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INTRODUCTION GENERALE 
 

 
 
       
        Les techniques d’indentation ont été mises au point pendant les deux dernières 

décennies. ces techniques permet de déterminer divers grandeurs mécaniques, en particulier le 

module d’indentation, la dureté et la ténacité. Ces propriétés mécaniques traduisent la 

résistance des matériaux aux déformations élastiques et à la fissuration ainsi la transformation 

de phase. 

  Beaucoup d'études se sont axée sur l'élaboration des phases de silicium à haute pression. Ces 

phases sont d'une très grande importance dans un très grand nombre d'applications, pour 

développer de nouveaux systèmes micro- et nano-électromécaniques (MEMS et NEMS) ou de 

nouveaux matériaux (matériaux nanostructurés, ultradurs). Les études menées dans ce sens 

ont porté, dans leur totalité, sur la microindentation du silicium massif monocristallin. 

 

          Pendant l’indentation, des matériaux sont soumis aux contraintes fortement localisées. 

Le changement complet de la structure cristalline et la formation des phases amorphes ou 

polymorphes à haute pression peuvent se produire dans la zone des contraintes où il y a un 

contact maximum. Un tel contact induisant des transformations de phases a été observé dans 

les matériaux durs et fragiles, incluant les semi-conducteurs (Si, Ge) et les matériaux 

céramiques tels que SiC et SiO2 (α-quartz et verre de silice).  

Ces contraintes élevées offrent la possibilité de varier  les conditions de charge qui peuvent 

produire de nouvelles phases. Il est connu que dans la région d'indentation, où il y a des 

contraintes maximum, la structure cristalline primitive peut devenir instable et se transformer 

en une phase amorphe ou polymorphe à haute pression.  

L'intérêt est la compréhension des phénomènes de contact de charge considérable pour 

étudier la formation des nouvelles phases à haute pression, mais le principal intérêt, dans les 

sciences des matériaux, est lié directement aux  applications concernant les phases induites 

par les pressions. Les différents états électroniques engendrés par des phases amorphes 

localisées où  les nouvelles phases cristallines dans les isolants et les semi-conducteurs 

peuvent être exploitées dans des dispositifs électroniques.  

De nouvelles phases métastables à haute pression peuvent être formées sous un pénétrateur 

de dureté. Elles sont dues aux très hautes pressions générées quand une charge modérée (en 

général 0.1 – 10 N) est appliquée à une surface  très faible (typiquement 0.1-100 µm²). 



 Les contraintes appliquées causent une transformation du matériau à une phase à haute 

pression.  

Ce travail de magistère, portant sur l'étude des transformations microstructurales dans le 

silicium massif, comporte quatre chapitres. Dans le premier chapitre, nous décrivons le 

principe de l’essai d’indentation classique utilisant les formes principales des indenteurs ainsi 

quelque propriétés mécaniques dureté, ténacité. Le deuxième chapitre sera consacré à la 

transformation de phase dans le silicium massif. Les méthodes de caractérisation le silicium 

massif seront indiquées dans le troisième chapitre. Enfin les résultats expérimentaux et leur 

interprétation seront exposés dans le quatrième chapitre.  
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I.1 Introduction 

  Le silicium joue un rôle prépondérant en microélectronique. Durant la dernière décennie, 

les transformations de phase à haute pression dans le silicium ont fait  l’objet d’un très 

grand  nombre de travaux de recherche. Généralement, l’élaboration  des phases à haute 

pression, d’autre structure que celle de diamant, est basée sur l’indentation du silicium 

monocristallin. Les  phases formées, après indentation, sont d’une grande importance dans 

la fabrication des  systèmes nano et micro-électromécaniques (NEMS et MEMS).  

 
I. 2 L’indentation  

   I.2.1  Principe de l’indentation  

  La technique d’indentation permet de sonder de faibles volumes de matière et déduire 

localement la dureté à partir de la courbe caractéristique force - profondeur. Cette 

technique est relativement sensible aux variations de la microstructure (présence de joints 

de grains ou de macles, ségrégation), de l’écrouissage du matériau ou de l’orientation 

cristalline, mais aussi à la présence de gradients de contraintes résiduelles. 

Dans des développements plus récents, l’indentation des matériaux avec des pénétrateurs 

de diamant crée des efforts très élevées sous le pénétrateur, qui peuvent causer les 

transformations de phase. Les expériences d’indentation pourraient être employées pour 

étudier des transformations de phase à haute pression. C’est une technique plus simple que 

les expériences des cellules à haute pression et des appareils de contrôle de dureté qui sont 

généralement disponibles dans les laboratoires des sciences des matériaux. Elle est utilisée 

pour caractériser les propriétés mécaniques des matériaux comme leur dureté, leur ténacité. 

Marshall a été le premier à proposer un indenteur pyramidal. Il existe différents essais 

selon la forme du pénétrateur et la nature de la mesure de l'empreinte (surface ou 

profondeur) : Vickers, Brinell, Rockwell, Knoop, Berkovich.  

Parmi ces essais, les essais brinell, Vickers et Rockwell sont utilisés pour exprimer le 

rapport entre la dureté et la taille d’indentation. Chacune de ces méthodes est divisée en 

gamme des balances, définie par une combinaison de la charge et de la géométrie 

appliquées du pénétrateur. 

   I.2.2.  Les essais  par indentation (Pénétration) : 

  Dans cette catégorie d’essais le principe est toujours la même. Un pénétrateur. 

suffisamment dur pour ne pas être déformé par le matériau à tester et de forme 

géométrique précise, pénètre dans le matériau sous l’action d’une charge constante, 
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appliquée perpendiculairement à l’indenteur dans des conditions définies. On mesure la 

dimension de l’empreinte (transversale ou bien la profondeur) et on déduit la dureté. [1-3] 

I.2.2.a L’essai Vickers : 

  Parmi les essais suivants l’essai Vickers est le plus utilisé. Il consiste à imprimer dans le 

matériau à tester un pénétrateur en diamant de forme géométrique pyramidal à base carrée, 

d’angle au sommet entre deux faces opposées de 136°, sous l’action d’une force connue 

(Fig. I.1). On mesure la diagonale de l’empreinte carré est laissée par le pénétrateur. [4] 

L’avantage d’un pénétrateur pyramidal est quand on fait varier la charge, on obtient des 

empreintes géométriquement semblables entre elles, donc des valeurs identiques pour la 

dureté. [5] 

La force doit être choisie telle que la diagonale d doit être inférieure aux deux tiers de 

l’épaisseur. [6,7] 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Pénétrateur : pyramide en 
diamant de base carrée et 
d'angle au sommet entre 2 
faces opposées égal à 136° 

Empreinte 
 

Fig. I.1 : Principe de l’essai Vickers [5]  
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I.2.2.a1 Principe d’essai Vickers : 

  La mesure de la dureté Vickers se fait avec une pointe pyramidale normalisée en diamant 

de base carrée et d’angle au sommet égal à 136°. L’empreinte a donc la forme d’un carré; 

on mesure les deux diagonales d1 et d2 de ce carré à l’aide d’un appareil optique. On 

obtient la valeur d en effectuant la moyenne de d1 et d2. d qui sera utilisé pour le calcul de 

la dureté.  

²)(

)(
102,0

mmS

NF
HV ×=   ………….... (I.1) 

Où  F est la force appliquée par la charge P, donc elle est égale à : 

)(81,9 KgPF ×= . 

et  S est la surface latérale de l’empreinte. Elle peut s’exprimer en fonction de la diagonale 

d  du carré de l’empreinte: 

°
=

68sin.2

2d
S   ………………..... (I.2) 

Alors :                           

2
1891,0

d

F
HV ×= ….….…..... (I.3) 

2
854,1

d

P
HV ×=⇒ ………..... (I.4) 

 

Les précautions nécessaires pour réaliser un essai Vickers ; 

� Les empreintes étant petites,  alors il faut minimiser les irrégularités de la surface.  

� La distance entre le centre d’une empreinte et le bord de l’échantillon ou les côtés 

d’une autre empreinte ne doit pas être inférieure à 2,5 fois la diagonale.[8]  

� L’épaisseur de l’échantillon doit être supérieure à 1,5 fois la diagonale de 

l’empreinte. 

� l’échantillon doit reposer sur le support de façon régulière et uniforme. 

� L’état du diamant doit être fréquemment vérifié.  

I.2.2.b L’essai Brinell : 

  Dans l’essai Brinell, on fait pénétrer une bille polie, de forme sphérique et de diamètre D, 

en acier trempé ou en carbure de tungstène,. Après l’annulation de la charge, elle laisse 

dans le matériau une empreinte circulaire permanente (Fig. I.2). 

L’essai brinell s’explique de la façon suivante : 
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( )22

2

dDDD

P
H B

−−
=

π

S

F
H B =

On applique la charge à la surface et sans choc, la charge appliquée est  maintenue pendant 

15 à 30 s selon le matériau [9-11], on décharge et on mesure le diamètre de l’empreinte (d). 

Des précautions sont également à prendre pour éviter une déformation de l’échantillon :  

- La distance du centre de l’empreinte au bord de l’échantillon ne doit pas être inférieure à    

  2.5 d. 

- La distance entre les centres de deux empreintes voisines doit dépasser de quatre fois leur 

   diamètre.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Pour ce cas d’essai d’indentation la dureté est donnée par la relation suivante : 

 

 

 

(I.5) 

 

 

F : La force est exprimée en kgf,  

d : diamètre de l'empreinte en mm  

HB : la dureté Brinell en (kgf /mm2). 

