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Introduction générale  

L'hydrogène, premier élément du tableau périodique et l'un des plus abondants de l'univers, joue un 

rôle central dans de nombreux domaines scientifiques. Sa simplicité atomique, composée d'un proton 

et d'un électron, cache pourtant une complexité et un potentiel d'innovation remarquable. Longtemps 

considéré comme un gaz industriel courant, l'hydrogène est aujourd'hui au cœur des enjeux 

technologiques et environnementaux. Son importance croissante dans les recherches sur les énergies 

propres, les matériaux, la chimie, et même l'astrophysique, en fait un sujet d'étude prioritaire pour de 

nombreux chercheurs. 

Face aux enjeux climatiques, la quête d'une transition énergétique durable a largement mis en 

lumière l'hydrogène comme une solution prometteuse. Il est vu comme une alternative aux 

combustibles fossiles, avec l'avantage de ne produire que de l'eau comme sous-produit lorsqu'il est 

utilisé dans une pile à combustible. Ce potentiel énergétique a déclenché une vague de recherches 

dans des domaines variés tels que le stockage de l'énergie, la production d'hydrogène vert à partir de 

sources renouvelables, et le développement de nouvelles technologies pour son transport et son 

utilisation à grande échelle. 

L'hydrogène joue un rôle déterminant dans le domaine des matériaux, où il influence de 

manière significative leurs propriétés physiques et chimiques. En raison de sa petite taille atomique et 

de sa forte réactivité, l'hydrogène peut pénétrer facilement dans les structures cristallines des 

matériaux, modifiant ainsi leurs caractéristiques mécaniques et électroniques. Par exemple, dans le 

domaine de la métallurgie, l'hydrogène peut provoquer des phénomènes de fragilisation des métaux, 

rendant certains alliages plus vulnérables à la corrosion et à la fissuration sous contrainte. Ce 

phénomène, appelé fragilisation par l'hydrogène, est un sujet de recherche actif pour améliorer la 

durabilité des matériaux utilisés dans des environnements exposés à des gaz riches en hydrogène, 

comme les pipelines ou les réacteurs nucléaires. 

D'un autre côté, l'hydrogène a également des effets bénéfiques dans des applications comme 

la production d'énergie ou le stockage d'hydrogène. Par exemple, concernant les piles à combustible, 

la recherche se concentre sur le développement de matériaux capables de stocker et de libérer de 

l'hydrogène de manière efficace, en explorant des hydrures métalliques.  
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Ainsi, l'hydrogène, par ses interactions complexes avec les matériaux, constitue un levier 

crucial pour développer de nouveaux composants plus performants, plus durables et plus respectueux 

de l'environnement. 

Afin de mieux comprendre ces phénomènes physiques, les chercheurs ont tenté de développer 

des méthodes permettant de charger en hydrogène un échantillon. Il existe plusieurs méthodes de 

chargement, chacune adaptée à des besoins spécifiques. L'une des méthodes les plus courantes est le 

chargement électrochimique, où un matériau est immergé dans une solution électrolytique et soumis 

à un courant électrique. Ce procédé permet de dissocier les molécules d'eau et d'introduire des atomes 

d'hydrogène directement dans la structure du matériau, souvent utilisé pour simuler la fragilisation 

par l'hydrogène dans les métaux. Néanmoins, cette méthode est limitée aux matériaux compatibles 

avec une solution électrolytique et permet difficilement d’étudier des conditions de chargements 

particulières, sous très faible ou très forte température par exemple. Une autre méthode largement 

utilisée est l'exposition sous haute pression, dans laquelle le matériau est soumis à une atmosphère 

de gaz d'hydrogène sous pression. Cela permet une absorption rapide et uniforme, essentielle pour les 

recherches sur le stockage de l'hydrogène dans des hydrures métalliques ou des matériaux 

nanostructurés. Enfin, les techniques par plasma permettent d'utiliser des plasmas d'hydrogène pour 

