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Introduction  

General introduction 

Le Big Bang a créé la matière et l’énergie qui constituent notre Univers. A l’origine de tous 

les autres éléments du tableau périodique par fusions successives, l’hydrogène est le premier 

élément à être apparu avec l’hélium. Il représente encore près de 71% de la masse de notre 

système solaire [1] et la matière principale des étoiles (Figure 0-1). La Terre présentant une 

composition différente, c’est l’oxygène qui y prédomine en quantité. Pour autant, combiné à 

d’autres éléments, l’hydrogène demeure très présent et essentiel : au travers de l’eau, dans son 

rôle dans les équilibres acidobasiques des organismes par le pH, ou encore dans la structure de 

l’ADN des organismes vivants.  

 

Figure 0-1: Starry Night from Vincent Van Gogh 1889. 

Aujourd’hui, l’hydrogène présente pour nous un nouvel intérêt d’une toute autre nature. 

Avec son potentiel énergétique et de stockage, il offre une belle opportunité d’alternative aux 

énergies fossiles en proposant par ailleurs une solution à l’intermittence des énergies 

renouvelables. Cependant, malgré ses promesses, l’hydrogène est également un élément 

fragilisant pour les structures métalliques à même de le stocker, étant à l’origine de la rupture 

prématurée par fissuration de certaines pièces. Ce phénomène appelé fragilisation par 

l’hydrogène (FPH) impacte déjà un grand nombre de secteurs industriels allant de l’aéronautique 

au nucléaire en passant par tout le secteur de la chimie. Depuis sa découverte au cours du XIXe 

siècle [2,3], plusieurs modèles explicatifs de la FPH ont émergé [4–7], mettant en exergue le rôle 
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central des interactions entre l'hydrogène et les défauts cristallins (intrinsèques et extrinsèques)1. 

Plus récemment, Kirchheim a proposé une vision thermodynamique qui unifie les mécanismes en 

jeu [8,9]. Il démontra que la présence du soluté diminue l’énergie de formation, de mobilité, 

d’interaction ou d’émission de ces défauts, allant des lacunes aux joints de grains en passant par 

les dislocations. Nonobstant, cette approche n’est pas suffisante pour expliquer la dynamique 

d’évolution des défauts (multiplication, propagation) amenant à la ruine du matériau. Les débats 

sur le caractère tantôt adoucissant, tantôt durcissant, ou d’autres effets a priori antagonistes de 

l’hydrogène, en sont une illustration [10]. De plus, au vu de l’amplitude des facteurs pouvant 

influer sur la fragilisation par l’hydrogène (illustrés en Figure 0-2), il demeure aujourd’hui difficile 

de l’expliquer de manière synthétique.  

 

Figure 0-2 : Hydrogen Embrittlement (HE) interaction factors. 

Depuis quelques années, une approche multi échelle de la compréhension de la FPH 

recouvrant de larges échelles d’espace et de temps est entreprise afin d’élucider les questions qui 

persistent. En alliant techniques numériques et expérimentales à différentes échelles (Figure 

0-3), l’objectif est d’affiner les connaissances sur les interactions hydrogène-défauts-plasticité 

depuis l’échelle macroscopique jusqu’à l’échelle atomique. Toutefois, cette philosophie d’analyse 

reste complexe car les phénomènes en jeu à chaque échelle sont interdépendants voire même 

synergiques. En considérant les stades précoces de la FPH, cette approche se rationalise alors par 

l’étude de deux propriétés clefs que sont la solubilité et la diffusivité apparentes* du soluté 

                                                             

1 Nous invitons le lecteur à se référer aux revues de Lynch [8], Nagumo [9], Fukai [10] et Roberston [11] 
pour une description détaillée et plus récente des mécanismes de FPH. 



3 
 

(*intégrant la notion de piégeage). Au niveau expérimental, l’étude de matériaux modèles s’avère 

également essentielle pour clarifier, parmi toute la zoologie de défauts présents dans les 

matériaux réels, leur impact propre sur l’hydrogène [11]. De plus, grâce aux puissances de calcul 

actuelles, ces systèmes modèles peuvent être en parallèle modélisés et analysés à l’échelle de 

plusieurs centaines (DFT) ou milliers d’atomes (statique ou dynamique moléculaire) selon la 

complexité du système étudié. Les outils numériques s’avèrent précieux dans l’interprétation des 

résultats expérimentaux donnant en particulier accès à des échelles difficilement questionnables 

par des expériences. 

 

Figure 0-3 : Experimental and numerical approaches involved at different scales, from [12]. 

Sous leur apparente simplicité, les surfaces métalliques sont des défauts bidimensionnels 

qui nous laissent de nombreuses questions en suspens. Marquant la frontière physique entre les 

métaux et leur environnement, elles agissent en porte d’entrée des solutés vers le cœur du 

matériau. En plus de leurs propriétés mécaniques spécifiques et de leur grande réactivité, elles 

sont également lieu principal de l’endommagement par fissuration notamment en fatigue. Le 

projet ANR JCJC CrackHinit (2018-2022) dans lequel s’inscrit cette thèse vise à étudier les 

mécanismes physiques élémentaires impliqués dans la première étape des processus de fatigue 

en présence de l’hydrogène. L’objectif est d’évaluer l'effet des défauts de surface générés par une 

sollicitation mécanique cyclique (dislocations, des lacunes, bandes de glissement) sur la solubilité 

et la diffusivité de l’hydrogène en proche surface du nickel. Le nickel a été choisi dans cette étude 

du fait de sa large utilisation dans l’industrie comme matériau de base d’alliages. De plus, avec sa 

structure cristalline cubique à face centrée, les résultats obtenus ici pourraient être transposés 

aux éléments de même structure, notamment d’un point de vue mécanique (aciers austénitiques). 
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La première étape de ce projet, et principal sujet de cette thèse, requiert d’identifier l’effet de 

l’orientation cristallographique des surfaces sur nos propriétés d’intérêt. Pour cela nous étudions 

les surfaces modèles monocristallines {100}, {110} et {111} du nickel. Dans cette étude, approches 

numériques et expérimentales sont impliquées et confrontées, chacune correspondant à une 

échelle d’analyse. L’approche expérimentale consiste en un chargement en hydrogène par voie 

électrochimique pulsé proposé par Mc Kibben et Pound dans les années 80 [13,14]. Cette 

technique, peu utilisée d’après la littérature, sera une source d’informations à une échelle plutôt 

macroscopique voire microscopique (à l’aide d’approches modèles) tandis que l’approche 

numérique par calculs ab initio se réfèrera au comportement à l’échelle atomique de l’hydrogène 

en proche surface. La confrontation de ces deux échelles nous permettra de montrer les limites de 

descriptions trop réductrices de notre système et en particulier l’importance dans de futures 

études de considérer la dynamique d’un système soluté/défauts. 

Manuscript construction 

Ce manuscrit est construit en cinq chapitres. Le chapitre I débute par une synthèse des 

connaissances actuelles sur la diffusivité et la solubilité de l’hydrogène au cœur du nickel, mettant 

en avant l’impact des défauts cristallins sur ces grandeurs. Notre objet d’étude étant ici les 

surfaces monocristallines, nous apportons les éléments nécessaires à la compréhension de leur 

réactivité en milieu liquide ou gazeux en présentant la structure des surfaces et leurs défauts 

intrinsèques. Les interactions hydrogène-surface puis hydrogène-subsurface au travers des 

processus d’adsorption et d’absorption du soluté sont alors détaillées sous environnement gazeux 

et aqueux. Le dernier volet se concentre sur le comportement en chargement cyclique du nickel 

et les défauts émergeant notamment en surface ainsi que leur synergie avec le soluté.  

Une fois les questions en suspens présentées dans l’état de l’art et le périmètre de notre 

étude défini, nous abordons dans le chapitre II la méthodologie mise en œuvre afin d’y apporter 

des éléments de réponses. Nous présentons les outils numériques mobilisés pour l’investigation 

des interactions H-surface à l’échelle atomique à 0 Kelvin puis en température. Les méthodes 

expérimentales de préparation et de caractérisation des échantillons sont présentées 

sommairement. Nous nous consacrons ensuite à la description des techniques électrochimiques, 

à savoir la polarisation dynamique et le chargement en hydrogène pulsé, détaillant les hypothèses 

formulées et notre méthode d’analyse. Notons qu’un certain nombre de renvois à des annexes 

sont proposés lorsque les développements analytiques le nécessitent. 

 Le chapitre III porte exclusivement sur les résultats numériques. En commençant par la 

construction de nos trois systèmes modèles, nous abordons la solubilité et la diffusivité de 
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l’hydrogène à proximité des surfaces monocristallines du nickel. La solubilité calculée par DFT est 

dans un premier temps reliée à l’énergie élastique interne des sites interstitiels du fait de la 

relaxation de surface. Elle est ensuite comparée à sa prédiction par la théorie élastique par calcul 

du tenseur dipôle élastique. D’abord identifiée à 0 Kelvin, l’anisotropie de nos deux propriétés 

d’intérêt sera ensuite questionnée en température par calculs de phonons. Nous terminons cette 

partie numérique en mettant en exergue les limites des résultats présentés, notamment en termes 

de concentration en hydrogène, et les travaux amorcés en perspective.  

 Le chapitre IV se concentre sur la caractérisation électrochimique de la mobilité de 

l’hydrogène en proche surface des monocristaux de nickel {100}, {110} et {111} non déformés. Ce 

chapitre débute par la caractérisation de l’activité électrochimique des trois orientations. Au 

travers de polarisations dynamiques, nous déterminons l’évolution du taux de recouvrement en 

hydrogène des surfaces avant et après réduction de leur oxyde respectif. Cette étape nous permet 

d’expliquer le protocole expérimental de chargement pulsé choisi, la comparabilité entre 

orientations étant essentielle pour toute confrontation. Enfin, nous discutons des résultats du 

chargement pulsé au travers de l’étape de désorption de l’hydrogène en identifiant l’évolution du 

coefficient de diffusion apparent à proximité de chaque surface, et les constantes de piégeage 

associées. Des recommandations sur les paramètres de contrôle essentiels à la technique pulsée 

sont présentées ainsi qu’une première confrontation avec les résultats numériques à l’échelle 

atomique. 

 Le chapitre V est en une ouverture sur l’étude de l’émergence de défauts liés à une 

sollicitation en fatigue des monocristaux et leur effet sur la mobilité locale de l’hydrogène. Nous 

nous sommes concentrés sur l’étude de la surface {011} sollicitée selon l’axe <100>. Différents 

niveaux de caractérisation des éprouvettes pré-déformées sont mis en œuvre, de l’échelle 

macroscopique à l’échelle nanoscopique (MO, AFM, MEB, MET), et les structures de dislocations 

en proche surface sont comparées avant et après chargement pulsé. L’impact des structures de 

dislocations réparties de manière homogène en surface sur la diffusivité de l’hydrogène et son 

piégeage est étudié. Une discussion générale sur les interactions hydrogène-surface-plasticité 

issue des résultats obtenus sera alors proposée, tout en évoquant les pistes à explorer afin de 

pouvoir répondre aux questions demeurant en suspens. Enfin, une ouverture par approche 

numérique de l’impact de l’émergence d’une marche, assimilable aux premiers stades de 

déformation, sur le paysage énergétique de l’hydrogène et ses barrières de diffusion est réalisée 

par calculs à potentiels empiriques.  

La conclusion de ce manuscrit reprend les questions posées par ce sujet auxquelles nous 

résumons les éléments de réponse qui ont émergé de ce travail, en ouvrant ainsi sur les 

perspectives quant à la suite de l’étude. 
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General introduction (English version) 

The Big Bang created the matter and the energy that make up our Universe. At the origin of all 

the other elements of the periodic table by successive fusions, hydrogen was the first element to 

appear with helium. It still represents nearly 71% of the mass of our solar system  [1] and the 

stars main component (Figure 0-4). The Earth having a different composition, oxygen 

predominates there in quantity. However, combined with other elements, hydrogen remains 

omnipresent and essential: through water, its role in the acid-base balances of organisms with the 

pH, or in the DNA structure of living organisms. 

 

 

Figure 0-4: Starry Night from Vincent Van Gogh 1889. 

 

Today, our interest for hydrogen is of a different nature. With its high energy and storage 

potential, hydrogen offers a solution to the intermittency of renewable energies as well as an 

alternative to fossil fuels. However, despite these promises, hydrogen is also an embrittling 

element for metal structures capable of its storage, being the cause of their premature rupture by 

cracking. This phenomenon, called hydrogen embrittlement (HE), already affects a large number 

of industrial sectors ranging from aeronautics to nuclear and the chemical sector. Since its 

discovery during the 19th century [2,3], several models to explain HE have emerged [4–7], 

highlighting the central role of interactions between hydrogen and crystal defects (intrinsic and 

extrinsic). More recently, Kirchheim proposed a thermodynamic vision that unifies the 

mechanisms involved [8,9]. He demonstrated that the presence of the solute decreases the energy 

of formation, interaction or emission of these defects, starting from vacancies to grain boundaries 

through dislocations. Nonetheless, this approach is not sufficient to explain the evolution 

dynamics of such defects (multiplication, propagation) that leads to the ruin of the material. The 

debates on the character either softening, either hardening, or other a priori antagonistic effects 
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of hydrogen, are an illustration [10]. Moreover, given the multitude of factors that can influence 

hydrogen embrittlement (illustrated in Figure 0-5), it remains difficult today to explain it in a 

synthetic way. 

 

 

Figure 0-5 : Hydrogen Embrittlement (HE) interaction factors. 

 

In recent years, a multi-scale approach to the understanding of HE, covering large scales 

of space and time, has been undertaken in order to elucidate the questions that persist. By 

combining numerical and experimental techniques at different scales (Figure 0-6), the objective 

is to refine our knowledge on hydrogen-defects-plasticity interactions from the macroscopic scale 

to the atomic scale. However, this analytical philosophy remains complex since the involved 

phenomena at each scale are interdependent, even synergistic. By considering the early stages of 

HE, this approach is then rationalized by the investigation of two key properties, which are the 

apparent* solubility and diffusivity of the solute (*integrating the notion of trapping). At the 

experimental level, studying model materials is also essential to clarify, among all the zoology of 

defects present in real materials, their own impact on hydrogen [11]. In addition, thanks to current 

computing capacities, these model systems can be modeled and analyzed in parallel at the scale 

of several hundred (DFT) or thousands of atoms (static or molecular dynamics) depending on the 

complexity of the studied system. Numerical tools are valuable in the interpretation of 

experimental results, in particular giving access to scales difficult to question experimentally. 
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Figure 0-6 : Experimental and numerical approaches involved at different scales, from [12]. 

 

Beneath their apparent simplicity, metallic surfaces are two-dimensional defects that 

leave us with many unanswered questions. Marking the physical boundary between metals and 

their environment, they act as a front door for solutes towards the core of the material. In addition 

to their specific mechanical properties and their high reactivity, surfaces are also the main place 

of damage initiation by cracking, particularly under fatigue conditions. The ANR JCJC CrackHinit 

project (2018-2022), of which this thesis is a part, aims at studying the elementary physical 

mechanisms involved at the first stage of fatigue processes in the presence of hydrogen. The 

objective is to evaluate the effect of surface defects generated by cyclic mechanical stress 

(dislocations, vacancies, slip bands) on the solubility and diffusivity of hydrogen near the surface 

of nickel. Nickel was chosen in this project because of its wide use in the industry as a base 

material for alloys. Moreover, with its face-centered cubic crystalline structure, the results 

obtained here could be transposed, in particular from a mechanical point of view, to elements of 

the same structure (eg. austenitic steels). The first step of this project, and main subject of this 

thesis, requires to identify the effect of the crystallographic orientation of the surfaces on our 

properties of interest. For this, we focused on the monocrystalline model surfaces {100}, {110} 

and {111} of nickel. In this investigation, numerical and experimental approaches are involved 

and confronted, each corresponding to a scale of analysis. The experimental approach consists of 

a pulsed electrochemical hydrogen charging proposed by Mc Kibben and Pound in the 1980s 

[13,14]. This technique, little used according to the literature, will be a source of information on a 

rather macroscopic or even microscopic scale (using model approaches) while the numerical 
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approach by ab initio calculations will refer to the behavior of near-surface hydrogen at the atomic 

scale. The confrontation of these two scales will allow us to show the limits of a too simplistic 

description of our system and, in particular, the importance for future studies to consider solute-

defects dynamics. 

Manuscript construction (English version) 

This manuscript is structured in five chapters. Chapter I begins with a synthesis of current 

knowledge on the hydrogen diffusivity and solubility in bulk nickel, highlighting the impact of 

crystalline defects on these quantities. Our object of interest being monocrystalline surfaces, we 

then provide the necessary elements to understand their reactivity, both in liquid or gaseous 

media, by presenting the structure of the surfaces and their intrinsic defects. Thereafter, 

hydrogen-surface and hydrogen-subsurface interactions, through the processes of solute 

adsorption and absorption, are detailed under gaseous and aqueous environment. The last part 

focuses on the cyclic loading behavior of nickel and the defects that emerge from it, in particular 

at the surface, as well as their synergy with the solute. 

 

Once the outstanding questions presented in the state of the art and the scope of our study 

defined, we discuss, in Chapter II, the methodology implemented to provide some answers. The 

numerical tools mobilized for the investigation of H-surface/subsurface interactions at the atomic 

scale at 0 Kelvin, and in temperature, are presented as well as the experimental methods for 

sample preparation and characterization. We then devote ourselves to the description of the 

electrochemical techniques, namely dynamic polarization and pulsed technique, detailing the 

hypotheses formulated and our method of analysis. It should be noted that a certain number of 

references to appendices are proposed when the analytical developments require it. 

 

Chapter III deals exclusively with the numerical results. Starting with the construction of 

our three model systems, we address the solubility and diffusivity of hydrogen near single crystal 

surfaces of nickel. The solubility calculated by DFT is initially related to the internal elastic energy 

of the interstitial sites due to surface relaxation. It is then compared to its prediction by the elastic 

theory by calculating the elastic dipole tensor. First identified at 0 Kelvin, the anisotropy of our 

two properties of interest will then be questioned in temperature by phonon calculations. We end 

this numerical part by highlighting the limits of the results presented, particularly in terms of 

hydrogen concentration, and the work started in perspective. 
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Chapter IV focuses on the electrochemical characterization of near-surface hydrogen 

mobility of undeformed {100}, {110} and {111} nickel single crystals. This chapter begins with the 

characterization of the electrochemical activity of the three orientations. Through dynamic 

polarizations, we determine the evolution of the surfaces hydrogen coverage rate before and after 

oxide removal. This step allows us to identify the experimental protocol of the hydrogen pulsed 

charging, the comparability between orientations being essential for any confrontation. Finally, 

we discuss the results of the pulsed technique through the hydrogen desorption step by 

identifying the evolution of the apparent diffusion coefficient near each surface and the associated 

trapping constant. Recommendations on the control parameters essential to the pulsed technique 

are presented, as well as a first comparison with the numerical results at the atomic scale.  

 

Chapter V is an opening on the study of surface and subsurface defects emergence, related to 

fatigue loading of single crystals, and their effect on hydrogen local mobility. We focused on the 

the {011} surface solicited along the <100> direction. Different levels of characterization of the 

pre-deformed specimens are implemented, from the macroscopic scale to the nanoscopic one 

(OM, AFM, TEM, SEM), and the near-surface dislocation structures are compared before and after 

hydrogen charging. The impact of homogeneously distributed dislocation structures on the 

diffusivity of hydrogen and its trapping is discussed. A general discussion on the hydrogen-

surface-plasticity interactions resulting from the results obtained will also be proposed, while 

evoking the avenues to be explored to answer the outstanding issues. Finally, a numerical opening 

is exposed through empirical potentials calculations, questioning the presence of surface steps, 

comparable to the first stages of deformation, on the energy landscape of hydrogen and its 

diffusion barriers. 

 

The conclusion of this manuscript takes up the questions posed by this subject to which we 

summarize the answers that have arisen from this work, thus opening up the prospects for the 

continuation of the study. 
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Cette étude bibliographique a pour objectif d’apporter à la fois les notions essentielles à la 

compréhension de ce sujet, tout en faisant la synthèse de l’avancement des connaissances les 

concernant à ce jour. Cette partie débute avec la définition de la solubilité et de la diffusivité de 

l’hydrogène au cœur du nickel, mettant en avant l’impact des défauts cristallins sur ces grandeurs. 

Notre objet d’étude étant ici les surfaces monocristallines, nous apportons ensuite les éléments 

nécessaires à la compréhension de leur réactivité en milieu liquide ou gazeux en présentant la 

structure des surfaces et leurs défauts intrinsèques. Les interactions hydrogène-surface puis 

hydrogène-subsurface au travers des processus d’adsorption et d’absorption du soluté sont alors 

détaillées sous environnement gazeux et aqueux. Le dernier volet se concentre sur le 

comportement en chargement cyclique du nickel et les défauts émergeant notamment en surface 

ainsi que leur synergie avec le soluté.  
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This bibliographic review aims at providing the essential concepts for the full understanding 

of this subject, while summarizing the knowledge advancement to date. This part begins with the 

definition of the solubility and the diffusivity of hydrogen in the core of nickel, highlighting the 

defects influence on such properties. Our object of interest being monocrystalline surfaces, we 

then provide the necessary elements to understand their reactivity, both in liquid or gaseous 

media, by presenting their structure and their intrinsic defects. Thereafter, hydrogen-surface and 

hydrogen-subsurface interactions, through the processes of solute adsorption and absorption, are 

detailed under gaseous and aqueous environment. The last part focuses on the cyclic loading 

behavior of nickel and the defects that emerge from it, in particular at the surface, as well as their 

synergy with the solute.  
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I.1. Hydrogen state in nickel 

I.1.1. Solubility 

La solubilité 𝑠 de l’hydrogène dans un métal correspond à la concentration limite 𝐶𝐻𝐿   

d’hydrogène atomique en solution solide, à une température et une pression d’hydrogène 

données. Si l’on suppose un équilibre thermodynamique entre l’hydrogène en solution solide et 

l’hydrogène gazeux environnant, cela se traduit par l’égalité des potentiels chimiques 

correspondants [15–17] : 

1

2
𝜇𝐻2(𝑔) = 𝜇𝐻𝐿  

 
Equation I-1 

Où 𝜇𝐻𝐿  est le potentiel chimique de l’hydrogène en site interstitiel et 𝜇𝐻2(𝑔)est le potentiel 

chimique de la molécule de dihydrogène. Cette égalité amène alors à la suivante [16,18] : 

1

2
(𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜 + 𝑅𝑇 ln(

𝑓𝐻2
𝑃𝑜𝐻2

)) = 𝜇𝐻𝐿
𝑜 + 𝑅𝑇 ln(𝐶𝐻𝐿) Equation I-2 

Avec 𝜇𝐻𝐿
𝑜  le potentiel standard de l’hydrogène en solution solide diluée, 𝜇𝐻2(𝑔)

𝑜 et 𝑃𝑜𝐻2 le potentiel 

chimique et la pression de l’𝐻2(𝑔) à l’état standard (gaz diatomique parfait) et à la température du 

gaz réel. R est la constante des gaz parfaits. Dans les conditions standard 𝑃𝑜𝐻2
= 1atm, mais son 

expression complète est explicitée en Equation I-3 [19–21]. Celle-ci comprend les degrés de 

liberté de translation et de rotation d’un gaz parfait diatomique (où 𝑚𝐻 est la masse de l’atome 

d’hydrogène, 𝐼𝑅 le moment d’inertie, h la constante de Planck et  𝑘𝐵 la constant de Boltzmann). 

𝑃𝑜𝐻2
(𝑇) =

(2 × 2𝜋𝑚𝐻)
3
2

ℎ3
×
8𝜋2𝐼𝑅
2ℎ2

 × (𝑘𝐵𝑇)
7
2 Equation I-3 

𝑓𝐻2est la fugacité du gaz réel 𝐻2(𝑔), reliée à sa pression par la relation suivante où b=15.84 
𝑐𝑚3

𝑚𝑜𝑙
 [16] 

𝑓𝐻2 = 𝑃𝐻2𝑒
𝑃𝑏
𝑅𝑇
  Equation I-4 

La fugacité du dihydrogène 𝑓𝐻2commence ainsi à s’écarter légèrement de la pression 𝑃𝐻2  à partir 

de 400 atm [12,16]. Au-delà de 0.1 GPa il ne peut plus être considéré comme un gaz parfait, mais 

en deçà l’approximation 𝑓𝐻2 ≈ 𝑃𝐻2  demeure acceptable [19,22]. En réexprimant l’Equation I-2, il 

apparaît que pour de faibles concentrations en hydrogène la solubilité suivrait une loi de Sieverts : 

𝑠 = 𝐶𝐻𝐿 = (
𝑃𝐻2
𝑃𝑜𝐻2

)

1
2

𝑒
−Δ𝐺𝑠𝑜𝑙

𝑜

𝑅𝑇  Equation I-5 

où l’enthalpie libre standard de mise en solution de l’hydrogène Δ𝐺𝑠𝑜𝑙
𝑜  peut être décomposée en 

une contribution enthalpique 𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙 , et entropique non-configurationnelle Δ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐   [15,17,19] :  

Δ𝐺𝑠𝑜𝑙
𝑜 = −(

1

2
𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜 − 𝜇𝐻𝐿

𝑜 ) = Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 − TΔ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐  Equation I-6 
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 a) b)  

Figure I-1 : From [15] a) Enthalpy of solution (−𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙 in our convention) for hydrogen in various metals according to [23]. 

𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙 holds in the limit of small hydrogen concentrations and for hydrogen gas pressures for which it can be considered an 

ideal gas. b) Hydrogen-to-metal ratio “x” (𝐶𝐻 in our study) in the six indicated metals under equilibrium conditions as a 

function of the reciprocal temperature T under an H2 pressure of  1 atm (according to [24]). The figure shows also the 

enthalpy of solution for the respective metals (−𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙
°  in our convention) in the limit of low hydrogen concentrations. The 

vertical changes in the data for Ti, Pd and Fe are caused by phase transitions. 

Pour de nombreux métaux, il a été montré expérimentalement que la solubilité de 

l’hydrogène suit cette loi de Sieverts [16,19,25–30], prouvant alors l’absorption dissociative de 

l’hydrogène par la puissance ½ qui en découle en Equation I-5 [15]. Relativement faible dans le 

cas des métaux de transition [19,29,31], la solubilité de l’hydrogène dépend néanmoins fortement 

de la structure électronique du métal [17], tout comme de sa structure cristalline [31] dont il 

occupe les sites interstitiels. En outre, la Figure I-1 issue des travaux de Wipf et al. [15,24] et de 

Völkl et al. [23] atteste du rôle central de l’enthalpie de mise en solution Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 dans la description 

de la solubilité de l’hydrogène dans un métal 2. Fukai et al. ont à cet effet réalisé une compilation 

des résultats existants dans la littérature pour différents métaux [30]  permettant d’extraire ces 

grandeurs thermodynamiques. Celles-ci peuvent également être déterminées par approches 

atomistiques où l’enthalpie de mise en solution est calculée à 0K selon l’Equation I-7 [17] :  

Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 = 𝐻𝑀𝐻 −𝐻𝑀 −
1

2
𝐻𝐻2  Equation I-7 

avec 𝐻𝑀𝐻 est l’enthalpie du système métal-hydrogène, 𝐻𝑀 l’enthalpie du métal seul et 𝐻𝐻2  

l’enthalpie de la molécule de dihydrogène. Ces outils atomistiques ont permis de clarifier le rôle 

                                                             

2 Notons que sur les graphes de la Figure I-1 une autre convention a été utilisée et les signes sont opposés à 
ceux présentés dans notre développement (se basant sur les valeurs en Figure I-1b, ici ΔHsol(Ni)=+0.16 eV. 
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de certaines propriétés sur l’enthalpie de mise en solution. Les travaux de Aydin et al. en sont une 

belle illustration [17]. En considérant les mailles cristallines parfaites des métaux de transition, 

les auteurs ont démontré qu’il existe un lien intrinsèque et universel entre Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 et le paramètre 

de maille 𝑎𝑙𝑎𝑡. La solubilité résulte donc d’une compétition entre un volume interstitiel suffisant 

(l’hydrogène s’insère préférentiellement dans les métaux où 𝑎𝑙𝑎𝑡 est élevé) et la formation de 

liaisons H-métal fortes (favorisées pour des distances interatomiques courtes). Une solubilité 

optimale apparaît en site octaédrique pour 𝑎𝑙𝑎𝑡= 4.6 Å (Figure I-2). En déconvoluant les 

contributions élastiques et chimiques de Δ𝐻𝑠𝑜𝑙, Aydin et al. ont estimé que la distorsion du réseau 

n’est responsable que de 10% de l’enthalpie de mise en solution, la majorité étant largement 

attribuable à la partie chimique représentant l’énergie de formation des liaisons [17]. 

 

Figure I-2: Solution enthalpy for hydrogen in O-site (a) and T-site (b) depending on the lattice parameter 𝑎𝑙𝑎𝑡 . O-sites 

appear to be the most stable for 𝑎𝑙𝑎𝑡=4.6 Å, offering an optimal spherical radius for interstitial H (𝑟𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎) of 

approximately 0.7 Å, while T-sites offer a minimum solution enthalpy for 𝑎𝑙𝑎𝑡=5.5 Å (i.e. 𝑟𝐻𝑡𝑒𝑡𝑟𝑎=0.4 Å), [17]. 

 

Dans le cas du nickel, la loi de Sieverts s’applique relativement bien jusqu’à des pressions 

de 0,1 GPa (987 atm) et pour des températures allant jusqu’à 1300K [29], avec une faible solubilité 

autour de 3.10-5 H/Ni (0,97 wppm) dans les conditions standard de température et de pression 

[29,32,33]. C. Lekbir a par ailleurs effectué un travail de synthèse regroupant plusieurs de ces 

études expérimentales [25], illustré en Figure I-3 pour une pression gazeuse de 1 atm. Δ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐  et 

𝑃𝑜𝐻2  y sont englobés dans un terme préexponentiel 𝑠0 (Equation I-8). Les grandeurs 

thermodynamiques extraites de ces études converties en eV sont rapportées en Annexe 1. 

𝑠 = 𝑠0√𝑃𝐻2  𝑒
−Δ𝐻𝑠𝑜𝑙
𝑅𝑇  Equation I-8 

Avec une enthalpie de mise en solution moyenne de 0.15 eV, ces études confirment l’occupation 

des sites octaédriques par l’hydrogène, position également identifiée par diffraction de neutrons 

[34] et en accord avec les prédictions atomistiques [17,22,35]. Les enthalpies de mise en solution 

en sites tétraédriques étant autour de 0.4 eV, ces sites sont toutefois impliqués dans les processus 

de diffusion [35]. 
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Figure I-3 : Lekbir’s compilation data of the hydrogen solubility s in nickel against 1000/T for 𝑝𝐻2= 1 atm [12,25]. 𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙 

(expressed here in kJ/mol) and 𝛥𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐  ( J/mol/K) respective average values correspond to +0.15 eV and -0.53 meV/K.  

Data  obtained by permeation techniques (gaseous and electrochemical) or by equillibrate-quench-analyse. The 
corresponding references are indicated in Annex 1. 

D’après la Figure I-3 des écarts au comportement d’Arrhenius supposé par la Loi de Sieverts sont 

néanmoins identifiables, en plus d’une certaine dispersion à basses températures. Plusieurs 

interprétations complémentaires sont offertes dans la littérature :  

- Premièrement, les grandeurs Δ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐  et Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 ne sont pas indépendantes de la température 

[24,33], la linéarité stricte ne peut par conséquent être obtenue.  

- De plus, la représentation ln(𝑠)  ∝  1/𝑇 ne prend pas en compte les degrés de liberté de la 

molécule d’H2(g) de référence (Equation I-3) [20,33]. Une représentation ln (𝑠𝑇
7

4)  ∝  1/𝑇 

permet alors d’extraire l’impact de la phase gazeuse [20]. Néanmoins, si les monocristaux de 

nickel se rapprochent d’un comportement linéaire [20], ce n’est pas le cas des polycristaux qui 

présentent à basse température une solubilité plus importante. Notons que ceux-ci sont 

également plus largement représentés dans la littérature (Annexe 1).  

- En ce sens, il a été montré que les défauts cristallins peuvent agir en sites de piégeages 

profonds et irréversibles de l’hydrogène (notamment les cœurs de dislocations et lacunes) 

[30,36–43] (Table I-1). Ces derniers sont davantage présents dans le nickel polycristallin que 

monocristallin [32,44]. Comme le représente la Figure I-4, ils offrent à l’hydrogène des sites 
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d’insertion plus stables que les sites interstitiels, augmentant alors la solubilité apparente de 

l’hydrogène dans le métal [18,45,46]. L’Equation I-9 en est une expression simplifiée : 

𝑠 = 𝐶𝐻𝐿 + 𝐶𝐻𝑇 = 𝑓(𝑁𝑇 , 𝑁𝐿) 𝐶𝐻𝐿  𝑒
−Δ𝐺𝐿𝑇

𝑜

𝑅𝑇  Equation I-9 

Avec Δ𝐺𝐿𝑇
𝑜  l’enthalpie libre standard de mise en solution dans un site de piégeage par rapport 

à une site interstitiel3, NT la densité de pièges et NL la densité de sites interstitiels. Le terme 

𝑓(𝑁𝑇 , 𝑁𝐿) variant selon les études en fonction des hypothèses formulées [18,20,41,47–51].   

 

Figure I-4 : Illustration of standard solution enthalpies involved in hydrogen diffusion and trapping, inspired by [52] . 

Table I-1 : Trapping sites classification depending on their free lattice-trap enthalpy |𝛥𝐺𝐿𝑇
𝑜 | in absolute value, adapted from 

[25,31,43]. D : dislocations, GB : grain boundaries, P : precipitaties, HD-GB : highly disoriented grain boundaries.  

 Reversible traps Irreversible traps 

Site D-fields GB Coherent P D-core Vacancies Incoherent P HD-GB 

|ΔGLT
o | (eV) 0.2-0.3 0.1-0.3 0.3-0.4 0.5-0.6 0.4-0.7 0.7-1.4 0.6 

Refs. [36,52] [12,31,53] [54,55] [40,56,57] [53,58,59] [55,60] [61] 

 

- Mais encore, par le champ de déformation élastique à longues et courtes distances qu’ils 

provoquent sur le réseau cristallin [11,49,51,62], il a été démontré que ces défauts impactent 

également l’expression du potentiel chimique de l’hydrogène en solution [58,63–65]. Sous 

l’action d’un champ de contraintes 𝜎 au niveau du site interstitiel occupé, son expression 

devient [44,66,67]: 

𝜇𝐻𝐿
𝜎 (𝐶𝐻𝐿) = 𝜇𝐻𝐿

𝜎=0(𝐶𝐻𝐿) − Ω𝜎𝑖𝑗𝜖𝑖𝑗 +
1

2
Ω(𝑆𝑖𝑗𝑘𝑙𝜎𝑖𝑗𝜎𝑘𝑙 + 

𝜕𝑆𝑖𝑗𝑘𝑙

𝜕𝐶𝐻𝐿
𝜎𝑖𝑗𝜎𝑘𝑙) Equation I-10 

                                                             

3 Δ𝐺𝐿𝑇
𝑜  est également appelée énergie de ségrégation dans la littérature. La différence par rapport à l’énergie 

de mise en solution simple (Δ𝐺𝑇
𝑜) réside dans la référence choisie qui est justement l’énergie de mise en 

solution dans le site interstitiel le plus stable (Δ𝐺𝐿
𝑜) tel que :  Δ𝐺𝐿𝑇

𝑜 =  Δ𝐺𝑠𝑒𝑔
𝑜 =  Δ𝐺𝑇

𝑜 − Δ𝐺𝐿
𝑜 . Le terme 

d’énergie de piégeage est également utilisé dans la littérature. Mais selon l’étude ce terme peut aussi faire 
référence à la barrière d’énergie de migration à franchir pour le piégeage Δ𝐺𝑚𝑖𝑔_𝑇

𝑜  qui est mise en vis-à-vis 

de l’énergie de dépiégeage Δ𝐺𝑚𝑖𝑔_𝐷𝑇
𝑜  qui est par essence une énergie de migration. 
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𝜖𝑖𝑗 correspondant au champ de déformation associé à l’insertion du soluté, 𝑆𝑖𝑗𝑘𝑙 le tenseur 

d’élasticité et Ω au volume atomique des atomes de la matrice. 

Ainsi, il émerge de ces différents points que si la loi de Sieverts peut être une très bonne estimation 

globale de la dissolution de l’hydrogène dans le nickel, la description purement « interstitielle » 

est insuffisante d’autant qu’elle est relativement faible. La solubilité apparente dépend de manière 

non négligeable des défauts présents dans la matrice métallique (lacunes, précipités, joints de 

grains, dislocations…), aussi bien du point de vue des sites de piégeages qu’ils offrent que de la 

distorsion du réseau qu’ils provoquent. La réelle expression de la solubilité dépend alors 

rigoureusement de la connaissance de la microstructure, ainsi que des effets de synergie de ces 

défauts avec l’hydrogène. Des études fondamentales sur les matériaux modèles 

(mono/bicristaux) sont nécessaires à cet éclaircissement, tout comme les approches numériques, 

partant des calculs ab initio à l’instar des travaux de Aydin et al. sur les structures cristallines 

parfaites, vers les échelles supérieures. Or, si certains auteurs proposent d'utiliser des calculs 

atomistiques pour évaluer la distorsion élastique autour des défauts [68–70], une corrélation 

spécifique entre l'état de contrainte local et la solubilité de l'hydrogène n'a commencé que 

récemment à être discutée [11,49,71]. La Figure I-5 illustre l’analyse réalisée aux joints de grains 

par Li et al. [11], montrant que le volume disponible pour l’hydrogène selon les sites de 

ségrégation ne s’accompagne plus d’une augmentation de solubilité au-delà d’un certain volume 

seuil du fait de l’apparition de contribution déviatrices aux contraintes locales non négligeables. 

La réalisation d’études atomistiques de solubilité en température par calculs de phonons comme 

l’ont abordé A. Metsue et al. [22] manque encore aujourd’hui dans la littérature, pourtant 

nécessaire à la pleine confrontation avec les résultats expérimentaux. 

a) b)  

Figure I-5 : From [11] a) The difference of hydrogen solubility ΔCH between single crystal and bi-crystal with the same 

hydrogen ingress orientation as a function with the grain boundary excess volume Vex . In this representation ΔCH increase 

reveals a higher solubility in single crystals than in the considered bicrystal. (ΔCH were collected experimentally and Vex 

determined numerically) b) Hydrostatic σm and deviatoric stress σD as a function of the volume available for H atoms 

depending on sites location at the surroundings of different types of GB. 
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Enfin, nous apportons ici quelques précisions à propos de l’hydrogène environnemental 

lorsqu’il est produit par voie électrochimique. L’expression de sa fugacité dépend directement de 

la surtension cathodique imposée η et s’exprime sous la forme [72–74] :  

𝑓𝐻2 = 𝐴exp (
𝜂𝐹

 Z𝑅𝑇
)
 

 Equation I-11 

A et Z sont des constantes liées aux réactions d’évolution de l’hydrogène REH (cf.I.3.3.3) et 

dépendent de la nature du matériau ainsi que du milieu électrolytique. Cette fugacité peut être 

convertie en pression équivalente [31,75]. Néanmoins, la pression gazeuse équivalente imposée 

n’augmente pas linéairement avec la fugacité du fait des réactions de recombinaison d’hydrogène 

en surface favorisées lorsque |𝜂| augmente, ce qui se traduit par l’atteinte d’une solubilité de 

l’hydrogène 𝐶𝐻𝐿limite. Ce phénomène a notamment été observé récemment par Li. et al [12] pour 

le Ni{100} en milieu NaOH 0.1M (pH ~ 13) à 25°C (Table I-2). Ce dernier a par ailleurs montré 

que, à conditions de charge équivalentes, la solubilité de l’hydrogène atteinte était la même pour 

les monocristaux {100} et {110}, contrairement au coefficient de diffusion apparent [12,44]. 

Table I-2 : From [12] : The maximum hydrogen solubility values obtained by thermal desorption spectroscopy (TDS) in 

nickel single crystals {100} at room temperature, and corresponding apparent diffusion coefficient Dapp.. 

Current density j 

(mA/cm²) 

Applied potential E  

(V/ESH) 

Maximum 𝐶𝐻𝐿  

(wppm) 

Maximum 𝐶𝐻𝐿 

(H/Ni) 

Maximum Dapp 

 (10-14 m²/s) 

-0.5 -0.9 to -1.05 1.6 9.3 10-5 6 

-1 -1.05 to 1.1 3.05 ±0.45 1.8 ± 0.3 10-4 8 

-5 -1.1 to -1.25 7.1 ±1.1 4.1 ± 0.6 10-4 10 

-10 -1.3 to 1.6 7.5 ±0.5 4.4 ± 0.3 10-4 11 

-20 -1.5 to 1.7 7.45 ±0.75 4.3 ± 0.4 10-4 8 

 

I.1.2. Diffusivity 

La diffusion est un processus irréversible qui a pour objectif d’uniformiser spatialement 

le potentiel chimique de l’hydrogène en solution pour minimiser l’enthalpie libre du système. La 

diffusion interstitielle constitue le mécanisme principal de diffusion de l'hydrogène dans les 

matériaux monocristallins non déformés plastiquement [43]. Par sa petite taille et la forte densité 

des sites interstitiels dans les réseaux cubiques, la mobilité de l'hydrogène est très élevée, tant et 

si bien qu'il s'agit du seul élément dont la vitesse de diffusion est mesurable à température 

ambiante [43]. A l’échelle de l’élément de volume, la diffusion peut être décrite comme un flux 

d’atomes d’hydrogène J en réponse au gradient de son potentiel chimique présent dans le solide 

∇𝜇𝐻𝐿 . En régime permanent, la diffusion est régie par la première loi de Fick où L est le tenseur 

des coefficients de transport [16,62,76].  

𝐽 ̅ = −�̿�∇𝜇𝐻𝐿  Equation I-12 
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Dans le cas particulier de la diffusion d’un interstitiel dans une maille cristalline, �̿� peut être 

réexprimé sous la forme d’un tenseur de diffusion �̿� tel que : 

�̿� =
�̿� 𝐶𝐻𝐿
𝑘𝐵𝑇

 Equation I-13 

Compte tenu des symétries, le tenseur de diffusion des réseaux cfc parfaits est isotrope et noté D : 

le coefficient de diffusion. Cette constante est caractéristique de la mobilité d’un élément dans la 

matrice métallique à une température donnée. A l’échelle atomique la diffusion des atomes 

dépend de la conjonction de deux événements: la proximité d’un site interstitiel adjacent libre et 

la disponibilité d’une énergie suffisante pour franchir la barrière de potentiel entre le site occupé 

et le site voisin ΔG°mig représentée par une fréquence de sauts Γ (Figure I-4) [35,77]:  

Γ =
kB𝑇

ℎ
e
−ΔG°mig
𝑘𝐵𝑇  Equation I-14 

Cette fréquence de saut est égale à l'inverse du temps de séjour moyen de l’hydrogène en une 

position donnée [78]. Dans le cadre de la théorie de la marche aléatoire, le coefficient de diffusion 

s’exprime alors [35,78,79]: 

𝐷 = 𝑛𝛽𝑑2Γ Equation I-15 

avec n le nombre de sites interstitiels stables premiers voisins, β correspond à la probabilité qu'un 

saut vers un site octaédrique le plus proche se fasse dans la direction de diffusion considérée, et 

enfin d est la projection de la distance de saut dans la direction de diffusion. Pour les systèmes 

cubiques à faces centrées (cfc), 𝐷 = 𝑎𝑙𝑎𝑡²Γ [35]. S’agissant d’un processus thermiquement activé 

à partir de températures proches de l’ambiante (Figure I-6a), il suit une loi d’Arrhenius et peut 

s’écrire sous la forme :   

𝐷 = 𝐷𝑜𝑒
−𝛥𝐺°𝑚𝑖𝑔
𝑘𝐵𝑇  Equation I-16 

 

a) 

 

b)  

Figure I-6 : a) Diffusion process of a light interstitial at different temperatures, from [80], b) Arrhenius plot of the 

diffusion coefficient D of hydrogen in metals with bcc, fcc and CsCl structures for low hydrogen concentrations [81]. 
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a)  b) 

 

Figure I-7: a) From [35] Energy hypersurface of H diffusing in Ni between O sites with a local minimum at the T site and 

two transition states TS and TS’ along the path from O to O’. b) Schematic draw of  H jumps in Ni matrix [82]. 

 

Tout comme la solubilité, le coefficient de diffusion dépend donc de la structure cristalline 

(Figure I-6b), avec une diffusion manifestement plus rapide pour les structures cubiques centrées 

(cc), tel que le fer-α (D autour de 7.10-9m²/s à 300K [23,24,30,31]), par rapport aux structures cfc 

comme le nickel (6 .10-14 m²/s à 300K [23,31]). Dans le cas des cfc, la diffusion interstitielle 

s'effectue de site octaédrique en site octaédrique (O-O') en passant par un site tétraédrique 

métastable (O-T-O') [35]. Wimmer et al. illustrent le diagramme énergétique du système Ni-H 

dans le plan {110} déterminé par DFT (Figure I-7a). Ce chemin, shématisé au sein de la maille du 

nickel en Figure I-7b, impose à l’hydrogène de passer par deux états de transition TS et TS' [83], 

correspondant à une énergie de migration 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑜  de 0.4 eV à 0K (Equation I-7). L’ajout des 

contributions de vibrations à l’énergie par calculs de phonons 𝛥𝐺𝑣𝑖𝑏 𝑚𝑖𝑔
𝑜  (Equation I-7), la prise en 

compte de dilatation thermique du réseau 𝑎𝑙𝑎𝑡(𝑇) et du passage par un équilibre transitoire en 

site tétraédrique permettent à Wimmer et al. d’obtenir une estimation purement calculatoire du 

coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le Ni de 273 à 1000K en très bon accord avec les 

résultats expérimentaux [30,35,84] (Figure I-8). La surestimation à haute température de la 

diffusivité est attribuable à l’anharmonicité du comportement vibratoire du système réel [85,86] 

et la diffusion par effet tunnel n’a pas été prise en compte car mineure au-delà de 200K [23,87–

89]. Ces résultats attestent de la fiabilité des approches ab initio pour l’analyse de la diffusivité de 

l’hydrogène dans le Ni sur une gamme de températures raisonnable. 

 

𝛥𝐺𝑚𝑖𝑔
𝑜 =  𝛥𝐺°𝑇𝑆 −  𝛥𝐺°𝐿 𝑜𝑐𝑡𝑎  = 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔

𝑜 +  𝛥𝐺𝑣𝑖𝑏 𝑚𝑖𝑔
𝑜  Equation I-17 
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Figure I-8 : Lekbir’s data compilation of the hydrogen diffusivity in nickel against 1000/T [12,25]. 𝛥𝐺°𝑚𝑖𝑔 is expressed 

here in kJ/mol with an average value of 0.41 eV. References and values converted in eV are detailed in Annex 2. 

 

Cependant, si le coefficient de diffusion des systèmes cfc est isotrope, un gradient de 

potentiel chimique peut amener à l’observation d’un flux d’hydrogène anisotrope (Figure I-9a) 

[16,44]. En effet, d’après l’Equation I-10, le potentiel chimique 𝜇𝐻𝐿est aussi bien impacté par les 

contraintes externes appliquées [90] et/ou induites par les défauts cristallins que par l’insertion 

de l’hydrogène [66,67,91,92]. En considérant le seul impact de l’insertion du soluté sur le potentiel 

chimique par le terme −Ω𝜎𝑖𝑗𝜖𝑖𝑗 (« self-stress »), il a été montré à l’aide des approches d’Eshelby 

[93] et de Krivoglaz [94] que:  

𝜇𝐻𝐿
𝜎 (𝐶𝐻𝐿) = 𝜇𝐻𝐿

𝜎=0(𝐶𝐻𝐿) −
𝑌

9
𝑉𝐻̅̅̅̅
2
Δ𝐶𝐻𝐿  Equation I-18 

Menant à l’expression suivante du flux [28,44] faisant émerger la notion d’un coefficient de 

diffusion apparent 𝐷𝑎𝑝𝑝 :  

𝐽 ̅ = −�̿�𝛻𝜇𝐻𝐿 = −�̿�
𝜕𝜇𝐻𝐿
𝜕𝐶𝐻𝐿

𝛻𝐶𝐻𝐿 = −𝐷 [1 +
𝑌

9
𝑉𝐻̅̅̅̅
2 𝐶𝐻𝐿
𝑘𝐵𝑇

]𝛻𝐶𝐻𝐿 = −𝐷𝑎𝑝𝑝𝛻𝐶𝐻𝐿  Equation I-19 

où, dans le cas d’une élasticité isotrope [28,44,67]: 

𝑌 =
2𝐸

1 − 𝜈
 Equation I-20 

et où dans le cas d’une élasticité anisotrope pour les systèmes à symétries cubiques [12,44,67] : 
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𝑌 = (𝐶11 + 2𝐶12){3 −
(𝐶11 + 2𝐶12)[1 − 2𝜉(𝑛1

2𝑛2
2 + 𝑛1

2𝑛3
2 + 𝑛3

2𝑛2
2) + 3𝜉𝑛1

2𝑛2
2𝑛3
2]

𝐶11(1 + 𝜁)
 Equation I-21 

avec 𝑉𝐻̅̅̅̅  le volume molaire partiel de l’hydrogène dans le nickel, les coefficients Cij les composantes 

du tenseur de rigidité (cf. Table I-3 pour le Ni), E le module d'Young, ν est le coefficient de Poisson 

et ξ, ζ sont deux constantes qui dépendent des constantes élastiques4 et (𝑛1, 𝑛2, 𝑛3) les 

composantes du vecteur représentant la direction du flux (soit la normale à la surface 

cristallographique des échantillons). De cette formulation ressortent deux implications majeures. 

La première étant que le coefficient de diffusion apparent d’un cristal parfait dépend de la 

concentration en hydrogène diffusible [12,16,28,44,47,95]. Expérimentalement, Atrens et al. 

notamment en avaient déjà émis l’hypothèse, mais ces derniers avaient finalement attribué la 

variabilité de la diffusivité aux prétraitements des échantillons [73]. Les deux phénomènes étant 

sûrement présents. La deuxième implication dépend du caractère anisotrope du tenseur des 

constantes élastiques de certains solides amenant à une anisotropie du coefficient de diffusion 

apparent. J. Li et al. l’ont récemment démontré dans le cas du nickel monocristallin tel que 

𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑁𝑖{111}) > 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑁𝑖{110}) > 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑁𝑖{219}) > 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑁𝑖{100}), où 𝐷𝑎𝑝𝑝 est directement lié 

à la valeur du paramètre d’anisotropie élastique Y de l’orientation du monocristal [44] (Figure 

I-9b). Ces résultats récents viennent ainsi confirmer l’impact de l’orientation du monocristal de Ni 

sur la diffusivité de l’hydrogène qui était jusqu’alors évoquée dans la littérature [96–98] mais pas 

encore élucidée voire sujette à débats. D’un point de vue atomistique, Dederisch et al. étaient 

arrivés à la conclusion d’une possible anisotropie de diffusion liée aux champs de contraintes 

élastiques dans les cristaux cubiques, desquels résulte une anisotropie de configuration aux sites 

de transition TS [90]. 

a) b)  
Figure I-9 :  From [44]  a) Apparent diffusion coefficients as a function of crystallographic orientations extended from the 

experimentally identified diffusion tensor. b) Dapp as a function of Y for a hydrogen concentration of 7 wppm. 

                                                             

4 Avec 𝜁 = −𝜉𝜙(𝑛1
2𝑛2
2 + 𝑛1

2𝑛3
2 + 𝑛3

2𝑛2
2) + 𝜉2𝜓𝑛1

2𝑛2
2𝑛3
2   ;   𝜉 = (−𝐶11 + 𝐶12 + 2𝐶44)/𝐶44   ;  𝜙 = (𝐶11 +

𝐶12)/𝐶11 

et  𝜓 = (𝐶11 + 2𝐶12 + 𝐶44)/𝐶11 [12,12,67]. On parle d’isotropie lorsque 2𝐶44 = 𝐶11 − 𝐶12. 
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Table I-3 : Ni elastic constants. 

 Experiments [99,100] Atomistic [101–103] 

𝐶11(𝐺𝑃𝑎) 250-260 250-280 

𝐶12(𝐺𝑃𝑎) 150-160 150-160 

𝐶44 (𝐺𝑃𝑎) 120-130 125-130 
 

 

Toutefois, la large surestimation du volume molaire partiel d’hydrogène obtenue dans 

l’étude de Li et al. a mis en évidence que l’accélération de la diffusivité observée avec Y n’était pas 

uniquement due à la concentration en hydrogène [44]. Son action serait combinée à 

l’augmentation de la concentration de lacunes dont il favorise la formation [22,30,44–46,51,104]. 

En ce sens, Metsue et al. ont récemment montré par approche numérique que les défauts 

intrinsèques pauvres en hydrogène sont rapidement sursaturés à 300K, ce qui suggère le 

développement de contraintes internes à basse température et pouvant être responsable de la 

formation de lacunes et de clusters observés expérimentalement [59,101]. Ces auteurs notent 

toutefois que la température tend à limiter ce processus d’auto-entrainement [59]. De la même 

manière, il a été constaté expérimentalement une dispersion de la diffusivité de l’hydrogène à 

basse température entre les monocristaux et les polycristaux de nickel [89,99,100]. Celle-ci, 

apparaissant plus marquée pour les grains de petites tailles [51], prouve que la diffusion de 

l'hydrogène est fortement influencée par les joints de grains et la densité de jonctions triples [43]. 

Selon leur nature, et notamment l’excès de volume libre qui les caractérise (Figure I-5), certains 

joints de grains sont associés aux mécanismes de piégeage et ont pour effet de diminuer la 

diffusivité tout en augmentant la solubilité apparente [41,48,50], alors que d’autres peuvent être 

des chemins de haute diffusivité de l’hydrogène en offrant une mobilité supérieure à celle dans la 

maille cristalline parfaite [11,43,96,106,107]. Les études atomistiques ont ici un rôle essentiel à 

jouer dans l’identification des contributions chimiques et élastiques associées aux chemins de 

migration empruntés. De plus, leur correction à température finie est nécessaire pour 

appréhender les résultats expérimentaux  compte tenu de l’impact de la dilatation thermique et 

des vibrations du réseau sur les énergies de migration [59]. Enfin, notons que les défauts mobiles 

tels que les lacunes [79] et les dislocations [108] peuvent assurer le transport de l’hydrogène et 

son coefficient de diffusion apparent [16]. 
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La solubilité et la mobilité apparentes de l’hydrogène au cœur des métaux sont 

essentielles dans l’étude des mécanismes d’endommagement des matériaux. Ces 

propriétés traduisent la rapidité avec laquelle l’hydrogène pourrait arriver en pointe 

de fissure [47]. Leur description purement interstitielle, au travers de la loi de 

Sieverts par l’occupation des sites octaédriques, et par un mécanisme de diffusion O-

T-O, en offrent une première approximation satisfaisante. Mais leur dépendance non 

négligeable quant aux défauts présents requiert une connaissance fine des états 

métallurgiques, tout comme de la localisation de l’hydrogène, ce qui constitue encore 

aujourd’hui un défi. Les processus en jeu en amont, que sont l’adsorption et 

l’absorption, se produisent au niveau des surfaces métalliques et sont tout aussi 

fondamentaux pour la compréhension de la FPH. Ces surfaces pouvant être 

considérées comme des défauts à deux dimensions, nous allons commencer la partie 

suivante par leur description. Nous ferons ensuite un état des connaissances sur les 

interactions H-surface et H-subsurface en mettant l’accent sur les orientations {100}, 

{110} et {111} du nickel qui intéressent notre étude au travers de nos deux propriétés 

d’intérêt. Les apports de connaissances permis par la DFT seront également mis en 

avant du fait de la complexité et de la multiplicité des interactions ayant lieu au niveau 

des surfaces, notamment en milieu aqueux. 

 

 
 

 

The apparent solubility and mobility of hydrogen in the core of metals are essential 

in the study of the materials damage mechanisms. These properties reflect the speed 

with which hydrogen could arrive at crack tips [47]. Their purely interstitial 

description, through Sieverts' law by the occupation of octahedral sites, and by an O-

T-O diffusion mechanism, offers a first satisfactory approximation. But their strong 

dependence on present defects requires a precise knowledge of the metallurgical 

states and of the hydrogen location, which is still challenging today. The upstream 

processes of adsorption and absorption, that occur on metal surfaces, are equally 

fundamental to understand HE. Since these surfaces can be considered as two-

dimensional defects, we will start the next part with their description. We will then 

make a knowledge inventory on the H-surface and H-subsurface interactions, 

emphasizing on nickel {100}, {110} and {111} orientations which interest our study. 

The contributions of DFT approaches in this field will also be highlighted because of 

the complexity and the multiplicity of the interactions taking place on surfaces, in 

particular in an aqueous medium. 
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I.2. Surfaces structure 

I.2.1. Low and high Miller index surfaces 

La réactivité des surfaces vis-à-vis de leur environnement est inhérente à leur orientation 

cristallographie qui définit leurs sites réactionnels (d’adsorption) ainsi que la densité 

électronique locale disponible pour créer des liaisons. Comme précédemment mentionné, le 

nickel est organisé selon une structure cubique à faces centrées dont la maille conventionnelle est 

représentée en Figure I-10. Son paramètre de maille 𝑎𝑙𝑎𝑡 est de 0,352 nm à température ambiante 

[109]. Une surface correspond à la coupe de ce réseau cristallin selon un plan (hkl) défini par les 

indices de Miller [110]. Notre étude se concentre sur le nickel monocristallin orienté selon les 

trois familles de surfaces à bas indices {100}, {110} et {111}, sachant que les autres surfaces ne 

sont que la combinaison de ces dernières. Leurs structures à l’échelle atomique sont illustrées sur 

la Figure I-10 par rapport à leur plan de coupe dans la maille conventionnelle.  

 

Figure I-10: Atomic scale representation of {100}, {110} and {111} surfaces of face-centered cubic (fcc) systems from 

conventional cells cut. The darkest atoms belong to the surface, the light ones are the deepest. Surface unit cells are 

drawn in black. 

La rupture de périodicité du cristal en surface implique une diminution de la coordinence 

(= nombre de premiers voisions) des atomes qui la composent comparativement aux atomes au 

cœur du métal. Les atomes des surfaces {111} ont une coordinence égale à 9 (vs. 12 pour un atome 

au cœur du nickel, soit 3 liaisons coupées). Les atomes des surfaces {100} et {110} ont 

respectivement une coordinence de 8 et 7(5). Il a été mis en évidence à la fois expérimentalement 

                                                             

5 En s’aidant de la Figure I-10, on vérifie qu’un atome de surface (bleu foncé) a perdu 5 premiers 
voisins répartis en 2 plans. Les 4 premiers voisins perdus sont dans le plan {110} juste au-dessus de la 
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[111] et numériquement [112,113] que le travail d’extraction ϕ des électrons6 diminue avec la 

coordinance du fait de l’augmentation de la charge locale, soit ϕ111 > ϕ100 > ϕ110. Ainsi, les 

surfaces {110} semblent être plus réactives d’après ces considérations géométriques que les 

surfaces {100}, elles-mêmes plus réactives que les surfaces {111}. La compacité7 des surfaces 

diffère également selon l’orientation. Pour un plan (100), on identifie que 2 atomes composent 

une surface d’aire a², soit l’aire d’un atome 𝐴𝑎𝑡(100) = 𝑎² 2⁄ . De la même manière, nous avons 

𝐴𝑎𝑡(110) = 𝑎² √2⁄   et 𝐴𝑎𝑡(111) =  𝑎
2√3 4⁄ . Ainsi les surfaces orientées {100} comptent autour de 

16 atomes/nm², alors qu’elles comptent respectivement 11 atomes/nm² et 19 atomes/nm² pour 

les surfaces d’orientations {110} et {111}8. Les surfaces {111} sont donc les plus denses, elles sont 

considérées comme « lisses » à l’échelle atomique tandis que les surfaces {110} sont les plus 

rugueuses.  

Lorsqu’une surface cristalline présente une désorientation par rapport aux surfaces de bas 

indices, elle se réorganise en une succession de terrasses et de marches monoatomiques 

(« steps ») [110,114]. Les terrasses sont de l’orientation de bas indice la plus proche de la surface 

initiale (Figure I-11a). La densité des marches et la longueur des terrasses dépendent de l’angle 

de désorientation. Lorsque la marche ne forme pas un plan de bas indices avec la terrasse, celle-

ci laisse apparaitre des crans (« kinks »), on parle du modèle TSK (« Terraces Steps Kinks ») des 

surfaces (Figure I-11b). La notation de Wood permet de les dénommer facilement. Cet 

arrangement a été notamment observé par microscope à effet tunnel à la surface d’une électrode 

de cuivre orientée {111} [115] (Figure I-11c).  

 

Figure I-11: (a) Stepped (755) and (b) kinked (10 8 7) fcc crystal faces showing {111}-oriented terraces, from [110]. (c) 

From [115], large-scale in situ STM image (123nm×123nm) of the anion-free Cu(111) electrode surface at very cathodic 

potentials in dilute sulfuric acid solution with monoatomic steps. Aside, a 3nm×3nm image of the terrace, the unit cell 

drawn in white.  

                                                             

surface et équivalents aux atomes bleu clair sous la surface. Le 5e atome le surplombait directement dans le 
2e plan {110}. Néanmoins, pour cette orientation il y a une 6e liaison de rompue, les atomes sous la surface 
(en bleu clair) présentant une coordinance de 11 du fait de cette répartition des premiers voisins en 2 plans. 
 
6 Energie à fournir afin d’arracher un électron du niveau de Fermi. 
7 Nombre d’atomes par unité de surface. 
8 Pour plus de détails sur le calcul, le lecteur peut se référer au Chapitre I de la thèse de C. Lekbir [25]. 
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Dans ses travaux de thèse, H. El Alami a déterminé, pour les surfaces du nickel, la nature et la 

densité des marches atomiques en fonction de la normale à la surface et représenté celles-ci sur 

une figure de pôle inverse (Figure I-12) [25,111,116]. Le fait que cette étude se concentre sur les 

orientations {100}, {110} et {111} se justifie alors compte tenu de la reconstruction des surfaces 

de plus hauts indices selon ces plans. Il est toutefois à noter que les atomes des marches ayant une 

coordinance réduite par rapport aux terrasses, et les crans davantage encore, ces sites 

augmentent donc la réactivité des surfaces.  

 

Figure I-12 : (a) Steps densities (nm-1) and (b) corresponding terraces nature depending on the surface orientation [111]. 

 

I.2.2. Surface energies 

L’énergie des surfaces est une grandeur thermodynamique qui se trouve impactée par la 

coordinance et la compacité des atomes de surface. Notée γhkl, elle correspond au travail W par 

unité d’aire A qu’il faut fournir pour couper les liaisons entre plans atomiques (hkl). L’énergie de 

surface peut être calculée d’après l’Equation I-22 [114] avec 𝑛𝑐
ℎ𝑘𝑙 le nombre de liaisons coupées 

(respectivement 3, 4 et 6 pour les orientations {111}, {100} et {110}), 𝐸𝑀−𝑀 l’énergie de liaison 

entre deux atomes métalliques à cœur et 𝐴𝑎𝑡(ℎ𝑘𝑙) l’aire qu’occupe un atome. Le facteur 2 vient du 

fait qu’en séparant deux plans, deux surfaces sont alors créées. 

γhkl = (
𝜕𝑊

𝜕𝐴
)
𝑇,𝑃
=
𝑛𝑐
ℎ𝑘𝑙𝐸𝑀−𝑀
2 𝐴𝑎𝑡(ℎ𝑘𝑙)

 Equation I-22 

En utilisant cette expression nous obtenons γ111 < γ100 < γ110 avec γ100 ≈ 1.15 γ111 et γ110 ≈

1.22 γ111. D’après les résultats disponibles dans la littérature, ces ratios sont plutôt bien respectés, 

comme le montre le tableau suivant (Table I-4). Cependant, certains écarts à cette prédiction sont 

observés, notamment pour l’orientation {110}, car les positions atomiques ont bougé par rapport 

à leur position d’équilibre : on dit que les surfaces se sont relaxées. 
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Table I-4 : Computed (DFT) surface energies from literature, adapted from [117]. 

 {100} surface {110} surface {111} surface 

γhkl  (eV /Å²) 
0.138 a , 0.151 b  

0.140 c, 0.137 d , 0.139e 

0.143 a , 0.148 b  

0.144 c , 0.140 d 

0.120 a , 0.126 b 

0.121c , 0.120 d, 0.120e 

a [118] b [119] c [91] d [113] e[120] 

 

I.2.3. Relaxation and reconstruction  

Afin de minimiser leur énergie, les surfaces ont recours à deux processus : la relaxation et 

la reconstruction [121]. Ces phénomènes sont très dépendants de l’environnement. Ils peuvent se 

produire sous vide à basse température ou être provoqués et/ou modifiés par l’adsorption 

d’autres espèces chimiques [115], notamment l’hydrogène [112,122–124] dont nous 

présenteront l’effet ultérieurement.  

La relaxation de surface est définie comme une translation rigide et perpendiculaire au 

plan de surface des couches atomiques à proximité de la surface [125]. Il en résulte une variation 

de la distance interplan par rapport à celle du volume. Il a été mis en évidence 

que généralement [121,126] : les surfaces les plus compactes sont moins relaxées ; les surfaces de 

même structure ont des taux de relaxation similaires ; la première distance interplan est souvent 

en contraction (Δd12<0) avec une alternance en profondeur de dilatation et de contraction. Ces 

observations sont notamment reportées dans la littérature pour les orientations de bas indices du 

nickel, expérimentalement et par calculs DFT. Le tableau ci-contre en dresse une revue non 

exhaustive (Table I-5). En rapprochant les premières couches d’atomes, la relaxation diminue 

l’énergie des surfaces {100}, et plus particulièrement, {110}, comme constaté dans la section 

précédente en compensant leur plus faible coordinance [113]. 

 Table I-5 : Lattice spacing changes between the three first Ni layers, with a schematic illustration from [121]. 

Experimental values come from Low-Energy Electron Diffraction (LEED) or Medium Energy Ion Scattering Spectroscopy 

(MEISS). 

 

{100} surface {110} surface {111} surface 

Δd12 Δd23 Δd12 Δd23 Δd12 Δd23 

DFT studies 

-3.6% a 

-3.6% b 

-3.74% d 

-2.7% e 

+1.0% a 

+1.4% b 

+0.55% d 

 

-10.4% a 

-10.3% b 

- 

-6.5% e 

+1.8% a 

+3.2% b 

- 

 

-1.2% a 

-0.9% b 

-1.31% d 

-1.5% e 

+0.1% a 

+0.0 b 

-0.09% d 

 

Experimental values 

-3.2 ±0.5% f - -8.7±0.5% c +3.0±0.6% c 0±1% g - 

  -8.4±0.8% h +3.1±1% h   

  -9.8±1.8% i +3.8±1.8% i   

a [112] b [113]  c [122] d [120] e [127] f [128] g [129] h [130] i [131] 
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Le processus de reconstruction est moins systématique pour les surfaces métalliques. Il 

suppose le réarrangement des atomes de surface, modifiant les symétries de translation du réseau 

par la formation d’une nouvelle maille de surface [115,125]. La force motrice de ce phénomène 

est également la diminution de l’énergie de surface par l'augmentation locale de la densité 

d’atomes (et donc la coordination). Par exemple, la migration des atomes de surfaces cfc 

reconstruites {110} fait émerger des facettes plus compactes de type {111} [115,125]. Sous ultra 

haut vide (UHV) ces phénomènes ont été observés pour les surfaces {100}, {110} et {111} de 

métaux comme l’or ou le platine [115,132–134] (Figure I-13). Il a été constaté que les mêmes 

reconstructions ont lieu en milieu aqueux pour ces métaux en l’absence d’adsorbats fortement liés 

(milieu acide dilué et sous polarisation cathodique) [115,135]. Contrairement aux observations 

sous ultra haut vide, le retour à des potentiels plus anodiques permet la réversibilité des 

reconstructions. Toutefois, en l’absence d’adsorbat, ces reconstructions n’ont pas été reportées 

dans la littérature pour les surfaces de bas indices du nickel qui intéressent notre étude.  

 

Figure I-13 : STM images of a) (√3 × 22) “herringbone” structure of Au(111) surface (51 nm × 51 nm) [133], b) “cable-

stitch” structure of Pt(111) surface (11 nm × 11 nm) [132], c) the missing-row structure of Au(110) (2 × 1) surface 

[134], [115]. 

I.2.4. Surface defects 

En sus des processus précédemment évoqués, il existe toute une zoologie de défauts 

présents au niveau des surfaces réelles. Tout d’abord, sur les monocristaux {100}, {110} ou {111} 

la formation de terrasses et marches peut être observée par un léger angle de désorientation suite 

à l’usinage ou au polissage des échantillons. D’autres défauts comme des lacunes, ad-atomes ou 

encore des dislocations vis et coins sont également présents comme l’illustre la Figure I-14 [136]. 

Par ailleurs, le polissage mécanique des échantillons génère une zone d’écrouissage et des 

contraintes internes en subsurface ainsi qu’une rugosité de surface importante (Figure I-15). Tous 

ces défauts participent à l’augmentation locale de la réactivité des surfaces vis-à-vis de leur 

environnement. Cela explique, entre autres, la rapide formation d’oxyde natif en surface des 

échantillons de nickel dès les premiers instants d’exposition à l’air [25], ce qui est susceptible de 

bloquer les sites réactionnels de l’hydrogène [137]. Nous terminons cette présentation des 

défauts de surface en mentionnant les surfaces polycristallines dont la grande variété des joints 
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de grains et phénomènes de ségrégation associés viennent rendre d’autant plus délicate la 

compréhension de leur comportement. 

 

Figure I-14 : TSK model showing typical a) thermodynamically stable defects (adatoms, vacancies, step kinks, step 

adatoms, step vacancies) and kinetically stable defects like b) an edge dislocation and c) a screw dislocation [136]. 

 

La structure et la complexité des surfaces ayant été pleinement présentées, il 

est à souligner qu’il peut s’avérer difficile d’étudier expérimentalement des surfaces 

{100} {110} et {111} « parfaites » afin d’en questionner le seul effet de l’orientation 

sur les interactions avec l’hydrogène. Cela rend d’une part la maîtrise des 

préparations de surfaces essentielle afin de limiter les défauts présents, et d’autre 

part l’approche par calculs atomistiques d’autant plus précieuse pour confronter nos 

résultats. 

 

 

 

Figure I-15 : Microscopic structure of the real surface of a machined metal, from [125]. 
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The structure and complexity of the surfaces being fully presented now, it 

should be noted that it may be difficult to study experimentally {100} {110} and {111} 

"perfect" surfaces in order to solely identify the orientation effect on hydrogen local 

properties. This makes, on the one hand, the control of surface preparation essential 

in order to limit the presence of undesired surface defects, and on the other hand the 

approach by atomistic calculations all the more precious to compare our results. 
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I.3. Hydrogen-surface interactions 

De nombreuses études ont exploré les premières interactions H-surfaces métalliques 

[63,138–147], et en particulier sur les surfaces de nickel à faible indice Miller [112,148–151]. 

