolytique et sont couvertes de feuilles
minces de Teflon, ce lubrifiant etant renouvele tous les 15% de reduction.

Fig. I. Schema du dispositif de compression

La microstructure et la texture des echantillons d'orientation initiale (111) [DJ] 
sont alors analysees apres differents taux de compression (tableau). Les deformations

equivalentes sont calculees en utilisant le cri tere de von Mises (f = ~ In HO
; avec

v3 H 
H0 la hauteur initiale du monocristal et H sa hauteur a !'instant taux cours de la
deformation).

TABLEAU 

Valeurs des taux de deformation etudies

Rayons X Neutrons EBSD

0,28

i; 0,93 0,93 0,93

2,06 1,86 1,86

Les figures de poles sont mesurees par diffraction des rayons X et des neutrons
sur la face de compression du monocristal (plan ED-TD: ED et TD sont respective
ment !es Directions d'Ecoulement (ou Extension Direction) et Transverse (ou
Transverse Direction)) alors que les orientations individuelles sont mesurees par
EBSD sur la face laterale du monocristal (plan ND-ED ou ND est la Direction
Normale au plan de compression (ou Normal Direction)). Toutefois, dans un soucis
d'homogeneitć, tous Jes resultats sont dćcrits sous la forme de figures de poles { 111}
representees dans le plan de compression.

2*
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2.2. S i m u 1 a t i o n n u m e r i q u e

La compression plane de monocristaux permet de simuler le laminage et
permet ainsi de tester des modeles de simulation des textures correspondantes.
Ceci-etant, dans la presente etude, il ne s'agit pas de tester des modeles ou de
les comparer mais d'en utiliser un, en l'occurence celui d'A rm i nj o n [5, 6]
afin de mieux comprendre de quelle maniere peut ćvoluer l'orientation d'un
monocristal au cours de sa deformation. Notons que le modele d'A rm i n -
jo n a ćtć choisi parce qu'il a fait l'objet de plusieurs ćtudes au laboratoire et
qu'a priori, il donne de bons rćsultats [7, 8] pour les materiaux de structure
cubique centree. Notons enfin que la transformation de ce modele pour des
materiaux cubiques a faces centrees est tres simple puisque n'intervenant que
sur la determination des systemes de glissement pour accommoder la deforma
tion qui est realisee a l'aide du polyedre critique de B i s h op et H i 11 [9]
dont les sommets sont les etats de contraintes.

Enfin, comme ce modele est utilise dans sa version classique, c'est-a-dire, sans
prendre en compte une eventuelle hćtćrogćnćite macroscopique de deformation liee
a l'apparition des BCM, son utilisation est done principalement limitee a l'etude des
faibles deformations lorsque ces BCM apparaissent.

Notons que dans cette etude, seul l'aspect qualitatif est mis en avant, dans le sens
ou nous souhaitons comprendre de quelle maniere se produit l'ćvolution de
l'orientation (111) [DJ] en supposant bein sur que la compression plane encastree
permet de rendre compte de ce qui se passe au cours du laminage. Autrement dit,
!'aspect quantitatif n'est absolument pas abordć ce qui explique que par la suite,
volontairement, les taux de deformation ne sont pas indiques.

3. Resultats 

3.1. Analyse globale par diffraction des rayons X 

La figure 2 montre l'ćvolution des figures de poles { 111} mesurćes, sur la surface
de l'echantillon, par diffraction des rayons X pour differents taux de compression
(e = 0,28, e = 0,93 et e = 2,06).