implanter des atomes d'hydrogène à la surface ou dans les couches superficielles des matériaux. Ce 

manuscrit se focalisera sur une méthode de chargement par plasma qui sera effectué directement au 

sein d’une chambre d’analyse de sonde atomique tomographique. J’ai en effet développé dans cette 

thèse une méthode originale d’implantation in-situ d’hydrogène par plasma, qui est compatible avec 

les températures cryogéniques d’une sonde atomique tomographique (SAT), et qui rend possible 

l’exploration de l’interaction de l’hydrogène dans les matériaux sous très faible température.  

La SAT est un instrument permettant la visualisation et la caractérisation des matériaux à 

l'échelle atomique grâce à l’évaporation par effet de champ. Cette technique est particulièrement 

précieuse pour étudier l'hydrogène, un élément difficile à détecter en raison de sa petite taille et de 

sa mobilité élevée dans les matériaux. Grâce à cet instrument, les chercheurs peuvent caractériser la 

distribution de l'hydrogène au sein d'une structure cristalline, permettant de mieux comprendre ses 

interactions avec les matériaux, par exemple la fragilisation par l'hydrogène. En combinant une 

résolution atomique et une capacité d'analyse chimique, la SAT aide à identifier les sites précis où 

l'hydrogène s'accumule, son influence sur les défauts atomiques et son rôle dans les phénomènes de 

dégradation des matériaux, comme les fissures. Cet instrument est donc crucial pour la conception de 
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matériaux plus résistants à l'hydrogène, notamment dans les secteurs de l'énergie et des transports, 

où ce dernier est de plus en plus utilisé comme vecteur énergétique. 

Dans le premier chapitre, nous commencerons par un état de l’art détaillé retraçant 

l’historique entre l’hydrogène et les différentes applications existantes. Puis, dans un second temps 

l’influence de l’hydrogène dans les matériaux. De nombreux phénomènes sont discutés et détaillés, 

comme la fragilisation par l’hydrogène, son possible stockage, les différents types de pièges ainsi que 

la possible formation d’hydrure. Nous terminerons ce chapitre par les instruments capables de le 

localiser à l’échelle atomique.  

Dans le second chapitre sont détaillés, le principe de la SAT et du microscope ionique (FIM), 

ainsi que les modifications apportées à ces instruments afin de développer la nouvelle méthode de 

chargement proposée. Une seconde partie dresse un état de l’art détaillé des différentes méthodes de 

chargement en hydrogène développées dans l’objectif d’une analyse nanométrique de l’échantillon. 

Ce chapitre introduit également le principe de la nouvelle méthode de chargement proposée, 

intitulée : implantation in-situ pulsée. Et enfin une dernière section s’attarde sur les limites de la SAT, 

relevées dans la littérature concernant la quantification de l’hydrogène, mettant en évidence les 

différentes origines du signal H durant l’analyse.  

Le troisième chapitre présente une explication détaillée du modèle et des simulations réalisées 

à l’aide de Lorentz-2E et de SRIM, permettant de mieux comprendre les phénomènes physiques 

impliqués lors du chargement, tels que l’émission d’électrons, l’ionisation du gaz, l’énergie 

d’implantation des ions 𝐻+, leurs trajectoires ainsi que la profondeur à laquelle ces ions seront 

implantés. La section finale propose un modèle à la fois qualitatif mais aussi quantitatif avec la 

prédiction de la densité d’ions implantés dans l’échantillon.  