Parmi les paramètres qui influent sur l’entrée de l’hydrogène nous trouvons les paramètres 

intrinsèques aux monocristaux qui ont été présentés jusqu’ici, et les paramètres extrinsèques 

(température, fugacité, milieu aqueux ou gazeux). Dans le cadre de nos expérimentations, 

l'hydrogène sera produit en milieu aqueux. L’étape d'adsorption y est plus complexe qu’en milieu 

gazeux ; d'une part en raison de la multiplicité des sources d'hydrogène en solution, et d'autre 

part du fait des spécificités de l'interface métal-électrolyte [25,152,153]. Toutefois, comme 

l’illustre la Figure I-16, il existe certaines similitudes de comportement entre l’hydrogène gazeux 

et aqueux vis-à-vis des surfaces métalliques [16]. De plus, il a été démontré que les calculs DFT de 

solubilité de l’hydrogène gazeux sont en bon accord avec les expériences électrochimiques pour 

une fugacité inférieure à 400 atm  (Figure I-17), limite au-delà de laquelle le gaz de dihydrogène 

commence à ne peut plus être décrit comme un gaz parfait [12,16], surtout au-delà de 0,1GPa 

[12,19,22]. Ce modèle d’équivalence estime que la fugacité limite est atteinte pour un taux de 

recouvrement en hydrogène θ<0.8 (9), justifiant alors les analogies qui seront faites dans la suite 

dans ce manuscrit entre résultats expérimentaux et numériques. Nous allons à présent décrire les 

mécanismes d’adsorption en surface ainsi que les chemins d’absorption possibles pour 

l’hydrogène dans ces deux milieux. 

 

Figure I-16 : From [16], Diagram showing surface-H reactions and possible ways of integrating atomic H into the 

material depending on the environment nature : (1) adsorption [(1’) direct adsorption dissociation], (2) surface 

migration, (3) dissociation, (4) absorption [(4’) direct absorption], (5) core diffusion and trapping, (6) molecular 

recombination. 

                                                             

9 Le taux de recouvrement θ est défini comme le rapport entre le nombre de sites d’adsorption occupés (cf. 
paragraphe suivant) et le nombre de sites disponibles. Il traduit la saturation de la surface en H. Lorsqu’il 
est supérieur à 1, cela indique le remplissage d’une deuxième couche. 
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Figure I-17 : Hydrogen solubility vs fugacity / overpotential η from [12]. Experimental data come from electrochemical 

permeation and thermal desorption spectroscopy measurements. The analytical model, based on an equivalence between 

fugacity and overpotential as reported in former works [72,74], represents the fugacity vs the solubility. 

 

I.3.1. Adsorption sites description 

Chacune des surfaces de bas indices du nickel présente des sites d'adsorption de type Top, 

Bridge (B, en pont) et Hollow (HL, creux) représentés schématiquement sur la Figure I-18. Ils se 

distinguent par le nombre de coordinations qu'ils offrent aux adsorbats avec les atomes de 

surface. Leur nombre et leur nature dépend de l’orientation de la surface. L'adsorption 

préférentielle sur un type de site particulier s’effectue selon des critères énergétiques et évolue 

avec le taux de recouvrement. Les sites « on top » (TOP), sont de symétrie d'ordre 1 et donc les 

moins stables. Surplombant directement les atomes de nickel en surface, ces sites sont les plus 

nombreux. Les sites de type Bridge sont de symétrie d'ordre 2. Au niveau de la surface {110} il en 

existe deux types : les LB (long bridge) et SB (short bridge) qui diffèrent par l'éloignement des 

deux atomes de surface entre lesquels ils se trouvent. Enfin, les sites Hollow peuvent être de 

symétrie d'ordre 3, notés FCC et HCP sur la surface {111} et PT (pseudo three-fold) sur la surface 

{110}, ou bien d’ordre 4 (notés HL ou 4F pour four-fold) pour les surfaces {100} et {110}. Ces sites 

d’adsorption de haute symétrie sont les plus stables. Les sites HCP et FCC des surfaces orientées 

{111} se différencient par le plan d’appartenance de l’atome de nickel à leur aplomb.  Ils se 

trouvent dans le premier plan sous la surface pour les sites HCP et dans le second plus les sites 

FCC (Figure I-18).  Selon les sites occupés, les modes de vibration accessibles par l’atome d’H 

adsorbé seront différentes du fait de leurs symétries propres [154]. Ainsi, suivant la description 

proposée par Hamann [154] dans le cadre d’une approximation harmonique, l’hydrogène en site 

Bridge présente trois modes de vibrations différents, contre deux en site Hollow ou Top 

[150,155,156]. 
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Figure I-18 : Schematic representation of the different adsorption sites available on fcc {100}, {110} and {111} surfaces. 

The darkest atoms belong to the surface, the light ones are the deepest 

 

I.3.2. H-surface in gaseous phase  

I.3.2.1. Dissociation of H2 

En phase gazeuse, l’adsorption de l’hydrogène se produit après une étape de dissociation 

de la molécule de dihydrogène. L’énergie nécessaire à cette étape de dissociation dépend entre 

autres : de l’angle d’arrivée de la molécule à la surface, de son énergie cinétique, de la température, 

de l’orientation de la surface, de sa chimie et des défauts qui y sont présents [16,147]. Deux cas de 

figure se distinguent alors. Soit la barrière d’énergie à franchir pour la molécule d’H2 est nulle ou 

la molécule dispose d’une énergie cinétique suffisante et le processus se produit de manière 

directe; soit la barrière à franchir est trop élevée et ce processus se fera de manière indirecte par 

l’intermédiaire d’un précurseur en certains sites de surface [16] (ex : crans ou marches [157]). 

Généralement, l’adsorption dissociative requiert que plusieurs sites d’adsorption voisins soient 

libres [158], ou bien la présence d’une ou plusieurs lacunes [141]. Ainsi, un taux de recouvrement 

élevé sera défavorable à la dissociation. Il est également remarquable que les surfaces de hauts 

indices de Miller, présentant un certain nombre de crans et de marches, sont plus favorables à la 

dissociation de l’hydrogène que celles de bas indices [147,157]. En ce sens, la surface {110} étant 

la plus rugueuse des surfaces de bas indices, elle présente un coefficient de collage10 initial de 

l’hydrogène autour de 0,9 [159–161] (très peu dépendant de la température), ce qui traduit une 

adsorption dissociative de l’H2 spontanée grâce aux sites Top [161]. Alors que le coefficient de 

collage initial des surfaces {100} et {111} du nickel est autour de 0,1 [158,162]. Cependant, outre 

les considérations cristallographiques, les énergies d’activation de dissociation de l’H2 à proximité 

du nickel restent très faibles grâce aux états électroniques non remplis au niveau de Fermi [147], 

expliquant son pouvoir catalytique vis-à-vis de l’hydrogène. Enfin, la présence d’autres espèces en 

surface (C, S, O...) même en faibles quantités peut grandement défavoriser l’adsorption 

dissociative de l’hydrogène [163].   

                                                             

10 Le coefficient de collage est défini comme le rapport entre le nombre d’atomes ou de molécules qui 
s’absorbent et le nombre total de particules qui percutent la surface dans la même période [147]. 
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I.3.2.2. Adsorption energies 

Basées sur la réaction de l'adsorption dissociative du dihydrogène gazeux (Equation I-23), 

les énergies d'adsorption de l'hydrogène disponibles dans la littérature ont pu notamment être 

identifiées par calculs ab initio à 0K d'après l’Equation I-24 :  

1

2
𝐻2(𝑔) +𝑀 ↔ 𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠  

Equation I-23 

𝛥𝐸𝑎𝑑𝑠 = 𝐸𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠 − 𝐸𝑀 −
1

2
𝐸𝐻2    

Equation I-24 

où 𝐸𝑀𝐻, 𝐸𝑀 et 𝐸𝐻2/2 sont respectivement les énergies des systèmes métal-hydrogène adsorbé, 

métal pur et de la molécule de dihydrogène à l’état fondamental. Nous parlons ici d’énergie et non 

d’enthalpie car les calculs évoqués ont été réalisés à volume fixe. Une énergie d'adsorption 

négative indique une adsorption stabilisante de l'hydrogène, tandis qu'une valeur positive signifie 

une adsorption non stabilisante, rendant alors possible la recombinaison entre atomes 

d'hydrogène adsorbés pour reformer la molécule de H₂ (chemin 6 d’après la Figure I-16).  

Les travaux de Kresse et al. [112], Bhatia et al. [148] et Greeley et al. [58] montrent que les énergies 

d’adsorption entre orientations {100} et {111} sont plus proches et plus stabilisantes que sur la 

surface {110}, moins compacte (Table I-6). Ces travaux confirment également que pour un même 

taux de recouvrement (θ=1/4), les sites Hollow sont les plus favorables avec une énergie 

d’adsorption proche de la chimisorption, alors que les sites Top offrent une adsorption non 

stabilisante de l'hydrogène. Ces résultats coïncident avec les observations de spectroscopie de 

désorption thermique (flash TDS) qui montrent l’adsorption préférentielle de l’hydrogène sur des 

sites à forte coordinence (β2) lors du remplissage de la première monocouche d’hydrogène (θ<1) 

[149,164–166]. Les sites de plus faible coordinance (β1) sont occupés lors du remplissage des 

couches suivantes (θ>1). Kresse et al. [112] ont réalisé les mêmes calculs théoriques pour un taux 

de recouvrement θ=1. Les énergies d'adsorption se trouvent modifiées du fait de l'interaction 

répulsive entre les atomes d'hydrogène adjacents, mais l'ordre énergétique entre les sites ne s'en 

trouve pas changé. Toutefois, il est important de noter que l’adsorption d’hydrogène entraine la 

modification de propriétés des surfaces : le travail d’extraction des électrons et la reconstruction. 

Table I-6 : Adsorption energies (eV) of atomic H on high-symmetry sites for a coverage θ = ¼, adapted from [117]. 

 {100} surface {110} surface {111} surface 

θ = ¼ 

Top 0.016 a , 0.06b 0.086 a , 0.11b 0.001 a , -0.13b , -0.01c 

Hollow -0.567 a , -0.546b, -0.53d 
PT           -0.450 a , -0.37b 

4F           -0.226 a , -0.24b 

FCC      -0.598 a , -0.486b , -0.61c , -0.66 d 

HCP         -0.587 a , -0.486b, -0.60c 

Bridge -0.457 a , -0.39b 
LB            -0.409 a , -0.34b 

SB            -0.391 a , -0.31b 
-0.456 a , -0.37b, -0.47c 

a [112]b [148] c [58]d [167] 
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I.3.2.3. Electrons work function 

Jusqu’à un taux de recouvrement en hydrogène critique θc compris entre 0.5 et 1, l’énergie 

d’extraction des électrons du nickel augmente linéairement [147,149,168]. Ce comportement est 

représenté en Figure I-19 dans le cas du Ni{100}. Cette observation est commune aux surfaces 

métalliques, à quelques exceptions près [147]. Cette évolution signifie que les premiers ad-atomes 

d’H adsorbés forment une barrière dipolaire négative à la surface du métal. Une énergie 

supplémentaire doit alors être fournie pour déplacer un électron du niveau de Fermi du métal à 

travers la couche dipolaire, traduisant une moins grande propension du substrat à créer de 

nouvelles de liaisons [147]. Au-delà de θc, une rupture à la linéarité est observée. Elle manifeste 

l’interaction entre adsorbats qui provoque une dépolarisation. Kresse et al. ont obtenu par calculs 

DFT la même évolution pour la surface du nickel {111} [112]. Il identifie par ailleurs que l’impact 

de l’adsorption en site Top est supérieur à celui en sites stables, avec pour un taux de 

recouvrement de 1 : ϕ𝑇𝑂𝑃
111 = 5.22 < ϕ𝑇𝑂𝑃

100 = 5.51 < ϕ𝑇𝑂𝑃
110 = 5.95 𝑒𝑉. Ce résultat montre aussi que 

l’orientation {110} est davantage impactée, signifiant une désactivation de l’adsorption d’espèces 

supplémentaires qui augmente quand la compacité diminue. 

  

Figure I-19 : Work function change 𝛥𝜙 for H2/Ni{100} as a function of the absolute coverage θ [168]. 

I.3.2.4. H-superstructures and surface reconstruction 

Afin de minimiser leurs interactions, les ad-atomes d’hydrogène adsorbés peuvent former 

des superstructures en surface. Ces structures sont observées en surface du Ni{111} pour un taux 

de recouvrement atteignant 0.5 et à basses températures (< 250 K) [112,169], la diffusion de 

surface prenant le dessus pour des températures plus élevées. Sur la surface {110} du nickel se 

distingue aussi ce type de superstructures lorsque θ =1 [170,171]. Cette orientation présente en 

sus trois patterns de reconstruction de surface (« row pairing ») métastables à basses 

températures pour des taux de recouvrement en hydrogène supérieurs à 1 et jusqu’à 1.5 [16]. 

Pour des températures supérieures à 200 K, ces motifs se réorganisent en une phase 
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unidimensionnelle (« streak phase » or « missing row ») [112,123]. Enfin, il a été globalement 

remarqué que l’adsorption d’hydrogène diminue les phénomènes de relaxation de surface 

[147,150].  

I.3.2.5. Surface diffusion 

En surface, les molécules d’H2 physisorbées sont très mobiles et peuvent migrer facilement 

jusqu’à atteindre un site favorable à leur dissociation [16]. Pour les atomes d’hydrogène 

chimisorbés, l’énergie d’activation de la diffusion est d’autant plus grande que le site est stable. 

Généralement, cette énergie correspond à 10-20% de l’énergie d’adsorption [147,172]. Obéissant 

aux lois de Fick pour des températures supérieures à 100 K [16,173], la diffusion s’effectue d’un 

site Hollow à un autre en passant par un site de transition intermédiaire (= site Bridge) [112]. 

Pour les surfaces {100}, {110} et {111} les sites Bridge présentent des énergies d’adsorption 

similaires, alors que les sites Hollow dépendent nettement de l’orientation (Table I-6). Ainsi, la 

diffusion d’hydrogène est la plus favorable en surface {110} et la moins favorable en surface {111} 

[112,147,174]. Néanmoins, quelques résultats opposés entre les orientations {100} et {111} sont 

rapportés dans la littérature [148,173]. La diffusion au niveau des surfaces rugueuses a également 

été étudiée. Bhatia et al., au sujet de la surface {531} présentant des terrasses {111} et la densité 

de marches la plus élevée [111,148], montrent que l'énergie d'activation pour la diffusion en bord 

de marche est très inférieure aux énergies d’absorption pour les surfaces planes. Truong et al., 

étudiant les surfaces de terrasses {100} de bord de marches [1̅00] [155], identifient que 

l’hydrogène est lié plus fortement au bas d'une marche que sur une terrasse. Ainsi, la diffusion 

depuis le creux d’une marche s'avère moins favorable que la diffusion pour y tomber ou à travers 

une terrasse, comme l’illustre la Figure I-20. Cependant, ces derniers ont observé que lorsque le 

taux de recouvrement en hydrogène augmente, l'effet de la marche devient plus faible. Enfin, nous 

rappelons que la petite taille de l’atome d’hydrogène le rend sujet aux effets quantiques, tels que 

l’effet tunnel [80,173,174] (majoritaire à basses températures du fait de la faible barrière 

d’énergie) ou la délocalisation.  

 

Figure I-20: Diffusion rate coefficients for various hopping processes across a step on the clean, rigid Ni (100) surface, at 

300 K. The rate coefficients are obtained by multiplying numerical values in the figure by a factor of 1010, from [155]. 
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I.3.3. H-surface in aqueous phase 

Afin de mieux appréhender cette partie nous allons brièvement décrire la double couche 

électrique qui caractérise l’interface d’un métal immergé en solution. Lorsqu’un potentiel E est 

imposé à une électrode, une accumulation de charge est observée à sa surface (Figure I-21). Ce 

qui entraîne en réaction le mouvement des ions de charge opposée ou molécules polaires en 

solution vers la surface de sorte que la neutralité du système soit assurée, générant une différence 

de potentiel entre le métal et l’électrolyte ΔE [153,175]. Cette double couche électrique peut être 

décrite par un condensateur en parallèle d’une résistance de polarisation (le modèle de Helmholtz 

étant souvent utilisé en électrochimie [175,176]). La concentration de charges beaucoup plus 

importante du côté métallique et l’encombrement stérique ions solvatés et molécules polaires en 

solution expliquent que la couche de charge en surface du métal soit bien plus fine que celle dans 

l’électrolyte. Du fait de la séparation des charges apparaît alors un champ électrique en plus du 

champ électrostatique. Ce champ électrique est à l’origine du courant mesuré lors des réactions 

électrochimiques qui vont nous intéresser ici. De la même manière qu’en milieu gazeux, les 

espèces chargées amenées à proximité de la surface vont pouvoir s’adsorber sur les sites 

disponibles. 

 

Figure I-21 : Representation of the electric double layer that appears at the interface between a metal and the electrolyte, 

adapted from [175]. The associated Helmholtz capacitance is: 𝐶𝐻𝑒𝑙 =
𝑑𝑞

𝑑𝛥𝐸
=
𝜖𝑟𝜖𝑂

𝑒
 . 

 

I.3.3.1. Adsorbed hydrogen nature 

La source des atomes d’hydrogènes adsorbés en milieu aqueux est multiple. L’adsorption 

peut se produire à partir de la dissociation de molécules de dihydrogène dissoutes, par le biais de 

molécules d’eau ou encore de protons solvatés [152]. Pour autant, de manière analogue à 

l'adsorption en phase gazeuse, deux types d'hydrogène adsorbés ont été mis en évidence dans la 

littérature pour des métaux en milieu aqueux. Le premier, l'Under Potential Deposited Hydrogen 

(UPD-H), correspond à l'hydrogène électro-adsorbé à des potentiels supérieurs au potentiel du 
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couple H+/H2 ; tandis que le second, l'Over Potential Deposited Hydrogen (OPD-H), correspond à 

l’hydrogène adsorbé à des potentiels plus cathodiques [16,152,177]. La sorption de l’hydrogène 

selon l’un ou l’autre procédé dépend du métal constituant l’électrode ; plus particulièrement de 

son énergie de liaison avec l’H et de la densité de courant d’échange mesurée jo dans le milieu 

d’étude (i.e. densité de courant associée à l’équilibre entre réactions anodiques et cathodiques) 

[178]. La courbe qui en résulte illustrée en Figure I-22 permet d’identifier les métaux qui tendront 

à être concernés par l’UPD H. A l’aide de calculs DFT, Nørskov et al. ont d’ailleurs pu expliquer par 

un modèle cinétique simple cette forme de courbe « en volcan » suivant le principe de Sabatier 

[179,180]. Avec une activité électrochimique plus élevée et une énergie libre d’adsorption pour 

l’hydrogène proche de 0 eV, il a été montré que seuls les métaux platinoïdes seront sujet à l’UPD-

H [177,179,181]. Les autres métaux offrant une adsorption insuffisamment stable, ou au contraire 

trop stable comme le nickel (qui aura davantage tendance à s’oxyder à potentiel nul [182,183]), 

ne permettent l’évolution de l’hydrogène que sous polarisation cathodique. 

 

Figure I-22: Volcano plot of HER exchange current densities (io,HER) as a function of M-H bond energy,  

from [177] and adapted from Trasatti’s [180]. 

Par analyse des isothermes d'équilibre des systèmes métal-hydrogène, Marcus et al. ont 

dressé un parallèle entre pression partielle d'hydrogène gazeux et potentiel imposé à l'électrode 

en présence d'hydrogène en milieu aqueux, illustré en Figure I-23 [152]. Dans le cas d'un potentiel 

anodique (ou de fugacité d'H₂ ≤1 atm), il a été identifié que les sites dont l’enthalpie d'adsorption 

est négative sont susceptibles d'être occupés. Inversement, à des potentiels cathodiques (fortes 

fugacités d'H₂), les sites correspondant à une enthalpie d'adsorption positive sont occupés. L'UPD-

H occuperait alors les sites Bridge ou Hollow, et l'OPD-H occuperait les sites Top. Ces affirmations 

ont été vérifiées expérimentalement par spectroscopie infrarouge in situ [16,140,152,184], 

prouvant l’existence de ces deux espèces d’hydrogène électro adsorbé.  
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Figure I-23: Schematic diagrams of the potential energies of hydrogen as a function of distance from the surface a) in the 

case of gaseous hydrogen, b) in the case of aqueous hydrogen, from [152]. 

 

Le nickel n’étant pas sujet à l’adsorption d’hydrogène UPD, seuls des hydrogènes OPD 

seront alors impliqués lors de nos chargements électrochimiques sous polarisation cathodique. 

Utilisant un milieu de chargement H2SO4 1M pour notre étude, nous allons maintenant présenter 

les interactions entre le nickel et ce milieu en fonction du potentiel imposé afin d’identifier 

l’ensemble des espèces susceptibles d’être adsorbées en surface, avant de nous concentrer plus 

précisément sur les réactions en jeu au niveau des surfaces polarisées cathodiquement.  

Potential energy 

Gas Surface Bulk / Core of the metal 

Potential energy 

Solution Surface Bulk / Core of the metal 
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I.3.3.2. Generalities about Ni in H2SO4  

La répartition des espèces dans l’électrolyte choisi pour notre étude a été réalisée d’après 

un modèle de Pitzer par H. El Alami [111,185], et illustrée en Figure I-24. La première dissociation 

de l’H2SO4 étant complète, les espèces majoritaires en présence à 18°C sont, dans l’ordre : les ions 

hydronium H+, les ions hydrogénosulfates HSO4-, les ions sulfates SO4-  et enfin les molécules d’eau. 

Le pH de cette solution est inférieur à 0,1, garantissant une source d’H+ abondante dans le milieu.  

  

Figure I-24 : Chemical species evolution with the pH of a sulfuric acid solution 1M depending on the temperature. Values 

calculated by H. El Alami with a Pitzer model, from [111]. 

D’après le diagramme de Pourbaix du nickel dans l’eau illustré en Figure I-25a, à ce pH le nickel 

est susceptible de se corroder et former des ions Ni2+ en solution [183] en l’absence de protection 

cathodique. Cependant, en présence d’autres électrolytes, le comportement du nickel s’écarte de 

ce diagramme [183]. D’après les résultats expérimentaux de la littérature, les domaines de 

corrosion, passivation et immunité diffèrent et tendent vers le diagramme de droite, demeurant 

toutefois approximatif (Figure I-25b) où la limite entre corrosion et passivation à pH nul n’est pas 

bien définie. Il est toutefois rapporté qu’en milieu acide sulfurique dilué, la corrosion du nickel est 

relativement lente comparativement à d’autres acides dilués [183]. Petit et al. ont par ailleurs 

identifié les différents mécanismes réactionnels du nickel en milieu H2SO4 en fonction du potentiel 

imposé [186]. Leur analyse montre que :  

- Le nickel présente presque toujours des espèces adsorbées en surface, leur nature dépend du 

potentiel appliqué. 

- En deçà de -250 mV/ESH, soit autour du potentiel d’oxydoréduction du nickel : le métal est 

stable thermodynamiquement, il se trouve dans son domaine d’immunité. Seuls les ions H+ 

peuvent s’adsorber en surface.  
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- Entre -250 et 0 mV/ESH, autour du potentiel d’oxydoréduction de l’hydrogène, les ions H+ 

peuvent toujours s’adsorber en surface mais l’électrode de nickel est polarisée positivement. 

Ainsi, les ions HSO4- (et OH- dans une moindre mesure) peuvent s’adsorber en compétition.  

Les ions HSO4- présentent à ces potentiels un effet accélérateur sur la dissolution du Ni. 

- Entre 0 et 150 mV/ESH, la corrosion généralisée du Ni se produit, les ions H+ ne peuvent plus 

s’adsorber et les ions HSO4
-  jouent ici un rôle d’inhibiteur de la corrosion.  

- Pour des potentiels >150 mV/ESH les ions OH- remplacent les HSO4
- et amènent à la formation 

de l’espèce passivante Ni(OH)2  [114,187,188]. 

a) b)   

Figure I-25 : a) Potential-pH equilibrium diagram for the system nickel-water at 25°C [183]. b) Probable experimental 

conditions of corrosion, immunity and passivation of nickel in solutions not containing chloride [183]. 

 

I.3.3.3. Hydrogen evolution reaction (HER)  

Sous polarisation cathodique, le processus d’adsorption de l’hydrogène se produit par le 

biais de la réaction d’évolution de l’hydrogène (REH). Largement documentée dans la littérature, 

elle se décompose en trois étapes présentées ici en milieu acide [16,152,178,189–191]:  

- L’électroadsorption/désorption de l’H : réaction de Volmer (V) et inverse (V-1) 

𝐻(𝑎𝑞)
+ + 𝑒−  ↔ 𝐻𝑎𝑑𝑠  Equation I-25 

- L’électrodissociation/combinaison de l’H : réaction de Heyrovsky (H)  

𝐻(𝑎𝑞)
+ +𝐻𝑎𝑑𝑠 + 𝑒

−  → 𝐻2(𝑔)  Equation I-26 

- La désorption chimique : réaction de Tafel (T)  

𝐻𝑎𝑑𝑠 +𝐻𝑎𝑑𝑠  → 𝐻2(𝑔)  Equation I-27 

L’étape de Volmer est celle qui aboutit à proprement parler à l’adsorption de l’hydrogène. Une fois 

adsorbé, plusieurs phénomènes peuvent alors se produire. Soit l’hydrogène se recombine avec un 
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proton qui se trouve à proximité (réaction d’Heyrovsky), soit avec un autre atome d’hydrogène 

adsorbé (réaction de Tafel), les deux processus amenant à la formation de H2 en surface. En 

parallèle se produit la réaction d’absorption de l’hydrogène au niveau des sites de subsurface 

(RAH). Cette absorption est conditionnée par les vitesses relatives de chacune de ces étapes et 

dépendent surtout du taux de recouvrement, de l’énergie d’adsorption et du potentiel [31,72].  

Considérant pour l’instant l’équilibre entre adsorption et recombinaison en surface, on 

distingue selon les métaux une prédominance du mécanisme Volmer-Tafel ou Volmer-Heyrovsky, 

et dans de rares cas un mécanisme complet Volmer-Tafel-Heyrovksy. L’analyse thermocinétique11  

de ces réactions électrochimiques permet alors d’identifier les étapes limitantes qui pilotent la 

réactivité des surfaces selon le potentiel imposé. Or, la large littérature offerte à ce sujet amène à 

toute aussi large gamme de résultats et d’interprétations, parfois même contradictoires [190], ce 

qui en rend la synthèse délicate. La cause principale étant la grande variabilité des préparations 

de surfaces, des milieux d’analyses et surtensions imposées selon les études, amenant l’adsorption 

d’espèces autres que l’hydrogène en surface venant tantôt bloquer les sites réactionnels de 

l’hydrogène, tantôt favoriser l’une des réaction d’évolution [190,192,194]. Néanmoins, 

concernant les travaux réalisés sur le nickel, le mécanisme de Volmer-Heyrovsky a été 

majoritairement rapporté dans la littérature, que ce soit en milieu basique [195–198] ou en milieu 

acide qui nous intéresse ici [25,111,181,186,199]. La réaction d’Heyrovsky s’avère être la réaction 

limitante jusqu’à un certain potentiel (autour de -300 mV/ESH) avant que l’étape de Volmer ne le 

devienne à son tour pour des potentiels plus cathodiques encore [25,111,199]. Ce qui empêche 

techniquement l’atteinte d’un taux de recouvrement de 1 puisque la recombinaison devient 

majoritaire [193]. Compte tenu de la grande variabilité des résultats évoquée, nous allons 

concentrer la suite de cette synthèse principalement sur le nickel en milieu H2SO4, en présentant 

entre autres les travaux de H. El Alami et C Lekbir puisque nous suivrons rigoureusement le même 

protocole de préparation de surface, ainsi que le même milieu d’analyse. Nous mettrons toutefois 

les résultats de ces travaux en parallèle d’autres études utilisant des milieux similaires. 

 
I.3.3.4. Surface orientation impact on HER 

Pour un processus électrochimique « i », la constante cinétique de réaction est déterminée 

par l’énergie libre d’activation électrochimique Δ𝐺𝑖
∗̅̅ ̅̅ ̅ qui lui est associée d’après [111,192,200] :   

k i̅ =
kb𝑇

ℎ
exp(−

𝛥𝐺𝑖
∗̅̅ ̅̅ ̅

𝑅𝑇
) Equation I-28 

                                                             

11 par identification des pentes de Tafel ou par simulation des courbes de polarisation cathodique à l’aide 
d’une isotherme de Langmuir ou Frumkin/Tekin [111,189,192,193] 
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Cette énergie libre d’activation électrochimique se décompose en une énergie libre d’activation 

chimique Δ𝐺𝑖
∗ et une composante électrique 𝛽𝑖𝐹Δ𝐸:  

Δ𝐺𝑖
∗̅̅ ̅̅ ̅ = Δ𝐺𝑖

∗ + 𝛽𝑖𝐹Δ𝐸 =  Δ𝐻𝑖
∗ − 𝑇Δ𝑆𝑖

∗ + 𝛽𝑖𝐹Δ𝐸 Equation I-29 

Δ𝐺𝑖
∗ est indépendante du taux de recouvrement et du potentiel imposé. 𝛽𝑖 est le coefficient de 

symétrie, il traduit la sensibilité d’une réaction à la polarisation appliquée (i.e. l’impact de Δ𝐸 sur 

la diminution de la barrière d’activation de la réaction). 𝛽𝑖 peut se décomposer en une partie 

entropique et enthalpique à l’instar de Δ𝐺𝑖
∗ [200,201]. 𝐹 correspond à la constante de Faraday et 

Δ𝐸 à la différence de potentiel entre la solution et le métal (Figure I-21). 

Dans ses travaux de thèse, H. El Alami a étudié l’effet de l’orientation cristallographique 

sur la REH par l’analyse des contributions ΔHi
∗ et ΔSi

∗ de chaque réaction (Figure I-26). D’une part, 

elle rapporte que, pour les surfaces de bas indices de Miller les enthalpies d’activation des 

réactions de Volmer Δ𝐻𝑉
∗  (adsorption) et d’Heyrovsky Δ𝐻𝐻

∗  (désorption) augmentent avec la 

compacité des surface, ce qui était attendu compte tenu des énergies d’extraction des électrons 

propres à ces orientations [112](cf. I.2.1). La même interprétation est offerte au travers des 

densités de courant d’échange [111] : 𝑗𝑜{111} ≤ 𝑗𝑜{100} < 𝑗𝑜{110} exprimant une moins grande 

réactivité des surfaces les plus compactes. D’autre part, d’après la Figure I-26, les entropies Δ𝑆𝑉
∗  

et Δ𝑆𝐻
∗ , représentant les contributions thermiques de l’énergie libre Δ𝐺𝑖

∗, sont négatives pour les 

trois orientations. L’entropie des systèmes diminue donc lors de l’adsorption, et dans une moindre 

mesure lors de la désorption. L’augmentation de l’ordre des systèmes ainsi exprimée est plus 

marquée pour la surface {110}. Ces résultats se manifestent notamment par une diminution des 

écarts entre les courants d’échange des trois orientations avec la température [111].  

 

 

Figure I-26 : Chemical activation enthalpy and entropy of Volmer and Heyrovsky reactions on low index nickel single 

crystals and the stepped {531} surface from [111]. 
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Notons toutefois que si d’autre auteurs comme Markovic et al. [202] pour le platine ont 

obtenu le même ordre de réactivité des surfaces monocristallines, ce n’est pas le cas de tous. A 

l’instar de Arold et al. pour le nickel, et de Barber et al. pour le platine qui obtinrent 

respectivement une réactivité croissante dans l’ordre Ni{100}>Ni{110}>Ni{111} et 

Pt{110}>Pt{111}>Pt{100}, utilisant pourtant dans des milieux d’analyse similaires aux travaux 

sus-évoqués [190,203,204]. Voire même, certains auteurs ne rapportaient aucune influence 

identifiable de l’orientation cristallographique [204], expliquée par Barber et al. comme la 

conséquence d’une sursaturation en H2 en surface, caractéristique des cathodes propres et actives  

du platine. Ainsi, l’impact de l’orientation cristallographique sur la réactivité vis-à-vis de 

l’hydrogène semble bien plus délicat à mettre en évidence en milieu aqueux [205]. 

I.3.3.5. Steps impact on HER 

Dans son étude, H. El Alami s’est également penchée sur l’orientation {531}. D’après la 

Figure I-12, cette surface la densité de marches la plus élevée et des terrasses orientées {111}. 

Pourtant, les contributions enthalpies et entropiques à la REH de cette surface s’apparentent 

davantage au comportement de la surface {110} (Figure I-26). La réactivité vis-à-vis de la REH est 

donc plutôt bien décrite par la rugosité de surface du fait de la plus faible coordinance des atomes 

situés aux arrêtes des marches, la surface {110} étant elle-même la surface de bas indices la plus 

rugueuse. Cette interprétation est en accord avec les travaux de Bhatia et al. [148]. De manière 

analogue Barber et al. ont montré par spectroscopie d’impédance que le Pt{511}, composé de 

terrasses {111} et de marches {100}, présente un comportement proche du Pt{110} [204]. La 

compacité des plans des terrasses semble toutefois avoir un impact, expliquant la moindre 

réactivité de la surface {531} par rapport à la surface {110}. La diminution d’écart de réactivité 

avec la température n’est cependant pas observée pour la surface {531}.  Sa densité de courant 

d’échange, proche de celle de l’orientation {111} à 10°C, demeure nettement plus faible que pour 

les autres surfaces quand la température augmente.  

I.3.3.6. Hydrogen coverage impact on HER 

Dans la partie I.3.2.3 était évoqué un effet désactivant de l’adsorption d’hydrogène en 

milieu gazeux, notamment en site Top, par augmentation de l’énergie d’extraction des électrons 

du nickel. Ces mêmes sites d’adsorption étant occupés par l’hydrogène lors d’une polarisation 

cathodique, ce phénomène a donc été étudié en milieu aqueux par le biais des coefficients de 

symétrie 𝛽𝑖 [111]. Ces derniers étant les seuls paramètres permettant de quantifier l’effet du 

potentiel sur l’énergie d’activation et donc de faire apparaitre une potentielle désactivation du 

processus de transfert de charge. D’après la Figure I-27 issue des travaux de H. El Alami [111], la 

polarisation active les systèmes que l’on soit en étape d’adsorption ou de désorption par 

diminution de la barrière d’énergie. Cependant avec un coefficient autour de 0,2, l’étape 
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d’Heyrovsky est moins activée par la polarisation que l’étape de Volmer, dont le coefficient est 

compris entre 0,4 et 0,8 selon la température et l’orientation. En se concentrant alors à l’étape 

d’adsorption, il apparaît que 𝛽𝑉
110 ≤ 𝛽𝑉

100 < 𝛽𝑉
111. Ce résultat est à mettre en parallèle de la 

désactivation de l’adsorption qui augmente en milieu gazeux avec le taux de recouvrement et la 

rugosité de surface. Cette évolution des coefficients de symétrie en est la traduction en milieu 

aqueux. La surface {531} présente un coefficient de symétrie d’adsorption très proche de la 

surface {110} pour les raisons précédemment évoquées.  

 

Figure I-27 : 𝛽𝑉  and 𝛽𝐻  symmetry coefficients, respectively for Volmer and Heyrovsky reactions on different nickel 

surfaces, depending on the temperature [111]. 

 

Les interactions H-surfaces ont été présentées, à la fois en milieu aqueux et en 

milieu gazeux. Comme suggéré en introduction de cette partie, il a été montré que des 

similitudes existent entre ces deux milieux concernant l’étape d’adsorption de 

l’hydrogène. L’impact de l’orientation cristallographique, la détermination des sites 

occupés, l’influence du taux de recouvrement sur les cinétiques d’adsorption et autres 

propriétés de surface, tout comme la présence de marches, ont été abordés. Toutefois, 

une maitrise rigoureuse de l’état de surface des électrodes est essentielle pour 

l’analyse de la REH et sa comparaison à l’adsorption gazeuse, la littérature attestant 

de la difficile reproductibilité entre les études. Nous allons maintenant considérer 

l’étape suivante qu’est l’absorption, amenant à l’occupation des sites de subsurfaces 

où l’hydrogène est particulièrement réactif. La subsurface étant le lieu d’hypothèses 

déterminantes pour la résolution des équations de Fick par l’identification des 

réactions limitantes en surface [13,72,206,207], elle demeure pourtant relativement 

peu étudiée. Nous commencerons alors par la définir via les sites qui la composent 

avant de présenter la spécificité des interactions H-subsurface. 
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H-surface interactions were presented, both in aqueous and gaseous medium. 

As suggested in the introduction of this part, it has been shown that similarities exist 

between these two media on the hydrogen adsorption step. The impact of 

crystallographic orientation and occupied adsorption sites were determined. Also, 

the influence of the recovery rate as well as the presence of surface steps on the 

adsorption kinetics and other surface properties were discussed. However, a rigorous 

mastery of the electrodes surface state is essential for the analysis of the hydrogen 

evolution reaction and its comparison with gas adsorption, the literature attesting to 

the difficult reproducibility between studies. We will now consider the next step, 

which is the hydrogen absorption, leading to the occupation of subsurface sites where 

hydrogen is particularly reactive. The subsurface being the place of determining 

hypotheses for the resolution of Fick's equations by the identification of the limiting 

reactions at the surface [13,72,206,207], it remains relatively little studied yet. We 

will then begin with the description of the first interstitial sites that compose it before 

presenting the specificity of H-subsurface interactions. 
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I.4. Hydrogen-subsurface interactions 

Que l’hydrogène provienne d’une source gazeuse ou aqueuse, l’absorption s’effectue selon 

des processus similaires. Certains auteurs évoquent l’absorption directe de l’hydrogène sans 

adsorption intermédiaire, surtout en milieu aqueux où l’hydrogène passerait directement de la 

solution aux sites de subsurface après sa réduction dans la double couche [16] (Figure I-16). 

Toutefois, l’absorption indirecte à partir d’un atome d’hydrogène adsorbé demeure 

majoritairement rapportée, soit par activation thermique, soit par effet tunnel. Dans le cas 

particulier de l’adsorption en site Top lors des chargements cathodiques, il a été mis en évidence 

que le passage par un site de surface plus stable était nécessaire à l’absorption [16,152] : 

𝐻𝑎𝑑𝑠−𝑂𝑃𝐷(𝑇𝑂𝑃) → 𝐻𝑎𝑑𝑠(𝐻𝑜𝑙𝑙𝑜𝑤)  → 𝐻𝑎𝑏𝑠 Equation I-30 

Cela fait donc des sites de type Hollow un point de départ commun pour les processus 

d’absorption en phases aqueuses et gazeuses. L’hydrogène ensuite absorbé occupe les sites 

interstitiels de subsurface (« s-1 ») qui est, au sens strict, la zone située entre la surface (« s ») et 

la première couche d’atomes situés en dessous [169]. Elle est donc directement impactée par les 

phénomènes de relaxation de surface évoqués précédemment, et les sites interstitiels 

octaédriques et tétraédriques qui la constituent sont à différencier de ceux à cœur compte tenu 

de leur anisotropie locale [16,117]. Or, les distances interplan des couches atomiques suivantes 

sont également concernées par la relaxation [126,136]. De plus, Ferrin et al. ont récemment 

démontré que pour de nombreux métaux de transition, l’hydrogène occupant la « 2e couche de 

subsurface » (« s-2 ») présente une mobilité et une solubilité distincte du cœur [167]. Dans la 

mesure où la subsurface serait envisagée comme une zone de transition entre la surface et le cœur 

pour une propriété donnée, il est alors possible que selon la complexité des surfaces analysées 

(reconstruites, déformées, en présence de lacunes, précipités, structures de dislocations...) elle 

présente une profondeur plus importante encore. Ainsi, si cette zone de subsurface semble 

« s’étendre sur plusieurs couches atomiques » dans le cas des surfaces monocristallines parfaites 

[16], la frontière « réelle » de la subsurface demeure floue et son étude nécessaire. 

 

I.4.1. Subsurface sites description 

La position et la nature des sites d’absorption dépendant de la structure cristalline et de 

l’orientation du métal [25,152,167], nous allons dans un premier temps présenter les premiers 

sites de subsurface et chemins d’absorption de l’hydrogène propres aux surface « parfaites » (non 

déformées et non reconstruites) {100}, {110} et {111}. Ceux-ci sont illustrés en détails sur les 

Figure I-28 pour les deux premières orientations, et sur la Figure I-29 pour la dernière. 

  



52 
 

  
Figure I-28 : Possible ways of surface-bulk transfer for an H atom on {100} and {110} surfaces (s) from high symmetry 

absorption sites (respectively HL and PT, in red). H is absorbed towards the octahedral (O, in dark red) and tetrahedral (T, 

in green) sites of the 1st (s-1) and 2nd subsurface layers (s-2). Full arrows represent the H first jump from an O to a transient 

T-site. Dotted arrows represent the H second jump from the T-site to the next more stable O site. Dotted circles represent 

the position where the H atom comes from in the previous subsurface layer and black arrows represent jumps considered 

for the following layer. Ni atoms that constitute the floor of a considered layer are darker than those below. 

 Sur les surfaces {100}, à partir d’un site d’adsorption HL (site Hollow d’ordre 4, 

correspondant à un site octaédrique tronqué) l’atome d’hydrogène peut sauter sur l’un des quatre 

sites tétraédriques de la subsurface (Ts-1) avant d’atteindre le 1er site octaédrique de subsurface 

(Os-1) [25,152]. Ce site octaédrique est qualifié de « under Top » dans la littérature. La pénétration 

de l’hydrogène vers les couches de subsurface plus profondes répète le même schéma diffusionnel 

en « zig zag » [167]. Sur les surfaces {110}, depuis le site d’adsorption PT (site Hollow d’ordre 3) 

l’atome d’hydrogène saute vers le premier site octaédrique de subsurface (Os-1) [148] qui lui est 

le plus proche. Ces sites (Os-1) sont positionnés sous les sites SB de surface. Ensuite, il atteindra 

l’un des deux sites tétraédriques de la 2e couche (Ts-2). Pour ces deux orientations les sites 

octaédriques de subsurface sont dans le même plan que les atomes de Ni de plancher [167]. 
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Figure I-29 : Possible ways of surface-bulk transfer for an H atom on {111} surface (s) from HPC and FCC high symmetry 

absorption sites (in red). H is absorbed towards the octahedral (O, in dark red) and tetrahedral (T) sites of the 1st (s-1) and 

2nd subsurface layers (s-2). For each subsurface layer, two T sites exist, one is on the top of a Ni atom that constitutes the 

floor (in orange) and one (in green) “under top” of a Ni atom that constitutes the roof of the subsurface layer considered. 

Full arrows represent the H first jump from an O to a transient T-site. Dotted arrows represent the H second jump from the 

T-site to the next more stable O site. Dotted circles represent the position where the H atom comes from in the previous 

subsurface layer and black arrows represent jumps considered for the following layer. Ni atoms that constitute the floor of 

a considered layer are darker than those below. The lateral view of a {111} oriented slab shows the three first subsurface 

layers with the different O and T sites. 

 Sur les surfaces {111}, le schéma d’absorption et de diffusion est légèrement plus 

complexe. Selon que le site d’adsorption de haute symétrie occupé soit un site FCC ou HCP le 

chemin d’absorption sera différent. De plus, deux types de sites tétraédriques existent entre 

chaque couche de subsurface. L’un se trouve au sommet d'un atome de Ni qui constitue le plancher 

(en orange sur la Figure I-29, que l’on note T+) et l’autre (en vert sur la Figure I-29, T-) se trouve 

en dessous d'un atome de Ni qui constitue le plafond de la couche de subsurface considérée. Au 

départ d’un site FCC, l’hydrogène peut être adsorbé directement en site octaédrique de subsurface 

à son aplomb (Os-1). A partir d’un site HCP, l’atome d’hydrogène va passer par un site T+ de 

subsurface (s-1) se trouvant juste en dessous avant d’atteindre le site octaédrique (Os-1), plus 
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stable. Ces sites octaédriques de subsurface sont à équidistance entre les deux couches d’atomes 

de Ni [167]. A partir de ces positions (Os-1), l’hydrogène peut atteindre le site O de la 2e subsurface, 

soit en passant par un T-s-1 soit par un T+s-2. Deux chemins de diffusion sont donc possibles.  

 

I.4.2. Hydrogen absorption and stability 

La première identification expérimentale de l’hydrogène de subsurface a été réalisée par 

Behm et al. en 1983 pour le Pd{110} par analyses de désorption thermique (TD) (Figure I-30), 

diffraction d’électrons lents (LEED), et de variation d’énergie d’extraction d’électrons combinées 

[147,208]. Dans les années 90, Golchet et White ainsi que les équipes de Ceyer caractérisent à leur 

tour l’hydrogène en subsurface du nickel {111} par analyses TPD et spectroscopie de perte 

d’énergie d’électrons à haute résolution (HREELS) [209–211], suivis par Kammler et al. pour le 

nickel {100} [166]. Ils estiment une énergie d’absorption autour de 1 eV [167,210] et montrent 

que l’hydrogène de subsurface présente des modes de vibrations propres, traduisant par ailleurs 

une occupation des sites octaédriques. Ils démontrent également que ces atomes de subsurface 

s’avèrent être particulièrement réactifs, davantage même que l’hydrogène de surface, vis-à-vis des 

espèces adsorbées, notamment les carbures ou hydrocarbures [166,212–214], ou l’hydrogène 

adsorbé lui-même (Figure I-31). Une connaissance approfondie de l’hydrogène en proche surface 

du nickel s’avère alors essentielle afin de garantir une juste interprétation des réactions se 

produisant en surface.  

 

Figure I-30 : Family of thermal desorption traces obtained from a Pd{110} surface at 130K after H2 exposures between 10 

and 500L (1 Langmuir =10-6 Torr/s). The intense α1 peak is interpreted as stemming from subsurface hydrogen that has 

accumulated in the near-surface region; the α2 state is associated with a reconstructive phase transformation and the β 

states reflect chemisorbed hydrogen at different sites, from [147] with data from [208] 
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Figure I-31 : Illustration from [25] of surface-subsurface H interactions based on Kammler’s work on Ni{100} [166] 

I.4.2.1. Solution energies 

Les approches DFT ont apporté une analyse plus fine des caractéristiques énergétiques de 

l’hydrogène en subsurface et ainsi mené à la définition les chemins d’absorption susmentionnés. 

Entre autres, les travaux de Bhatia et al. [148], Ferrin et al. [167] ainsi que ceux de Greeley et al. 

[150] reportés en Table I-7, ont permis d’identifier pour les trois orientations de bas indices du 

nickel les énergies d’insertion12 Δ𝐸𝑠𝑜𝑙  et de migration Δ𝐸𝑚𝑖𝑔 de l’hydrogène en subsurface à partir 

d’un même taux de recouvrement de 1/4. Dans leurs études respectives, ils attestent d’une liaison 

plus favorable aux sites octaédriques par rapport aux sites tétraédriques pour les trois 

orientations, confirmant les résultats expérimentaux. Ils mettent également en évidence que 

l’hydrogène de subsurface est nettement moins stabilisé qu’en surface. Cette énergie potentielle 

supérieure serait à l’origine de leur réactivité [213]. La solubilité de l’hydrogène en 1ère couche de 

subsurface {111} s’avère néanmoins supérieure à celle des orientations {100} et {110}, alors que 

ce comportement s’inverse pour la couche de subsurface suivante. L’analyse fournie par Bhatia et 

al. de la variation de la première distance interplan liée à l’insertion d’hydrogène semble suggérer 

un lien entre la variation de volume générée et l’énergie d’insertion [148], à l’instar d’autres 

études à proximité de lacunes [49]. Cette analyse n’a toutefois par été menée sur les sites plus 

profonds. Nous remarquons par ailleurs que la solubilité en 2e couche de subsurface n’atteint pas 

celle à cœur pour le Ni{111} et que l’information n’a pas été relevée pour le Ni{110}. 

                                                             

12 Outre les études sélectionnées ici, la littérature propose une grande variété d’approches et de 
terminologies en vue de caractériser l’énergie de l’hydrogène en subsurface de même qu’en surface. Souvent 
sous la même appellation d’énergie de liaison, ces études utilisent parfois des méthodes de calculs 
différentes, résidant principalement dans le choix de la référence concernant l’hydrogène (1 2⁄ H2(g) ou H2(g)). 

D’une étude à l’autre, les énergies ne sont donc pas directement comparables. Pour cette synthèse, nous 
avons choisi de conserver la formule analytique de l’énergie de liaison utilisée par Bhatia que nous appelons 
ici énergie d’insertion  𝐸𝑠𝑜𝑙  (ou énergie de mise en solution) car celle-ci est directement reliée à la solubilité 
locale de l’hydrogène et sera utilisée de la même manière pour l’occupation de tous les sites interstitiels 
dans notre étude.  Les valeurs extraites des études de Ferrin et Greeley ont alors été retranscrites selon 
cette définition en utilisant l’énergie de la molécule d’H2 qu’ils ont pris le soin de fournir dans leurs études. 
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DFT values a[148] b[167] c[150]  d [215]  e [22]  f[46]  g[216]  h[35]  i[38] j[217] k[218] and experimental values  l[30] m[219]  

I.4.2.2. Migration energies 

Si l’on se penche sur l’énergie d’absorption, une légère anisotropie de l’énergie migration 

de l’hydrogène en surface vers la subsurface, Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑠→(𝑠−1), est remarquable. L’absorption est plus 

favorable pour l’orientation {110} par rapport aux deux autres. L’orientation {100} étant la moins 

favorable sans être la plus compacte, le niveau énergétique le plus élevé de son site de transition 

reste à interpréter géométriquement. Pour autant, ces valeurs d’énergie d’absorption autour de 1 

eV confirment l’estimation expérimentale de Maynard et al. pour le nickel {111}, et attestent de la 

nécessité d’un apport énergétique suffisant, notamment au travers d’une pression partielle 

d’hydrogène importante en surface pour que ces sites commencent à être remplis [138,148,220]. 

En revanche, le processus de désorption, Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑠←(𝑠−1), est nettement plus favorable, avec une barrière 

d’énergie 70 à 85% plus faible, ce qui offre une autre explication quant à la réactivité de 

l’hydrogène de subsurface vis-à-vis des adsorbats. La migration vers la deuxième couche de 

subsurface, identifiée pour les surfaces {100} et {111} seules, est en moyenne plus favorable que 

l’absorption. L’énergie d’activation requise s’approche de celle dans le matériau massif sans pour 

autant l’atteindre. Le même constat peut être dressé concernant les processus de diffusion 

inverse : une dépendance à l’orientation semble toujours identifiable en 2e couche de subsurface. 

I.4.2.3. H coverage and stain influence 

S’il a été identifié que la concentration en hydrogène de subsurface est directement liée au 

taux de recouvrement en surface [193,221], les études atomistiques ont aussi montré qu’il existe 

une synergie directe entre les hydrogènes adsorbés et absorbés. Ainsi, un taux de recouvrement 

Table I-7 :  Solution energy (ΔEsol) of hydrogen in the octahedral site of the first subsurface plane (Os-1), and the 

second subsurface plane for Ni facets {100}, {110} and {111}. Relative lattice spacing change between the two 

first Ni layers  Δd12. due to hydrogen incorporation in the first subsurface layer Activation energy for hydrogen 

diffusion from the surface most stable adsorption site (respectively HL/PT/FCC) to the first subsurface (ΔEmig
s→(s−1)), 

i.e. absorption energy, and from the first subsurface to the second one (ΔEmig
→(s−2)); as well as reverse diffusion 

activation energies. Numerically and experimentally determined bulk migration and solution energies are 

included. Energies are in eV.  

Metal facet 

(eV) 

First subsurface H (Os-1)  Second subsurface H (Os-2)  H (Obulk) 

Δ𝐸𝑠𝑜𝑙  Δd12 Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑠→(𝑠−1)

 Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑠←(𝑠−1)

  Δ𝐸𝑠𝑜𝑙  Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
→(𝑠−2)

 Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
←(𝑠−2)

  Δ𝐸𝑠𝑜𝑙  Δ𝐸𝑚𝑖𝑔 

Ni{100} 
0.21a 

0.19b 
3.49%a 

1.13a 

1.10b 

0.37a 

0.38b 
 0.08b 0.37b 0.49b  

0.11e 

0.05f 

0.09g 

0.08h 

0.09i 

0.08k 

0.40e 

0.41h 

0.41k 

0.42l 

0.40m 

Ni{110} 0.21a 3.51%a 0.76a 
0.12a 

0.14j 
 - - -  

Ni{111} 

0.11a 

0.11b 

0.10c 

3.47%a 

0.84a 

0.88b 

0.88c 

0.6 d 

0.24a 

0.12b 

0.17c 

0.1d 

 0.17c 

1.12a 

0.52b 

0.52c 

0.23b 

0.21c 
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élevé tend à diminuer la barrière d’énergie nécessaire à l’absorption [148,150,222]. A l’inverse, 

l’occupation des sites de subsurface tend à augmenter l’énergie d’adsorption d’espèces 

supplémentaires par modification de la structure électronique et par distorsion de la surface 

[223]. Pouvant aller jusqu’à la formation locale d’hydrures [29,147,197,211,224,225] notamment 

par chargement électrochimique, l’hydrogène de subsurface joue alors un rôle de précurseur, 

voire de réservoir [226], dans le remplissage des sites interstitiels plus profonds. De plus, Greeley 

et al. ont rapporté pour le Ni{111} un effet désactivant de la déformation sur l’énergie 

d’absorption de l’hydrogène [220]. L’absorption s’y trouve non seulement facilitée, mais 

l’hydrogène en subsurface se trouve thermodynamiquement plus stable (Figure I-32). Ce constat 

vient alors en faveur de la présence d’hydrogène stabilisé en subsurface d’échantillons autour de 

défauts microstructuraux intrinsèques (dislocations, lacunes, joints de grains…) compte tenu du 

champ de déformation qu’ils génèrent. Ce constat va dans le sens d’une absorption favorisée par 

une rugosité de surface élevée [220]. Il pourrait expliquer par ailleurs la solubilité plus élevée 

observée de l'hydrogène dans les échantillons de nickel polycristallins par opposition aux 

monocristaux [20], bien que cela dépende de la nature et distribution des joints de grains [11,227].  

 

Figure I-32: From [220] Phase diagrams for surface and subsurface hydrogen on Ni(111) slabs at a) 0, b) 10% lattice 

strain. Zero-point energy corrections are included for all coverages. The lines between different phases represent, in an 

approximate manner, the corresponding phase transitions. Hsu=surface hydrogen, Hsb=subsurface hydrogen. 
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I.4.3. Subsurface hydrogen diffusivity and trapping 

Les approches atomistiques évoquées ont donc permis une compréhension plus précise 

des mécanismes d’absorption et de l’équilibre entre hydrogène en surface et en subsurface. 

Néanmoins, ces représentations ne peuvent suffire à la description de l’hydrogène en subsurface 

à plusieurs titres. D’une part, les approches par calculs DFT ne permettent d’étudier que des 

systèmes simples compte tenu du nombre d’atomes restreints qu’elles impliquent (de l’ordre de 

quelques dizaines à plusieurs centaines atomes selon les capacités de calcul). Ces approches ne 

peuvent donc suffire à représenter les surfaces réelles qui présenteront toujours des défauts 

malgré une rigoureuse préparation de surface. Une transition d’échelle et des études dynamiques 

H/défauts en subsurface restent alors à étudier, en supposant que l’on connaisse la distribution 

de ces défauts. D’autre part, il a été omis jusqu’ici que l’hydrogène favorise également la formation 

de défauts, notamment de lacunes voire de clusters [6,12,228], et ce potentiellement dès les 

premiers instants de son absorption. Or, ces défauts peuvent faciliter l’entrée d’hydrogène comme 

précédemment évoqué par amélioration de la solubilité en subsurface ainsi que modifier sa 

diffusivité. Car, au-delà du fait de consister en un réservoir d’hydrogène, la subsurface du métal 

où l’hydrogène est absorbé s’avère également être son principal lieu de piégeage [43,229,230]. Il 

est alors nécessaire d’étudier expérimentalement les propriétés de diffusion et de solubilité de 

l’hydrogène en proche surface et notamment d’y caractériser le piégeage. 

 

Figure I-33 : Schematic representation hydrogen charging pulsed technique, adapted from M. Duportal’s thesis [175]. 

Se basant sur les travaux de Bockris [231], Mc Kibben et al. ont proposé une approche 

expérimentale pour caractériser la diffusivité et le piégeage de l'hydrogène dans les métaux 

[13,14]. Contrairement aux techniques de perméation habituelles où l’hydrogène est absorbé d’un 
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côté de l’échantillon et détecté à sa sortie par l’autre surface [43,230,232–234], cette technique 

potentiostatique pulsée permet la caractérisation de la mobilité de l'hydrogène au niveau de sa 

face d’entrée, là où le piégeage est le plus important [229]. La Figure I-33 schématise ce dispositif 

expérimental dont le fonctionnement sera présenté dans le chapitre suivant. Pourtant, peu 

d'études ont approfondi cette opportunité expérimentale en vue d'éclaircir les premières 

interactions entre l'hydrogène et d'autres subsurfaces métalliques, qui restent encore aujourd'hui 

un sujet d'interrogation. Dans ses travaux de thèse, C. Lekbir a adapté le protocole proposé par 

Pound et al. afin d’étudier l'évolution de la mobilité de l’hydrogène au voisinage de la surface {100} 

du nickel, non déformée puis pré-déformée sous traction simple à différents taux de déformation 

plastique [25].  

Les travaux de thèse de C. Lekbir ont abouti à des premiers éléments d’interprétation 

concernant la subsurface du Ni{100}. Il a formulé l’hypothèse d’un transfert de charge rapide à 

l’interface Ni/électrolyte, suggérant que la diffusion serait alors l’étape limitante en surface lors 

de la désorption de l’hydrogène. L’évolution de la densité de courant émanant est alors imputable 

à l’hydrogène sortant de l’échantillon et non aux phénomènes de surface. Utilisant la résolution 

des équations de Fick proposée par Mc Kibben et al. dans cette condition, il a premièrement 

identifié que le potentiel imposé (et donc le taux de recouvrement en hydrogène) n’impacte pas 

la mobilité de l’hydrogène en subsurface [25]. De plus, il constate que les équations de Fick en 

l’absence de piégeage suffisent à la bonne description du système, suggérant un piégeage trop 

faible pour être détecté [25]. Le coefficient de diffusion est près de deux fois supérieur en 

subsurface par rapport au cœur, et évolue sur 2 µm avant de se stabiliser (Figure I-34). Il montre 

également que ce ratio tend à diminuer légèrement à mesure que la température augmente [25].  

 

 
Figure I-34 : Diffusion coefficient evolution in strained Ni{100} after surface slip bands removal depending on the mean 

distance browsed by absorbed hydrogen, from [25]. 
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Après avoir pré déformé les échantillons à différents niveaux de déformation plastique (γp 

= 0.11 – 0.50 – 0.83), C. Lekbir indique que l’intégration d’une constante de piégeage aux lois de 

Fick devient nécessaire à la correcte description du système [25]. La rugosité de surface des 

échantillons a été toutefois enlevée par électropolissage afin de n’identifier que l’impact de la 

distribution des dislocations en surface générées par la déformation plastique [25]. Or, si la 

constante de piégeage déterminée augmente avec la déformation, il semble qu’elle n’impacte pas 

ou peu la diffusivité de l’hydrogène détectée d’après la Figure I-34. De plus, il met en évidence que 

la densité de pièges en subsurface est plus faible qu’à cœur, évoquant un effet adoucissant de la 

déformation en traction simple au niveau de la subsurface [25,235]. 

 

 

Les éléments soulevés ici attestent de l’intérêt d’étudier la migration de l’hydrogène 

davantage en profondeur d’un point de vue atomistique, comblant par ailleurs le 

manque d’information concernant la subsurface {110} du nickel. Emerge également 

la question de l’évolution de la solubilité locale de l’hydrogène selon la distance aux 

surfaces en la reliant à la déformation du site interstitiel hôte générée par son 

insertion. Enfin, toutes ces études ont été réalisées à 0 K, certaines d’entre elles 

prenant en compte la correction d’énergie du point zéro, mais aucune n’étudiant ces 

valeurs en températures en proche surface comme cela a été réalisé à cœur [35].  

 

Cependant, bien qu’essentielles ces approches numériques ne suffisent pas à décrire 

le comportement de l’hydrogène en subsurface et nécessitent une confrontation avec 

des résultats expérimentaux. Cette démarche ayant été initiée par C. Lekbir pour 

l’orientation {100} du nickel par chargements électrochimiques pulsés, une 

comparaison de la diffusivité de l’hydrogène en subsurfaces {110} et {111} reste à 

établir. De plus, si une déformation en traction simple ne semble impacter cette 

diffusivité, se pose la question de l’impact d’une déformation préalable en fatigue 

compte tenu de la formation de lacunes élevée et les structures de dislocations 

particulières qu’elle génère. Pour finir cet état de l’art nous allons présenter les 

caractéristiques d’une sollicitation en fatigue des monocristaux de nickel, les défauts 

qui en émergent et le comportement de l’hydrogène en présence de ces derniers.  
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The elements raised here attest to the interest of investigating numerically hydrogen 

migration over greater depths than just the first atomic layer, also filling the lack of 

information concerning the hydrogen behavior in the {110} subsurface of nickel. 

Emerged besides the question of the local hydrogen solubility evolution as a function 

of the distance to the surfaces, related to the local deformation of the host interstitial 

sites. Finally, we evidenced that all the near-surface studies mentioned in this section 

were carried out at 0 K, some of them taking into account the zero point energy 

correction, but none was conducted in temperature as it is sometimes in the bulk [35]. 

 

However, although essential, these numerical approaches are not sufficient to 

describe the hydrogen behavior at the subsurface and require to be confronted with 

experiments. This approach having been initiated by C. Lekbir for the {100} 

orientation of nickel by pulsed electrochemical charging, a comparison of the 

diffusivity of hydrogen in the {110} and {111} subsurfaces remains to be established. 

Moreover, if preliminary tensile tests do not seem to affect this subsurface diffusivity, 

the question arises for a preliminary deformation in fatigue given the prolific 

formation of vacancies it induces as well as the specific dislocations structures 

generated. Thus, to close this state of the art, we will present the characteristics of a 

solicitation in fatigue on nickel single crystals, the defects that emerge and their 

synergy whith the solute. 
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I.5. Nickel behavior under cyclic solicitation 

Le comportement en fatigue des matériaux cristallins est un champ d’étude vaste et largement 

documenté dans la littérature. Il correspond à la sollicitation cyclique d’un matériau par 

contrainte ou déformation imposée (Figure I-35a). Les mécanismes de déformation en jeu sont 

aujourd’hui très bien maitrisés et décrits jusqu’aux échelles les plus fines grâce à la microscopie 

électronique en transmission (MET) qui a permis de relier le comportement mécanique d’un métal 

à l’évolution de sa microstructure, notamment en termes de structures de dislocations. 

Cependant, malgré la richesse de ce domaine, nous n’en ferons qu’une brève présentation ici 

puisque la déformation en fatigue et les interactions entre l’hydrogène et les structures de 

déformation constituent une ouverture à ce sujet. A ce titre, nous renvoyons le lecteur à un certain 

nombres d’ouvrages et articles afin d’avoir accès à une description plus approfondie des notions 

abordées [236–247]. 

 

Figure I-35: a) Typical stress-strain curve obtained from fatigue tests on FCC single crystal at constant strain amplitude. 

b) Superposition of several hysteresis loops with different plastic strains, the blue dotted curve highlights the cyclic stress-

strain curve (SSC) of one material. The different hardening stages I, II0, III0 and III are indicated. Adapted from [228,242]  

 

I.5.1. Generalities 

Jusqu’ici le déplacement évoqué des atomes, du fait de l’insertion d’un soluté par exemple, 

était de nature élastique et donc réversible. La déformation plastique d’un métal est, elle, 

irréversible et essentiellement due à la formation et au déplacement de boucles de dislocations. 

Les dislocations sont des défauts linéaires des matériaux cristallins. Elles sont caractérisées par 

leur ligne 𝑙, leur vecteur de Burgers �⃗⃗� (représentant le quantum de déformation du cristal qu’elles 

engendrent) et leur plan de glissement [248]. Le caractère localement « vis » ou « coin » des 

dislocations dépend de l’orientation du vecteur de Burgers par rapport au tronçon de la ligne qui 

les porte, respectivement parallèle et perpendiculaire (Figure I-36a). Elles glissent sous l’action 

de la contrainte de cisaillement τ opérant dans leur plan de glissement selon �⃗⃗� et déforment le 
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métal avec l’énergie élastique qu’elles emmagasinent [249]. Faisant l’approximation d’une 

élasticité linéaire isotrope, cette énergie est proportionnelle 𝜇‖�⃗⃗�‖² et propre au caractère de la 

dislocation, telle que 𝐸𝑣𝑖𝑠 < 𝐸𝑐𝑜𝑖𝑛 [236,250], où 𝜇 est le module de cisaillement du matériau.  

 

 

Figure I-36 : a) Deformation of a crystal by glide movement of edge or screw dislocation under an applied shear stress τ, b 

and g are the Burgers vector and the glide direction of the edge and screw dislocations (adapted from [236] and taken from 

[228]). b) Sequence of events (a)-(c) in cross-slip in a FCC metal. The screw dislocation is moving through the (111) compact 

plan until the S point (b). At this point, the dislocation can move along the (111) and (111) plans. The cross-slip event occurs 

when the defect changes of plan (c). (d) double cross slip phenomenon [251].  

 

Figure I-37 : Sketch of the geometry of slip plane and 

direction in {100}-oriented FCC single crystal [237] 

 

 

 

Table I-8 : FCC crystals slip systems, adapted from [250] 

Plans Directions 

(111) [11̅0], [101̅], [01̅1] 

(111̅) [11̅0], [101], [011] 

(11̅1) [110], [101̅], [011] 

(1̅11) [110], [101], [01̅1] 

Pour les structures cfc, la norme du vecteur de burgers est égale à 𝑎𝑙𝑎𝑡/√2 et il existe 12 systèmes 

de glissement, rapportés en Table I-8. Le calcul de la contrainte effective τ agissant dans un plan 

de glissement permet d’identifier les systèmes activés selon la direction de la sollicitation 

mécanique appliquée (représentée par une force F en Figure I-37, S étant la section) tel que : 

τ =
F

S
cos(𝜙) cos(𝜒) = 𝜎 cos(𝜙) cos(𝜒) Equation I-31 

γ = ϵ cos(𝜙) cos(𝜒) Equation I-32 

où γ est la déformation plastique équivalente,  𝜙 et  𝜒 sont respectivement l’angle entre la normale 

au plan dense et celle du vecteur de Burgers avec la direction de sollicitation. Les systèmes activés 

a) b) 
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en premier seront ceux qui présente le facteur de Schmid (cos (𝜙)cos (𝜒)) le plus élevé. Cependant, 

si le plan de glissement des dislocations mixtes et « coin » est parfaitement défini, à l’inverse les 

tronçons « vis » des dislocations peuvent glisser dans les plans denses qui les jouxtent avec une 

direction commune à leur vecteur de Burgers [249,251] (Figure I-36b). Appelé glissement dévié, 

ce phénomène a un rôle important dans la déformation des matériaux cristallins, permettant 

notamment de contourner certains défauts.  

I.5.2. FCC metals deformation mechanisms 

I.5.2.1. Cyclic hardening 

Macroscopiquement, l’étude de la tenue en sollicitation cyclique d’un métal se fait par des 

essais de fatigue oligocyclique. Les courbes de contrainte-déformation qui en résultent (illustrées 

schématiquement en Figure I-35a, montrent que, pour une déformation plastique imposée, la 

contrainte mesurée va augmenter jusqu’à saturation (𝜏𝑎𝑠). Les boucles d’hystérésis alors 

obtenues pour chaque amplitude de déformation imposée permettent d’identifier la courbe 

d’écrouissage cyclique d’un matériau (Figure I-35b). Selon une méthode proposée par Dickson et 

al., les boucles d’hystérésis obtenues permettent d’identifier les contraintes à longue et courte 

portées exercées sur les dislocations mobiles tel que [240,244,245] : 

𝜏 = 𝜏𝑋 + 𝜏𝑒𝑓𝑓 Equation I-33 

Où 𝜏𝑒𝑓𝑓 et 𝜏𝑋 sont respectivement appelées « effective stress » et « backstress ». Par définition, 𝜏𝑋 

est à la contrainte associée à une déformation locale générant des interactions à longue distance 

avec des dislocations mobiles, correspondant à une loi cinématique d’écoulement [240,252]. La 

contrainte effective 𝜏𝑒𝑓𝑓 , représente les interactions de courtes portées. Correspondant à un 

écoulement isotrope, cette contribution fait référence à la force requise localement pour qu'une 

dislocation se déplace [228,240].  

 

Figure I-38: Definition of back stress and effective stress on the hysteresis loop, adapted from [252] 
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Le durcissement ainsi observé résulte de la présence d’obstacles à la propagation des dislocations 

traduites au travers de ces contraintes internes. Les obstacles sont à la fois de nature intrinsèque 

(interaction entre dislocations mobiles, interfaces, et forces de friction du réseau) et extrinsèque 

(notamment via la formation d’une atmosphère de Cottrel de solutés autour des dislocations, 

créant un durcissement « par solution solide ») [245]. Une analyse plus fine des courbes 

d’écrouissage nécessite l’observation et la caractérisation du comportement des dislocations. Ces 

dernières ont la capacité de s’arranger sous forme de réseaux afin de minimiser l’énergie élastique 

cumulée dans le cristal. 

 

 
Figure I-39 : Pedersen deformation map : different plasticity regimes and their consequences on the location of the 

deformation [241,244] 

 
I.5.2.2. Dislocation structures 

La large base de données expérimentales disponible sur la déformation (en traction simple 

ou en fatigue) des mono et polycristaux de cuivre, nickel, aluminium et acier austénitique, ainsi 

que les observations microstructurales (MET) associées, ont permis d’établir un formalisme 

général du comportement mécanique des métaux cfc sous la forme d’une carte de Pedersen [239–

241,253]. Illustrée en Figure I-39 par les travaux de Ho et al. [244], à chaque stade de déformation 

(I, II, IIo, III, IIIo, IV) correspond une structure de dislocation particulière, où les stades IIo et IIIo 



66 
 

sont observés uniquement lors d’une sollicitation en fatigue. Nous allons présenter ici brièvement 

les différents stades rencontrés par déformation cyclique13.  

- Le stade I correspond à de faibles amplitudes de déformation où le glissement des  dislocations 

est principalement simple, plan et localisé par empilement de dislocations [240,241]. Le 

durcissement est faible à ce stade et associé à l’apparition de bandes de cisaillement en surface 

(SB) [244]. 

- Une augmentation de la déformation imposée amène à une augmentation de la densité de 

dislocations. Les composantes « coins » de vecteurs de Burgers opposés s’arrangent en dipôles 

et les composantes « vis » commencent à s’annihiler par glissement dévié [43]. 

Progressivement, les empilements de dislocations se transforment en veines denses 

composées d’amas de dipôles « coin » (Figure I-40, Figure I-41) [228,241,254]. Ces derniers 

sont séparés par des chenaux de dislocations « vis » (zones claires en MET compte tenu de 

leur faible densité) conférant une structure composite à la matière. A la fin du stade IIo, les 

veines peuvent occuper jusqu’à 50% de la matière mais leur morphologie dépend du nombre 

de systèmes de glissement activés [241,252].  

- Au cours du stade IIIo , l’amplitude de déformation augmentant, les veines se réorganisent et 

s’affinent sous forme de murs dipolaires (Figure I-40) selon des structures en labyrinthes ou 

bien en échelle au travers de bandes de glissement persistantes (PSB) émergeant en surface 

(Figure I-39 et Figure I-41) [242,243,255,256]. La fraction de murs diminue pour atteindre 

10% [43]. Pour les monocristaux, ce stade est souvent associé à une contrainte à saturation 

constante alors que l’amplitude de déformation augmente14, comme l’illustre la Figure I-35b 

[257]. Cependant, ces caractéristiques dépendent de l’axe de sollicitation du monocristal 

[242] (Figure I-42). Ce point sera évoqué plus en détails par la suite.   