L’exécution de l’essai Brinell demande un état de surface bien soigné pour une meilleure 

mesure. 

 

Fig. I.2 : Principe de l’essai brinell [9] 
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I.2.2.c L’essai Rockwell : 

  L’essai Rockwell est utilisé pour mesurer la profondeur de l’empreinte (Fig. I.3). Si 

l’essai Rockwell est de type C, le pénétrateur est un cône de diamant de section circulaire 

d’angle au sommet 120°, à pointe arrondie sphérique (rayon de 0,2mm). [12]  

Notons si l’essai Rockwell est de type B, Le pénétrateur est une bille d’acier trempé polie 

de diamètre 1,588 mm. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

L'essai se déroule en trois phases : 

� Application sur le pénétrateur d'une charge initiale F0. Le pénétrateur s'enfonce 

d'une profondeur initiale I. 

� Application d'une force supplémentaire F1, pendant 3 à 8 s, le pénétrateur s'enfonce 

d'une profondeur de p. 

� on supprime la force F1, le pénétrateur conique reste enfoncé. [12, 13] 

La profondeur rémanente permet de calculer la dureté Rockwell en utilisant la relation 

suivante : 

 

                 (I.6) 

  

r : profondeur rémanente  

HR : dureté de Rockwell  

Fig. I.3 : Principe de l’essai Rockwell [12] 

 

HR= 100 - r 
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L’avantage de la dureté de Rockwell est le temps d'essai rapide. 

I.2.2.d L’essai Knoop : 

  Dans l’essai Knoop, le pénétrateur est en diamant de forme géométrique pyramidale à 

base losange, dont les diagonales sont sensiblement dans le rapport de 7 à 1. L’angle au 

sommet dans le sens de la grande diagonale est de 172° 30’ et l’angle transversal est de 

130° (Fig. I.4). L’avantage du pénétrateur Knoop est de donner une empreinte 

suffisamment grande pour une très faible charge, en sollicitant donc un volume très réduit 

de matière. La dureté Knoop  HK s’exprime par le rapport de la force appliquée F à la 

surface projetée A de l’empreinte [14] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La dureté Knoop HK est le rapport de la charge appliquée au pénétrateur, P (kgf) et A la 

surface projetée  (mm2) : 

       (I.7) 

Où  

 P : la charge appliquée (kgf). 

 L : la diagonale d'indentation en mm.  

I.2.2.e  L’essai Berkovich : 

  Le principe est le même que dans l’essai de dureté Vickers [15] .Il consiste à pénétrer 

dans le matériau testé un pénétrateur en diamant de forme géométrique pyramidale à base 

triangulaire d’angle de 63.3° (Fig. I.5). 

L’avantage du pénétrateur Berkovich est de donner une empreinte suffisamment grande 

pour une très faible charge, en sollicitant donc un volume très réduit de matière de la 

surface de l’échantillon à tester. 

 

 

HK = F/A=14.228P/L2 

Fig. I.4 : Principe de l’essai Knoop [14] 
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A
F

H =

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

La technique d’indentation est utilisé pour déterminer les propriétés mécanique d’un 

matériau telle que la dureté, la ténacité.  

 

I.3 La dureté 

  La dureté est un paramètre permettant de caractériser les matériaux [16,17]. La dureté est 

une grandeur anisotrope, variant avec les directions cristallographiques [18,19]. La valeur 

de la dureté est obtenue par le rapport de la force normale (F) et l'aire déformée (A): 

                                                                                                                   

                                                                                                                            (I.8) 

Dans le cas de matériaux cristallins ou polycristallins, la dureté des matériaux est 

influencée par leur microstructure. [20] 

Quand on fait l’indentation, il y a un développement de fissures autour de l’empreinte. 

 

I.4 Le développement de fissures : 

  La façon dont la fissure s’amorce et se propage sous charge d’indentation Vickers est 

d’une grande importance pour le calcul de la ténacité. D’après Lawn [21,22], une fissure 

de type médian se développe selon les étapes suivantes: 

(a) Pendant l’application de la charge, une zone de déformation élasto-plastique se 

développe au-dessous de la pyramide Vickers, ce qui génère une distribution de 

contraintes. Le champ de contraintes dans l’échantillon est engendré par les efforts dus à 

l’indentation dans un matériau entièrement élastique, et au champ de contraintes résiduel 

produit par la zone de déformation plastique. 

63.3° 

Fig. I.5 : Principe de l’essai Berkovich 
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(b) Lorsque la charge atteint un niveau suffisamment élevé, deux fissures 

perpendiculaires s’amorcent en commençant par l’endroit le plus profond de la zone de 

déformation plastique [23,24]. 

(c) Ces fissures se propagent vers la surface de l’échantillon. 

            (d) Lors du déchargement, les fissures se referment en dessous de la surface mais 

simultanément s’ouvrent à la surface puisque les contraintes élastiques sont supprimées. 

Lorsque le champ de contrainte résiduel devient dominant, vers la fin du cycle 

d’indentation, elles se propagent un peu plus loin. La fissure finale, entièrement 

développée après le déchargement, est presque semi-circulaire [25]. 

Ce processus de formation de fissures est illustré dans la figure (I-6) [26] qui montre une 

vue des fissures en forme d’étoile et définit la longueur de fissure 2a et la longueur de la 

diagonale 2d. 

Lorsque la fissure se développe seulement aux extrémités de l’empreinte, elle est appelée 

de type Palmqvist. Quand l’indentation génère une fissure en demi-disque sous 

l’empreinte, on lui donne le nom Half Penny Crack. On dit aussi qu’elle est de type 

médiane [27]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. I.6 : Développement d’une fissure d’indentation Vickers sous une charge 
croissante P et après le déchargement [26]. 
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I.4.1 Types de fissure  

  Il existe différentes type de fissure lorsque l’indenteur applique sur la surface d’un 

matériau une force suffisamment élevée. L’indenteur de type Vickers est le cas le plus 

étudié (Fig. I.7) : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
(a) Fissures radiales : elles s’étendent sous forme de demi-disque dans les deux plans 

                                     perpendiculaires à la surface et passant par les diagonales de    

                                      l’empreinte. 

(b) Fissures médianes : elles débutent de la pointe de l’indenteur et s’étendent en 

                                        profondeur. 

(c) Fissures latérales : elles s’étendent parallèlement à la surface et sont responsables 

                                      du phénomène d’écaillage. 

(d) Fissures "Half-penny"  : elles sont issues de la combinaison entre les fissures 

                                                radiales et médianes. 

Les fissures médianes et radiales sont les plus importantes parmi les trois types de 

fissuration. Elles sont créées par des systèmes de contraintes différents (qui agissent en 

sens opposé à des moments différents).  

Fig. I.7 : Différents types de fissures [28] 
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La figure I.8, représente les contraintes exercées sur les fissures radiales pour le cas de 

l’indenteur Vickers. Ces contraintes jouent un rôle très important à l’origine et dans la 

propagation des fissures radiales. 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
I. 5 Indentation élastoplastique : 

  Considérons un poinçon rigide en contact d'une force normale extérieure P sur un semi-

infini homogène. La relation entre l'enfoncement h et la force exercée est : 

 

        (I.9) 
 
 
La constante K et l'exposant n dépendent théoriquement de la forme de l'indenteur et de la 

loi de comportement du matériau comme le montre le tableau I  [29] : 

 

 
Indenteur 

 
Déformation  

élastique 

 
Déformation 

plastique 

 
Poinçon à base plane 
 
Bille de rayon R 
 
Cône ou pyramide 
droite  

 
P α h 

 
P α h1.5 

 
P α h2 

 
P α h 

 
P α 2 R h - h2 

 
P α h2 

 
 

Fig. I.8: Contraintes exercées sur les fissures radiales dans le cas de l’indenteur  

Vickers [29] 

nKhP =  
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Fig. I.9: Courbe d’indentation dans le cas de déformation élastique et plastique 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. I.10: Courbe d’indentation obtenue pour de fortes profondeurs d'indentation [29]. 
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- Zone élastoplastique : la dureté Hv et le module élastique E peut être déterminés 

directement à partir de la courbe Force-Profondeur d’indentation en analysant la courbe de 

décharge (traits en pointilles sur la figure I.10). 

- Zone de rupture : la ténacité KIc ainsi que les contraintes résiduelles sont                                

déterminées à partir de la courbe Force-Profondeur d’indentation.  

Sur la courbe Force-Profondeur d’indentation, chaque déflexion correspond à un 

endommagement spécifique [30]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
1) Fissuration :  

   La propagation des fissures radiales aux quatre coins de la pyramide  se traduit par un 

premier changement  de pente au début de la zone de rupture [31]. 

                           

2) Délamination :  

   Les fissures continuent à se propager latéralement en  surface et en profondeur jusqu'a ce 

qu’elles se rejoignent en formant un  contour de disque complet. Cette étape de rupture de 

l’interface se traduit par un deuxième changement sur la courbe Force-Profondeur 

d’indentation. 

 

3) Ecaillage :  

   Lorsque la force appliquée continue d’augmenter, les fissures se gonflent à la surface. 

C’est la phase d’écaillage, marquée par un dernier changement sur la courbe Force-

Profondeur d’indentation [32].  

 

 

 

1 
2 3 

 Fissuration    Délamination       Ecaillage 
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Fig. I.11 : Observation des fissures obtenues par indentation Vickers [34] 

I.6 Détermination de la ténacité d’un matériau par indentation  

  Par définition la ténacité est la résistance d’un matériau à la propagation de fissure. 