Le quatrième chapitre est principalement expérimental, concentré sur un ensemble 

d’expériences réalisées avec la nouvelle méthode de chargement, l’implantation in-situ pulsée, 

appliquée à divers matériaux métalliques tels que le tungstène (W), le fer (Fe), le nickel (Ni) et le titane 

(Ti). Plusieurs axes d’études sont explorés, comme par exemple, l’influence du champ d’émission 

d’électrons à la surface de l’échantillon, le temps d’implantation, la température et y compris la 

possible création de défauts en sous-surface. Ce chapitre se termine par une partie discussion 

comparant les résultats expérimentaux avec les prédictions théoriques formulées dans le chapitre 3. 
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Pour finir, ce dernier chapitre approfondit le traitement des données, scindé en deux grandes 

parties. La première s’intéresse aux conséquences morphologiques de l’implantation in-situ pulsée, 

étudiant un éventuel gonflement des échantillons après chargement. La seconde, étudie l’influence de 

l’hydrogène sur le champ d’évaporation de l’échantillon. Cette section s’appuie sur différents modèles 

théoriques d’évaporation présentés dans le chapitre 2 et sur l’état de l’art de la fragilisation par 

l’hydrogène discuté dans le chapitre 1, afin d’établir un lien possible entre l’énergie de cohésion et une 

potentielle fragilisation. 
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1.1 Introduction  

L'hydrogène, élément le plus léger et le plus abondant de l'univers, possède une structure atomique 

simple composée d'un proton et d'un électron. Sur Terre, l'hydrogène se trouve couramment sous 

forme d'eau (𝐻2𝑂) et joue un rôle essentiel dans divers processus naturels. En tant que principal 

élément constitutif des étoiles, y compris notre soleil, l'hydrogène alimente la fusion nucléaire qui 

génère la luminosité et la production d'énergie nécessaires à la vie sur Terre. De plus, l'hydrogène est 

un élément polyvalent aux applications diverses, de son utilisation dans les piles à combustible pour la 

production d'énergie propre à sa présence dans de nombreux composés organiques essentiels à la vie. 

Le pétrole est aujourd’hui aisément extrait, hautement transportable, et son utilisation ne nécessite 

pas de conditions spécifiques, mise à part la raffinerie. C'est pourquoi il a constitué le fondement de 

notre consommation en énergie depuis plus d'un demi-siècle. 

Cependant, ces dernières années, l'hydrogène a émergé comme une alternative énergétique 

propre et durable, capable de répondre aux défis énergétiques mondiaux et de réduire les émissions 

de carbone. Les avancées technologiques dans le domaine de l'hydrogène, telles que les piles à 

combustible et les systèmes de stockage, offrent des perspectives prometteuses pour transformer la 

manière dont nous produisons et utilisons l'énergie, proposant ainsi des alternatives respectueuses de 

l'environnement aux combustibles fossiles traditionnels. Malgré tout, la production d’hydrogène 

aujourd’hui reste coûteuse et complexe, et son stockage présente des défis importants mais très 

prometteur.  

L’hydrogène se révèle être donc un des grands axes de recherche mondial aujourd’hui avec 

l’intelligence artificielle et la physique quantique. 

Nous allons dans un premier temps détailler les deux grands axes de recherche sur l’hydrogène, 

son stockage et la fragilisation qu’il peut causer, puis nous discuterons des techniques mise en place 

pour le détecter et le localiser.  
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1.2 Stockage de l’hydrogène  
 

Dans cette partie nous allons nous intéresser aux stockages de l’hydrogène d’abord de manière 

générale, puis nous nous concentrerons sur le stockage le plus intéressant par rapport à notre étude. 

Nous allons passer en revue les différents états existants de l’hydrogène.  

L’hydrogène peut être stocké dans 3 états différents comme l’indique le tableau ci-dessous :  

 

 Tableau 1-1 : Stockage de l’hydrogène dans 3 états différents ainsi que leurs applications respectives 
[1]. 

 

Ces trois états de l’hydrogène sont aujourd’hui bien connus de la science comme le montre ci -dessous 

le diagramme de phase. 

 

État Principales applications 

Gazeux Transports, électrification 

Liquide Aérospatiale, recherche 

Solide Prototype, recherche 
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Figure 1-1 : Diagramme de phase de l’hydrogène [2]. 