- Enfin, le stade III est caractérisé par l’observation de structures cellulaires dont la taille 

diminue à mesure que la déformation imposée augmente [258]. Le durcissement observé 

devient parabolique, traduisant une forte densité d’enchevêtrement des dislocations. Ce stade 

amène à la formation de murs géométriquement nécessaires (GNB) et à la localisation du 

glissement en surface sous forme de bandes de glissement (BD) [240,244] 

De cette description émerge une vision simplifiée d’un métal déformé plastiquement, assimilé à 

une structure composite entre une phase dense, les murs (« w » pou walls en anglais) dont la 

densité de dislocation 𝜌𝑤 est élevée, et une phase « molle » que sont les chenaux (𝜌𝑐).  

                                                             

13 Une présentation de l’ensemble des stades est rapportée par A. Oudriss dans ses travaux de thèse [43]. 
14 Pour certains polycristaux un plateau peut être observé, mais il serait plus associé à une compétition 
entre les contraintes inter et intragranulaires à longues portées qu’a la formation de murs dipolaires [252]. 
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D’après une loi des mélanges, la contrainte interne totale 𝜏 mesurée peut être considérée comme 

la somme des contraintes induites par chaque phase selon la fraction volumique des murs 

𝑓𝑤[240,254]  : 

𝜏 = 𝑓𝑤𝜏𝑤 + (1 − 𝑓𝑤)𝜏𝑐 Equation I-34 

Il est alors possible de relier l’analyse macroscopique des contraintes internes précédemment 

évoquée à une approche microscopique, en discriminant les propriétés mécaniques de chaque 

phase. Notamment, les contraintes effectives étant impactées par l’évolution de la densité de 

dislocations des phases molles, l’approximation 𝜏𝑒𝑓𝑓 ≈ 𝜏𝑐  peut être fomulée [228,240].  

 

a) b)  

Figure I-40 : Schematic illustration of edge dislocation dipoles a) in veins and b) in wals,l and channel structures 

[254] 

 

 

Figure I-41 : 2D and 3D views of strained microstructures developed during II0, III0 and III stages for single slip oriented 

copper single crystals. 2D view are adapted from [242], and 3D pictures are from the courtesy of Mughrabi (2001), [219].  
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I.5.2.3. Single slip vs. multi slip oriented single crystals  

Comme évoqué dans la section précédente, la présence d’un plateau sur la courbe 

d’écrouissage des monocristaux dépend de l’orientation de l’axe de traction. La Figure I-42a 

illustre le cas particulier du nickel qui intéresse notre étude. Une absence de plateau est constatée 

dans le cas d’une sollicitation selon les axes < 111 > et < 100 >, contrairement aux axes < 1̅49 > 

et < 110 > pour lesquelles la contrainte de cisaillement à saturation atteint un palier autour de 

50 MPa pour des amplitudes de déformation plastique comprises entre 10−4 et 10−2. Cette 

dépendance à l’axe de traction est similaire pour les monocristaux de structure cfc [228,242] et 

reflète l’impact du nombre de systèmes de glissements activés [259]. En effet, pour une 

sollicitation selon une direction <100>, 8 systèmes de glissement de la famille 1 2⁄ < 110 > {111} 

seront activés. Alors que pour une sollicitation selon les axes < 111 > et < 110 >, respectivement 

6 et 4 systèmes de glissement seront activés [228]. En revanche, une sollicitation selon un axe 

cristallographique < 1̅49 > n’active qu’un seul système de glissement.  

 

  

Figure I-42  : (a) Cyclic stress-strain curve of nickel single crystals with different orientations for the axis of solicitations 

[242] and (b) general principles concerning the orientation effect on the cyclic deformation of fcc single crystals [260].  

Concernant  les structures de dislocation associées, les monocristaux en glissement simple 

manifestent l’apparence de PSB au début du plateau correspondant au stade IIIo, amenant à la 

formation de structures en échelles caractéristiques illustrées en Figure I-41. De même, ces 

structures ont été observées par Buque et al. pour une sollicitation selon une axe < 110 > du 

nickel, alors qu’aucune structure semblable n’a été observée pour un axe < 111 >  [256]. Enfin, 

les essais de fatigue sur du nickel et du cuivre selon un axe <100> mettent en évidence une 

structure en labyrinthe [242,261,262], celle-ci serait favorisée par l’activation des systèmes de 

glissement secondaires [242]. Ainsi, faisant le bilan de plusieurs études concernant les 

monocristaux cfc, Li et al. ont corrélé la présence du plateau avec la présence de structures PSB 

en échelle [242,260]. Ils décrivent l’impact de l’orientation sur la déformation cyclique et les 

structures de dislocations associées en distinguant trois zones distinctes dans le triangle 
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standard : une région centrale, la région <100> et la région <111> (Figure I-42). Notons toutefois 

que la présence d’un pseudo-plateau était encore récemment en discussion pour une sollicitation 

cyclique du Ni selon un axe <100> d’après les travaux de Hachet et al. [263], Bouteau et al. [264] 

et Buque et. al [256]. Mais ce pseudo-plateau se trouvait autour de 60 MPa en contrainte à 

saturation et pour des déformations plastiques équivalentes entre 7 × 10−4 et 2 × 10−3. De plus, 

si Mecke et al. ont illustré des résultats similaires à Becque et al. pour la sollicitation <110>, il 

n’ont pas exclu la présence de PSB pour l’axe <111> [265]. 

 
I.5.2.4. Additional emerging defects 

Outre les structures de dislocation évoquées, des défauts ponctuels sont produits en 

continu lors de la sollicitation cyclique les métaux cfc, et notamment des lacunes. D’une part, 

lorsque deux dislocation mobiles s’interceptent au cours de la déformation, leur jonction amène à 

la formation de crans (« kinks ») et de « jogs» 15 le long de leur ligne (Figure I-43a-d) [251]. Un 

cran étant par définition dans le plan de glissement d’une dislocation, il n’en impactera pas la 

mobilité [251]. A l’inverse, les « jogs » vont la freiner localement et impliquer un mouvement non 

conservatif de la matière pour permettre la montée de la dislocation, notamment par la formation 

abondante de lacunes (Figure I-43e) [228,266–269]. D’autre part, au sein des murs, il a été évoqué 

que les dislocations coins s’arrangent sous forme de dipôles16 à mesure que l’écrouissage 

augmente (Figure I-40). Il existe une distance optimale (h) entre les deux dislocations qui forment 

un dipôle afin que leur énergie soit minimisée [228,270]. Mais lorsque la distance entre leurs plans 

de glissement respectifs est inférieure à une valeur seuil (hlim) les dislocations s’annihilent et 

forment des débris [271]. Cette hauteur seuil a été identifiée autour de 1.6 nm par Tippelt et al. 

[272] pour le nickel entre 77K et 293K. Les débris formé s’avèrent être principalement des lacunes 

[266–268], ainsi que des dipôles fautés et des tétraèdres de faute d’empilement [273]. Il existe 

ainsi deux processus de formation de lacunes majeurs lorsqu’un métal est sollicité 

mécaniquement et leur concentration semble augmenter avec l’amplitude de déformation 

imposée et le nombre de cycles [268] (Figure I-44). Par ailleurs, G. Hachet a identifié une 

augmentation de la densité de lacunes linéaire avec la densité de dislocations dans le Ni 

monocristallin {100} sollicité en fatigue selon un axe <001>. Cette augmentation étant près de 

deux fois supérieure à celle générée par une traction simple [228], elle atteste de leur production 

plus prolifique en sollicitation cyclique. Cependant ces lacunes ne sont pas stables et la 

                                                             

15 Parfois traduit par le terme de « marche » en français, nous avons préféré ne pas traduire ce terme ici car 
il concerne un phénomène au cœur du matériau afin d’éviter toute confusion. L’émergence de marches dans 
ce manuscrit est un processus de surface. 
16 Ces dipôles existent sont sous la forme de boucles de dislocations « coin » dont les mécanismes de 
formation sont explicités en Annexe 3. 
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température atténue leur production en favorisant d’une part leur mobilité (i.e. leur migration 

vers les interfaces ou leur agglomération en amas), et d’autre part leur annihilation par le balayage 

des boucles de dislocations [255,267,268,274]. 

 

     
(e) 

Figure I-43 : (a), (b) Kinks in edge and screw dislocations. (c), (d) Jogs in edge and screw dislocations. [251]. e) Glide of a 

jogged dislocation producing trails of point defects  [269] 

 

Figure I-44: Vacancy concentration as a function of the number of fatigue cycles derived from resistivity measurements a) 

at liquid nitrogen temperature (open circles) b) and after an intermediate annealing at 363K for 20 min. The black lines 

are a fitted equation in the case of immobile vacancy. [268] 

Les surfaces témoignent également de l’historique de déformation des échantillons en 

fatigue. Les microstructures formées à cœur se traduisent en surface par une localisation de la 

déformation via l’émergence d’une rugosité caractéristique [241,244,275].  D’après la Figure I-39, 

le stade I correspond à l’apparition de bandes de cisaillement en surface (SB), le stade IIIo peut 

être associé à l’émergence de bandes de glissement persistantes (PSB) et le stade III s’illustre par 

la formation de bandes de glissement (BD). Les SB et PSB présentent des épaisseurs spécifiques 

qui permettent de les distinguer, les SB ayant une épaisseur autour de 60 nm alors que les PSB 

sont bien plus larges avec une épaisseur d’environ 1 µm [276] voire plusieurs dizaines de microns 

[255]. De plus, ces dernières sont associées à la formation d’intrusion et d’extrusions en surface 

(Figure I-45) [255,277], alors que les SB ne sont constituées que d’extrusions. Les intrusions étant 
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associées à une forte concentration de lacunes, leur concentration serait donc supérieure pour 

une surface en présence de PSB plutôt que de SB, favorisant par la même occasion la diffusion 

d’espèces environnementales (O, H, N…) [241,276]. Appelées PSM (« Persistent Slip Marking ») en 

Figure I-45, les extrusions en surface ou extrusions-intrusions sont la manifestation d'une activité 

de déformation plastique irréversible localisée et sont considérées comme des sites précurseurs 

pour la nucléation de fissures en fatigue [247,278,279]. Par ailleurs, l'atteinte d'une hauteur 

critique d’extrusion en surface a été démontrée comme étant un critère pertinent pour décrire 

l’amorce des fissures en fatigue [244,276,280]. Cependant, si un tel critère est pertinent, il reste 

insuffisant car l'environnement, et notamment la présence d’hydrogène, doit être prise en compte, 

les processus d’adsorption étant déterminants dans les modes de rupture.  

 

Figure I-45: Section showing surface profile of a mature PSM formed at the side where the PSB intersects the free surface. 

Dislocation distributions with so-called ladder structure embedded in the matrix with a vein structure are indicated [255] 

I.5.3. Synergy between hydrogen and the strained matrix  

Nous allons terminer cette synthèse avec quelques points clés des interactions H-

plasticité. Celles-ci peuvent se résumer en une compétition entre un durcissement structural dû 

aux interactions H-dislocations et un adoucissement des propriétés mécaniques engendré par 

l’augmentation de la concentration de lacunes qu’il favorise [101,228,263]. D’un point de vue 

macroscopique, Hachet et al. ont montré que l’hydrogène induit un adoucissement des stades II0 

et III0 en fatigue du nickel monocristallin dans le cas d’un glissement multiple (Ni<100>), avec un 

léger durcissement en stade III [263]. Dans le cas du nickel orienté en glissement simple, Magnin 

et al. ont identifié un adoucissement sur l’ensemble de la courbe d’écrouissage [281]. Ces 

observations se traduisent par une diminution de la contrainte interne effective pour l’ensemble 

des stades, allant en faveur d’un mécanisme d’endommagement de type HELP (Hydrogen 

enhanced Localised Plasticity) favorisant la mobilité des dislocations. Microscopiquement, Hachet 

et al. n’ont premièrement relevé aucune différence qualitative entre les structures déformées 

cycliquement du fait du pré-chargement en hydrogène [228,263]. Une analyse statistique des 

micrographies a toutefois permis d’identifier une augmentation de la taille des chenaux/cellules 

favorisée par l’hydrogène qui diminue la probabilité de glissement dévié [228,281–283]. Les murs 
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sont eux amincis et leur fraction volumique diminue en même temps que leur densité augmente 

[228,263]. Cependant, par calculs atomistiques il a été montré que la présence d’hydrogène autour 

des murs durcit le matériau par la formation d’une atmosphère de Cottrel, l’hydrogène 

augmentant la contrainte nécessaire à la rupture de l’équilibre des dipôles « coin » [284]. Ce 

phénomène est répercuté sur les contraintes internes à longue portée qui augmentent pour les 

stades IIIo et III. Cependant, cet effet durcissant est contrebalancé par les lacunes formées 

abondamment en parallèle, comme cela a également pu être mis en évidence expérimentalement 

par la technique de nano indentation instrumentée [285].  

Cependant, les études mentionnées ont procédé à un chargement en hydrogène préalable 

à la déformation cyclique des métaux. Dans notre étude, nous tenons un raisonnement inverse en 

déformant les échantillons avant leur chargement en hydrogène. D’après les travaux préliminaires 

de G. Hachet (Figure I-46), dans la configuration qui nous intéresse (Ni→Fat→H), la concentration 

de lacunes mesurées à l’issue d’une sollicitation en fatigue du Ni<100> – pour 300 cycles γp= 

2.5×10−4 – est inférieure à un celle obtenue par chargement électrochimique seul, suggérant alors 

son piégeage par les défauts émergeant lors du cyclage, diminuant ainsi la proportion d’hydrogène 

diffusible à l’origine de la formation de lacunes. Ainsi, nous évaluerons par chargement 

électrochimique pulsé la constante de piégeage associée ainsi que l’impact des structures de 

déformation (structures de dislocations, lacunes et rugosité émergeant en surface) sur la 

solubilité et la diffusivité apparentes de l’hydrogène en proche surface du nickel monocristallin. 

Nous analyserons dans un second temps les microstructures avant et après chargement en 

hydrogène afin d’identifier un éventuel effet d’ordre sur les arrangements observés. 

 

 
Figure I-46 : Vacancy concentration in nickel for different conditions. Calculated vacancy concentration in nickel single 

crystal without any strain (Ni) at 300 K [85]. Measured vacancy concentration by cathodic polarisation (Ni→H) presented 

previously. Vacancy concentration of three configurations where the metal is cyclically strained in the same conditions (γp= 

2.5×10−4, cycle number around 300). The first one correspond to cyclically pre-strained without hydrogen (Ni→Fat), the 

second one correspond to cyclically pre-strained then charged (Ni→Fat→H), and the last one correspond to pre-charged 

then cyclically strained (Ni→H→Fat), [228]. 
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I.6. Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons défini les notions de diffusion et de solubilité de l’hydrogène qui 

sont au cœur de ce sujet. Ces grandeurs peuvent être estimées aussi bien par approches 

numériques que par approches expérimentales. Toutefois, leur grande dépendance vis-à-vis des 

défauts cristallins et leur distribution ont amené à la notion de solubilité et de diffusivité 

apparentes expérimentales, prenant en compte le piégeage de l’hydrogène. Les approches 

numériques en apportent une compréhension plus fine, permettant de discriminer les 

contributions chimiques et élastiques associées à la solubilité et de la mobilité de l’hydrogène à 

proximité de ces défauts. Les surfaces pouvant être considérées comme des défauts à deux 

dimensions, elles sont également la porte d’entrée de l’hydrogène vers le cœur du matériau, ce qui 

leur confère une importance particulière. Notre étude se consacrant aux trois orientations 

cristallographiques de bas indices du nickel ({100}, {110} et {111}), nous avons défini dans ce 

chapitre leur structure ainsi que les processus de relaxation auxquelles elles sont sujettes. 

Cependant, il en ressort que l’étude expérimentale des surfaces « parfaites » peut s’avérer difficile. 

D’une part, compte tenu de leur grande réactivité vis-à-vis de leur environnement, et d’autre part 

avec la minutie des préparations de surface nécessaire afin de limiter les défauts induits ; rendant 

les approches numériques d’autant plus précieuses. Les interactions H-surfaces ont ensuite été 

présentées, à la fois en milieu aqueux et en milieu gazeux. L’impact de l’orientation 

cristallographique, la détermination des sites occupés, l’influence du taux de recouvrement sur les 

cinétiques d’adsorption ont été mis en parallèle de leurs rugosités respectives. Les processus 

d’absorption ont également été abordés, mettant en lumière les sites de subsurface et leur grande 

réactivité vis-à-vis des espèces adsorbées, ainsi que leur rôle de réservoir d’hydrogène pour le 

cœur. Cependant, la description de l’évolution de la solubilité et de la diffusivité de l’hydrogène 

depuis la surface vers le cœur n’est que peu voire pas abordée dans la littérature, à la fois d’un 

point de vue numérique (souvent cantonné au premier site de surbsurface, et sans intégrer les 

contributions thermiques par calculs de phonons) que d’un point de vue expérimental. Cette 

démarche a débuté avec les travaux de thèse de C. Lekbir pour l’orientation {100} du nickel [25] 

d’après les modèles de Pound et al. [13,14] par chargements électrochimiques pulsés. Une 

comparaison de la diffusivité de l’hydrogène en subsurfaces {110} et {111} demeurant alors à 

établir. Enfin, nous avons présenté les caractéristiques d’une sollicitation en fatigue des 

monocristaux de nickel, les défauts qui en émergent et le comportement de l’hydrogène en 

présence de ces derniers. Ainsi, si une déformation en traction simple ne semble pas ou peu 

impacter la diffusivité en proche surface du nickel [25], la forte concentration de lacunes générées 

par une sollicitation cyclique reste à explorer, tout comme son piégeage en proche surface. 
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I.7. Conclusion (English version) 

In this chapter we have defined the notions of hydrogen diffusion and solubility that are the 

core of this subject. These quantities can be estimated both by numerical and experimental 

approaches. However, their great dependence on crystal defects presence and distribution led to 

the notion of experimental apparent solubility and diffusivity, taking into account hydrogen 

trapping. Numerical approaches provide a finer understanding, making it possible to discriminate 

the chemical and elastic contributions associated with the solubility and mobility of hydrogen 

near those defects. Since surfaces can be considered as two-dimensional ones, they are also the 

front doors for hydrogen towards the bulk material, which gives them a special importance. Our 

study being devoted to the three crystallographic orientations of low indices of nickel ({100}, 

{110} and {111}), we have defined in this chapter their structure as well as the relaxation 

processes they are subject of. However, it appears that the experimental study of "perfect" 

surfaces can be difficult. On one hand, given their great reactivity regarding the environment and, 

on the other hand, with the meticulousness of the surfaces preparation required to limit the 

induced defects; making numerical approaches all the more valuable. The H-surface interactions 

were then presented, both in aqueous and in gaseous media. The impact of the crystallographic 

orientation, the determination of the occupied sites, the influence of the hydrogen coverage rate 

on the adsorption kinetics were put in parallel with their respective roughness. Absorption 

processes were also discussed, highlighting subsurface sites and their high reactivity towards 

adsorbed species, as well as their role of hydrogen reservoir for the bulk. However, the description 

of hydrogen solubility and diffusivity evolution from the surface towards the bulk is little, or not, 

addressed in the literature, both from an experimental and a numerical point of view (often 

confined to the first surbsurface site, and without integrating the thermal contributions by 

phonon calculations). Such experimental approach began with the thesis work of C. Lekbir for the 

{100} nickel orientation [25] according to the models of Pound et al. [13,14] by pulsed 

electrochemical charging. A comparison of the diffusivity of hydrogen in the {110} and {111} 

subsurfaces remains to be established. Finally, we presented the response characteristics of nickel 

single crystals to cyclic loading, the associated emerging defects and their evolution induced by 

hydrogen absorption. Thus, it turned out that if a simple tensile deformation does not seem to 

have an impact on the near-surface hydrogen diffusivity [25], the high concentration of vacancies 

generated by fatigue tests remains to be explored, as does near-surface hydrogen trapping. 

 

  



75 
 

 

  



76 
 

II. Methodology 

 

 

 

 

II. Methodology ..................................................................................................................................................................... 76 

II.1. Numerical methods .......................................................................................................................................... 79 

II.1.1. Ab initio calculations ............................................................................................................................... 79 

II.1.2. Empirical potential calculations ........................................................................................................ 88 

II.2. Experimental methods.................................................................................................................................... 91 

II.2.1. Materials and samples machining ..................................................................................................... 91 

II.2.2. Electrochemical analysis ....................................................................................................................... 93 

II.2.3. Surface preparation ............................................................................................................................. 100 

II.2.4. Fatigue tests ............................................................................................................................................ 104 

II.3. Approach graphic summary ...................................................................................................................... 109 

 

  



77 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Dans ce chapitre nous allons présenter la philosophie des calculs numériques et la méthodologie 

expérimentale choisie pour répondre aux questions soulevées dans cette thèse, à savoir : 

- Quel est l’impact de l’orientation cristallographique sur la diffusion et la solubilité locales 

de l’hydrogène en proche surface ?  

- Sur quelle étendue spatiale ces propriétés évoluent t’elles depuis la surface avant 

d’atteindre leur valeur à « cœur du solide » ? Autrement dit, quelle profondeur est 

attribuable à la subsurface si elle est définie comme tel ?  

- Comment les défauts émergeant en surface et subsurface du fait d’une sollicitation en 

fatigue (structures de dislocations, bandes de glissement amenant à la formation de 

marches en surfaces, lacunes et amas de lacunes) impactent nos propriétés d’intérêt ?  

Ce chapitre sera également l’occasion d’expliciter les choix qui ont été formulés vis-à-vis des 

contraintes imposées par le sujet et compte tenu des verrous expérimentaux et numériques 

rencontrés. 

 

 

 

 

 

  



78 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

In this chapter we will present the philosophy of the calculations undertaken as well as the 

experimental methodology chosen to answer the questions raised in this thesis, namely: 

- What is the crystallographic orientation impact on the local diffusion and solubility of 

hydrogen near the surface?  

- Over which spatial extent do these properties evolve from the surface before reaching 

their value at the core? In other words, which depth is attributable to the subsurface if it 

is defined as such? 

- How do emerging surface and subsurface defects induced by fatigue loading (dislocation 

structures, slip bands leading to the formation of surface steps, vacancies and vacancy 

clusters) impact our properties of interest? 

This chapter will also be an opportunity to explain the choices that have been made with regard 

to the constraints imposed by the subject and taking into account the experimental and numerical 

locks encountered. 
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II.1. Numerical methods 

Nous avons choisi d’utiliser une approche numérique à l’échelle atomique, permettant 

d’aborder ces questions au travers de l’étude fine de mécanismes physiques élémentaires. La 

précision de ces calculs requiert cependant de ne pas tenir compte de la complexité d’un système 

réel au profit de systèmes modèles (nickel pur avec surface et dimensions contraintes). A cette 

échelle, la solubilité et la diffusivité seront étudiées par calculs d’énergie pour l’hydrogène en 

différentes configurations. Dans cette thèse ces énergies sont soit déterminées par calculs ab initio 

par l’utilisation de la DFT (Density Functional Theory), soit à l’aide de potentiels interatomiques 

empiriques EAM (Embedded Atom Method). Nous allons ici présenter les principes et bases 

théoriques associées à ces deux types de calculs. La démarche employée sera synthétisée au début 

du chapitre suivant afin d’en permettre une lecture plus fluide. 

II.1.1. Ab initio calculations 

II.1.1.1. The density functional theory 

Les calculs ab initio, également appelés calculs de premiers principes, sont basés sur la 

physique quantique. Dans ce cadre, l’énergie exacte 𝐸 d’un système est obtenue par la résolution 

de l’équation de Schrödinger : 

H 𝛹(𝑟1⃗⃗⃗ ⃗, 𝑟2⃗⃗⃗⃗ , … 𝑟𝑁⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅1⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅2⃗⃗ ⃗⃗⃗, …𝑅𝑁⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ ) = 𝐸𝛹(𝑟1⃗⃗⃗ ⃗, 𝑟2⃗⃗⃗⃗ , … 𝑟𝑁⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅1⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅2⃗⃗ ⃗⃗⃗, …𝑅𝑁⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ ) Equation II-1 

où 𝛹(𝑟1⃗⃗⃗ ⃗, 𝑟2⃗⃗⃗⃗ , … 𝑟𝑛⃗⃗⃗⃗ , 𝑅1⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅2⃗⃗ ⃗⃗⃗, …𝑅𝑁⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ ) est la fonction d’onde globale du système à n électrons de position 

𝑟𝑖⃗⃗⃗  et N noyaux de coordonnées 𝑅𝑗⃗⃗ ⃗⃗ . Dans cette équation l’Hamiltonien H du cristal parfait, en 

négligeant le couplage spin-orbite tout comme les effets relativistes, s’exprime en unités 

atomiques (a.u.)17: 

H = −∑
1

2
𝑖

𝛻𝑖
2 −∑

1

2𝑀𝑗
𝑗

𝛻𝑗
2 +

1

2
∑

𝑍𝑗𝑍𝑗′

|𝑅𝑗⃗⃗ ⃗⃗ − 𝑅𝑗′⃗⃗⃗⃗⃗⃗ |𝑗,𝑗′

(𝑗≠𝑗′)

+
1

2
∑

1

|𝑟𝑖⃗⃗⃗  − 𝑟𝑖′⃗⃗⃗⃗ |
𝑖, 𝑖′

(𝑖≠𝑖′)

−∑
𝑍𝑗

|𝑟𝑖⃗⃗⃗ − 𝑅𝑗⃗⃗ ⃗⃗ |𝑖,𝑗

 
Equation II-2 

où 𝑀𝑗est la masse du noyau j, et 𝑍𝑗  sa charge. Les deux premiers termes correspondent à l’énergie 

cinétique des électrons et des noyaux. Les suivants font référence aux énergies des interactions 

noyaux-noyaux, électrons-électrons, et noyaux-électrons. En l’état, cet Hamiltonien est impossible 

à résoudre compte tenu du nombre important de particules (n électrons, N noyaux) dans un cristal 

[286]. Plusieurs approximations ont alors permis de simplifier cette expression. Parmi celles-ci se 

trouvent les approximations de Born Oppenheimer et de Hartree, permettant de passer de 

                                                             

17 En unités atomiques,  ħ = 𝑚𝑖 = 4𝜋𝜖𝑂 = 𝑒
2 = 1, avec ħ la constante de Planck réduite, 𝑚𝑖  la masse d’un 

électron, 𝜖𝑂 la permittivité du vite et 𝑒 la charge d’un proton [228]. 
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l’Hamiltonien total à l’étude de l’Hamiltonien mono-électronique. Ces approximations sont 

développés en Annexe 418, ainsi que dans l’ouvrage de Farvacque par exemple [286]. Néanmoins 

celles-ci ne suffisent pas à décrire correctement l’énergie d’un solide du fait de l’absence de prise 

en compte de la corrélation spatiale des électrons dans les calculs.  

Dans le cas des systèmes cristallins, la théorie de la fonctionnelle de la densité (ou DFT 

pour « Density Functional Theory ») est l’une des méthodes principales permettant de prendre en 

compte cette énergie de corrélation. Elle repose sur deux théorèmes proposés par Hohenberg et 

Kohn en 1964 [287] : 

Théorème 1 : A l’état fondamental (non dégénéré), deux potentiels nucléaires différents ne 

peuvent correspondre à la même densité électronique. La densité électronique ρ(r⃗) détermine 

donc le potentiel dû aux noyaux. 

Théorème 2 : La densité électronique à l’état fondamental ρo(r⃗) donne l’énergie minimale du 

système. 

Ces deux théorèmes montrent que l’énergie et la fonction d’onde électronique sont des 

fonctionnelles de 𝜌(𝑟):  

𝐸[𝜌(𝑟)] = 𝑇[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝑗−𝑖[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝐻[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝑋[𝜌(𝑟)] Equation II-3 

Où 𝑉𝑗−𝑖  correspond aux interactions électrons-noyaux, 𝑉𝐻 et 𝑉𝑋 correspondent respectivement au 

potentiel d’Hartree (interactions entre électrons) et au potentiel d’échange du fait du principe 

d’exclusion de Pauli (cf. Annexe 4). Le terme d’énergie cinétique du système 𝑇[𝜌(𝑟)] est le plus 

difficile à traiter, son expression étant inconnue pour un gaz d’électrons interagissant entre eux. 

Kohn et Sham proposent alors de contourner ce problème, associant à un système réel un système 

de Kohn-Sham (KS) fictif à N électrons non interactifs [288] : 

𝐸[𝜌(𝑟)] = 𝑇𝑜[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝑗−𝑖[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝐻[𝜌(𝑟)] + 𝑉𝑋𝐶[𝜌(𝑟)] Equation II-4 

𝑇𝑜[𝜌(𝑟)] correspond à l’énergie cinétique d’un gaz parfait. Le potentiel d’échange et de corrélation 

alors apparu 𝑉𝑋𝐶[𝜌(𝑟)] correspond à l’écart de comportement entre le système réel et le système 

fictif. Ce terme n’a pas d’expression analytique et renferme une grande partie de l’incertitude des 

calculs DFT. Plusieurs approximations ont été proposées afin d’estimer ce terme, les plus simples 

étant la LDA (« Local Density Approximation ») et la GGA (« Generalized Gradient 

Approximation »). La première approximation est la moins raffinée des deux. Elle suppose que le 

gaz d’électrons réel peut être découpé en sections de gaz homogène [228] où l’expression de 

l’énergie d’échange locale a été déterminée analytiquement pour un gaz d’électrons libres 

                                                             

18 Annexe dont nous recommandons vivement la lecture pour tout lecteur novice en calculs ab initio afin de 
mieux comprendre la philosophie des calculs DFT et l’introduction aux calculs de phonons. 
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[289,290] tandis que la contribution locale de l’énergie de corrélation a été déterminée par 

méthodes Monte Carlo [291]. La GGA reprend l’approche de la LDA en y ajoutant un terme de 

gradient de la densité électronique locale [290,292]. Elle tend à corriger les écarts de la LDA mais 

sous-estime souvent l’énergie du système [228]. En DFT il s’agit donc d’utiliser la fonctionnelle la 

plus adaptée au solide étudié, son choix est essentiel pour assurer la comparabilité des calculs 

DFT aux expériences. Dans le cas du nickel, nous utilisons l’approximation GGA proposée par 

Perdew, Burke et Ernzerhof (communément notée GGA-PBE) compte tenu de la bonne 

reproductibilité qu’elle offre vis-à-vis des propriétés d’élasticité et du paramètre de maille du 

nickel [85,86,109,228,293] (Table II-1).   

Table II-1: Comparison of the atomic volume calculated with different approximations [85] and obtained experimentally 

at T=300K for pure Ni. The bulk modulus K and the atomic volume 𝛺o (= alat3/4) were respectively obtained by ultrasound 

velocity measurements [30] and X-Ray diffraction [293]. This table comes from [228]. 

References Methods Ωo (Å3) K (GPa) 

Suh et al. [293] X-Ray diffraction 10.941  

Fukai [30] Ultrasound  184 

Metsue et al. [85] DFT-LDA 10.142 235 

Metsue et al. [85] DFT- GGA-PBE 11.005 179 

 

En DFT, l’équation de Schödinger mono-électronique se résout par calculs auto-cohérents. 

Selon que les conditions de calculs choisies, c-a-d à volume fixe ou à pression fixe, elle permet 

d’obtenir respectivement l’énergie interne ou l’enthalpie d’un solide à l’état fondamental à 0 

Kelvin. Cependant, les solides comptant près de 1023 électrons par cm² [286], la fonction d’onde 

totale qui en découle rend la résolution de l’Hamiltonien de Kohn et Sham mono-électronique très 

coûteuse en temps de calculs. Plusieurs outils ont été développés afin de minimiser ce temps, en 

jouant sur les symétries, la périodicité du cristal et à l’aide d’approximations concernant les états 

électroniques du solide [289]. Nous allons les présenter brièvement dans la partie suivante. 

II.1.1.2. DFT technical details 

Un cristal parfait est constitué d’un motif atomique qui se répète dans les trois directions 

de l’espace. D’après le théorème de Bloch, la périodicité du potentiel ionique par translation d’un 

vecteur du réseau réel �⃗⃗⃗� qui en découle implique la même périodicité pour l’Hamiltonien et donc 

pour la densité électronique.  

𝑉(𝑟 + �⃗⃗⃗�) = 𝑉(𝑟)    
𝐵𝑙𝑜𝑐ℎ 𝑇ℎ𝑒𝑜𝑟𝑒𝑚
⇒               {

He (𝑟 + �⃗⃗⃗�) = He(𝑟)

𝜌(𝑟 + �⃗⃗⃗�) = 𝜌(𝑟)
 Equation II-5 

Les fonctions d’ondes électroniques présentent également cette périodicité à un vecteur de phase 

près, 𝜓𝑒(𝑟 + �⃗⃗⃗�) = 𝑒
𝑖�⃗⃗�.�⃗⃗⃗�𝜓𝑒(𝑟) où �⃗⃗� est le vecteur d’onde. Elles peuvent alors s’exprimer comme le 
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produit d’une onde plane 𝑒𝑖�⃗⃗�.�⃗⃗⃗� et d’une fonction périodique de la périodicité du réseau réel 𝑢(𝑟). 

Cette dernière est décomposable en série de Fourier de coefficients 𝐶𝐺  sur les vecteurs du réseau 

réciproque �⃗⃗⃗� [294].  

𝜓𝑒(𝑟) = 𝑒
𝑖�⃗⃗�.�⃗⃗� 𝑢(𝑟) = 𝑒𝑖�⃗⃗�.�⃗⃗�∑𝐶𝐺

𝐺

𝑒𝑖�⃗⃗⃗�.𝑟 =∑𝐶𝐺
𝐺

𝑒𝑖(�⃗⃗⃗�+�⃗⃗�).𝑟 Equation II-6 

La fonction 𝑢(𝑟) doit ici être calculée de manière continue en tout point k du réseau réciproque. 

Les conditions cycliques de de Born Von Karmann permettent de restreindre cette zone à la 

première zone de Brillouin (PZB) d’après l’Equation II-7 pour un cristal infini périodique de N 

mailles dans la direction �⃗⃗⃗� : 

𝜓𝑒(𝑟 + 𝑁�⃗⃗⃗�) = 𝜓𝑒(𝑟) →  𝑒𝑖𝑁𝑘.𝑎 = 1 ⇒ 𝑘 =
𝑚2𝜋

𝑁𝑎
  Equation II-7 

Avec �⃗⃗⃗� un vecteur de base de la maille,  m et 𝑁 des entiers et 𝑁 → ∞. Demeurant néanmoins qu’il 

existe une infinité dénombrable de points k dans la PZB et que les fonctions d’ondes de deux points 

k très proches sont presque identiques, il nous faut réaliser un maillage de la PZB. Monkhorst et 

Pack ont en ce sens développé une méthode permettant d’établir une configuration de points k 

uniformément répartis [295] tel que:  

�⃗⃗� = 𝑢𝑝 �⃗⃗⃗� + 𝑢𝑟 �⃗⃗⃗� + 𝑢𝑠�⃗⃗� Equation II-8 

Où les coefficients 𝑢𝑝,𝑟,𝑠 sont des séquences de nombre égaux à [295]: 

𝑢𝑝 =
2𝑝 − 𝑞𝑎 − 1

2𝑞𝑎
 ,    𝑝 = 1,2,… . , 𝑞𝑎 Equation II-9 

𝑢𝑟 =
2𝑟 − 𝑞𝑏 − 1

2𝑞𝑏
 ,    𝑟 = 1,2,… . , 𝑞𝑏 Equation II-10 

𝑢𝑠 =
2𝑠 − 𝑞𝑐 − 1

2𝑞𝑐
 ,    𝑠 = 1,2,… . , 𝑞𝑐 Equation II-11 

Où 𝑞𝑎, 𝑞𝑏, 𝑞𝑐 sont des entiers déterminant le nombre de points échantillonnés de la zone de 

Brillouin dans les directions �⃗⃗⃗�, �⃗⃗⃗� et �⃗⃗�. L’échantillonnage du volume est ainsi égal à 𝑞𝑎 × 𝑞𝑏 × 𝑞𝑐. 

Néanmoins, il demeure que pour chaque �⃗⃗� la fonction d’onde est décomposée en série de Fourier 

qui a en théorie un nombre de termes infini (Equation II-6). Toujours dans un souci de limiter la 

durée des calculs, il est nécessaire de sélectionner les ondes planes dont les coefficients 𝐶𝐺  sont 

les plus importants. Ces derniers coïncidant avec les ondes de plus petites énergies cinétiques 

[294], nous introduisons alors la notion d’énergie de coupure 𝐸𝑐𝑢𝑡: 

|�⃗⃗� + �⃗⃗⃗�|
2
/2 < 𝐸𝑐𝑢𝑡 

Equation II-12 

Ne seront conservées que les ondes planes qui satisfont cette condition. Enfin, l’utilisation d’une 

base d’ondes plane n’est pas adaptée à la description des orbitales des électrons de cœur, 

fortement liées au noyau. Pour décrire leur comportement oscillant à son voisinage, le nombre 
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d’ondes planes nécessaires (≈106) serait trop élevé [286]. De plus, les électrons de cœur ne 

contribuent que peu aux propriétés d’un solide. L’approximation du pseudo potentiel consiste à 

remplacer en deçà d’un certain rayon de coupure 𝑟𝑐 le fort potentiel ionique en un potentiel effectif 

plus faible (lié à l’écrantage par les électrons de cœur). La fonction d’onde des électrons de valence 

𝜓𝑣  est elle lissée et remplacée par une pseudo fonction d’onde 𝜓𝑝𝑠 en dessous de ce rayon [294]. 

Toutefois, 𝜓𝑝𝑠 et 𝜓𝑣 doivent avoir la même énergie, et doivent être identiques au-delà de 𝑟𝑐. 

Plusieurs méthodes de construction de pseudo-potentiels existent. Pour notre étude, nous 

utilisons les pseudo potentiels pour les atomes de Ni et H construits par la méthode PAW 

(Projected Augmented Wave) [296]. 

 

Figure II-1 : Flow chart describing the computational procedure for the calculation of the total energy (or enthalpy) of a 

solid, using conventional matrix diagonalization, adapted from [294]. 𝐹𝑐𝑟𝑖𝑡𝑒𝑟𝑖𝑎 being the force tolerance on each atom to 

consider the system relaxed, Vions being the ion (nucleus + core electrons) potential, and 𝜌(𝑟) being the electronic density. 
 

Dans cette étude les calculs sont réalisés à l’aide du code de résolution auto-cohérente 

PWSCF (Plane Wave Self Consistent Field) du programme Quantum ESPRESSO [297]. 

L’algorithme associé est présenté en Figure II-1. La fonction d’élargissement utilisée pour rendre 

la densité d’états électroniques continue est de type Fermi-Dirac avec une largeur de 0,027 eV 
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[22,85,117]. Ayant défini la fonctionnelle choisie (PBE-GGA) ainsi que les pseudopotentiels (PAW) 

des éléments de notre étude, il reste alors à identifier l’énergie de coupure et le nombre de points 

k suffisants par calculs de convergence d’enthalpie par atome et du paramètre de maille du nickel 

(alat). Ces calculs tiennent compte de la polarisation de spin compte tenu des propriétés 

ferromagnétiques de cet élément. Partant de la maille conventionnelle, où ‖�⃗⃗⃗�‖ = ‖�⃗⃗⃗�‖ = ‖�⃗⃗�‖, nous 

prenons 𝑞𝑎 = 𝑞𝑏 = 𝑞𝑐 pour assurer l’uniformité de l’échantillonnage des points k. Le résultat de 

ces calculs de convergence sont reportés en Figure II-2. Nous constatons que l’énergie de coupure 

a un impact supérieur à celle du maillage et ne peut être inférieure à 60 Ry (816 eV). Mais le facteur 

jouant le plus sur les temps de calculs est l’échantillonnage des points k. Dans le cas du nickel pur, 

la Figure II-2b montre qu’une densité de maillage 12×12×12 de la maille conventionnelle (MC) est 

suffisante. Etudiant des systèmes avec défauts, nous avons choisi de travailler avec une densité 

équivalente à un maillage 14×14×14 de la MC. 

a)  b)  

Figure II-2 : a) Enthalpy per Ni atom and the corresponding b) lattice parameter evolution as a function of cut-off energy 

with different k-points sampling densities. These calculations were handled with the Ni conventional cell. 

 

II.1.1.3. Supercells creation 

Pour les systèmes présentant un défaut, tel qu’une surface ou un atome interstitiel, le 

théorème Bloch ne s’applique plus du fait de la brisure de symétrie induite par le défaut. Il est 

possible de contourner ce problème en créant des supercellules (ou supermailles) contenant un 

motif de base complexe tenant compte du défaut (le cas de la surface {100} représentée à l’aide 

du logiciel de visualisation OVITO [298] en Figure II-3) [294]. Ces supercellules seront alors 

répétées périodiquement dans les trois directions de l’espace.  Nous avons vérifié que les défauts 

n’interagissent pas avec leurs images périodiques, c’est-à-dire que la taille de la supercellule, 

paramètre contrôlant la distance entre les défauts, est suffisamment grande. Plus la supercellule 

est grande, plus l’interaction avec les images périodiques est faible, mais cela rend en conséquence 

les calculs plus coûteux en temps. L’échantillonnage de la zone de Brillouin est adapté aux tailles 
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de supercellules obtenues pour que la densité reste la même que celle de la maille 

conventionnelle.  

 

Figure II-3 : Example of the {100} surface supercell construction by the repetition of the {100} oriented unit cell 

(composed of 2 Ni atoms) in the three directions of space. 

II.1.1.4. Exploring the energetic landscape 

Une fois les supercellules identifiées, les enthalpies d’insertion de l’hydrogène en fonction 

de la distance aux surfaces seront facilement calculables en positionnant l’hydrogène dans les 

sites interstitiels depuis la surface vers le cœur. La convergence est obtenue lorsque les forces 

totales agissant sur les atomes sont inférieures à 0.26 meV/Å (10-5 Ry/a.u.) et les différences 

d'énergie sur la densité de charge électronique inférieures à 1.4 × 10-5 meV (19-9 Ry) [85,117,299].   

 

Figure II-4 : Minimum Energy Path and Nudged Elastic Band with 7 images suggested by [300]. Two components make 

up the NEB force 𝐹𝑖
𝑁𝐸𝐵⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗: the spring force 𝐹𝑖

𝑠//
 

⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗
along the tangent �̂�𝑖  and the perpendicular force due to the potential 𝐹𝑖

⊥ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗. 

The unprojected force 𝐹𝑖 ⃗⃗ ⃗⃗  is also shown for completeness. Once the calculation is over, NEB and MEP are superposed. 

 

Pour ce qui est de la diffusion, nous devons identifier le chemin que va emprunter 

l’hydrogène pour passer d’un site interstitiel à l’autre. Statistiquement, le chemin de diffusion le 

plus probable correspond au chemin de plus basse énergie, communément appelé MPE (Minimum 
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Path Energy) [301]. Afin de déterminer ce chemin et les états de transition intermédiaires (TS), 

nous utilisons la méthode CI-NEB (Climbing Image Nudged Elastic Band, ou climbing NEB) 

introduite par Jonsson, Mills et Jacobsen à la fin des années 90, également implémentée dans 

Quantum ESPRESSO [301,302]. Avec cette méthode, le MPE est identifié par la construction d’une 

suite d’images du système (configurations intermédiaires) permettant aux atomes d’hydrogène 

de passer d’une configuration initiale à une configuration finale connues. Des forces de rappel sont 

appliquées entre chaque configuration reproduisant ainsi le comportement d’un ruban élastique. 

Les images NEB sont alors reliées entre elles par des ressorts, de constante de raideur variant 

entre 4,67 × 102 et 9,65 × 102 N/m dans nos calculs19. Par minimisation des forces agissant sur 

chaque image il est alors possible de déterminer le MPE [250,300], illustré sur la Figure II-4. Cette 

technique nécessite de travailler à volume fixe. Elle permet ainsi de déterminer l’énergie de 

migration (et non l’enthalpie) à 0K, qui est la différence d’énergie entre l’état de transition et l’état 

initial, pour le passage d’une configuration stable à l’autre. Sachant que l’hydrogène passera 

nécessairement par un site tétraédrique intermédiaire lors de la diffusion d’un site octaédrique à 

un autre [35], nous avons fixé comme configurations initiales et finales alternativement des sites 

octaédriques et tétraédriques successifs depuis la surface vers le centre de nos supercellules 

d’analyse. Pour chaque tronçon O-T (ou T-O’), la méthode NEB est réalisée sur un ensemble de 5 

images. La convergence des calculs a été définie lorsque l’erreur sur la force est inférieure à 0.07 

eV/Å pour toutes les images.  

 

II.1.1.5. Finite temperature calculations  

Jusqu’ici, les calculs DFT d’insertion et de migration de l’hydrogène étaient réalisés à 0 

Kelvin. L’énergie interne d’un système à température finie est égale à la somme de l’énergie 

interne à 0K 𝐸(𝑉, 0𝐾)𝐷𝐹𝑇 et de l’énergie thermique de vibration moyenne (�̅�𝑣𝑖𝑏) du réseau à une 

température donnée. Cette énergie de vibration a été calculée par un développement limité au 2e 

ordre de l’énergie du système pour les ions au voisinage de leur position d’équilibre [303] 

(approximation harmonique). L’énergie interne d’un solide harmonique de N atomes s’écrit 

alors : 

𝐸(𝑉, 𝑇) = 𝐸(𝑉, 0𝐾)𝐷𝐹𝑇 + �̅�𝒗𝒊𝒃(𝑉, 𝑇) = 𝐸 (𝑅𝑗
𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗ )
𝑇=0𝐾

+
1

2
∑ 𝛷𝑠𝑠′ . 𝑢𝑠𝑢𝑠′

3𝑁

𝑠=1
𝑠′=1

 Equation II-13 

𝑜ù  𝛷𝑠𝑠′ = (
𝜕2𝐸

𝜕𝑢𝑠𝜕𝑢𝑠′
)
𝑢=0

 Equation II-14 

                                                             

19 Soit kmin=0.3 et kmax=0.62 en unités atomiques d’Hartree, permettant d’obtenir une énergie de l’hydrogène 
au point de col conforme à celles de la littérature [19] www.quantum-espresso.org/Doc/INPUT_NEB.html   

http://www.quantum-espresso.org/Doc/INPUT_NEB.html
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avec 𝑅𝑗
𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗  la position des ions à l’équilibre, 𝑢𝑠 le déplacement d’un ion autour de celle-ci dans une 

direction donnée. Le nombre de degrés de libertés du système (ddl) noté s = 3N. Le nuage 

électronique agit comme un ressort de constante de raideur 𝛷𝑠𝑠′  rappelant les ions à leur position 

d’équilibre. Dans cette approximation, le cristal est alors considéré comme un ensemble 

d’oscillateurs harmoniques unidimensionnels, ou gaz de phonons indépendants, et  �̅�𝒗𝒊𝒃 

s’exprime (cf. Annexe 5):  

�̅�𝒗𝒊𝒃(𝑉, 𝑇) = −
𝜕

𝜕𝛽
𝑙𝑛(𝑍) =∑ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�) (𝑛𝑠 +

1

2
)

3𝑁

𝑠=1

 Equation II-15 

avec Z la fonction de partition d’oscillateurs harmoniques indépendants, 𝛽=1/𝑘𝐵𝑇, 𝜔s le mode 

propre d’un oscillateur harmonique, ℏ𝜔s l’énergie d’un phonon20 et 𝑛𝑠 le nombre de phonons 

associés à ce niveau d’énergie (𝑛𝑠 =(𝑒
−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�) − 1)

−1
d’après la statistique de Bose-Einstein). 

Afin de calculer les contributions de vibration à l’énergie, il est nécessaire d’identifier les 

fréquences de vibration 𝜔𝑠(�⃗⃗�) accessibles par le système. Pour cela nous utilisons le programme 

PHON basé sur la méthode des petits déplacements [304]. Ce programme suggère les 

déplacements (de 0.01Å21 ici) nécessaires à imposer à chaque atome compte tenu des symétries 

identifiées. La matrice de constante de forces 𝛷𝑠𝑠′  est ensuite obtenue par calculs DFT en 

déplaçant successivement chaque atome dans les directions suggérées (cf. Annexe 6). Est alors 

définie la matrice dynamique Dyn ̿̿ ̿̿ ̿̿  avec U le tenseur de déplacements: 

𝜔2𝑈 = Dyn̿̿ ̿̿ ̿(�⃗⃗�)U Equation II-16 

telle que : 

𝐷𝑖,𝑗,𝛼,𝛽
𝑦𝑛

(�⃗⃗�) =
1 

√𝑀𝑖𝑀𝑗
∑Φ𝑖,𝑗,𝛼,𝛽 exp[𝑖�⃗⃗� (�⃗⃗�𝑗

𝑜 + 𝑑�⃗⃗�𝑗
𝛼 − �⃗⃗�𝑖

𝑜 − 𝑑�⃗⃗�𝑗
𝛽
)] Equation II-17 

où i et j font référence aux atomes des supercellules l et l’ déplacés dans les directions 𝛼 et 𝛽 

(expression plus explicite les ddl « s »). Les calculs de phonons peuvent se restreindre aux atomes 

d’une seule supercellule si elle est de taille suffisante : l’effet du déplacement d’un atome ne sera 

pas ressenti par ceux des supercellules adjacentes, permettant d’extrapoler les résultats au cristal 

infini. A partir de la matrice de constante de forces 𝛷𝑠𝑠′ , PHON détermine les fréquences de 

vibration des phonons 𝜔𝑠(�⃗⃗�, 𝑉), valeurs propres de la matrice dynamique pour chaque vecteur 

d’onde �⃗⃗�, en tenant compte de leur dépendance avec le volume22.  Il est donc impératif de choisir 

un maillage suffisant de l’espace réciproque par la méthode de Monkhorst et Pack assurant de la 

                                                             

20 Les phonons sont des pseudo-particules caractérisant les états de vibration accessibles par un cristal.  
21 Déplacement de l’ordre du % du paramètre de maille respecte la condition de faible amplitude pour rester 
dans le cadre de l’harmonicité du réseau 
22 Approximation quasi harmonique (QHA) [305].  
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convergence des énergies de vibration. Dans notre étude, cette condition est satisfaite pour un 

maillage l’espace réciproque d’une densité 5 fois supérieure à celle utilisée en DFT (gain de 

précision < 0,1 meV à 1200 K pour un maillage plus dense).  

Néanmoins, afin de comparer les approches numériques de solubilité et de diffusivité 

locales avec les expériences, il nous faut considérer l’énergie libre F(V ,T) du système, exprimée 

en Equation II-18, et non l’énergie interne à laquelle manque la contribution entropique. 𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) 

est calculée par le programme PHON d’après l’Equation II-19, dont le premier terme correspond 

à l’énergie de point zéro du cristal tandis que le second se rapporte à l’évolution des vibrations du 

réseau avec la température. La contribution électronique 𝐹𝑒𝑙𝑒𝑐(𝑉, 𝑇) à 𝐹(𝑉, 𝑇) témoignant 

d’évolution de l’excitation des états électroniques avec la température n’a pas été prise en compte 

dans notre étude compte tenu de son poids mineur sur l’énergie libre [299].  

𝐹(𝑉, 𝑇) = 𝐸(𝑉, 0𝐾)𝐷𝐹𝑇 + 𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) + 𝐹𝑒𝑙𝑒𝑐(𝑉, 𝑇) Equation II-18 

 

avec [304,305] (𝛽=1/𝑘𝐵𝑇):  

𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) = −
1

𝛽
𝑙𝑛(𝑍) =

1

2
∑ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�, 𝑉)

�⃗⃗�,𝑠

+
1

𝛽
∑ln [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�, 𝑉))]

�⃗⃗�,𝑠

 Equation II-19 

Avant de présenter les calculs par potentiels empiriques, nous invitons le lecteur à se 

référer à l’Annexe 5, à l’article de Fultz [306] ainsi qu’à la thèse d’Oganov [305] pour la 

démonstration des formules sus-citées. Nous recommandons la thèse de Allard pour la théorie 

des phonons dans les cristaux [307]. L’Annexe 6 fournit une version plus détaillée du protocole 

de calcul de phonons via PHON dans le cas des surfaces, en plus du tutoriel d’utilisation du code 

fourni en ligne23 pour les cristaux parfaits. L’outil de visualisation Jmol [308,309] permet de 

visualiser les différents modes de vibration du réseau obtenus avec PHON, ce qui peut être un outil 

précieux pour appréhender les phonons.  

 

II.1.2. Empirical potential calculations 

Afin d’étudier des systèmes plus complexes tel que l’émergence d’une marche en surface, 

et décrire ainsi l’interaction de l’hydrogène et/ou (d’amas) de lacunes à son voisinage, nous avons 

privilégié des calculs de statique moléculaire par potentiels empiriques. Ceux-ci ont l’avantage 

d’offrir des résultats très rapides avec des systèmes dépassant plusieurs milliers d’atomes, 

permettant d’assurer l’absence de forces images. Comme pour les calculs DFT, ces calculs 

permettent de conduire un système dans une configuration donnée vers un état relaxé par des 

algorithmes de minimisation des forces qui agissent sur chaque atome (Figure II-5). Les forces 

                                                             

23 http://www.homepages.ucl.ac.uk/~ucfbdxa/phon/ 

http://www.homepages.ucl.ac.uk/~ucfbdxa/phon/
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interatomiques dérivent d’un potentiel empirique, généralement ajusté à partir de résultats DFT 

et expérimentaux. Le choix de ce dernier est crucial pour étudier un système donné, de la même 

façon que le choix de la fonctionnelle est crucial en DFT, compte tenu de leur manque de 

transférabilité [310]. Le plus connu est le potentiel de Lennard-Jones. Décrivant l’interaction entre 

deux particules, il est utilisé pour des systèmes à interactions de type Van-Der-Waals [310]. Dans 

le cas des métaux, une multitude de potentiels peuvent être utilisés (EAM [311], MEAM [312], FS 

[313], potentiels machine learning [314] etc). Dans cette étude nous avons utilisé un potentiel à 

N-corps de type EAM (Embedded Atom Method). Initialement développés par Daw et al., ces 

derniers tiennent compte de la densité électronique 𝜌 et les interactions de paire entre atomes 

(Figure II-6). Ainsi, l’énergie potentielle totale d’un solide à N atomes s’écrit [250]:  

𝐸𝑡𝑜𝑡
𝑝
=∑𝑒𝑖

𝑝

𝑁

𝑖=1

 Equation II-20 

où 𝑒𝑖
𝑝

est l’énergie potentielle d’un atome i définie telle que [250]:  

𝑒𝑖
𝑝
=
1

2
∑𝜙𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)

𝑁

𝑖≠𝑗

+ 𝑔𝑖(𝜌𝑖) Equation II-21 

𝑔𝑖(𝜌𝑖) correspond à l’énergie à fournir pour immerger l’atome i dans la densité électronique 𝜌𝑖. 

𝜙𝑖𝑗 est le potentiel de paire entre l’atome i et l’atome j, et 𝑟𝑖𝑗 la distance qui les sépare. Afin 

d’accélérer les calculs, il est également possible de déterminer un rayon de coupure 𝑟𝑐 au-delà 

duquel nous considérons que deux atomes n’interagissent plus (𝜙𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗 > 𝑟𝑐) = 0). Le potentiel 

de paire et la densité électronique ont pour expression :  

 

𝜙𝑖𝑗 = 𝑐1 [exp (−2𝑐2(𝑟𝑖𝑗 − 𝑐3)) − 2 exp (𝑐2(𝑟𝑖𝑗 − 𝑐3))] exp (−1/(𝑟𝑐 − 𝑟𝑖𝑗)) 
Equation II-22 

𝜌(𝑟𝑖𝑗) = 𝑐4𝑟𝑖𝑗
6[exp(−𝑐5𝑟𝑖𝑗) + 2

9 exp(−2𝑐5𝑟𝑖𝑗)]exp (−1/(𝑟𝑐 − 𝑟𝑖𝑗)) Equation II-23 

 
Les constantes 𝑐1, 𝑐2, 𝑐3, 𝑐4, 𝑐5 dépendent de la nature des atomes i et j. Dans cette étude les calculs 

ont été réalisés à l’aide du programme LAMMPS [315,316] avec le potentiel d’Angelo pour décrire 

les interactions du nickel et de l’hydrogène [317] (les valeurs des constantes sont rapportées dans 

leur article). Ce potentiel permet de reproduire correctement les propriétés du métal (Table II-2) 

[228,318].  

Pour ces calculs, réalisés à volume fixe, les relaxations des boîtes de simulation sont 

effectuées avec l’algorithme de minimisation FIRE [319]. Nous avons considéré atteindre une 

relaxation du système suffisante lorsque les forces s’exerçant sur le système étaient inférieures à 

0,1 meV/Å. En ce qui concerne l’étude du paysage énergétique et la détermination de l’énergie au 

point col, nous avons également utilisé la méthode climbing NEB implémentée dans LAMMPS. 
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Pour ces calculs nous avons utilisé le même critère de relaxation sur les forces que celui utilisé 

dans le cas de simples minimisations, i.e 0,1 meV/Å. La constante de raideur du ressort ainsi que 

le nombre d’images NEB choisis ont été dépendants des systèmes étudiés et seront donnés lors 

de la description des résultats.  

 

Figure II-5 : Flow chart describing the computational procedure for static dynamics, adapted from [228,320]. 

 

 

Figure II-6 : Electronic density and pair potentials of the Ni-H EAM potential. 

 

Table II-2 : Nickel atomic volume, elastic constants and bulk modulus 

obtained with Angelo et al. potential [318], compared to DFT [85,101] 

values in accordance with experiments. 

Property EAM [318] DFT [85,101] 

Ωo (Å3) 10.9036 11.005 

C11(𝐺𝑃𝑎) 246.72 283 

C12(𝐺𝑃𝑎) 147.48 157 

C44(𝐺𝑃𝑎) 124.96 135 

K (GPa) 180.56 179 



91 
 

II.2. Experimental methods 

Dans cette partie nous allons détailler le principe des essais de chargement électrochimique 

pulsés en hydrogène ainsi que le protocole de déformation et de caractérisation des éprouvettes 

de fatigue. Il nous est également nécessaire d’identifier un protocole de préparation de surface 

rigoureux. D’une part compte tenu de la sensibilité de la REH (Réaction d’Evolution de 

l’Hydrogène) vis-à-vis de la présence d’impuretés ou de la rugosité, et d’autre part pour nous 

approcher au mieux des surfaces modèles en vue d’une confrontation avec les résultats 

numériques. Celles-ci doivent alors présenter une rugosité de l’ordre du paramètre de maille, ne 

pas être écrouies en surface et être exemptes d’oxydes. Les conditions de charge doivent 

également être identifiées pour chaque orientation afin de garantir une comparaison entre 

orientations à taux de recouvrement en hydrogène équivalent. Le protocole finalement défini 

résulte d’un compromis entre ces conditions idéales et les verrous expérimentaux rencontrés. 

II.2.1. Materials and samples machining 

Notre étude a été réalisée sur le nickel monocristallin pur (99,999%) d’orientations {100}, 

{110} et {111} fourni par la société Goodfellow®. Les orientations ont été vérifiées par diffraction 

des rayons X ainsi que par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD pour Electron Back Scatter 

Diffusion). Les écarts aux orientations standards sont inférieurs à 4°, ce qui est légèrement 

supérieur aux spécifications du fournisseur (+/-3°) mais tenant compte des étapes de 

tronçonnage et de polissage manuel en plus. La plupart des barreaux respectaient toutefois ces 

spécifications. La composition chimique des impuretés en présence est présentée en Table II-3. 

 

Table II-3: Composition of nickel single crystals impurities (data provided by Goodfelow company) 

Element Fe Cu Ca Mg Al Si 

Concentration (wppm) 2 <1 <2 <1 <2 1 

 

Dans le cadre des essais électrochimique sans déformation, à partir de ces barreaux, nous 

avons prélevé des échantillons sous forme de disque de 4 mm d'épaisseur à l’aide d’une micro-

tronçonneuse. Les deux surfaces ont été polies mécaniquement jusqu’au grade SiC 2400. Une vis 

en acier inoxydable a été ensuite fixée sur l’une des faces avec de la laque d'argent. Cette vis servira 

à fixer l’échantillon sur le dispositif expérimental. La tête de vis, le reste de cette face de 

l’échantillon ainsi que les faces latérales sont recouvertes de vernis afin d'éviter l'infiltration de la 

solution d'analyse entre l'échantillon et l'enrobage. Les échantillons sont ensuite enrobés sous 

sorbonne dans une résine époxy résistant au milieu d’analyse. Enfin, le contact électrique est 

vérifié entre la vis et la surface d'analyse par un multimètre (une résistance inférieure à 0,3 Ω). 
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Dans le cadre des essais électrochimiques après déformation pour les surfaces {110}, les 

éprouvettes de fatigue ont été prélevées à partir d’un barreau {100} d’un diamètre minimal de 

17.2 mm compte tenu de ses irrégularités. Le schéma des éprouvettes et leurs dimensions sont 

présentés en Figure II-7a. L’axe de traction se trouve dans une direction < 100 > et la surface 

d’analyse portée par les normales de directions < 011 > ou < 011̅ >. L’identification de ces axes 

permettant le prélèvement des éprouvettes a été réalisée par analyse EBSD de l’extrémité du 

barreau. Celui-ci a été préalablement entaillé dans sa hauteur : une double entaille et une simple 

entaille à 90° l’une de l’autre (Figure II-7b). Elles servent de repère pour l’usinage réalisé par un 

procédé d’électro-érosion par la société STEEC (Figure II-8). Ces éprouvettes ont également été 

mises en résine pour permettre la préparation de surface, puis désenrobées en les plongeant dans 

un bain d’acétone sous ultra-sons afin de dissoudre le vernis et les extraire de la résine sans les 

déformer. Elles sont ensuite rincées abondamment à l’eau MilliQ puis à l’éthanol sous ultrasons et 

enfin nettoyées à l’aide d’un papier optique pour être stockées dans un dessiccateur sous vide 

avant d’être déformées en fatigue. 

a)  b)  

Figure II-7 : a) Sketch of the specimens prepared by the STEEC company. Dimensions are reported in mm. Adapted from 

[228], and b) sketch of the notched bar, the area in blue being the surface analyzed by EBSD. 

a)  b)  
Figure II-8 : a) Pole figure of the Ni{100} bar extremity obtained after the EBSD analysis indicating the {110} plans with 

the TSL OIM software b) Sketch of the specimens sampling in the Ni{100} bar along the <110> axes, view from the top. 
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II.2.2. Electrochemical analysis 

II.2.2.1. Electrochemical cell  

Les techniques d’analyse électrochimiques réalisées sont effectuées dans une cellule 

thermostatée à trois électrodes reliées à un potentiostat VSP Biologic. Ce dispositif est représenté 

schématiquement en Figure II-9. Pour l’ensemble de nos analyses électrochimiques la 

température est maintenue à 18°C. La contre électrode est une grille de platine et présente une 

grande surface devant celle de l’échantillon. Nous utilisons une électrode de référence au sulfate 

saturé (ESS) isolée de la solution d’analyse par une allonge de Luggin, ce qui permet de minimiser 

la chute ohmique en diminuant la distance entre l’ESS et l’échantillon (moins de 5 mm) [321]. La 

solution d’analyse a été préparée à partir d’acide sulfurique (pureté 96%) dilué dans de l’eau Milli-

Q de résistivité égale à 18.2 MΩ.cm afin d’obtenir une concentration d’1mol/L (1M).  Nous 

rappelons que la répartition des espèces de cet électrolyte a été analysée par H. El Alami [111] en 

utilisant le modèle de Pitzer (Figure II-10). A notre température d’analyse, les ions H+ sont 

majoritaires en solution, avec une part d’ions HSO4- non négligeable. Cette solution est désaérée à 

minima pendant 70 minutes sous argon avant chaque analyse afin d’éviter que la polarisation 

cathodique ne soit dominée par les processus de diffusion de l’oxygène en solution. La durée de 

désaération a été optimisée lors de travaux antérieurs [25,111,322] 24.  

 

Figure II-9 : Illustration of electrochemical analysis cell. 

 

                                                             

24 Nous avons également réalisé quelques mesures à l’aide d’une sonde à oxygène Fibox 4 PreSens montrant 
que dès les premières minutes la teneur en oxygène diminue de 50%. Cette chute est d’autant plus rapide 
que la solution est agitée (bullage élevé). Néanmoins la teneur en oxygène commence à atteindre un palier 
autour de 30 min dans les deux cas, la teneur détectable dépendant avant tout de l’hermétisme du dispositif. 
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Figure II-10 : Evolution of the distribution of chemical species and of the pH of a 1M sulfuric acid solution, as a function of 
temperature. Values calculated from the Pitzer model by H. El Alami, from [111]. 

 

II.2.2.2. The potentiostatic double-step method 

La variation du coefficient de diffusion apparent de l’hydrogène au voisinage de la surface 

peut être étudiée au travers d’une méthode électrochimique pulsée [13,14,72,207]. Cette 

technique, illustrée schématiquement sur la Figure II-11a), est composée de deux étapes. Elle 

consiste en l’application d’un potentiel cathodique constant Ec pendant une durée déterminée tc. 

Puis, un potentiel Ea plus anodique mais en deçà du potentiel de corrosion est imposé pour une 

durée t’. Durant la première étape, les protons en solution viennent se réduire et s’adsorber à la 

surface du métal. Une partie d’entre eux est absorbée et commence à diffuser vers le cœur du 

matériau. Durant la deuxième étape, les atomes d’hydrogènes absorbés (tous ou partie) 

rediffusent vers la surface où ils viennent s’oxyder et retourner en solution sous forme de protons. 

Ce processus se traduit par l’observation d’un courant anodique transitoire, associé à une charge 

qA, avant que le courant retrouve sa valeur d’équilibre légèrement cathodique. 

a)   b)  

Figure II-11 : a) Representation of the potentiostatic double step technique with the imposed potential and the measured 

current density response, adapted from [14]. b) Hydrogen concentration profiles under diffusion control for different 

charging times (𝑡𝑐1 < 𝑡𝑐2 < 𝑡𝑐3) and different discharging times(𝑡′1 < 𝑡
′
2 < 𝑡

′
3 < 𝑡′4), adapted from [13,175]. 
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Nous formulons l’hypothèse que l’entrée d’hydrogène dans les monocristaux est sous 

contrôle diffusionnel, de la même manière que Skuratnik et al. ainsi que Lekbir dans leurs travaux 

concernant le nickel en milieu H2SO4 [25,323]25. Cela signifie que le transfert des atomes 

d’hydrogène de la surface vers la subsurface est très rapide, créant un équilibre entre la 

concentration en hydrogène subsurfacique (Cs) et le taux de recouvrement à la surface (θ) (Figure 

II-11b). La diffusion de l’hydrogène sera donc le processus limitant. Cela suppose également que 

lors de la décharge la concentration en hydrogène en subsurface tombe instantanément à zéro. 

Utilisant cette hypothèse, McKibben et al. ont résolu les équations de Fick associées à la charge 

puis à la décharge [13]. Au vu des faibles épaisseurs étudiées, la diffusion est considérée à une 

dimension, dans le sens de l’épaisseur du matériau. De plus, celle-ci pouvant être impactée par les 

effets de piégeage, l’expression de la 2e loi de Fick employée est la suivante, où k est la constante 

de taux piégeage : 

𝜕𝐶𝐻
𝜕𝑡

= 𝐷
𝜕²𝐶𝐻

𝜕𝑥²
− 𝑘𝐶𝐻 Equation II-24 

Homogène à une fréquence, k est déterminée par la densité de pièges et la probabilité de capture 

d’un atome d’hydrogène par ceux-ci [13]. Ce modèle simple considère le piégeage irréversible. 

Pour la charge, les conditions aux limites sont les suivantes :  

{
 

 
à  𝑡 = 0        ∶      𝐶𝐻(𝑥, 𝑡) = 0

𝑒𝑡

        à  0 < 𝑡 < 𝑡𝑐   ∶    {
𝐶𝐻(0, 𝑡) = 𝑐𝑠    

𝐶𝐻(𝑥, 𝑡)  
𝑥→∞
→    0

 

Considérant dans un premier temps l’absence de piégeage (k=0), la solution de l’équation de 

diffusion pendant la charge est alors [13,325]:  

𝐶𝐻 (𝑥, 𝑡) = 𝑐𝑠 𝑒𝑟𝑓𝑐 (
𝑥

2√𝐷𝑡
) =  𝑐𝑠(1 −  𝑒𝑟𝑓 (

𝑥

2√𝐷𝑡
)) Equation II-25 

Pour la décharge, une nouvelle variable temporelle est alors définie : 𝑡′ = 𝑡 − 𝑡𝑐. Les conditions 

aux limites pour la décharge sont :  

{
 
 

 
 à  𝑡′ = 0 ∶   𝐶𝐻(𝑥, 𝑡

′) = 𝐶𝐻(𝑥, 𝑡𝑐) = 𝑐𝑠 𝑒𝑟𝑓𝑐(
1

2
𝑥√𝐷𝑡𝑐)

𝑒𝑡

à  𝑡′ > 0 ∶   {
𝐶𝐻(0, 𝑡′) = 0   

  𝐶𝐻(𝑥, 𝑡′)  
𝑥→∞
→    0

 

                                                             

25 Notons toutefois que dans le cas d’alliages à base nickel (Ni 40 - 60%wt) Pound et al. ont préféré formuler 
l’hypothèse d’un contrôle interfacial [324]. Leur choix reposant sur le fait que la majorité des alliages 
étudiés s’avéraient présenter ce comportement et non sur la nature de l’élément principal de ce dernier. De 
plus,  dans leur papier initial [14], il est mentionné que le choix de l’hypothèse peut aussi reposer sur la 
nature du milieu. Un contrôle diffusionnel étant plus probable dans un milieu favorisant l’entrée 
d’hydrogène, ce qui est notre cas en milieu H2SO4. 
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En passant par l’intermédiaire d’une transformation de Laplace, Mc Kibben et al. identifient 

comme solution à la 2e loi de Fick sans piégeage l’expression suivante :  

𝐶𝐻(𝑥, 𝑡′) = 𝑐𝑠 [𝑒𝑟𝑓 (
𝑥

2√𝐷𝑡′
) −  𝑒𝑟𝑓 (

𝑥

2√𝐷(𝑡′ + 𝑡𝑐)
)] Equation II-26 

Avec cette expression et à l’aide de la première loi de Fick, il est possible de remonter à l’évolution 

de la densité de courant lors de la décharge en fonction du temps de décharge t’ [13,72]:  

𝑗

𝐹
=  −𝐷

𝜕𝐶𝐻(𝑥, 𝑡
′)

𝜕𝑥
|
𝑥=𝐿

= 𝑐𝑠√
𝐷

𝜋
 (
1

√𝑡′
− 

1

√𝑡′ + 𝑡𝐶
) Equation II-27 

D’où :  

𝑗 = 𝐹𝑐𝑠√
𝐷

𝜋
 (
1

√𝑡′
− 

1

√𝑡′ + 𝑡𝐶
) = 𝐴 (

1

√𝑡′
− 

1

√𝑡′ + 𝑡𝐶
)  Equation II-28 

En représentant la densité de courant j en fonction de (√𝑡′
−1
− √𝑡′ + 𝑡𝑐

−1
), la pente 𝐴 =

 𝐹𝑐𝑠√𝐷/𝜋  qui en découle permet d’identifier le coefficient de diffusion apparent local associé au 

temps de charge préalablement imposé. Ce dernier peut par ailleurs être assimilé à une 

profondeur parcourue par l’hydrogène [13,175]:  

�̅� = √2𝐷𝑡𝑐  Equation II-29 

En ajoutant l’impact du piégeage (k≠0), l’Equation II-28 devient [13]:   

𝑗 = 𝐴′(
exp(−𝑘𝑡′)

√𝜋𝑡′
− 
exp(−𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐)

√𝜋(𝑡′ + 𝑡𝑐)
− √𝑘(erf√𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐) − erf √𝑘𝑡

′)) Equation II-30 

Avec 

𝐴′ =  𝐹𝑐𝑠√𝐷  Equation II-31 

D’après cette technique, il nous est alors possible de remonter à une évolution de la 

constante de taux de piégeage en fonction du temps de charge, et donc de la distance à la surface. 