L’indentation Vickers  est l’une des méthodes les plus utilisées pour déterminer la 

résistance à la fissuration des matériaux fragiles. Le principe de cette méthode est 

d’appliquer par l’intermédiaire de l’indenteur une charge donnée et de mesurer la longueur 

des fissures générées aux extrémités de l’empreinte [33]. Le calcul de la ténacité, prenant 

en compte les deux paramètres la charge et la longueur de fissure, va dépendre de la forme 

des fissures générées. Cette méthode, nécessitant seulement une surface plane polie et un 

équipement d’indentation, est simple à mettre en œuvre. Ceci lui a valu un fort 

développement, qui a inspiré la mise au point des méthodes d’indentation appliquées à la 

détermination de la ténacité des matériaux [34]. 

 
 
 
 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
L’observation de la surface polie d’un matériau fragile massif sur laquelle est appliquée 

l’indenteur Vickers montre généralement 4 fissures aux extrémités de l’empreinte qui se 

propagent selon les axes des diagonales (fig.I.11). 

Plusieurs auteurs ont proposé différentes expressions de la ténacité Kc en fonction du type 

de fissure. Lorsque la fissure est de type Palmqvist, les expressions de la ténacité relient la 

charge appliquée (P) à la demi-diagonale de l’empreinte (d) et à la longueur de la fissure 

mesurée à partir de l’extrémité de l’empreinte (1). Quand la fissure est de type médiane, les 

relations font intervenir la charge appliquée (P) et la longueur de fissure mesurée à partir 

du centre de l’empreinte (a). Certaines de ces relations prennent aussi en compte les 

propriétés élasto-plastiques du matériau, c’est à dire le module d’élasticité (E) et la dureté 

(H). Ponton [35] a recensé plusieurs modèles pour un système de fissuration de type 
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Tableau I.1 : Relations utilisés pour le calcul de la ténacité par indentation 
Vickers [35]. 

médiane et 4 modèles pour un système de fissuration de type Palmqvist. Les expressions 

de la ténacité, différentes du fait de leur origine plus ou moins empirique, sont rassemblées 

dans le Tableau I-1. 
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II.1 Introduction 

  Depuis longtemps, l'indentation des matériaux avec des pénétrateurs de diamant crée des 

efforts très élevés sous le pénétrateur, qui peuvent  causer les transformations de phase [36-

39]. Les chercheurs ont fait des expériences d'indentation pour étudier des transformations de 

phase à haute pression (HPPT : High Pressure Phase Transformation). Puisque c'est une 

technique beaucoup plus simple comparée aux expériences en cellules à haute pression. Le 

phénomène de transformations  de phase à haute pression dans le cas des semi-conducteurs a 

été étudié pendant plus de 50 ans [40,41]. Les mécanismes de la transformation HPPT ont été 

établis dans la période des années 60 aux années 90 [42-48]. Un intérêt particulier a été porté 

sur les phénomènes des  transformations de phase depuis que  Morris et al. [49] ont publié 

leurs travaux portant sur la formation de nouvelles phases de germanium obtenues après des 

tests d’indentation.  

 

II.2  Etude des  transformations de phase après indentation 

  Pendant l’indentation, le changement complet de la structure cristalline et la formation des 

phases amorphes ou  polymorphes à haute pression peuvent se produire dans des zones très 

réduites juste sous l’empreinte où il y a un  contact maximum.  

Les chercheurs ont classé les influences d’indentation dans le matériau en trois groupes qui 

sont : la formation de dislocations, la formation de fissures et les transformations d’un  

matériau (Fig. II.1) [50]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

  Fig. II.1 : Influence de l’indentation  dans le matériau [50]  

 Les microfissures 

Les transformations d’un 
matériau 

 

L’influence 

de  l’indentation 

La formation de 
dislocation 



     Chapitre II :                Transformations de phase induites par indentation  
 
 

  

 16

Fig. II.2 : Illustration schématique des effets d’indentation 

 (a) formation des dislocations 

                                    (b) formation des fissures 

      (c) transformation d’un matériau 

La figure II.2 résume les effets d’indentation et les transformations de phase. Alors, pendant 

l’indentation, avec une charge faible les matériaux sont soumis aux contraintes qui causent 

la déformation  par glissement de dislocations (Fig. II.2.a). A la charge moyenne, il y a 

initiation de la fissure médiane sous la zone de contact là où la concentration des contraintes 

est maximale. La fissure médiane s'agrandit de façon stable avec l'augmentation de la charge 

et commence à se refermer mais elle ne guérit pas. La présence du matériau déformé sous la 

zone de contact induit de fortes contraintes résiduelles de traction qui se superposent aux 

contraintes appliquées : il y a fissuration latérale et radiale. Les fissures latérales continuent 

à croître et peuvent provoquer un écaillage (Fig. II.2.b). Quand on augmente la charge 

d’indentation il y a une transformation dans le matériau (Fig. II.2.c). 
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La transformation de phase à haute pression d’un matériau est un phénomène superficiel,  

parce que la haute pression de contact joue un rôle critique, pour caractériser le comportement 

des semi-conducteurs [51].  

Dans la science des matériaux, la phase est définie comme une partie homogène dans le 

matériau [52]. Un cristal change à une structure nouvelle ou différente c'est-à-dire le 

changement d’empilement est appelé une transformation de phase. La connaissance des  

transformations de phase est importante pour étudier les propriétés mécaniques des matériaux. 

La transformation de phase implique des liquides aux solides, des solides aux solides, etc. Le 

sujet de transformations de phase en ceci, est limité aux changements de structure de l’état 

cristallin (semi-conducteur). 

Il existe plusieurs techniques de caractérisation pour l'étude des transformations de phase 

induites par des pressions dans les matériaux durs et fragiles tels que les semi-conducteurs 

[49,53] qui sont : la microspectroscopie Raman, la  microscopie à force atomique (AFM), la  

microscopie  électronique à transmission (MET)  et la diffraction des rayons X (DRX).  

Pour cela, beaucoup d’études de transformations de phase ont été conduites par la 

microscopie électronique à transmission (MET) qui est un peu compliquée par la difficulté de 

la préparation des échantillons, en plus de la possibilité de disparition des phases métastables 

par l’effet d’augmentation de température due au faisceau d’électrons durant l’observation. 

Mais la micro-spectroscopie Raman reste la technique de caractérisation la plus utilisée pour 

la détermination des phases formées après indentation.   

Les transformations de phase touchent pas mal de matériaux tels que les céramiques comme 

le carbure du silicium, le verre de silice SiO2 et les semi-conducteurs comme le silicium et le 

germanium. 

Dans la partie suivante, nous allons donner quelques exemples de transformations de phase, 

révélés par la micro-spectroscopie Raman, après des tests d’indentation de quelques 

matériaux.  Ces résultats incluent la métallisation induite par indentation  et les effets 

d'amorphisation dans les carbures de silicium (SiC) et α-quartz (SiO2), les transformations de 

phase dans le cas du diamant, du germanium (Ge) et du silicium (Si).   

   II.2.1 Carbure de silicium (SiC) : 

  Les expériences d’indentation sur les cristaux 6H-SiC d'orientation  (0001) avec la 

caractérisation par MET (microscope électronique à transmission), n'ont pas montré 

l'évidence d'un matériau  amorphe  dans les zones affectées par le contact avec n'importe 

quelle condition de charge. Par conséquent tous les aspects des dommages de contact induits 
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Fig II.3 :  Spectre Raman du carbure de silicium (SiC) [54] 

dans 6H- SiC ont été expliqués en termes de plasticité de dislocation  et de microfissures. 

L’analyse micro Raman après l'indentation Vickers du carbure de silicium (SiC) est indiquée 

dans la figure II.3. Cette figure ne montre aucun signe des phases cristallines métastables. 

Mais les larges et les faibles bandes Raman de la surface polie d'origine indiquent que le 

matériau présent dans les régions  indentées est amorphe. Les spectres Raman dus à 

l'indentation  sont identiques à ceux du  matériau amorphe [54]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Longueur d’onde (cm-1) 

 

 

   II.2.2 α-quartz (SiO2)  

  Malgré l'existence de plusieurs polymorphes de silice à  haute pression, le α-quartz (SiO2) 

est connu pour devenir amorphe aux pressions hydrostatiques d'environ 25 GPa. 

L’amorphisation est possible, due aux contraintes appliquées  par les contacts mécaniques. 

La densification  de SiO2 est également connue pour se produire en appliquant des  pressions  

élevées  sur verre SiO2 [55]. Ce processus est réalisé par une diminution des angles des 
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Fig. II.4 : Spectre Raman du α-quartz (SiO2) après indentation 

liaisons Si-O-Si  dans le réseau du SiO4 tétraédrique [56]. 

Ainsi,  ce processus  est attribué aux contraintes élevées et à une déformation très prononcée 

de la  structure du matériau  durant  les tests d'indentation. Il est connu qu'une transformation 

irréversible de la silice fondue se produit sous une pression d'environ 14 -15 GPa, avec cette 

valeur réduite à 2 - 3 GPa en présence de larges contraintes [57]. 

Il est important de noter que la densification  de SiO2 à haute pression (3.95 GPa)  produit 

une bande Raman de shift de 470 cm-1 [58], tandis qu'à 9 GPa, la bande Raman était 

seulement à 450 cm-1. (Fig. II.4) 

Grimsditch a montré que les verres ont un changement structural irréversible après 

compression [59,60]. 