 

Il est à noter que la fenêtre de conditions dans laquelle nous allons travailler n’est pas représentée 

dans ce diagramme, à savoir, des pressions inférieures à 10−5mbar pour des températures inférieures 

à 100 𝐾. 

 

1.2.1 Stockage à l’état gazeux  
 

La forme la plus courante sous laquelle est stocké l’hydrogène est sous forme gazeuse, 

essentiellement utilisée pour les applications de transports.  

Pour être compétitif par rapport aux hydrocarbures conventionnels, le monde du transport a besoin 

d’un carburant qui soit tout autant voire plus énergétique et compact. Bien que l’hydrogène possède 

une forte densité énergétique, sous forme gazeuse il n’est pas compact à pression atmosphérique, 

étant le gaz le plus léger et le moins dense (0,083 g/l à 20°C et à 1bar).  

Ainsi il doit être fortement compressé avant utilisation. L’énergie nécessaire pour compresser 

l’hydrogène à 700 bars est de 22 MJ/kg. Trois types de réservoirs à hydrogène existent selon la pression 
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qu’ils supportent. Il existe des réservoirs à 350 bars, à 500 bars et à 700 bars. Idéalement, l’hydrogène 

devrait être compressé à 700 bars, bien que cela soit énergivore. 

L’une des principales difficultés de ce type de stockage est la fabrication d’un réservoir pouvant 

accueillir une telle pression, cela nécessite donc des matériaux robustes et durables ainsi qu’un 

contrôle rigoureux. Le développement des stations-service pour hydrogène requiert une installation 

spécialisée. En effet, pour être introduit dans le réservoir, l’hydrogène doit être comprimé à très haute 

pression, ce qui consomme une grande quantité d’énergie. En 2014, Toyota a commercialisé le premier 

véhicule avec ce type de réservoir (voir Figure 1-2). 

Les processus de fabrication de ces réservoirs sont également un frein au développement de 

l'hydrogène comme carburant de circulation. La conception, la construction et l'industrialisation de 

réservoirs capables de supporter des pressions élevées constituent un défi considérable. 

Les risques associés aux fuites de réservoirs de haute pression peuvent varier de mineurs à majeurs, 

en fonction de la quantité d'hydrogène, de son utilisation, de la pression et de la gravité de la fuite. Les 

principaux risques incluent : 

• Risque acoustique : Une petite fuite peut endommager l'acuité auditive. À une telle pression 

(700 bars), une petite fuite peut être plus bruyante qu'un avion au décollage, produisant plus 

de 125 dB.  

• Asphyxie : En cas de fuite dans un espace confiné, la concentration d'hydrogène peut entraîner 

des troubles respiratoires allant jusqu'à l'asphyxie. 

• Risque d'inflammation faible : En cas de fuite à faible débit, l'hydrogène peut se mélanger à 

l'oxygène de l'air, créant un risque d’inflammation en présence d'une flamme ou d'une 

étincelle. 

• Jet enflammé : Un jet enflammé se produit lorsque le débit de la fuite est important. Les 

températures atteintes par une telle flamme peuvent atteindre environ 2100°C. 

• Détonation : Elle se produit lorsqu'il y a une libération soudaine de gaz à très haute pression. 

Le front de flamme se déplace à une vitesse supersonique (1980 m/s pour l'hydrogène) et est 

suivi d'une violente onde de choc. Les dommages peuvent être considérables en cas de 

détonation. 
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Figure 1-2 : Photos du premier véhicule à hydrogène doté d’un réservoir stockant de l’hydrogène à 

l’état gazeux en 2014 [3]. 

 

1.2.2 Stockage à l’état liquide  
 

Le stockage de l’hydrogène à l’état liquide se révèle prometteur car il permet d’augmenter la 

densité de l’hydrogène tout en conservant une pression de 1 bar. En effet, la densité de l'hydrogène 

passe de 40 𝑘𝑔.𝑚−3 à l'état gazeux sous une pression de 700 bars à 71 𝑘𝑔.𝑚−3 à l'état liquide pour 

une pression de 1 bar.  