Aux faibles deformations (e = 0,28; figure 2 a), le cristal se decompose en deux
parties (voir figure 2 d). La troisieme partie, de forme triangulaire, situee entre les
deux premieres, conserve une orientation proche de l'orientation initiale et done ne
prćsente qu'un interet limitć; c'est pourquoi elle n'est pas prise en compte dans la
presente etude. La dispersion autour de l'orientation (111)[123] ćvolue alors, selon
la partie consideree, vers les orientations (112) [Hl] et (552) [II5J par des rotations
de sens oppose. Lorsque la deformation augmente (e = 0,93; figure 2 b) et que !es
BCM se developpent, l'orientation (112) [Hl] evolue vers (114) [221] et l'orientation
(552) [ITS] disparait au profit de la composante de Goss (110) [001] par une
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Fig. 2. Figures de poles { 111} mesurees par diffraction des rayons X pour differents taux de compression: 

(a) e = 0,28; max = 15,7; niveaux = 0,5, 1, 2, 5, 10, 15. 
(b) e = 0,93; max= 12,0; niveaux = 0,5, 1, 2, 5, 10. 
(c) e = 2,06; max= 21,8; niveaux = 0,5, 1, 2, 5, 10, 15, 20. 
(d) Schematisation du monocristal apres deformation 
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rotation de l 6° autour de TD. Puis, pour une deformation s = 2,06 (figure 2 c), la
composante (112) [ITI] avec une dispersion vers (114) [221] reste quasiment stable
alors que la composante de G os s tourne autour de ND vers la composante
«laiton» (110) [lI2].

3.2. A n a I y se g I o ba Ie par d if fraction des neut ro n s

La figure 3 montre Jes figures de poles { 111} mesurees par diffraction des
neutrons. Pour s = 0,93 (figure 3 a), !'orientation (112) [ITI] avec une dispersion
jusqu'a (114)[221] et !'orientation (110)[001] sont observees, mais la densite de
poles de la composante de G o s s est moins prononcee que celle de la figure
2 b (diffraction des rayons X). Lorsque la deformation augmente (s = 1,86), la
rotation de la composante (110)[001] autour de ND vers (110)[1I2] tend
a s'accentuer (figure 3 b).

ED 

il 
I

I 
o TO

y'-(114)(221) 
V-(112)(111) 
-.<110)(001) 
@-<110){113) 
W-(552)(115) 

(b) (a) 
Fig. 3. Figures de poles {Ill} mesurees par diffraction des neutrons pour diflerents taux de compression:

(a) i;= 0,93; max = 36,3; niveaux = l, 5, I O, 15, 20, 30.
(b) i;= 1,86; max = 12,0; niveaux = l, 3, 5, 7, 9, 11

Ces derniers resultats montrent done qu'il existe effectivement des differences
entre Jes textures de surface et de volume mesurees respectivement par diffraction des
rayons X et des neutrons, mćrne si celles-ci restent relativement mineures en terme de
texture globale.

3.3. A n a I y se I o c a I e p a r E B S D 

L'analyse par EBSD permet de separer !es orientations locales deterrninees
a l'interieur des BCM de celles de la matrice du monocristal deforrne (figure 4).
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Ces BCM se developpent a partir d'une deformation en compression
t = 0,9, lorsque s'acheve le partage du monocristal en deux blocs d'orientations
differentes. Notons que ce comportement heterogene a deja ete signale par
W o n s ie w i cz et C h i n [2,3] pour des monocristaux d'orientation
(l ll)[TT2] deforrnes en compression plane. Dans ce cas, il entraine une
decomposition de !'orientation initiale en deux orientations (110) [001] et (112) [TT I]
trouvees respectivement dans !es deux parties de la matrice deforrnee.
Cette macro-heterogćnćitć permet de cerner !'influence de !'orientation sur
!'initiation et la propagation des BCM, puisque celles-ci se developpent
preferentiellernent dans !'une des deux parties du monocristal (figures 2 d et 4).

Fig. 4. Micrographie des BCM (i= 1,86) (Echelle: I cm= 50 µm)

Les resultats obtenus, a partir des mesures d'orientations individuelles dans !es
deux parties du monocristal et dans !es BCM sont presentes sur !es figures 5 a et 5 b
respectivement pour t = 0,93 et t = 1,86.