 

 

 

 

   II.2.3 Diamant 

  Le diamant supporte des pressions supérieures ou égales à 378 GPa sans aucune 

transformation. Seulement la rupture sous  une pression de 300 GPa entraîne la formation de 

graphite nanocristallin et  une phase donnant  une bande Raman à 1491 cm-1 [61]. 

Des tests d’indentation utilisant de divers pénétrateurs ont été reportés pour le diamant, sans 

aucune  notion  concernant  la  transformation de phase. 

   II.2.4 Germanium (Ge) 

  En réalité le germanium subit également une transformation de phase pendant l'essai 
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Vickers 
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Les phases métastables 

Fig. II.5 : Spectre Raman du Germanium indenté (Ge) 

d’indentation.  

Les transformations de phase à haute pression dans le Ge sont semblables à celles du 

silicium. Il y a une transformation métallique β-tin à une pression de 10.6 (±5) GPa, qui peut 

être réduite à 6.7 GPa en appliquant une pression hydrostatique [62]. Durant la 

décompression, il y a formation des phases métastables.  

La phase métastable Ge-III covalente se  forme au dessous de 7.6 GPa et possède une maille 

tétragonale simple, qui contient 12 atomes (structure st12) (Fig. II.5). La phase Ge-IV, qui se  

forme, est de structure bc8 similaire à celle de silicium [63]. Cette phase se  transforme en 

une phase hexagonale diamant (Lonsdaleite, Ge-V). 

Dans le cas de Ge, les chercheurs n'ont pas encore identifié exactement les bandes  Raman 

pour les  trois différentes phases métastables (st12, bc8 ou r8), car les données de la 

littérature  sont très  limitées [64].  

 

 

 

 

   

 

 

 

 

 

II.3 Etude de la transformation de phase dans le silicium 

  Pour le silicium, matériau le plus étudié il y a une transition à partir de la structure stable à 

la  structure diamant  β-tin (Si-II) de 10 à 13 GPa, qui est la première d’une série de phase 

métalliques à haute pression (Si-II → Si-IX →  Si-V→  Si-VI→  Si-VII→  Si-X) qui 

couramment se termine par la  structure  cfc (Si-X) se formant au-dessus de 79 GPa [65]. La 

formation de la phase β-tin dépend des conditions des pressions. La pression des 

transformations peut  être réduite à 8 GPa en appliquant  des contraintes non hydrostatiques 
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Fig. II.6 : Différentes structures de silicium: 

(a) Cubique diamant Si-I; (b) Hexagonal diamant  Si-IV; 

    (c) Cubique centré Si-III et (d) Rhomboédrique Si-XII [66] 

[66]. La réduction de volume  durant cette transformation est de 21% [67]. La figure II.6, 

montre les différentes structures des nouvelles phases de silicium indenté. 

 

  

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous notons que la pression est une variable externe la plus importante qui a une grande 

influence sur le matériau. Donc on peut mentionner que la transformation de phase se réfère 

au changement de structure cristalline des semi conducteurs dans l'interface de contact du 

matériau en raison d'une pression extérieurement appliquée (> 6GPa) [68]. Par exemple pour 

le silicium la pression qui est appliquée pour inciter de telles transformations de phase est 

d’environ 10 à 30 GPa [69]. 

En plus, les valeurs de dureté de Si et de Ge (respectivement10 – 12 GPa et 6 – 8 GPa, 

dépendant de la charge d'indentation) [50] sont proches de celles  de la pression de 

métallisation, alors  il n'est pas surprenant  que les mêmes phases métalliques connues pour 

les expériences de  haute pression se forment aussi durant l'indentation. Ceci a été confirmé 

par Gridneva et al  [66]. 

Le tableau suivant (Tableau. II.1) présente les différentes phases du silicium avec ses 

(b) Hexagonal diamant  Si-IV 

(c) Cubique centré Si-III (d) Rhomboédrique Si-XII   

(a) Cubique diamant Si-I
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Tableau. II.  1 : Différentes phases de silicium et leur structure [66] 

structures et la pression de chaque phase. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La caractérisation du silicium indenté, par la microscopie électronique à transmission, a 

montré la présence de silicium amorphe (a-Si) et  la  structure cubique centrée avec huit 

atomes par maille (bc8, Si-III) de même que la phase rhomboédrique (r8, Si-XII). La 

spectroscopie micro-Raman confirme ces observations (Fig. II.7) [64]. 

 

 

 

 

 

 

Designation Système 

(group) 

Pression de 
la région  
(GPa) 

Paramètre 
de 

Réseau(Å) 

Si-I Cubique 
Diamant 

 

0-12.5 a=5.42 

Si-II Tétragonale 

 

8.8-16 a=4.69 

c=2.25 

Si-III Cubique centré 

    

2.1-0 a=6.64 

Si-IV Hexagonal 

 

-- a=3.8 

c=6.629 

Si-XII Rhomboédrique 

 

12-2.0 =110.0 
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Les phases métastables 
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Fig. II.7  : Spectre Raman du silicium indenté [64] 

Fig. II.8  : Transformations de phase du silicium indenté [70] 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

   II.3.1 L’ordre charge-décharge 

  En 2004 Zhang a montré que la microstructure change dans le silicium monocristallin dans 

les différentes conditions de charge d’indentation, compression hydrostatique. Il a présenté les 

diverses transformations de phase du silicium dans différentes conditions de la charge et du 

déchargement comme le montre la figure II.8 [70]. 

 

 

 

 

 

 

 

Il a été suggéré que l'ordre pendant le chargement et le déchargement est :  

 

Déchargement 

Diamant 

β-silicium 

Silicium 
amorphe 

bcc-silicium 

Déchargement 

β-silicium 
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Charge croissante  

Silicium cubique diamant        β- Sn de silicium  

      Charge décroissante  

Si-III et Si-XII       β- Sn  de silicium 

D'autres groupes [71,72] suggèrent que l'ordre ci-dessus est seulement valide pour une 

indentation peu profonde qui ne présente pas un déchargement. Pour  les grandes indentations, 

ils  suggèrent  l'ordre suivant :  

Charge croissante   

Silicium cubique diamant        β- Sn de silicium  

      Charge décroissante  

α- Si      Si-III et r8 Si-XII        β- Sn de silicium  

Mann  et al [71] suggèrent que le déchargement est dû  à la formation du silicium amorphe, 

tandis que  Gogotsi  et al [73] stipulent que  β- Sn de silicium se transformée en Si-III et  

Si-XII. 

Il existe 2 types de déchargement : 

   II.3.1.1 Déchargement rapide 

Quand il y a une grande indentation on a le déchargement rapide. Elle forme la phase 

amorphe du silicium a-Si [74]. Les deux phases tétragonales (Si-VIII, Si-XI) sont encore 

inconnues et se forment durant le déchargement rapide. 

   II.3.1.2 Déchargement lent 

Le déchargement lent est le contraire du déchargement rapide c'est-à-dire, le déchargement 

lent entraîne la formation des phases polymorphes de silicium Si-XII, Si-III. 

Durant le déchargement de la phase métallique, la phase Si-III se forme par l'intermédiaire 

d'une phase (Si-XII), qui a une structure r8 rhomboédrique. On peut remarquer que la dureté 

du silicium dépend du type de déchargement. Si la dureté du silicium est haute, on a le 

déchargement rapide, par contre si elle  est basse, on a le déchargement lent. 
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Fig. II.9: Cycle de transformations de phase du 

               silicium sous indentation [73] 
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II.3.1.3 Les transformations de phase du silicium chauffé 

  L'ordre de transformations de phase pendant le chauffage a été établi comme suit : 

Si-XII                      Si-III                 Si-XIII                         a-Si 

Ou     Si-IV                     Si-I nanocristallin                             Si-I. 

Nous avons résumé le cycle de transformations de phase du silicium induites par indentation  
par la figure II.9. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Il commence et se termine toujours par la phase Si-I de structure cubique diamant. Cette 

dernière est la seule phase considérée stable du point de vue thermodynamique à température 

ambiante [73].  

Les phases supposées intermédiaires entre les phases métastables (Si-III/Si-XII) et la phase 

mère Si-I, sont probablement : Si-XIII, Si-IV et le silicium amorphe [73]. 

 

II.4  L’effet de température sur la transformation de phase  

  La température est une variable externe qui a une grande influence sur le matériau, donc elle 

joue un rôle important dans l’évolution des phases formées après des tests d’indentation. Ceci 

est montré par la figure II.10 [74] où nous pouvons voir l’évolution des phases en fonction de 

l’augmentation de la température du recuit thermique. 
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 Une étude portant sur la stabilité des nouvelles phases de silicium a montré que ce 

phénomène est thermo-sensible (Fig. II.11) [75]. Ceci a été montré par des études in-situ des 

échantillons chauffés au cours de leur indentation.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. II.10: Spectroscopie Raman montrant l’effet de la température sur  les 
phases formées du silicium [74] 
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Fig. II.11 : Effet de la température sur les transformations de   
phase du silicium indenté [75]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

D’après cette figure, nous pouvons constater des températures assez basses (inférieures à 

300 ˚C) peuvent entrainer l’apparition ou la disparition de phases de silicium de structure 

autre que la structure cubique diamant. Pour des traitements thermiques à des températures 

assez élevées, toutes les phases métastables disparaissent laissant place à la phase Si-I Crain 

et al [76]. Cette dernière est la seule phase considérée stable du point de vue 

thermodynamique. 