La comparaison de son évolution entre échantillons déformés et non déformés nous intéressera 

particulièrement dans le dernier chapitre de cette thèse. De plus, celle-ci pourra être associée dans 

un second temps à un nombre de sites de piégeage NT par unité de volume d’après les équations 

de cinétique de piégeage proposés par exemple par Krom et al.  [18,25] : 

𝜕𝐶𝐻𝑇
𝜕𝑡

= 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿
𝐶𝐻𝐿 (1 −

𝐶𝐻𝑇
𝑁𝑇
) − 𝐾𝑇𝐿𝐶𝐻𝑇  Equation II-32 

avec 𝐾𝑇𝐿 et 𝐾𝐿𝑇 respectivement les constantes cinétiques de piégeage et de dépiégeage, 𝐶𝐻𝐿  et 𝐶𝐻𝑇  

les concentrations d’hydrogène diffusible et piégé, et enfin 𝑁𝐿  le nombre de sites interstitiels par 
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unité de volume. Faisant la même approximation que Pound et al. d’un piégeage irréversible 

(𝐾𝑇𝐿 = 0) et d’une faible saturation des sites de piégeage 𝐶𝑇 ≪ 𝑁𝑇), cette expression devient :  

𝜕𝐶𝐻𝑇
𝜕𝑡

= 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿
𝐶𝐻𝐿  Equation II-33 

où  

𝑘 = 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿

 Equation II-34 

En prenant 𝐾𝐿𝑇 = 𝜈 exp (
−𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
𝑘𝐵𝑇

) avec 𝜈 la fréquence de vibration de l’atome d’hydrogène, et 

𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
 l’énergie de migration de l’hydrogène entre un site interstitiel et un site de piégeage [18] ; 

et connaissant 𝑁𝐿 = 4/𝑎𝑙𝑎𝑡
3 , il nous sera possible de remonter à une estimation du nombre de sites 

de piégeage selon leur nature :  

𝑁𝑇 =
4𝑘

𝜈
exp(

𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
𝑘𝐵𝑇

) Equation II-35 

Cette estimation sera enfin comparée à celle que proposent Mine et al. [25,326] en fonction de la 

densité de dislocations mesurable par observations MET.  

 

Toutefois, avant d’arriver à une comparaison de la diffusivité et des solubilités apparentes 

de l’hydrogène en proche surface des échantillons {110} déformés vs. {110} non déformés, nous 

souhaitons de prime abord pouvoir comparer ces propriétés d’après l’orientation 

cristallographique des monocristaux. Il nous faut alors trouver les conditions de chargement 

permettant d’assurer : 

1°) un même taux de recouvrement en hydrogène, assurant a priori une concentration en 

subsurface commune aux orientations {100}, {110} et {111}, 

2°) que ce taux de recouvrement soit comparable à celui appliqué en DFT pour pouvoir 

discuter de l’impact des défauts, absents des surfaces modèles numériques. 

Cela se traduit par le choix d’un potentiel de chargement EC judicieux, permettant une absorption 

d’hydrogène suffisante en parallèle. Afin d’identifier EC, nous avons réalisé des essais de 

polarisations dynamiques dans le domaine cathodique (cf. section suivante). Concernant le 

potentiel de décharge EA nous avons choisi de le fixer à -10 mV par rapport au potentiel d’abandon 

(OCP) des surfaces afin d’empêcher la dissolution du nickel en parallèle de la désorption 

d’hydrogène [324]. Une préparation de surface optimale est également essentielle à notre étude. 

La rugosité doit être idéalement inférieure au nanomètre et la surface exempte d’oxyde natif, ces 

paramètres pouvant modifier la cinétique de la réaction d’évolution de l’hydrogène et impacter 

l’évolution du taux de recouvrement des orientations. De plus la présence d’un oxyde risque 

d’induire une instabilité dans la densité de courant lors de la charge du fait de la compétition entre 
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sa réduction et la REH [327]. La stabilité de la densité de courant est donc un critère essentiel pour 

ces essais. Enfin, l’écrouissage de subsurface induit par le polissage mécanique doit être enlevé 

afin d’éviter tout gradient de microstructure qui puisse impacter la diffusivité et la solubilité 

apparentes ainsi que le piégeage de l’hydrogène. Les conditions de préparation de surface 

retenues dans cette étude seront présentées ensuite. 

II.2.2.3. The potentio-dynamic and thermo-kinetic analyzes  

Lors des essais potentio-dynamiques, le balayage en potentiel cathodique a été effectué de 

0mV/OCP jusqu’à -800 mV/ESH avec une vitesse de -0,5 mV/s. Cette vitesse de balayage 

appliquée est suffisamment lente pour que le système ait le temps de se stabiliser à chaque pas en 

potentiel, ce qui nous permet de considérer cette analyse comme stationnaire [111]. Ces essais 

potentio-dynamiques et leur analyse thermo-cinétique permettent d’identifier la contribution des 

différentes étapes de la réaction d'évolution de l'hydrogène se produisant en surface des 

échantillons en fonction du potentiel imposé (cf. Chapitre I). Nous rappelons ici les étapes de la 

REH en milieu acide :  

- Electroadsorption : réaction de Volmer (V) et Volmer inverse (V-1)  

H+ +𝑁𝑖 + 𝑒− ↔ 𝑁𝑖𝐻𝑎𝑑𝑠  

- Electrodissociation : réaction d’Heyrovsky (H) 

𝑁𝑖𝐻𝑎𝑑𝑠 + H
+ + 𝑒− → 𝐻2 +𝑁𝑖  

- Désorption chimique : réaction de Tafel (T) 

2𝑁𝑖𝐻𝑎𝑑𝑠 → 𝐻2 + 2𝑁𝑖   

Les réactions inverses de Tafel et Heyrovsly sont négligeables lors d’une polarisation cathodique 

[328]. Dans le cas du nickel en milieu acide, nous avons montré dans le chapitre précédent qu’un 

mécanisme de type Volmer-Heyrovsky est le plus souvent rapporté dans la littérature. 

L’absorption de l’hydrogène étant plus favorable lorsque la réaction de Volmer domine la 

cinétique [12], il nous faut déterminer son domaine de potentiel et estimer le taux de 

recouvrement associé à cette étape. Pour cela nous modélisons la courbe de polarisation en 

ajustant les constantes cinétiques propres à chaque réaction jusqu’à ce que la courbe simulée se 

superpose à la courbe expérimentale obtenue d’après la méthode proposée par H. El Alami [111], 

similaire à celle que propose Lasia [189,327]. Cette simulation permet de remonter à l’estimation 

du taux de recouvrement en hydrogène en fonction du potentiel imposé, en supposant une 

isotherme d’adsorption de type Langmuir qui néglige les interactions entre H adsorbés. Le choix 

de cette approximation est très bien expliqué dans la thèse d’H. El Alami [111], et, entre autres, 

basée sur les travaux de Hitz et Lasia [329] concluant que celle-ci est suffisante en surface du 

nickel, bien que leur étude ait été menée en milieu basique. 

Procédure de simulation des courbes de polarisation dynamiques [12,25,111,328]: 
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Les quantités r0 et r1 sont conventionnellement utilisées pour décrire la REH : r0 décrit les 

transferts d’électrons par les réactions de Volmer et d’Heyrovsky, r1 décrit l’évolution du taux de 

recouvrement de la surface de nickel par l’hydrogène. 

𝑟0 = −
𝑗

𝐹
= 𝑣𝑉 + 𝑣𝐻 Equation II-36 

𝑟1 =
𝑞

𝐹

𝑑𝜃

𝑑𝑡
=  𝑣𝑉 − 𝑣𝐻 − 2𝑣𝑇 Equation II-37 

Avec j la densité de courant obtenue, vi les vitesses réactionnelles de chaque étape de la REH, F la 

constante de Faraday, 𝜃 le taux de recouvrement de la surface et q la charge d’une monocouche 

d’hydrogènes adsorbés.  

Les vitesses relatives des différentes étapes de la REH dépendent principalement de l’énergie 

d’adsorption de l’hydrogène, du taux de recouvrement en hydrogène et de la surtension 

appliquée. Selon cette approche, nous ne formulons pas d’hypothèse de prédominance d’une 

réaction par rapport aux autres dans notre procédure de simulation. Les vitesses correspondant 

à chaque étape sont les suivantes :  

𝑣𝑉 = 𝐾𝑉(1 − 𝜃) − 𝐾−𝑉𝜃 Equation II-38 

𝑣𝐻 = 𝐾𝐻𝜃 Equation II-39 

𝑣𝑇 = 𝐾𝑇𝜃² Equation II-40 

Avec 

𝐾𝑉 = 𝑘𝑉𝑎𝐻+ exp(𝑏𝑉𝐸) Equation II-41 

𝐾−𝑉 = 𝑘−𝑉 exp(𝑓𝐸 + 𝑏𝑉𝐸) Equation II-42 

𝐾𝐻 = 𝑘𝐻𝑎𝐻+ exp(𝑏𝐻𝐸) Equation II-43 

𝐾𝑇 = 𝑘𝑇 Equation II-44 

Où 𝑏𝑖 = 𝑓𝛽𝑖 =
𝐹𝛽𝑖

𝑅𝑇
, 𝛽𝑖 est le coefficient de symétrie de la réaction i et 𝑘𝑖 la constante cinétique 

associée. La vitesse de l’étape de Tafel est indépendante de l’activité de l’hydrogène 𝑎𝐻+car elle ne 

fait pas intervenir d’hydrogène libre en solution. De plus, il s’agit d’une réaction chimique, elle ne 

dépend donc pas non plus du potentiel imposé E. Afin de simuler la densité de courant en fonction 

du potentiel E, il nous suffit d’utiliser l’Equation II-36 et les précédentes, donnant : 

𝑗 =  −𝐹 [𝐾𝑉(1 − 𝜃) − 𝐾−𝑉 − 𝐾𝐻𝜃] Equation II-45 

Les coefficients Ki dépendent de E et des paramètres {bi,ki}. Il nous suffit de trouver les coefficients 

b et k de chaque équation permettant de superposer la courbe de polarisation simulée à celle 

obtenue expérimentalement. Il nous manque toutefois une expression analytique pour 𝜃 afin de 

calculer j à chaque pas de E. Or, au vu de la faible vitesse de balayage, l’équilibre est atteint à 

chaque potentiel appliqué. Ainsi, le taux de recouvrement n’évolue pas dans le temps car il s’agit 
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d’une analyse stationnaire, d’où r1=0 d’après l’Equation II-37. En substituant les vitesses par leur 

expression selon 𝜃, nous obtenons le polynôme suivant : 

𝐾𝑉(1 − 𝜃) − 𝐾−𝑉𝜃 − 𝐾𝐻𝜃 − 𝐾𝑇𝜃
2 = 0 Equation II-46 

Le taux de recouvrement s’exprime donc de la façon suivante : 

𝜃 =  
−(𝐾𝑉 + 𝐾−𝑉 +𝐾𝐻) ± √(𝐾𝑉 + 𝐾−𝑉 + 𝐾𝐻)

2 − 8𝐾𝑉𝑘𝑇
4𝐾𝑇

 Equation II-47 

 

II.2.3. Surface preparation  

II.2.3.1. Electropolishing 

Avant chaque analyse il est impératif que les surfaces soient exemptes de contaminations 

et d'une rugosité minimale. Dans le cas contraire, cela impliquerait une réactivité différente de la 

surface que celle l'on souhaite effectivement analyser. Pour cela, nous avons réalisé deux types de 

polissage. Dans un premier temps les surfaces analysées préalablement enrobées, sont polies 

mécaniquement (feuilles de SiC) aux grades 1200, 2400 puis 4000. Ils sont ensuite rincés à 

l’éthanol et séchés à l’air sec. Cette étape induit la diminution de 50 à 60 µm d’épaisseur aux 

échantillons. Dans un second temps les échantillons sont polis électrolytiquement. Cette étape a 

pour objectif de diminuer la rugosité de surface tout en éliminant l’écrouissage local induit par le 

polissage mécanique ainsi que les grains de SiC parfois restés accrochés en surface du fait de la 

grande ductilité du Ni monocristallin. Le dispositif utilisé a été mis en place dans le laboratoire 

pour le nickel lors de travaux précédents [12,25,111,322,330]. Comme l'illustre le schéma ci-

contre (Figure II-12), le montage comprend un générateur de courant continu dont la borne 

positive est reliée à un rhéostat réglé sur 4Ω, lui-même raccordé à l'échantillon qui constitue 

l'anode. La borne négative du générateur est reliée à la cathode en acier inoxydable. Le choix de 

ce matériau réside dans sa faible surtension au dégagement d’hydrogène afin que la dissolution 

du métal ne soit pas freinée par ce processus cathodique [322,331]. Les deux électrodes baignent 

dans une solution de 40 mL d'acide sulfurique dilués dans 280 mL de méthanol ultra-pure (HPLC) 

contenue dans une cellule à double paroi. Des ions nickel sont également présents en solution, 

issus des électro-polissages précédents, assurant l'activité du mélange. L'ensemble est disposé sur 

un agitateur magnétique et un barreau aimanté est placé dans la solution afin d'assurer une 

mobilité optimale des ions et de maintenir la solution homogène. La cellule à double paroi est 

reliée à un thermo-cryostat) permettant de maintenir le milieu à température constante de 18°C.  
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Figure II-12 : Illustration of the electropolishing cell. 

 

Table II-4 : Final parameters set for the electropolishing process, based on [12,25,111,322]. 

Current density (j) Duration (tep) Distance to the CE Temperature Stirring speed 

260 mA/cm² 10 min 18.5 mm 18°C 350 rpm 

 

Au-delà de la densité de courant à délivrer ainsi que la durée de l'électro-polissage, de nombreux 

paramètres peuvent influer sur la qualité du résultat ainsi que sur la répétabilité de l'opération. 

Les conditions choisies sont recensées dans le tableau suivant (Table II-4). La densité de courant 

appliquée permet la dissolution généralisée et uniforme du métal [322,331], tout comme le choix 

du méthanol comme solvant [332]. La rugosité de surface obtenue par cette préparation est 

inférieure au nanomètre [41] et permet une finition poli-miroir de l’échantillon (Figure II-13b). 

Avec la loi de Faraday, nous pouvons déterminer la masse Δm ainsi que l’épaisseur Δe 

d’échantillon consommées : 

Δm

S
=
𝑗 × 𝑡𝑒𝑝 ×𝑀𝑁𝑖

2𝐹
 Equation II-48 

Δe =
Δm

S

1

𝜌𝑁𝑖
 Equation II-49 

Avec MNi = 58,693 g/mol, F la constante de Faraday et 𝜌𝑁𝑖 = 8,91g/cm3. La masse alors consommée 

en 10 minutes d’électro-polissage (EP) correspond au retrait d’une épaisseur de 53 µm. Cette 

épaisseur a été confirmée par la mesure de la perte de masse réelle des échantillons en utilisant 

l’Equation II-49 (Figure II-13a). Celle-ci s’avère suffisante pour éliminer l’écrouissage de surface 

compte tenu de la densité et structures de dislocations en proche surface26 voisines de celles 

                                                             

26 Déterminées ici par observations en MET (cf. Annexe 7) sur les éprouvettes de Ni{110}<100> non 
déformées, et antérieurement par nano indentation [322,330]. 



102 
 

observées en microscopie électronique en transmission (MET) à cœur. Une fois l'échantillon 

électropoli, il est rincé à l'eau distillée puis à l'éthanol avant d'être séché à l'air sec et plongé dans 

la solution d'analyse. Pour les échantillons non déformés, le temps de transfert Δt entre l’arrêt de 

l’électropolissage et l’immersion dans la cellule d’analyse est de l’ordre de 2 minutes 30 secondes. 

 

a)  

 
 
b) 

Figure II-13 : a) Measures of the thickness removed depending on the electropolishing duration. b) Optical micrograph 

(OM Keyence VHX-7000 magnification 100×100) of an electropolished surface, with a low pitting fraction of 1.4 10-5/µm². 

 

Jusqu’ici il était considéré que ce protocole de préparation associé à un temps de transfert 

inférieur à 3 minutes à l’air libre assurait l’absence de formation d’une monocouche d’oxyde 

complète en surface compte tenu du caractère « cathodique » du potentiel d’abandon obtenu 

[25,111,322,333]. Or, les analyses XPS réalisées au PLACAMAT de Bordeaux sur les échantillons 

EP 10 minutes montrent différents degrés d’oxydation du Ni2p (Figure II-14), nettement plus 

marqués que sur l’échantillon de référence poli mécaniquement (Annexe 9). L’orientation {100} 

semble par ailleurs la plus impactée. Cette couche oxydée est inférieure à 2 nm d’épaisseur 

(autour de 0,5 nm pour les surfaces {110} et {111} et de 1 nm pour la surface {100}) mais 

augmente la résistance à la polarisation des surfaces et bloque les sites réactionnels de 

l’hydrogène [61]. Elle se décompose27 en NiO, Ni(OH)2 composants classiques d’une couche 

passive de nickel [114,334,335] mais également de NiS de NiSO4, comme cela a pu être observé 

dans la littérature pour le nickel polarisé anodiquement en milieu H2SO4 [336–338] (ou le cuivre 

[115]). Ces produits de corrosion soufrés ou sulfatés sont probablement liés à la formation d’un 

sel concentré à proximité de la surface lors de l’électro-polissage [339]. La présence de soufre peut 

expliquer la chute du potentiel d’abandon [340] alors que l’anoblissement de celui-ci est attendu 

à mesure que la rugosité diminue (Annexe 8). 

                                                             

27 Le poids de chacune de ces contributions n’a pu être identifié à cette heure, faute de temps et ne s’agissant 
pas du cœur du sujet. L’annexe 9 sera enrichie ultérieurement de la décomposition des spectres XPS. La 
première approche réalisée y est détaillée. 
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Figure II-14 : Ni2p XPS spectra of 10 minutes electro-polished samples {100}, {110} and {111} versus the reference {100} 

sample polished only mechanically. All samples have been conserved under argon atmosphere within 3 minutes after 

their preparation and until the XPS analyzes. 

 
 Bien que nous ayons essayé d’adapter le protocole d’électro-polissage en jouant sur la 

vitesse de rotation du bain, sa concentration, la durée de l’électro-polissage ainsi que sur la densité 

de courant, nous n’avons pu nous affranchir de la formation de ces oxydes. Nous avons ainsi 

conservé le protocole initial, d’autant que les éprouvettes de traction, une fois électro-polies, ont 

une exposition à l’air des de l’ordre de 2 journées au total (entre leur désenrobage et les essais de 

fatigue), impliquant l’évolution d’un oxyde natif en surface. Nous avons préféré concentrer nos 

efforts sur l’identification du pré-traitement cathodique permettant de réduire ces oxydes tout en 

garantissant une REH similaire pour une orientation donnée, qu’elle ait été ou non exposée à l’air 

de manière prolongée.  

II.2.3.2. Oxide dissolution 

La stabilité des films d’oxydes dépend du pH des solutions, mais tous peuvent être réduits 

à pH très acides [25,335], et ce dès l’open-circuit. Dans leur étude du nickel monocristallin {111} 

en milieu 0.05M H2SO4 + 0.095M NaOH, Zuili et al. [334] ont réalisé un pré-traitement potentio-

dynamique de leur échantillon électropoli puis exposé à l’air. Ils ont appliqué un balayage en 
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potentiel à une vitesse de -5 mV/s de -40 mV/ESH jusqu’à -640 mV/ESH puis un balayage retour 

jusqu’en dessous du potentiel de corrosion. La quantité de charge attribuée à la réduction de 

l’oxyde (simplifié à la seule présence de NiO) en révélait une épaisseur de 0,6 nm, proche de celle 

que nous avons identifiée pour la même orientation dans notre étude. C. Lekbir et H. El Alami ont 

repris cette approche dynamique pour leurs échantillons longuement exposés à l’air, mais ne sont 

pas allés en deçà de -300 mV/ESH afin d’éviter au maximum l’absorption d’hydrogène en parallèle 

[25,111,333,341]. Celle-ci n’a cependant pas fonctionné dans notre étude, n’ayant que peu (voire 

pas) d’impact sur les courbes de polarisation obtenues. La réduction ne s’amorce 

significativement que pour des potentiels inférieurs à -350/-400 mV/ESH, probablement du fait 

de la présence de NiSO4 d’après les travaux de Bryukvin et al. [337]. Nous avons alors simulé des 

courbes de polarisation dynamiques des trois orientations pour des échantillons qui ont été 

exposés à l’air 36h (≈ exposition des éprouvettes de fatigue), et ceux qui ont été mis 

immédiatement en solution d’analyse après l’électropolissage (échantillons non déformés) afin de 

comparer l’évolution des taux de recouvrement avant pré-traitement. L’objectif étant d’imposer 

un potentiel propre à chaque orientation et qui assure un taux de recouvrement en hydrogène 

proche de 1, là où la réaction d’Heyrovsky est majoritaire, afin d’empêcher l’absorption 

d’hydrogène. Ces essais, dont les résultats seront présentés en début de Chapitre 4, ont abouti au 

choix des conditions de réduction suivantes : -800 mV/ESH pour le Ni{100}, -750 mV/ESH pour 

le Ni{110}, -650 mV/ESH pour le Ni{111}. La réduction s’effectue dans des conditions 

potentiostatiques, sur une durée allant de 2 à 3 minutes selon la densité de courant atteinte. Ce 

prétraitement permet de garantir la stabilité de la densité de courant lors de l’étape de charge des 

essais pulsés ainsi que la comparabilité entre les électrodes, que leur temps de séjour ait été de 

quelques minutes à plusieurs heures à l’air ambiant. Les différences de comportement 

électrochimique entre les éprouvettes déformées et non déformées seront donc imputables à la 

déformation seule et non à l’impact d’un pré-traitement différent.  

II.2.4. Fatigue tests 

II.2.4.1. Conditions 

Les conditions choisies pour les essais de fatigue se sont basées sur la courbe 

d’écrouissage cyclique du nickel monocristallin pour une sollicitation dans la direction <100> 

illustrée en Figure II-15 a)-b), d’après les travaux de thèse de G. Hachet [228,263]. Cet axe de 

sollicitation coïncide avec celui de nos éprouvettes de surface {011}. Nous avons vu dans le 

chapitre précédent que le stade de déformation III0 mène à l’apparition de structures de 

dislocations en labyrinthes caractéristiques [242,261,262], et favorise d’autant plus la formation 

de lacunes que le nombre de cycles est important [268]. Nous avons alors souhaité reproduire ce 

niveau d’amplitude de déformation, en appliquant une déformation de εa=0,37% (soit 9,25 10-3 en 
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Figure II-15a), afin d’identifier l’impact de ces défauts en proche surface sur l’évolution de la 

diffusivité et la solubilité apparentes de l’hydrogène en fonction de la distance à la surface. Ces 

essais de fatigue ont été réalisés à température ambiante à l’aide d’une micromachine de fatigue 

Figure II-15 c) à une vitesse de 2 µm/s pour les 200 premiers cycles, puis à une vitesse de 20 µm/s 

afin d’atteindre 104 cycles. Cette machine étant munie d’un capteur d’allongement (LVDT) et d’un 

capteur de forces, cela nous permet de suivre l’évolution de l’allongement imposé et de la force 

associée en fonction du temps Figure II-15 d). 

a)   b)  

c)  

 

d)  
Figure II-15 : a) Shear stress-strain curves of the saturated cycles for pure Ni<100> [228] b) Cyclic stress-strain curves at 

different plastic shear strain amplitude from [228,263], with Bouteau’s [264] and Buque’s [256] data. The different 

hardening stages I, II0, III0 and III are indicated.) c) Picture of the Krammrath & Weiss GmbH fatigue micromachine 5kN 

used to perform cyclic tests. d) Evolution of the stress as the number of cycles increases, showing the hardening of the metal 

hardening. 

 
II.2.4.2. Deformation structures characterization 

Une fois les essais de fatigue réalisés, les structures de déformation en surface et 

subsurface ont été caractérisées à différentes échelles, allant de la plus macroscopique à la plus 

fine.  

Microscopie optique (MO):  

Les éprouvettes ont été observées à l’aide d’un microscope Keyence VHX-7000 juste après 

leur déformation afin d’identifier le nombre de bandes de glissement apparues en surface et d’en 

réaliser une cartographie pour les analyses suivantes (Figure II-16). L’inclinaison de ces bandes 
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(90° et 35°) correspond aux 8 systèmes de glissement activés lors d’une sollicitation d’un cfc selon 

une direction <100>. 

 

 

Figure II-16 : Optical micrograph (20×20) of the surface of a deformed {011} specimen with the associated sketch 

highlighting the activated slip planes. 

 

Microscopie à force atomique (AFM) : 

L’analyse AFM consiste à caractériser la rugosité de surface en balayant la surface des 

éprouvettes, au niveau des bandes de glissement ainsi que dans les inter-bandes, à l’aide d’une 

pointe de dimension atomique. Cette pointe est disposée à l’extrémité d’un levier dont la déflexion 

est corrélée aux forces de Van Der Waals d’interaction entre celle-ci et l’échantillon. Ce dernier est 

porté par un tube piezzo-électrique (Figure II-17). L’appareil utilisé est un AutoProbe CP 

Research-VEECO et nous avons utilisé le mode contact de l’AFM. La déflexion du levier est détectée 

à l’aide d’une photodiode. Afin de maintenir la force d’interaction constante entre la pointe et 

l’échantillon, la hauteur de ce dernier est asservie au gré des aspérités. La tension appliquée au 

système piezzoélectroique afin d’ajuster la position de l’échantillon est proportionnelle au signal 

enregistré, permettant d’imager la topographie de surface. 

Microscopie électronique à balayage (MEB) : 

En complément des micrographies optiques, nous procédons à l’observation des surfaces 

en SEM afin d’avoir une meilleure résolution à l’aide de l’imagerie en électrons secondaires, avec 

une tension de 5kV est sous ultravide. Le microscope utilisé est un ZEISS (Crossbeam 340 vp) 

muni d’une seconde colonne FIB (Focused ion beam). Une partie des lames minces pour les 

observations MET ont ainsi été prélevées par abrasion ionique (Figure II-18). Une fois les 

observations SEM réalisées, pour les échantillons déformés ainsi que ceux déformés ayant été 

chargé en hydrogène par la méthode pulsée. Ces lames permettront d’observer la microstructure 

au plus proche de la surface.  
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Figure II-17: Schematic of a typical AFM instrument, from [342]. 

 
 

Figure II-18 TEM sample preparation with the FIB. 

               

Microscopie électronique en transmission (MET) 

Le dernier niveau de caractérisation est réalisé par microscropie électronique en transmission à 

l’aide d’un MET JEOL 2010 200 kV. Cette analyse permet d’observer la structure des dislocations, 

ce qui nous permet de déterminer la distribution ainsi que la densité de dislocations induites par 

la déformation plastique. Les éprouvettes pré-déformées puis chargées ont également été 

caractérisée par MET afin d’identifier l’impact de l’hydrogène post-déformation sur ces structures. 

Les analyses MET nécessitent la préparation de lames minces d’une épaisseur de l’ordre de 100-

150 nm pour assurer la transparence des échantillons aux électrons. Les lames transverses à la 

surface ont été obtenues par érosion FIB (Figure II-18), tandis que les lames parallèles au plan de 

la surface ont été obtenues par attaque électrochimique à 150 nm de la surface. La préparation de 

ces dernières a largement été documentée, notamment par C. Lekbir et plus récemment par M. 

Duportal et G. Hachet dans leurs travaux de thèse respectifs [25,43,175,228]. Elle nécessite dans 

un premier temps l’amincissement mécanique de l’échantillon extrait de la zone utile de 

l’éprouvette (Figure II-19a-b) puis son perçage par attaque électrochimique. Celui-ci est réalisé 

dans un TenuPol-5 (Figure II-19c-d) par un double jet d’une solution contenant 25% d’acide 

nitrique et 75% de méthanol à 253 K sous une tension de 12V [228].  L’observation s’effectue au 

bord du trou, là où l’épaisseur est la plus fine. En plaçant le diaphragme du microscope dans le 

plan focal, il est possible de former une image à parti d’un faisceau d’électrons diffractés 

particulier selon les conditions de Bragg. Les plans diffractant à d’autres angles sont plus ombres 

sur ces images.  

L’identification des densités de dislocations d’effectue par la méthode des intersections 

initialement proposée en 1967 par Smith et al. [43,343–345]. La densité de dislocation est définie 

comme la longueur cumulée de défaut par unité de volume : 

ρ = lcum/𝑉  
Equation II-50 
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où le volume V correspond au produit entre l’épaisseur t de la lame mince et son aire A. Pour 

pouvoir la calculer, nous dessinons une grille d’espacement aléatoire (Figure II-20) et de longueur 

totale LT sur les images TEM. Le nombre total de dislocation N intersectant les droites est alors 

calculé. La longueur totale des dislocations projetée 𝑙𝑡𝑝 sur l’aire A de la surface observée est alors 

[228,344,345]:   

𝑙𝑡𝑝 = (
𝜋𝑁

2𝐿𝑇
)𝐴𝑐𝑜𝑠(Ψ) Equation II-51 

où Ψ=0 pour les monocristaux [228] et où dans le cas d’une distribution isotrope et homogène : 

𝑙𝑐𝑢𝑚 = 4𝑙𝑡𝑝/𝜋 [228,344,345]. En combinant ces équations nous obtenons donc :  

ρ =
4

𝜋𝐴𝑡
𝑙𝑡𝑝 =

2𝑁

𝑡𝐿𝑇
 Equation II-52 

Cette estimation de la densité de dislocations nous permettra de remonter à une estimation du 

nombre de sites de piégeage de l’hydrogène en vue de le comparer à celui estimé par la technique 

électrochimique pulsée [326]: 

𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜 =
𝜋𝑎𝑙𝑎𝑡

2

2
𝜌𝑁𝐿  Equation II-53 

 

 

Figure II-19 : TEM sample preparation a) mechanical thinning) dimensions (mm) c)-d) Struers TenuPol-5, from [25,175]. 

 
Figure II-20 : Illustration of a projected volume on screen in TEM adapted from [43,228] . 
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II.3. Approach graphic summary 
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Dans ce chapitre nous nous sommes, dans un premier temps, consacré à l’étude des surfaces 

modèles {100}, {110} et {111} dans leur état fondamental par calculs basés sur la théorie de la 

fonctionnelle de la densité (DFT). Cette première étape nous permet d’identifier le chemin 

d’absorption/diffusion de l’hydrogène à 0 K depuis un site d’adsorption en surface vers le cœur 

du nickel, ainsi que l’évolution des énergies de migration associées selon la distance aux surfaces. 

Les changements de géométrie des sites octaédriques du fait de la relaxation des surfaces ont été 

corrélés à la solubilité de l'hydrogène en ces positions. A ce stade, une première comparaison des 

comportements de subsurface selon l’orientation cristalline est alors possible. La solubilité 

obtenue par DFT a ensuite été confrontée à celle prédite d’après la théorie élastique. Tenant 

compte des interactions à longue distance, cette description permettra de discuter des 

potentielles contributions chimiques locales à l’enthalpie de mise en solution. Nous avons, dans 

un second temps, réalisé les calculs de phonons pour l’hydrogène en certaines configurations 

stratégiques de proche surface et à cœur. La contribution thermique de vibration ayant un impact 

important sur les énergies de migration et de mise en solution de l’hydrogène, il est nécessaire de 

l’ajouter avant d’employer ces résultats numériques à l’analyse des résultats expérimentaux, ces 

derniers étant obtenus à 291K. L’approche atomistique assure ici un complément significatif aux 

expériences permettant d'élucider certains détails mécanistiques qu'il est presque impossible 

d'identifier par des processus expérimentaux. Ces calculs DFT et de phonons nécessitent toutefois 

la création de supercellules représentant les surfaces {100}, {110} et {111} (cf. Chapitre II). Ces 

supercellules correspondent à un taux de recouvrement en hydrogène que nous tenterons 

d’approcher expérimentalement dans le chapitre suivant. Une partie de ces travaux ont permis 

d’aboutir à l’article suivant [117]. 
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 This chapter is first dedicated to the study of the {100}, {110} and {111} model surfaces at 

their ground state by calculations based on the density functional theory (DFT). This first step 

allows to identify the absorption/diffusion path of hydrogen at 0K from a surface adsorption site 

towards the nickel bulk, as well as the evolution of the associated migration energies with the 

depth. The octahedral sites geometry changes due to surface relaxation have been correlated with 

the solubility of hydrogen at these positions. At this stage, a first comparison between the 

subsurface behaviors according to the crystalline orientation is already possible. Afterwards, the 

solubility obtained by DFT was compared with the one predicted by the elastic theory. Taking into 

account the long-range interactions, this description will allow to discuss the potential local 

chemical contributions to the solution enthalpy. Then, we carried out phonon calculations for an 

hydrogen atom in certain strategic near-surface and bulk configurations. The thermal 

contributions of vibration having a significant impact on the hydrogen migration and solution 

energies, it is necessary to consider it before using these numerical results for the analysis of the 

experimental ones, the latter being obtained at 291K. The atomistic approach ensures here a 

significant complement to the experiments allowing to elucidate certain mechanistic details that 

are almost impossible to identify by experimental processes. However, these DFT and phonons 

calculations require the creation of supercells representing the surfaces {100}, {110} and {111} 

(cf. Chapter II). These supercells correspond to a certain hydrogen surface coverage rate that we 

will try to reach experimentally in the next chapter. Part of this work led to the following article 

[117].  
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III.1. Oriented supercells and hydrogen coverage  

Afin de créer des supercellules représentant les surfaces {100}, {110} et {111} du nickel nous 

avons utilisé la méthode illustrée par Payne et al. [294] et plus récemment décrite par Tran et al. 

[118]. Cette méthode nécessite, dans un premier temps, d’identifier la maille unitaire orientée 

(OUC pour « Oriented Unit Cell ») [118] associée à chaque système de sorte que le vecteur 𝑐𝑂𝑈𝐶   

soit normal à l’orientation cristalline étudiée (Table III-1). Ces OUC comptent chacune un nombre 

d’atomes de nickel différent. 

Table III-1 : Oriented unit cells for {100}, {110} and {111} systems. 
 

 

Après cela, les mailles unitaires ont été répétées dans les trois directions de l’espace et une 

certaine hauteur de vide (ℎ𝑣) a été ajoutée dans la direction de 𝑐𝑂𝑈𝐶 , menant aux supercellules de 

surfaces orientées appelées « slabs » [118] et portées par les vecteurs �⃗�, �⃗⃗�, 𝑐, tel que : 

�⃗� = 𝑋 �⃗�𝑂𝑈𝐶  ;     �⃗⃗� = 𝑌 �⃗⃗�𝑂𝑈𝐶  ;       𝑐 = 𝑍 𝑐𝑂𝑈𝐶 + ℎ𝑣
𝑐𝑂𝑈𝐶
‖𝑐𝑂𝑈𝐶‖

 Equation III-1 

Pour chacune des trois surfaces, la taille de répétition (X×Y×Z) des OUC et la hauteur de vide ℎ𝑣 

nécessaire ont été déterminées par la convergence de : 

- l’énergie de surface γhkl,  

γhkl =
(𝐻ℎ𝑘𝑙 − 𝑛𝐻𝑁𝑖)

(2𝑆)
 Equation III-2 

avec 𝐻ℎ𝑘𝑙 l’enthalpie du slab orienté représentant la surface {hkl} d’aire 𝑆 et où 𝑛 est le 

nombre d’atomes de nickel qu’il contient. 𝐻𝑁𝑖 l’enthalpie par atome de nickel pour le 

cristal parfait. 
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- l’enthalpie de mise en solution de l’hydrogène Δ𝐻𝑠𝑜𝑙  dans un site octaédrique positionné 

au milieu de l'empilement des atomes de Ni dans la direction de cOUC. Cette enthalpie doit 

tendre vers celle de l’hydrogène dans le nickel massif afin que le centre des supercellules 

orientées puisse être considéré comme tel : 

Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 = 𝐻 𝐻𝑖
ℎ𝑘𝑙 −𝐻ℎ𝑘𝑙 −

1

2
𝐸𝐻2  Equation III-3 

avec 𝐻 𝐻𝑖
ℎ𝑘𝑙 est l’enthalpie du slab orienté {khl} avec un atome d'hydrogène en position 

interstitielle i et 𝐸𝐻2l'énergie de la molécule de dihydrogène calculée par la méthode de 

Joannopoulos et al.[294] (1/2 EH2=-15.872 eV).  

 

Figure III-1 : Clean Ni {100}, {110} and {111} slabs, with on Ni {100} slab octahedral interstitial  

sites positions along z indicated. Oriented bulk supercells correspond to the same slabs without vacuum. 

L’ensemble des calculs DFT de cette étude ont été réalisés avec un échantillonnage de la zone de 

Brillouin basé sur la technique Monkhorst-Pack [295] d’une densité équivalente à 14×14×14 pour 

la cellule conventionnelle du nickel. Cette densité correspond également à l'échantillonnage 

(50/‖�⃗�‖) × (50/‖�⃗⃗�‖) × (50/‖𝑐‖)  de Tran et al. [118]. Pour les trois slabs orientés, une hauteur de 

vide de 6 Å et un empilement d'atomes de Ni d'au moins 5 Å suffisent pour assurer une 

convergence d'énergie de surface avec une précision de 1 meV/Å². Les énergies de surface 

obtenues et présentées dans le tableau ci-contre (Table III-2) sont en accord avec les valeurs 

obtenues dans de précédentes études [91,113,118–120] (Table I-4). Pour la convergence de Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 

à cœur, les slabs orientés doivent être agrandis dans les trois directions de l’espace. Pour la surface 

{100}, (2×2×6) répétitions de l'OUC {100} ont été employées (52 atomes). Pour la surface {110}, 

(2×2×7) répétitions du motif {110} ont été utilisées (60 atomes). Enfin, pour la surface {111}, 

(2×1×3) répétitions du motif de base sont suffisantes (40 atomes). Pour chacune de ces 

supercellules, la valeur Δ𝐻𝑠𝑜𝑙 converge vers la valeur de référence de 0,11 eV avec une précision 

de 0,01 eV [32]. Cette précision étant meilleure que celle que l'on peut obtenir expérimentalement 

et comprise dans la dispersion des valeurs rapportées dans la littérature (Table I-7), il est 

[011] 
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raisonnable de considérer que le milieu de ces supercellules à 0 K est assimilable au 

comportement de l’hydrogène dans le nickel massif. Les supercellules résultant de ces calculs de 

convergence sont représentées sur la Figure III-1 et ont été utilisées pour tous les travaux 

présentés dans ce chapitre.  

Table III-2: Surface energies 

 {100} surface {110} surface {111} surface 

γhkl  present work (eV /Å²) 0.142 0.145 0.122 

 

La relaxation des premières couches atomiques de surface et subsurface observée pour ces trois 

slabs orientés est en accord avec celle rapportée dans plusieurs études, numériques et 

expérimentales [112,113,120,122,127–129]. A savoir, une contraction puis une dilatation des 

premières distances interplan Δd12 et Δd23 rapportées en Table III-3. Comme cela a été mentionné 

dans le Chapitre 1, la surface orientée Ni {110} est la plus impactée en raison du plus grand 

nombre de liaisons rompues par rapport aux autres orientations. C'est par extension l'orientation 

la plus réactive, présentant l'énergie de surface la plus élevée. Au contraire, la surface {111} est la 

plus compacte, donc la moins réactive et la moins impactée par la relaxation de surface. 

Table III-3: Lattice spacing changes between the two first Ni layers, and between the second and the third layers 

 {100} surface {110} surface {111} surface 

 Δd12 Δd23 Δd12 Δd23 Δd12 Δd23 

 -2.8% +1.5% -9.9% +2.9% -1.0% +0.2% 

 

Pour chacune des trois supercellules construites, la surface était composée de 4 atomes de Ni. 

Les enthalpies d'adsorption de l’hydrogène ont ensuite été calculées à l’aide de l’Equation III-3 

pour un taux de recouvrement θ de ¼ en chaque site d’adsorption. Les résultats correspondants 

sont résumés en Table III-4, et sont en assez bon accord avec ceux de Bhatia et al. [148] et Kresse 

et al. [112], ou Greeley et al. pour l'orientation {111} [150] (Table I-6). Néanmoins, certaines 

divergences sont à signaler concernant les sites Bridge. Pour le Ni {110}, les sites Long-Bridge 

(LB) s’avéraient plus stables que les Short-Bridge (SB) [112,148] alors que l'inverse a été mis en 

évidence ici, bien que les énergies demeurent assez proches. Comme les conditions de relaxation 

étaient différentes ainsi que la hauteur de vide, des tests supplémentaires ont été menés en 

utilisant la même supercellule que dans la référence [112] avec 5 couches de Ni et un vide de 10Å. 

Cependant, avec cette nouvelle supercellule, les SB restent plus stable, à la fois en relaxant 

complètement le système, ou en ne laissant se relaxer que les deux premières couches atomiques 

de nickel [112]. La différence obtenue entre les deux conditions de relaxation était de 3 meV pour 

LB et 1 meV pour SB, ce qui ne peut expliquer nos écarts plus élevés. L’absence de la correction 
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d’énergie de point zéro (ZPE) à ce stade de nos calculs peut alors être questionnée, son impact 

pouvant être non négligeable pour les adsorbats légers tel que l’hydrogène. Supposant que les 

effets de la ZPE ne modifient pas l'ordre de stabilité des sites d’adsorption, les différences 

pourraient alors résider dans les critères de convergence, densité de maillage de la zone de 

Brillouin ou le choix de la fonctionnelle. Concernant l'adsorption de l’hydrogène sur un site Ni 

{111} Bridge, les forces agissant sur les atomes de Ni sont restées supérieures à notre critère de 

convergence de 2,6×10-4 eV/Å, de sorte que nous avons conservé l'énergie avec la force totale la 

plus faible sur tous les atomes (5,2×10-3eV/Å). L’enthalpie d’adsorption alors mentionnée figure 

toutefois parmi les plus proches des références (Table I-6). De plus, comme l’ont mentionné 

Greeley et al., ce site n'est pas un vrai minimum local, il se comporte comme un site de transition 

entre les sites FCC et HCP.  

Table III-4 : Adsorption enthalpies (eV) of atomic H on high-symmetry sites for a ¼ coverage (θ) with a schematic 

representation on each supercell’s surface. The lighter are the Ni atoms, the deeper they are. Then the darkest belong 

to the surface. 

 {100} surface {110} surface {111} surface 

Top 0.005 0.053 -0.033 

Hollow -0.523 
PT                   -0.438                    

4F                    -0.223 

FCC                  -0.596                

HCP                 -0.586 

Bridge -0.431 
LB                  -0.381                    

SB                  -0.413 
-0.454 

Schematic 
view 

   
 

III.2. Hydrogen diffusion from the surface to the bulk 

Nous souhaitons par la suite identifier le chemin d'énergie minimum (MEP) de 

l'hydrogène depuis un site d'adsorption vers la subsurface puis vers le volume (i.e. le centre des 

supercellules). Les sites d’adsorption Top étant impliqués dans les réactions électrochimiques 

cathodiques en surface du nickel (OPD-H) [346] (I.3.3.1), à cet égard, les calculs climbing-NEB (cf. 

Chapitre II) ont été effectués en partant de ces derniers pour obtenir le chemin d'absorption le 

plus probable pour les trois orientations {100} {110} {111}. Tous les chemins possibles pour 

atteindre le premier site octaédrique de subsurface (s-1) ont été étudiés en vue de trouver ceux 
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qui présentent les énergies de migration les plus faibles. Nous rappelons que dans le nickel la 

diffusion interstitielle s’effectue d’un site octaédrique (O) à l’autre en passant par un site 

tétraédrique intermédiaire (T). Les calculs NEB ont alors été conduits pour trouver les points de 

col entre chaque section de diffusion O-T, et l'énergie de migration correspondante (𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔) de la 

subsurface vers le volume, permettant de tracer le profil de diffusion de l’hydrogène en fonction 

de la distance aux trois surfaces orientées. Les phénomènes quantique comme l’effet tunnel, dont 

l'effet peut être important à très basse température [87–89,219], n'ont pas été pris en compte 

dans ce travail, visant à employer ces résultats numériques pour interpréter les résultats 

expérimentaux à température ambiante. 

III.2.1. Ni{100} 

Pour l'orientation {100}, les sites tétraédriques (T) sont exactement situés entre deux sites 

octaédriques (O) le long de 𝑐. Étant donné que la notation s-1, s-2, s-3, etc. ne considère que les 

sites O, les sites T ont été positionnés par rapport à la surface avec la notation suivante : s-0,5, s-

1,5, etc. Les calculs NEB n'ont pas convergé pour un chemin de diffusion complet directement d’un 

site Top vers O(s-1) compte tenu de la distance à parcourir. Le chemin vers le site tétraédrique de 

subsurface T(s-0,5) a convergé. Cependant, il est énergétiquement défavorable par rapport à 

l’occupation intermédiaire d’un site Bridge ou Hollow. Pour un taux de recouvrement θ de ¼, 

l'hydrogène atomique tombera très probablement en premier dans l'un de ces sites, a fortiori le 

site Hollow qui est le plus stable. Le site B se comporte comme un site de transition [148]. Depuis 

les sites B ou HL vers O(s-1), le passage intermédiaire par le site T(s-0,5) est systématique, d’où 

le (T) mentionné dans le tableau ci-dessous (Table III-5). Globalement les énergies de migration 

obtenues dans notre étude sont légèrement inférieures à celles des études précédentes 

mentionnées [112,148]. Cela peut s’expliquer du fait que nous avons travaillé avec des 

supercellules plus grandes et des systèmes totalement relaxés [87]. La différence d'énergie la plus 

importante mise en évidence pour l'absorption de l’hydrogène depuis un site HL au site O(s-1) est 

due au passage par le site (T) intermédiaire dans notre étude. 

 Le graphique suivant, en Figure III-2, combine le chemin d'absorption le plus probable 

mis en évidence, avec le profil de diffusion de la supercellule Ni{100} vers le centre du slab. Il 

apparaît clairement qu’en terme de migration l'effet de la surface est concentré sur le tout premier 

site de subsurface avec une barrière d’énergie28 de 0,34 eV séparant le site O(s-2) de O(s-1). Alors 

que pour l’hydrogène occupant tout autre site octaédrique, l'énergie de migration est de 0,40 eV, 

correspondant à la valeur à cœur du nickel en DFT [35,59] et en accord avec les données 

                                                             

28 Valeur obtenue pour une erreur de force inférieure à 0,01 eV/Å sur chaque image 
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expérimentales de Völkl et al. [219] ou Fukai et al. [30] de 0,40 eV à 0,42 eV selon la température. 

De plus, l’hydrogène en site O(s-2) a une énergie de mise en solution inférieure à celle à cœur du 

nickel, traduisant une solubilité localement plus élevée. Concernant la désorption, de O(s-1) à T(s-

0,5) l’énergie d’activation est également plus faible qu’à cœur (0,32 eV), et l’énergie requise pour 

passer du site T(s-0,5) à HL est seulement 0,04 eV. Cette désorption est plus favorable compte 

tenu de la compression locale entre les deux premières couches de Ni (Δd12 = -2,8 %) et la stabilité 

qu'offre un site HL. Ainsi, au-delà des deux premières couches Ni, la migration d’hydrogène en 

proche surface du Ni{100} se comporte déjà comme dans le volume. 

 

Table III-5 : {100} Surface migration energies and absorption energies (eV) of atomic H. 

      To 

From 
Top Hollow Bridge T (s-0.5) O (s-1) 

Top x 0.00  0.00  0.78  - 

Hollow 0.53  X 

0.09  

0.110   a 

0.18  b 

0.96  

1.13  b 

 (T) 1.16  

       2.48  b 

Bridge 0.44  
0.00  

0.026  b 
x 1.22   (T) 

T (s-0.5) 0.38  0.04  0.38  x 0.10  

O (s-1) - (T) (T) 
0.32  

0.27  b 
x 

a [112] b [148] 

 

 

Figure III-2:  Atomic H diffusion path in Ni {100} from a Top site towards the slab center (bulk-like), z position represents 

the H distance to the surface along 𝑐.  The grey dotted line corresponds to the {100} oriented bulk solution enthalpy. 
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III.2.2. Ni{110} 

Pour l'orientation {110}, les sites T et les sites O coexistent à la même distance z de la 

surface, ce qui signifie que la notation s-1, s-2, s-3, etc. concerne les deux sites. Ainsi, comme les 

sites octaédriques nécessitent moins d'énergie pour être occupés, seuls O(s-1) ont été considérés 

pour calculer les énergies d'absorption possibles, et non les sites T(s-1) [148]. Compte tenu des 

résultats rapportés en Table III-6, l’hydrogène sur un site d’adsorption Top peut très facilement 

tomber dans n'importe quel autre site d'adsorption à l'exception du 4F. L’occupation de ce dernier 

requiert le passage par un site PT intermédiaire. De plus, comme pour le Ni{100}, le site O(s-1) 

n'a pas pu être atteint directement. Comme présenté dans le tableau ci-dessous, O(s-1) peut être 

atteint soit par le passage d’un site SB, ou PT, le second chemin étant le moins énergétique. De 

plus, PT étant accessible avec une barrière d’énergie à franchir de seulement 0,02 eV depuis le site 

SB, ou 0,10 eV depuis LB, ces sites sont les plus susceptibles de se comporter comme des 

intermédiaires entre les sites Top et PT dans le chemin d’absorption. Il est également remarquable 

que l’hydrogène en site 4F aura un temps de séjour court puisque le déplacement vers PT, SB ou 

LB ne nécessite aucune énergie supplémentaire. L'énergie d'absorption du site d’adsorption PT à 

O(s-1) est de 0,80 eV dans notre étude, ce qui correspond également aux résultats de Bhatia et al. 

[148].  

Table III-6 : {110} Surface migration energies and absorption energies (eV) of atomic H. 

      To 

From 
Top PT 4F LB SB O (s-1) 

Top x 0.00 (PT) 0.01  0.00 - 

PT (SB) x 0.23  

0.15  

0.100 a 

0.091  b 

0.06 

0.060 a 

0.80  

0.763  b 

4F (PT) 0.00  x 0.00  0.00  (PT) 

LB 0.46  0.10  0.17  x 0.09  (PT) 

SB 0.47  0.02  0.19  0.11  x 1.12  

O (s-1) - 0.19   (PT) (PT) 0.54  x 

a[112] b[148] 

 

D’après la Figure III-3, représentant le chemin d'absorption le plus probable pour la 

surface {110} avec le profil de diffusion vers le cœur, là encore, l'effet de relaxation de surface sur 

l'énergie de migration est limité aux premiers sites de subsurface.  Pour atteindre O(s-3) à partir 



121 
 

de O(s-1), la barrière d’énergie29 à franchir est de 0,38 eV. Alors que l'énergie de migration à 

fournir pour occuper les autres sites octaédriques est proche de 0,42 eV. Cette dernière, 

légèrement plus élevée que dans le cas de la supercellule Ni{100}, reste cohérente avec les valeurs 

numériques et expérimentales de diffusion à cœur. Concernant le processus de désorption, de O(s-

1) vers un site d’adsorption PT, une énergie de migration de 0,19 eV est requise. 

 

Figure III-3:  Atomic H diffusion path in Ni {110} from a Top site towards the slab center (bulk-like), z position represents 

the H distance to the surface along 𝑐. The grey dotted line corresponds to the {110} oriented bulk solution enthalpy. 

 

III.2.3. Ni{111} 

Le profil de diffusion pour l'orientation {111} est légèrement plus complexe. Pour la 

supercellule Ni{111}, le long de l'axe 𝑐, deux sites T existent entre deux positions O, (I.4.1). Ceux-

ci sont situés à 25 % et 75 % de la distance O-O projetée sur 𝑐, les sites T sont ainsi notés : s-0,75, 

s-1,25, s-1,75, etc. (Table III-7). Nous présentons ici principalement le chemin impliquant le 

deuxième type de site T puisqu'aucune différence majeure n'a été observée dans le comportement 

de diffusion à l'approche du volume, en dehors de l’asymétrie du profil qui sera évoquée. D’après 

les résultats de migration de surface rapportés en Table III-8, à partir d'un site Top, l’hydrogène 

peut tomber spontanément dans un site FCC proche pour une surface {111} en raison de la 

barrière d'énergie négligeable. Le chemin de diffusion vers le deuxième site le plus stable, HCP, 

passe au préalable par un site B de transition [150]. L’énergie d’absorption de l’hydrogène depuis 

un site FCC est de 0,80 eV. Cette valeur est en accord avec celles rapportées dans la littérature 

[112,148,150]. Le chemin d’absorption Top-FCC-O(s-1) est représenté en traits pleins sur la 

Figure III-4. Une autre possibilité est l'absorption de l’hydrogène par un site HCP, via le 1er site 

                                                             

29 Valeur a été obtenue pour une erreur de force inférieure à 0,05 eV/Å sur chaque image 
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tétraédrique de subsurface T(s-0,75) suivi de O(s-1), représenté en ligne pointillée bleue foncé 

sur la Figure III-4. Ce chemin est néanmoins beaucoup moins probable car T(s-0.75) est très 

instable en raison de la proximité de la surface. Si bien que nous avons été contraints de fixer les 

positions des atomes Ni et H afin de calculer la solubilité de l’hydrogène en cette position (Table 

III-7), conduisant à une force totale supérieure à nos critères de convergence (cf. Chapitre II). Pour 

autant, les valeurs d'énergie et d’enthalpie de mise en solution obtenues de cette manière sont 

très proches de celle rapportée par Greeley et al. [150]. 

Table III-7: Solution energies and enthalpies (eV) of atomic H for the first {111} subsurface sites depending on the supercell 

relaxation conditions. (*) corresponds to a system where H and Ni positions were fixed due to convergence troubles. 

 
fixed slab 

volume 

relaxed slab 

volume 
Greeley et al. [150]  

O (s-1) 0.105  0.129  0.10 

T(s-0.75) under HCP 0.25 * 0.27 * 0.23  

T(s-1.25) under Top 0.392  0.413  0.36  

O (s-2) 0.128  0.152 0.17  

T(s-1.75) on the top of a Ni atom 0.404  0.436  0.41  

T(s-2.25) under a Ni atom 0.373  0.406 0.41  

 

Table III-8: {111} Surface migration energies and absorption energies (eV) of atomic H. 

      To 

From 
Top FCC HCP Bridge T (s-0.75) O (s-1) T (s-1.75) 

Top x 0.00 (B) (FCC) - (FCC) - 

FCC 0.57 x (B) 
0.15 

0.150 a 
- 

0.80 

0.837   b 

0.88 c 

- 

HCP (B) (B) x 
0.13 

0.12  b 
0.8 (T) - 

Bridge - 0.00 0.00 x - (FCC) - 

T (s-0.75) - - 0.0 - x 0.2 - 

O (s-1) (FCC) 
0.14  

0.17  c 
(T) (FCC) 0.32 x 

0.51 

0.52  c 

1.12  b 

T (s-1.75) - - - - - 
0.21 

0.21  c 
x 

a[112] b[148] c[150] 
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Une fois en position O(s-1), l'énergie de migration de l'hydrogène pour atteindre le 

deuxième site octaédrique O(s-2) passant par T(s-1,75) est plus élevée que dans le nickel massif, 

contrairement à ce qui a été observé pour le Ni {100} et {110}. Tandis que pour atteindre le 

troisième site O l'énergie de migration atteint 0,43 eV, avant de se stabiliser autour de 0,45 eV, 

dessinant localement un saut plus facile pour l’hydrogène avant de se comporter comme dans le 

cœur (Figure III-4). Comme également rapporté par Greeley et al., l’autre voie possible pour 

l'hydrogène en O(s-1) est d'atteindre un site T(s-1,25) avant O(s-2). Cependant, nos calculs NEB 

O(s-1)-T(s-1,25) n'ont jamais convergé pour les critères de force choisis avec la densité de 

maillage des points k imposée, contrairement au saut T(s-1,25)-O(s-2) qui implique une énergie 

d'activation de 0,23 eV. Ce problème de convergence a été observé de manière similaire pour les 

sauts O(s-2)-T(s-2,25) et O(s-3)-T(s-3,25) mais pas pour les autres. Nous avons décidé néanmoins 

de représenter ce chemin alternatif (la ligne pointillée sur la Figure III-4) avec les résultats dont 

l'erreur était la plus proche du critère de convergence pour discuter de l'asymétrie énergétique 

globale observée pour les deux chemins de diffusion.  

 

 

 

Figure III-4 : Atomic H diffusion path in Ni {111} from a Top site towards the slab center (bulk-like), z position 

represents the H distance to the surface along 𝑐. The grey dotted line corresponds to the {111} oriented bulk 

solution enthalpy. On the right is represented the corresponding profiles in the half {111} slab. 

Cette asymétrie, caractéristique de l’orientation {111} a également été mentionnée par Greeley et 

al. avec une énergie de migration de 0,52 eV et 0,26 eV pour respectivement les trajets O(s-1)-T(s-

1,75) et O(s-1)-T(s-1,25) [150]. Celle-ci est due au fait que pour chaque saut O-O de cette 

orientation une section O-T est exactement selon l'axe 𝑐 (dans la direction [1̅11̅]), et l'autre dans 

la direction [1̅1̅1̅] décrivant un angle de 30° par rapport à l'horizontale. Ce deuxième type de saut 

est presque parallèle à la surface et implique une énergie de migration plus faible. Cependant, 

l’asymétrie ne correspond pas à un effet de la surface puisque nous avons constaté le même 

comportement pour la même supercellule sans vide. Il s’agit d’un effet du taux de recouvrement 
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en hydrogène imposé et coïncidant avec la direction de la diffusion, amenant à une forte 

interaction entre hydrogènes passant simultanément le premier point de col. Alors que le second 

point de col n’est pas impacté par le taux de recouvrement, la diffusion se faisant parallèlement à 

la surface. La même asymétrie est également observée par calculs EAM pour le même slab Ni{111} 

et disparait pour des slabs plus grands (plusieurs milliers d’atomes). De cette asymétrie résulte 

une énergie de migration à cœur supérieure à celle des autres orientations. Toutefois, en faisant 

la moyenne des énergies des deux points de col impliqués dans le saut O(s-3)-O(s-4), on obtient 

une barrière énergétique moyenne de 0,42 eV qui est en meilleur accord avec les valeurs de 

référence [35,59]. En utilisant ce même raisonnement pour le premier et deuxième saut O-O, les 

énergies de migration respectives deviennent alors 0,46 eV et 0,39 eV. 

III.2.4. Orientation impact on subsurface diffusion 

Grâce aux barrières énergétiques mises en évidence dans la section précédente, nous 

avons évalué numériquement le chemin d’absorption et de diffusion le plus probable pour que 

l'hydrogène atteigne le nickel massif à 0K à partir des surfaces {100}, {110} et {111}. Il est apparu 

qu'à partir de la position initiale du site Top (occupé lors d’un chargement électrochimique 

cathodique), l'hydrogène atteindra nécessairement un site de symétrie supérieure avant son 

absorption vers le premier site O sous la surface (s-1). Cependant, les valeurs d'énergie de 

migration obtenues dans cette étude sont valables pour le taux de recouvrement étudié (1/4). 

C'est-à-dire que d'autres sites d'adsorption pourraient également être occupés pour des taux de 

recouvrement plus élevés, impactant en conséquence les énergies d’absorption. De plus, les 

énergies de migration de l’hydrogène pourraient être plus favorables à la diffusion de subsurface 

en parallèlement aux surfaces étudiées, comme en témoignent certaines sections O-T de 

l’orientation {111}. Pour l’orientation {100}, la symétrie du système par rapport à la diffusion fait 

que toutes les barrières d’énergie ont été calculées. Seule la diffusion en subsurface depuis les 

sites O(s-1) vers T(s-1,5), et inversement, est significativement plus favorable. Demeure à 

identifier la diffusion parfaitement parallèle à la surface existant pour l’orientation {110}. Si celle-

ci n’a pas été investiguée par DFT, nous l’avons prise en compte dans Chapitre V dans l’étude par 

potentiels empiriques EAM de la diffusivité de l’hydrogène aux abords d’une marche.  

Basé sur l'application de la théorie des états de transition d'Eyring [83] à la diffusion 

interstitielle dans les métaux, le coefficient de diffusion peut s’écrire [35,78]: 

𝐷 = 𝑛𝛽𝑑2Γ Equation III-4 

avec n le nombre de sites octaédriques les plus proches voisins pour l'atome interstitiel (12 pour 

les métaux fcc), β correspond à la probabilité qu'un saut vers un site octaédrique le plus proche 

soit dans la direction de diffusion considérée (i.e. perpendiculaire à la surface), et enfin d est la 

projection de la distance de saut dans la direction de diffusion. Γ est défini comme la fréquence de 
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saut entre deux sites voisins les plus proches et est égal à l'inverse du temps de séjour moyen 

évoqué par Wert et Zener. Dans notre cas d’étude, même en position de subsurface, 𝑛𝛽𝑑2 = 𝑎𝑙𝑎𝑡
2  

comme l’illustre le tableau ci-contre avec 𝑎𝑙𝑎𝑡 le paramètre de maille du nickel (Table III-9). A 

basses températures, la fréquence de saut Γ peut s'écrire [35] : 

𝛤 = 𝑘𝐵𝑇𝑒𝑥𝑝 (−
(Δ𝐸𝑚𝑖𝑔 + Δ𝐸𝑍𝑃)𝑇𝑆−𝑂

𝑘𝐵𝑇
) /ℎ Equation III-5 

Où h est la constante de Planck et Δ𝐸𝑍𝑃 correspond à la correction d’énergie de point zéro à cette 

barrière énergétique, nécessitant la réalisation de calculs de phonons que nous n’avons pas encore 

entrepris à ce stade. Wimmer et al. ont trouvé une correction ZPE de 0,038 eV pour le nickel 

massif, tandis que Metsue et al. l’ont identifiée à 0,05 eV [35,59]. Pour l’hydrogène en subsurface 

{111} Greeley et al. ont obtenu une correction ZPE autour de 0,03 eV [150]. Ces valeurs 

relativement proches ont pourtant été obtenues pour différentes supercellules, différentes 

concentrations en hydrogène et différents maillages de l’espace réciproque. Ayant travaillé dans 

notre étude avec les mêmes concentrations pour chaque orientation et à densité de maillage 

équivalentes, nous avons fait le choix de considérer que la correction ZPE est la même pour un 

atome H en subsurface ou à cœur d’un slab orienté (« bulk »). Cette approximation nous permet 

d’établir d’ores et déjà à 0 K et pour chaque orientation le rapport du coefficient de diffusion de 

l'hydrogène entre en subsurface vs. à cœur : 

𝐷𝑠𝑢𝑏
𝐷𝑏𝑢𝑙𝑘

=
Γ𝑠𝑢𝑏
Γ𝑏𝑢𝑙𝑘

  ≅  exp ((−Δ𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑠𝑢𝑏 + Δ𝐸𝑚𝑖𝑔

𝑏𝑢𝑙𝑘)/𝑘𝐵𝑇) 
Equation III-6 

Afin d'évaluer le rapport local pour les trois orientations cristallographiques étudiées, nous avons 

utilisé T = 291 K en supposant qu'à température ambiante les processus de diffusion restent 

proches de ceux à 0 K (l'effet tunnel n'étant pas exploré ici). Pour les orientations {100} et {110}, 

ce rapport n’a été établi que pour le premier site octaédrique de subsurface (Table III-10), celui-

ci impliquant une énergie de migration significativement différente de celle à cœur. Pour 

l’orientation {111}, les deux premières couches atomiques présentent une énergie de migration 

différente vers le cœur, ce qui explique la plus grande extension spatiale pour cette orientation et 

les deux valeurs de rapport de fréquence de saut en Table III-10. 

Table III-9 : D prefactor values for the three O(s-1) sites investigated. 

 {100} slab O(s-1) {110} slab O(s-1) {100} slab O(s-1) 

Diffusion direction [001̅] [01̅1̅] [1̅11̅] 

n 8 7 9 

𝛽 4
8⁄  4

7⁄  1
7⁄  3

9⁄  

𝑑 
𝑎𝑙𝑎𝑡

2⁄  
𝑎𝑙𝑎𝑡

2√2
⁄  

𝑎𝑙𝑎𝑡
√2
⁄  

𝑎𝑙𝑎𝑡
√3
⁄  

𝑛𝛽𝑑2 𝑎𝑙𝑎𝑡
2 𝑎𝑙𝑎𝑡

2 𝑎𝑙𝑎𝑡
2 
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Table III-10 : Local acceleration of H diffusion. The values in brackets for {111} orientation refer to the corresponding mean 

migration energies by erasing the TS sites’ energy asymmetry. 

Crystallographic 

orientation 

Spatial extension of 

diffusion acceleration 
𝚫𝑬𝒎𝒊𝒈

𝒔𝒖𝒃
 𝚫𝑬𝒎𝒊𝒈

𝒃𝒖𝒍𝒌 
𝚪𝒔𝒖𝒃
𝚪𝒃𝒖𝒍𝒌

 

{100} 0.4 nm 0.34 eV 0.40 eV 9.8 

{110} 0.4 nm 0.38 eV 0.42 eV 5.5 

{111} 0.6 nm 
0.51 eV (0.46) 

0.45 eV (0.42) 
0.1 (0.2) 

0.40 eV (0.39) 2.2 (3.2) 

 

D'après le tableau ci-dessus (Table III-10), si l'on peut certes parler d’une diffusivité supérieure 

de l’hydrogène en proches surfaces {100} et {110}, ce phénomène est moins net pour l’orientation 

la plus compacte. En effet, la fréquence de saut de l’hydrogène est dans un premier temps 10 fois 

moindre en 1ère couche de subsurface {111} qu’à cœur avant d’être trois fois plus élevée pour le 

second saut puis de se stabiliser. De plus, l'accélération est plus marquée pour l'orientation {100} 

et limitée spatialement aux deux ou trois premières couches atomiques pour les trois orientations. 

L’analyse à température finie demeure toutefois à réaliser afin d’identifier comment les vibrations 

thermiques affectent cette anisotropie de diffusivité en subsurface. 

III.3. Surface impact on local hydrogen solubility 

Nous souhaitons à présent évaluer l’effet des surfaces orientées {100}, {110} et {111} sur la 

solubilité de l’hydrogène dans les sites octaédriques en fonction de leur profondeur. Dans le 

Chapitre 1 nous avons vu que l’enthalpie de mise en solution peut être décomposée en différentes 

contributions élastiques et chimiques [17]. Travaillant ici avec le même matériau, nous formulons 

dans un premier temps l’hypothèse que la contribution chimique ne jouera pas un rôle majeur 

dans l’évolutivité de la solubilité et nous nous concentrons sur l’évolution de la contribution 

élastique. 

III.3.1. Octahedral sites geometry and local elastic energy calculations 

La solubilité locale de l’hydrogène sous l’action d’un champ de déformation est souvent 

pertinemment décrite par la contribution hydrostatique des contraintes qui s’y exercent [71,347–

351]. Nous nous sommes alors attachés à caractériser précisément la géométrie de chaque site 

octaédrique, et a fortiori leur volume. Comme schématisé sur la Figure III-5, les atomes de nickel 

qui les définissent sont positionnés selon les directions cristallographiques [100], [010] et [001]. 

En utilisant la méthode de Voronoï, le volume disponible de chaque site peut être facilement 

évalué. A titre de référence, pour des structures de nickel non contraintes, ces sites présentent 

une forme cubique et un volume de 5,46 Å3 lorsqu'ils sont vides et de 5,81 Å3 en présence 

d’hydrogène. Un changement de volume traduit l’effet de la contribution hydrostatique du champ 
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de déformation, tandis qu'un écart par rapport à la géométrie cubique (i.e. les axes ne 

correspondent plus aux directions [100], [010] et [001]) représente une contribution de 

cisaillement. Cette dernière pourrait toutefois être non négligeable en proche surface, comme cela 

a été prouvé à proximité des joints de grains [71] et des cœurs de dislocations [352]. Afin de 

pouvoir l’évaluer, nous avons dans un premier temps ré-exprimé les positions des atomes de 

nickel relaxés de chaque slab dans une base commune orthonormée (𝑒1, 𝑒2, 𝑒3) dont les vecteurs 

sont orientés dans les directions [100], [010] et [001]. 

 
Figure III-5: Schematic representations of an octahedral site in unstressed nickel conventional lattice using Delaunay 

triangulation (grey dotted lines), with the associated Voronoï volume (blue cubic shape) and the crystallographic  

axes. The corresponding sketches for O(s-1) sites of the three oriented slabs are represented in Annex 10. 