Pour obtenir un liquide, il est nécessaire de soumettre le matériau à un refroidissement suffisant 

(voir la photo en Figure 1-3). Pour liquéfier l'hydrogène, il doit être refroidi en dessous de 20,28 K (-

253°C). Une fois liquéfié, l'hydrogène doit être maintenu à ces basses températures pour éviter qu'il 

ne redevienne gazeux. 

 

Figure 1-3 : Photo d’un réservoir cryogénique d’hydrogène liquéfié à -253°C d’Ariane Group [4]. 
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La liquéfaction de l'hydrogène et son maintien à l’état liquide nécessite une quantité d'énergie 

considérable, ce qui limite son utilisation courante. Actuellement, la liquéfaction de l'hydrogène n'est 

rentable que pour de grandes quantités. La quantité d'énergie requise pour liquéfier l'hydrogène varie 

entre 45 MJ/kg et 220 MJ/kg en fonction de la quantité à liquéfier. En raison de ces exigences 

énergétiques, l'hydrogène liquide est principalement utilisé dans le secteur spatial en tant que 

carburant. Pour les missions spatiales, l'hydrogène liquide est combiné avec de l'oxygène liquide pour 

alimenter en carburant les 750 tonnes de la fusée Ariane 5 dans l'espace. 

Ils existent néanmoins des risques liés à l'hydrogène liquéfié. En cas de fuite du réservoir son 

évaporation est instantanée au contact de l'air augmentant par la même occasion considérablement 

son volume. Le risque de détonation, en particulier sur une fusée, devient alors inévitable et bien plus 

important que celui d’un réservoir d'hydrogène gazeux. L’accident de la navette spatiale Challenger en 

1986 illustré en images (Figure 1-4) est un exemple emblématique. 

  

Figure 1-4 : (a) Photo de la fusée Ariane 5 © CNES ESA Arianespace d’une masse de 750 tonnes 
propulsée grâce à l’association de l’oxygène et de l’hydrogène liquide, (b) Photo de la navette spatiale 
Challenger au décollage le 28/01/1986 avant l’accident [5]. 

Dans la prochaine partie nous allons nous consacrer à l’hydrogène à l’état solide et son stockage au 

sein de la matière.  

1.3 Stockage à l’état solide 
 

(a) (b) 
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Il est possible de stocker l’hydrogène à l’état solide. On distingue deux grands types d’interaction 

entre l’hydrogène et la matière pour le stockage à l’état solide ; le stockage par adsorption autrement 

appelé physisorption ou par absorption appelé chimisorption.    

 

1.3.1 Stockage par adsorption (physisorption) 
 

 

Figure 1-5 : Schéma de l’interaction entre l’hydrogène et le matériau. (a) Surface d’un métal exposé 
à un environnement gazeux d’hydrogène. (b) Adsorption des molécules d’hydrogène à la surface. 

 

Le phénomène d’adsorption, aussi appelé physisorption, est un phénomène physique où les 

molécules d’un élément forment des liaisons (interactions de Van der Waals) avec la surface du solide 

schématisé en Figure 1-5. Le gaz est alors uniquement présent à la surface ou dans les pores du 

matériau adsorbant. La caractéristique principale de ce procédé est sa capacité à être totalement 

réversible. Cependant, pour obtenir une adsorption élevée, la physisorption doit être effectuée à des 

pressions élevées et à des températures avoisinants l’azote liquide (77 K). 