Nous notons que les deux phases Si- XII et Si-III sont métastables même à la température 

ambiante [77]. La formation de Si-IV se produit pour des recuits thermiques à des 

températures plus ou moins élevées. Une augmentation de la température engendre la 

formation de la phase Si-I [78]. 

La majorité des travaux, portant sur la stabilité thermique des phases de silicium formées 

après indentation, ont montré la séquence de transformations de phases suivante : 

Si-XII      Si-III      Si-XIII      Si-IV/a-Si. 



     Chapitre II :                Transformations de phase induites par indentation  
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Néanmoins, nous pouvons dire que l’étude da la stabilité de ces phases reste un peu 

complexe. A titre d’exemple, la phase Si-IV a été observée après fusion et solidification du 

silicium amorphe en couches minces. 
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III.1 Introduction 

  Dans ce chapitre nous allons présenter les différentes techniques expérimentales utilisées 

au cours de ce travail, concernant l’indentation du silicium et la caractérisation des 

échantillons indentés.  Pour mener à bien l’investigation de nos échantillons, nous avons 

choisi les techniques de caractérisation suivantes : 

              • La diffraction des Rayons X : utilisée pour l’étude des propriétés structurales 

              • La microscopie optique, microscope électronique à balayage pour observer la 

morphologie du silicium et déterminer l’état de surface des échantillons et les phénomènes 

engendrés par l’indentation tels que les fissures et l’écaillage. 

               

III.2 Microindentation   

  Les  essais de microindentation Vickers ont été effectués sur le  silicium à l'aide du 

microduromètre de type Leitz–Wetzlar Mini-Load 2 (Fig. III.1). 

Le microduromètre comprend particulièrement :  

� Un statif ; 

� Un tube de microscope muni d’une oculaire micrométrique ;  

� Un dispositif de mesure de l’empreinte.   

Le statif comporte un socle portant une longue colonne de laquelle glisse le support du 

microscope. Celui-ci se déplace à l’aide d’une crémaillère. Sur le revolver sont fixés un 

diamant et deux objectifs : x 10 destiné au repérage et x 40 destiné à la mesure de 

l’empreinte. La descente de pénétrateur est actionnée par un ressort et ralentie par un frein à 

huile. 

   III.2.1 Mode opératoire 

  Les étapes de fonctionnement du microduromètre sont : 

� L’échantillon doit être horizontal lorsqu’il repose sur la platine porte échantillon;  

� Nous vérifions l’horizontalité du support du microduremètre au moyen du niveau à 

bulle sur le coté gauche du statif; 

� Nous posons le poids sur le plateau; 

� Nous tournons le revolver doucement pour amener le diamant en position au-dessus 

de l’échantillon; 

� Le déclencheur est actionné. Le diamant descend en 15 secondes. Nous attendons 10 

secondes supplémentaires, ensuite nous relevons le diamant en tournant le bouton 

moleté. Lors de cette opération toute vibration doit être évitée.   
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Fig. III.1  : Indenteur Leitz–Wetzlar Mini-Load 2  

 

Nous avons appliqué plusieurs  charges : 5, 7, 10, 12 gf pour 100 empreintes pendant 15 

secondes, pour l’indentation du silicium pour différentes épaisseurs : 600µm, 400µm, 

350µm et 250µm. 

La pénétration met en jeu une série de facteurs comme les déformations élastiques, le 

frottement entre le pénétrateur et le matériau, la géométrie du pénétrateur, ses propriétés 

mécaniques et la charge qui y est appliquée.  

Nous avons utilisé l’indenteur Vickers dans le but d’avoir des empreintes de forme carrée 

géométriquement, donc on obtient des valeurs identiques pour la dureté et la ténacité.  

 

III.3 Techniques de caractérisation   

   III.3.1 Diffraction des rayons X 

  Les propriétés physico-chimiques d’un matériau dépendent non seulement de sa 

composition chimique mais aussi, de ses caractéristiques structurales. Donc, pour une 

utilisation pratique d’un matériau nouvellement élaboré il est nécessaire de bien déterminer 

ses paramètres structuraux.  
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La diffraction des rayons X (DRX) est l’une des principales techniques pour déterminer 

expérimentalement la structure cristalline des matériaux. De plus, la DRX peut être utilisée 

pour caractériser les phases en présence dans les poudres, les matériaux massifs et les films 

minces, etc.  

III.3.1.a Principe 

  Un réseau cristallin est composé d’un empilement de mailles élémentaires, répétées par le 

réseau cristallin. Le solide idéal, décrit par la figure III.2, comporte des plans réticulaires 

notés (hkl) 

 

 

 

                Nœud 

 

                    Maille 

 

 

                         Plan 

 

 

Fig. III. 2  : Représentation de l’organisation d’un solide idéal. 

 

 En diffraction des RX, l’expérience de base consiste à placer un monocristal dans un 

faisceau de RX et à enregistrer les intensités des ondes diffractées par une famille de plans 

(hkl), si l’angle entre le faisceau incident et la surface des plans (hkl) est égale à l’angle de 

Bragg θB défini par la loi de Bragg : 

n λλλλ = 2.d.sin (θθθθ)         (III.1) 

 

Avec 

 n : un nombre entier positif (ordre d’interférence). 

λ : longueur d’onde du rayonnement X.  

θB(hkl) : angle de Bragg.  
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Les phénomènes d'interférence entre les différents ordres de diffraction vont permettre une 

énergie suffisante des rayons X diffractés pour être détectés. 

Les positions angulaires des raies de  diffraction sont caractéristiques des paramètres du 

réseau cristallin. L’étude des positions des raies de diffraction permet donc de remonter au 

réseau cristallin de chacune des phases cristallisées  de l’échantillon. Une fois le réseau 

déterminé, les positions angulaires des raies permettent de calculer les distances 

interréticulaires  des plans atomiques  diffractant (Fig. III.3) et ainsi d’accéder aux 

paramètres de maille. Par exemple, pour un système cubique, on a : 

 

222 lkha ++= .d hkl       (III.2) 

Avec 

a : paramètre de maille 

d : distance réticulaire. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. III.3 Principe de la loi de Wulff-Bragg 

 

 III.3. 1.b  Appareillage 

  La diffraction des rayons X a été réalisée au moyen d’un diffractomètre de type D8- 

advance de Bruker – AXS. Le faisceau incident des rayons X provient d’une anticathode en 

cuivre; elle est alimentée par un générateur stabilisé fonctionnant sous une tension de 40kV 

avec une intensité de 40mA. Le diffractomètre est muni de fentes de divergence et 

d’antidiffusion programmables et d’un monochromateur arrière en graphite. (Fig. III.4) 
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Fig. III. 5: Définition des angles dans le montage de Bragg-Brentano. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les mesures ont été effectuées en mode θ- 2θ avec un pas de 0.02 et un temps par pas de 10 

secondes. Dans ce mode, le détecteur est positionné en permanence de façon à ne recevoir 

que les faisceaux diffractés par les plans réticulaires parallèles à la surface de l’échantillon. 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

Dans le cas du silicium, la série de plans diffractés, dont l’intensité de l’onde diffractée est 

non nulle, est : (111), (220), (311), (400), (331), (422), (333),. . . . Les angles 2θ 

correspondants sont reportés dans le tableau III.1 selon la table ASTM 27-1402.    

Fig. III.4 : Diffractomètre de type (BRUKER - AXS type D8). 
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Fig. III. 6 : Intensité de pic de diffraction de rayon X 
d’un matériau cristallin 

coscoscoscosθθθθ****WWWW

λλλλ****ffff
dddd =

 

          Tableau III.1 : Angles de diffraction 2θ et rapports I0hkl/I
0
111 pour les six premières  

                                                               raies du silicium. 

 

D’après le spectre DRX, on  peut calculer la dimension des grains selon la relation suivante :                                                            

 
                                                

                                                              (III.3) 
 

  

f : constante qui est égale à 0.9 dans le cas des grains sphériques ; 

d : dimension des grains; 

λ : longueur d’onde est égale à 1,54184Å ; 

W : largeur à mi-hauteur. 

Les paramètres de maille évoluent sous l’effet de macro-contraintes  ou la présence  de 

défauts  ponctuels  tels que des lacunes atomiques ou des atomes en substitution ou en 

insertion  dans la structure. Moyennant certaines précautions, l’étude des positions 

angulaires des raies de diffraction permet de déterminer le taux de contraintes ou la nature 

des défauts ponctuels [4]. 

Il existe une base de données pour la plupart des matériaux connus. La comparaison 

expérimentale d’un diffractogramme avec ces données permet de retrouver la nature de 

chaque phase constitutive de l’échantillon. La figure III.6 montre l’intensité de pic par DRX. 

 

 

 

 

 

 

 

hkl 111 220 311 400 331 422 

2θ (°) 28.443 47.303 56.123 69.131 76.377 88.032 

I0
hkl/I

0
111 1 0.55 0.3 0.6 0.11 0.12 
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III.3.2 Microscopie optique 

  Le microscope optique est un appareil optique équipé d’un objectif et d’un oculaire qui 

permet de grossir l’image d’un objet de petites dimensions et donc d’examiner les détails 

invisibles à l’œil nu.  

III.3.2.a Principe :  

  Le microscope optique se base sur les lentilles pour obtenir une image agrandie de 

l’échantillon à observer. On peut faire un microscope simplifié (Fig. III.7) avec deux 

lentilles convergentes. L’objet à observer est placé devant la première lentille appelée 

« objectif ». Si l’objet est au-delà de la distance focale, cela forme une image réelle inversée 

et de taille différente; l’image est plus grande que l’objet, si celui-ci est situé à une distance 

inférieure au double de la distance focale de l’objectif. 