Ces figures de poles { 111} montrent qu'au cours de la compression plane
imposee, le comportement de !'orientation (111)[123] et similaire a celui de
!'orientation (111) [TT2] [2, 3]. Notamment, on constate que !es deux composantes
majeures (110)[001] et (l 12)[TT1] de la texture globale du monocristal apparaissent
separernent respectivement dans !es deux blocs de la matrice. Conformernent aux
resulta ts rapportes dans la litterature [4], une deformation essentiellement
hornogene caracterise !es monocristaux possedant !'orientation de G o s s
(110) [001]. En consequence, la dispersion autour de cette orientation reste faible
(figures 5aMl et 5bM1). Il apparait cependant une legere tendance vers une
reorientation globale de la matrice vers (ll0)[1T2].

L'orientation (112) [TTl] du second bloc du monocristal favorise la localisation
de la deformation en BCM. Les resultats obtenus par EBSD confirment la stabilite
de cette orientation dans la matrice merne pour Jes taux de compression eleves
(figures 5aM2 et 5bM2). Par contre, une importante dispersion vers (114)[221] et
jusqu'a (001)[110] apparait a l'interieur des BCM (figures 5 aB et 5 bB). Ces resultats
sont en accord avec ceux reportes dans de precedentes etudes [4, 10, 11, 12, 13]
concernant !'apparition d'une microtexture a l'interieur des BCM forrnees dans des
monocristaux de cuivre d'orientation (112) [TTl].
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Fig. 5 a. Figures de poles { 111} mesurćes par EBSD dans les deux parties de la matrice (M 1 et M2) et dans
les BCM (B) pour un taux de compression c = 0,93

3.4. D i s c u s s i o n

L'evolution de l'orientation (111) [I:23] au cours de la deformation est resumee
sur la figure 6. La premiere transformation de (111) [123] se produit grace a une
double rotation, qui certainement se produit de maniere simultanee. Toutefois, dans
un soucis de simplicite, ces deux rotations peuvent etre separees en une premiere
rotation d'environ 10° autour de ND qui conduit a l'orientation (l 11) [TT2] puis de
deux rotations de sens oppose d'environ ± 20° autour de TD (dans les deux parties
du cristal) qui permettent d'atteindre respectivement les orientations (112) [TTl] et
(552) [TT5]. Lorsque la deformation augmente, l'evolution de ces dernieres orienta
tions peut a nouveau etre decrite en terme de rotation autour de TD. En effet, la
dispersion de l'orientation (112) [TTl] evolue jusqu'a (114) [221] par une rotation
d'environ 15° autour de TD. Une rotation de merne angle autour de TD permet de
transformer l'orientation (552)[TT5] en une orientation (110)[001] qui, lorsque la
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Fig. 6. Evolution de l'orientation (111) [123] au cours de la compression 
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deformation augmente, tend a tourner autour de ND vers l'orientation (110) [112]
[2, 4].

W o n s i ew i cz et C h i n [3] out ćtudie la deformation d'un cristal
d'orientation (111) [II2] done proche de l'orientation (111) [123] et ont analyse la
decomposition du monocristal en deux regions distinctes par le biais d'une
simulation fondće sur les modeles de T a y l o r et de B i s h o p et H i 11 et grace
a une description fine des systemes de glissement actives qui permettent le
developpement des orientations (112)[II1J et (110) [001]. Une analyse similaire est
decrite ci-apres.

EO 

•' . 
ARMIN JON 

[t110 0 J o o o 
~ 0 Q-C,1 t TO 

T-(1111[1231 
.:1-(112)(111) 

Fig. 7. Influence d'un cisaillement s31 sur l'evolution de !'orientation (111)[123] au cours de la
compression

La figure 7 montre l'evolution de l'orientation (111) [123] lors de la simulation de
la texture de laminage a l'aide du modele d'Arminjon. Les orientations cristallo
graphiques calculees restent assez eloignees de celles observees expćrimentalement
lorsque le tenseur des deformations imposees n'inclut aucune composante de
cisaillemen t.

Or, au cours de la deformation en compression plane irnposće, la geometrie du
monoctristal ne reste pas parallćlipćdique et en particulier on peut noter la presence
d'un cisaillement 831 lie au frottement du piston sur la face de compression du
monocristal ou a la presence d'une contrainte nulle sur la face perpendiculaire a la
direction d'ćcoulernent de la matiere. Une estimation experimentale approximative
permet d'evaluer ce cisaillement, soit 831 = -811/10. Si ce cisaillement est suppose
continu au cours de la compression ou du laminage, on obtient alors les resultats,
coherents avec l'experience, decrits sur la figure 7.