Pendant longtemps, l'adsorption a été interprétée comme une interaction entre les électrons de la 

molécule 𝐻2 et les électrons du métal. Tous les électrons de valence de la molécule 𝐻2  sont impliqués 

dans la liaison H–H, par conséquent, il n'y a plus d'électrons libres pour établir des liaisons chimiques 

avec le métal. Une molécule de dihydrogène n'a aucun moment dipolaire, mais elle peut être polarisée 

par les électrons de la surface de l’échantillon, ce qui conduit à son orientation prédominante et à la 

physisorption. Généralement la distance H-métal est environ 1,7 − 1,9 �̇� [6]. 

(a) (b) 
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Figure 1-6 : Vue 2D du dessus de la surface d’un métal. Les cercles noirs sont les atomes d’H et les 

blancs celui du Ni (111) [6].   

Si la molécule d’hydrogène est éloignée de la surface, elle reste neutre. La dissociation ne peut se 

produire uniquement si une énergie supplémentaire est fournie. Les électrons des deux atomes 

d'hydrogène dissociés interagissent indépendamment avec le substrat, de sorte que deux atomes 

d'hydrogène forment indépendamment des liaisons chimiques avec la surface. Ce modèle a été 

développé par Nørskov et Stoltze [7] pour un métal typique de structure électronique sp. Il est 

également valable pour les métaux avec une structure électronique allant jusqu’à la couche d. Les 

métaux de transition ayant une grande densité d'états d'électrons juste au bord de Fermi, peuvent 

facilement transiter vers l'orbitale moléculaire, conduisant à une dissociation spontanée rapide. La 

position du niveau de Fermi décrit l'activité du métal à l'échelle macroscopique. On précise que la 

densité électronique à la surface est très non uniforme à l'échelle atomique, ce qui favorise par 

conséquent, la dissociation et le piégeage dans certains sites locaux, même pour un réseau cristallin 

idéal comme le montre la Figure 1-6.  

Des études [8] [9] [10] [11] ont montrés la différence d’adsorption entre les différents métaux 

comme illustré en Figure 1-7, plus les éléments sont à gauche plus ils auront tendance à former des 

liaisons fortes avec l’hydrogène adsorbé. Les éléments comme le scandium, le titane, le zirconium ont 

tendance à former des liaisons fortes avec l’hydrogène adsorbé. On rappelle que 1 kcal/mol = 0.0434 

eV/atome.  
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Figure 1-7 : Graphique représentant la chaleur d’adsorption de l’hydrogène avec différents métaux 
[8]. 

On constate que plus la couche électronique d se trouve remplie, plus la force de liaison entre 

l’atome du métal et H est diminuée (voir le tableau périodique des éléments avec leur structure 

électronique ci-dessous [12]).    
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Figure 1-8 : Tableau périodique des éléments ainsi que  leur structure électronique (couche s, p, d, f) 
[12]. 

Le stockage de l’hydrogène par adsorption reste aujourd’hui encore sujet à de nombreuses 

recherches et n’est pas encore viable pour des applications à grande échelle. Dans la prochaine partie 

nous nous intéresserons au stockage de l’hydrogène par absorption. 

1.3.2 Stockage par absorption (chimisorption) 
 

Lorsque l’hydrogène est absorbé par un métal, c’est-à-dire lorsqu’il pénètre dans le métal, il existe 

trois états distincts d’absorption, schématisé en Figure 9.  
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Figure 1-9 : Différents états de l’hydrogène absorbé par un métal. (a) L’hydrogène est présent en 
subsurface, (b) formation d’une solution solide 𝛼, (c) formation d’une phase hydrure 𝛽 [2]. 

 

L’hydrogène peut rester en subsurface, présent en très faible quantité juste sous la surface du métal 

(Figure 1-9a). Il peut former une solution solide (∝), lorsqu’une quantité de H relativement faible est 

présent dans le métal, généralement en position interstitiels (Figure 1-9b). Et enfin, lorsque la quantité 

de H présent dans le métal dépasse la limite de solubilité, une formation d’une phase d’hydrure (𝛽) 

est possible montré en Figure 1-9c. Dans ces deux derniers cas, cela peut entraîner des modifications 

du paramètre de maille 𝑎. 