La deuxième lentille est l’oculaire : elle est positionnée de sorte que l’image soit dans son 

plan focal. Ainsi, l’œil observe une image « à l’infini », donc en relâchant les muscles 

chargés de l’accommodation, ce qui représente un meilleur confort visuel. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. III.7: Principe du microscope optique.  

          

Le microscope optique est un appareil qui donne la micrographie des surfaces des 

échantillons. Il donne  des informations telles que la répartition de nouvelles phases, la taille 

des grains, les joints de grains, les fissures, etc. L'observation de nos échantillons indentés a 

été réalisée à l’aide d’un microscope optique de type Zeiss, permettant des grossissements de 

20-1500 fois. L’acquisition des micrographies s’effectue par ordinateur grâce à un logiciel 

approprié. La figure III.8 montre l’état de surface d’un échantillon du silicium indenté. Les 
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observations, réalisées à l’aide du microscope optique, permettent d’apprécier l’homogénéité 

en surface du silicium indenté. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 (Fig. III.9). La figure III.9 montre, pour un fort grossissement,  l’empreinte et les fissures. 

Ceci permet de mesurer la diagonale d’empreinte et la longueur de fissure dans le but de 

déterminer la valeur de la dureté et de la ténacité.  

 

 

 

 

 

 

 

Fig. III.9 :  Micrographie optique à fort grossissement montrant avec détail l’empreinte et les 
fissures formée. 

 

  

 

 

Fig. III.8  : Micrographie optique, à faible grossissement, de l’état de surface d’un 
échantillon d’épaisseur 600µm indenté pour une charge de 10g. 
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  III. 3.3 Microscopie électronique à balayage (MEB) 

  La microscopie électronique à balayage (MEB ou SEM : Scanning Electron Microscopy) 

est une technique de microscopie basée sur le principe des interactions électrons-matière 

(Fig. III.10). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Un faisceau d'électrons balaie la surface de l'échantillon à analyser. Différents détecteurs 

permettent de reconstruire une image de la surface observée. Récemment, un grand nombre 

de constructeurs proposent des microscopes à balayage de série équipés de détecteurs 

d'électrons secondaires et dont la résolution se situe entre 1nm à 20 nm. 

Le MEB fonctionne sous vide de l’ordre de 10-3Pa, avec toutes sortes d’échantillons sans 

préparation particulière. La figure III.10 montre le microscope utilisé au cours de notre 

travail. 

III.3.3.a Principe  

  La base du principe d'un MEB est  une sonde électronique fine projetée sur l'échantillon à 

analyser. L'interaction entre la sonde électronique et l'échantillon génère des électrons 

secondaires, de basse énergie qui sont accélérés vers un détecteur d'électrons secondaires qui 

amplifie le signal. A chaque point d'impact correspond ainsi un signal électrique. L'intensité 

de ce signal électrique dépend à la fois de la nature de l'échantillon au point d'impact qui 

détermine le rendement en électrons secondaires et  la topographie de l'échantillon au point 

considéré. Il est ainsi possible, en balayant le faisceau sur l'échantillon, d'obtenir une 

cartographie de la zone balayée. 

Fig. III.10  : Différentes interactions électrons-matière 
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La sonde électronique fine est produite par un canon à électrons ayant le rôle d'une source 

réduite par des lentilles électroniques qui jouent le même rôle vis-à-vis du faisceau 

d'électrons des lentilles conventionnelles, photoniques dans un microscope optique. Des 

bandes disposées selon les deux axes perpendiculaires à l'axe du faisceau et parcourues par 

des courants synchronisés en permettent de soumettre la sonde à un balayage du même type 

que celui de la télévision. 

Les lentilles électroniques, qui sont généralement des lentilles magnétiques et les bandes de 

balayage forment un ensemble que l'on appelle la colonne électronique. L'image de 

l'échantillon apparait alors sur l'écran fluorescent du tube cathodique et peut être enregistré 

sur un film photographique. 

En conclusion, un microscope électronique à balayage est essentiellement composé d'un 

canon à électrons et d'une colonne électronique dont la fonction est de produire une sonde 

électronique fine sur l'échantillon, d’un platine porte-objet permettant de déplacer 

l'échantillon dans les 3 directions et de détecteurs permettant de détecter et d'analyser les 

rayonnements émis par l'échantillon. En outre l'appareil doit nécessairement être équipé d'un 

système de pompes à vide. La figure III.10 montre le microscope utilisé au cours de notre 

travail. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. III.10 : Microscope électronique à balayage (MEB). 
 

Pour obtenir certaines figures de diffraction (Kikuchi, Kossel), on est amené à pervertir le 

système de balayage de l’appareil : au lieu de générer un balayage en mode rectangulaire, on 

excite des bandes de déflexion de façon à faire pivoter le faisceau de plusieurs degrés autour 

d’un point fixe de l’échantillon. L'image générée est alors une figure de diffraction 

correspondant à une zone de l’échantillon de quelques micromètres. 
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La figure III.12 représente une micrographie MEB  de l’état de surface d’un échantillon de 

silicium indenté.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Cette micrographie a été réalisée au laboratoire LMDM de l’université Mentouri de 

Constantine. 

 

 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. III.1 2 : Etat de surface du silicium indenté caractérisé par MEB 
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Fig. IV.1 : Spectres de diffraction des rayons X 
(a) Témoin (échantillon non indenté). 
(b)  échantillon d’épaisseur 600 µm indenté 5 g. 

 

  Ce travail de magistère a été motivé par les travaux, déjà réalisés au sein du laboratoire 

couches minces et interfaces, portant sur les transformations de phase induites par indentation. 

Pour ces travaux des tests d’indentation ont été effectués, avec des charges plus ou moins 

élevées, sur du silicium massif monocristallin et polycristallin ainsi que sur des couches 

minces de silicium amorphe. Concernant cette étude, elle porte sur l’indentation de Si(100) 

mais pour des charges plus faibles tout en considérant différentes épaisseurs du silicium 

monocristallin.  

Nous avons trouvé utile d’aborder l’étude de la dureté et de la ténacité des échantillons 

indentés. 

 

ІV.1 Caractérisation des échantillons par diffraction des rayons X 

  Pour cette partie, nous avons utilisé essentiellement la diffraction des rayons X pour 

caractériser les échantillons après l’indentation  

   ІV.1.1  Caractérisation des échantillons indentés d’épaisseur 600 µm  

a) Charge 5 g 
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  L’échantillon ayant subi une charge de 5 g pour 100 empreintes a été caractérisée par la 

diffraction des rayons X. Le spectre de diffraction des rayons X correspondant est donné par 

la figure (IV.1). Ce spectre est identique à celui de l’échantillon témoin. Il ne renferme aucune 

raie indiquant que cette charge n’a entrainé aucune transformation de phase. Le pic 2θ= 69°    

est spécifique au substrat de silicium monocristallin d’orientation (100). Nous notons que la 

formation de phase de Si peut être probable. Les phases formées sont en quantité très faibles 

non détectées par les rayons X. 

Une caractérisation par microspectroscopie Raman ou par microscopie électronique à 

transmission peut élucider cette considération.    

a) Charge 7 g 

  Nous avons augmenté la charge à 7 g. Le spectre de diffraction des rayons X, donné par la 

figure (IV.2), renferme plusieurs raies. Ceci indique qu’une importante transformation de 

phase s’est produite après l’indentation par la charge de 7 g. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le tableau suivant résume les différentes phases obtenues : 

 

Fig. IV.2 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 600 µm  
indenté pour 7 g. 
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2θ (°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

29.26 Si-IV  

33.23 Si-III/Si-XII  

35.72  Si-III 

39.45  Si-I/Si- IV/ Si-III/ Si-XII 

47.44  Si-IV 

57.28  Si-IV 

61.54  Si-IV 

 

Nous pouvons remarquer que les phases formées les plus importantes sont :                        

                                                 Si-IV (hd)/ Si-III (bc8)/Si-XII (r8) 

b) Charge 10 g 

  La figure (IV.3)  représente le spectre de diffraction X du silicium massif monocristallin 

micro indenté avec une charge de 10 g pour 100 empreintes. De ce spectre DRX nous 

pouvons dire que nous sommes en présence d’un phénomène de transformations de phase 

plus important :  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

- Présence d’un grand nombre de raies 

Fig. IV.3 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 600 µm 
indenté pour 10 g. 
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- Les raies observées sont plus intenses 

L’apparition de la phase Si-IV en quantité importante, raie à 29° intense et étroite. Ce résultat 

accidentel contredit  ceux rencontrés dans la littérature qui supposent que cette phase (Si-IV) 

ne se forme qu’après un traitement thermique. 