 
Les enthalpies de mise en solution de l’hydrogène utilisées pour calculer la solubilité locale 

cachent deux phénomènes énergétiques d’origine élastique : le déplacement des atomes de nickel 

dû à la relaxation de surface (i.e. la déformation initiale des sites octaédriques), et leur propension 

à s’accommoder pour héberger un hydrogène en site interstitiel. Celle-ci pouvant être plus ou 

moins élevée que dans le nickel massif compte tenu de la présence de vide à proximité. Deux 

étapes d’analyse ont alors été nécessaires pour découpler les contraintes locales induites par 

chacun de ces processus. La première étape a donc été d'évaluer la déformation locale des sites 

octaédriques sans hydrogène en fonction de leur distance aux surfaces {hkl} (étape 1, présentée 

en Figure III-6a), prenant comme référence le site octaédrique de la maille conventionnelle du 

nickel non contraint (𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘). Nous avons déterminé le champ de déplacement local �⃗⃗� généré par 

chaque surface avec les positions Ni obtenues après calculs de relaxation. Cela a conduit à la 

matrice de déformation associée 𝜖  ̿exprimée dans le cadre de faibles déformations : 

𝜖̿ =
1

2
(∇�⃗⃗� + ∇�⃗⃗�𝑇) = (

𝜖11 𝜖12 𝜖13
𝜖12 𝜖22 𝜖23
𝜖13 𝜖23 𝜖33

)

(𝑒1⃗⃗⃗⃗ ,𝑒2⃗⃗ ⃗⃗ ,𝑒3⃗⃗ ⃗⃗ ) 

 Equation III-7 
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a) 

 
b) 

 
Figure III-6: 2D-scheme of an (s-1) vacant site in case of {110} surface representing step 1: assessing the volume and the 

shape change of the octahedron due to the surface, without hydrogen. Voronoï representation enables to see the available 

volume, while Delaunay triangulation permits to visualize the displacement field components in (𝑒1⃗⃗  ⃗, 𝑒2⃗⃗  ⃗, 𝑒3⃗⃗  ⃗) base. Ni 

represent the atoms positions of the reference (blue) [= site in unstressed nickel conventional cell] and Ni’ (green) 

represent the atoms of the investigated z-site, with the respective centers O and O’. b) Step 2: assessing the volume and the 

shape change of the octahedron due to hydrogen insertion. Ni now represent the atoms positions of the reference (blue) 

[= equivalent z-site without H] and Ni’ (green) represent the same atoms displaced by H.   
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Nous avons supposé que la déformation était la même pour tous les sites à une même distance z 

de la surface, de sorte que nous l'avons évaluée pour un seul site octaédrique à une position z 

donnée. Les contributions hydrostatiques et de distorsion (= cisaillement) à l'énergie élastique 

locale 𝐸𝑒𝑙  de ces sites ont été estimées en raison de leur changement de forme et de volume, 

faisant l'approximation d’une élasticité isotrope. L'énergie élastique volumique est donnée par la 

relation suivante : 

𝐸𝑒𝑙 = ∮𝜎𝑖𝑗𝑑𝜖𝑖𝑗 =
1

2
𝜎𝑖𝑗𝜖𝑖𝑗  Equation III-8 

Cette énergie peut être décomposée en contributions hydrostatiques 𝐸𝑒𝑙
𝑚 et de distorsion 𝐸𝑒𝑙

𝑑  :  

𝐸𝑒𝑙 = 𝐸𝑒𝑙
𝑚 + 𝐸𝑒𝑙

𝑑  Equation III-9 

Où chacun de ces termes peut être exprimé : 

𝐸𝑒𝑙
𝑚 =

3

2
𝜎𝑚𝜖𝑚 = 

9𝐾

2
[𝜖𝑚]

2,            𝑤𝑖𝑡ℎ 𝜖𝑚 =
1

3
𝑇𝑟(𝜖)̿ =

𝜎𝑚
3𝐾

 Equation III-10 

𝐸𝑒𝑙
𝑑 = 

1

2
𝜎𝑖𝑗
𝑑 𝜀𝑖𝑗

𝑑 = 𝜇𝜖𝑖𝑗
𝑑𝜖𝑖𝑗
𝑑 =  

3

2
𝜇[𝜖𝑒𝑞

𝑑 ]
2
,          𝑤𝑖𝑡ℎ  𝜎𝑖𝑗

𝑑 = 2𝜇𝜖𝑖𝑗
𝑑      Equation III-11 

Ces énergies volumiques ont finalement été multipliées par le volume du site octaédrique du 

nickel de référence (𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘). K et µ sont respectivement les modules de compressibilité (Bulk 

modulus en anglais) et de cisaillement du nickel, 𝜖𝑚 exprime le changement de volume par 

rapport au site de référence, et 𝜖𝑒𝑞
𝑑  la déformation équivalente de Von Mises généralisée : 

𝜖𝑒𝑞
𝑑 = √

2

3
𝜀𝑖𝑗
𝑑𝜀𝑖𝑗
𝑑

=
2

3

√(𝜖11 − 𝜖22)
2 + (𝜖22 − 𝜖33)

2 + (𝜖11 − 𝜖33)
2 + 6 (𝜖12

2 + 𝜖23
2 + 𝜖13

2 )

√2
 

Equation III-12 

Pour la seconde étape, la même procédure a été suivie mais cette fois pour évaluer la capacité de 

ces sites à accueillir un atome d’H (étape 2, présentée en Figure III-6b). En d'autres termes, les 

sites analysés lors de l'étape 1 sont devenus la nouvelle référence pour eux-mêmes lorsqu’un 

atome d'hydrogène y est inséré. En utilisant le champ de déplacement identifié après les calculs 

de relaxation, la matrice 𝜖  ̿correspondante donne par extension l'excès local d'énergie d’origine 

élastique dû à l'insertion de H30. Le volume utilisé ici pour les calculs d’énergie est celui de 

référence pour chaque site (i.e. site équivalent sans H, 𝑉𝑂). 

                                                             

30 Notons que pour cette deuxième étape les matrices de déformation ont été systématiquement corrigées 
de la différence entre les matrices de déformation liées à l'insertion d’un atome d’hydrogène des 
supercellules orientées sans vide (« bulks » orientés, cf. Figure III 1) et la supercellule (3×3×3) de la maille 
conventionnelle. En effet, certaines divergences ont été observées alors que la même matrice de 
déformation était attendue pour les « bulks » orientés. Ces différences pourraient être liées au maillage des 
points k pris sciemment avec la même densité pour tous nos systèmes, alors pour les orientations 
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III.3.2. Surface induced displacement field and local elastic energy 

En suivant les différentes étapes mentionnées, nous avons obtenu les déformations 

hydrostatiques et de cisaillement, respectivement 𝜖𝑚 et 𝜖𝑒𝑞
𝑑 , et les énergies élastiques locales 

associées pour chaque site octaédrique. Puisque 𝜖𝑚 = Δ𝑉𝑂/3𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘  avec Δ𝑉𝑂 = 𝑉𝑂 − 𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘  les 

dilatations volumiques locales ont été calculées en utilisant la valeur de référence 𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘= 5.46Å3. 

La Figure III-7a) révèle que tous les sites sont en compression, à l'exception du (s-2) pour 

l'orientation {110} dont la dilatation locale a déjà été mentionnée en Table III-3 (Δd23). Ce site est 

aussi l'un des plus déformés avec le (s-2) de l’orientation {100}. L’énergie élastique locale pour le 

site de subsurface (s-1) de l’orientation {110} est près de 10 fois plus élevée que les autres en 

raison de sa forte compression. Les autres sites (s-1) sont également les plus impactés, mais cinq 

fois moins, et le site {110} (s-2) pourrait être en mesure d'héberger un atome d’hydrogène plus 

facilement que le site octaédrique de référence. Le rapport de chacune des contributions 

(hydrostatique et de distorsion) est présenté en Figure III-8 et montrent que les sites octaédriques 

dont le volume est supérieur à celui du nickel massif du fait de la relaxation de surface sont ceux 

dont le poids du cisaillement sur l’énergie élastique locale est le plus élevé. Toutefois, cette 

contribution de cisaillement est surtout pertinente pour les sites (s-2) susmentionnés car les 

énergies élastiques internes sont négligeables pour les sites de profondeur supérieure à 3 Å avec 

une valeur inférieure à 0,35 meV (Figure III-7b).   

 

a)

 

b)

 

Figure III-7: a) Local volume dilatation of O sites depending on their z-distance to {100}, {110} and {111} surfaces and b) 

associated internal elastic energies, compared to the unstressed bulk reference (O site in relaxed conventional cell). 

 

                                                             

différentes de l'orientation {100} conventionnelle un maillage plus dense pourrait être requis pour 
caractériser précisément les champs de déplacement. De plus, la concentration en H était différente pour 

chaque slab orienté, et avec une densité beaucoup plus élevée dans les directions �⃗� et �⃗⃗� que dans la direction 
𝑐. A l’inverse, pour la supercellule de la maille conventionnelle (3×3×3), la densité en hydrogène était 
exactement la même dans les trois directions. Cette correction, demeurant légère, nous permet toutefois de 
comparer les matrices de déformation de chaque orientation à une référence commune. 
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Figure III-8: Distortional and hydrostatic contributions to local elastic energy depending on the sites volume. 

 

Avec cette première étape, nous avons donc identifié l'état initial de chaque site O en 

fonction de leur distance aux surfaces étudiées. Par ailleurs, un parallèle peut être établi entre ces 

valeurs de compression, toutes comprises entre -0,045 et -0,005, et celles observées à proximité 

d'une mono-lacune dans le nickel massif (entre -0,037 et -0,005) [349]. L'effet d’une surface en 

terme de déformation hydrostatique induite est du même ordre de grandeur que l’effet d’une 

lacune sur les sites octaédriques avoisinant. La même remarque s'applique à son étendue spatiale 

puisque le champ de déplacement devient négligeable au-delà d'une distance de 6 Å depuis le 

cœur d’une lacune. Elle coïncide avec la portée de l'accélération de la diffusion mentionnée 

précédemment. De plus, nous observons entre 1 et 3 Å de profondeur (Figure III-7a) la même 

classification entre les orientations cristallographiques que Metsue et al. ont obtenu pour les sites 

octaédriques le long de ces directions depuis le cœur d’une lacune [349]. 

 

III.3.3. Hydrogen induced displacement field and local elastic energy 

Dans cette deuxième partie nous avons calculé le volume final des sites octaédriques suite 

à l’incorporation d’un H, leur variation relative par rapport à leur état initial (sans H), leur 

éventuelle distorsion par rapport à leur forme cubique à l’équilibre dans le nickel massif (𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘) 

et le surplus d'énergie d’origine élastique local associé qu’il faut apporter à l'hydrogène pour 

occuper ces sites. Tout d'abord, comme présenté sur la Figure III-9a) le volume final de chaque 

site octaédrique VH en fonction de leur profondeur présente le même profil que le profil de 

dilatation locale observé à l'étape 1 (Figure III-7a). En effet, le rapport VH/VO ≈ 1,07 a été respecté 

pour la plupart des sites, ceci explique le comportement linéaire de la Figure III-9b). Cependant, 

on remarque que pour les sites {111} et {110} (s-1), le ratio était beaucoup plus élevé. Cela signifie 

que, à partir de leur propre volume initial VO, leur dilatation (VH-VO)/VO était beaucoup plus élevée 

que dans les autres sites, comme suggéré dans le prélude de cette partie. L'énergie élastique 

associée à ces sites est alors logiquement plus élevée que pour l’hydrogène occupant d'autres 

positions (Figure III-9c). Nous remarquons également que pour la grande majorité des sites O, les 
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contributions hydrostatiques ont largement dépassé celles de distorsion (Figure III-9d). Seuls les 

deux premiers sites de subsurface {110} ne peuvent être entièrement représentés par leur 

changement de volume.  

a) 

 

b) 

 
c) 

 

d) 

 
Figure III-9 : a) Octahedral sites volume with hydrogen as a function of their distance to the surface. b) Evolution between 

of the octahedral sites volume with hydrogen compared to the corresponding empty volume. c) Local elastic energy felt by 

a hydrogen atom depending on the host O-site distance to the surface. d) Distortional and hydrostatic contributions to local 

elastic energy depending on the site volume hosting a hydrogen atom. 

 

Concernant l'orientation {100}, le rapport VH/VO a été parfaitement conservé pour chaque 

site. Il est également remarquable que la position O(s-2) {100} présente le volume le plus proche 

de la valeur de référence 5,81 Å3 dans le nickel massif (𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘). Enfin, même si au centre de chaque 

slab orienté le volume VH est inférieur de 0,02 Å3 à 𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘 , toutes les énergies d’origine élastiques 

locales convergent vers celle du nickel massif à moins de 1 meV près (« Bulk » en Figure III-9c). 

Cependant, la valeur d’énergie élastique locale due à l'incorporation d’un atome d’hydrogène à 

cœur correspond à peine à 14% de l’enthalpie de mise en solution Δ𝐻𝑠𝑜𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 associée (Figure III-10). 

Ce résultat peut être mis en vis-à-vis de celui de Aydin et al. [17] présentant que l’énergie élastique 

ne contribue qu’à hauteur de 10% de l’enthalpie de mise en solution, 90% étant imputable à une 

origine chimique. Néanmoins, leur résultat était obtenu par calcul DFT sur l’ensemble de leur 

système, et non seulement sur le site interstitiel qui accueille l’hydrogène, incluant donc les 
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interactions élastiques à longue distance, ce qui n’est pas le cas ici. De plus, outre les valeurs, cela 

n’explique pas que les profils d’enthalpie de mise en solution Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) calculés par DFT à l’aide de 

l’Equation III-3 (Figure III-10) soient différents des profils d’énergie élastique locale Eel (Figure 

III-9c), en particulier pour les sites O(s-1) des orientations {100} et {111}. Cela met en évidence 

l'importance de l'exploration du champ de déformation à plus longue portée, et pas seulement des 

six atomes de Ni composant l'octaèdre.  

 

 
Figure III-10 : Hydrogen solution enthalpy evolution with the depth (z) of O sites. 

 

III.3.4. From local geometry to long range interactions energy 

III.3.4.1. Solution enthalpy vs. local volume 

Compte tenu de la différence d'amplitude entre Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) et l'énergie d’origine élastique 

locale Eel, nous avons décidé dans un premier temps d'exprimer directement la solubilité de 

l’hydrogène en fonction du volume local, les contraintes hydrostatiques liées à son insertion étant 

majoritaires (Figure III-9d). D'une part, la solubilité de l'hydrogène atomique 𝑠(𝑧, 𝑇) dans chaque 

site octaédrique à une position z et une température T données est liée à l'énergie d'incorporation 

associée Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) par la loi de Sieverts : 

𝑠(𝑧, 𝑇) = √
𝑝𝐻2

𝑃𝑜𝐻2(𝑇)
  𝑒
−Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧)
𝑘𝐵𝑇  Equation III-13 

Cette relation nous permet une première estimation31 pour chaque site du ratio de solubilité local 

de l’hydrogène à température ambiante (300K) par rapport à la solubilité dans un site octaédrique 

dans le nickel massif 𝑠𝑜(𝑇): 

𝑠(𝑧, 𝑇)

𝑠𝑜(𝑇)
= exp (

Δ𝐻𝑠𝑜𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 − Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧)

𝑘𝐵𝑇
) Equation III-14 

                                                             

31 Comme pour les calculs de diffusion, la contribution thermique par calculs de phonons sera déterminée 
par la suite. Il s’agit d’une première approche. 
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D’après l’expression du potentiel chimique de l'hydrogène sous l'action d'un champ de contraintes 

hydrostatiques 𝜎𝑚(𝑧), le rapport de solubilité local peut également s'exprimer comme suit 

[64,349]: 

𝑠(𝑧, 𝑇)

𝑠𝑜(𝑇)
= exp(

 𝑣𝐻̅̅̅̅  𝜎𝑚(𝑧)

𝑘𝐵𝑇
) =  𝑒xp (

𝑣𝐻̅̅̅̅  𝐾

𝑘𝐵𝑇

Δ𝑉

𝑉
) Equation III-15 

Où 𝑣𝐻̅̅̅̅  est le volume molaire partiel d'hydrogène, représentant la dilatation globale du volume 

lorsqu'un atome d'hydrogène est inséré à cœur du nickel, et où Δ𝑉/𝑉 = (VH − 𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘)/ 𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘 

représente ici la dilatation d'un site accueillant un atome d'hydrogène par rapport au volume de 

référence dans le nickel massif (𝑉𝐻𝑏𝑢𝑙𝑘  =5,81 Å3). En combinant les deux dernières équations, nous 

obtenons : 

Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) =  −𝑣𝐻̅̅ ̅ 𝐾
Δ𝑉

𝑉
+ Δ𝐻𝑠𝑜𝑙

𝑏𝑢𝑙𝑘 Equation III-16 

 
a) 

 

b) 

 

Figure III-11: a) H insertion energy depending on the local volume dilatation. b) The corollary representation using the 

solubility ratio. 

Comme l'ont fait précédemment Zhou et al. et Li et al. à proximité de différentes familles 

de joints de grains [11,351], l’évolution de l’enthalpie d’insertion de l’hydrogène a été représentée 

en fonction de la dilatation relative des sites en Figure III-11a). Toutes orientations confondues, 

la pente moyenne qui en résulte est de 3,08 eV. La représentation équivalente en termes de ratio 

de solubilité calculé avec l’Equation III-14 est illustrée en Figure III-11b). D’après l’Equation III-16 

et ayant identifié 𝑣𝐻̅̅̅̅  =2.25 10-3 ± 0.04 nm3/at. au sein des bulks orientés nous pouvons remonter 

à une estimation du valeur moyenne de module de compressibilité K du nickel égale à 219 GPa 32. 

                                                             

32 Notons qu’une représentation d’après les volumes relatifs des sites avant insertion de l’hydrogène, soit 
Δ𝑉/𝑉 = (VO − 𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘)/ 𝑉𝑂𝑏𝑢𝑙𝑘 , donne une estimation K =171 GPa (cf. Annexe 11). Cette approche est plus 

appropriée pour l’extraction de K mais donne une moins bonne description de la solubilité compte tenu de 
la distorsion initiale de certains sites (Figure III-8) n’impactant finalement que peu l’insertion de 
l’hydrogène (Figure III-9a). La représentation choisie dans ce chapitre tient compte de l’effet du champ de 
déformation généré par la surface au travers du volume final qu’occupe l’hydrogène (VH).  
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Si le volume molaire partiel est en accord avec les études DFT précédentes, avec  𝑣𝐻̅̅̅̅  =2,31  10-3 

nm3/at. pour Nazarov et al. [46] et 2,22  10-3 nm3/at. pour Metsue et al. [32], le module de 

compressibilité du nickel tend plutôt à se situer entre 180 et 204 GPa [30,85,101], même si une 

valeur de 221 GPa a été rapportée par You et al. [38]. En examinant chaque orientation 

séparément, la Figure III-11a) a révèle une relation linéaire claire propre  aux sites des slabs {100} 

et {110} avec une pente plus élevée pour la première orientation. Une telle linéarité n’est pas 

identifiable pour l'orientation {111}, les sites octaédriques correspondants semblent 

alternativement suivre les régressions linéaires des orientations {100} et {110}, suggérant un 

comportement intermédiaire. Ces variations de pente révèlent que les surfaces peuvent présenter 

des constantes d’élasticité différentes du volume, ce qui n'a pas été évoqué jusqu'à présent. Or, 

comme l’a montré Shenoy, les modules de compressibilité surfaciques sont très différents selon 

l'orientation de surface, et présentent l'ordre suivant pour le nickel K(001) > K(111) > K(110) 

[353]. Ce dernier élément est particulièrement intéressant au regard des évolutions de pente 

mises en évidence sur la Figure III-11a) puisque nous avons obtenu le même classement entre les 

trois orientations, suggérant un module de compressibilité différent en subsurface de celui à cœur 

et dépendant de l’orientation cristallographique. Nous avons alors souhaité vérifier 

expérimentalement les différences de compressibilité des surfaces orientées par essais de nano-

indentation sur trois monocristaux de nickel. Cependant, la géométrie de l’indent utilisé, et par 

conséquent les profondeurs investiguées (de l’ordre de la centaine de nm), ne nous ont pas permis 

d’identifier d’effet de surface, amenant à K = 184 GPa pour les trois monocristaux [354]. Nous 

n’excluons cependant pas cette piste, des améliorations du dispositif méritent d’être apportées, 

notamment au travers de l’augmentation du rayon de l’indent. 

 

Figure III-12 : Segregation energy ΔEseg depending on the local volume available for the hydrogen atom. The segregation 

energy represents the hydrogen solution energy excess close to a defect ΔEsol(H-def) vs. the equilibrium solution energy in 

perfect bulk ΔEsol(H-bulk) (i.e. ΔEseg= ΔEsol(H-def)-ΔEsol(H-bulk)). Here are represented the results close to a perfect nickel 

low Miller index surfaces obtained by DFT, and close to different types of grain boundaries in nickel [11]. 
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Bien que cette représentation ne convienne pas à tous les sites, en particulier le site (s-2) 

de l’orientation {110}33, le volume local qu’occupe l’hydrogène s’avère être malgré tout un bon 

descripteur de sa solubilité en proche surface. Un tel comportement linéaire entre l’enthalpie 

d’insertion et le volume avait déjà été présenté par Hallil et al., et Li et al. à proximité des joints de 

grains Σ3 pour les sites interstitiels les moins déformés [11,71]. Il convient cependant de noter 

que, dans leur étude, les sites investigués étaient plus favorables à l’accueil d’un atome 

d’hydrogène que le nickel massif, contrairement à notre étude où les sites sont globalement en 

compression et donc moins favorables, avec une énergie de ségrégation négative (Figure III-12). 

De plus, dans le présent travail, seul l'effet des atomes de nickel premiers voisins de l’hydrogène 

est considéré dans l’énergie élastique locale alors que dans les calculs par potentiels empiriques 

des références [11,71], l'impact des deuxièmes et troisièmes voisins sur le champ de contrainte 

local a été comptabilisé. Leur approche rend les valeurs d'énergies élastiques directement 

comparables aux énergies de ségrégation de l’hydrogène à proximité des joints de grains par la 

prise en compte des interactions à longue distance.  

III.3.4.2. Comparison with elastic theory prediction 

En vue de considérer les champs élastiques à longue distance, nous allons à présent 

confronter nos calculs ab initio de Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) avec une approche par la théorie élastique appliquée 

aux défauts ponctuels [355–357]. Cette analyse est d’autant plus importante que les calculs DFT, 

par la limitation de taille des supercellules qu’ils impliquent, peuvent se trouver impactés par les 

forces images générées par les défauts du fait de leur portée élastique en 1/r² [349,357,358]. Bien 

que la taille des supercellules employées dans cette étude aient été définies sur des critères 

énergétiques pertinents, l’impact de champ de déformation à longue distance par l’insertion d’un 

interstitiel ainsi que les forces images qui en découlent doivent être prises en compte. Elles 

permettront de finaliser la description de la solubilité en termes de contribution élastique à 

l’énergie. 

En théorie élastique, la représentation d’un défaut ponctuel tel qu’un atome en position 

interstitielle se fait par un modèle de dipôle élastique [355,359]. Selon ce modèle, l’énergie 

d’interaction entre un défaut ponctuel et un champ de déplacement extérieur s’exprime 

[355,359] : 

𝐸𝑖𝑛𝑡(𝑧) =  −∑𝑃𝑖𝑗𝜖𝑖𝑗
𝑠 (𝑧)

𝑖,𝑗

 Equation III-17 

Dans le cadre de notre étude 𝜖 �̿�(𝑧) est le tenseur de déformation du site octaédrique, situé à la 

distance z de la surface, généré par la relaxation de surface (III.3.2). �̿� est le tenseur dipôle 

                                                             

33 Site en dilatation et dont la contribution de cisaillement était la plus proche de 20 % (Figure III-9d), 
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élastique qui caractérise l’insertion d’un atome d’hydrogène en site octaédrique à cœur du nickel. 

Nous le notons ici 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 . Ce dernier peut être identifié par simulation atomistique d’après 

l’équation suivante [356,357,360]:  

𝑃𝑖𝑗
𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = −𝑉𝜎𝑖𝑗

𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  Equation III-18 

où 𝜎𝑖𝑗
𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  sont les contraintes internes totales induites par l’insertion d’un atome d’hydrogène en 

site octaédrique dans une supercellule de nickel massif et V le volume de la boite de simulation. 

Metsue et al. [361] avaient procédé à l’identification de 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  dans le nickel massif par calculs 

DFT en utilisant différentes tailles de supercellules basées sur la répétition de la maille primitive 

et de la maille conventionnelle. Pour les différentes boites de simulation utilisées dans leur étude, 

le tenseur des contraintes obtenu par l’insertion d’un hydrogène en site octaédrique est purement 

hydrostatique (𝜎𝑚) et isotrope, comme l’est par conséquent 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 . En traçant l’évolution de −𝜎𝑚 

en fonction de 1/V, illustrée en  Figure III-13, ces derniers identifient 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = 4,45 10−19𝐼𝑑 en 

joules, soit 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = 2,78 𝐼𝑑 en électronvolt. Récemment, Connétable et Maugis ont identifié 

𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = 2,75 𝐼𝑑 pour une supercellule de 108 atomes et 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = 2,73 𝐼𝑑 pour 32 atomes de 

nickel [362]. D’après ce modèle, l’enthalpie de mise en solution de l’hydrogène s’exprime alors : 

Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) = Δ𝐻𝑠𝑜𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 + 𝐸𝑖𝑛𝑡(𝑧) Equation III-19 

Table III-11: 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎for different bulk nickel supercells. 

 Metsue et al. [361] {100} oriented bulk {110} oriented bulk {111} oriented bulk 

𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 (
2.78 0 0
0 2.78 0
0 0 2.78

) (
2.73 0 0
0 2.73 0
0 0 2.79

) (
2.72 0 0
0 2.70 0
0 0 2.81

) (
2.75 0 0
0 2.68 −0.01
0 −0.01 2.73

) 

 

 

Figure III-13 : Evolution of the hydrostatic stress 𝜎𝑚 due to the insertion of a hydrogen atom in the octahedral site of bulk 

nickel for different sizes of supercells. Yellow points and linear regression comes from A Metsue’s work [361] and other 

points come from this study using oriented bulk supercells (i.e. slabs in Figure III-1 without vacuum). 

 

 2022 
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Afin que cette prédiction élastique de la solubilité tienne compte des forces images pouvant être 

impliquées dans nos trois systèmes d’étude (Figure III-1), nous avons déterminé 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  pour les 

mêmes supercellules mais en l’absence de vide (« bulks orientés »). Les tenseurs de contrainte 

obtenus sont purement hydrostatiques pour les orientations {100} et {110} mais non isotropes, 

et présentent des composantes déviatrices légères pour l’orientation {111}. Les matrices 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  

qui en résultent sont rapportées en Table III-11. Cette absence d’isotropie est vraisemblablement 

liée à l’impact des différences de concentration en hydrogène selon les axes �⃗�, �⃗⃗� et 𝑐 des 

supercellules, contrairement aux références mentionnées. Cela traduit bien la présence de forces 

images dans nos systèmes. Néanmoins, les contributions hydrostatiques aux contraintes (𝜎𝑚 =

𝑇𝑟(�̿�)/3) respectent l’évolution obtenue par Metsue et al. en Figure III-13.  

a)

 

                  

b)

 

                  
                                                                c)  

 

             
Figure III-14 : Comparison of the hydrogen solution enthalpy evolution calculated by DFT and predicted by the elastic 

theory of point defects for a) {100} slab) {110} slab and c) {111} slab. 

Les évolutions de Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑧) prédites par le modèle élastique sont présentées en Figure 

III-14. Il en découle plusieurs éléments. D’une part la théorie élastique offre une très bonne 

description de la solubilité de nos trois systèmes à distance des surfaces. De plus, nous avons 

observé que l’utilisation d’un dipôle élastique commun 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 , celui de Metsue et al., n’a un impact 

que très faible sur les énergies obtenues34, ne modifiant pas l’allure des profils en Figure III-14. Ce 

point suggère un impact mineur des forces images sur la solubilité calculée par DFT. La bonne 

                                                             

34 Inférieur à 1 meV à distance des surfaces et de l’ordre du meV pour les sites (s-1). 
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corrélation entre approche élastique et DFT étant ainsi davantage imputable à la prise en compte 

des interactions élastiques à longue distance. D’autre part, pour ce qui est des premiers sites de 

subsurface (s-1) et (s-2), si ce modèle élastique offre une relativement bonne prédiction de 

l’évolution de la solubilité de l’hydrogène, surtout pour les orientations {100} et {110}, il en 

demeure que les écarts énergétiques sont élevés.  

 

Différentes explications peuvent alors être avancées. La première prend appui sur la 

Figure III-9b, où il semble y avoir un lien entre le surplus de capacité des sites (s-1) des 

orientations {110} et {111} à accueillir un atome d’hydrogène (𝑉𝐻 > 1.07𝑉𝑂) et la surestimation 

de l’enthalpie d’insertion de l’hydrogène en ces positions par la théorie élastique. A l’inverse, bien 

que moins marqué, le site (s-1) de l’orientation {100} a une capacité un peu moindre à accueillir 

un atome d’hydrogène, il en résulte une sous-estimation de l’enthalpie de mise en solution par la 

théorie élastique. Emerge alors l’idée que ces écarts entre la théorie élastique et les résultats DFT 

pourraient également venir d’une évolution locale du module de compressibilité K en proche 

surface du nickel, dépendante de l’orientation, comme cela a été évoqué précédemment. D’après 

la formule d’Aydin et al. du module de compressibilité, il est possible d’estimer sa valeur locale à 

une pression p donnée en fonction de la distance z à la surface [17] : 

𝐾(𝑝, 𝑧) = −
∂Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑝, 𝑧)

∂VNi(𝑝)
(𝑉𝑁𝑖𝐻(𝑝, 𝑧) − 𝑉𝑁𝑖(𝑝)) Equation III-20 

où 𝑉𝑁𝑖𝐻(𝑝, 𝑧) et 𝑉𝑁𝑖(𝑝) sont respectivement le volume des supercellules avec et sans hydrogène 

après relaxation à une pression p. En utilisant les calculs DFT réalisés jusqu’ici, nous avons pu 

remonter à une première estimation de l’évolution de K en fonction de la distance des sites 

octaédriques à la surface {111}35. Celle-ci est illustrée en Figure III-15. Nous remarquons d’une 

part que par cette méthode nous obtenons à cœur un module de compressibilité local 

s’approchant davantage des valeurs mentionnées dans la littérature [30,85,101,354]). D’autre 

part, pour le site (s-2) le K local semble plus faible qu’à cœur, permettant d’expliquer l’enthalpie 

de mise en solution de l’hydrogène identifié par DFT supérieure à celle prédite par la théorie 

élastique en cette position. Néanmoins, cette approche ne semble pas expliquer les disparités au 

niveau du site (s-1) entre DFT et élasticité, le coefficient de compressibilité local étant identifié 

comme le même qu’à cœur à cet endroit. Cette hypothèse mériterait toutefois la réalisation de 

calculs dédiés afin de valider ou d’invalider ces observations, ce pour les trois systèmes étudiés. 

                                                             

35 Cette approche nécessite que les pressions imposées p soient les mêmes pour l’hydrogène en chaque 
position z. Par manque de temps nous n’avons pu procéder au lancement de nouveaux calculs, et avons 
utilisé les calculs DFT à volume constant, correspondant à une pression imposée p. Seule l’orientation {111} 
correspondait à une pression similaire pour chaque site octaédrique (écarts relatifs ≤1% entre les 
configurations). 
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Figure III-15 : Evolution of the bulk modulus K with the O-site distance to {111} surface  

La seconde explication serait qu’à proximité des surfaces les contributions chimiques à l’énergie, 

faisant référence aux forces des liaisons H-Ni [17,38], auraient finalement un impact non 

négligeable sur la solubilité. La description purement élastique de la solubilité serait alors 

insuffisante en ces positions. Les différences de forces de liaisons chimiques à proximité des 

surfaces sont d’autant plus probables que ces sites sont les plus déformés et non symétriques (cf. 

Annexe 10). En effet, les variations des distances inter-plans par la relaxation de surface ont pour 

conséquence que les atomes de nickel qui constituent les sites octaédriques ne sont pas tous 

équidistants avec l’atome d’H qu’ils hébergent. Ce qui peut impacter les forces de liaisons.  

III.4. Finite temperature correction 

Il nous reste maintenant à établir l’évolution des propriétés de diffusion et de solubilité de 

l’hydrogène avec la température. Nous avons évoqué dans le Chapitre 2 que seules les 

contributions de vibration des atomes seront explorées et non l’effet des excitations électroniques 

compte tenu de l’impact mineur de ces dernières sur l’énergie du solide. Pour cela nous avons 

entrepris des calculs de phonons dans le cadre de l’approximation quasi-harmonique (cf. Chapitre 

II). Ces calculs étant conduits à volume fixe, ils donnent accès à l’énergie libre du système F(V,T).  

III.4.1. Clean surfaces 

Les calculs de phonons sont dans un premier temps menés sur nos supercellules orientées 

représentant les trois surfaces ainsi que sur une supercellule de nickel parfait de 64 atomes 

(maille primitive 4×4×4 servant de référence) avec le programme PHON [304] (cf. Chapitre II et 

Annexe 9). Les relations de dispersions ω(k⃗⃗) obtenues pour chacune de nos surfaces d’intérêt 

sont représentées en Figure III-16 et sont en accord avec les spectres de phonons des trois surface 

de bas indices des métaux cfc [363,364]. Les fréquences de vibration du Ni sont comprises entre 

0 et 10 THz. L’évolution des énergies libres de surfaces Fγ
hkl(𝑉, 𝑇) en fonction de la température 

ont ainsi pu être représentées en Figure III-17 à l’aide des équations suivantes : 
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a) 

 

{100} surface BZ 

 

 

b) 

 

{110} surface BZ 

 

 

c) 

 

{111} surface BZ 

 

 

Figure III-16: Dispersion relation 𝜔(�⃗⃗�) of surface phonons along high symmetry points of a) {100}surface, b) 

{110}surface and c) {111} surface with a scheme of the corresponding surface (2D) Brillouin Zone from [363]. 
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Fγ
hkl(𝑉, 𝑇) =

𝐹ℎ𝑘𝑙(𝑉, 𝑇) − 𝑛𝐹𝑁𝑖(𝑉, 𝑇)

2𝑆
 Equation III-21 

avec 

𝐹ℎ𝑘𝑙(𝑉, 𝑇) = 𝐻ℎ𝑘𝑙(𝑇 = 0𝐾, 𝑉) + 𝐹𝑣𝑖𝑏
ℎ𝑘𝑙(𝑇, 𝑉) Equation III-22 

𝐹𝑁𝑖(𝑉, 𝑇) = 𝐻𝑁𝑖(𝑇 = 0𝐾, 𝑉) + 𝐹𝑣𝑖𝑏𝑁𝑖(𝑇, 𝑉) 
Equation III-23 

où 𝐹ℎ𝑘𝑙(𝑉, 𝑇) est l’énergie libre de la supercellule représentant la surface {hkl} correspondant à 

la somme de l’énergie à 0 K calculée par DFT 𝐻ℎ𝑘𝑙(𝑇 = 0𝐾, 𝑉), et 𝐹𝑣𝑖𝑏
ℎ𝑘𝑙(𝑇, 𝑉) l’énergie libre de 

vibration de la même supercellule. Il en est de même pour l’énergie libre par atome de nickel 

𝐹𝑁𝑖(𝑉, 𝑇) du cristal parfait. Nous rappelons ici que : 

𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) = �̅�𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) − 𝑇𝑆𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) Equation III-24 

D’après la Figure III-17, nous observons que la température tend à stabiliser les énergies de 

surface, ce phénomène étant d’autant plus marqué que les surfaces sont moins denses. Cette 

diminution de l’énergie libre principalement portée par les atomes de surface au travers du terme 

entropique, le programme PHON permettant de discriminer la contribution aux énergies 

(�̅�𝑣𝑖𝑏 𝑒𝑡 𝐹𝑣𝑖𝑏) et à l’entropie de vibration 𝑆𝑣𝑖𝑏 de chaque couche d’atome de nickel selon leur 

distance à la surface. Une fois de plus, cette observation est similaire à celle des atomes de nickel 

avoisinant une lacune [85]. 

 

Figure III-17: Surface free energies evolution with temperature 

Nous avons ensuite vérifié que le comportement vibratoire du nickel au cœur des supercellules 

correspond à celui du nickel massif. Pour cela nous avons tracé en fonction de la température 

l’écart d’énergie libre de vibration Δ𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑇, 𝑉) entre les atomes de nickel selon leur distance aux 

surfaces et l’énergie libre de vibration du nickel parfait (Figure III-18). La même procédure pour 

les contributions �̅�𝑣𝑖𝑏 et 𝑆𝑣𝑖𝑏 est présentée en Annexe 12 en guise d’illustration pour la surface 

{111}. 

Δ𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑇, 𝑉) = 𝐹
ℎ𝑘𝑙(𝑇, 𝑉)/𝑛 − 𝐹𝑁𝑖(𝑇, 𝑉) Equation III-25 
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a) 

 
 

b) 

 
 

c) 

 
 

Figure III-18 : 𝛥𝐹𝑣𝑖𝑏 (eV/at) evolution with temperature for each row of atoms.  

[011] 
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La Figure III-18 illustre notamment les dires précédents quant à l’impact majeur de la première 

couche d’atomes sur l’énergie libre de vibration de surfaces. Les couches plus à cœur présentent 

toutefois un écart au comportement du nickel massif, surtout à haute température au travers de 

la contribution entropique de vibration. Si l’utilisation d’une hauteur de vide plus importante ne 

semble pas diminuer ces écarts (d’après d’autres calculs préliminaires réalisés), l’augmentation 

de la taille des supercellules le permettrait certainement. Mais cela nécessite la réitération de 

l’ensemble des calculs de diffusion et de solubilité pour un taux de recouvrement en hydrogène 

plus faible (des calculs de relaxation par DFT préliminaires étant nécessaires pour chaque 

configuration étudiée pour les phonons). Compte tenu du temps imparti et du temps de prise en 

main de cette partie de la thèse, nous avons préféré poursuivre les calculs de phonons sur ces 

supercellules pour plusieurs raisons : 

- A 300 K, température d’intérêt pour la partie expérimentale, les écarts des contributions 

de vibration par rapport au nickel parfait rapportés en Table III-12 sont inférieurs à 2 

meV/at, ce qui est acceptable compte tenu de la précision des calculs DFT rapportés 

jusqu’ici ; 

- Pour une orientation donnée, il y a bien une évolution entre les atomes de nickel en proche 

surface et à cœur où les énergies libres de vibration convergent vers la même évolution 

avec la température ; 

- Enfin, ces contributions de vibration des surfaces libres serviront d’état de référence pour 

les mêmes supercellules avec hydrogène dans les calculs de solubilité à température finie. 

Ce qui ne laissera a priori que l’impact de la concentration en hydrogène à cœur comme 

dernier obstacle à la comparaison entre orientations.  Ce point sera évoqué plus en détails 

à la fin du chapitre. 

Nous disposons ainsi de suffisamment d’éléments pour poursuivre la discussion sur l’impact 

de la vibration sur la solubilité et la diffusivité de l’hydrogène, les calculs de phonons permettant 

à minima de comparer pour une orientation donnée l’évolution de ces propriétés en fonction de 

la distance à la surface. 

Table III-12 : 𝛥𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑇 = 300𝐾) depending on the Ni atoms position and the slab orientation (eV/atom). 

 {100} slab {110} slab {111} slab 

1st row -0.0164 -0.0154 -0.0104 

2nd row 0.0013 -0.0040 -0.0004 

3rd row 0.0008 -0.0001 0.0019 

center 0.0017 0.0017 0.0015 
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III.4.2. Vibration contributions on subsurface diffusivity 

Dans leurs travaux, Wimmer et al. ont proposé une définition du coefficient de diffusion 

considérant l’occupation temporaire des sites tétraédriques intermédiaires [35]. Cette correction, 

en plus des calculs de phonons et de la dilatation thermique du réseau permet la bonne corrélation 

entre approche numérique et les résultats expérimentaux de la diffusivité de l’hydrogène dans le 

nickel [35]. Néanmoins, d’après leurs calculs, l’impact de la dilatation thermique du réseau et la 

prise en compte du passage par un site tétraédrique métastable ont un effet d’amplitude égale sur 

le coefficient de diffusion mais de signe opposé, leurs contributions s’annulant. S’agissant ici d’une 

première approche, les calculs de phonons pour l’hydrogène en sites tétraédriques et la dilatation 

thermique du réseau n’ont donc pas été pris en compte. Les calculs de phonons ont été réalisés 

pour l’hydrogène en sites octaédriques de subsurface (s-1) et au niveau des sites de transition 

(TS) qui les suivent ainsi qu’au centre de chaque supercellule (Figure III-19). Dans le cas de 

l’orientation {111} le site O(s-2) et de transition associé ont été également été investigués (Figure 

III-19) compte tenu de l’accélération locale de la diffusion suggérée à 0 K en 2e couche de 

subsurface, à l’inverse de la première (Table III-10).   

 

Figure III-19 : {111} hydrogen diffusion profile with circled in blue the special hydrogen positions where the phonons 

calculations were performed. 

En tenant compte des calculs de phonons, l’expression de la fréquence de saut illustrant la 

diffusivité locale de l’hydrogène devient :  

𝛤(𝑉, 𝑇) = 𝑘𝐵𝑇𝑒𝑥𝑝 (−
𝛥𝐹𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇)𝑇𝑆−𝑂

𝑘𝐵𝑇
)/ℎ Equation III-26 

avec 

𝛥𝐹𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇)𝑇𝑆−𝑂 = 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇 = 𝑂𝐾)𝑇𝑆−𝑂 + 𝛥𝐹𝑣𝑖𝑏𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇)𝑇𝑆−𝑂 Equation III-27 

𝛥𝐹𝑣𝑖𝑏𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇)𝑇𝑆−𝑂 = 𝐹𝑣𝑖𝑏𝐻𝑇𝑆
(𝑉, 𝑇) − 𝐹𝑣𝑖𝑏𝐻𝑂

(𝑉, 𝑇) Equation III-28 

où 𝛥𝐹𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇)𝑇𝑆−𝑂 et l’énergie libre de migration, 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔(𝑉, 𝑇 = 𝑂𝐾)𝑇𝑆−𝑂 la contribution de 

migration à 0 K identifiée précédemment par calculs climbing-NEB. 𝐹𝑣𝑖𝑏𝐻𝑇𝑆
(𝑉, 𝑇) et 𝐹𝑣𝑖𝑏𝐻𝑂

(𝑉, 𝑇) 
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sont respectivement les énergies libres de vibration pour l’hydrogène en site de transition et en 

site octaédrique. L’évolution des fréquences de saut pour l’hydrogène en subsurface et à cœur des 

supercellules en fonction l’inverse de la température sont représentée en Figure III-20. 

L’évolution de Γ, et donc de la diffusivité de l’hydrogène, est similaire pour les orientations {100} 

et {110}, avec une fréquence de saut plus élevée en subsurface qu’à cœur. L’accélération locale est 

plus prononcée pour l’orientation {100}, tandis que Γ(s-1) de l’orientation {110} tend à 

s’approcher de la valeur à cœur à mesure que la température augmente. L’orientation {111} 

présente un comportement opposé avec une diffusivité moins favorable en subsurface qu’à cœur 

comme cela avait été évoqué à 0 K, à la différence qu’à présent même Γ(s-2) est inférieure à la 

valeur de Γ à cœur. Le ratio des fréquences de saut  Γ𝑠𝑢𝑏/Γ𝑏𝑢𝑙𝑘 de l’hydrogène en subsurface par 

rapport au centre des slabs a ainsi été corrigé à température ambiante (291 K) en Table III-13. Ces 

ratios sont significativement impactés par la vibration du réseau en température, avec une 

multiplication respectivement par 6 et par 3 pour les proches surfaces {100} et {110} des ratios 

préliminaires issus des calculs DFT, tandis qu’ils sont divisés par 20 pour les positions (s-1) et (s-

2) de la subsurface {111}. 

 

a) b)  

c)   

Figure III-20 : Jump frequencies evolution with the inverse of temperature for hydrogen in subsurface layers and at the 

center (bulk-like) of a) {100}, b) {110} and c) {111} slabs. 

 

291K 291K 

291K 
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Table III-13 : Thermal vibrations contributions jump frequency ratios at ambient temperature with phonons calculations.  

Crystallographic 

orientation 

𝚪𝒔𝒖𝒃

𝚪𝒃𝒖𝒍𝒌
 (T = 291 K) 

without phonons with phonons 

{100} 9.8 54.8 

{110} 5.5 17.9 

{111} 
0.1 (0.2) 5.1 10-3 

2.2 (3.2) 0.1 
 

 

a)  

b)  

c)  

Figure III-21 : Nickel (0-10 THz) and hydrogen (20-30 THz) phonons density of states (DOS) for hydrogen in octahedral 

sites a) in (s-1) layer, b) at surface supercells center, c) in equivalent oriented bulk supercells. “MP” corresponds to the 

bulk reference using a supercell based on the repetition (4×4×4) of the nickel primitive cell. 
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Néanmoins, il apparait que la diffusivité à cœur est différente selon le système étudié. 

Comme présumé au préalable, ces différences de fréquence de saut ne correspondraient pas à un 

impact des surfaces à longue distance. En effet, d’après les spectres de densités d’état pour 

l’hydrogène en site octaédrique au centre des slabs orientés (Figure III-21b) et des supercellules 

« bulk » correspondantes (Figure III-21c), les fréquences de vibration de l’hydrogène sont 

quasiment identiques, avec un léger décalage des fréquences vers des valeurs plus faibles. Les 

valeurs associées sont présentées en Table III-14. On y observe néanmoins une levée de 

dégénérescence par rapport à l’unique fréquence de vibration de l’hydrogène en cette position 

dans le nickel massif de référence de 23,8 THz. Cette fréquence de vibration étant dépendante du 

volume (i.e. des conditions de relaxation appliquées dans les calculs DFT préliminaires) elle 

demeure en accord avec celles de Hachet et al. de 23.55 THz ainsi que de Wimmer et al. de 24.3 

THz [35,101].   

 

Table III-14 : Hydrogen vibration frequencies ω (THz) depending on the octahedral site occupied. These results are given 

for a specific volume. For each orientation the phonons calculations were held for the same volume per Ni atom (or lattice 

parameter), corresponding to the volume of the fully relaxed oriented bulk supercell with a hydrogen atom in O site. 

 Ref. 

Bulk  

{100} {110} {111} 

THz (s-1) center bulk (s-1) center bulk (s-1) (s-2) center bulk 

ω1   22.2 22.5 22.6 
23.4 

23.2 23.3 21.7 23.7 23.6 23.7 

ω2  23.8 
24.0 24.3 24.4 

23.9 24.0 
25.5 

23.8 
23.8 23.8 

ω3   27.7 24.0 24.1 24.0 

 

 

Concernant les levées de dégénérescence mentionnées, nous constatons d’après la Figure III-21a 

que celles-ci sont bien plus marquées en proche surface. Dans leurs travaux, Greeley et al. avaient 

identifié trois fréquences propres de l’hydrogène en position O(s-1) du Ni{111} le même taux de 

recouvrement (1/4) que notre étude : 23,7 THz, 25,6 THz et 25,7 THz. Les deux dernières sont 

proches de la valeur doublement dégénérée obtenue ici, tandis que la première est nettement plus 

élevée (Table III-14). Cependant, dans leur étude, Greeley et al. ont réalisé les calculs de phonons 

sur l’atome d’hydrogène seul en maintenant les atomes de nickel à une position fixe. Cette 

approche peut amener à l’obtention de fréquences de vibration à cœur plus élevées [35], ce qui 

risque d’être d’autant plus marqué en proche surface. De plus, la taille des supercellules 

employées n’est pas la même que dans notre étude, correspondant à une concentration volumique 

en hydrogène différente. Par la répétition tripériodique des slabs, les distances entre atomes 

d’hydrogène de supercellules adjacentes sont différentes selon ces trois directions de l’espace. En 

Annexe 13 nous avons alors tenté de corréler les modes propres de vibration l’hydrogène en site 

octaédrique et de transition avec les directions cristallographiques des axes (�⃗�, �⃗⃗�, 𝑐) portant les 

supercellules. Nous ne sommes toutefois pas parvenus à identifier un lien entre les deux. 
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Néanmoins, il apparait clairement que plus la concentration volumique en hydrogène est élevée, 

plus la contribution des fréquences de vibration aura d’impact sur les énergies libres obtenues (cf. 

Annexe 13), et par conséquent sur la fréquence de saut. Une analyse de l’impact des 

concentrations à cœur au travers de l’entropie de configuration, inspirée notamment des travaux 

de Nazarov et al. et de Metsue et al. [22,365], sera alors proposée en dernière partie de ce chapitre.  

Avant cela, la comparaison des ratios des fréquences de saut selon la distance aux surfaces 

demeurant pertinente, tout comme l’identification de l’évolution de la solubilité, nous 

poursuivons alors notre propos en étudiant l’évolution de la solubilité locale de l’hydrogène en 

fonction de la température ainsi que de la pression d’hydrogène 𝑃𝐻2  environnante.  

 

III.4.3. Vibration contributions on subsurface solubility 

Comme présenté dans l’état de l’art, la solubilité est définie en supposant un équilibre 

thermodynamique entre l’hydrogène en solution et l’hydrogène environnant, ce qui se traduit par 

l’égalité des potentiels chimiques correspondants, 
1

2
𝜇𝐻2(𝑔)  et 𝜇𝐻𝐿  [15,16,19]. Les expressions 

respectives de ces potentiels chimiques étant :  

𝜇𝐻𝐿 = 𝜇𝐻𝐿
𝑜 + 𝑅𝑇 ln(

𝑐𝐻𝐿
1 − 𝑐𝐻𝐿

) Equation III-29 

et pour 𝑃𝐻2< 0.1 GPa [19,22,32] : 

𝜇𝐻2(𝑔) = 𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜 + 𝑘𝐵𝑇𝑙𝑛 (

𝑃𝐻2
𝑝𝑜
) Equation III-30 

avec 𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜  le potentiel chimique standard de l’hydrogène et 𝑝𝑜 =1 atm, s’exprimant [21] : 

𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜 = 𝐸𝐻2(𝑔) +

1

2
ℎ𝜈𝐻2 + 𝑘𝐵𝑇 [ln (1 − exp (

ℎ𝜈𝐻2
𝑘𝐵𝑇

))+ ln(
𝑝𝑜

𝑃𝑜𝐻2
(𝑇)
)] Equation III-31 

où 
1

2
ℎ𝜈𝐻2 est l’énergie de point zéro de la molécule d’H2, 𝑃𝑜𝐻2

(𝑇) comprend les degrés de liberté de 

translation et de rotation du gaz parfait diatomique (𝑚𝐻2 = 3.34 10
−27𝑘𝑔  est la masse de la 

molécule de dihydrogène, 𝐼𝑅 le moment d’inertie, h la constante de Planck). [19–21] : 

𝑃𝑜𝐻2
(𝑇) =

(2𝜋𝑚𝐻2)
3
2

ℎ3
×
8𝜋2𝐼𝑅
2ℎ2

 × (𝑘𝐵𝑇)
7
2 

Equation III-32 

Cette expression est valable pour T > 86 K [21]. Nous avons employé ici les valeurs de Metsue et 

al. avec 𝐼𝑅 = 4,68 10
−48𝑘𝑔/𝑚² et 𝜈𝐻2=132,1 THz [32], proches des valeurs expérimentales de 

4,56 10−48𝑘𝑔/𝑚² et 132,1 THz respectivement [366]. 
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Pour une faible concentration en hydrogène 𝑐𝐻𝐿 , l’égalité des potentiels chimique amène à 

l’expression souvent proposée pour la solubilité (cf. Chapitre I): 

𝑠 = 𝑐𝐻𝐿 = √
𝑃𝐻2
𝑝𝑜
 exp(−

(𝜇𝐻𝐿
𝑜 −

1
2𝜇𝐻2(𝑔)

𝑜 )

𝑘𝐵𝑇
) = √

𝑃𝐻2
𝑝𝑜
 exp (−

Δ𝐺°𝑠𝑜𝑙
𝑘𝐵𝑇

) Equation III-33 

 

Dans notre étude, ayant travaillé en température à volume constant, cette expression 

devient36 [367]:  

𝑠 = 𝑐𝐻𝐿 = √
𝑃𝐻2
𝑝𝑜
 exp (−

Δ𝐹°𝑠𝑜𝑙
𝑘𝐵𝑇

) Equation III-34 

Avec Δ𝐹𝑠𝑜𝑙
𝑜 (𝑉, 𝑇) l’énergie libre standard de mise en solution de l’hydrogène en site octaédrique :  

Δ𝐹𝑠𝑜𝑙
𝑜 (𝑉, 𝑇) = 𝐹𝐻𝑂

ℎ𝑘𝑙(𝑉, 𝑇) − 𝐹ℎ𝑘𝑙(𝑉, 𝑇) −
1

2
𝜇𝐻2(𝑔)
𝑜 (𝑇) Equation III-35 

𝐹(𝐻𝑂)
ℎ𝑘𝑙 (𝑉, 𝑇) = 𝐸(𝐻𝑂)

ℎ𝑘𝑙 (𝑉, 𝑇 = 0 𝐾) + 𝐹𝑣𝑖𝑏(𝐻𝑂)
(𝑉, 𝑇) Equation III-36 

𝐹(𝐻𝑂)
ℎ𝑘𝑙 (𝑉, 𝑇) correspond à l’énergie libre totale (calculs DFT à 0 K + phonons) pour une supercellule 

orientée sans (ou avec) hydrogène en site octaédrique (𝐻𝑂).  

 

Nous définissons  ΔF𝑠𝑜𝑙
p

 l’énergie libre partielle de mise en solution de l’hydrogène, telle que :  

ΔF𝑠𝑜𝑙
p
=  Δ𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑜 (𝑉, 𝑇) −
1

2
𝑘𝐵𝑇𝑙𝑛 (

𝑃𝐻2
𝑝𝑜
 ) Equation III-37 

Sans faire l’approximation de 𝑐𝐻𝐿faible, la solubilité s’exprime alors :  

𝑐𝐻𝐿 =
1

1 + exp(
𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑝

𝑘𝐵𝑇
)

 
Equation III-38 

A l’aide des calculs DFT et de phonons menés jusqu’ici en proche surface (s-1) (voire (s-2)) et à 

cœur des supercellules, il est alors possible de définir un ratio de solubilité pour l’hydrogène en 

site octaédrique de subsurface : 

𝑠(𝑇)

𝑠𝑜(𝑇)
=
𝑐𝐻𝐿(𝑠 − 1)

𝑐𝐻𝐿(𝑐)
=

1 + exp(
𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑝 (𝑐)
𝑘𝐵𝑇

)

1 + exp(
𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑝
(𝑠 − 1)
𝑘𝐵𝑇

)

 Equation III-39 

                                                             

36 D’après les travaux de Metsue et al. [32] basés sur [367] :  
Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑃, 𝑇) = Δ𝐸𝑠𝑜𝑙(𝑉, 𝑇) + 𝑇𝛼(𝑃, 𝑇)𝐾(𝑃, 𝑇)𝑉

𝑟𝑒𝑙𝑎𝑥(𝑃, 𝑇) 
Δ𝑆𝑠𝑜𝑙

𝑛𝑐 (𝑃, 𝑇) = Δ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐 (𝑉, 𝑇) + 𝛼(𝑃, 𝑇)𝐾(𝑃, 𝑇)𝑉𝑟𝑒𝑙𝑎𝑥(𝑃, 𝑇) 

avec 𝐾 le module de compressibilité, 𝛼 le coefficient de dilatation thermique et 𝑉𝑟𝑒𝑙𝑎𝑥  le volume de 
relaxation du système. Ces deux expressions amènent à : 

Δ𝐺𝑠𝑜𝑙
𝑜 (𝑃, 𝑇) = Δ𝐻𝑠𝑜𝑙(𝑃, 𝑇) − 𝑇Δ𝑆𝑠𝑜𝑙

𝑛𝑐 (𝑃, 𝑇) = Δ𝐸𝑠𝑜𝑙(𝑉, 𝑇) − 𝑇Δ𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐 (𝑉, 𝑇) = Δ𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑜 (𝑉, 𝑇) 
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L’évolution de ces ratios est représentée en fonction du potentiel de l’hydrogène 𝛥μH (i.e. de la 

pression 𝑃𝐻2) ainsi que de la température en Figure III-22. Cette représentation est inspirée des 

travaux Nazarov et al. et de Metsue et al. [32,365] sur les interactions hydrogène-lacune au sein 

du nickel et du fer (cfc). En guide à la lecture a été représentée l’évolution de 𝛥μH pour 𝑃𝐻2 =

105𝑃𝑎 sur ces diagrammes. On identifie alors que pour le taux de recouvrement imposé, la 

solubilité locale de l’hydrogène en proche surfaces d’orientations {100} et {110} évolue de 

manière similaire avec la température et la pression. Pour 𝑃𝐻2 = 10
5𝑃𝑎 et à 300 K, la solubilité en 

site O(s-1) de l’orientation {100} n’atteint que 5% de la solubilité à cœur, de même que pour le 

site O(s-1) de l’orientation {110}. La solubilité de l’hydrogène en site O[s-1) de l’orientation {111} 

correspond déjà 60% de la solubilité à cœur de l’hydrogène et en O(s-2) elle atteint 55% de celle-

ci. Notons toutefois que pour une même pression d’hydrogène, lorsque la température dépasse 

600 K la solubilité en site O(s-2) devient plus élevée qu’à cœur, ce qui n’est pas le cas du premier 

site de subsurface. Cette solubilité de l’hydrogène supérieure en subsurface {111} par rapport aux 

deux autres orientations, combinée aux fréquences de saut moins favorables au processus de 

diffusion vers le cœur en ces positions suggèrent un temps de séjour de l’hydrogène en proche 

surface {111} supérieur lors d’un chargement électrochimique ou gazeux. 

 

Figure III-22 : Hydrogen solubility ratios depending on the hydrogen chemical potential (or 𝑃𝐻2) and the temperature expressed for a) 

{100} octahedral (s-1) subsurface site; b) {110} octahedral (s-1) subsurface site; c) {111} octahedral (s-1) subsurface site and c) {111} 
octahedral (s-2) subsurface site. 𝛥𝜇𝐻 = 1/2(𝜇𝐻2(𝑔) − 𝜇𝐻2(𝑔)

𝑜 (0 𝐾)). White dotted line correspond to 𝛥𝜇𝐻 for 𝑃𝐻2 = 10
5𝑃𝑎. 
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III.4.4. Configurational entropy 

Dans cette dernière partie nous avons analysé les écarts d’énergie observés entre nos 

systèmes au travers de l’entropie de configuration 𝑆𝑐𝑜𝑛𝑓. L’objectif étant, idéalement, de parvenir 

à corriger de ce terme les énergies libres de mise en solution et ainsi de recourir à une référence 

commune pour les trois supercellules concernant la solubilité et la diffusivité de l’hydrogène à 

cœur. Pour cela nous nous sommes inspirés des travaux de Narazov et al. ainsi que de Metsue et 

al. basés sur une approche thermodynamique combinée à un modèle de mécanique statistique 

[22,365].  

Dans l’ensemble grand canonique, l’énergie de libre J d’un système Ni-H peut être 

définie telle que [22]: 

𝐽 = 𝑁𝑥𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙
𝑝
− 𝑇𝑆𝑐𝑜𝑛𝑓 Equation III-40 

où 𝑁𝑥  est le nombre de sites occupés par l’hydrogène, respectivement ici de transition (x=TS) ou 

octaédriques (x=O) pour un système considéré. L’équilibre thermodynamique étant défini par : 

𝜕𝐽

𝜕𝑁𝑥
= 𝑂 Equation III-41 

nous pouvons ainsi exprimer l’entropie de configuration propre à chaque système, à la fois lorsque 

les sites octaédriques et de transition sont occupés (X étant le nombre d’atomes dans une 

supercellule, 𝑁𝑇𝑆 = 1/2𝑋 et 𝑁𝑂 = 1/𝑋) : 

𝑆𝑐𝑜𝑛𝑓 = 𝑘𝑏ln (Ω) =
𝑁𝑥
𝑇
𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙

𝑝
 Equation III-42 

ou encore : 

Ω = exp (
𝑁𝑥
𝑘𝐵𝑇

𝛥𝐹𝑠𝑜𝑙
𝑝
) Equation III-43 

Les évolutions de ces entropies de configuration en fonction de la température ont été 

représentées en Figure III-23 pour les slabs orientés, lorsque l’hydrogène se trouve en site de 

transition et en site octaédrique loin de la surface (position « c » = centre, là où le comportement 

à cœur de l’hydrogène est considéré comme atteint). La même représentation a été effectuée pour 

les bulks orientés (i.e. supercellules identiques, en l’absence de vide) en Figure III-24. Nous 

rappelons que les supercellules {111}, comptant le moins d’atomes de nickel, sont les plus 

concentrées en hydrogène. A l’inverse les supercellules {110} sont les moins concentrées, avec un 

nombre d’atomes de nickel similaire à celui de la supercellule de référence (Maille Primitive 

4×4×4). D’après la Figure III-24, nous constatons que l’entropie de configuration calculée pour les 

bulks orientés suit bien l’ordre suggéré par les écarts de concentration entre orientations. De plus, 

l’écart marqué au système de référence montre que la répartition inhomogène dans les trois 
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directions de l’espace, du fait de la géométrie des bulks orientés, présente un impact sur l’entropie 

de configuration du système. Cependant, nous observons qu’au-delà de 250K cette contribution 

devient faible, Sconf approchant 10-5 eV/K.  

Pour les slabs orientés, cet effet d’ordre n’est pas observé (Figure III-23). Ces derniers présentant 

la même géométrie que les bulks orientés, le vide en plus, ce résultat suggère donc que l’effet de 

la concentration est fort probable sur ces systèmes mais qu’il ne suffit pas à lui seul sur nos écarts 

de comportement de l’hydrogène (fréquence de saut et énergie libre de mise en solution) lorsqu’il 

est au centre des slabs orientés. Ces différences peuvent être aussi bien le résultat de forces 

images, que liées à la présence de vide avec la relaxation locale des atomes en proche surface. Pour 

autant, nous formulons le même constat qu’au-delà de 250 K ces diverses contributions ont un 

impact mineur sur l’énergie libre. 

 

Figure III-23 :  Sconf evolution with temperature for the oriented slabs compared to the (4×4×4) primitive cell (MP) a) for 

an hydrogen atom in a transition site at the supercell center (c), b) for an hydrogen atom in an octahedral site at the 

supercell center (c). 

 

Figure III-24 :  Sconf evolution with temperature for the oriented bulk systems compared to the (4×4×4) primitive cell (MP) 

a) for an hydrogen atom in a transition site, b) for an hydrogen atom in an octahedral site. 

 

a) TS (c) b) O (c) 

a) TS (bulk) b) O (bulk) 
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III.5. Conclusions 

A partir des calculs DFT à 0 K, une anisotropie de diffusion et de solubilité de l'hydrogène 

a été identifiée en fonction de l'orientation cristallographique des surfaces du nickel. Cependant, 

cette anisotropie est limitée aux premières couches atomiques. L'impact des surfaces sur les sites 

octaédriques de subsurface est du même ordre de grandeur que l'effet d'une lacune sur les sites 

octaédriques qui l’entourent, tant du point de vue de l'amplitude de la contraction générée sur ces 

sites que de l'extension spatiale de leur effet. Concernant la diffusivité, la fréquence de saut de 

l'hydrogène en subsurface {100} est nettement supérieure à celle identifiée en subsurfaces {110} 

et {111}. Cette dernière offre, en revanche, une fréquence de saut plus faible que dans le nickel 

massif, ce comportement étant inversé au niveau de la 2ème couche de subsurface.  

A propos de la solubilité de l'hydrogène, l'enthalpie de mise en solution ne peut être 

directement décrite par l'énergie d’origine élastique locale associée à l'insertion d'un atome 

d'hydrogène dans un site octaédrique, celle-ci ne tenant pas compte du champ de déplacement 

des atomes à longue distance. Néanmoins, du fait de la contribution hydrostatique majeure 

identifiée, le volume que l'hydrogène parvient à occuper localement donne une bonne description 

de la solubilité. La prise en compte du champ de déplacement généré à longue distance par 

l'insertion d'hydrogène a été permise à travers le modèle dipôle élastique. Cette approche 

confirme que loin des surfaces, les variations d'enthalpie de la solution d'hydrogène sont d'origine 

purement élastique. En revanche, si la théorie élastique offre une prédiction qualitativement 

correcte de la solubilité proche de la surface (sites (s-1) et (s-2)), les déviations d'énergie 

observées par rapport à la DFT soulèvent la possibilité d'une contribution chimique non 

négligeable. La distorsion de ces sites a été sous-estimée par le cadre de l'élasticité isotrope 

employé, ce qui semble avoir un impact sur les forces de liaison locales. L'autre hypothèse de ces 

écarts implique la définition d'un module de compressibilité local à proximité des défauts.  

Enfin, l'addition des contributions des vibrations thermiques aux énergies a permis 

d'identifier l'évolution de la diffusivité et de la solubilité de l'hydrogène sous la surface en fonction 

de la température. Les phonons semblent avoir un impact majeur sur les rapports de fréquence 

de saut de l'hydrogène près des surfaces. Il exacerbe l'intensité des accélérations ou décélérations 

locales de diffusion de l'hydrogène calculées par DFT et jusqu'ici extrapolées à température 

ambiante. Autour de la surface orientée {111}, la diffusivité de l'hydrogène apparaît finalement 

moins favorable qu'à cœur pour les deux premières couches de subsurface et pas seulement la 

première. De plus, dans ces positions, l'hydrogène a une solubilité plus proche de celle du cœur, 

ce qui suggère un temps de séjour de l'hydrogène près de la surface {111} supérieur aux deux 

autres orientations de surface lors des essais de chargement, ce qui pourrait impliquer une 

formation de défauts plus élevée.  
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III.6. Conclusions (English version) 

From the DFT calculations at 0K, an anisotropy of hydrogen diffusion and solubility was 

identified as a function of the crystallographic orientation of the nickel surfaces. However, this 

anisotropy is limited to the first atomic layers. The impact of surfaces on subsurface octahedral is 

similar to the effect of a vacancy on surrounding octahedral sites, both in terms of spatial extent as 

well as contraction magnitude. Concerning the diffusivity, the hydrogen jump frequency in the {100} 

subsurface is clearly higher than the identified one in the {110} and {111} subsurfaces. In contrast, 

the latter offers a lower jump frequency than in bulk nickel, this behavior is nonetheless reversed 

at the 2nd subsurface layer at 0K. 

Regarding the solubility, the solution enthalpy cannot be directly described by the local 

elastic energy associated with the insertion of a hydrogen atom in an octahedral site as this 

description did not take into account the long-range displacement field of atoms. Nevertheless, 

the volume that the hydrogen atom manages to occupy locally gives already a good description of 

the solubility. The elastic dipole model allowed us to consider the long distance interactions 

induced by the insertion of hydrogen. This approach confirms that, far from surfaces, the origin of 

the variations of hydrogen solution enthalpy is purely elastic. However, if the elastic theory offers 

a qualitatively correct prediction of near-surface solubility (sites (s-1) and (s-2)), the observed 

energy deviations from the DFT raise the possibility of a local significant chemical contribution. 

The distortion of these sites was underestimated by the isotropic elasticity framework employed, 

which locally impacts atoms binding strengths. The other hypothesis of these variations implies 

the definition of a local bulk modulus close to defects. 

Finally, the addition of the thermal vibrations contributions to the energy made it possible 

to identify the evolution of the diffusivity and the solubility of hydrogen as a function of the 

temperature. Phonons appear to have a major impact on hydrogen jump frequency ratios near 

surfaces. It exacerbates the intensity of the local accelerations or decelerations of hydrogen 

diffusion calculated by DFT, so far extrapolated at room temperature. Finally, at the first two {111} 

subsurface atomic layers, the hydrogen diffusivity finally appears less favorable than far from the 

surface, and not only the first one. Moreover, in these positions, the hydrogen has a solubility 

closer to that of the core, suggesting a longer residence time of hydrogen near the {111} surface 

than the other two surface orientations. Experimentally, this observation could result in a higher 

{111} subsurface defect formation during hydrogen charging. 
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IV. Electrochemical exploration of the surface 
crystallographic orientation impact on the 
hydrogen subsurface diffusivity  
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Dans ce chapitre nous souhaitons déterminer l’évolution de la diffusivité apparente de 

l’hydrogène en subsurface des monocristaux de nickel {100}, {110} et {111} à partir d’un 

chargement électrochimique pulsé en milieu H2SO4 1M désaéré. Le principe de cette méthode, 

ainsi que la cellule électrochimique d’analyse, ont été présentés dans le Chapitre II et sont illustrés 

ci-contre en Figure IV-1. Afin d’identifier l’impact de l’orientation cristallographique sur la 

diffusivité de l’hydrogène, comme cela a été effectué précédemment par DFT pour un taux de 

recouvrement  de 1/4, il nous faut au préalable identifier le potentiel de chargement Ec 

correspondant à ce même taux de recouvrement en hydrogène pour les trois orientations. De plus, 

en vue d’assurer la comparabilité entre approches numériques et expérimentales, il est impératif 

que l’état de surface obtenu après la préparation des échantillons soit au plus proche des surfaces 

modèles étudiées à l’échelle atomique. Ce second point exige l’obtention d’une rugosité minimale 

et l’absence d’écrouissage résiduel du polissage mécanique ainsi que l’absence d’oxydes. Les deux 

premières conditions sont satisfaites par le protocole d’électro-polissage présenté en Chapitre II. 

Néanmoins celui-ci amène à la présence d’une couche passive en surface impactant la réponse 

électrochimique des trois électrodes. L’étape préliminaire de ce chapitre consiste alors en 

l’identification du pré-traitement cathodique à imposer aux électrodes {100}, {110} et {111} 

permettant de réduire les oxydes présents tout en limitant le risque d’entrée d’hydrogène lors de 

cette étape. Ensuite, les constantes cinétiques de la REH et le taux de recouvrement en hydrogène 

au niveau des trois surfaces orientées en fonction du potentiel pourront être identifiés, finalisant 

ainsi le protocole des essais pulsés de cette étude. Les résultats des essais pulsés seront alors 

discutés pour chaque orientation et analysés en supposant un contrôle diffusionnel de la cinétique 

réactionnelle. Bien que le piégeage se joue majoritairement au niveau de la surface d’entrée de 

l’hydrogène [229,230], il ne sera pas pris en compte en premier lieu, les travaux de thèse de C. 

Lekbir le suggérant trop faible pour être détecté à proximité des surfaces monocristallines de 

nickel non déformées [368]. Son impact sera étudié en deuxième lecture des courbes de 

désorption de l’hydrogène obtenues pour les échantillons {110} non déformés, et servira de 

référence pour les échantillons {110} pré-déformés en fatigue dans le chapitre suivant. 
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In this chapter we wish to determine the evolution of the apparent diffusivity of hydrogen at 

the subsurface of nickel {100}, {110} and {111} single crystals from a pulsed electrochemical 

charging in a deaerated H2SO4 1M medium. The principle of this method, as well as the 

electrochemical analysis cell, were presented in Chapter II and are illustrated in Figure IV-1. First, 

so as to identify the impact of the crystallographic orientation on hydrogen diffusivity, as 

previously done by DFT for a coverage θ of 1/4, we must find the charging potential Ec to apply to 

the samples that corresponds to the same θ value for the three orientations. Moreover, to ensure 

the comparability between numerical and experimental approaches, it is imperative that the 

surface state obtained after the preparation of the samples is as close as possible to the model 

surfaces studied at the atomic scale. This second point requires to obtain a minimum roughness 

and the absence of residual hardening from the mechanical polishing as well as the absence of 

oxides. The first two conditions are satisfied by the electro-polishing protocol presented in 

Chapter II. Nevertheless, this process leads to the presence of a passive layer on the surface which 

impacts the electrochemical response of the three electrodes. Then, the preliminary step of this 

chapter consists in identifying the cathodic pre-treatment to be imposed on the electrodes {100}, 

{110} and {111} allowing to reduce the oxides while limiting the risk of hydrogen entrance during 

this step. Then, the kinetic constants of the HER (Hydrogen Evolution Reaction) and the hydrogen 

coverage rate θ on the three oriented surfaces can be identified according to the potential, thus 

finalizing the protocol of the pulsed tests of this study. The results of the pulsed tests will then be 

discussed for each orientation and analyzed assuming a diffusional control of the reaction kinetics 

(II.2.2.2). Firstly, hydrogen trapping will not be considered, although it was reported dominant at 

the inlet surface [229,230], since the thesis work of C. Lekbir suggested it too weak to be detected 

close to undeformed nickel monocrystalline surfaces [368]. Its impact will be studied in the 

second reading of the hydrogen desorption curves obtained for the undeformed {110} samples, 

and will serve as a reference for the pre-deformed {110} samples in fatigue in the following 

chapter. 
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Figure IV-1: Schematic representation of hydrogen charging pulsed technique, adapted from M. Duportal’s thesis [175]. 

IV.1. Cathodic pre-treatment identification 

Pour identifier les conditions permettant de réduire les oxydes de surface nous réalisons 

des essais potentiodynamiques dans le domaine cathodique au sein de la même cellule 

électrochimique que celle employée pour les essais pulsés. A l’issue de l’étape d’électropolissage 

il a été évoqué la présence d’oxydes venant bloquer les sites réactionnels de l’hydrogène (cf. 