L'orientation (555) [II5] etant symetrique de l'orientation (112) [Hl], il semble
logique d'introduire un cisaillement -831 compatible avec les observations
experimentales. Toutefois, un tel calcul ne permet pas de retrouver I'orientation
(552) [ITS] a partir de (111) [I23]. Pour retrouver cette orientation (figure 8 a), il est
necessaire d'augmenter la valeur du cisaillement en prenant par example 831 = 811/2.
Par contre, lorsque cette orientation est atteinte, une rotation autour de TD conduit
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a apparition de !'orientation (110) [001] que !'on retrouve parfaitement a !'aide de la
simulation 831 = 811/10 (figure 8 b). On peut supposer qu'un cisaillement initial
important est necessaire pour le developpernent de !'orientation (552) [TIS], puis
lorsque cette orientation apparait, le cisaillement nćcessaire au developpernent des
autres orientations, comme celle de G os s peut etre considere comme un cisaille
ment moyen egal, au signe pres, a celui choisi pour le developpernent de (112) [Til]
a partir de !'orientation (111) [DJ]. 

.,
,:~;11:)1~].:?i 
:')}•tS~2li lis:

(a) (b) 
Fig. 8. Simulation de l'evolution (a) de (111) [123] vers (552) [TT5] et (b) de (552) [TT5] vers (110) [001]

Le calcu! des facteurs de Schmid montre que !es systernes (111)[110]
et (1 lT) [101] sont actives aux faibles deformations. Une rotation de 10° autour
de ND associee a ces deux systemes de glissement permet done d'acceder
a !'orientation (111) [TI2]. Lorsque cette derniere orientation est atteinte, deux paires
de systernes de glissement colineaires (CL) (Ll l)+(lTI) [110] et coplanaires (CP)
(Til)[lOl]+[0ll] sont actives et permettent d'acceder aux orientations (112)[1Il]
et (552)[TT 5] par le biais d'une rotation de ± 20° au tour de TD.

Lorsque la deformation augmente, il devient necessaire d'etudier independam
ment l'une de l'autre ces deux orientations qui sont distribuees respectivement dans
!es deux blocs de la matrice deforrnee. La deformation de !'orientation (l 12) [Til] se
produit grace a la presence de deux paires de systernes de glissement: deux systernes
de glissement CL (111) + ( LT l)[ 11 OJ et deux systernes de glissement CP
(111) [101] + [011]. La presence simultanee de ces quatre systernes de glissement
conduit a la stabilite de !'orientation (112) [ITI] comme la simulation permet de le 
verifier avec 831 = -811/10 (figure 9 a).

Or comme expćrimentalement, il apparait une dispersion vers (114) [221] (et
jusqu'a (001) [110], cela signifie qu'a un certain seuil de deformation, localement, le
glissement CL est preferentiellernent active par rapport aux systernes CP. Notons
que la rotation associee au glissement CL augmente la cission rćduite sur le plan
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(111) du systerne CP puisque I'angle que fait ce plan de glissement avec ED croit
jusqu'a une valeur de 35° pour !'orientation (114) [221] a l'interieur des BCM. Il
devient alors egal i !'angle forrne par !es plans (111) et (TT-1) avec ED dans la partie
possedant !'orientation (110) [001]. Cette configuration justifie la propagation des
BCM a travers !es deux parties de la matrice deforrnee, car le plan de cisaillement de
ces bandes se confond avec celui du glissement CP.