Le tableau suivant résume les différentes phases obtenues : 

 

2θ(°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

23.11  Si-XIII 

29.54 Si-IV  

36.15  Si-III 

39.52  Si- IV 

43.29  Si- XIII 

47.55  Si- XIII /Si-IV 

48.54  Si-IV 

57.64  Si-IV 

61.05   

64.47  Si-IV 

 

 

c) Charge 12 g 

  La figure (IV.4) représente le spectre de la diffraction des rayons X du Silicium d’épaisseur 

600 µm indenté avec une charge de 12 g pour 100 indentations.  
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Nous pouvons constater de ce spectre la présence d’une importante  raie à 33.06°, spécifique à 

la phase Si-III /Si- XII. Cette phase s’est formée au détriment de la phase Si-IV 

Le tableau suivant résume les différentes phases obtenues : 

 

  

2θ(°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

29.40 Si-IV  

33.06 Si-III /Si- XII  

35.86  Si-III 

39.31  Si- IV 

42.93  Si- XIII 

47.02  Si-I /Si-III /Si- XII/Si- XIII 

48.54  Si- XIII 

57.35  Si-IV 

 

 
On a noté que cette charge est plus favorable à la formation des phases Si-III et Si- XII 
 
 
 
 
 

Fig. IV.4 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 600 µm  
indenté pour 12 g. 
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Fig. IV.5 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 400µm 
indenté pour 7 g. 
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   ІV.1.2 Caractérisation des échantillons indentés d’épaisseur  400 µm 

  Afin d’étudier l’effet de l’épaisseur du silicium monocristallin sur les transformations de 

phase après des tests de micro-indentation, nous avons utilisé du silicium massif d’épaisseur 

de 400 µm. Nous avons réalisé des indentations avec les mêmes charges citées ci-dessus. 

a) Charge 7 g 

  Le spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon ayant été indenté par une charge de 7 

g est donné par la figure (IV. 5) Il ne renferme qu’une seule raie à 29,26 ° caractéristique de la 

phase hexagonale diamant Si-IV et une bande indiquant qu’une amorphisation s’est produite 

après indentation. 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 

b) Charge 10 g 

  Les phases formées après indentation du silicium par une charge de 10 g sont données par le 

spectre de diffraction X de la figure (IV.6). 
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Il y a formation d’un certain nombre de phases, mais la plus importante phase formée est la 

phase Si-IV 

Le tableau suivant résume les différentes phases obtenues : 

 

2θ(°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

23.35  Si-XIII 

29.54 Si- IV  

36.34  Si-XII 

39.47  Si-IV 

43.21  Si-XIII 

45.81  Si-XII 

47.64  Si-IV 

48.71  Si-IV 

 

 

 

 

Fig. IV.6 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 400µm 
indenté pour 10 g. 
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c) Charge 12 g 

  Le spectre de diffraction X de cet échantillon est semblable à celui de l’échantillon indenté 

avec une charge de 7 g figure (IV. 7) : il y a formation de la phase Si-IV et une amorphisation 

s’est produite due probablement à un phénomène d’extrusion. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

   ІV.1.3 Caractérisation des échantillons indentés d’épaisseur  350µm 

a) Charge 7 g 

  D’après le spectre DRX de la figure (IV.8), nous pouvons constater  la présence d’un 

phénomène d’amorphisation et ne se forme aucun pic.  

Ce résultat ressemble énormément à celui obtenu dans le cas de l’échantillon d’épaisseur 400 

µm indenté par la même charge à savoir 7 g sauf que celui-ci présente la formation de la 

phase Si-IV. 

 

 

 

 

 

Fig. IV.7 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 400µm 
indenté pour 12 g. 
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b) Charge 10 g 

En augmentant la charge d’indentation le phénomène de transformations de phase semble être 

plus important. En effet, il y a une présence d’un grand nombre de pics.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Fig. IV.8 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 350µm 
indenté pour 7 g. 

Fig. IV.9 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 350µm  
indenté pour 10 g. 
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L’identification de ces pics est donnée par le tableau ci-dessous :  

  

2θ(°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

29.90 Si-IV  

36.31  Si-III 

39.97  Si-IV 

43.65  Si-XIII 

48.00  Si-IV/ Si-XIII 

49.07  Si-XIII 

57.70  Si-III/ Si-IV 

 

Nous remarquons la formation de presque de toutes les phases : Si-IV (hd)/ Si-III (bc8)/ 

Si-XIII.  

Le pic à 29.90°, spécifique à la phase Si-VI, est le plus intense indiquant que cette phase est la 

plus dominante. Il est a mentionner que la charge d’indentation 10 g est la plus favorable à la 

formation de la phase Si-IV et ceci quelque soit l’épaisseur du silicium monocristallin utilisée. 

Il y a une très grande ressemblance dans les résultats avec l’échantillon d’épaisseur 400 µm 

indenté avec la même charge.    

 

    ІV.1.4  Caractérisation des échantillons indentés d’épaisseur 250µm 

a) Charge 7 g 

  Le spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon indenté avec une charge de 7 g (100 

empreintes) est donné par la figure (IV.10). Ce spectre montre :  

• une bande autour de 50˚ caractéristique d’un état amorphe indiquant qu’une 

transformation de phase d’un état cristallin à un autre amorphe s’est produite. Ceci est 

en très bon accord avec les travaux réalisés dans ce sens. 

• le pic à 21.91˚ indique qu’il ya peut être deux phases.   

• un pic à se former à 16.34˚ qui indique la phase Si-XIII 

• le pic à 29.10˚, spécifique à la phase Si-IV est le plus intense indiquant que cette phase 

est la plus dominante. 

• la formation des phases Si-III/Si-XII qui identifier par le pic à 33.77˚ 
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Les différentes phases obtenues sont indiquées dans le tableau: 
 

2θ(°) Les phases importantes Les phases moins importantes 

16.34  Si-XIII 

21.91 Si-XIII  

29.10 Si-IV  

33.77 Si-III  

 
 

b) Charge 10 g 

  La figure (IV.11) représente le spectre de DRX d’un échantillon d’épaisseur 250 µm indenté 

avec une charge de 10 g (100 empreintes). Nous pouvons constater la présence d’un seul pic à 

29,30˚ qui est la signature de la phase Si-IV, son intensité est faible. 

Comme il a été mentionné au paravant, la formation de cette phase est inattendue, plus 

particulièrement lorsqu’elle est la seule à se former. Le spectre de diffraction X de cet 

échantillon est semblable à celui de l’échantillon d’épaisseur 400 µm indenté avec une charge 

de 12 g, sauf que celui-ci présente un phénomène d’amorphisation figure IV.8. 

 

 

 

Fig. IV.10 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 250µm 
indenté pour 7 g. 
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IV.2 Etude de la dureté et de la ténacité  

  Cette partie est consacrée à l’étude de la dureté et plus particulièrement à la ténacité après 

indentation du silicium monocristallin d’orientation (100). Nous donnerons les résultats 

obtenus pour deux charges 5 et 10 g avec différentes épaisseurs. 

   IV.2.1 Charge 5 g 

  Pour mesurer la longueur des fissures, On utilise la méthode géométrique. Elle est basée sur 

l'analyse de la longueur des fissures. La figure (IV.12) montre comment mesurer la longueur 

des fissures (C) et la taille d’empreinte (d) sur l’empreinte. Cette grandeur est mesurée sur les 

empreintes d’indentation (Fig. IV.13) à l’aide d’un microscope optique. La mesure de la 

longueur des fissures se fait entre le centre de l’empreinte et l’extrémité de la fissure. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. IV.11 : Spectre de diffraction X de silicium d’épaisseur 250µm 
indenté pour 10 g. 
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Avec ces grandeurs, on peut calculer la dureté () et la ténacité (KIc ) des échantillons 

indentés. Pour cela, on va appliquer les relations de dureté ( ) et de la ténacité (KIc ) 

suivantes [28] : 

 

P : la charge appliquée en (N) 

d  : la taille d’empreinte en (µm) 

HV  : la dureté en (GPa) 

 

α : constante est égale à 0.016 

P : la charge appliquée en (N) 

C : la longueur de fissure en (µm) 

E : le module de YOUNG pour le silicium E =165 GPa 

HV : la dureté en (GPa) 

KIc : la ténacité en (MPa√m) 

On peut connaitre le type de fissure d’après le rapport (C /a) : 

Si C /a > 2.5 la fissuration est de type médiane et si C /a < 2.5 la fissuration est de type 

halfpanny. 

 

 

 
 

Fig. IV.12 : Mesures de la longueur de fissure (C) et la taille 
d’empreinte (d) sur l’empreinte. 
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                           (b) 
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Les résultats obtenus sont résumés dans les tableaux suivants. 

Fig. IV.13 : Micrographie optique des échantillons 
(a)  : 5 g épaisseur 600 µm-100. 
(b)  : 5 g épaisseur 400 µm-100. 
(c)  : 5 g épaisseur 350 µm-100. 
(d)  : 5 g épaisseur 250 µm-100. 
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(µm) 

La 
dureté 

Hv 

(GPa) 

La 
ténacité 

K Ic 

(MPa√m) 

 C/a Type 
de 

fissure 

(a) 10.9 8.6 4.3 12.53 8.07 2.53 médian 
(b) 13.8 10.6 5.3 8.74 6.78 3.68 médian 
(c) 22.3 11 5.5 7.66 3.52 4.05 médian 
(d) 25.2 12.2 6.1 6.22 3.25 4.13 médian 

 

Les variations de la dureté et de la ténacité sont données, respectivement, par les courbes des 

figures (IV.14 et 15). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. IV.14 : Dureté en fonction de l’épaisseur pour une charge d’indentation de 5 g. 

Fig. IV.15 : Ténacité en fonction de l’épaisseur pour une charge d’indentation de 5g. 
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D’après ces courbes nous pouvons dire que les propriétés mécaniques telles que la dureté et la 

ténacité variée avec l’épaisseur. Quand on augmente l’épaisseur la dureté augmente et de la 

même façon pour la ténacité.  

Lorsqu’on effectue un essai d’indentation, des fissures se propagent aux sommets de 

l’empreinte Vickers si la charge appliquée est suffisante.  

 On distingue, généralement trois types de fissures causées par l’indenteur pyramidal Vickers. 