Chapitre II, et Annexes 8 et 9). Lors des essais potentiodynamiques, ces oxydes se manifestent par 

l’absence d’une droite de Tafel unique (comportement cathodique non linéaire) pour chacune des 

courbes de polarisation obtenues [327] (illustrées en Figure IV-2). Cette absence de linéarité avait 

également été relevée par H. El Alami pour l’orientation {111} et le nickel polycristallin [111], 

ainsi que par A. Godon pour des revêtements de nickel polycristallins texturés {110} [340] après 

électropolissage dans le même milieu.  

 

Figure IV-2: Cathodic potentiodynamic curves after 10 min of electropolishing (EP) for {100}, {110} and {111} single 

crystals. The Ni{110} polarization curve after 8 min of electropolishing is also represented since it is closer to the average 

behavior of this electropolished electrode in H2SO4 (1M), with an activity peak between -300 and -450 mV/ESH. 
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Ce comportement, d’autant plus marqué pour les orientations {110} et {111}, traduit notamment 

la présence de produits de corrosion soufrés (cf. Annexe 9) qui peinent à être réduits à des 

potentiels supérieurs à - 400 mV/ESH en surface du nickel en milieu H2SO4 [337]. En effet, d’après 

la Table IV-1 regroupant l’analyse XPS quantitative menée par le laboratoire PLACAMAT 

(Bordeaux) sur les surfaces monocristallines électropolies, le ratio S/Ni est le plus élevé pour ces 

deux orientations, compris entre 30 et 40%, alors qu’il n’est que de 10% pour l’orientation {100}. 

Cette dernière, pourtant davantage impactée par l’oxydation37, semble plutôt présenter la 

signature des espèces NiO, Ni(OH)2, composants classiques d’une couche passive de 

nickel [114,334,369]. La Figure IV-2 illustre donc un comportement cathodique initial très 

différent entre les surfaces du {100} , {110} et {111} du nickel dans notre milieu d’étude après 

électropolissage. Ces différences de réactivité cathodique ne peuvent à ce stade être uniquement 

imputées aux orientations cristallines, ou alors dans le sens où elles sont impactées différemment 

par la dernière étape de préparation de surface. 

Table IV-1 : XPS quantitative analysis realized on the 3 oriented surfaces after electropolishing (EP), compared to a 

reference {100} sample polished mechanically up to a 4000 SiC grade. The notation refers to the elements detected 

(C,O,Ni…) and the shell from which the detected core electrons come from (1s, 2p …). Ni2p peaks present two components 
1
2⁄  and 3 2⁄  due to spin-orbit split. 

 
C1s  

(at.%) 

O1s  

(at.%) 

Ni2𝒑𝟑
𝟐⁄
 

(at.%) 

S2p  

(at.%) 

Cl2p  

(at.%) 

Si2p  

(at.%) 

N1s  

(at.%) 

Ref {100} #4000 47.4 26.0 26.6 - - - - 

{100} EP 43.6 38.2 12.0 2.0 1.3 - 2.8 

 {110} EP 53.8 29.6 10.1 4.2 - 1.6 0.6 

 {111} EP 50.9 28.7 14.5 4.3 - - 1.4 

Nous avons modifié plusieurs paramètres du protocole d’électropolissage pour tenter d’obtenir 

une surface exempte de ces oxydes (la densité de courant, la concentration en acide sulfurique du 

bain d’électropolissage, la vitesse d’agitation de ce dernier et la durée d’électropolissage), ce pour 

chaque orientation. N’ayant pas réussi à aboutir au résultat escompté 38, nous avons concentré 

                                                             

37 D’après les spectres XPS du Ni2p et l’épaisseur estimée de la couche d’oxyde présentés dans le Chapitre 
II, ainsi que le ratio 0/Ni d’autant que l’attribution de l’oxygène aux pollutions carbonées est plus faible pour 
l’échantillon {100} (Table IV-1). 
 
38 Nous faisons toutefois remarquer qu’une durée plus courte de l’électropolissage, de l’ordre de 4 min, 
semble limiter l’oxydation en surface {100}, d’après son comportement électrochimique (meilleure 
linéarité, plus proche de celle obtenue pour les échantillons non électropolis). Cette observation peut être 
mise en regard de la Figure II-13 où l’on pouvait observer pour cette orientation une diminution relative de 
l’épaisseur consommée par rapport à l’épaisseur théorique pour des temps d’électropolissage croissants. 
Ce constat mériterait d’être confirmé par des analyses XPS supplémentaires. Une analyse MET devrait 
également être réalisée pour confirmer que le retrait de 30 µm suffit à garantir l’absence d’écrouissage de 
surface résiduel. Ce constat n’est cependant pas partagé par les deux autres orientations. 



162 
 

nos efforts sur l’identification d’un protocole de réduction de ces oxydes en surface des 

monocristaux non déformés (exposition à l’air après EP contrôlée, 2-3 min) commun aux 

éprouvettes pré-déformées en fatigue (exposition à l’air cumulée autour de 2 jours), tout en 

minimisant le risque d’entrée de l’hydrogène. L’utilisation d’un prétraitement commun permet 

d’assurer la comparabilité de notre étude avec et sans déformation [370].  

  
a) b) 

 
                                                           c) 

Figure IV-3: Cathodic polarization curves after EP, after EP plus a cyclic potentiodynamic polarization (CPP) from the 

OCP to -350 mV/ESH, and after EP plus 36h  of air exposure at ambient temperature;  for a) {100}, b) {110} and c) {111} 

single crystals surface orientations. 

En Figure IV-3 sont ainsi représentées les courbes de polarisation des trois orientations après une 

exposition d’environ 36h à l’air libre des surfaces électropolies. Nous notons à cette occasion 

l’impact mineur de cette exposition prolongée à l’air pour la surface {111}, offrant une saisissante 

superposition des courbes, à l’inverse des orientations moins compactes {100} et {110}. Les 

mesures de résistance à la polarisation effectuées39 et rapportées en Table IV-2 confirment ces 

observations, l’orientation {100} s’avérant être la plus impactée par l’exposition à l’air. Sont 

ajoutées à cette même figure les courbes de polarisation obtenues à la suite d’un prétraitement 

                                                             

39 Nous avons pour cela utilisé les premiers points des courbes de polarisation, correspondant à une 
surtension maximale de 10 mV par rapport à l’OCP. 
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cathodique cyclique, proche de celui suggéré par les travaux de C. Lekbir et H. El Alami [25,111] 

(CPP pour « Cyclic Potentiodynamic Polarization »). Leur prétraitement jusque -300 mV/ESH 

n’ayant amené à aucune modification des courbes, nous sommes allés légèrement au-delà, jusque 

-350 mV/ESH à une vitesse de -5mV/s. Ce potentiel correspond au début de la gamme où les 

oxydes se réduisent et où le taux de recouvrement en hydrogène demeure encore faible (autour 

de 5%) d’après leurs travaux de thèse [25,111]. Or, il s’avère que ce pré-traitement, suivant ici 

immédiatement l’étape d’EP, n’est toujours pas suffisant pour assurer la réduction totale des 

oxydes. Par contre, la réalisation d’une pré-polarisation dynamique (non cyclique) jusqu’entre -

600 mV/ESH et -800 mV/ESH, le permet d’après les courbes de polarisation obtenues. La Figure 

IV-4 en illustre un exemple pour les échantillons exposés préalablement à l’air libre. Nous 

remarquons alors, qu’une fois réduites, le comportement cathodique est devenu similaire pour les 

trois surfaces du nickel, de la même manière que pour J. Li en milieu NaOH [12], avec des droites 

de Tafel de la REH clairement identifiables. Cette similitude d’évolution de l’hydrogène serait, 

d’après les travaux de Barber et al., caractéristique d’électrodes propres et actives [204], dont 

résulte une sursaturation en H2 en surface. Ce constat est en adéquation avec la nette amélioration 

de la résistance à la polarisation Rp observée en Table IV-2. Pour les trois orientations Rp devient 

inférieure à 1 kΩ. 

 

Figure IV-4 : Polarization curves of nickel {100}, {110} and {111} surfaces after 10 minutes of electropolishing (EP), 36h 

of air exposure at ambient temperature and an initial potentiodynamic polarization (PP) up to -800 mV/ESH in order to 

remove the oxides. 

Table IV-2 : Resistance to polarization measured (Rp, in kΩ) depending on the surface preparation conditions. The last 

line combines different experiments, the Rp variability being described by the standard deviation (std. dev.). 

Rp (kΩ) {100} {110} {111} 

After EP 10 min 1.06 1.56 1.18 

After EP 10 min + 36h air 7.75 3.09 0.80 

After EP 10 min + 36h air + PP 0.31 0.19 0.63 

Average value after oxide reduction (std. dev.) 0.50 (0.27) 0.60 (0.20) 0.60 (0.13) 
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Néanmoins, le caractère dynamique de ce traitement ne peut être conservé lors des essais pulsés. 

En effet, le passage à vitesse lente par des potentiels où la réaction de Volmer prédomine avec des 

taux de recouvrement en hydrogène conséquents risquerait de favoriser son absorption. Nous 

cherchons alors à identifier un potentiel de réduction propre à chaque orientation et 

correspondant à un taux de recouvrement en hydrogène proche de 1. A cette condition, les 

recombinaisons d’Heyrovsky sont majoritaires en surface [12,25,111], ce qui réduit au maximum 

le risque d’absorption d’hydrogène en parallèle. L’étude de l’évolution du taux de recouvrement 

en hydrogène passe par l’identification des couples {𝑘𝑖, 𝑏𝑖} (i = Volmer, Tafel et Heyrovsky) 

garantissant la meilleure simulation de la densité de courant j(E) obtenue pour les échantillons 

électropolis (Figure IV-3) d’après la procédure explicitée dans le Chapitre II (II.2.2.3). Cependant, 

cette méthode présume que seule la REH se produit en surface. La simulation n’est donc pas 

réalisable en l’absence de linéarité des courbes de polarisation. Néanmoins, grâce aux essais 

préliminaires de ce chapitre, nous avons constaté que la fin de courbe de polarisation des 

échantillons oxydés (E < -500 mV/ESH) coïncide avec celle obtenue après réduction (Figure 

IV-5a). La simulation a alors été réalisée sur les courbes de polarisation des échantillons non 

réduits en prolongeant la pente en fin de courbe vers les potentiels les plus anodiques (la Figure 

IV-5b en montre un exemple dans le cas de l’orientation {110}). Les évolutions du taux de 

recouvrement en hydrogène θ résultant de ces simulations est présenté en Figure IV-6. Nous 

identifions alors comme potentiels de réduction : -650 mV/ESH pour le Ni{111}, -750 mV/ESH 

pour le Ni{110} et -800 mV/ESH pour le Ni{100}. Ces potentiels correspondraient à un taux de 

recouvrement proche de 1 pour chaque orientation cristalline, que les échantillons aient été 

exposés longuement à l’air libre ou non.  

a) 

 
 

b) 

 
 

Figure IV-5 : a) Polarization curve for Ni{110} before and after oxide reduction. b) Polarization curve for Ni{110} 

obtained after 10 min of EP and the applied current density simulation. 

Différents temps de pré-traitement, allant de 1 à 10 minutes, ont ensuite été testés afin d’identifier 

la durée minimale à imposer. Il est ressorti de cette étude que 2 minutes dans les conditions 

préalablement décrites suffisent, combinées à l’atteinte d’une stabilisation de la densité de 
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courant mesurée autour d’une valeur cible (Table IV-3). Celle-ci s’avérant finalement être le 

critère le plus pertinent, certains pré-traitements cathodiques préalables aux essais pulsés ont 

alors pu atteindre 3 minutes (voire 5 dans de rares cas). Une difficulté réside toutefois dans 

l’appréciation de l’atteinte de ces densités de courant seuil, compte tenu de la chute ohmique de 

la solution. S’il a été évoqué dans le Chapitre II que l’utilisation d’une allonge de Luggin permet de 

maintenir une distance inférieure à 4 mm entre l’électrode de référence (ESS) et l’échantillon afin 

de limiter ce phénomène [321] ; à ces potentiels, son impact est tel qu’une variation de la distance 

de l’ordre du millimètre peut entrainer une variation de la densité de courant cathodique pouvant 

atteindre +/-50 mA/cm² d’un essai à l’autre.  

 

Figure IV-6 : Hydrogen coverage simulation during cathodic polarization tests of eletropolished and air exposed nickel 

{100}, {110} and {111} samples. 

Table IV-3 : Oxides removal selected conditions for electropolished nickel single crystals in a H2SO4 1M deaerated solution 

(18°C), with or without long time exposure to ambient air.  

 {100} {110] {111} 

Duration (min) 2 to 3 

Potential (mV/ESH) -800 -750 -650 

Target current density (mA/cm²) -370 -320 -220 

IV.2. REH kinetic on oriented and oxide-free surfaces  

Les surfaces orientées du nickel dépourvues d’oxydes sont dorénavant comparables aux 

surfaces étudiées à l’échelle atomique. La simulation des courbes de polarisation des 

monocristaux ayant subi un pré-traitement cathodique est alors menée afin d’identifier le 

potentiel de chargement en hydrogène Ec à imposer lors des essais pulsés. L’ensemble de ces 

courbes est représenté ici en Figure IV-7 afin d’expliciter au lecteur la variabilité résiduelle pour 
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chaque orientation dont nous ne pourrons nous affranchir40. Pour le Ni{110}, celle-ci est 

particulièrement dépendante du temps de retour à l’OCP accordé après le pré-traitement. Le 

potentiel d’abandon s’approchant de 0 mV/ESH, une compétition entre l’adsorption d’HSO-4 et 

d’ions H+ impacterait plus particulièrement cette orientation [186] (cf . Chapitre I). Les constantes 

cinétiques moyennes de la REH obtenues pour chaque orientation sont signifiées en Table IV-4. 

Pour chaque courbe de polarisation, les couples {𝑘𝑖, 𝑏𝑖} ont été obtenus par ajustements manuels, 

puis confrontés par C. Juillet à une résolution automatisée par un code d’optimisation basé sur des 

réseaux de neurones [328,371]. 

a)

 

b)

 

c)   
 

Figure IV-7 : Cathodic polarization curves for nickel a) {100}, b) {110} and c) {111} surfaces after oxides reduction. All 

these curves were obtained in the same conditions – i.e. represent the remaining experimental dispersion – and have been 

used to determine the REH kinetic constants for each Ni surface. 

Par rapport aux études précédentes menées au sein du laboratoire, ces constantes cinétiques 

diffèrent de celles rapportées par C. Lekbir ou encore H. El Alami dans le même milieu d’analyse 

[25,111]. Cette différence s’explique a fortiori par l’utilisation d’un traitement cathodique 

différent. Les coefficients de symétrie obtenus pour la réaction de Volmer sont néanmoins en 

accord avec ces études (β autour de 0,5), tout comme celles menées en milieu basique 

                                                             

40 Nous mettons en garde le lecteur sur cette représentation en échelle logarithmique de |j| qui tend à 
accentuer les variations à de faible surtension et minimise celles observées à des surtensions élevées. 

{110} {100} 

{111} 
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[12,25,111,328]. Il en est de même pour le coefficients de symétrie pour la réaction d’Heyrovsky 

(entre 0,1 et 0,2) [12,25,111,328]. L’analyse de ces coefficients de symétrie vis-à-vis des 

compacités respectives de chaque orientation ne peut néanmoins plus être effectuée puisque la 

REH en surface du nickel semble ici finalement dépendre peu de l’orientation. Ces constantes 

cinétiques déterminées permettent, par la même occasion, d’estimer l’évolution du taux de 

recouvrement en hydrogène pour les trois orientations (cf. II.2.2.3). Les résultats associés sont 

présentés en Figure IV-8(a-c) pour chaque courbe de polarisation, et en Figure IV-8d à l’aide des 

constantes cinétiques moyennes correspondant à chaque orientation (Table IV-4).  

Table IV-4 : Parameters used for the simulation of the experimental curves of cathodic polarization of nickel single crystals 

{100}, {110} and (111), in a 1M H2SO4 solution. ki are the kinetic constants (mol cm-2 s-1) associated with each step i :{V, V-

1, H, T}, bi (mV-1) are the slopes associated with the two steps {V, H}. 𝑏𝑖 = −𝛽𝑖𝐹/𝑅𝑇 with 𝛽𝑖  being the symmetry coefficients. 

 𝒌𝑽 𝒌𝑯 𝒃𝑽 𝜷𝑽 𝒃𝑯 𝜷𝑯 𝒌−𝑽 𝒌𝑻 

{100} 3.4 10−10 7.6 10−8 -0.019 0.47 -0.005 0.12 9.0 10−8 4.0 10−7 

 {110} 8.1 10−11 1.6 10−8 -0.021 0.53 -0.006 0.15 1.0 10−8 4.7 10−7 

 {111} 2.2 10−10 1.08 10−7 -0.019 0.48 -0.004 0.10 2.3 10−8 1.5 10−7 

 

a) 

 

b) 

 

c)

 

d)

 

Figure IV-8 : Hydrogen coverage estimation depending on the potential for nickel a) {100}, b) {110} and c) {111} 

orientations; d) corresponds to the estimation taking the average kinetic constants for each orientation in Table IV-4. 

Nous identifions alors qu’un potentiel de -350 mV/ESH correspond dorénavant à un taux de 

recouvrement en hydrogène de ¼ pour les trois orientations. De plus, d’après l’évolution des 

{110} {100} 

{111} 
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pentes de la densité de courant présenté en Figure IV-9, ce potentiel correspond également à la 

transition entre la fin du domaine de Vomer et le début du domaine mixte Volmer/Heyrovsky, 

favorables à l’absorption de l’hydrogène. Pour les essais de chargement pulsés en hydrogène nous 

avons donc choisi Ec = -350 mV/ESH comme potentiel de charge. 

 

Figure IV-9 : Evolution of the slope of the polarization curve 𝑑𝑙𝑛(|𝑗|)/𝑑𝐸 as a function of the potential E.  

 

Si nous comparons cette évolution du taux de recouvrement de l’hydrogène θ en milieu H2SO4 

(Figure IV-8) à celle mise en évidence par J. Li pour les trois orientations du nickel en milieu NaOH 

[12], nous observons :  

- d’une part, que dans les deux milieux, cette évolution est similaire entre les orientations 

{100}, {110} et {111} ; 

- d’autre part, que l’évolution de θ en fonction du potentiel imposé est plus progressive en 

milieu H2SO4. En d’autres termes, en imposant une surtension par rapport à l’OCP de -350 

mV/ESH, nous obtenons en milieu acide θ=25% alors que l’hydrogène adsorbé couvre 

déjà 50% de la surface du nickel en milieu basique, ce qui suggère qu’à surtension égale la 

fugacité en hydrogène en surface du nickel est plus faible en milieu acide qu’en milieu 

basique.  

Cette observation, en accord avec les conclusions de l’étude de Liu et al. en surface des aciers [74], 

est interprétée dans ces travaux comme la conséquence de constantes cinétiques de la REH 

différentes (poids des réactions de Tafel, Volmer et Heyrovsky) et des états de surface évoluant 

différemment dans les deux milieux.  

IV.3. Surface preparation and pulsed technique final protocol 

A la lumière des différents éléments rapportés, le protocole final de préparation de surface 

des échantillons et ainsi que des essais pulsés est résumé par le diagramme en Figure IV-10. Ce 
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diagramme inclus également les éprouvettes de fatigue, avec les étapes de désenrobage et de pré-

déformation (i.e. exposition à l’air ≈ 30-40 heures), qui interviendront dans le Chapitre V. Dans ce 

protocole apparait une étape de mesure de potentiel d’abandon intermédiaire (OCP2) qui n’a pas 

été évoquée jusqu’ici. Cette étape est essentielle à deux titres. D’une part car le potentiel 

d’abandon sert de référence pour l’étape de décharge comme le recommande Pound [372]. Sa 

valeur influe significativement les densités de courant de décharge mesurées qui seront notre 

matière première pour l’analyse de la diffusivité apparente de l’hydrogène. Or, comme les courbes 

de polarisation des surfaces réduites le montrent (Figure IV-7), l’OCP2 (ou potentiel de corrosion) 

est décalé vers des valeurs bien plus anodiques par rapport à l’OCP1 avant réduction (Figure IV-2, 

Annexe 8). Il nous est donc nécessaire d’en réaliser une nouvelle mesure. D’autre part, cette étape 

permet un retour à l’équilibre de la solution qui s’est acidifiée localement lors de la réduction 

préalable des oxydes en surface [175]. Ainsi, le laps de temps associé au retour à l’abandon doit 

être suffisant pour permettre à l’hydrogène de se désorber, sans que la dissolution du métal ne 

s’initie pour autant. Une durée de 40s s’est avérée être suffisante pour les trois orientations et se 

traduit par l’atteinte d’un pallier. 

 

Figure IV-10 : Diagram of the selected protocol, beginning with the surface preparation steps (for undeformed and 

deformed samples, i.e, long air exposure) and the hydrogen charge and discharge procedure for the pulsed technique. 
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IV.4. Pulsed technique experimental curves 

IV.4.1. Open circuit potential reference 

La mesure du potentiel d’abandon amorçant les essais pulsés met en évidence l’atteinte 

d’une valeur seuil, OCP2, propre à chaque orientation (Table IV-5). En effet, ceux-ci apparaissent 

d’autant plus anodiques que la surface associée est rugueuse à l’échelle atomique (=moins 

compacte, cf. Chapitre I). Une relative dispersion des valeurs est toutefois observable d’après les 

écarts types renseignés en Table IV-5, et particulièrement marquée pour l’orientation {100} 

(Figure IV-11). Cette dispersion ne résulte pas de la durée impartie pour le retour à l’OCP, ni de la 

durée de l’étape de réduction des oxydes préalable, mais pourrait être en partie liée aux écarts de 

densité de courant atteintes lors de ce prétraitement du fait des problématiques de chute 

ohmique. Nous précisons cependant qu’une relation nette n’a pas été identifiée pour les trois 

orientations et que la dispersion des densités de courant lors du prétraitement cathodique est 

moindre que celles observée lors des courbes de polarisation des surfaces réduites aux mêmes 

potentiels. Le cas particulier de l’orientation {100} montre néanmoins que, pour les essais dont la 

densité de courant du prétraitement n’a pas atteint -350 mA/cm², la dispersion d’OCP2 augmente.  

Table IV-5 : OCP2 average values reached after the oxide removal and associated standard deviations (mV/ESH). 

 {100} {110} {111} 

Average OCP2 (mV/ESH) +25 +42 +15 

Std. dev. 31 16 16 

  

 
Figure IV-11 : Dependence between the oxide removal reached current density and OCP2 values for Ni{100} orientation. 

The legend informs about the charging time tc that will be applied in the next step for each test. 

 

IV.4.2. Hydrogen charging current densities 

L’étape de chargement en hydrogène est réalisée pour différents temps tc allant de 2s à 

1200s, correspondant à des profondeurs de pénétration croissantes de l’hydrogène. Les densités 

de courant mesurées en surface lors de cette étape sont présentées en Figure IV-12. Les valeurs 
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moyennes sont comparées à celles atteintes lors des essais potentiodynamiques pour le même 

potentiel (Ec) (Table IV-6). Premièrement nous remarquons que les densités de courant sont 

relativement stables pour les trois orientations. Cette stabilité, nécessaire aux essais pulsés, 

confirme que l’étape de réduction des oxydes a été efficace41. Si une dispersion des densités de 

courant moyennes par essai est observable, celle-ci demeure inférieure aux écarts identifiés au 

niveau des courbes de polarisation, ce qui nous permet de considérer cette étape comme 

reproductible. De plus, rapportée à la densité de courant de charge moyenne de l’ensemble des 

essais, cette dispersion semble être du même ordre de grandeur que celle présentée dans les 

travaux de thèse C. Lekbir pour l’orientation {100} du nickel dans le même milieu [25]. 

 
Figure IV-12 : Hydrogen charging current densities (for Ec =-350 mV/ESH) for different charging times tc (from 2s to 

600s) on, a) Ni{100}, b) Ni{110} and c) Ni{111} surfaces. 

Table IV-6 : Hydrogen charging mean current densities Jc mean (for Ec =-350 mV/ESH) vs. the corresponding current density 

dispersion at this potential observed during preliminary potentiodynamic tests.  

mA/cm² {100} {110} {111} 

Jc mean (std dev) -15 (6) -11 (4) -17 (4) 

Average J-350 mV polarization curves (std dev) -18 (11) -11 (5) -19 (8) 

                                                             

41 A titre d’exemple, à ce même potentiel et sans réduction préalable, la densité de courant était 
particulièrement instable pour les orientations {110} et {111}. Si elle était aléatoire pour la première, cette 
instabilité était toutefois systématique pour l’orientation {111} où |j| pouvait être multipliée par un facteur 
2 en 20 secondes, signe qu’un autre processus électrochimique se produisait en parallèle. 
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Bien que l’activité soit similaire entre les trois orientations, elle apparaît plus marquée pour la 

surface la plus compacte {111} et moindre pour la surface la plus rugueuse {110}. Nous 

remarquons également que pour les temps de charge les plus longs, |j| diminue pour l’orientation 

{111}. Cette diminution pourrait être l’expression de l’hydrogène en subsurface qui a la 

particularité de défavoriser l’absorption et ainsi l’adsorption d’hydrogène supplémentaire [223]. 

 
IV.4.3. Discharge current densities 

Comme présenté dans le Chapitre II, l’étape de décharge est celle qui nous permettra 

d’identifier l’évolution de la diffusivité apparente de l’hydrogène en fonction de la distance 

parcourue. Cette étape s’effectue durant un temps fixe t’ de 100s durant lequel nous imposons un 

potentiel légèrement en deçà du potentiel de corrosion de l’échantillon. La densité de courant qui 

en résulte, et particulièrement le régime transitoire anodique, traduit la présence de l’hydrogène 

qui revient s’oxyder en surface. A l’aide de la Figure IV-13, nous observons pour les trois 

orientations que ce régime transitoire est contenu dans les 20 premières secondes de décharge, 

voire même les 10 premières. 

 

Figure IV-13 : Hydrogen resurfacing current densities (for EA =-10 mV/OCP2) evolution with the desorption time (t’) on  

a) Ni{100}, b) Ni{110} and c) Ni{111} surfaces. A focus on the first 20s of the discharge has been made since no more 

evolution appears for t’>20s. 
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IV.5. Orientation effect on hydrogen apparent subsurface diffusivity  

IV.5.1. Analysis approach 

Formulant l’hypothèse, qu’en milieu acide, l’entrée d’hydrogène dans le nickel s’effectue sous 

contrôle diffusionnel [13,25,323], nous supposons un transfert rapide de l’hydrogène de la surface 

vers la subsurface. Cela se traduit par un équilibre entre la concentration en hydrogène 

subsurfacique (Cs) et le taux de recouvrement (θ) lors de la charge, et par Cs tombant 

instantanément à zéro lors de la décharge (Figure IV-14). Avec ces conditions aux limites, 

McKibben et al. ont résolu les équations de Fick associées aux étapes de charge et de décharge 

[13,14]. Les expressions de la densité de courant lors de la décharge qui en découlent conduisent 

à deux formulations correspondant aux situations limitantes de diffusion (Equation II-28) et de 

diffusion/piégeage (Equation IV-2) de l’hydrogène : 

𝑗 =  𝐹𝑐𝑠√
𝐷𝑎𝑝𝑝

𝜋
 (
1

√𝑡′
− 

1

√𝑡′ + 𝑡𝐶
)  Equation IV-1 

𝑗 = 𝐹𝑐𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝 (
exp(−𝑘𝑡′)

√𝜋𝑡′
− 
exp(−𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐)

√𝜋(𝑡′ + 𝑡𝑐)
− √𝑘(erf √𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐) − erf √𝑘𝑡

′)) Equation IV-2 

La constante de taux de piégeage k est déterminée par la densité de pièges présents et la 

probabilité de capture d’un atome d’hydrogène par ceux-ci [13] telle que :  

𝜕𝐶𝐻
𝜕𝑡

= 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝜕²𝐶𝐻

𝜕𝑥²
− 𝑘𝐶𝐻  

Equation IV-3 

 
Figure IV-14 : Hydrogen concentration profile under diffusion control for different charging times (𝑡𝑐1 < 𝑡𝑐2 < 𝑡𝑐3) and 

different discharging times(𝑡′1 < 𝑡
′
2 < 𝑡

′
3 < 𝑡′4), adapted from [13,175]. 

Nous rappelons que ce modèle considère uniquement le piégeage irréversible (ex : via le cœur des 

dislocations, lacunes…). Les surfaces n’étant pas ici préalablement déformées et le nickel 

monocristallin pur présentant peu de défauts intrinsèques, nous ne tenons pour l’instant pas 

compte du piégeage (k=0). En représentant la densité de courant de décharge j obtenue lors de 
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nos essais en fonction de (√𝑡′
−1
− √𝑡′ + 𝑡𝑐

−1
), la pente 𝐴 =  𝐹𝑐𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝/𝜋  qui en découle permet 

alors d’identifier le coefficient de diffusion apparent local associé au temps de charge 

préalablement imposé. Les premiers instants de décharge ne sont pas utilisés du fait des courants 

non faradiques impliqués lors du changement de potentiel (de EC à EA) [373,374]. Cependant, les 

difficultés de mise en œuvre de cette analyse sont de plusieurs ordres, et sont détaillées ci-après. 

 

Figure IV-15 : a) Hydrogen desorption current density j as a function of the logarithm of the desorption time, example of 

two Ni{110} tests with  𝑡𝑐=60s. b) Corollary representation of j as a function of (√𝑡′
−1
− √𝑡′ + 𝑡𝑐

−1
) used to determine 

𝐷𝑎𝑝𝑝 associated to 𝑡𝑐 . 

La représentation de j en fonction de (√𝑡′
−1
− √𝑡′ + 𝑡𝑐

−1
) amène aux courbes de désorption dont 

l’allure est illustrée en Figure IV-15b à titre d’exemple. Force est de constater qu’une linéarité 

stricte permettant d’identifier 𝐷𝑎𝑝𝑝 n’est pas observée. Ce constat est également partagé par la 

récente étude de Carotti et al. ayant employé cette technique pulsée pour l’étude du système LiH 

[373]. Lors de la phase de désorption trois domaines sont donc distinguables (Figure IV-15) :  

 

- Le premier (domaine I) correspond à une étape dont les activités de surface sont 

limitantes (en général pour un temps de décharge t’ entre 1 et 5 secondes).  

- Le second (domaine II) fait apparaitre un régime quasi linéaire sur les évolutions de la 

densité de courant en fonction de (√𝑡′
−1
− √𝑡′ + 𝑡𝑐

−1
) (Figure IV-15b) pour t’ compris a 

minima entre 5 et 10 secondes . De manière générale, pour les essais où les chargements 

ont été effectuée avec des temps 𝑡𝑐 plus longs, les domaines I et II tendent à se confondre. 

- Enfin, dans certaines conditions, principalement pour des temps de charge longs, un 

dernier régime est observable (domaine III) où la densité de courant j atteint des valeurs 

avoisinant 0. D’après Carotti et al. ce domaine pourrait traduire des effets secondaires à 

plus longue distance impactant le système [373] et amenant à une déviation au 

comportement linéaire. Ils ont ainsi écarté ces données de leur étude. Une autre option 

serait qu’elle traduise une cinétique de piégeage de l’hydrogène [14], notamment par les 

défauts qu’il aurait pu créer. Ce domaine sera étudié dans un second temps. 

(𝑠−1/2) 
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En vue d’étudier la diffusivité locale de l’hydrogène en subsurface des orientations {100}, {110} 

et {111} du nickel, nous concentrons donc notre analyse sur le Domaine II. Ce domaine s’étendant 

sur une gamme de temps pouvant varier dans l’intervalle t’= [1s ;10s] selon les essais, nous avons 

procédé à une identification automatisée des pentes A via un script Python pour différent 

intervalles de temps de décharge (à savoir : t’<2s ; t’= [2s ;5s]; t’= [5s ;10s] et t’= [2s ;10s]). De 

cette première analyse est ressorti que les pentes sur un intervalle commun de 5 à 10s sont plus 

marquées pour les trois orientations. Pour certains essais la gamme de temps de 2 à 5s fait encore 

partie du domaine I, notamment pour l’orientation {100}. Nous avons ainsi sélectionné t’= [5s 

;10s] pour analyser l’évolution des pentes A en fonction du temps de charge tc préalable. 

Cependant, si les pentes extraites des essais illustratifs de la Figure IV-15 sont reproductibles 

(tc=60s), cette reproductibilité n’est malheureusement pas observée pour tous les essais 

correspondant pourtant à un même tc. Cette dispersion est illustrée en Figure IV-16, où il est 

difficile d’identifier une évolution de A. Cette problématique était brièvement évoquée par Pound 

et al. en conclusion de leur approche pour des essais ultérieurs à ceux présentés dans leur article 

[14], ce qui nécessitait un approfondissement.  

 
Figure IV-16 : A slopes from domain II (t’=[5s;10s]) as a function of the charging time for a) Ni{100}, b) Ni{110} 

 and c) Ni{111} surfaces. A too large dispersion is observed to identify any evolution depending on the  

charging time and the surface orientation. 

Nous avons cependant constaté que, pour les orientations {100} et {110}, les essais offrant la 

meilleure répétabilité sont ceux dont la première valeur de densité de courant à la décharge (jO) 

sont les plus proches. Ces valeurs de jO dépendent de la densité de courant moyenne atteinte lors 

de la charge (Figure IV-17a-b). Pour l’orientation {111} cette dépendance aux conditions de 
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charge apparait également mais pour des temps de décharge supérieurs, ce qui explique la moins 

bonne corrélation en Figure IV-17c alors que les pentes A sont bien affectées (Figure IV-17d). 

 

Figure IV-17 : First discharge current density value (jo) depending on the average charging current density Jcharge reached 

for each test for a) Ni{100}, b) Ni{110} and c) Ni{111}. d) A slope for t’=[2s;10s] depending on average  Jcharge for Ni {111}. 

 

Ainsi, bien que les densités de courant à la charge présentent une reproductibilité acceptable 

compte tenu des contraintes expérimentales (Table IV-6), cette reproductibilité n’est pas 

suffisante pour pouvoir identifier de manière fiable la diffusivité apparente de l’hydrogène en 

subsurface. Nous avons alors sélectionné les essais les plus proches en termes de condition de 

charge pour nous affranchir de ce biais. 

La sélection des essais pour notre analyse correspond au respect de deux critères :  

- La densité de courant à la charge moyenne d’un essai (« average Jcharge ») est comprise dans 

l’intervalle Jc mean +/- 5mA/cm² de l’orientation de surface considérée (cf. Table IV-6). 

- La pente A identifiée dans le domaine II d’analyse présente un coefficient de régression 

linéaire (R²) supérieur à 0,95. 

Les essais satisfaisant ces conditions sont présentés en Annexe 14, mais ne sont relativement que 

peu nombreux. Or, parmi l’ensemble des essais pulsés réalisés, la plupart ont répétés dans 

l’objectif de nous assurer de l’efficacité de la réduction des oxydes, assurant la répétabilité d’un 

essai donné (Figure IV-10 : reprise de l’étape C pendant 30 à 50s, puis répétition de l’étape D à 

l’identique). Ces essais sont appelés « bis », en opposition aux « primo » essais évoqués jusqu’ici. 
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Compte tenu de leur adéquation avec les résultats des « primo » essais 42, ces essais « bis » ne 

permettaient pas de dégager plus facilement les tendances sur les graphes exposés en Figure 

IV-16 . Toutefois, en leur imposant les mêmes critères de sélection, ils permettent d’augmenter le 

nombre d’essais sélectionnés par temps de charge, et donc de discuter de manière statistique de 

l’évolution des pentes A identifiées au travers d’un comportement moyen. La Figure IV-18 illustre 

les essais (primo + bis) sélectionnés pour cette analyse au travers de leur densité de courant à la 

charge.  

 

Figure IV-18 : Hydrogen charging current densities of selected tests for a) Ni {100}, b) Ni{110} and c) Ni{111} at 291 K. 

 

IV.5.2. Results and discussion 

En Figure IV-19 sont présentées les évolutions moyennes des pentes A en fonction du 

temps de charge préalable, ce pour les trois orientations de surface. Nous constatons que ces 

évolutions sont dorénavant clairement identifiables et propres aux subsurfaces des monocristaux 

{100}, {110} et {111} de nickel, en dépit des barres d’erreur qui demeurent conséquentes pour 

certains temps de charge. Les principales différences d’évolution entre orientations s’expriment 

pour les premiers temps de charge (2s, 5s, 10s). Pour les temps de charge les plus longs, entre 60 

et 600 secondes, les pentes sont stabilisées pour les trois systèmes.  

                                                             

42 Ce qui traduit la bonne répétabilité d’un essai, tout comme un effet d’histoire de l’échantillon faible ; 
suggérant une possible réversibilité des expériences. 
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Figure IV-19 : Average A slopes evolution from domain II (t’=[5s;10s]) as a function of the charging time for a) Ni{100}, b) 

Ni{110}  and c) Ni{111} surfaces.  

 

Comme évoqué précédemment, la pente locale associée à un temps de charge 𝑡𝑐 donné est reliée 

au coefficient de diffusion apparent et local de l’hydrogène par l’expression :   

𝐴𝑡𝑐 =  𝐹𝐶𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐 /𝜋  Equation IV-4 

Dans le cadre de l’hypothèse d’un contrôle diffusionnel de la cinétique des réactions, la 

concentration en hydrogène en subsurface 𝐶𝑠 est supposée constante quel que soit  𝑡𝑐 (Figure 

IV-14), nous pouvons alors écrire :  

(
𝐴𝑡𝑐1

𝐴𝑡𝑐2
)

2

=
𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐1

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐2

 Equation IV-5 

Ayant identifié que pour les temps de charge au-delà de la minute la stagnation des pentes A 

traduit diffusivité à cœur 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘, nous prenons pour  𝐴𝑡𝑐2 la valeur moyenne pour les temps de 

charge allant de 60s à 600s que nous assimilons à 𝐴𝑏𝑢𝑙𝑘. Nous établissons ainsi pour chaque 

monocristal d’orientation {hkl} le rapport de la diffusivité apparente en subsurface (𝑡𝑐 < 10𝑠) par 

rapport à celle à cœur avec : 

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘

= (
𝐴𝑡𝑐

𝐴𝑏𝑢𝑙𝑘
)

2

 Equation IV-6 

Les résultats associés à ces ratios sont présentés en Table IV-7. Ces derniers doivent toutefois être 

considérés avec un regard critique compte tenu des écarts types associés aux pentes A (Figure 

IV-19). Nous identifions néanmoins que la diffusivité locale est la plus élevée pour un temps de 
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charge de 2s pour la subsurface {110} du nickel, plusieurs dizaines de fois supérieure à celle à 

cœur, suivie des subsurfaces {111} et {100} dont les diffusivités sont de l’ordre de 6 à 9 fois 

supérieures à celle à cœur. L’évolution des pentes vis-à-vis des temps de charges plus longs (5s et 

10s) est également très dépendante de l’orientation. Si la diminution de la diffusivité relative se 

fait progressivement pour le Ni{100}, elle chute brutalement pour l’orientation {110}. A l’inverse, 

l’hydrogène en subsurface {111} voit sa diffusivité locale augmenter avant de diminuer ensuite.  

Table IV-7 : Hydrogen diffusivity ratios identified depending on the Ni single crystals orientation for increasing charging 

times (2s, 5s, 10s) (i.e increasing subsurface depths) at 291 K.  

 {100} {110} {111} 

𝐷𝑎𝑝𝑝
2𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} 6.1 62.6 9.0 

𝐷𝑎𝑝𝑝
5𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} 4.1 9.2 14.6 

𝐷𝑎𝑝𝑝
10𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} 1.6 4.3 7.9 

𝐷𝑎𝑝𝑝
30𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} 1.6 4.5 1.0 

 

Le fait que le coefficient de diffusion apparent soit plus important en subsurface qu’à cœur suggère 

que la diffusivité apparente de l’hydrogène en subsurface serait davantage impactée qu’à cœur 

par la distorsion du réseau générée par la concentration en hydrogène diffusible. La diffusivité 

locale mesurée peut également être associée à une profondeur moyenne �̅� de l’hydrogène telle 

que [13,175]:  

�̅� = √2�̅�𝑡𝑐  
Equation IV-7 

Cependant, cette formule n’est valable que pour un coefficient de diffusion moyen �̅�. L’impact de 

la surface ne concernant que les premières secondes de charge, il est raisonnable d’estimer que la 

profondeur moyenne parcourue soit rapidement déterminée par la diffusivité apparente à cœur 

de chaque monocristal, soit �̅�=𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙}. Pour ce calcul nous prendrons les coefficients de 

diffusion apparents issus des travaux de J. Li [12,44], soit 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘{100} = 6 10−14 𝑚2/𝑠, 

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘{110} = 11 10−14 𝑚2/𝑠, 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{111} = 16 10−14 𝑚2/𝑠, déterminés à température ambiante 

à l’aide d’essais de perméation électrochimique. Ainsi, la profondeur moyenne parcourue �̅� par 

l’hydrogène pour un temps de charge de 2s serait de l’ordre de 0,5 µm pour l’orientation {100}, 

0,7 µm pour l’orientation {110} et 0,8 µm pour l’orientation {111}. En tenant compte de ces 

valeurs de coefficient de diffusion à cœur, nous représentons l’évolution des coefficients de 

diffusion apparents en fonction de la profondeur moyenne parcourue par l’hydrogène (Figure 

IV-20). D’après celle-ci, pour les trois orientations, la diffusivité à cœur de l’hydrogène semble 

atteinte vers 3 µm de profondeur.  
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Figure IV-20 : Average 𝐷𝑎𝑝𝑝 as a function of the mean distance �̅� to a) Ni{100}, b) Ni{110}  and c) Ni{111} surfaces. For 

more visibility, the y axis is adapted to each orientation. 

Table IV-8 : Estimated hydrogen subsurface concentrations depending on the Ni single crystals orientation. 

 {100} {110} {111} 

𝑪𝒔 (wppm) 63 10 17 

𝑪𝒔 (10-3 H/Ni) 3.7 0.6 1.0 

A partir des valeurs de 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} et 𝐴𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} propres à chaque système, nous pouvons 

également estimer la concentration en hydrogène en subsurface 𝐶𝑠{ℎ𝑘𝑙} d’après l’Equation IV-8, 

où F est la constante de Faraday.  

𝐶𝑠{ℎ𝑘𝑙} =
𝐴𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙}

𝐹
√

𝜋

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙}

 Equation IV-8 

D’après les valeurs de  𝐶𝑠{ℎ𝑘𝑙} calculées en Table IV-8, il apparaît que la concentration en 

hydrogène subsurfacique dépend de l’orientation cristalline de la surface. Celle-ci est la plus 

élevée pour la subsurface {100} du nickel, tandis qu’elle est la plus faible pour l’orientation {110}. 

Ayant imposé un taux de recouvrement en hydrogène équivalent en surface de nos trois systèmes, 

ce résultat suggère une absorption favorisée pour l’orientation {100}. Nous notons également que, 

dans ces travaux de thèse, C. Lekbir avait estimé 𝐶𝑠{100} autour de 20 et 37 wppm pour des taux 

de recouvrement de 12 et 18% respectivement [25]. Nos résultats pour cette orientation et pour 

un taux de recouvrement de 25% sont donc en accord avec ces précédents travaux. Toutefois, il 



181 
 

est possible que ces valeurs de 𝐶𝑠{ℎ𝑘𝑙} soient sous estimées par notre approche. En effet, afin de 

maintenir la comparabilité de nos trois systèmes, nous avons pris les coefficients de diffusion 

obtenus à cœur par J. Li, ce dernier ayant utilisé une même condition de chargement en hydrogène 

pour les trois orientations (-5mA/cm² en milieu NaOH 1M). Ces dernières correspondaient à un 

taux de recouvrement en surface de 70% et ont abouti à une solubilité à cœur de 7 wppm pour les 

trois systèmes [12,44]. Or, d’après ces mêmes travaux, sur le Ni{100} et pour un taux de 

recouvrement de 25%, une concentration à cœur entre  2 et 3 wppm est obtenue. Dans le Chapitre 

I, nous avons évoqué la dépendance du coefficient de diffusion apparent d’un cristal parfait avec 

la concentration en hydrogène diffusible [12,16,28,44,47,95] ainsi que la formation des défauts 

qu’il favorise. L’anisotropie de diffusion particulièrement marquée pour les monocristaux {110} 

et {111} est donc potentiellement sur-estimée ici. Un couplage systématique entre essais pulsés 

et essais de perméation est donc à envisager pour la suite de l’étude. La réalisation de dosages en 

hydrogène par TDS (Thermal Desorption Spectroscopy) permettrait de confirmer les 

concentrations en hydrogène à cœur obtenues et de les mettre en vis-à-vis des 𝐶𝑠 identifiés en 

subsurface.  

Comparativement aux résultats atomistiques présentés dans le chapitre précédent, les 

évolutions de diffusivité locale de l’hydrogène au niveau des surbsurfaces {100}, {110} et {111} 

du nickel sont différentes, bien que les spécificités de l’orientation {111} semblent y faire écho. Du 

point de vue de l’extension spatiale, les distances parcourues pour le temps de charge le plus court 

sont plus de 1000 fois supérieures aux distances investiguées à l’échelle numérique, les ratios 

obtenus peuvent alors difficilement être comparés. Pour l’orientation {110} le ratio de diffusivité 

en subsurface calculé était de l’ordre de 12 à température ambiante, ce qui est nettement inférieur 

au ratio expérimental à 2s identifié. L’orientation {100} était présentée comme celle qui offrait la 

diffusivité en proche surface la plus élevée, alors qu’elle a la diffusivité de subsurface la plus faible 

expérimentalement (Figure IV-20). Enfin l’orientation {111} révélait une diffusivité plus faible en 

subsurface qu’à cœur, ce qui n’a pas été observé ici. Ces différences peuvent être de multiples 

natures. D’une part, bien que l’on se soit appliqués à imposer un taux de recouvrement similaire, 

les concentrations d’hydrogène en subsurface, expérimentales et numériques, sont très 

différentes. Les premières avoisinent quelques dizaines de wppm alors que les secondes sont de 

l’ordre de plusieurs centaines de wppm. De plus, expérimentalement, nous avons constaté que la 

concentration en subsurface atteinte pour un même taux de recouvrement dépend de 

l’orientation cristalline. Or, l’absorption plus favorable pour l’orientation {100} qui en découle va 

à l’encontre des résultats numériques obtenus jusqu’ici. En outre, malgré une préparation 

rigoureuse de la surface des monocristaux, il demeure que ceux-ci présentent des défauts 

intrinsèques qui ne sont pas pris en compte dans notre approche numérique. Celle-ci n’a 

finalement questionné que l’impact de la relaxation élastique des surfaces sur ces propriétés. 
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Ainsi, comme cela était évoqué en conclusion du chapitre précédent, il serait nécessaire de réaliser 

des calculs supplémentaires pour différentes concentrations au travers de l’utilisation de boites 

de simulation plus grandes. Ensuite, l’ajout de défauts, tels des marches en surface, des ilots 

d’oxydes voire une couche passive, ou encore des dislocations, permettraient d’approcher les 

surfaces modèles au plus près des surfaces réelles. L’exploration de ces surfaces complexes à 

l’échelle numérique est actuellement en cours au sein du laboratoire avec la construction d’un 

potentiel empirique par machine learning qui permettrait de tenir compte des interactions entre 

ces différents défauts et l’hydrogène selon leur distribution, et la concentration. Une analyse 

cinétique par approche Monte Carlo cinétique, permettrait de finaliser ce travail et de déterminer, 

pour une microstructure et une orientation donnée, le chemin de diffusion de l’hydrogène le plus 

probable et les barrières énergétiques associées. Expérimentalement, la poursuite de cette étude 

en réalisant des essais à d’autres potentiels, permettrait d’identifier le poids de la concentration 

en subsurface sur ces résultats. D’autre part, la réalisation de ces essais en milieu basique NaOH, 

comme J. Li, permettrait peut-être d’envisager autrement la problématique des oxydes natifs, leur 

instabilité en milieu acide ayant demandé beaucoup d’énergie pour identifier un protocole adapté. 

Leur stabilité dans un milieu basique ainsi que leur faible épaisseur (de l’ordre du nm) permettrait 

d’identifier s’ils génèrent réellement un impact sur la diffusivité apparente puisqu’en 2s 

l’hydrogène parcours plusieurs centaines de nanomètres.  

Pour la fin de ce chapitre, nous allons tenter d’amorcer la réponse à quelques-unes de ces 

questions, notamment par l’estimation de la concentration en suburface de l’hydrogène pour 

l’orientation {110} associée à chaque essai et sa prise en compte dans l’estimation de la diffusivité 

locale. Sera également identifiée l’évolution de la constante de taux de piégeage k pour cette 

orientation. Enfin, nous présentons quelques résultats préliminaires de cette thèse permettant de 

discuter du potentiel impact de la présence d’oxydes en surface sur la diffusivité de l’hydrogène 

en subsurface. 

IV.6. Deepening H-{110} subsurface behavior 

IV.6.1. Without hydrogen trapping 

Ayant relevé lors de la section précédente un certain nombre d’élément limitant l’analyse 

complète des données, nous avons repris l’ensemble des résultats sur la base la densité de courant 

initiale lors de la décharge (j0). Cette analyse approfondie a été menée pour le monocristal {110} 

compte tenu du nombre supérieur d’essais réalisés pour cette orientation. Elle tient compte à la 

fois des essais « primos » et « bis » étant donné leur répétabilité. Nous avons alors procédé à une 

identification manuelle des pentes A associées au domaine II de chaque essai. Cette étape 
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préliminaire permet d’assurer que les valeurs employées correspondent au mieux à la zone de 

linéarité de chaque essai (t’=[1s ;10s]). L’évaluation de la pente A en fonction du temps de 

chargement tc est une chose délicate car elle doit se faire à condition de chargement (CS) constante. 

L’un des éléments déterminants qui en découle est la valeur de j0. Cette densité de courant 

correspond à deux contributions : la densité de courant associée à l’activité des processus 

anodiques (jpass) et celle associée au flux d’hydrogène (j0=j0-jpass). La Figure IV-21 présente la 

dépendance de A avec j0 pour un temps de charge de 2s. Cette dernière est linéaire, ce qui souligne 

la relation entre j0 et CS avec une constante cinétique K telle que : 

𝑗𝑜 = 𝐾𝐶𝑆 Equation IV-9 

 

Figure IV-21 : Example of 𝐴2𝑠and 𝐴600𝑠evolution in domain II with 𝑗𝑜. 

En partant de l’Equation IV-4, et pour un temps de chargement en hydrogène 𝑡𝑐 donné, la relation 

entre A et j0 s’exprime alors :  

𝐴𝑡𝑐 = [
𝐹

𝐾
√𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑡𝑐 /𝜋] 𝑗0 = 𝛼
𝑡𝑐𝑗0 Equation IV-10 

Dans le cas des données disponibles pour l’orientation {110}, il nous est possible d’identifier les 

coefficients directeurs 𝛼𝑡𝑐 =
𝐹

𝐾
√𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑡𝑐 /𝜋 propres à chaque temps de charge (Table IV-9). Comme 

pour les pentes A des essais sélectionnés dans la partie précédente, il apparait que le 

comportement de subsurface correspond aux temps de charge allant jusqu’à 10s, voire 30s, avant 

que les valeurs de 𝛼𝑡𝑐 se stabilisent. En fixant 𝐷𝑎𝑝𝑝
600𝑠 = 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘 =  11 10−14m2s−1[12,44], nous 

identifions par la valeur de 𝛼600𝑠 (Table IV-9) que K= 1,33 10−2 A m mol−1. Cette approche nous 

permet ainsi de remonter à la concentration en subsurface 𝐶𝑆 associée pour chaque essai en 

fonction de 𝑗𝑜 d’après l’Equation IV-9.  
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Table IV-9 : 𝛼𝑡𝑐, 𝑓𝑡𝑐 , 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐  and  �̅� evolution depending on the different charging times 𝑡𝑐 . 

𝒕𝒄(𝒔) α (𝒔𝟏/𝟐) 𝒇𝒕𝒄(𝑨 𝒔𝟏/𝟐𝒎−𝟐𝒘𝒑𝒑𝒎−𝟏 ) 𝑫𝒂𝒑𝒑
𝒕𝒄 (𝒎𝟐/𝒔) �̅� (𝝁𝒎) 

2s 6.46 0.59 2.5 10-12 0.7 

5s 3.49 0.32 7.2 10-13 1.1 

10s 2.14 0.20 2.7 10-13 1.5 

30s 1.94 0.18 2.4 10-13 2.6 

60s 1.18 0.11 8.3 10-14 3.6 

100s 1.07 0.10 6.8 10-14 4.7 

600s 1.36 0.12 1.1 10-13 11.5 

 

 

Figure IV-22 : 𝐶𝑠 estimation for all Ni{110} hydrogen pulsed tests depending on 𝑗𝑜. 

 

Comme l’illustre la Figure IV-22, les 𝐶𝑆 propres à chaque essai s’étalent finalement entre 5 et 80 

wppm43, expliquant la variabilité des pentes relatées en Figure IV-16. Ce résultat remet en cause 

l’hypothèse formulée précédemment d’un 𝐶𝑆 constant entre tous les essais. Les écarts de 

concentration en subsurface doivent donc être pris en compte pour estimer la diffusivité locale 

apparente de l’hydrogène. Nous notons également que la valeur moyenne de 27 wppm identifiée 

sur l’ensemble de ces essais est nettement supérieure à l’estimation précédente de 10 wppm44 

                                                             

43 1 wppm d’hydrogène dans le nickel ≈ 5.82 10-5 at. H/Ni ≈ 8.85 mol/m3 

 
44 Nous rappelons que cette concentration d’hydrogène en subsurface avait été estimée à l’aide des pentes 
à cœur sélectionnées par leurs densités de courant à la charge proche des conditions moyennes. 



185 
 

pour cette orientation. La dépendance des pentes 𝐴𝑡𝑐 en fonction de la concentration en 

subsurface est explicitée en Figure IV-23. Les facteurs 𝑓𝑡𝑐 associés (Equation IV-11) sont 

rapportés en Table IV-9. 

𝐴𝑡𝑐 = 𝑓𝑡𝑐𝐶𝑠 Equation IV-11 

 avec 𝑓𝑡𝑐 = 𝐾 𝛼𝑡𝑐 = 𝐹√𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐 /𝜋. La Figure IV-23 illustre que les pentes obtenues pour les temps de 

charge les plus courts sont les plus impactés par les variations de 𝐶𝑆 d’un essai à l’autre. Ce 

phénomène résulte de la diffusivité apparente de l’hydrogène supérieure en proche surface. 

 

Figure IV-23 : Local slope evolution depending on the hydrogen subsurface concentration Cs of Ni{110}. 

 

Table IV-10 : Hydrogen diffusivity ratios identified for Ni{110} considering subsurface concentration impact with 

increasing charging times that corresponds to subsurface. 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘 = 11 10−13𝑚2/𝑠 for H in bulk Ni {110}. 

 
Previous approach 

Taking account of CS 

New approach 

Not taking account of CS 

𝐷𝑎𝑝𝑝
2𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘 62.6 22.6 

𝐷𝑎𝑝𝑝
5𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘 9.2 6.6 

𝐷𝑎𝑝𝑝
10𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘 4.3 2.5 

𝐷𝑎𝑝𝑝
30𝑠 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘 4.5 2.0 

 

La nouvelle approche basée sur les 𝑗0 développée ici permet donc d’estimer de nouveau les ratios 

de diffusivité locaux en tenant compte des écarts possibles de 𝐶𝑆 d’un essai à l’autre  : 

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐

𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘

= (
𝑓𝑡𝑐

𝑓𝑏𝑢𝑙𝑘
)

2

 Equation IV-12 
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Ces nouveaux ratios, présentés en Table IV-10, sont mis en vis-à-vis de ceux précédemment 

estimés en ne tenant compte que des essais les plus proches en termes de conditions de charge. 

La sous-estimation latente des pentes issues des essais à des temps de charge courts par la 

précédente approche (notamment pour pour 𝑡𝑐=2s) a eu pour effet de surestimer la diffusivité de 

l’hydrogène pour ces mêmes temps de charge. A l’aide de l’Equation IV-7, nous avons calculé la 

distance moyenne parcourue par les atomes d’hydrogène en fonction du temps de charge imposé. 

La représentation du nouveau coefficient de diffusion apparent en fonction de la profondeur est 

proposée en Figure IV-24. Bien que le ratio au plus proche de la surface soit plus proche de celui 

estimé par DFT à température ambiante pour cette orientation (≈12), l’extension spatiale de la 

subsurface de l’évolution n’est pas modifiée par cette nouvelle approche. La nécessité d’étudier 

des systèmes modèles plus complexes par approche numérique reste valable. Cette méthode 

d’analyse expérimentale est en cours de réalisation pour les deux autres orientations. 

 

Figure IV-24: Estimated local apparent diffusion coefficient depending on hydrogen distance to Ni{110} surface.  

 

Nous notons toutefois que les 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐  estimés à 60s et 100s présentent une diffusivité apparente 

inférieure à 600s (Table IV-9). Metsue et al. ont montré par simulation numérique que les défauts 

intrinsèques pauvres en hydrogène sont rapidement sursaturés à 300K [59]. Les processus de 

piégeage vont alors être pris en compte au travers de l’estimation de la constante de taux de 

piégeage irréversible k pour discuter du possible lien entre cette diffusivité localement plus faible 

et les défauts présents. 

 

IV.6.2. With hydrogen trapping 

Précédemment,  trois domaines ont été définis lors de la phase de désorption de l’hydrogène à 

partir de la Figure IV-15. Si le domaine II fait référence à la désorption de l’hydrogène diffusible, 

le domaine III semble être le marqueur d’une cinétique de piégeage par la courbure observée [14].  
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a)  b)  

Figure IV-25 : Trapping rate constant k estimation for a pulsed test on Ni{110} for a) 𝑡𝑐 = 10𝑠, b) 𝑡𝑐 = 60𝑠. 

 

La densité de courant lors de la désorption tenant compte du piégeage s’exprime alors [13,14,25] : 

𝑗 = 𝐹𝑐𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝 (
exp(−𝑘𝑡′)

√𝜋𝑡′
− 
exp(−𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐)

√𝜋(𝑡′ + 𝑡𝑐)
− √𝑘(erf √𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐) − erf √𝑘𝑡

′)) Equation IV-13 

L’ensemble des données a de nouveau été traité afin d’identifier le couple {A’,k} propre à chaque 

essai, tel que 𝐴′ = 𝐹𝑐𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝  et où k est la constante de taux de piégeage comme pour l’exemple  

illustré en Figure IV-25. Alors que 𝐴′ dépend de jo comme A précédemment, k ne semble pas en 

dépendre. L’évolution moyenne de k alors obtenue en fonction du temps de charge préalable est 

représentée en Figure IV-26.  

 
Figure IV-26 : Average 𝑘𝑡𝑐̅̅ ̅̅   evolution with  𝑡𝑐 (stars) with associated error bars (+/- standard deviation). The blue line 

represents the global average �̅�, all 𝑡𝑐 considered. 

 

Tous temps de charge confondus, k̅ est estimée autour de 0,1/s. Les évolutions moyennes par 

temps de charge, k
tc̅̅ ̅̅ , peuvent être difficilement faire l’objet d’une discussion étant donné les écarts 

types associés. Une augmentation locale de la constante de piégeage irréversible semble toutefois 

identifiable pour les temps de charge autour de 60 à 100s avant une chute de  k
tc̅̅ ̅̅  pour tc= 600s, 

(𝑠−1/2) (𝑠−1/2) 
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faisant alors écho aux diffusivités apparaissant plus faibles pour cette même gamme de temps. 

Cette évolution nécessite toutefois d’être questionnée à l’aide d’autres approches expérimentales 

45. La question de l’évolution du piégeage en fonction de la distance parcourue par l’hydrogène 

absorbé demeure ouverte à la discussion ce stade. 

D’après les équations de cinétique de piégeage proposées par Krom et al. il nous est 

possible de déduire à partir de k̅ = 0,1 le nombre de sites de piégeage moyen par unité de volume 

NT [18,25] : 

𝜕𝐶𝐻𝑇
𝜕𝑡

= 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿
𝐶𝐻𝐿 (1 −

𝐶𝐻𝑇
𝑁𝑇
) − 𝐾𝑇𝐿𝐶𝐻𝑇  Equation IV-14 

avec 𝐾𝐿𝑇 et 𝐾𝑇𝐿 respectivement les constantes cinétiques de piégeage et de dépiégeage, 𝐶𝐻𝐿  et 𝐶𝐻𝑇  

les concentrations d’hydrogène diffusible et piégé, et enfin 𝑁𝐿  le nombre de sites interstitiels par 

unité de volume. Faisant la même approximation que Pound et al. d’un piégeage irréversible 

(𝐾𝑇𝐿 = 0) et d’une faible saturation des sites de piégeage 𝐶𝑇 ≪ 𝑁𝑇), cette expression devient :  

𝜕𝐶𝐻𝑇
𝜕𝑡

= 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿
𝐶𝐻𝐿  Equation IV-15 

où  

�̅� = 𝐾𝐿𝑇
𝑁𝑇
𝑁𝐿

 Equation IV-16 

et d’après [18] : 

𝐾𝐿𝑇 = 𝜈 exp(
−𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
𝑘𝐵𝑇

) Equation IV-17 

avec 𝜈 la fréquence de vibration de l’atome d’hydrogène dans le nickel de 23.8 THz (Table III-14), 

et 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
 l’énergie de migration de l’hydrogène depuis un site interstitiel vers un site de 

piégeage [18]. Cette énergie de migration peut être considérée comme égale à celle de l’hydrogène 

dans le cristal parfait, l’asymétrie du profil de diffusion étant plus marquée dans la dynamique de 

piégeage que de dépiégeage [18]. Nous prenons ici en première estimation 𝛥𝐸𝑚𝑖𝑔𝐿𝑇
=0.40 eV à 291 

K [35,59]. En prenant 𝑁𝐿 = 4/𝑎𝑙𝑎𝑡
3 , il en résulte que 𝑁𝑇 = 3,26 10

21 𝑚−3.  Nous formulons 

l’hypothèse qu’en l’absence de déformation, et avant chargement en hydrogène, les dislocations 

résiduelles constituent la majorité des défauts intrinsèques aux monocristaux de nickel. Ainsi, la 

valeur de 𝑁𝑇  identifiée par approche électrochimique peut être comparée à celle que proposent 

                                                             

45 Par exemple, des essais de nano indentation ou encore de diffraction des rayons X rasants pourraient 
contribuer à étayer ces observations. La nanoindentation mesurant l’évolution de la dureté et du module 
d’élasticité en fonction de la profondeur investiguée par l’indent, cette approche permettrait notamment de 
différencier un piégeage par le cœur des dislocations résiduelles du monocristal ou par les lacunes. La DRX 
rasante donnerait l’évolution du paramètre de maille en fonction de la distance à la surface. 
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Mine et al. [25,326] en fonction de la norme du vecteur de burgers (𝑏 = 𝑎𝑙𝑎𝑡/√2 dans le cas du 

nickel) et de la densité de dislocations 𝜌 mesurable par observation MET : 

𝑁𝑇 = 𝜋𝑏
2𝜌𝑁𝐿  Equation IV-18 

Des lames MET ont été prélevées en proche surface d’un échantillon {110} avant chargement en 

hydrogène. Leur analyse nous donne une estimation de 𝜌 de 1 1012 𝑚−2 (Figure IV-27), en accord 

avec celles rapportées à cœur des monocristaux de nickel non déformés par de précédentes 

études [25,43]. Selon les zones sélectionnées pour l’analyse, ces dernières évoluent entre 

1010 𝑚−2 et 1012 𝑚−2 [12,25,43,111,228], donnant une estimation de la densité de pièges 

irréversibles  𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜  comprise moyenne de 2 1021 𝑚−3. La densité de pièges estimée par voie 

électrochimique est donc cohérente avec un piégeage par les dislocations résiduelles, celle-ci était 

proche de la valeur moyenne de 𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜 . 

a)         b)   

Figure IV-27: Microstructure of Ni{110} initial state close to the surface without hydrogen. a) The blade was sampled 

perpendicular to the surface and thinned by FIB. This TEM micrographs was made with a rotation of 3° and g=(002).  

b) The blade was sampled electrochemically parallel to the surface at a depth of 100 nm. This TEM micrograph was made 

with a rotation of -8.6°. The average dislocation density emerging of these observations is of 1012 m-2. 

 

Des observations en microscopie électronique en transmission (MET) ont également été 

réalisées sur un échantillon de Ni{110} après chargement en hydrogène par la méthode pulsée 

pour tc =1200s (Figure IV-28). Cet essai pulsé supplémentaire était associé à une constante k=0,09 ; 

ce qui est en cohérence avec les valeurs identifiées jusqu’ici. Pourtant, l’estimation de la densité 

de dislocation issue de ces micrographies montre que l’absorption d’hydrogène a généré une 

augmentation de la densité de dislocations autour de 5.6 1013 m-2, et par conséquent du nombre 

de pièges. L’approche électrochimique pour estimer la densité de pièges ne nous permettrait donc 

pas de statuer sur les nouveaux défauts créés. Une lame de subsurface prélevée par voie 

électrochimique parallèlement à la surface après chargement en hydrogène n’a pu être réalisée à 

ce stade. Il n’est donc pas possible de statuer sur une production de lacunes en subsurface par 

l’absorption d’hydrogène. 

0.5 µm

0.5 µm 0.5 µm 
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Figure IV-28 : TEM observation of long screw dislocations, present in an undeformed Ni{110} sample following an hydrogen 

sorption/desorption step. The dislocation density of 5.6 1013 m-2 is higher than that recorded without this last step. 

Nous notons toutefois qu’une autre conclusion aurait pu émerger de cette analyse du piégeage. 

En effet, dans le calcul d’estimation de la concentration en pièges irréversibles basé sur la 

constante k, nous avons choisi d’appliquer la fréquence de vibration de l’hydrogène dans un cristal 

parfait déterminée par DFT (𝜈𝑡ℎ =2,38 1013 Hz). Or, dans ses travaux, C. Lekbir avait identifié 

expérimentalement une fréquence de vibration de l’hydrogène dans le nickel monocristallin de 

4,68 1011 Hz [25]. L’emploi de cette fréquence amène à une estimation de 𝑁𝑇 = 1,66 10
23 𝑚−3, qui 

est cette fois-ci nettement supérieure à  𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜  (Table IV-11). La variation Δ𝑁𝑇 de près de 

102 𝑚−3qui en résulte pourrait être le signe du piégeage de l’hydrogène par les lacunes dont il 

favorise la formation. D’après les travaux de Metsue et al., leur formation et leur sursaturation en 

hydrogène apparaît pour des temps de charge de l’ordre de la seconde, ce qui expliquerait 

qu’aucune évolution de la constante k ne puisse être détectée par nos essais pulsés dont le 

chargement minimal est de 2s [59]. Cette interprétation nécessite cependant d’être validée par 

d’autres approches expérimentales pour pouvoir être discutée pleinement.  

Table IV-11 : Trapping sites density estimations depending on Mine et al. (𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜) or Krom et al. (𝑁𝑇(𝜈)) approaches 

[18,326], with 𝜈 either the theoretical hydrogen vibration in perfect bulk nickel (𝜈𝑡ℎ = 2.38 10
13𝐻𝑧) or the experimental 

one from C. Lekbir’s thesis work (𝜈𝑒𝑥𝑝 = 4.68 10
11𝐻𝑧) [25].  

𝑵𝑻𝒅𝒊𝒔𝒍𝒐(𝒎
−𝟑) 𝑵𝑻(𝝂𝒕𝒉) (𝒎

−𝟑) 𝑵𝑻(𝝂𝒆𝒙𝒑) (𝒎
−𝟑) 

�̅� = 1 1011 𝑚−2 k=0.10 k=0.10 

2 1021 3.26 1021 1.66 1023 

IV.7. Opening: coverage effect on H-subsurface diffusive behavior 

Nous nous sommes jusqu’ici attachés à étudier la diffusivité apparente de l’hydrogène à 

proximité de surfaces dépourvues d’oxydes afin de questionner l’impact de leur orientation 

cristallographique seule. Néanmoins, en guise d’ouverture, quelques résultats préliminaires 

obtenus pour les surfaces non réduites vont être présentés, dans la mesure où ces conditions 

correspondent à un taux de recouvrement/une absorption d’hydrogène plus faible [375]. Pour 

0.5 µm 
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cette partie les conditions d’électropolissage étaient différentes de celles présentées dans le 

Chapitre II. Le bain d’électropolissage était composé de 180mL d’acide sulfurique pour 380 mL de 

méthanol. La durée d’électropolissage était de 5 min à une densité de courant de 380 mA/cm². 

Tout d’abord concernant l’orientation {111}, nous avons identifié qu’un potentiel de charge 

de -300 mV/ESH assure une assez bonne stabilité de la densité de courant. Ce potentiel 

correspondrait pour la surface oxydée à un taux de recouvrement en hydrogène d’environ 7%. 

Lors de l’étape de décharge la majorité du signal correspondant à la désorption de l’hydrogène est 

détecté pour des temps t’ inférieurs à 5s (Figure IV-29).  

 

Figure IV-29 : Hydrogen resurfacing current densities evolution with the desorption time (t’) on Ni{111} oxidized surface 

at 291 K (for EC =-300 mV/ESH and EA =-10 mV/OCP1). A focus on the first 10s of the discharge has been made. 

 

Figure IV-30 : a) A slopes evolution from for t’=[2s;5s] as a function of the charging time logarithm for Ni{111} surface.  

b) Corollary representation of A slopes normalized by the mean current density Jcharge of each test as a function of √𝑡𝑐. This 

normalization has been used to take into account roughly the impact of the relative variation of Jcharge on A slopes. 

 

Les pentes A associées à la gamme de temps t’=[2s;5s] sont alors représentées en Figure IV-30. 

Sur cette figure il est identifiable que les pentes A augmentent avec le temps de charge. Ainsi, pour 

un plus faible taux de recouvrement en hydrogène nous observons un comportement semblable 

à celui prédit par l’approche atomistique où la diffusivité en proche surface serait moindre qu’à 
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cœur, avec un ratio de l’ordre de 0.02 pour un temps de charge de 2s. Nous émettons alors 

l’hypothèse que pour cette orientation, tant que la concentration en hydrogène en subsurface n’a 

pas atteint une valeur seuil, la diffusivité sera moins favorable en proche surface qu’à cœur. Mais 

une fois cette concentration limite atteinte, la distorsion locale du réseau cristallin engendrée 

ouvrirait la voie à un comportement diffusif de l’hydrogène s’apparentant davantage aux deux 

autres orientations moins compactes. 

Concernant l’orientation {100} non décapée du nickel avec un taux de recouvrement en 

hydrogène imposé de l’ordre de 5% (EC = -350 mV/ESH), les densités de courant lors de la charge 

sont stables et l’augmentation de la mobilité de l’hydrogène en subsurface semble supérieure à 

celle obtenue pour un taux de recouvrement de 25%. Enfin, pour un taux de recouvrement de 

l’ordre de 6% (EC =- 350 mV/ESH), la surface {110} non décapée du nickel semble toujours offrir 

le ratio de diffusivité en proche surface le plus élevé comparativement aux autres orientations. 

Néanmoins, seule une partie des essais réalisés à ces potentiels a pu être prise en compte pour 

cette interprétation, les densités de courant à la charge s’avérant régulièrement instables à ce 

potentiel du fait de l’initiation de la réduction des oxydes en parallèle. Malgré cette sélection, les 

pentes pour les temps de charge de 2s sont à nouveau significativement impactées par les écarts 

entre jo. Une analyse tenant compte des différences de concentration en subsurface demeure 

encore à réaliser afin de discuter des ratios des coefficients de diffusion apparents pour ce taux 

de recouvrement. Enfin,  

 Le ratio de diffusivité, qui est fonction de l’orientation cristallographique, semble donc 

également dépendre du taux de recouvrement en hydrogène imposé. Ce dernier point reste 

cependant à investiguer plus précisément car, dans ses travaux de thèse, C. Leckbir n’avait pas 

relevé d’impact significatif sur le ratio pour θ entre 5% et 60 % [25]. En conclusion, à ce stade 

nous ne sommes pas en mesure de proposer une relation associant taux de recouvrement et ratio 

des coefficients de diffusion. 