La Figure 1-10 représente l’énergie potentielle de la molécule de gaz dans différents cas. En effet 

lorsque la molécule se trouve loin de la surface métallique, la première interaction attractive de la 

molécule d'hydrogène est la force de van der Waals conduisant à l'état physisorbé, vu précédemment. 

À mesure que la molécule se rapproche de la surface, l'hydrogène doit surmonter une barrière 

d'activation pour la dissociation et la formation de la liaison H-métal. Une fois cette barrière franchie, 

les atomes d'hydrogène, en partageant leurs électrons avec les atomes métalliques à la surface, se 

retrouvent dans un état de chimisorption, comme indiqué sur la Figure 1-10. À l'étape suivante, 

l'atome d'hydrogène chimisorbé peut sauter dans la couche sous-jacente et finalement diffuser sur les 

sites interstitiels à au sein du réseau métallique hôte. 

(a) (b) (c) 
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Le processus d'absorption de l’hydrogène est supposé inclure la transition des électrons à partir de 

molécules adsorbées ou d'atomes d'hydrogène vers le métal, un phénomène similaire s'applique aux 

protons. Ils sont redistribués sur les interstices atomiques du réseau cristallin, assurant ainsi 

l'électroneutralité du métal dans son ensemble. En 2008, Dergachev [13] a proposé un modèle où 

l'ionisation de l'hydrogène à la surface d’un métal peut se produire selon deux mécanismes, soit la 

dissociation de la molécule en atomes représenté par l’eq.  1.1 et eq.  1.2. 

 

 𝐻2|𝑀 ⇔  2𝐻|𝑀  (4,47 𝑒𝑉) 

 

eq.  1.1 

 

 

 2𝐻|𝑀 ⇔  2𝐻+|𝑀 + 2𝑒−  (27,19 𝑒𝑉) 

 

eq.  1.2 

Ou bien par l'ionisation directe de la molécule 𝐻2 avec formation de l'ion moléculaire 𝐻2
+ 

représenté par l’eq.  1.3, eq.  1.4 puis eq.  1.5. Le symbole | représente l'interface de phase entre 

 

Figure 1-10 : Diagramme de Lenar-Jones, schéma représentant les énergies potentielles entre une 
molécule de gaz hydrogène et la surface d’un métal dans différents cas [2] [6].   
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l’hydrogène et la surface du métal. Dans la pratique, le choix du mécanisme dépend des propriétés du 

métal et l'état de sa surface, en tenant compte de la consommation d'énergie différente aux étapes 

de la dissociation et de l'ionisation de l'hydrogène. Dans le modèle d'absorption proposé, une 

transition spontanée de l'électron de l'hydrogène vers le métal est possible si l’énergie totale de 

l’électrons dans l'atome d'hydrogène est supérieure au niveau de Fermi du métal. 

 

 𝐻2|𝑀 ⇔ 𝐻2
+|𝑀 + 𝑒−  (15,5 𝑒𝑉) 

 

eq.  1.3 

 

 𝐻2
+|𝑀 ⇔ 𝐻+ + 𝐻|𝑀  (2,5 𝑒𝑉) 

 

eq.  1.4 

 

 

 𝐻+𝐻|𝑀 ⇔ 2𝐻+|𝑀 + 𝑒−  (13,5 𝑒𝑉) 

 

eq.  1.5 

Une fois la molécule dissociée et l’atome d’hydrogène H lié à un atome du métal par 

absorption, il est possible de déterminer, suivant la nature du métal, lesquels formeront des liaisons 

les plus fortes avec l'hydrogène. La Figure 1-11 ci-dessous représente l’énergie de chimisorption entre 

un atome H et un atome du métal. On remarque que la tendance entre les différents métaux reste 

similaire à l’adsorption avec le scandium, le titane, le vanadium et le zirconium ayant l’énergie de 

chimisorption la plus élevé avec H.  
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Figure 1-11 : Energie de chimisorption entre un atome d’hydrogène H et différents métaux [9]. 