En terme de simulation, il devient bien sur delicat d'utiliser le modeled'Arminjon
puisque la deformation est tres hetćrogene du fait de la presence des BCM. Un calcu!
a cependant ete realise afin d'observer la tendance des resultats. Ainsi, une dispersion
autour de (112)[TT1] qui evolue vers (114)[221] laisse supposer une preponderence
des systernes CL vis a vis des systemes CP, ce qui revient a imposer un cisaillement
831 plus important qui va conduire i une rotation par rapport i TD. Nous imposons
done arbitrairement une valeur 831 = - 3·811, qui permet de faire apparaitre
!'orientation (114) [221] sur la figure 9 b. Il est clair que le choix de la valeur de 831
n'a aucune signification physique mais il est cependant interessant de remarquer
qu'elle est tres superieure en valeur absolue a la valeur de 831 utilisee en deformation
hornogene soit 831 = -811/10. Autrement dit, cela laisse supposer qu'un cisaillement,
nettement superieur a celui observe experimentalement, se developpe et que, de ce
fait, il est sans doute lie a la presence des BCM. Cette hypothese est d'ailleurs
confirrnee qualitativement par !es diagrammes de Ki k uch i observes par EBSD
qui prćsentent une forte degradation de leur qualite dans !es BCM ce qui peut se
traduire par un ecrouissage beaucoup plus important dans !es BCM que dans la
matrice [14].

Par contre, lorsque !'orientation (114)[221] est atteinte, !'utilisation de
831 = -811/10 permet de retrouver !'orientation (112)[TT1] (figure 9 c) ce qui permet
de confirmer les resultats experirnentaux (un glissement coplanaire dans les BCM).

La deformation de !'orientation (552) [TIS] se produit grace i l'activation du
systerne CP (TTl)[lOl] + [011] qui permet a l'orientation (110)[001] d'apparaitre.
Pour cette orientation de G o s s, !'activation de deux paires de systemes de
glissement CP (111) [101] + [0il] et (TTl) [101] + [011] conduit i la stabilite de cette
orientation de Goss comme la simulation permet de le verifier avec 831 = 811/10
(figure 10 a).

Remarquons finalement qu'apres !'apparition des BCM (i;= 0,9), !es orientations
(114) [221) et (110) [001] sont distinctement visibles. Pour !es plus forts taux de
deformation, la dispersion autour de (110)[001] vers l'orientation stable (110)[1T2]
par une rotation autour de ND, est essentiellement due i un glissement
preponderant sur l'un des systernes de glissement CP. Cette perte de symetrie est
peut ćtre liee a !'apparition de contraintes de frottement au cours de la compression
plane imposee bien qu'il soit connu (voir [3]) que le frottement agit surtout sur la
face de compression dans la direction d'extension et conduit done a des rotations
autour de DT plutót qu'autour de DN. Dans ces conditions, l'obtention de cette
derniere orientation (l 10)[1I2] (figure 10 b) suppose done !'introduction d'un
cisaillement 821, soit, par exemple 821 = -811/2.
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Fig. 9. Simulation de l'evolution (a) de (ll2)[TT1] vers (ll2)[TT1], (b) de (l12)[TTl] vers (114)[221]

et (c) de (l 14)[221] vers (l l2)[TTI]

Experimentalement, il a ete montre que cette orientation (110)[112] etait stable,
ce que l'on verifie a !'aide de la simulation avec i:31 = i:1Jl0 (et sans composante i:21)

(figure 10 c). La faible desorientation (par rapport a l'orientation (110)[ 112])
observee sur la figure 10c est due a i:31 qui genere de petites variations qui vont
s'amplifier au cours de la simulation en s'eloignant de l'orientation stable (110) [1 T2J

4. Conclusion 

Cette ćtude a perrms de mettre en evidence plusieurs points importants
concernant l'evolution de !'orientation (111) [T23] d'un monocristal de cuivre
deforrne en compression plane imposee:
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Fig. 10. Simulation de l'evolution (a) de (110)[001] vers (110)[001], (b) de {110)[001] vers (110)[112]

et (c) de {110}[112] vers {110)[112]

(i) D'un point de vue experimental, trois techniques ont ete utilisees pour
caracteriser l'evolution de !'orientation (111) [123] au cours de la compression: les
techniques globales comme la diffraction des rayons X et des neutrons donnent des
resultats similaires qui montrent que la texture de surface est representative de celle
mesurće en volume par diffraction des neutrons nieme si quelques differences sans
doute liees a des phenornenes de frottement de la matrice OU du poincon sur le
monocristal ont ćte detectes.