� Fissure médiane : elle s’étend en profondeur pendant le chargement et atteint sa 

taille d’équilibre mécanique à la charge maximale. 

� Fissure radiale : elle s’étend en surface à partir des angles de l’indenteur, une fois 

que la charge est supprimée. Elles se développent sous l’effet des contraintes 

résiduelles. 

� Fissure latérale : elle provient également de l’action des contraintes résiduelles. 

Elle se développe presque parallèlement à la surface et est responsable de l’écaillage.  

   IV.2.2 Charge 10 g 

  De la même façon nous avons résumé nos résultats dans les tableaux suivants. 
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Fig. IV.16 : Micrographie optique des échantillons 
(a) : 10 g épaisseur 600 µm-100. 
(b) : 10 g épaisseur 400 µm-100.                                                                    
(c) : 10 g épaisseur 350 µm-100. 
(d) : 10g épaisseur 250 µm-100. 
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fissure 

(a) 17.4 11.1 5.55 15.05 7.66 3.54 médian 
(b) 19.7 11.8 5.9 13.31 4.90 2.94 médian 
(c) 25.4 16.9 8.4 7.12 4.10 2.91 médian 
(d) 27.2 17.3 8.6 6.19 3.8 3.16 médian 

 

Les figures (IV.17 et 18) montrent les variations de la dureté et de la ténacité. 

 
 
 
 
 
 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. IV. 17 : Dureté en fonction de l’épaisseur pour une charge d’indentation de 10 g. 
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Pour la figure (IV.18), la courbe montre la variation de la ténacité en fonction d’épaisseur 

pour la charge 10g. D’après cette courbe la ténacité est proportionnelle avec l’épaisseur.  

Nous avons résumé les résultats de la dureté moyenne et de la ténacité moyenne dans le 

tableau ci-dessous : 

 0.05N 0.1N 

Dureté moyenne 13.31 8.74 

Ténacité moyenne 5.4 5.11 

 

Nous remarquons que pour ces échantillons le phénomène d’extrusion (écaillage) est le plus 

dominant. 

La figure (IV.19) donne une représentation schématique des positions des empreintes 

obtenues après indentation du silicium.  

 

 

 

 

 

 

 

Fig. IV. 18 : Ténacité en fonction de l’épaisseur pour une charge d’indentation de 10 g. 
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Fig. IV. 19 : Schéma de la position des empreintes [78]. 

 

 

 

 

 

                                                                        

 

 

 

 

 

 

L’espacement entre les empreintes devra être suffisamment grand pour que les empreintes ne 

s’influencent pas l’une l’autre. La déformation plastique autour d’une empreinte causera le 

durcissement de la plupart des matériaux, donc si les empreintes sont trop rapprochées, le 

matériau apparaîtra plus dur [78].  

Au cours de nos essais d’indentation nous avons choisi un espacement, entre deux empreintes, 

avoisinant 100 µm bien supérieure à 2C qui représente la distance du champ de contrainte 

comme il est montré dans la figure (IV. 20). 

La distance du champ de contrainte 2C est 54 µm. 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Sens de L’observation 

Fig. IV. 20 : Distance de champ des contraintes. 
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La taille croissante des empreintes vers le centre de l’échantillon indique une dureté 

décroissante du matériau. Ceci a été observé dans le cas de nos échantillons. En effet, 

l’observation par MEB a montré que le phénomène d’extrusion  devient plus important dans 

le sens de l’indentation (Fig. IV. 21). 

 
 
 
 
 
 
                      
 
  
 
 
 
 
 

   
    

  
                     
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
                            

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Le phénomène d’extrusion (écaillage) est du aux fissures latérales. Les fissures superficielles 

latérales sont générées au bord de l'impression de contact. Elles se propagent dans le matériau 

presque parallèle à la surface et sont délimitées par des fissures radiales. Ces fissures, 

Fig. IV. 21 : Micrographies MEB montrant l’importance du phénomène d’extrusion 
suivant le sens d’indentation  
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résultant de la relaxation structurale, apparaissent aux  coins de l’empreinte. Les grandes 

charges produisent des microfissures; déplacement et l’extrusion du matériau (écaillage). 

On peut schématiser le développement d’écaillage  par la figure (IV. 22) : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

L’importance de l’écaillage varie, généralement,  d’une charge à une autre, il est plus 

important lorsque celle-ci est forte.  

A travers cette étude nous pouvons conclure que le phénomène de transformations de phase 

est plus important dans des échantillons épais (600 µm  et 400 µm) et plus particulièrement 

pour la charge 10 g. La diminution des épaisseurs entraine une fragilisation des échantillons. 

Durant ce travail nous  avons réalisé une étude  préliminaire. Nous comptons l’approfondir 

par des investigations à l’échelle micrométrique. 

Fig. IV. 22 : Schéma montrant le développement  de 
l’écaillage. 



                                                                                                            CONCLUSION  GENERALECONCLUSION  GENERALECONCLUSION  GENERALECONCLUSION  GENERALE    
 
 
 
       Ce travail de mémoire de magistère a porté sur les transformations de phases, induites par 

microindentation, dans le silicium monocristallin de différentes épaisseurs. 

Il a été axé principalement sur l’effet de l’épaisseur sur la formation de différentes phases. 

Nous avons effectué une série de tests d’indentation sur silicium Si (100) d’épaisseurs 600, 

400, 350 et 250 µm. Différentes charges ont été utilisées 5, 7, 10 et 12g pour 100 indentation 

(empreintes). Les échantillons, ainsi préparés, ont été caractérisés essentiellement par la 

diffraction des rayons X (DRX), la microscopie optique et la microscopie électronique à 

balayage (MEB). 

Les analyses par la diffraction des rayons X ont montré la formation des phases ; Si-III, Si-IV, 

Si-XII, Si-XIII. Pour une épaisseur de silicium  Si(100) donnée, la nature et l’importance des 

phases dépend de la charges appliquée. cette observation a été constatée dans le cas ou 

l’épaisseur de Si (100) varie. 

Les phases Si-IV et Si-XIII ont été décelées dans tous les échantillons indentés. La formation 

de la phase Si-IV est un peu inattendue car elle peut se produire après un léger chauffage des 

échantillons. Nous notons que quelques échantillons présentent un phénomène 

d’amorphisation. 

Nous observation ont montré que pour la plus faible charge, à savoir 5g ; aucune phase ne 

s’est  formée. Mais un phénomène d’amorphisation a été détecté dans le cas des épaisseurs 

350 et 250 µm. 

Enfin, nous nous sommes intéressés à l’étude de la dureté et de la ténacité. Pour ce faire, nous 

avons caractérisé nos échantillons la microscopie optique et  la microscopie électronique à 

balayage (MEB).nos mesures de dureté et de ténacité montrent une bonne concordance avec 

celles rencontrées dans la littérature. Nous avons  montré que les fissures formées sont des 

fissures médianes. Leur importance a entrainé un phénomène d’extrusion.    
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ABSTRACT 
 

 
This work relates to the study of the phase transformations induced by micro-indentation tests  

carried out on (100) single-crystal silicon for various thicknesses 600, 400, 350 and 250 µm. 

Various loads (5, 7, 10 and 12 g) were used during this work for 100 prints thoroughly 

spaced. 

The samples, thus prepared, were characterized by X-rays diffraction (XRD), optical 

microscopy and the scanning electronic microscopy (SEM). 

The observations showed that for the weakest load, namely 5g, no phase was formed. But a 

amorphisation phenomenon of was detected in the case of thicknesses 350 and 250µm. 

The nature and the importance of the obtained phases depend on the applied load. This 

observation was noted when the Si thickness varies. Si-IV and Si-XIII phases were detected in 

all indented samples. 

Hardness and toughness measurements, carried out by optical and SEM micrographs, show a 

good agreement with those met in the literature. 

 

 

 

Key words: single-crystal silicon, Microindentation, X-rays diffraction, 

                    Optical microscopy, scanning electronic microscopy, Phase transformations,           

                    Hardness, toughness. 
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Résumé 
 
 

      Ce travail de mémoire de magistère concerne l’étude des transformations de phase 

obtenues après des tests d’indentation effectués sur du silicium monocristallin d’orientation 

(100) pour différentes épaisseurs 600, 400, 350 et 250 µm. Différentes charges (5, 7, 10 et 12 

g) ont été utilisées au cours de ce travail pour 100 empreintes minutieusement espacées.  

Les échantillons, ainsi préparés, ont été caractérisés, essentiellement, par la diffraction des 

rayons X (DRX), la microscopie optique et la microscopie électronique à balayage (MEB). 

Les observations ont montré que pour la plus faible charge, à savoir 5g, aucune phase ne s’est  

formée. Mais un phénomène d’amorphisation a été détecté dans le cas des épaisseurs 350 et 

250 µm. La nature et l’importance des phases obtenues dépendent de la charge appliquée. 

Cette observation a été constatée dans le cas où l’épaisseur de Si (100) varie. Les phases Si-IV 

et Si-XIII ont été décelées dans tous les échantillons indentés. 

Les mesures de dureté et de ténacité, réalisées à partir des micrographies optiques et MEB, 

montrent une bonne concordance avec celles rencontrées dans la littérature. Nous avons  

montré que les fissures formées sont des fissures médianes. Leur importance a entrainé un 

phénomène d’extrusion.    

    

 

 Mots Clés : Silicium monocristallin, Micro-indentation, Transformations de phase, DRX,     

                     MEB, Microscopie optique, Dureté, Ténacité  

 

 