IV.8. Conclusions 

Dans ce chapitre nous avons mis en évidence l’impact de l’orientation cristalline des surfaces 

sur la diffusivité apparente de l’hydrogène en subsurface des monocristaux par approche 

électrochimique pulsée. Dans l’objectif d’imposer un taux de recouvrement en surface comparable 

à celui de la DFT (θ=25%), la première partie de ce chapitre a consisté en l’élaboration d’un 

protocole de préparation de surface optimal, permettant de garantir une rugosité de minimale 

(nm) et l’absence d’oxydes. Concernant les essais pulsés, nous avons mis en évidence que la phase 

de désorption de l’hydrogène peut être scindée en trois domaines. Le premier correspond à la 
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réorganisation et à la désorption des espèces en surface. Le second correspond à l’oxydation en 

surface de l’hydrogène diffusible qui a été absorbé, et le troisième serait associé à une cinétique 

de piégeage. L’analyse de l’ensemble des résultats sur le deuxième régime démontre clairement 

une mobilité plus importante de l’hydrogène en subsurface en comparaison d’un comportement 

à cœur.  Indépendamment des conditions de chargement, la comparaison des résultats obtenus 

pour les monocristaux {100}, {110} et {111} met en exergue un effet d’orientation sur la diffusivité 

locale de l’hydrogène en subsurface. La mobilité de l’hydrogène apparaît la plus marquée pour la 

subsurface {110}, devant les subsurfaces {111} puis {100}. Cette évolution se concentre sur les 

trois premiers microns de profondeur pour les trois monocristaux. A l’inverse, la concentration 

d’hydrogène en subsurface est la plus élevée pour l’orientation {100}, et la plus faible pour 

l’orientation {110}, suggérant une absorption préférentielle pour la première. Une analyse plus 

poussée des résultats obtenus pour l’orientation {110} a permis de mettre en évidence le lien 

entre la densité de courant initiale lors de la désorption, jo, et la concentration d’hydrogène en 

subsurface Cs atteinte pendant la charge. Cette nouvelle approche nous a permis de déterminer 

l’évolution du coefficient de diffusion apparent local de l’hydrogène en nous affranchissant des 

incertitudes liées aux valeurs de Cs. Nous avons ensuite identifié la constante de piégeage 

irréversible de l’hydrogène pour cette même orientation. N’ayant pas observé d’évolution claire 

de cette dernière en fonction de la profondeur, il semble que le piégeage de l’hydrogène en 

subsurface du nickel non déformé peut être principalement attribué aux dislocations initialement 

présentes dans le métal. L’impact des lacunes formées lors du chargement ne peut être confirmé 

à ce stade et nécessite la réalisation d’essais complémentaires pour être discuté pleinement. 

Ces résultats nous amènent à questionner les systèmes modèles employés en DFT, qui nous 

donnaient 𝐷𝑠𝑢𝑏{100} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{111} et une profondeur de subsurface 

de l’ordre du nanomètre. Leur désaccord avec l’expérience suggère donc l’occurrence d’autres 

processus dont il nous faut tenir compte. En effet, la DFT nous a permis d’étudier une situation 

réduite, occultant les défauts de surface et de subsurface intrinsèques et leurs interactions 

mutuelles, tout comme le gradient de concentration en hydrogène depuis la surface. Le passage à 

l’étude de systèmes plus complexes d’un point de vue numérique est donc essentiel à la pleine 

compréhension des phénomènes en jeu, notamment au travers des interactions entre l’hydrogène 

et les défauts microstructuraux intrinsèques. Néanmoins, ayant identifié un comportement 

similaire entre celui prédit par la DFT pour l’orientation {111} et celui observé pour cette même 

orientation pour un taux de recouvrement de l’ordre 7%, il serait intéressant de poursuivre cette 

étude en vue de proposer une relation entre la diffusivité locale et le taux de recouvrement en 

hydrogène. 
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IV.9. Conclusions (English version) 

In this chapter, we have highlighted by a pulsed electrochemical approach the impact of the 

surface orientation on the hydrogen apparent diffusivity at the subsurface of nickel. With the aim 

of imposing a surface coverage rate comparable to that of DFT (θ=25%), the first part of this 

chapter consisted in the development of an optimal surface preparation protocol that guarantees 

a minimum roughness (nm) and the absence of oxides. Regarding pulsed tests, we have shown 

that the hydrogen desorption phase can be split into three domains. The first one corresponds to 

the reorganization and desorption of surface species. The second corresponds to the oxidation of 

the diffusible hydrogen that had been absorbed, and the third would be associated with trapping 

kinetics. The analysis of results in the second regime clearly demonstrates a greater subsurface 

mobility of hydrogen compared to its bulk behavior. The comparison of the results obtained for 

{100}, {110} and {111} single crystals highlights an orientation effect on the subsurface diffusivity. 

Hydrogen mobility appears to be the highest for the {110} subsurface, ahead of {111} then {100} 

subsurfaces. This evolution focuses on the first three microns of depth for the three single crystals. 

Conversely, the subsurface hydrogen concentration is the highest for the {100} orientation, and 

the lowest for the {110} orientation, suggesting preferential absorption for the former. A more in-

depth analysis of the results obtained for the {110} orientation enabled to highlight the link 

between the initial current density during desorption, jo, and the subsurface hydrogen 

concentration, Cs, reached during the charge. This new approach allowed us to determine the 

evolution of the local apparent diffusion coefficient of hydrogen freeing us from the uncertainties 

related to the values of Cs. We then identified the irreversible trapping constant of hydrogen for 

this same orientation. However, no clear evolution of the latter as a function of depth has been 

observed. It seems that the hydrogen subsurface trapping in undeformed nickel can be mainly 

attributed to the dislocations initially present in the metal. The impact of the vacancies formed 

due to hydrogen absorption cannot be confirmed at this stage and requires to perform additional 

tests to be fully discussed. 

These results lead us to question the model systems used in DFT, which gave us: 𝐷𝑠𝑢𝑏{100} >

𝐷𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{111} and a subsurface depth in the nanometer range. These 

disagreements with the experiments reveal the occurrence of other processes that have to be 

considered. Indeed, the DFT allowed us to study a reduced situation, obscuring the intrinsic 

surface and subsurface defects of a material and their mutual interactions, as well as the hydrogen 

concentration gradient from the surface. A transition of this study towards more complex systems 

from a numerical point of view is therefore essential to the full understanding of the involved 

phenomena involved, in particular through the interactions between hydrogen and the intrinsic 

microstructural defects. Nevertheless, for a 7% hydrogen coverage, a similar behavior between 
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experimental and ab initio-predicted H-{111} subsurface diffusivity was observed. Thus, it would 

be interesting to continue this study with the aim of sugesting a relationship between the local 

diffusivity and the hydrogen coverage rate of the surface. 
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V. Hydrogen-surface-plasticity interactions: 
on the impact of cyclic pre-deformation on 
hydrogen subsurface diffusivity  
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Ce dernier chapitre constitue une ouverture sur l’étude des interactions hydrogène-plasticité 

en subsurface du nickel. Comme cela a été évoqué dans le Chapitre I, l’impact de l’hydrogène sur 

la réponse des métaux à une sollicitation mécanique peut se résumer en une compétition entre : 

un durcissement structural dû aux interactions H-dislocations, et un adoucissement des 

propriétés mécaniques par augmentation de la concentration de lacunes [101,228,263]. Les 

récents travaux de thèse de G. Hachet ont, en ce sens, contribué à élucider les effets antagonistes 

de l’hydrogène sur le comportement en fatigue du nickel monocristallin {001}<100>, par une 

analyse multi échelle des structures de déformation à cœur [263,284,285]. Dans la présente étude 

nous nous sommes, à l’inverse, intéressés à l’impact d’une pré-déformation en fatigue sur l’entrée, 

la diffusion et le piégeage de l’hydrogène en subsurface du nickel monocristallin. A cette fin, nous 

avons étudié les possibles évolutions de la surface et subsurface du nickel {011} sollicité en fatigue 

dans une direction <100>. Cette étude s’est restreinte à un unique niveau de déformation 

correspondant au stade IIIo (cf. Chapitre I). Différentes échelles de caractérisation ont été 

employées afin d’analyser la rugosité de surface et les structures de dislocations en subsurface 

résultant de cette pré-déformation. En revanche, il est à souligner dès à présent qu’il ne nous a 

pas été possible de caractériser les lacunes. Les techniques associées ont été présentées dans le 

Chapitre II, et sont explicitées en  Table V-1. Dans le chapitre précédent, les états de subsurface 

non déformés avec et sans hydrogène ont été comparés par analyses MET, mettant en avant une 

augmentation de la densité de dislocations en subsurface après absorption d’hydrogène. Au début 

de ce chapitre la rugosité de surface des échantillons Ni{011} pré-déformés est caractérisée et 

mise en vis-à-vis du relief des surfaces non déformées. Les structures de déformation en 

subsurface sont comparées à celles observées par G. Hachet à cœur du nickel à un stade de 

déformation équivalent, ayant procédé à une sollicitation cyclique selon le même axe. Nous 

identifions ensuite par chargements électrochimiques pulsés la diffusivité apparente et la 

constante de piégeage de l’hydrogène en fonction de la distance parcourue depuis la surface du 

Ni{011} pré-déformé. Les résultats seront alors discutés au regard de ceux présentés pour les 

échantillons non déformés. Dans un second temps, les microstructures en subsurface avant et 

après absorption d’hydrogène sont analysées, puis comparées à l’impact du pré-chargement en 

hydrogène sur les structures de déformation à cœur [228]. Enfin, l’impact de l’émergence d’une 

marche, assimilable aux premiers stades de déformation, sur le paysage énergétique de 

l’hydrogène et ses barrières de diffusion est étudié par calculs par potentiels empiriques. 

L’ensemble de ces approches est enfin confronté afin de dégager des faits marquants et de définir 

de futures pistes d’investigation. 
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This last chapter constitutes an opening on hydrogen-subsurface-plasticity interactions. As 

mentioned in Chapter I, the impact of hydrogen on the metals response to mechanical stress can 

be summarized as a competition between: a structural hardening due to H-dislocation 

interactions, and a softening of mechanical properties by an increase of the vacancies 

concentration [101,228,263]. In this regard, through a multiscale analysis of the deformation 

structures, G. Hachet’s recent thesis work has contributed to elucidate the antagonistic effects of 

hydrogen on the fatigue behavior of monocrystalline nickel {001}<100>, [263,284,285]. 

Conversely, in the present study, we are interested in the impact of a pre-deformation in fatigue 

on the entrance, diffusion and trapping of hydrogen in the subsurface of nickel single crystals. To 

this end, we investigated the evolutions of the surface and subsurface microstructure of nickel 

{011} fatigued in the <100> direction. This study was restricted to a single level of deformation 

corresponding to stage IIIo (see Chapter I). Different characterization scales were used to analyze 

the surface roughness and the subsurface dislocation structures resulting from this pre-

deformation. However, it should be emphasized right now that it was not possible for us to 

characterize the vacancies that arose from the cyclic solicitation. The associated techniques were 

presented in Chapter II, and are reminded in Table V-1. In the previous chapter, the undeformed 

subsurface states, with and without hydrogen, were compared by TEM analyses, highlighting an 

increase of the dislocations density after the absorption of hydrogen. At the beginning of the 

present chapter, the surface roughness of the pre-deformed Ni{011} samples is characterized and 

compared to the relief of undeformed surfaces. The subsurface deformation structures are 

compared with those observed by G. Hachet in bulk nickel single crystal at an equivalent 

deformation stage, since we carried out a cyclic stress along the same axis. We then identified by 

pulsed electrochemical charging the apparent diffusivity and the trapping constant of hydrogen 

as a function of the distance traveled from the surface of the pre-deformed Ni{011}. The results 

will then be discussed with regard to those presented for the undeformed samples. In a second 

step, the subsurface microstructures before and after hydrogen absorption are analyzed and 

compared to the impact of hydrogen pre-charging on the bulk deformation structures [228]. 

Finally, the impact of the emergence of a step, comparable to the first stages of deformation, on 

the energy landscape of hydrogen and its diffusion barriers is studied by calculations using 

empirical potentials. All of these approaches are finally confronted in order to identify significant 

facts and define future avenues of investigation.  
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Table V-1: Ni{110} samples comparison matrix depending on the deformation state. The TEM observations were performed 

both parallel (//) and perpendicular (⊥) to the surface and to the solicitation axis. 

 Not deformed Not deformed + H Deformed Deformed + H 

Surface rugosity OM, AFM, SEM - OM, AFM, SEM SEM 

Subsurface dislocations 

(structures, density) 
TEM (// and ⊥) TEM (⊥) TEM (⊥) TEM ( // and ⊥) 

V.1. Deformation state characterization  

V.1.1. Cyclic solicitation 

Les caractéristiques des éprouvettes de Ni{011}<100> employées pour cette étude sont 

présentées en détails dans le Chapitre II. Pour chaque éprouvette 104 cycles de fatigue ont été 

réalisés à température ambiante et à amplitude de déformation constante εa=0,37% (soit une 

déformation en cisaillement γ=9,25 10-3). La contrainte en cisaillement à saturation 𝜏𝑎𝑠 observée 

est de 60 MPa en moyenne (avec un écart type de 3 MPa) et correspond à une déformation 

plastique γp de 8,25 10-4. Cette caractérisation mécanique de l’état de déformation de l’éprouvette 

correspond bien au stade IIIo d’après les courbes de contraintes à saturation de Bouteau, Buque et 

al. et Hachet et al. pour le nickel monocristallin orienté selon le même axe [256,263,264] 

présentées en Figure II-15. 

 
Figure V-1 : Cyclic stress-strain curves at different plastic shear strain amplitude adapted from [228,263], with Bouteau’s 

[264] and Buque’s [256] and the present data. The different hardening stages I, II0, III0 and III are indicated. 

 

V.1.2. Surface rugosity  

V.1.2.1. Undeformed samples 

En l’absence de déformation, les éprouvettes de traction présentent une surface lisse et un 

aspect poli-miroir (Figure V-2). Les piqûres issues de l’électro-polissage préalable des éprouvettes 

apparaissent en microscopie optique de façon accrue du fait qu’elles réfléchissent fortement la 
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lumière. L’unique relief de surface discernable serait celui des couches d’oxydes natif (NiO) qui se 

sont développées en surface46. Leur croissance observée en réseau ondulé observable en Figure 

V-2b est similaire à celui rapporté par Kim et al. [376] en surface du Ni{110}, ainsi que par Maurice 

et al. en surface du Ni {111} ou encore du Cu {111} [377–382]. D’après ces études, les oxydes NiO 

forment des terrasses {111} avec des marches {100} dont les bords se trouvent dans les directions 

<011>. Nous constatons d’après l’orientation de l’éprouvette au sein de l’AFM que des bords de 

marche coïncident avec cette direction cristallographique. La distance inter marches est de l’ordre 

de 200 nm et la rugosité moyenne de 1.44 nm. Des groupements hydroxyles sont très 

probablement présents au niveau des terrasses.  

a) 
 
 
 

 

b) 

 

Figure V-2 : a) Optical micrograph (20×20) of the surface of an undeformed {110} specimen after electro-polishing and 

removal from the resin (10h air exposure). b) AFM (10 µm × 10 µm) scan of the surface of the same specimen 

 revealing the oxides structure with a root mean square rugosity (rms) of 1.77 nm (or average rugosity of 1.44 nm). Larger 

scans do not enable to observe the oxide structure. The average distance between two oxides steps is of 200 nm. 

a)  

 

b) 

 
Figure V-3 : SEM micrographs of a Ni{110} specimen surface after 18 days of air exposure at two different magnitudes  

a) ×300 and b) ×4820, around a pit of 2µm diameter. The oxide thickness after this air exposure duration reached a 

thickness of 8.5 nm given MET surface-subsurface transverse observation Chapter IV. This sample was used to identify a 

reference subsurface dislocation density before H charging and deformation, explaining the absence of air exposure control. 

                                                             

46 Il serait tout de même intéressant de mesurer par AFM ce relief pour différents temps d’exposition à l’air 
de l’échantillon après l’électropolissage, avec une première étape à t=0 s sous atmosphère controlée, pour 
suivre son évolution. 
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Les micrographies en microscopie électronique à balayage ont été réalisées après 18 jours 

d’exposition à l’air (Figure V-3), alors que les images AFM et MO ont été réalisées après quelques 

heures à l’air après les étapes de préparation de surface. L’éprouvette observée en Figure V-3 a 

été utilisée pour définir la densité de dislocations de référence en subsurface par analyses MET 

en coupe transverse (⊥) et longitudinale (//). Les micrographies associées ont été présentées 

dans le chapitre précédent, identifiant une densité de dislocations résiduelles 𝜌 comprise entre 

1010 et 1012 𝑚−2, ce qui conduit à une émergence en moyenne47 tous les 3 µm. 

V.1.2.2. Deformed samples 

Microscopie optique (OM):  

Les micrographies en microscopie optique des éprouvettes sollicitées en fatigue mettent 

en évidence différentes zones de déformation. A l’extrémité des éprouvettes une localisation de la 

déformation due au serrage des mors de la micromachine de traction est observée. Cette 

déformation n’étant pas liée à la sollicitation en fatigue, elle ne correspond pas à la zone utile de 

l’éprouvette (illustrée en bleu en Figure V-4) et a été recouverte de vernis avant les essais de 

chargement en hydrogène pulsé. Au niveau de la zone utile, les bandes de glissement apparues 

témoignent des 8 systèmes de glissement qui ont été activés lors de la sollicitation (certains plus 

que d’autre selon les éprouvettes, probablement du fait d’un léger écart à l’orientation <100> de 

l’axe de traction). 

 

 
Figure V-4 : Optical micrograph (20×20) of the surface of a deformed {110} specimen with the utile zone defined in blue 

and the associated sketch highlighting the activated slip planes. 

Quatre systèmes de glissement amènent à l’émergence de bandes de glissement dont le bord de 

marche est orienté perpendiculairement à l’axe de sollicitation, dans une direction <011̅>. Les 

quatre autres mènent à la formation de bandes à +/- 35° par rapport à cet axe, qui interceptent 

                                                             

47 la distance moyenne d entre deux dislocations pouvant être estimée par : d ≈1/ √𝜌 
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les premières à quelques endroits. En moyenne une quarantaine de bandes de glissement est 

observable dans la zone utile des éprouvettes, distantes en moyenne de 160 µm. Elles 

apparaissent dès les premiers cycles de fatigue. Leur présence n’est observable en MO qu’en 

orientant la lumière d’un côté de l’éprouvette. Les effets d’ombre qui en résultent donnent une 

impression de hauteur, de ces bandes, supérieure à la réalité. La rugosité de surface a ensuite été 

caractérisée par AFM.   

a)   

 

b)  

 

c)  

 

Figure V-5 : AFM observation of the steps landscape due to slip bands emergence a) 60µm ×60µm scan showing two slip 

bands emerging at a distance of 20 µm from each other with respectively 70 and 120 nm of height. b) 30µm × 30µm scan 

showing a single slip band forming a step of 100 nm height, with an angle of 35° with the solicitation axis. c) 5µm × 5µm 

scan showing a double step of 50nm as well as the oxides wavy structure. 

  

 

[100] 

[011̅] 

[100] 

[011̅] 

[100] 

[011̅] 
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Microscopie à force atomique (AFM) : 

Sur l’ensemble de la zone utile la hauteur moyenne des marches résultant de l’émergence 

des bandes de glissement (SB) est de 113 nm, avec un écart-type de 56 nm 48. Nous n’observons 

pas d’intrusions, seulement des extrusions. Quelques exemples sont illustrés en Figure V-5. 

Néanmoins, ces marches ne constituent pas la principale rugosité des éprouvettes. Une trame, qui 

s’apparente à l’organisation des dislocations en subsurface, apparaît également en surface. 

Contrairement à la hauteur de marche qui évolue peu avec le nombre de cycles, cette deuxième 

échelle de rugosité, plus fine, augmente nettement avec le nombre de cycles N (cf. Annexe 15, où 

les structures en échelles sont observables en surface à N=300) pour atteindre au bout de N = 

10 000 cycles la structure rapportée en Figure V-6. Pour une fenêtre de scan par AFM identique à 

celle réalisée pour caractériser le relief des oxydes sur une éprouvette non déformée, la rugosité 

a été triplée du fait de l’apparition de cette trame (Figure V-6b). Sur les scans de 5 à 10 microns 

de large, le relief associé aux oxydes est également observé en sus de la rugosité générée par la 

sollicitation mécanique. Trois échelles de rugosité sont donc présentes en surface des échantillons 

déformés : les marches (SB), les structures de déformation en subsurface et le relief lié aux oxydes. 

  

Figure V-6 : AFM surface observation away from slip bands. a) 30 µm × 30 µm scan with a root mean square rugosity 

(rms) of 7.19 nm (average rugosity of 5.64 nm).  b) 30 µm × 30 µm scan with a rms of 3.89 nm (average rugosity of  

3.10 nm) revealing the same wavy structure of oxides observed on undeformed surfaces. 

 
 
Microscopie électronique à balayage (MEB) : 

Ces trois échelles sont également observables en microscopie à balayage, bien que les 

marches soient difficiles à repérer. Les structures de déformation illustrées en Figure V-7a)-d) 

                                                             

48 D’après des essais de fatigue préliminaires sur des éprouvettes orientées {001} <100>, cette hauteur est 
déjà atteinte à l’issue des 300 premiers cycles et n’évolue plus ensuite (cf. Annexe 15). Par contre, la rugosité 
globale de l’éprouvette augmente, laissant apparaître une trame correspondant à l’organisation des 
dislocations en réseaux de veines de dipôles coins sous la surface. 

[100] 

[011̅] 

[100] 

[011̅] 
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font écho au scan AFM en Figure V-6b. Après une abrasion FIB (Focused Ion Beam) de 3 minutes 

à une intensité de 1,5 nA (Figure V-7e)-f)), une trame en labyrinthe apparait à une profondeur de 

l’ordre d’une centaine de nm, semblable aux structures en échelle observées en subsurface en MET 

(Figure V-8), avec des murs dans des plans {100}. Cette organisation plus fine s’apparente à celle 

rapportée par Mecke et al. en microscopie électronique en transmission [261] et sont semblables 

aux structures de dislocations à cœur observées par G. Hachet pour le stade IIIO [263]. 

a)  b)  

c)  d)  

e)  f)  

  

Figure V-7 : Deformation structures on the surface (without H) observed by SEM: a)-c)-e) for an angle of inclination of 0° 

and b)-d)-f) for an angle of inclination of 54°. Micrographs e) and f) were taken after FIB abrasion for 3 minutes at an 

intensity of 1.5 nA. Following this surface treatment, we observe a frame with a spatial period of 150 nm. 
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V.1.3. Subsurface microstructure 

En subsurface, les dislocations s’arrangent en une structure composite sous forme de 

labyrinthe, caractéristique d’une sollicitation selon un axe <100> des métaux cubiques à faces 

centrées [260]. Les murs, phases denses, sont composés de dipôles de dislocations coins et les 

phases claires, chenaux, de dislocations vis (cf. Chapitre I). D’après la Figure V-8, l’épaisseur e des 

murs est autour de 165 nm alors que la distance inter-murs λ est d’environ 403 nm. La fraction 

volumique des murs en subsurface 𝑓𝑤 associée est donc de 29%, ce qui est en accord avec les 

valeurs obtenues par A. Oudriss [43] et G. Hachet [228] à cœur du nickel pour un stade et un axe 

de déformation équivalents (Table V-2). 

𝑓𝑤 =
< 𝑒 >

< 𝑒 > +< 𝜆 >
 Equation V-1 

Les rayons de courbure R observés dans la phase de chenaux (Figure V-9), de 286 nm en moyenne, 

traduisent des contraintes internes à longue portée de l’ordre de 31 MPa en subsurface. De 

nouveau, cette valeur est en accord avec celle observée à cœur du nickel pour le stade de 

déformation IIIO. Ces micrographies ne nous permettent cependant pas de déterminer la densité 

de dislocations présente au sein des deux phases du fait des défauts générés par la préparation 

par FIB (abrasion ionique) des lames MET. Une lame parallèle à la surface préparée par attaque 

électrochimique sera réalisée ultérieurement pour obtenir cette information. De même, bien qu’à 

ce niveau de déformation de nombreuses lacunes sont produites par glissement dévié, ces 

micrographies ne nous permettent pas de conclure sur leur présence résiduelle. D’après les 

travaux de Bouteau, évaluant par calorimétrie (DSC) la concentration de lacunes dans le nickel 

monocristallin sollicité en fatigue dans une direction <100>, cette concentration est autour de 2,0 

10-5 par atome de nickel pour le stade IIIo (γp = 8,5 10-4, très proche de celui imposé dans notre 

étude)[228,264]. Or, ces lacunes n’étant pas stables, et la température favorisant leur mobilité (i.e. 

leur migration vers les interfaces ou leur agglomération en amas) [255,267,268,274], il est 

probable que nombre d’entre elles se trouvent au voisinage de la surface, participant à la 

distorsion élastique du réseau cristallin du nickel en subsurface en plus des structures de 

dislocations. Leur effet conjoint sur la diffusivité apparente et le piégeage de l’hydrogène en 

subsurface sera alors discuté dans la partie suivante. 

Table V-2 : Walls < 𝑒 > and channels < 𝜆 > average sizes for Ni{001}<100> reported in the literature at stage IIIO vs. 

present work values, with the corresponding walls volume fraction 𝑓𝑤 as well as respective phases dislocations densities. 

 < 𝝀 > (𝒏𝒎) < 𝒆 > (𝒏𝒎) 𝒇𝒘 (%) 𝝆𝒘 (𝒎
−𝟐) 𝝆𝒄 (𝒎

−𝟐) 

Present work 403 165 29 - - 

A. Oudriss [43]  537 163 23 6.9 1014 2.7 1013 

G. Hachet [228] 722 280 28 2.5 1014 1.2 1013 
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MET perpendiculairement à la surface 

 

Figure V-8: Near-surface labyrinth-like ladder structure. The walls are close to (010) and (001) planes and have an average 

thickness, e of 165 nm and separated from λ= 403 nm apart, i.e. a fW fraction of 29% (values to be consolidated by a 

statistical study, i.e. around 50 measurements). This value is of the same order of magnitude as that reported at the core of 

the specimen by G. Hachet et al. (28% [228,263]). 

Solicitation axis 

Surface normal 
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a)  b)  

c)  

Figure V-9: Magnifications sufficient to observe the dislocations in the channels a) and in the veins b). c)The dislocations 

curvature radius in channels give an order of magnitude of long-range internal stresses (𝜏𝑖 =
𝜇𝑏

2𝜋𝑅
= 31 MPa, with R=286 

nm). This value is close to that reported by Hachet et al. of 34 MPa for the deformation stage IIIO [263]. 

 

V.1.4. Synthesis  

Ainsi, en surface des éprouvettes de Ni{011} déformées en fatigue, trois échelles de 

rugosité sont identifiables. Les deux premières correspondent à la déformation imposée : 

émergence de bande de glissement et arrangement des dislocations en subsurface. Le dernier 

correspond au relief créé par la croissance d’oxydes en surface. En subsurface, les dislocations 

s’organisent en labyrinthes de murs {100} et génèrent une structure de déformation en surface 

contribuant majoritairement à la rugosité de l’éprouvette. Ces structures en labyrinthes sont 

semblables à celles observées à cœur pour un stade de déformation équivalent, traduisant un état 

de contraintes internes similaire. Bien qu’elles n’aient pu être observées sur les micrographies 

MET, du fait de la difficulté de manipulation, nous pensons que les lacunes produites par la 

sollicitation en fatigue sont plus probablement localisées en subsurface. Comme pour les 

monocristaux non déformés, nous étudions alors la diffusivité apparente et le piégeage de 

l’hydrogène en proche surface du nickel sollicité en fatigue par chargement pulsé. Le premier 
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objectif est d’identifier si l’impact de ces structures de déformation sera quantifiable via cette 

technique électrochimique. Nous rappelons que dans les travaux de C. Lekbir sur la subsurface du 

Ni{100} sollicité en traction simple, l’arrangement des dislocations en subsurface ne semblait pas 

impacter la diffusivité apparente de l’hydrogène. De manière similaire, dans les travaux de thèse 

A. Oudriss, après pré-déformation en traction simple, une légère diminution de la diffusivité 

apparente de l’hydrogène à cœur du nickel monocristallin a été relevée. Cet effet a été associé au 

piégeage par les structures de dislocations formées. Cependant, après une pré-déformation en 

fatigue avec une densité de dislocations équivalente à celle générée en traction simple, une 

accélération très nette de la diffusivité apparente de l’hydrogène a été mesurée. Dans ces travaux, 

il a été identifié une diffusivité apparente de l’hydrogène d’environ 1,4 10-13 m²/s à un stade de 

déformation cyclique équivalent au nôtre (vs.  9,5 10-14 m²/s en l’absence de pré-déformation) 

[43]. Ensuite, différentes pistes d’exploration pour discriminer l’impact des lacunes, des 

structures de dislocations et de la rugosité de surface, seront proposées.  

 

V.2. Pre-deformation influence on H-{110} subsurface behavior 

V.2.1. Experiment setup 

 

Figure V-10 : Scheme of the specimens mounting for hydrogen charging in the electrochemical cell. 

Après l’électropolissage des éprouvettes, l’étape de désenrobage nécessaire à la 

réalisation des essais de fatigue implique le recours à un nouveau montage des échantillons pour 

procéder à leur chargement en hydrogène. Ce dernier est schématisé en Figure V-10. Ainsi, seule 

la zone utile de l’éprouvette se trouve au contact de la solution. Le recours à ce nouveau montage, 

en plus du processus de désenrobage (cf. Chapitre II), et de la différence de dimensionnement 

entre la zone utile des éprouvettes et les échantillons non déformés 49, requiert la réalisation d’un 

                                                             

49 Les échantillons non déformés employés dans le chapitre IV présentent une surface autour de 80 mm² et 
sont de géométrie cylindrique.  
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essai pulsé de référence sur une éprouvette non déformée (ND). Cette éprouvette ayant suivi 

exactement le même historique de préparation d’une éprouvette déformée (D), cela nous 

permettra d’écarter les éventuels effets d’une préparation de surface différentes, et de se focaliser 

sur l’effet de la pré-déformation. Nous comparons alors ici les différentes étapes d’un essai pulsé 

sur une éprouvette non déformée et déformée Figure V-11.  

 

a)  b)  

c)  d)  

e)  f)  

Figure V-11 : Experimental curves corresponding to the different steps of the hydrogen pulsed charging for both deformed 

(D in orange) and not deformed (ND) specimens. a) First open circuit potential measurement. b) Oxide removal at -750 

mV/ESH for 3 min. c) New open circuit measure to define the hydrogen desorption potential. d) Hydrogen charging at -350 

mV/ESH for 1200s. e) Discharge step for 100s at -10 mV/OCP2. f) Corollary representation suggested by Mc Kibben et al. 

[13,14] used to determine 𝐷𝑎𝑝𝑝 associated to 𝑡𝑐 , through the domain II (A slope) as an example. 

(𝑠−1/2) 
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Tout d’abord une parfaite superposition des potentiels d’abandons initiaux est observable entre 

les deux échantillons, D et ND (Figure V-11a). Ce potentiel, de -7 mV/ESH, est nettement supérieur 

au potentiel d’abandon moyen rapporté pour les échantillons immergés en solution juste après 

électropolissage (-115 mV/ESH), témoignant de l’apparition d’un oxyde natif en surface du fait de 

leur longue exposition à l’air libre (cf. Annexe 8). Le comportement des éprouvettes N et ND lors 

des étapes de réduction d’oxyde (Figure V-11b) et de chargement en hydrogène (Figure V-11d) 

sont similaires. La hausse de densité de courant en valeur absolue observée lors de ces deux 

étapes (respectivement -450 et -39 mA/cm²) par rapport conditions évoquées dans le chapitre 

précédent (-320 et -11 mA/cm²) ne peut donc être associée à l’état de déformation. Leur évolution 

en dents de scie est liée à la formation de bulles de dihydrogène qui s’agglomèrent en surface 

avant de parvenir à se désorber, diminuant par intervalles réguliers la surface disponible pour la 

REH. Ce phénomène, absent lors des essais mentionnés dans le chapitre précédent, est 

probablement lié au dimensionnement des éprouvettes et/ou à l’augmentation de la rugosité des 

échantillons (a fortiori par la présence d’un oxyde conséquent). Jusqu’à l’étape de charge, il nous 

est donc difficile de statuer sur les différences de comportement électrochimiques entre 

l’éprouvette déformée et celle non déformée présentées en Figure V-11, celles-ci se trouvant 

comprises dans les tolérances de répétabilité des essais (cf. Chapitre IV).  

 

Figure V-12 : Sketch of hydrogen discharge step. 

Pour l’étape de désorption de l’hydrogène (ou de décharge, en  Figure V-11e), le 

comportement des deux éprouvettes présente toutefois une différence notable. Si la valeur de la 

densité de courant atteinte à la fin de la décharge est liée à la différence d’OCP2 atteintes (Figure 

V-11c), les écarts de jo lors de la désorption (cf. Figure V-12) ne semblent plus être imputables à 

un écart de densité de courant à la charge ( 𝐽𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔𝑒̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅) d’après la Table V-3. Il en est de même pour la 

quantité de charges qa associée à l’oxydation de l’hydrogène désorbé en surface. A densité de 

courant de charge équivalente et à temps de charge égal, qa est près de deux fois supérieure dans 

le cas de l’éprouvette pré-déformée (D) par rapport à l’éprouvette ND (Table V-3) du fait de son 

profil de décharge plus progressif. En effet, dans le cas de l’éprouvette ND, la densité de courant 

n’évolue plus au-delà de 20s (comme cela avait été remarqué pour les autres échantillons ND) 
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alors qu’elle ne se stabilise qu’autour de 60s pour l’éprouvette D. Ce phénomène peut être associé 

à une solubilité de l’hydrogène supérieure après pré-déformation comme le suggéraient Greeley 

et al. [220].  Cette interprétation se trouve également en accord avec l’augmentation de la 

solubilité de l’hydrogène identifiée à cœur du nickel monocristallin pré-déformé en fatigue au 

même stade [43]. En modélisant cette étape de décharge d’après la solution aux lois de Fick 

proposée par Mc Kibben incluant le piégeage irréversible : 

𝑗 = 𝐴′(
exp(−𝑘𝑡′)

√𝜋𝑡′
− 
exp(−𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐)

√𝜋(𝑡′ + 𝑡𝑐)
− √𝑘(erf√𝑘(𝑡′ + 𝑡𝑐) − erf √𝑘𝑡

′)) Equation V-2 

nous identifions la valeur de 𝐴′ = 𝐹𝐶𝑠√𝐷𝑎𝑝𝑝  et de la constante de taux de piégeage 𝑘 associée à 

chaque éprouvette Figure V-13. Si la constante de taux de piégeage identifiée pour l’éprouvette 

non déformée est conforme à celle obtenue dans le chapitre précédent, celle après sollicitation en 

fatigue s’avère inférieure (ou similaire compte tenu des barres d’erreur rapportées), ce qui est en 

opposition avec les observations de A. Oudriss [43]. Il en est de même pour la valeur de A’, alors 

qu’à cœur est attendue une diffusivité plus élevée de l’hydrogène. Avant d’évoquer les possibles 

explications à ce résultat, nous allons étudier l’évolution de ces propriétés selon la distance à la 

surface en faisant varier les temps de charge. 

 
Table V-3 : Comparison of main charge and discharge parameters depending on the sample’s cyclic pre-strain (ND : ε=0.0%, 

D: ε=0.37%). For both, the same charging potential of -350mV/ESH has been imposed. For ND samples, a reference test 

realized in the same conditions with the previous design (cylindrical and S=0.8 cm²) is provided. 

  Charge parameters Discharge parameters 

 
𝑺 

(𝒄𝒎²) 

𝒕𝒄 

(𝒔) 

 𝑱𝒄𝒉𝒂𝒓𝒈𝒆̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ 

(𝒎𝑨/𝒄𝒎²) 

𝒋𝑶 

(𝒎𝑨/𝒄𝒎²) 

𝒒𝑨 

(𝒎𝑪/𝒄𝒎²) 

A′ 

(𝒎𝑨√𝒔/𝒄𝒎²) 
k 

(/𝒔) 

ND 0.8 600 -11 0.23 123 0.55 0.10 

ND 0.2 1200 -42 0.86 152 2.4 0.09 

D 0.2 1200 -36 1.09 312 1.8 0.04 

a) b)  

Figure V-13 : Discharge step simulation using McKibben’s model for a) not deformed specimen and b) cyclically pre-

strained specimen for tc=1200s.  

(𝑠−1/2) (𝑠−1/2) 
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V.2.2. Hydrogen apparent diffusivity and trapping profiles 

Dans cette étude, nous avons fait le choix de nous restreindre à un niveau de déformation 

et de mener une campagne de caractérisation plus conséquente. La matrice d’essais associée aux 

chargements pulsés est présentée en Table V-4. Nous formulons l’hypothèse que ces essais sont 

réversibles, comme pour les essais sur les échantillons non déformés. Les « primo » essais (𝑡𝑐 #1) 

ne pouvant suffire à discuter de l’évolution de la diffusivité, d’autant que les essais sur l’éprouvette 

12 ont dû être écartés de l’analyse (suite à un problème d’infiltration de la solution au niveau de 

la zone de contact électrique). L’impact majeur de cette répétition des essais est la manifeste 

évolution de la densité de courant à la charge (Figure V-14). Celle-ci influe particulièrement sur la 

valeur des pentes A’ identifiées lors de la décharge, surtout lorsque les temps de charge préalables 

sont courts (2s). Pour autant, le profil d’évolution de ces pentes en fonction du temps de charge 

n’est pas impacté. Ainsi, pour une éprouvette donnée, il a été constaté que les valeurs de A’ pour 

un temps de charge de 2s sont toujours supérieures à celles des autres temps de charge, ce malgré 

les primo essais des éprouvettes 10, 13 et 17 (cf. Annexe 16 et Figure V-15). La prudence demeure 

donc sur les valeurs des ratios de coefficient de diffusion apparents estimés localement, mais les 

évolutions peuvent être discutées pour cette première approche. L’évolution des pentes A’ 

obtenues pour chaque temps de charge est présentée en Figure V-15. Pour ces essais, il ne nous a 

pas été possible de réitérer l’approche proposée pour les échantillons {110} non déformés pour 

tenir compte de la variation de la concentration en hydrogène en subsurface d’un essai à l’autre 

(cf. Chapitre IV). Ce qui nous amène à estimer Cs constant dans notre analyse, de sorte que 

(𝐴′𝑡𝑐/𝐴′1200𝑠)2 = 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑡𝑐 /𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘. 

 

Table V-4 : Test matrix of deformed specimens. The specimens number refer to the plan in Annex 16. 

 𝒕𝒄 #𝟏 𝒕𝒄 #𝟐 𝒕𝒄 #𝟑 𝒕𝒄 #𝟒 𝒕𝒄 #𝟓 𝒕𝒄 #𝟔 𝒕𝒄 #𝟕 𝒕𝒄 #𝟖 

Specimen 17  2 2 5 10 30 100 600 - 

Specimen 13 10 2 5 10 30 100 1200 - 

Specimen 12 30 2 5 10 30 100 1200 - 

Specimen 10 60 2 5 10 30 60 100 600 

Specimen 16 1200 - - - - - - - 

Specimen 7 ND 1200 - - - - - - - 
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Figure V-14 : Evolution of the current density of the successive charges carried out on specimen 17 compared to the single 

one of 1200s carried out on specimen 16. 

a)      b)  

Figure V-15 : a) A’ evolution with the charging time tc all tests considered. b) Corresponding evolution of the local 

apparent diffusion coefficient depending with the distance to the surface �̅� taking 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘 = 1.4 10−13𝑚2/𝑠  

from [43] and �̅� = √2𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘𝑡𝑐. 

 

Table V-5 : Local apparent hydrogen diffusivity ratios and associated depth profile taking 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑏𝑢𝑙𝑘 = 1.4 10−13𝑚2/𝑠 [43]. 

𝒕𝒄 (s) 𝑫𝒂𝒑𝒑
𝒕𝒄 /𝑫𝒂𝒑𝒑

𝒃𝒖𝒍𝒌 �̅� = √𝟐𝑫𝒂𝒑𝒑
𝒃𝒖𝒍𝒌𝒕𝒄 (µm) 

2 29.6 0.7 

5 7.7 1.2 

10 11.2 1.7 

30 7.7 2.9 

60 5.0 4.1 

100 2.0 5.3 

600 0.8 13.0 

1200 1 18.3 
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De prime abord, nous constatons que l’évolution spatiale de la diffusivité est plus étendue 

que pour les échantillons {110} non déformés (Figure V-15b). En effet, pour ces derniers, au-delà 

de 60s de charge la diffusivité apparente n’évolue plus, traduisant l’atteinte d’un comportement à 

cœur. Ici, la diffusivité apparente de l’hydrogène pour tc =100s est encore deux fois supérieure à 

celle à cœur (Table V-5), celle-ci étant atteinte pour des temps de charge supérieurs ou égaux à 

600s. Il nous est toutefois difficile de statuer sur l’impact de la pré-déformation sur le ratio de 

diffusivité estimé à 2s puisqu’il se trouve inclus entre les estimations de 62.6 et 22.6 

précédemment obtenues pour les monocristaux {110} non déformés selon les hypothèses 

formulées à propos de Cs. Néanmoins, d’un point de vue spatial, si nous prenons pour référence le 

coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le nickel monocristallin pré-déformé en fatigue 

obtenu par A. Oudriss par perméation électrochimique [43], la distance parcourue par 

l’hydrogène en deux secondes est plus de deux fois supérieure à celle dans le nickel non déformé. 

Ainsi, à distance de la surface égale, la diffusivité de l’hydrogène en subsurface pré-déformée 

serait supérieure à celle relatée en subsurface des monocristaux non déformés. Son évolution 

s’observe jusqu’à une profondeur d’environ 10 µm (Table V-5), alors qu’elle est contrainte aux 3 

premiers microns pour ces derniers. 

a)   b)  

Figure V-16 : Trapping constant k evolution a) with the charging time on cyclically pre-strained specimens, b) with the 

corresponding average distance to the surface. 

Du côté du piégeage, contrairement aux éprouvettes non déformées, une nette évolution 

de la constante de piégeage k en fonction du temps de charge préalable est identifiée en Figure 

V-16. Les barres d’erreur pour le temps de charge le plus court nous ne nous permettent pas de 

statuer sur son évolution en deçà de 5s. Néanmoins, sa décroissance à partir d’un temps de charge 

de 10s est indéniable. Correspondant à k=0,28, la densité de pièges irréversibles NT estimée, en 

prenant la fréquence de vibration de l’hydrogène dans le cristal parfait (2,38 1013 Hz), est de 

9,13 1021 m−3 par la méthode de Krom et al. [18] pour une profondeur moyenne de 2 µm contre 

1,30 1021 m−3 pour 18 µm. Ce résultat suggère une densité de pièges plus important en 

subsurface. Pourtant, à la vue de la micrographie MET de la structure pré-déformée en Figure V-8, 



216 
 

la structure composite générée par la déformation est homogène sur toute l’éprouvette. Prenant 

les densités de dislocations des murs et chenaux déterminées par G. Hachet , la densité de 

dislocations totale 𝜌𝑡𝑜𝑡 (Equation V-4) est d’environ 8,8 1013 𝑚−2 (+/-4,5 1013 m−2 en tenant 

compte des incertitudes) [263]. 

𝜌𝑡𝑜𝑡 = 𝑓𝑤𝜌𝑤 + (1 − 𝑓𝑤)𝜌𝑐 Equation V-3 

D’après la formulation de Mine et al. [25,43,326], la densité de pièges irréversible NTdislo associée 

serait de 1,6 1024 m−3(+/-0,8 1024 m−3), ce qui est nettement supérieur à la concentration 

estimée par l’approche électrochimique, et ce pour la valeur de k la plus élevée.  Nous appliquons 

alors le même raisonnement que dans le chapitre précédent, en tenant cette fois-ci compte de la 

fréquence de vibration de l’hydrogène identifiée expérimentalement par C. Lekbir (4,68 1011 Hz). 

Les nouvelles concentrations de pièges irréversibles associées aux valeurs de k à 2 et 18 µm de 

profondeur sont rapportées en Table V-6 et demeurent inférieures à NTdislo (bien que pour k=0,28, 

𝑁𝑇(𝜈𝑡ℎ) s’approche de la borne inférieure de son encadrement). 

Table V-6 : Trapping sites density estimations depending on Mine et al. (𝑁𝑇𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜) or Krom et al. (𝑁𝑇(𝜈)) approaches 

[18,326], with 𝜈 either the theoretical hydrogen vibration in perfect bulk nickel (𝜈𝑡ℎ = 2.38 10
13𝐻𝑧) or the experimental 

one from C. Lekbir’s thesis work (𝜈𝑒𝑥𝑝 = 4.68 10
11𝐻𝑧) [25]. 

𝑵𝑻𝒅𝒊𝒔𝒍𝒐(𝒎
−𝟑) 𝑵𝑻(𝝂𝒕𝒉) (𝒎

−𝟑) 𝑵𝑻(𝝂𝒆𝒙𝒑) (𝒎
−𝟑) 

𝜌𝑡𝑜𝑡̅̅ ̅̅ ̅ = 8.8 1013 𝑚−2 k=0.28 k=0.04 k=0.28 k=0.04 

1.6 1024 9.13 1021 1.30 1021 4.64 1023 6.63 1022 

 

V.2.3. Discussion 

Différentes observations émergent des résultats des essais pulsés présentés sur les 

éprouvettes pré-déformées en fatigue. Concernant l’étape de chargement en hydrogène, le 

comportement similaire entre l’éprouvette pré-déformée et l’éprouvette non déformée suggère 

un faible effet de la rugosité de surface générée par la déformation sur l’évolution de l’hydrogène 

en surface. La réalisation de courbes de polarisation dynamiques sur les deux systèmes doit être 

envisagée ainsi que la simulation des constantes cinétiques des réactions de Volmer-Tafel-

Heyrovsky associées. Pour autant, dans le cas de l’éprouvette pré-déformée, la quantité de charge 

oxydées en surface (qa) lors de la désorption est deux fois supérieure à celle identifiée pour 

l’éprouvette non déformée. Cette observation soulève une absorption plus favorable de 

l’hydrogène, et donc une possible solubilité apparente de l’hydrogène supérieure en subsurface 

après sollicitation cyclique. Cette augmentation de la solubilité suite à une pré-déformation en 

fatigue (stade IIIo) a notamment été rapportée à cœur du nickel monocristallin <100> dans de 

précédents travaux [43].  
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Du point de vue diffusivité, la mobilité locale accrue en subsurface {110} par rapport celle 

à cœur est plus marquée spatialement pour les éprouvette pré-déformées que pour les 

échantillons ND. La microstructure de subsurface, similaire à celle observée à cœur, pourrait jouer 

un rôle de court-circuit de diffusion au voisinage des murs dipolaires [43]. De plus, la probable 

migration des lacunes restantes vers les interfaces suite à la sollicitation en fatigue [268] suppose 

leur présence en nombre en subsurface d’après les mesures de concentrations de lacunes 

résiduelles réalisées par Bouteau et al. [264]. Ainsi, le champ de déformation associé à la présence 

de ces lacunes à proximité de la surface pourrait impacter la diffusivité locale de l’hydrogène 

[12,59], voire même faciliter sa migration par transport lacunaire. De surcroît, une nette évolution 

de la constante de piégeage irréversible k est observée avec le temps de charge, ce qui n’était pas 

le cas pour la subsurface {110} non déformée. Avec une valeur maximale de 0,28 pour une 

profondeur estimée à 2 µm, elle chute ensuite à 0,04 entre 5 et 13 µm de profondeur. Ce résultat 

indique une dynamique de piégeage intense en proche surface et une concentration de défauts 

supérieure à celle à cœur. Pourtant, d’après le modèle de Krom et al. les densités de pièges 

irréversibles associées (cf. Table V-6) sont inférieures à celles prédites par les observations MET 

des structures de dislocations. Ce phénomène, déjà été rapporté par les travaux de Lekbir en 

traction simple [25], pourrait être lié à un piégeage préférentiel de l’hydrogène par les lacunes en 

subsurface et non par les dislocations, ce qui pourrait expliquer l’atteinte à cœur d’une constante 

de piégeage similaire entre éprouvette pré-déformées et échantillons non déformés [59]. 

Toutefois cette hypothèse nécessite d’être vérifiée expérimentalement. La réalisation de lames 

parallèles à la surface à différentes profondeurs et leur observation en MET à haute résolution 

permettrait de statuer sur leur concentration locale et leur distribution. Des essais de nano-

indentation in situ à différentes profondeurs permettraient également de confirmer leur présence 

au travers d’un adoucissement local des propriétés mécaniques. 

Néanmoins, outre les similitudes au niveau des constantes de piégeage à cœur, les valeurs 

de A’ rapportées pour les deux systèmes (D et ND en Table V-3) suggèrent une diffusivité 

supérieure de l’hydrogène à cœur dans le nickel monocristallin non déformé. Or, il a pourtant été 

montré qu’à conditions de charge égales la diffusivité de l’hydrogène est plus importante dans le 

nickel déformé en fatigue [43]. Face à ces antagonismes, il convient en premier lieu de poursuivre 

la campagne d’essais sur les éprouvettes pré-déformées afin de disposer d’une base d’expériences 

solide pour confirmer ces tendances compte tenu de la variabilité inhérente à cette technique. La 

répétition de ces essais permettra notamment de tenir compte des possibles variations de 

concentrations en hydrogène en subsurface d’un essai à l’autre, surtout pour les temps de charge 

courts.  De plus, il nous faut garder à l’esprit qu’au travers de cette approche pulsée nous avons 

trois inconnues : Cs, Dapp et k, et une seule équation (Equation V-2). Ainsi, si la discussion des 

évolutions est possible en fonction du temps de charge, l’apport de données extérieures afin de 
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fixer certains paramètres, comme Dapp à cœur, est indispensable pour s’affranchir d’une discussion 

en termes de ratios. Ces apports peuvent être expérimentaux ou numériques, si tenté qu’ils soient 

au mieux représentatifs de notre système réel. Pour cela, nous nous sommes ici basés sur les essais 

de perméation de A. Oudriss sur une éprouvette pré-déformée en fatigue. Or, cette étude, bien que 

réalisée également à température ambiante et pour un stade de déformation cyclique équivalent 

au nôtre, présente des différences que nous ne pouvons ignorer. D’une part, dans ces travaux, 

l’éprouvette avait été préalablement électropolie après la déformation afin de ne considérer que 

l’impact des structures de dislocation sur la diffusivité et le piégeage. Or ici, bien que son effet 

semble mineur, la rugosité obtenue en surface pourrait impacter ces résultats. De plus, ces essais 

de perméation ont été réalisées en milieu NaOH (0,1 M) à des conditions de chargement amenant 

à une concentration en hydrogène proche de la limite de solubilité [12,43,44], ce qui n’est 

vraisemblablement pas notre cas pour un taux de recouvrement de 25%. Or, le comportement 

diffusif de l’hydrogène, et notamment l’emprunt de court-circuit de diffusion dans une structure, 

dépendrait de sa concentration  d’après les travaux de Kirchheim sur les matériaux nanocristallins 

[43,47]. Enfin, dans notre étude, la surface d’entrée pour l’hydrogène correspond à un plan 

cristallin {110} alors que celle étudiée par A. Oudriss était orientée {100}. La différence 

d’orientation de la structure composite en qui en résulte par rapport à la direction de diffusion de 

l’hydrogène pourrait également amener à des résultats expérimentaux différents. Il est donc 

indispensable de réaliser, en parallèle des essais pulsés, des essais de perméation 

électrochimiques à conditions de charge équivalentes sur le même système. Une analyse à 

différents potentiels de charge imposés serait également bénéfique puisqu’il a été montré dans le 

chapitre précédent que selon le taux de recouvrement, le comportement diffusif de l’hydrogène 

peut s’avérer différent, tout comme les travaux de J. Li [12]. En sus, la mesure de l’hydrogène piégé 

au sein de l’éprouvette par TDS permettrait de discuter des différents types de pièges où s’est 

inséré l’hydrogène, réversibles ou irréversibles, ainsi que leur concentration. Car, si le modèle 

électrochimique de Pound et al. pour estimer le piégeage irréversible de l’hydrogène [14,18], ainsi 

que celui de Mine et al. [326] basé sur les observations MET, offrent une bonne première approche 

pour étudier les systèmes non déformés, leur simplicité semble également atteindre leur limite 

face aux structures composites formées en fatigue. En effet, ne considérant d’une part que le 

piégeage irréversible et par un seul type de piège, ces modèles ignorent la synergie entre 

l’hydrogène la distribution de ces derniers, sans parler des modifications microstructurales que 

l’absorption d’hydrogène implique [263,285]. Nous allons explorer ce point dans la partie 

suivante. 
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V.3. Hydrogen impact on deformation structures 

A la vue des résultats des essais pulsés sur les éprouvettes non déformées et de la 

concentration de pièges NT identifiés, nous avons jusqu’ici supposé que la diffusivité et le piégeage 

de l’hydrogène en subsurface allaient avant tout être dominés par les défauts préalablement 

présents. Pour autant, comme l’attestent les micrographies présentées en Figure V-17 et en Figure 

V-18 comparativement celles présentées en section V.1.3, des réarrangements microstructuraux 

irréversibles sont observés après les étapes d’absorption et de désorption de l’hydrogène. Les 

micrographies MET de subsurface présentées ici ont été réalisées sur des lames prélevées 

perpendiculairement à la surface (Figure V-17) et parallèlement à la surface (à 100 nm de 

profondeur, Figure V-18 et Figure V-19) après un temps de charge de 1200s suivi d’une 

désorption. Ces micrographies ont été réalisées plusieurs mois après le chargement en hydrogène. 

Nous constatons que les micrographies MET perpendiculaires et parallèles à la surface 

montrent des arrangements similaires, ces deux observations correspondant à une vision 

parallèle à des plans {110}. Les Figure V-18 et Figure V-19 confirment par ailleurs que les 

structures en subsurface et à cœur sont similaires. Si la structure en labyrinthe des dislocations 

est toujours observée, l’introduction d’hydrogène semble avoir principalement favorisé la 

réorganisation des dipôles à l'intérieur des parois, favorisant ainsi une diminution de l'épaisseur 

de celles-ci et de la fraction volumique autour de 15% (Table V-7). Pour rappel, sans hydrogène, 

l'épaisseur est d’environ 165 nm et la distance entre parois λ d’environ 403 nm, soit fW = 29%. La 

mesure des densités de dislocations propre à chaque phase (Figure V-19) suggère une 

augmentation de la densité des dislocations au sein des murs induite par l’absorption 

d’hydrogène, alors qu’elle diminuerait au sein des chenaux (cf. Table V-2). Cette observation 

coïncide avec la nette diminution de la fraction volumique des chenaux également observée par 

G. Hachet et al. alors que l’hydrogène avait été introduit préalablement à la déformation [263]. La 

conséquence de cette réorganisation microstructurale induite par l’hydrogène s’était alors 

traduite par une augmentation des contraintes internes à longues distances générées par les murs 

et une diminution des contraintes effectives à courte portée associées aux chenaux, influant ainsi 

sur le comportement mécanique du nickel sollicité en fatigue. Pourtant, la diminution de la 

fraction volumique observée par G. Hachet et al. due au pré-chargement en hydrogène n’était que 

de 12% alors qu’ici, elle atteint 50%. Une confrontation de ces résultats à une étude par nano-

indentation au sein des chenaux et des murs permettrait de traduire l’impact de ce post-

chargement en hydrogène sur les propriétés mécaniques du nickel pré-déformé [285]. 
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MET perpendiculairement à la surface : 

a)   

b)  

Figure V-17 :a) Near-surface labyrinth-like ladder structure observed after a sorption/desorption step. The walls are 

close to {001} planes and have an average thickness, e of 80 nm, and are separated by λ= 450 nm, i.e. an fW fraction of 

15%. b) Sufficient magnifications to observe dislocations in channels. In the two cases presented here, the absence  

of curvature of the dislocations is illustrated. The introduction of hydrogen therefore seems to have relaxed them. 

 

Solicitation axis 
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MET parallèlement à la surface : 

 

 
Figure V-18: Near-surface labyrinth-like ladder structure (100 nm from the surface). The walls are close to {001} planes 

and have an average thickness, e of 70 nm and a distance of λ = 480 nm (fW =14.6%). 

 

Figure V-19 : Deformation structures observed at higher magnification allowing the evaluation of the density of 

dislocations and the size of the screw dislocations dipoles. The density in the walls is 7 1014 m-2, in the channels  

7 1012 m-2 and the size of the dipoles is around 20 nm. 
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Table V-7 : Walls and channels average sizes for Ni{011}<100> (stage IIIO)  before and after hydrogen charging, with the 

corresponding walls volume fraction as well as respective phases dislocations densities. A comparison with G. Hachet 

observations in bulk nickel is given for the same stage of deformation but for H-charged specimens before fatigue tests. 

 < 𝝀 > (𝒏𝒎) < 𝒆 > (𝒏𝒎) 𝒇𝒘 (%) 𝝆𝒘 (𝒎
−𝟐) 𝝆𝒄 (𝒎

−𝟐) 

Present work (⊥) without H 403 165 29 - - 

Present study (⊥) with H 450 80 15 - - 

Present study (//) with H 480 70 14.6 7.0 1014 7.0 1012 

G. Hachet [228] 585 235 25.5 2.4 1014 7.0 1012 

 

En Figure V-19, nous notons également l’observation de dipôles de dislocations coin de 20 nm de 

hauteur h, en accord avec celle de 27 nm prédite par la relation de Taylor en tenant compte de la 

densité de dislocations mesurée dans les murs [383] :  

ℎ = 1/√2𝜌 Equation V-4 

La présence de ces dipôles témoigne également des processus de formation de lacunes actifs lors 

de la sollicitation en fatigue [236,269]. 

 

Microscopie électronique à balayage (MEB) : 

Les micrographies MEB en électrons secondaires réalisées également plusieurs mois 

après le chargement en hydrogène montrent des similitudes avec celles observées avant 

chargement (Figure V-20). La trame liée à la déformation parait identique et l’exposition 

prolongée à l’air amène de nouveau à la présence d’oxydes en surface. Néanmoins, des cavités 

d’une centaine de nanomètres de diamètre y sont observées. De nouveau, nous avons réalisé une 

abrasion FIB de trois minutes à une intensité de 1,5 nA afin d’observer les structures en 

subsurface. Ce traitement a développé un cratère de plus d’un micron de profondeur, alors qu’à 

conditions d’abrasion équivalentes, et sans chargement en hydrogène, la profondeur atteinte était 

de l’ordre de la centaine de nanomètres. Cette opération révèle une surface et une subsurface 

grandement endommagées suite à l’insertion d’hydrogène, traduisant localement la présence de 

lacunes surabondantes [59] dont les cavités observées en Figure V-20 pourraient être les témoins. 

Ces observations alimentent ainsi l’hypothèse précédemment soulevée d’un piégeage de 

l’hydrogène par les lacunes en subsurface ainsi que leur contribution à la diffusivité apparente, 

bien qu’elles n’aient pu être observées sur les lames MET de subsurface (Figure V-18 et Figure 

V-19). 
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a)  b)  

c)  d)  

e)  f)  

Figure V-20 : SEM surface deformation structures (with H): a,c,e) for an angle of inclination of 0 and b,d,f) for an angle of 

inclination of 54°. Oxides structures are present, as well as cavities of a hundred nanometers in diameter. 

 

V.4. Early stages of deformation exploration: a numerical opening 

Compte tenu des évolutions soulignées en termes de diffusivité et de solubilité de 

l’hydrogène en subsurface du Ni{011} pré-déformée en fatigue, il demeure alors à identifier le 

poids de la rugosité de surface, de la présence de lacunes et des structures de dislocations sur ces 
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résultats. Différentes pistes expérimentales ont été évoquées dans ce chapitre pour permettre de 

décorréler ces contributions. Parallèlement, une approche numérique à plus grande échelle doit 

être entreprise afin d’analyser précisément l’impact du champ de déformation respectif de ces 

défauts à proximité d’une surface, selon leur distribution et concentration. En ce sens, une étude 

préliminaire des surfaces {100}, {110} et {111} du nickel en statique moléculaire a été amorcée 

au sein du laboratoire par potentiels empiriques (EAM [317,384]). Comparativement à la DFT, ce 

type de calcul est très rapide, ce qui permet d’étudier des systèmes plus complexes en tenant 

compte des défauts potentiellement présents. En l’occurrence, nous nous sommes intéressés aux 

surfaces {110} présentant une marche, assimilables à un premier stade de déformation au travers 

de l’émergence d’une rugosité de surface. 

 

Figure V-21 : Simulation cell for the Ni {110} surface. Atoms are colored depending on their stress state. The color code 

was selected very fine on purpose to highlight the successive compression and dilatation of atomic layers depending with 

their distance to the surface. 

Au préalable, la surface {110} parfaite a été étudiée par potentiels empiriques. La boite de 

simulation associée est représentée en Figure V-21. L’énergie de surface obtenue pour cette 

orientation, 0,147 eV/Å, est très proche de celle déterminée par DFT (0,145 eV/Å [117]). Les 

successions de compression (en rouge) et de dilatation (en bleu) des premières couches 

atomiques sont également observées. Le profil d’absorption et de diffusion de l’hydrogène a 

ensuite été déterminé par calculs NEB avec la méthode Climbing Image en potentiels empiriques 

(Figure V-22). Qu’il soit réalisé avec la supercellule présentée en Figure V-21, ou avec une 

supercellule de taille identique à celle employée en DFT, le profil obtenu est similaire. Ainsi, les 

différences majeures entre le profil DFT et EAM sont intrinsèques aux méthodes de calcul, elles 

ne traduisent pas un effet de concentration. Nous remarquons notamment que les potentiels 

empiriques prédisent une solubilité supérieure de l’hydrogène en position O(s-1) par rapport à 

cœur, alors que l’inverse est explicité par calculs DFT+Phonons. Pour autant, nous constatons de 
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la même manière que l’impact de la surface est contraint aux premières couches atomiques de 

subsurface. En effet, au-delà de la position octaédrique O(s-3), l’énergie de migration et de mise 

en solution de l’hydrogène en site atteint sa valeur à cœur, respectivement de 0,47 eV et 0,18 eV. 

Nous identifions également que l’énergie de migration parallèle en surface en position (s-2) est 

plus favorable qu’à cœur avec une énergie de migration de 0,41 eV. 

 

Figure V-22 : Hydrogen diffusion profiles from perfect Ni{110} surface. DFT and EAM profiles were both obtained with a 

(2×2×7) supercell. The EAM profile is the same for a bigger Ni{110} supercell.  

 

Figure V-23 : Nickel atoms hydrostatic strain at the proximity of a step. 

 

Une marche a ensuite été modélisée en retirant la moitié des atomes de surface. Le champ de 

contraintes hydrostatiques Δ𝑉/𝑉= tr(𝜖)̿ ressenti par chaque atome de nickel du fait de la rugosité 

émergente est illustré en Figure V-23. Il a été calculé à l’aide de leur déplacement �⃗⃗� par rapport à 

leur position d’équilibre dans le bulk, tel que :  
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𝜖̿ =
1

2
(∇�⃗⃗� + ∇�⃗⃗�𝑇) = (

𝜖𝑥𝑥 𝜖𝑥𝑦 𝜖𝑥𝑧
𝜖𝑦𝑥 𝜖𝑦𝑦 𝜖𝑦𝑧
𝜖𝑧𝑥 𝜖𝑧𝑦 𝜖𝑧𝑧

)

 

 Equation V-5 

La composante ϵzz domine largement cette représentation et les atomes de nickel les plus 

impactés se trouvent en bord de marche. Nous remarquons également qu’à l’exception des atomes 

à l’extrémité gauche, la première rangée demeure en compression. En deçà, un comportement de 

dilatation global est observé pour la moitié du slab qui se trouve en bas de marche alors que l’autre 

se trouve globalement en compression. Néanmoins, au-delà de trois distances interatomiques de 

la marche et de la surface, les variations relatives de volume sont inférieures à 1%. Nous allons à 

présent étudier l’impact du champ de déplacement de la marche sur la solubilité et la diffusion de 

l’hydrogène. Ces calculs sont réalisés à 0K.  

 

V.4.1. Hydrogen solubility close to a step 

Tout comme dans le Chapitre III, nous avons étudié la solubilité de l’hydrogène au travers de son 

insertion en site octaédrique, ces derniers étant les plus stables dans le nickel. L’adsorption en 

sites TOP, SB, LB et PT a également été analysée. La Figure V-24 représente une cartographie des 

énergies en question ainsi que la notation employée pour repérer les positions investiguées en 

fonction de leur distance vis-à-vis de la surface ainsi que de la marche. Les valeurs numériques 

associées sont rapportées en Table V-8 pour l’adsorption, et en Table V-9 pour l’insertion en site 

octaédrique.  

 

Figure V-24: Solution and adsorption energy mapping around a step on Ni{110}. Nickel atoms are in light grey while 

hydrogen atoms are colored depending on their sorption energy in different octahedral sites. Only short bridge (SB) and 

long bridge (LB) adsorption sites are represented here. The “EAM profile” far from the step is the same as presented in 

Figure V-22. 
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Table V-8: Hydrogen adsorption energies (eV) on different adsorption sites on Ni{110} stepped surface depending on their 

position to the step. “-“ represent missing values (calculations in progress), while “x” represent an inexistent adsorption site 

at some positions given the notation used.  

 STEP-2 STEP-1 STEP STEP +1 STEP +2 

TOP -0.34 -0.31 x -0.34 -0.34 

SB -0.38 -0.39 -0.44 -0.42 -0.39 

LB -0.35 -0.33 -0.43 -0.36 -0.35 

PT -0.36 - x -0.42 -0.36 

 

Table V-9 : Hydrogen solution energies (eV) in octahedral subsurface sites of the Ni{110} stepped surface. “x” represent 

inexistent octahedral sites at some positions given the notation used. 

 STEP-4 STEP-3 STEP-2 STEP-1 STEP STEP +1 STEP +2 STEP +3 STEP +4 

O(s-1) -0.15 -0.15 -0.18 -0.04 x -0.27 -0.14 -0.14 -0.14 

O(s-2) 0.16 0.15 0.15 0.14 -0.14 0.15 0.16 0.16 0.16 

O(s-3) 0.19 0.19 0.18 0.18 x 0.16 0.20 0.20 0.19 

O(s-4) 0.18 0.17 0.17 0.17 0.16 0.18 0.18 0.18 0.18 

 

Du point de vue de l’adsorption, nous constatons que l’impact de la marche ne s’étend pas au-

delà de deux distances interatomiques sur les énergies. Les sites SB et LB en bord de marche sont 

les plus stables, suivis par les sites SB et PT qui se trouvent en amont (STEP +1). A l’inverse les 

sites d’adsorption TOP et LB juste en aval (STEP-1) sont moins stabilisants que lorsqu’ils sont à 

distance. Pour l’hydrogène en sites octaédriques, l’impact de la marche sur les énergies d’insertion 

s’étend jusqu’à trois distances interatomiques. Loin de la marche, nous retrouvons, comme illustré 

en  Figure V-22, le caractère plus favorable de l’insertion en position O(s-1) par rapport à cœur, et 

légèrement moins favorable en position O(s-3). Pour le site octaédrique O(s-1) juste en bas de 

marche la solubilité locale est néanmoins près de cinq fois moindre par rapport aux sites 

équivalents à distance, alors qu’en haut de marche elle est près de deux fois supérieure. L’étude 

de l’énergie d’absorption en bord de marche est donc particulièrement importante compte tenu 

de la solubilité localement accrue de l’hydrogène. Le deuxième site de subsurface se trouvant au 

niveau de la marche présente également une énergie de mise en solution stabilisante, suggérant 

une forte probabilité de passage de l’hydrogène par ce minimum local lors de sa diffusion vers le 

cœur. Enfin, à distance de la marche, nous constatons une légère différence entre les énergies 

d’insertion lorsque l’hydrogène est en bas de marche (STEP -) ou en haut de marche (STEP +), 

faisant écho aux compressions et dilatations locales mises en évidence précédemment pour les 

atomes de nickel. Comme entrepris dans le Chapitre III, nous avons alors comparé les énergies 

d’insertions calculées par potentiels empiriques à celles prédites par la théorie élastique Δ𝐸𝑠𝑜𝑙
𝑒𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑐 

à l’aide du modèle de dipôle élastique [355,359]:  
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Δ𝐸𝑠𝑜𝑙
𝑒𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑐(𝑥, 𝑦, 𝑧) = Δ𝐸𝑠𝑜𝑙

𝑏𝑢𝑙𝑘 + 𝐸𝑖𝑛𝑡(𝑥, 𝑦, 𝑧) 
Equation V-6 

où Δ𝐸𝑠𝑜𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘est l’énergie de mise en solution à cœur en site octéadrique, soit 0,18 eV en potentiels 

empiriques. Il nous faut alors identifier l’énergie d’interaction 𝐸𝑖𝑛𝑡(𝑥, 𝑦, 𝑧) entre l’hydrogène en 

position interstitielle et le champ de déplacement extérieur, issu ici d’une surface en présence 

d’une marche, telle que [355,359] : 

𝐸𝑖𝑛𝑡(𝑥, 𝑦, 𝑧) =  −∑𝑃𝑖𝑗𝜖𝑖𝑗
𝑠𝑠(𝑥, 𝑦, 𝑧)

𝑖,𝑗

 Equation V-7 

où 𝜖𝑠𝑠̿̿ ̿̿ (𝑥, 𝑦, 𝑧) est le tenseur de déformation du site octaédrique, situé à la distance z de la surface, 

généré par la relaxation de surface en présence d’une marche (« ss » pour surface step). �̿� est le 

tenseur dipôle élastique qui caractérise l’insertion d’un atome d’hydrogène en site octaédrique à 

cœur du nickel, noté 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  (III.3.4.2). Ce dernier a été de nouveau identifié cette fois par potentiels 

empiriques d’après l’équation suivante [356,357,360]:  

𝑃𝑖𝑗
𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 = −𝑉𝜎𝑖𝑗

𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  Equation V-8 

où 𝜎𝑖𝑗
𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  sont les contraintes internes totales induites par l’insertion d’un atome d’hydrogène en 

site octaédrique dans une supercellule de nickel massif et V le volume de la boite de simulation. 

𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  apparaît toujours purement hydrostatique et isotrope, et sa valeur est légèrement 

supérieure à cette obtenue par DFT par Metsue et al. [361] (Table V-10).  

Table V-10: 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎(in eV) for bulk nickel supercells, EAM vs. DFT. 