La technique de diffraction des electrons retrodiffuses est tres interessante
puisqu'elle permet de separer !es orientations de la matrice du cristal considćre de
celles des hetćrogeneites de deformation comme !es bandes de cisaillement macro
scopiques (BCM).

(ii) D'un point de vue numerique, la simulation, fondće sur !'utilisation du modele
d'Arminjon, a permis, en deformation hornogene, de completer OU de verifier un
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certain nombre d'observations experimentales. Ceci est particulierement vrai pour
!'orientation de G os s qui est essentiellement caracterisć par une deformation
hornogene. Par contre, comme !'orientation (112) [TI!] favorise la localisation des
bandes de cisaillement, !'utilisation d'une telle simulation en deformation hornogene
devient tres vite inutilisable. Des calculs tres approximatifs ont cependant permis de
mettre en evidence le taux de deformation tres important dans !es bandes qui a ete
confirrne qualitativement par le biais de !'observation de la qualite des diagrammes
de Kik uch i.

(iii) D'un point de vue rnetallurgique, !'utilisation de ces differentes techniques de
mesure des orientations cristallographiques couplee a une analyse des systernes de
glissement actifs permet de decrire !es differentes evolutions de !'orientation initiale
du monocristal et la position de ces nouvelles orientations au sein du monocristal
dans la matrice et dans !es heterogeneites de deformation.

Ainsi, le resultat le plus important concerne le developpement de !'orientation
(114)[221] dans !es BCM, qui sont initiees prefćrentiellement dans !'une des parties
de la matrice deforrnee possedant !'orientation (112) [Tl l ] comme cela a ete verifie
par EBSD. 

Remerciemen ts

Les auteurs souhaitent remercier M. A rm i n jo n qui a accepte de lire et commenter cel article.
Ses nombreuses remarques ont sans aucun doute permis d'arneliorer notablement la redaction du present
document.

BIBL!OGRAPHIE

[!] D. J. Di n g Ie y, Proc. of the 8th Int. Conf. on Textures of Materials, ed. J. S. Ka 11 end and
G. Gotts te i n, Santa-Fe, USA, Sept. 20-25, 1987, TMS, Warrendale, PA, 189 (1988).

[2] B. C. W o n siew i cz, G. Y. Ch i n, Met. Trans. I, 2715 (1970).
[3] B. C. W o n siew i cz, G. Y. Ch i n, Met. Trans. I, 57 (1970).
[4] Z. Jasieński, A. Piątkowski, Proc. of the 9th Int. Conf. on Strength of Metals and Alloys,

Haifa 2, 1025 (1991).
[5] M. Arm i nj o n, Acta Metali. 35, 615 (1987).
[6] M. Arm i n jo n, C. Do n ad i 11 e, Les Memoires et Eludes Scientifiques de la Revue de

Metallurgie 87, N°6, 359 (1990).
[7] D. Ceccaldi, F. Ya la, T. Baudin, R. Penelle, F. Royer, M. Arminjon, Int. J. of

Plasticity IO, N°6, 643 ( 1994).
[8] D. Ce cc a Id i, F. Ya I a, T. Ba ud i n, R. Pe n e 11 e, Proc. of the I O" Int. Conf. on Textures of

Materials, Clausthal, Allemagne, September 20-24 (1993), Materials Science Forum, Trans Tech
Publications 157-162, Part 2, 1739 (1994).

[9] J. F. W. Bishop, R. Hi 11, Phil. Mag. 42, 414 (1951).
[IO] S. V. Harren, H. E. Deve, R. J Asaro, Acta Metali. 36, 2435 (1988).
[I I] R. Da o, R. J. As ar o, Scripta Metali. Mater. 30, 791 (1994).
[12] Z. Jasieński, T. Baudin, A. Piątkowski, R. Penelle. Scripta Materialia 35, 3,397

(1996).