 Metsue et al., DFT [361] Present work, EAM 

𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎 (
2.78 0 0
0 2.78 0
0 0 2.78

) (
3.81 0 0
0 3.81 0
0 0 3.81

) 

 

a)    b)  

Figure V-25 : a) Hydrogen solution energy mapping predicted by the elastic theory. b) Associated hydrostatic strain on 

each hydrogen atom relatively to their equilibrium octahedral position in bulk nickel. 
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Par calculs de relaxation, nous avons pu déterminer le champ de déplacement de tous les 

interstitiels (octaédriques) par rapport à leur position d’équilibre dans le nickel massif. Les sites 

d’adsorption LB et SB ont été représentés dans la mesure où ils correspondent à des sites 

octaédriques tronqués. La cartographie des énergies de mise en solution prédite par les 

interactions de nature élastique qui en résulte est présentée en Figure V-25a. 𝑃𝐻𝑜𝑐𝑡𝑎  étant 

parfaitement isotrope, cette cartographie est le reflet direct de celle des contraintes 

hydrostatiques en chaque site octaédrique. En comparant la Figure V-25a à la Figure V-24, nous 

constatons à nouveau que la théorie élastique prédit relativement bien les évolutions d’énergie 

d’insertion à longue distance de la surface et de la marche. Par contre, les sites d’adsorption et les 

sites octaédriques O(s-1) et O(s-2) ne peuvent être décrits par cette seule approche, surtout à 

proximité de la marche (Figure V-26). Ce résultat était relativement attendu pour les sites 

d’adsorption dans la mesure où la contribution chimique a nécessairement un impact conséquent 

sur la solubilité du fait des liaisons rompues. Une forte distorsion ne pouvant être reproduite par 

la théorie élastique telle qu’elle est décrite ici, il serait intéressant d’étudier pour les sites de 

subsurface (s-1) et (s-2), notamment au sein de la marche, l’impact d’un développement du 

modèle dipôle élastique à l’ordre deux 50 avant de questionner les contributions chimiques, ou les 

propriétés d’élasticité locales, comme cela a été évoqué dans le Chapitre III. 

 

Figure V-26 : Segregation energy ΔEseg depending on the local volume available for the hydrogen atom. The segregation 

energy represents the hydrogen solution energy excess close to a defect ΔEsol(H-def) vs. the equilibrium solution energy in 

perfect bulk ΔEsol(H-bulk) (i.e. ΔEseg= ΔEsol(H-def)-ΔEsol(H-bulk)). Here are represented the results close to a perfect nickel 

low Miller index surfaces obtained by DFT (Chapter III), close to different types of grain boundaries [11], and close to a 

stepped Ni{110}surface. A difference was made between surface adsorptions sites (light green) for which a high chemical 

contribution is expected, and octahedral subsurface sites (light blue). 

                                                             

50 tenant compte de la polarisabilité 𝛼𝑖𝑗𝑘𝑙  [356] 
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V.4.2. Hydrogen diffusivity close to a step 

Comme précédemment annoncé, des calculs NEB ont été entrepris afin d’étudier aussi 

l’effet de la rugosité de surface sur la diffusivité locale de l’hydrogène. La Figure V-27 illustre 

l’avancement des profils de diffusion obtenus à ce jour, certains calculs de diffusion n’ayant pas 

encore convergé à proximité du bord de marche. Les énergies de migration associées sont 

présentées en Table V-11. Nous remarquons que, de la même manière que pour les sites 

octaédriques, les énergies de migration ne sont plus impactées par la marche au-delà de trois 

distances interatomiques. Ainsi, loin de celle-ci nous retrouvons les énergies d’absorption et de 

migration de l’hydrogène depuis une surface Ni{110} parfaite (Figure V-22).  

Table V-11 : Migration energies (eV) from PT adsorption site and O sites towards the bulk (diffusion perpendicular to the 

surface). “-“ represent missing values (calculations in progress), while “x” represent an inexistent adsorption site at some 

positions given the notation used. 

 STEP-4 STEP-3 STEP-2 STEP-1 STEP STEP +1 STEP +2 STEP +3 STEP +4 

PT 0.34 0.33 0.31 - x x 0.34 0.35 0.35 

O(s-1) 0.72 0.72 0.72 0.59 - x 0.72 0.72 0.72 

O(s-2) 0.51 0.51 0.51 0.50 0.62 0.50 0.50 0.51 0.51 

O(s-3) 0.45 0.45 0.45 0.45 - 0.47 0.44 0.44 0.44 

O(s-4) 0.47 0.47 0.47 0.47 0.48 0.46 0.47 0.47 0.47 

 

 

Figure V-27 : Illustration of hydrogen diffusion paths explored close to a step on Ni{110} with NEB calculations. 

L’approche numérique vers l’étude de surfaces plus complexes, amorcée ici pour l’orientation 

{110} du nickel, reste donc à poursuivre pour les autres orientations. L’insertion d’une marche 

n’en est qu’une première étape. L’insertion de dislocations, de lacunes, voire d’amas de lacunes, à 

proximité des surfaces sera ensuite à étudier. Il en est de même pour l’application d’un taux de 

recouvrement en hydrogène fixe pendant la diffusion (voire une concentration en subsurface 

constante), afin de s’approcher au plus près des conditions expérimentales. Les champs de 

déformation respectivement générés par ces derniers seront alors questionnés du point de vue 
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de leur impact sur les propriétés de diffusion, solubilité (voire de piégeage) de l’hydrogène. Par 

ailleurs, nous faisons remarquer au lecteur que la rugosité étudiée ici, considérée comme un 

premier stade de déformation, peut finalement caractériser les surfaces monocristallines non 

déformées. En effet, comme cela a été évoqué dans le Chapitre I, les surfaces monocristallines 

« réelles » s’organisent en systèmes de terrasses et de marches dont la densité dépend de 

l’orientation (Figure V-28) [125,126]. Ainsi, même en l’absence de pré-déformation, et compte 

tenu des écarts aux orientations {100}, {110}, {111} inhérents aux barreaux de nickel, la densité 

de marches en surface peut être non négligeable mais globalement inférieure à 0,5/nm d’après les 

travaux de H. El Alami [111]. 

 

Figure V-28 : Steps densities (nm-1) depending on the surface orientation [111]. 

V.5. Conclusions 

Ce dernier chapitre constituait une ouverture sur l’étude des interactions hydrogène-

subsurface-plasticité. Les questions auxquelles nous avons apporté des éléments de réponse 

sont :  

- Quel a été l’impact de la sollicitation en fatigue sur la surface et la subsurface en termes de 

rugosité et de microstructure ? 

- Comment cet état de pré-déformation influe-t ’il sur la diffusivité et le piégeage apparents 

de l’hydrogène ? L’extension de la subsurface vis-à-vis de ces propriétés en est-elle 

modifiée ? 

Pour cela nous nous sommes concentrés sur l’orientation {110} du nickel sollicité dans une 

direction <001> et sur un unique niveau de déformation (stade IIIo). Nous avons alors caractérisé 

l’état de déformation des éprouvettes à l’aide de multiples techniques depuis l’échelle 

macroscopique vers l’échelle nanoscopique en partant de la surface. Les analyses en microscopie 

optique ont montré l’émergence de bandes de glissement en surface, témoignant de l’activation 

des 8 systèmes de glissement impliqués lors d’une sollicitation selon l’axe <001>. Les 
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micrographies AFM ont permis de caractériser leur hauteur moyenne ainsi que d’identifier un 

second niveau de rugosité, plus fin et homogène sur l’ensemble de l’éprouvette, traduisant en 

filigrane l’arrangement des dislocations de subsurface en une structure composite. Les 

micrographies MEB de surface et de subsurface après érosion par FIB corroborent ces 

observations et illustrent l’organisation des dislocations en labyrinthes. Ces derniers, composés 

de murs {100} de dipôles coins (phases denses) et de chenaux (phases molles) ont enfin été 

caractérisés en MET. Les micrographies correspondantes montrent une continuité de la structure 

de déformation depuis la subsurface vers le cœur de l’éprouvette.  

Ensuite, l’impact de ces défauts issus de la pré-déformation sur nos propriétés d’intérêt a été 

questionné par chargement électrochimique pulsé. De ces résultats ressortent une mobilité et une 

solubilité locale de l’hydrogène accrues par rapport à celles observées en subsurface {110} non 

déformée. L’évolution de la diffusivité s’étend dorénavant sur une profondeur moyenne de 10 µm. 

La constante de taux de piégeage k évolue nettement avec le temps de chargement, ce qui suggère 

une dynamique de piégeage intense en proche surface, ainsi qu’une densité de sites de piégeage 

irréversibles supérieure par rapport à cœur alors qu’aucune variation notable des structures de 

dislocation n’a été observée. La réalisation d’essais supplémentaires (perméation, TDS, 

annihilation de positrons…) permettra d’améliorer notre compréhension des mécanismes et 

notamment l’impact de chaque type de défauts induits par la pré-déformation sur le piégeage et 

la diffusivité apparents. A ce titre, l’effet des lacunes est à questionner comme un des mécanismes 

possibles, d’autant que la présence de nano-cavités observées en surface suite au chargement en 

hydrogène suggère la présence d’un processus de formation de lacunes surabondantes en 

subsurface.  

Enfin, l’approche numérique constituant une autre manière d’appréhender l’impact des 

différents défauts, une étude par potentiels empiriques a été amorcée afin d’identifier l’effet de la 

présence d’une marche en surface sur la solubilité et la diffusivité locale de l’hydrogène. De 

manière similaire aux surfaces parfaites, nous avons observé que seules les premières couches 

atomiques de nickel sont impactées par la marche. La théorie élastique permet de reproduire 

l’impact des champs de déformation à longue portée, mais à proximité de la marche les 

simulations atomistiques sont nécessaires pour identifier la solubilité locale de l’hydrogène. 
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V.6. Conclusions (English version) 

This last chapter was an opening on the study of hydrogen-subsurface-plasticity interactions. 

The questions to which we have provided answers are:  

- What was the impact of fatigue loading on the surface and subsurface in terms of 

roughness and microstructure? 

- How does this pre-deformation state influences the hydrogen apparent diffusivity and 

trapping ? Was the subsurface spatial extent modified with respect to these properties? 

For this we focused on the {110} nickel orientation stressed in a <001> direction and on a single 

level of deformation (stage IIIo). Then, the deformation state of the specimens was characterized 

using multiple techniques from the macroscopic scale to the nanoscopic one starting from the 

surface. Optical microscopy analyzes showed the emergence of slip bands on the surface, 

testifying to the activation of the 8 slip systems involved during a solicitation along the <001> axis. 

The AFM micrographs made it possible to characterize their average height, as well as to identify 

a second level of roughness, finer and more homogeneous, over the whole specimen that reflects 

the arrangement of the subsurface dislocations into a composite structure. Surface and subsurface 

SEM micrographs after FIB erosion corroborate these observations and illustrate the dislocations 

organization into labyrinths. The latter, composed of {100} walls of edge dipoles (dense phases) 

and channels (soft phases) were finally characterized by TEM. The corresponding micrographs 

evidenced a continuity of the deformation structure from the subsurface to the bulk of the 

specimen. 

 Afterwards, the impact of these defects resulting from the pre-deformation on hydrogen 

apparent diffusivity and trapping was questioned by the pulsed electrochemical approach. These 

results showed an increased mobility and solubility of hydrogen with regards to undeformed 

{110} specimens. The evolution of the diffusivity now extends over an average depth of 10 µm. 

Moreover, the trapping rate constant changes clearly with the charging time, which suggests an 

intense trapping dynamics near the surface, as well as a higher density of irreversible trapping 

sites compared to the bulk, while no notable variation of the structures no dislocation was 

observed. Carrying out additional tests (permeation, TDS, positron annihilation, etc.) would 

improve our understanding of the mechanisms and in particular the impact of each type of defect 

on the apparent trapping and diffusivity. As such, the effect of vacancies is to be questioned as one 

of the possible mechanisms, especially since the presence of nano-cavities observed on the surface 

after hydrogen charging suggests the presence of a process of superabundant vacancies formation 

near the surface. 
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Finally, as the numerical approach constitutes another way to apprehend the impact of the 

various defects independently, a study by empirical potentials was initiated so as to evidence the 

effect of a surface step on the local hydrogen solubility and diffusivity. Similar to perfect surfaces, 

we observed that only the first atomic layers of nickel are impacted by the presence of a step. The 

elastic theory makes it possible to reproduce the impact of long-range deformation fields, but 

close to the step DFT-type atomistic simulations remain necessary to identify the local solubility 

of hydrogen.
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Conclusion and perspectives 

General conclusion 

La solubilité et la diffusivité apparentes de l’hydrogène au sein des solides cristallins 

dépendent intimement de leur microstructure et jouent un rôle déterminant dans les mécanismes 

d’endommagement des matériaux. Selon leur nature et leur distribution, les défauts qui les 

composent peuvent être, soit associés aux mécanismes de piégeage de l’hydrogène, ayant pour 

effet de diminuer sa mobilité tout en augmentant sa solubilité apparente, soit jouer le rôle de 

court-circuit de diffusion. Ces effets s’expliquent principalement par le champ de déformation à 

courte et longue distance qu’ils provoquent sur le réseau cristallin, venant impacter le paysage 

énergétique de l’hydrogène. Parmi ces défauts se trouvent les surfaces. Véritables portes d’entrée 

pour les solutés, elles marquent la frontière physique entre un métal et son environnement, en 

plus d’être le principal lieu d’initiation de son endommagement, notamment lors d’une 

sollicitation en fatigue. Dans ces travaux nous avons étudié l’évolution de ces deux propriétés de 

l’hydrogène à proximité des surfaces monocristallines du nickel afin d’apporter des éléments de 

réponses aux questions suivantes : 

- Quel est l’impact de l’orientation cristallographique sur la diffusion et la solubilité locales 

de l’hydrogène à proximité des surfaces ?  

- Sur quelle étendue spatiale ces propriétés évoluent t’elles depuis la surface avant 

d’atteindre leur valeur à « cœur du solide » ? Autrement dit, quelle profondeur est 

attribuable à la subsurface si elle est définie comme tel ? Celle-ci étant particulièrement 

peu documentée dans la littérature, 

- Comment les défauts émergeant en surface et subsurface du fait d’une sollicitation en 

fatigue (structures de dislocations, bandes de glissement amenant à la formation de 

marches en surfaces, lacunes et amas de lacunes) impactent la diffusivité et la solubilité 

locales de l’hydrogène, ainsi que la notion de subsurface associée ?  

 
Pour répondre à ces questions, deux approches complémentaires ont été employées et 

confrontées. La première, numérique, correspond à une analyse à l’échelle atomique de ces 

problématiques en étudiant des systèmes modèles. Les calculs DFT + phonons entrepris en ce sens 

ont permis d’identifier une anisotropie de diffusion et de solubilité de l’hydrogène à proximité des 
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surfaces monocristallines « parfaites » {100}, {110} et {111} du nickel. La diffusivité apparait la 

plus élevée en proche surface {100} par rapport aux deux autres orientations, avec une fréquence 

de saut locale supérieure à celle à cœur (Table 0-1). A l’inverse, la fréquence de saut de 

l’hydrogène en proche surface {111} moins élevée qu’à cœur, alors que la solubilité de l’hydrogène 

y est plus favorable que pour les deux autres orientations. Ce résultat suggère ainsi un temps de 

séjour de l’hydrogène en subsurface {111} supérieur aux subsurfaces {110} et {100} lors d’un 

chargement, électrochimique ou gazeux, avec toutes les conséquences que cela pourrait impliquer 

en termes de formation de défauts. Nous soulignons ici l’importance de la contribution des calculs 

de phonons sur ces résultats, peu souvent pris en compte dans la littérature, et pourtant 

nécessaire à la pleine confrontation avec les expériences réalisées à température ambiante. 

Cependant, cette anisotropie de comportement n’est localisée que sur le premier nanomètre de 

profondeur. En effet, au-delà de trois couches atomiques, le comportement de l’hydrogène devient 

assimilable à celui observé dans le nickel massif, définissant ainsi l’étendue de la subsurface par 

cette approche. De plus, nous avons constaté que l’effet d’une surface parfaite, au travers du 

champ de déplacement des atomes que génère sa relaxation, est semblable à celui d’une lacune, 

tant du point de vue de l’amplitude de la contraction générée sur les sites octaédriques de 

subsurface que de l’extension spatiale de leur effet. Néanmoins, si à distance des trois surfaces la 

solubilité locale de l’hydrogène est bien décrite par le volume qu’il parvient à occuper localement, 

permettant ainsi sa bonne estimation par la théorie élastique, cette observation n’est pas partagée 

pour les sites octaédriques les plus proches de la surface (s-1 et s-2). Ce résultat soulève une 

contribution à la solubilité d’origine chimique non négligeable, comme cela a pu être mis en 

évidence aux abords des joints de grains [11]. Le cisaillement local de ces sites octaédriques, sous-

estimé par le cadre de l'élasticité isotrope employé, impacterait les forces de liaison. L'autre 

hypothèse envisagée implique la définition de constantes d’élasticité locales à proximité des 

défauts. L’étude de l’impact de la rugosité de surface amorcée par potentiels empiriques avec 

l’insertion d’une marche monoatomique en surface {110} aboutit aux mêmes interprétations 

quant à la difficulté de la théorie élastique de prédire la solubilité de l’hydrogène à proximité des 

défauts. Les sites octaédriques en bord de marche offrent une solubilité accrue de l’hydrogène 

proche de celle observée au niveau des joints de grains, mais l’extension spatiale de la subsurface 

n’en semble pas plus élevée pour autant. 

Table 0-1 : Subsurface hydrogen diffusivity depending on the surface orientation and the approach, with the associated 

subsurface depth estimation. These results were obtained for θ=25%. 

 Subsurface hydrogen 𝒅𝒊𝒇𝒇𝒖𝒔𝒊𝒗𝒊𝒕𝒚 𝑺𝒖𝒃𝒔𝒖𝒓𝒇𝒂𝒄𝒆 𝒅𝒆𝒑𝒕𝒉 

𝐷𝐹𝑇 + 𝑝ℎ𝑜𝑛𝑜𝑛𝑠 𝐷𝑠𝑢𝑏{100} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{111} < 1 nm 

𝐸𝑥𝑝𝑒𝑟𝑖𝑚𝑒𝑛𝑡𝑠 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑠𝑢𝑏{111} > 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑠𝑢𝑏{100} > 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} ≈ 3 µm 
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En parallèle de cette approche théorique, une approche expérimentale a été mise en place au 

travers d’essais de chargement en hydrogène par voie électrochimique pulsée en milieu H2SO4 1M 

à 291K sur les surfaces monocristallines {100}, {110} et {111} du nickel. Cette technique, peu 

utilisée d’après la littérature, constitue une source d’informations à une échelle microscopique. 

Après avoir défini un protocole de préparation de surface rigoureux permettant de nous 

affranchir des effets de rugosité et d’oxydes en surface, il est apparu que la réaction d’évolution 

de l’hydrogène en surface des monocristaux de nickel {100}, {110} et {111} est similaire. Ce 

résultat permet d’imposer un potentiel de charge commun aux trois surfaces pour garantir un 

taux de recouvrement en hydrogène équivalent à celui imposé par calculs atomistiques (θ=25%). 

Lors des essais de charge et de décharge successifs, nous avons alors mis en évidence une 

augmentation de la diffusivité de l’hydrogène en subsurface des monocristaux, dépendante de 

l’orientation de surface. Celle-ci est nettement plus élevée pour l’orientation {110}, et la plus faible 

pour l’orientation {100} (Table 0-1). Pour les trois orientations, ce comportement transitoire est 

compris dans les trois à quatre premiers microns d’épaisseur. Nous avons également montré une 

forte dépendance du coefficient de diffusion local apparent estimé à la concentration d’hydrogène 

subsurfacique, Cs, atteinte lors de l’étape de charge. Une analyse approfondie des résultats obtenus 

pour les monocristaux {110} a mis en exergue que cette dépendance est d’autant plus marquée 

que les temps de charge sont courts. La prise en compte de cette variabilité au travers de la densité 

de courant initiale de décharge, jo, permet de déterminer la diffusivité locale de l’hydrogène pour 

chaque temps de charge, i.e. profondeur, sans émettre d’hypothèse sur les valeurs de Cs. La 

constante de piégeage irréversible a également été déterminée pour le Ni{110}. Cependant, nous 

n’avons pas été en mesure d’identifier d’évolution de sa valeur avec la profondeur. Ce résultat 

amène à deux interprétations possibles, à savoir : soit que le piégeage de l’hydrogène en 

subsurface du nickel non déformé est attribué aux dislocations initiales présentes dans le métal, 

soit que les lacunes dont il favorise la formation, et avec lesquelles il s’agglomère, apparaissent 

dès les premiers instants de charge [59]. La réalisation d’observations MET en subsurface doit 

encore être réalisée pour discuter de la seconde hypothèse. Néanmoins, ces résultats 

expérimentaux sont très différents des résultats numériques énoncés, que ce soit en termes 

d’extension spatiale ou au niveau de l’ordre apparu entre orientation (Table 0-1). L’ensemble de 

ces éléments suggèrent donc l’occurrence d’autres processus dont il nous faut tenir compte. En 

effet, la DFT nous a permis d’étudier une situation réduite, sans tenir compte des défauts de 

surface et de subsurface intrinsèques, tout comme du gradient de concentration en hydrogène 

et/ou de lacunes depuis la surface. Le passage à l’étude de systèmes plus complexes d’un point de 

vue numérique est donc essentiel à la pleine compréhension des phénomènes en jeu, notamment 

au travers des interactions entre l’hydrogène et les autres défauts microstructuraux intrinsèques 

présente en subsurface.  
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Enfin, l’effet de la pré-déformation en fatigue (stade IIIo) des surfaces {011} selon un axe 

<100> sur la solubilité et la diffusivité locales de l’hydrogène a été questionné. Ces dernières 

présentent deux niveaux de rugosité associés à la pré-déformation : l’apparition de bandes de 

glissement, peu nombreuses et d’une hauteur moyenne de 110 nm, ainsi que de structures de 

déformation liées aux arrangements des dislocations en labyrinthes en subsurface. Par approche 

électrochimique pulsée, la quantité de charge ré-oxydée en surface, deux fois supérieure à celle 

déterminée pour les échantillons non déformés, suggère une solubilité apparente de l’hydrogène 

en subsurface accrue par la pré-déformation, comme cela a été montré à cœur [43]. De même, la 

mobilité locale de l’hydrogène est plus marquée spatialement : l’évolution de la diffusivité s’étend 

dorénavant sur une profondeur moyenne de 10 µm. Celle-ci s’accompagne d’une évolution de la 

constante de piégeage, révélant une densité de pièges irréversibles plus élevée à une profondeur 

de 2 µm jusqu’à 10 µm. Pourtant, une continuité de la structure de déformation en labyrinthe 

caractéristique de ce stade de déformation a été observée en MET depuis la subsurface vers le 

cœur de l’éprouvette. La présence de nanocavités en surface après chargement en hydrogène 

suggère la présence de lacunes surabondantes en proche surface qui pourraient contribuer à 

expliquer l’évolution de nos propriétés d’intérêt. Or, celles-ci n’ont pu être observées en MET 

jusqu’ici du fait de la difficulté de manipulation et de leur instabilité. Par ailleurs, l’étude des 

structures de dislocations après chargement en hydrogène a mis en évidence des réarrangements 

microstructuraux similaires à ceux identifiés lorsque les éprouvettes sont pré-chargées en 

hydrogène avant d’être sollicitées en fatigue [263]. Cependant, nous constatons que l’impact de 

l’hydrogène sur l’amincissement des murs est plus important lorsque le chargement suit la 

déformation. 

Perspectives 

Concernant l’approche expérimentale, la grande sensibilité des résultats à la concentration en 

hydrogène en subsurface requiert de réitérer l’analyse réalisée pour l’orientation {110} avec les 

orientations {100} et {111}. Cette approche permettra de s’affranchir des barres d’erreur liées aux 

variations de Cs et de ne plus limiter la discussion à un ordre entre orientations en incluant les 

ratios de diffusivité locaux. Il est également recommandé de réaliser en parallèle des essais pulsés 

des essais de perméation électrochimique correspondant aux conditions de charge employées. 

Ceux-ci permettront de déterminer le coefficient de diffusion apparent à cœur propre à chaque 

monocristal compte tenu de la solubilité réellement atteinte à cœur. La réalisation en parallèles 

de dosages TDS de l’hydrogène permettra de déterminer celle-ci, ainsi que les différents sites de 

piégeage occupés. Afin de statuer sur la formation de lacunes en subsurface, il serait judicieux de 

réaliser des essais de rayons X rasants ainsi que des observations MET à haute résolution après 
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différents temps de désorption de l’hydrogène. Enfin, le taux de recouvrement imposé semblant 

impacter l’évolution de la diffusivité de l’hydrogène en subsurface {111}, il faudrait poursuivre 

cette étude en imposant différents potentiels de charge afin de formaliser la relation associant la 

diffusivité locale au taux de recouvrement en hydrogène. 

En déformation, pour la même orientation de surface {110}, il serait intéressant de regarder 

l’impact d’une sollicitation en fatigue dans les directions <11̅0> (Figure 0-1) et <11̅1>, amenant à 

des structures de dislocations différentes en proche surface, sur la diffusivité, la solubilité et le 

piégeage apparents de l’hydrogène. L’impact de la pré-sollicitation en fatigue sera également à 

regarder pour les orientations de surface {100} et {111}, tout comme l’effet de l’amplitude de 

déformation imposée. 

 

Figure 0-1 : Dislocation patterns of [0 1 1] Ag single crystals at different magnifications at a plastic strain amplitude of 

γp=6.1 10-4; (a and b) PSB wall structure; (c and d) PSB ladder structure. Viewed from (211), from [260].  

 

Enfin, l’étude de numérique de systèmes modèles présentant d’autres types de défauts (Figure 

0-2), combinant la présence d’ilots d’oxydes voire d’une couche passive en surface, de 

dislocations, l’émergence de bandes de glissement et la présence de lacunes, est essentielle afin 

qu’ils s’approchent au plus des surfaces réelles investiguées expérimentalement. L’exploration de 

ces surfaces complexes est en cours actuellement au sein du laboratoire avec la construction d’un 

potentiel empirique par machine learning qui permettrait de tenir compte des interactions entre 

ces différents défauts et l’hydrogène selon leur distribution, et la concentration. Une analyse 

cinétique par approche Monte Carlo cinétique permettrait de finaliser ce travail et de déterminer, 

pour une microstructure et une orientation donnée, le chemin de diffusion de l’hydrogène le plus 

probable et les barrières énergétiques associées. Enfin une étude en dynamique d’amas 

permettrait de suivre l’évolution de la concentration des clusters de lacunes-hydrogène à 

proximité des surfaces. 
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Figure 0-2 : Schematic representation of a real hydrogen-charged model system. 
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General Conclusion (English version) 

The apparent hydrogen solubility and diffusivity within crystalline solids depend intimately 

on their microstructure and play a key role in the materials damage mechanisms. Depending on 

their nature and distribution, the crystals defects can either be associated with hydrogen trapping 

mechanisms (and reduce its mobility while increasing its solubility), or play the role of diffusion 

short-circuits. These effects are mainly explained by the short and long range strain field they 

induce on the crystal lattice, impacting the hydrogen energy landscape. Surfaces are among these 

defects. Real front doors for solutes, they mark the physical boundary between a metal and its 

environment. In addition, these are the main location of damage initiation, especially during 

fatigue solicitation. In this work we studied the evolution of hydrogen solubility and diffusivity 

near the monocrystalline surfaces of nickel to provide answers to the following questions: 

- What is the impact of the crystallographic orientation on the local hydrogen diffusion and 

solubility near surfaces? 

Over which spatial extent do these properties evolve from the surface before reaching 

their value at the “core of the solid”? In other words, what depth is attributable to the 

subsurface if defined as such? This point being little documented in the literature. 

- How defects emerging at the surface and subsurface due to fatigue stress (dislocation 

structures, slip bands leading to the formation of surface steps, vacancies and clusters of 

vacancies) impact the local diffusivity and solubility of the hydrogen, as well as the 

associated notion of subsurface? 

 
To answer these questions, two complementary approaches were used and confronted. The 

first one, numerical, corresponds to an atomic-scale analysis of these issues by studying model 

systems. The DFT + phonon calculations undertaken in this direction have made it possible to 

identify an anisotropy of hydrogen diffusion and solubility near the "perfect" monocrystalline 

surfaces {100}, {110} and {111} of nickel. The diffusivity appears to be highest near the surface 

{100} compared to the two other orientations, with a local jump frequency higher than in bulk 

nickel (Table 0-2). Conversely, the hydrogen jump frequency at {111} subsurface is lower than in 

the bulk, while the solubility is more favorable there than for the two other orientations. This 

result suggests a longer residence time for hydrogen in the {111} subsurface than in the {110} and 

{100} subsurfaces during electrochemical or gaseous charging, with all the consequences that it 

could imply in terms defects formation. We underline here the importance of the contribution of 

phonon calculations on these results, not often taken into account in the literature, and yet 

necessary for the full confrontation with the experiments carried out at room temperature. 

However, this anisotropic behavior is only localized on the first nanometer of depth. Indeed, 
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beyond three atomic layers, the hydrogen properties become comparable to that observed in bulk 

nickel, thus defining the extent of the subsurface by this approach. Moreover, we found that the 

effect of a perfect surface, through the displacement field of the atoms generated by its relaxation, 

is similar to that of a vacancy, both from the point of view of the contraction magnitude generated 

on subsurface octahedral sites, as well as the spatial extension of their effect. Far from the surface, 

the local solubility of hydrogen is well described by the volume that it manages to occupy locally, 

thus allowing its good estimation of the solubility by the elastic theory. Nevertheless, this 

observation is not shared for the closest octahedral sites to the surface (s-1 and s-2). This result 

raises a non-negligible chemical contribution to the solubility, as demonstrated around grain 

boundaries [11]. The local shearing of these octahedral sites, underestimated by the isotropic 

elasticity framework employed, would impact the bond strengths. The other hypothesis 

considered involves the definition of local elastic constants close to defects. The study of the 

impact of the surface roughness, initiated by EAM calculations with the insertion of a monatomic 

step on Ni{110} surface, leads to the same interpretations as to the difficulty of the elastic theory 

to predict the solubility of hydrogen at the vicinity of defects. The octahedral sites at the edge of 

the step offer an increased solubility of hydrogen close to the observed one near some grain 

boundaries. However, the spatial extension of the subsurface does not seem to be higher for a 

stepped surface than a perfect one. 

Table 0-2 : Subsurface hydrogen diffusivity depending on the surface orientation and the approach, with the associated 

subsurface depth estimation. These results were obtained for θ=25%. 

 Subsurface hydrogen 𝒅𝒊𝒇𝒇𝒖𝒔𝒊𝒗𝒊𝒕𝒚 𝑺𝒖𝒃𝒔𝒖𝒓𝒇𝒂𝒄𝒆 𝒅𝒆𝒑𝒕𝒉 

𝐷𝐹𝑇 + 𝑝ℎ𝑜𝑛𝑜𝑛𝑠 𝐷𝑠𝑢𝑏{100} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} > 𝐷𝑠𝑢𝑏{111} < 1 nm 

𝐸𝑥𝑝𝑒𝑟𝑖𝑚𝑒𝑛𝑡𝑠 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑠𝑢𝑏{110} > 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑠𝑢𝑏{111} > 𝐷𝑎𝑝𝑝
𝑠𝑢𝑏{100} > 𝐷𝑎𝑝𝑝

𝑏𝑢𝑙𝑘{ℎ𝑘𝑙} ≈ 3 µm 

 

Alongside this theoretical approach, an experimental one has been implemented through 

pulsed electrochemical hydrogen charging tests in a H2SO4 (1M) solution at 291K on {100}, {110} 

and {111} nickel single crystals. This technique, little used according to the literature, constitutes 

a source of information on a rather macroscopic, even microscopic, scale. Once a rigorous surface 

preparation protocol defined, allowing to remove the effects of surface roughness and oxides, the 

hydrogen evolution reaction (HER) on the three single crystals surface appeared similar. This 

result enabled us to impose a common charging potential on the three surfaces to guarantee a 

hydrogen coverage equivalent to that imposed by atomistic calculations (θ=25%). During the 

successive charge and discharge tests, we demonstrated an increase in hydrogen diffusivity at the 

subsurface of single crystals. Orientation dependent, this subsurface mobility is significantly 

higher for the {110} subsurface, and the lowest for the {100} one (Table 0-2). Yet, for the three 
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systems, this transient behavior is limited to the first three to four microns of thickness. We also 

showed a strong dependence of the estimated local apparent diffusion coefficient on the 

subsurface hydrogen concentration, Cs, reached during the charging step. An extensive analysis of 

the {110} single crystals results highlighted that this dependence is all the more marked when the 

charging times are short. Taking this variability into account through the initial discharge current 

density value, jo, makes it possible to determine the local diffusivity of hydrogen for each charging 

time, i.e. depth, without making any assumptions about the values of Cs. The irreversible trapping 

constant was also determined for Ni{110}. However, we were not able to identify any change in 

its value with the depth. This result leads to two possible interpretations, namely: either the 

subsurface hydrogen trapping in undeformed nickel is attributed to the initial dislocations 

present in the metal; either, from the first instants, the hydrogen agglomerates with the vacancies 

it promotes the formation of [59]. Additional subsuface TEM observations still must be carried 

out to fully discuss the second hypothesis. Anyhow, these experimental results are very different 

from the numerical ones, whether in spatial extent or crystallographic orientation ranking terms. 

All of these elements therefore suggest the occurrence of other processes that we must consider. 

Indeed, the DFT allowed us to study a simple system, without taking into account the intrinsic 

surface and subsurface defects, as well as the hydrogen concentration gradient and/or the 

possible presence of vacancies close to the surface. Investigating more complex systems from a 

numerical point of view is therefore essential to the full understanding of the phenomena 

involved, in particular through the interactions between hydrogen and the microstructural 

defects present in the subsurface. 

 

Finally, the effect of fatigue pre-deformation (at stage IIIo) of the {011} surfaces along a <100> 

axis on the local solubility and diffusivity of hydrogen was questioned. The latter present two 

levels of roughness associated with the pre-deformation: the appearance of slip bands, few in 

number and with an average height of 110 nm, as well as deformation structures related to the 

arrangements of dislocations in subsurface labyrinths. By pulsed electrochemical approach, the 

amount of oxidized hydrogen at the surface, twice greater than that determined for the 

undeformed samples, suggests an apparent solubility of hydrogen at the subsurface increased by 

the pre-deformation, as shown in the fatigued bulk [43]. Similarly, the local mobility of hydrogen 

is spatially more pronounced: the diffusivity evolution now extends over an average depth of 10 

µm. This is accompanied by an evolution of the trapping constant, revealing a higher density of 

irreversible traps at a depth of 2 µm up to 10 µm. Yet, a continuity of the labyrinth dislocations 

structure, characteristic of this stage of deformation, was observed in TEM from the subsurface 

towards the core of the specimen. The presence of nanocavities at the surface after hydrogen 

charging suggests the presence of superabundant vacancies that could contribute to explain the 
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evolution of our properties of interest. Nevertheless, these vacancies could not be observed by 

TEM until now due to their instability and the difficulty of manipulation. Besides, the dislocation 

structures after hydrogen absorption revealed microstructural rearrangements similar to those 

identified when the specimens are pre-charged with hydrogen before being fatigued [263]. 

However, we found that the impact of hydrogen on wall thinning is greater when the charging 

operation follows the deformation. 

Perspectives (English version) 

Concerning the experimental approach, the great sensitivity of the results to the hydrogen 

subsurface concentration Cs requires to apply the analysis carried out for the {110} orientation to 

the two others. This approach will make it possible to overcome the error bars linked with Cs 

variations and no longer limit the discussion to a ranking between orientations by including more 

reliable diffusivity ratios. It is also recommended to carry out electrochemical permeation tests in 

parallel to the pulsed tests using the same hydrogen charging conditions. Those will permit to 

determine the hydrogen apparent diffusion coefficient in the bulk of each single crystal depending 

on the average solubility actually reached at the core and measured by TDS. In this case, such 

measurements would allow to clarify the different trapping sites occupied more in depth. In order 

to decide on the formation of subsurface vacancies, it would also be wise to carry out grazing X-

rays measures as well as high-resolution TEM observations after different hydrogen desorption 

times. Finally, the imposed surface hydrogen coverage rate seems to impact the evolution of the 

hydrogen diffusivity in the subsurface {111}, this study should be continued by imposing different 

charging potentials in order to formalize the relationship associating the local diffusivity to θ. 

 

 

Figure 0-3 : Dislocation patterns of [0 1 1] Ag single crystals at different magnifications at a plastic strain amplitude of 

γp=6.1 10-4; (a and b) PSB wall structure; (c and d) PSB ladder structure. Viewed from (211), from [260].  



246 
 

As regards deformation, for the same surface orientation {110}, it would be interesting to look 

at the impact of a fatigue tests in the directions <11̅0> (Figure 0-3) and <11̅1>, leading to different 

near-surface dislocation structures, on the apparent diffusivity, solubility and trapping of 

hydrogen. The impact of the fatigue pre-strain will also have to be looked at for the {100} and 

{111} surface orientations, as will the effect of the imposed deformation amplitude. 

 

Finally, the numerical study of model systems presenting other types of defects (Figure 0-4), 

combining the presence of oxide islands or even a passive layer, dislocations, slip bands and 

vacancies at the surface, is essential so that such models come as close as possible to the real 

surfaces investigated experimentally. The exploration of these complex surfaces is currently 

underway in the laboratory with the construction of an empirical potential by machine learning, 

which would afford to take into account the interactions between these different defects and 

hydrogen according to their distribution and concentration. A kinetic analysis using a kinetic 

Monte Carlo approach would allow to finalize this work and to determine, for a given 

microstructure and orientation, the most probable hydrogen diffusion path and the associated 

energy barriers. Finally, a cluster dynamics survey would make it possible to follow the evolution 

of near surfaces hydrogen-vacancy clusters concentration. 

 

 

Figure 0-4 : Schematic representation of a real hydrogen-charged model system. 
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Annex 

Annex 1 

Experimental 𝜟𝐻𝑠𝑜𝑙  𝜟𝑺𝒔𝒐𝒍
𝒏𝒄  values, converted in eV and meV/K, adapted from [25] 

Temperature (K) 𝛥𝐻𝑠𝑜𝑙 (eV) 𝛥𝑆𝑠𝑜𝑙
𝑛𝑐  (meV/K) Poly/single crystal References    

485-1673 0.141 -0.531 Ni-poly [Sieverts11] [27] 

573-1473 0.158 -0.530 Ni-poly [Hasse32] [385] 

358-873 0.110 -0.562 Ni-poly [Smittenberg34] [386] 

673-873 0.128 -0.547 Ni-poly [Armbruster43] [387] 

576-967 0.154 -0.531 Ni-single [Eichenauer60] [388] 

658-893 0.125 -0.558 Ni-single [Eichenauer65] [389] 

553-1123 0.130 -0.559 Ni-poly [Gel'd66] [390] 

1273-1726 0.266 -0.441 Ni-poly [Schenck66] [391] 

700-1300 0.112 -0.576 Ni-poly [Blakemore68] [392] 

479-879 0.132 -0.552 Ni-poly [Combette70] [393] 

1007-1494 0.163 -0.515 Ni-poly [Jones71] [394] 

297-973 0.161 -0.491 Ni-poly [Robertson73] [395] 

358-1726 0.129 -0.547 Ni-single,poly [Robertson73] [395] 

1000-1516 0.173 -0.504 Ni-poly [McLellan73] [396] 

613-1573 0.139 -0.507 Ni-single [Stafford74] [20] 

300-550 0.164 -0.524 Ni-poly [Louthan75] [107] 

473-693 0.156 -0.493 Ni-single (100) [Ebisuzaki67] [98] 

305-363 0.151 -0.697 Ni-poly [Atrens80] [73] 

423-873 0.129 -0.572 Ni-poly [Papastaikoudis83] [397] 

370-600 0.177 -0.369 Ni-poly [Kuhn91] [53] 

373-623 0.141 -0.537 Ni-poly [Altunoglu94] [398] 

473-973 0.148 -0.510 Ni-poly [Shiraishi98] [399] 

- 0.160 -0.599 Ni-poly [Chêne09] [31] 
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Annex 2 

Annex 2 : Experimental 𝜟𝑮𝒎𝒊𝒈
°   values converted in eV (average = 0.40 eV) and 𝑫𝒐 (m²/s), adapted from [25] 

Temperature (K) 
𝐷𝑜𝑎𝑝𝑝 (10-

7m²/s)  
𝛥𝐺°𝑚𝑖𝑔(eV) Poly/single crystal References    

358-438 2.0 0.38 Ni-poly [Euringer35] [400] 

653-1259 4.5 0.37 Ni-poly [Hill55] [401] 

435-769 10.7 0.44 Ni-poly [Edwards57] [402] 

703-1123 9.5 0.45 Ni-poly déformé [Grimes59] [403] 

576-967 4.2 0.37 Ni-mono [Eichenauer60] [388] 

623-923 6.7 0.41 Ni-mono [Eichenauer65] [389] 

1353-1669 4.7 0.33 Ni-poly [Schenck66a] [391] 

473-693 5.2 0.42 Ni-mono [Ebisuzaki67] [98] 

673-873 4.4 0.38 Ni-poly [Dus67] [404] 

473-923 5.0 0.42 Ni-poly [Combette70] [393] 

479-880 5.4 0.39 Ni-poly [Combette70] [393] 

300-348 0.71 0.38 Ni-poly [Bockris70] [231] 

673-1273 7.0 0.41 Ni-mono [Katz71] [405] 

300-343 0.15 0.31 Ni-poly [Beck71] [406] 

297-673 4.0 0.41 Ni-poly [Robertson73] [395] 

273-1669 6.4 0.42 Ni-poly et mono [Robertson73] [395] 

300-550 7.0 0.41 Ni-poly [Louthan75] [107] 

493-623 1.9 0.39 Ni-poly [Yamakawa77] [407] 

627 4.76 0.41 Ni-poly [Völkl78] [84] 

627 6.87 0.42 Ni-poly [Völkl78,75] [23,84] 

305-363 7.9 0.42 Ni-poly [Atrens80] [73] 

273-296 0.012 0.27 Ni-poly [Lee84] [408] 

533-1273 9.2 0.43 Ni-mono [Hagi86] [409] 

370-600 3.57 0.39 Ni-poly [Kuhn91] [53] 

646-896 7.12 0.42 Ni-poly [Altunoglu94] [398] 

473-973 6.87 0.42 Ni-poly [Shiraishi98] [399] 

273-1000 38.4 0.48 Ni-mono [Wimmer08] [35] 
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Annex 3 

D’après les travaux de Erel et al. [410], les boucles de dislocation « coin » apparaissent par la 

formation d’une boucle de dislocation coin par le biais de deux mécanismes : soit par amputation 

de « superjog » (« jog » étendu) via un glissement dévié ou l’intersection avec une dislocation 

mobile ; soit par le glissement dévié de deux dislocations dans des plans parallèles. 

 

La schématisation de ces mécanismes a été réalisée par G.Hachet dans ses travaux de thèse [228] : 

 

 

Different mechanisms proposed to describe the formation of dislocation dipoles, [410]. The superjog drag-truncation 

(SJDT) mechanism, a) with truncation by cross slip proposed in [411], b) The SJDT mechanism with truncation proposed in 

[412], c) The SJDT mechanism with truncation by forest dislocations proposed in [413], d) the offset double cross slip (ODCS) 

mechanism proposed in [414]. 
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Annex 4 

Calculs ab initio, de l’approximation adiapatique à la méthode d’Hartree 

L’approximation adiabatique (ou de Born Oppenheimer, 1927), propose de séparer le 

mouvement des noyaux et des électrons. Compte tenu de leur différence de masse, les électrons 

se déplacent nettement plus rapidement et peuvent être à chaque instant considérés en équilibre 

avec la distribution de noyaux [286]. Ce qui amène à la séparation des fonctions d’onde et 

Hamiltoniens des électrons et des noyaux (H = He + HN), ainsi qu’à la suppression du terme 

d’interaction noyau-noyau considéré comme constant. 

𝛹(𝑟1⃗⃗⃗ ⃗, 𝑟2⃗⃗⃗⃗ , … 𝑟𝑁⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅1⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅2⃗⃗ ⃗⃗⃗, …𝑅𝑁⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ ) = 𝜓𝑒 (𝑟1⃗⃗⃗ ⃗, 𝑟2⃗⃗⃗⃗ , … 𝑟𝑁⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅1
𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗ , 𝑅2

𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗ , …𝑅𝑁
𝑜⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ )𝛹𝑁(𝑅1⃗⃗⃗⃗⃗, 𝑅2⃗⃗ ⃗⃗⃗, …𝑅𝑁⃗⃗⃗⃗ ⃗⃗ ) Equation 0-1 

HN = −∑
1

2𝑀𝑗
𝑗

𝛻𝑗
2 Equation 0-2 

He = −∑
1

2
𝑖

𝛻𝑖
2 +

1

2
∑

1

|𝑟𝑖⃗⃗⃗  − 𝑟𝑖′⃗⃗⃗⃗ |
𝑖, 𝑖′

(𝑖≠𝑖′)

−∑
𝑍𝑗

|𝑟𝑖⃗⃗⃗ − 𝑅𝑗⃗⃗⃗⃗ |𝑖,𝑗

 
Equation 0-3 

De plus, si les électrons de valence régissent les propriétés du cristal, les électrons de cœur sont à 

l’inverse peu influencés par le milieu extérieur. Les calculs all-electrons n’apportant qu’une faible 

précision supplémentaire [286], les électrons de cœur peuvent alors être associés aux noyaux 

sous le terme d’ions. Ainsi, l’énergie totale d’un solide peut être considérée comme la somme de 

l’énergie du cortège électronique 𝐸𝑒 pour les ions fixes et l’énergie de vibration des noyaux (ions) 

autour de leur position d’équilibre 𝑅𝑗
𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗ . Ces derniers s’assimilent à des oscillateurs harmoniques 

rappelés à leur position d’équilibre cristallographique par le nuage électronique [286,289] tel 

que : 

𝐸 = 𝐸𝑒 + EN = 𝐸𝑒 (𝑅𝑗
𝑜⃗⃗⃗⃗⃗⃗ ) +∑ℏ𝜔𝑠 (𝑛𝑠 +

1

2
)

3𝑁

𝑠=1

 

 

Equation 0-4 

Où s représente le nombre de degrés de libertés du système (ddl)51, 𝜔s le mode propre d’un 

oscillateur harmonique, ℏ𝜔s l’énergie d’un phonon52 et 𝑛𝑠 le nombre de phonons associés à ce 

niveau d’énergie (selon la statistique de Bose-Einstein). Néanmoins, le terme d’interaction entre 

électrons ne permet pas à ce stade une résolution simple de l’Hamiltonien multiélectronique He. 

                                                             

51 Pour N atomes il existe au maximum 3N déplacements indépendants. 
52 Les phonons sont des pseudo-particule caractérisant les états de vibration accessibles par un cristal.  
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L’approximation de Hartree propose une simplification permettant de traiter les systèmes 

multiélectroniques. Considérant l’indépendance des électrons, elle consiste à décomposer la 

fonction d’onde multiélectronique en un produit de fonctions d’ondes mono-électroniques 

individuelles et orthonormées. Les équations de Schrödinger monoélectroniques qui en découlent 

(Equation 0-5) demeurent toutefois interdépendantes au travers du potentiel d’Hartree 𝑉𝐻(𝑟) (=

∑ 𝑉𝐻(𝑟𝑖)𝑖 ), et ne peuvent donc être résolues que par calculs auto-cohérents.  

[𝑇𝑖 + 𝑉𝑗−𝑖(𝑟𝑖⃗⃗⃗ ) + 𝑉𝐻(𝑟𝑖⃗⃗⃗ )]𝜓𝑖(𝑟𝑖) = 𝜖𝑖𝜓𝑖(𝑟𝑖) Equation 0-5 

Avec 

𝑇𝑖 = −
1

2
𝛻𝑖
2 Equation 0-6 

𝑉𝐻(𝑟𝑖) =  
1

2
∑
|𝜓𝑖′(𝑟𝑖′⃗⃗⃗⃗ )|²

|𝑟𝑖⃗⃗⃗  − 𝑟𝑖′⃗⃗⃗⃗ |
𝑖′

 Equation 0-7 

𝑉𝑗−𝑖(𝑟𝑖) = −∑
𝑍𝑗

|𝑟𝑖⃗⃗⃗ − 𝑅𝑗⃗⃗ ⃗⃗ |𝑗

 Equation 0-8 

Cette méthode donne une valeur de l’énergie totale assez éloignée de la réalité, principalement du 

fait qu’elle ne prend pas en compte le principe d’exclusion de Pauli53. L’amélioration d’Hartree-

Fock ajoute la condition d’antisymétrie aux fonctions d’ondes électroniques. Cette correction fait 

apparaitre un terme de potentiel d’échange 𝑉𝑋 purement quantique dans l’Hamiltonien. Elle 

permet d’obtenir une bonne estimation de la densité électronique et du volume du solide mais 

sous-estime les énergies de liaison [289]. A ce niveau d’approximation, le seul effet qui n’est pas 

pris en compte est la corrélation des positions des électrons liée à leur interaction coulombienne 

(corrélation dynamique) ou aux interférences entre états électroniques quasi-dégénérés 

(corrélation statique) [415]. Dans le cas des systèmes cristallins, la théorie de la fonctionnelle de 

la densité (ou DFT pour « density functional theory ») est l’une des méthodes principales 

permettant de prendre en compte cette énergie de corrélation.  

 

 

 

 

                                                             

53 Deux électrons ne peuvent occuper un même état quantique 
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Annex 5 

Approche statistique : de la fonction de partition aux énergies de vibration 

La mécanique statistique postule que les états de vibration accessibles par le système sont aussi 

probables à l’équilibre. On associe alors à un état de vibration n d’énergie propre En une 

probabilité de réalisation pn dépendant de la température telle que : 

∑𝑝𝑛
𝑛

= 1  →     𝑝𝑛 =
1

𝑍
𝑒−𝛽𝐸𝑛                 𝑜ù 𝛽 =

1

𝑘𝐵𝑇
 Equation 0-9 

La fonction de partition Z est ainsi définie :  

𝑍 =∑𝑒−𝛽𝐸𝑛 

𝑛

 Equation 0-10 

Or l’énergie totale de vibration du cristal dans l’état n s’écrit : 

𝐸𝑛 =∑(𝑛 +
1

2
)ℏ𝜔𝑠

�⃗⃗�,𝑠

(�⃗⃗�) Equation 0-11 

où 𝑛 correspond au facteur de population du mode de vibration s pour le vecteur d’onde �⃗⃗� prenant 

les valeurs 0, 1, 2 … La fonction de partition associée est alors ainsi exprimée54 [306] : 

𝑍 =∏
𝑒− 

𝛽
2
ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�)

1 − 𝑒−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�)
�⃗⃗�,𝑠

 Equation 0-12 

On exprime alors : 

- L’énergie interne de vibration :   

�̅�𝑣𝑖𝑏(V, T) = ⟨𝐸⟩𝑇 = −
𝜕

𝜕𝛽
𝑙𝑛(𝑍) =∑(

1

2
+

1

𝑒−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�) − 1
)ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�)

�⃗⃗�,𝑠

 
Equation 0-13 

- L’énergie libre de vibration :   

𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) = −𝑘𝐵𝑇𝑙𝑛(𝑍) = −
1

𝛽
𝑙𝑛(𝑍) =  �̅�𝑣𝑖𝑏 − 𝑇𝑆𝑣𝑖𝑏 Equation 0-14 

𝐹𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) =
1

2
∑ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�, 𝑉)

�⃗⃗�,𝑠

+ 𝑘𝐵𝑇∑ln [1 − 𝑒𝑥𝑝 (
−ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�, 𝑉)

𝑘𝐵𝑇
)]

�⃗⃗�,𝑠

 Equation 0-15 

                                                             

54 Démonstration :  

𝑍 =∑𝑒−𝛽𝐸𝑛 

{𝑛}

=∑𝑒𝑥𝑝 [−𝛽∑(𝑛𝑠(�⃗⃗�) +
1

2
)ℏ𝜔𝑠

�⃗⃗�,𝑠

(�⃗⃗�)]  

{𝑛}

=∑∏𝑒
−𝛽(𝑛𝑠(�⃗⃗�)+

1
2
)ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�)

�⃗⃗�,𝑠{𝑛}

 

En développant : 

𝑍 =∏𝑒− 
𝛽
2
ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�)

𝑘,𝑠

∑ 𝑒
(−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�))

𝑛𝑠(�⃗⃗�)
∞

𝑛𝑠(�⃗⃗�)=0

    

On identifie dans le second terme une série géométrique 𝑆 = ∑ 𝑞𝑛∞
𝑛 =

1

1−𝑞
  de raison 𝑞 = 𝑒−𝛽ℏ𝜔𝑠(�⃗⃗�) 
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Où le premier terme correspond à l’énergie libre de point zéro (ZPE) 

- L’entropie est définie comme : 

Svib(V, T) =
1

T
�̅�𝑣𝑖𝑏(𝑉, 𝑇) + 𝑘𝐵ln (𝑍) Equation 0-16 

Mais encore, dans l’approximation quasi-harmonique, l’entropie peut être calculée en 

dérivant l’énergie libre par rapport à la température:  

Svib(V = cst, T) = −(
𝜕𝐹

𝜕𝑇
)
𝑉

 Equation 0-17 
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Annex 6 

Organigramme synthétique du processus de calculs de phonons avec PHON [304] 

 

Version détaillée avec l’exemple de la surface {100} 
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Annex 7 

a)  b)  

c) d)  

e)  

Lame mince FIB d’un état non déformé et électropoli après oxydation à l’air plusieurs jours. (a) Grille de support de la lame 

mince et grandissement illustrant le caractère « quasi transparent » de la lame (plan perpendiculaire à la surface de 

l’éprouvette de traction {110}) (b) Mise en évidence d’un oxyde natif à la surface de l’échantillon d’une épaisseur de 8.5 nm. 

(c) Cliché de diffraction correspondant au champ claire selon une coupe parfaite g=(-220). (d) Microstructure de l’état 

initial proche de la surface, rotation de 3°, g=(002). Densité de dislocations moyenne de 3.6 1012 m-2 sur cette micrographie. 

(e) Projection stéréographique associée. 

 

20 µm
50 nm

8.5 nm 

10 1/nm

5 1/nm

220 

00-2 

11-1 

111 

-1-1-1 

002 

-1-11 
T 

(-1,0,0)

(0,0,1)

(0,0,-1)

(0,1,0)

(1,1,0)

(-1,-1,0)

(-1,0,-1)

(0,1,1)

(-1,1,0)

(-1,0,1)

(0,1,-1)

(1,1,1)

(-1,-1,-1)

(1,1,-1)

(-1,-1,1)

(-1,1,-1)

(-1,1,1)

Normale à la surface 
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Annex 8 

Evolution du potentiel d’abandon des 3 orientations selon le grade de polissage 

4 cas de figure sont considérés : 

- en bleu foncé : mesure de l’OCP juste après le dernier stade de préparation de surface 

(environ 2min de temps de transfert vers la cellule d’analyse) 

- en bleu ciel : mesure de l’OCP après le dernier stade de préparation et une polarisation 

cyclique cathodique (CPP) jusque -350 mV/ESH avec retour à l’OCP. 

- en rouge : mesure de l’OCP après préparation de la surface et exposition à l’air ambiant 

pendant 30-40h 

- en rouge clair : mesure de l’OCP après préparation de la surface, exposition à l’air ambiant 

pendant 30-40h et une polarisation cyclique cathodique (CPP) jusque -350 mV/ESH avec 

retour à l’OCP. 
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L'impact de la préparation de surface sur le potentiel d'abandon a été récapitulé pour les 

3 orientations. Globalement avant de passer à l’électropolissage (EP) : plus le polissage est fin, 

plus la rugosité diminue, et plus le potentiel s'anodise, de la même manière que cela a été observé 

dans d’autres études concernant l’acier [416,417]. On s’attendrait ainsi à ce que la progression 

continue au passage à l'EP. Hors, une chute du potentiel d'abandon vers des valeurs plus 

cathodique est observée. Jusqu’ici il était interprété qu’un potentiel plus cathodique traduisait 

l’absence d’oxydes en surface [25,111,322,333], ce qui n’est pas le cas compte tenu des résultats 

des analyses XPS menées sur les échantillons électropolis 10 minutes (Annexe suivante). 

Différents degrés d’oxydation sont identifiés en surface suite à notre protocole d’électropolisage, 

imputables d’après les analyses XPS à la présence de NiO, Ni(OH)2 composants classiques d’une 

couche passive de nickel [114,334] mais également de NiS de NiSO4, comme cela a pu être observé 

dans la littérature pour le nickel en milieu H2SO4 [336–338] (ou encore pour le cuivre [115]). A 

l’aide de la thèse de A. Godon, nous avons émis l’hypothèse que le caractère cathodique de l’OCP 

est lié à la présence de soufre [340] par la formation de ces composés/produits de corrosion 

soufrés ou sulfatés en surface lors de l’électropolissage en milieu méthanol et acide sulfurique 

[336–338]. Ceux-ci sont sûrement liés à la formation d’un sel en surface lors de l’électropolissage 

[339] et qui ne se réduiraient d’une part qu’à des potentiels <-400mV/ESH [337]. Ces analyses 

expliquent également le fait que les échantillons polis mécaniquement avaient une résistance à la 

polarisation plus faible que les échantillons électropolis, contrairement à ce qui était attendu 

lorsque la rugosité de surface diminue [416]. Cette couche oxydée ne dépassant toutefois pas 2nm 

d’épaisseur, elle présente un caractère isolant et bloque les sites réactionnels de l’hydrogène 

[137]. Une meilleure Rp est ainsi récupérée après un prétraitement cathodique suffisant : 2 à 3 

minutes selon la densité de courant atteinte à -650 mV/ESH pour l’orientation {111}, -750 

mV/ESH pour l’orientation {110} et -800 mV/ESH pour l’orientation {100} ici (soit plus 

cathodique que les CPP jusqu’à -350mV/ESH évoquées sur les graphes et ayant visiblement peu 

d’effet). Après ces prétraitements, les potentiels d’abandons sont devenus positifs :  

- +25 mV/ESH pour l’orientation {100} avec un écart type de 31mV 

- +42 mV/ESH pour l’orientation {110} avec un écart type de 16 mV 

- +15mV/ESH pour l’orientation {111} avec un écart type de 16 mV 

Ce pré-traitement cathodique a permis d’une part d’assurer une densité de courant stable pendant 

l’étape de charge, confirmant ainsi la seule évolution de l’hydrogène en surface.  
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Annex 9 

Analyses XPS des échantillons électropolis 

L’XPS (X-ray photoelectron spectroscopy) est une analyse qualitative de surface 

permettant d’identifier les espèces chimiques en présence sur une profondeur de 10 nm. Elle est 

particulièrement utilisée dans le but de caractériser les couches d’oxydes métalliques. Il s’agit 

également d’une technique semi quantitative permettant d’identifier l’évolution de la composition 

avec la profondeur à l’aide d’une succession de scans et d’abrasion par bombardements d’ions 

argon. Même si ce travail n’est pas le cœur de cette thèse, il demeure utile d’avoir une idée de la 

composition du film présent en surface du nickel après l’électropolissage, ne serait-ce que pour 

les futures études envisagées. Ces essais ont été réalisés à la Plateforme Aquitaine de 

Caractérisation des Matériaux (PLACAMAT de Bordeaux) sur 3 échantillons électropolis (un par 

orientation) et 1 échantillon de référence {100} poli mécaniquement jusqu’à un grade 4000. Ces 

échantillons ont été envoyés sous pochons d’argon afin de limiter leur contact à l’air qui entraine 

l’apparition d’un oxyde natif supplémentaire. Le spectromètre utilisé pour cette étude est un 

Thermo Scientific K-alpha de source X Aluminium Kα monochromatisée. Chaque échantillon est 

analysé en surface puis en profondeur par abrasions successives de 15s par une source d’ion Ar+ 

à une vitesse d’abrasion de 0,13 nm/s. Le pas de temps entre deux abrasions s’est toutefois avéré 

trop élevé, toute l’information de l’oxyde étant a priori partie dès le 2nd scan. Les résultats 

quantitatifs repostés dans les tableaux ci-dessous pour les 3 premiers scans, et les spectres des 

éléments principaux des 2 premiers scans. Nous notons que sur chaque échantillon un seul pointé 

a été effectué, et nous ne pouvons affirmer que les oxydes détectés forment une couche homogène 

et non des ilôts. Ces pointés sont toutefois suffisamment larges (150 µm) pour espérer avoir une 

information représentative de la surface des échantillons. Une abrasion a dans un second temps 

été reprise à un pas de temps plus court, correspondant à des profondeurs d’abrasion de 0,26 nm, 

ce qui a permis d’identifier que la couche d’oxyde semble avoir une épaisseur de l’ordre de 0,5 nm 

pour les orientations {110} et {111}, tandis qu’elle serait davantage de 1nm pour l’orientation 

{100}.  

 

Ref {100} #4000 C1s (%) O1s (%) Ni2p3/2 (%) 

0 nm 47.4 26 26.6 

2 nm 8 5.9 86 

4 nm 9.1 5.6 85.3 
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{100} EP C1s (%) O1s (%) Ni2p3/2 (%) S2p (%) Cl2p (%) N1s (%) 

0 nm 43.6 38.2 12.0 2.0 1.3 2.8 

2 nm 7.8 18.4 70.5 1.0 0.6 1.6 

4 nm 6.9 13.4 77.5 0.5 0.3 1.3 

 

 

 {110} EP C1s (%) O1s (%) Ni2p3/2 (%) S2p (%) Si2p (%) N1s (%) 

0 nm 53.8 29.6 10.1 4.2 1.6 0.6 

2 nm 5.0 7.7 85.9 1.1 0.0 0.3 

4 nm 3.7 6.0 89.2 0.8 0.0 0.3 

 

 {111} EP C1s (%) O1s (%) Ni2p3/2 (%) S2p (%) N1s (%) 

0 nm 50.9 28.7 14.5 4.3 1.4 

2 nm 4.7 5.3 89.9 limit 0.0 

4 nm 3.8 5.0 91.3 0.0 limit 
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Spectres du C1s en surface 

  

  

 

 

1er fit du C1s pour l’échantillon de référence ({100} #4000) via le logiciel XPS41 

D’après [418] et les paramètres et la méthode proposée par Payne, Biesinger et al. [419–423] la 

première étape de l’indentification des différents composés nécessite de commencer l’analyse 

spectrale avec le carbone (impuretés) et d’identifier la proportion d’oxygène qui y est associé55. 

Cela permet ensuite de s’analyser le spectre de l’oxygène puis du nickel. La décomposition du 

spectre du C1s de notre échantillon de référence ({100} poli jusqu’au grade 4000) a été effectuée 

(cf. ci-dessous). Elle a été amorcée concernant les spectres du Ni2p et de l’O1s. Reste donc à 

appliquer ces paramètres aux surface électropolies en y ajoutant es contributions du soufre S2p 

détecté sur ces dernières. 

                                                             

55 In particular, a shared document was very useful in this step, provided and described by the courtesy of 
Payne, Biesinger, et McIntyre [421], accessible here:  
Website : http://www.xpsfitting.com/2010/12/calculating-oxygen-content-from-carbon.html  
Google shit link : https://drive.google.com/file/d/1mEXFSJefR8atIV6Vpiw70DEjm6W-Fcrr/view  

http://www.xpsfitting.com/2010/12/calculating-oxygen-content-from-carbon.html
https://drive.google.com/file/d/1mEXFSJefR8atIV6Vpiw70DEjm6W-Fcrr/view
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Spectres du C1s à 2nm de profondeur  
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Spectres du O1s en surface 
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Spectres du O1s à 2nm de profondeur 
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Spectres du Ni2p en surface 
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Spectres du Ni2p à 2 nm de profondeur  

  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



277 
 

 

 

 

 

 

 

Spectres du S2p en surface 
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Spectres du S2p à 2nm de profondeur 
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Annex 10 

Schematic and oriented representation of a hydrogen atom positioned in (s-1) octahedral sites in 

a) {100}, b) {110} and c) {111} slabs. On the left : the volume geometry of each site obtained by 

Voronoï’s method, with both the (x,y,z) positions of Ni and H atoms in the supercells, and the 

<100> vectors family that define the common base used to calculate the deformation matrix. On 

the right, the involved Ni (green) and H (red) atoms involved are highlighted in each slab. 

 

a) 

  
b)  
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c) 

 
 

 

 

 

Annex 11 

a) H insertion enthalpy depending on the variation of the initial volume available. From this 

representation, K = 171 GPa.  

b) The corollary representation using the solubility ratio. 

a) 

 

b) 
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Annex 12 

Ecart des énergies et entropies de vibration par atomes par rapport aux valeurs du bulk de 

référence (MP 64 atomes) pour les différentes couches atomiques du slab de nickel {111} étudié. 
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Annex 13 

Spectres de densité d’états de vibration (DOS) pour l’hydrogène en différents sites octaédriques 

pour les 3 slabs orientés. Les directions de vibration correspondent à celles rapportées dans le 

fichier HARMONIC, au point Gamma (centre de la Zone de Brillouin). (x y et z = les axes des slabs). 

En pointillés est signifiée la fréquence de vibration triplement dégénéré de l’H dans le Ni massif. 
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Spectres de densité d’états de vibration (DOS) pour l’hydrogène en différents sites de transition  

 

 

 

Bulk  TS 

{100} {110} {111} 

THz (s-1) center (s-1) center (s-1) (s-2) center 

ω1  
48.5 

43.7 45.4 45.0 47.4 49.9 50.0 45.3 

ω2  49.3 49.6 45.6 50.0 52.6 52.8 48.0 

ω3  22.7i 21.5i 21.7i 24.4i 24.8i 22.9i 22.2i 21.3i 
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Annex 14 

“Primo” essais sélectionnés pour l’analyse des pentes :  

- densités de courant à la charge associées pour les orientations a) {100}, b) {110}, c) {111} : 

 

- évolution des pentes moyennes lors de la décharge qui en découlent : 
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Ajout des essais « bis » sélectionnés pour l’analyse des pentes : 

 

Sur ces graphes, l’ensemble des pentes obtenues sont représentées. Les tendances dessinées 

correspondent à l’évolution moyenne présentée dans le chapitre IV. 
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Annex 15 

Further observations of Ni{110} specimen’s surface after electropolishing + air exposure (10h), 

some surface impurities alter the quality of the micrographs. 

 

    

 

 

 

Ni {001} <100> after 300 cycles at ε=0.3% 
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Ni {001} <100> after 1000 cycles at ε=0.3% 
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Annex 16 

 

Discharge j evolutions for the successive pulsed tests realized on specimens 13 and 17: 

 

 

(𝑠−1/2) 

(𝑠−1/2) 
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Annex 17 

Composantes de la matrice de déplacement de l’interstitiel à proximité d’une marche. 
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Summary : Metallic surfaces are at the central place of stress corrosion cracking and corrosion fatigue mechanisms. These latter 

turn out to be the initiation site of materials damage, while exhibiting great reactivity to their environment. As they act as front doors 

for solutes, like hydrogen or oxygen, towards the bulk, surfaces play a key role in hydrogen embrittlement (HE) processes. In order 

to identify HE-tolerant metallurgical states, an understanding of H-surface interactions under stress is necessary. By investigating 

elementary physical mechanisms implied at the first stage of corrosion fatigue, this thesis work aims to propose a beginning in 

assessing the impact of the emergence of surface defects due fatigue stress (surface dislocations, slip bands, vacancies) on the 

apparent local diffusivity and solubility of hydrogen near the surface of nickel. The first step of this study requires however to identify 

the surfaces crystallographic orientation effect on these local properties, which is the raw material of this thesis. For this, we work 

on monocrystalline {100}, {110} and {111} surfaces of undeformed nickel at first sight, using both numerical and experimental 

approaches. Experimentally, a hydrogen diffusion gradient is observed for each orientation by charging nickel single crystals with a 

pulsed electrochemical technique. Conversely to usual permeation techniques, this double-step potentiostatic one enables the 

characterization of hydrogen mobility at the entrance side of the sample which was proven to be the main location for H-trapping 

and embrittlement. A correlation between emerging surface and subsurface defects (characterized by MO/AFM/TEM) according to 

the degree of cyclic deformation and the local hydrogen diffusivity is then discussed in case of Ni{110}. In parallel, calculations at the 

atomic scale are carried out (DFT + Phonons) in order to determine the evolution free energies of hydrogen migration from near the 

{100}, {110} and {111} surfaces towards the bulk. The local solubility of hydrogen is calculated and discussed in terms of lattice-

elastic distortion energy related to the differentiated relaxation of the surface atoms for the three orientations. A confrontation with 

elastic theory approach highlights the evolution of local elastic properties. Finally, bigger scales calculations through EAM are 

initiated to study more complex systems by adding defects, such as surface steps, giving a start for a reliable basis to interpret the 

interactions between hydrogen and part of the surface defects involved with a fatigue solicitation. 
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Résumé : Les surfaces métalliques sont au centre des mécanismes de fissuration par corrosion sous contrainte et de fatigue-

corrosion. Celles-ci s'avèrent être le lieu principal de l'initiation de l’endommagement des métaux, tout en faisant preuve d'une 

grande réactivité vis-à-vis de leur environnement. Agissant en portes d'entrée pour les solutés, comme l'hydrogène ou l'oxygène, 

vers le cœur de la matrice métallique, les surfaces jouent un rôle clé dans les processus de fragilisation par l'hydrogène (FPH). Afin 

d'identifier les états métallurgiques résistants à la FPH, une compréhension des interactions H-surface sous contrainte est 

nécessaire. En étudiant les mécanismes physiques élémentaires impliqués aux premiers stades de fatigue-corrosion, ces travaux de 

thèse visent à proposer un début d'évaluation de l'impact de l'apparition de défauts de surface dus à une sollicitation en fatigue 

(dislocations de surface, bandes de glissement, lacunes) sur la diffusivité locale apparente et solubilité de l'hydrogène près de la 

surface du nickel. La première étape de cette étude nécessite cependant d'identifier l'effet de l'orientation cristallographique des 

surfaces sur ces propriétés locales. Cette étude constitue la majorité de cette thèse. Pour cela, nous travaillons sur des surfaces 

monocristallines {100}, {110} et {111} du nickel non déformé en premier lieu, à la fois par approches numériques et expérimentales. 

Expérimentalement, un gradient de diffusion d'hydrogène est observé pour chaque orientation en chargeant des monocristaux de 

nickel en hydrogène avec une technique électrochimique pulsée. Contrairement aux techniques de perméation habituelles, cette 

technique potentiostatique en deux étapes permet de caractériser la mobilité de l'hydrogène à l'entrée de l'échantillon qui s’avère 

être le principal endroit de piégeage de l’hydrogène, et donc de fragilisation. Une corrélation entre les défauts émergents en surface 

et en subsurface (caractérisés par MO/AFM/TEM) et la diffusivité locale de l'hydrogène est ensuite discutée dans le cas de Ni{110}. 

En parallèle, des calculs à l'échelle atomique sont effectués (DFT + Phonons) afin de déterminer l'évolution des énergies libres de 

migration de l'hydrogène du voisinage des surfaces {100}, {110} et {111} vers le nickel massif. La solubilité locale de l'hydrogène est 

calculée et discutée en termes d'énergie d’origine élastique liée à la relaxation différenciée des atomes de surface pour les trois 

orientations. Une confrontation avec la théorie élastique met en évidence l'évolution des propriétés élastiques locales. Enfin, des 

calculs à plus grande échelle par potentiels empiriques (EAM) sont initiés pour étudier des systèmes plus complexes en ajoutant des 

défauts, tels que des marches de surface, amorçant l’analyse des interactions entre l'hydrogène et les défauts émergeant en surface 

lors d’une sollicitation en fatigue. 

Mots clés : hydrogène, nickel monocristallin, surface, diffusion, solubilité, fatigue 
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