 

1.3.3 Stockage et formation d’hydrure  
 

Le tableau ci-dessous récapitule les différents métaux, leurs énergies de Fermi et leur capaciter à 

former des hydrures.  
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Parmi les matériaux de stockage chimique mentionnés, les hydrures métalliques se distinguent 

par une technologie sûre et leur efficacité volumétrique pour le stockage d'hydrogène, notamment 

pour des applications embarquées réversibles en raison de leur grande capacité d'absorption 

d'hydrogène (jusqu’à 7,6 % en poids pour certains alliages de type Mg par exemple). Il est bien 

documenté que les hydrures métalliques se forment chimiquement à partir de la réaction de 

l'hydrogène gazeux avec le métal ou l'alliage selon l'eq.  1.6 :  

 

 Métal (M) + H2 (g) → hydrure métallique (MH) 

 

eq.  1.6 

 

L’absorption d’hydrogène et la formation d’une phase hydrure passe donc par cinq états distincts 

dans les métaux : l’adsorption physique (la physisorption), qui implique l'attachement physique de 

l'hydrogène à un métal par interaction de van der Waals ; l’adsorption chimique (la chimisorption), où 

l’hydrogène forme une liaison chimique avec le métal ; l'hydrogène en subsurface ; la formation d’une 

solution solide (phase α) ; et enfin la formation d’une phase hydrure (phase β) [14][7].  

La formation des phases α et β peut être décrite par les équations eq.  1.7 et eq.  1.8 respectivement 

[8]. Une phase α se forme lorsque de faibles quantités d'hydrogène occupent les sites interstitiels du 

métal hôte 𝑀, produisant une solution solide appauvrit en 𝐻, tandis que la phase β implique la 

saturation de la solution solide générant une seconde phase. La formation d’hydrure 𝑀𝐻 peut résulter 

soit de de la dissociation d’une molécule 𝐻2 comme l’indique l’équation 7 ci-dessous soit de la 

décomposition d’une molécule d’eau  𝐻2𝑂 représenté par l’équation 8.  

 

Tableau 1-2 : Différents métaux tel que le scandium, le titane, le vanadium, le chrome, le manganèse, 

le fer le nickel, le zirconium, le palladium, le yttrium ainsi que le lanthane avec leur formation 

d’hydrures respectif [13]. 
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𝑀+
𝑥

2
𝐻2 ↔ 𝑀𝐻𝑥 

 

eq.  1.7 

 

 𝑀 +
𝑥

2
𝐻2𝑂 +

𝑥

2
𝑒− ↔ 𝑀𝐻𝑥 + 

𝑥

2
𝑂𝐻− 

eq.  1.8 

Où M représente le métal et H représente un atome d'hydrogène. Pendant la formation de la 

phase β, la pression d'équilibre est fixée à une température donnée, on précise ici qu’il existe plusieurs 

types d’hydrure pour un même métal comme par exemple dans le cas du Ti avec le 𝑇𝑖𝐻 et le 𝑇𝑖𝐻2.  

 

Tableau 1-3 : Paramètre de maille a pour différents types d’alliage avant et après hydrogénation 
ainsi que leur capacité de stockage d’hydrogène en pourcentage poids [15]. 

 

Les hydrures métalliques peuvent libérer du gaz 𝐻2 sous l’effet de la chaleur. Ce processus est 

appelé désorption. Les atomes d'hydrogène se déplacent du métal vers la surface du matériau, se 

combinent en molécules d'hydrogène 𝐻2 et s'échappent sous forme de gaz. Le métal peut alors se 

contracter pour retrouver sa structure cristalline métallique d'origine [15]. Comme nous le verrons 

dans la suite, cette formation de phase hydrure peut être étudiée pour le stockage mais peut 

également fragiliser l’échantillon.  
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1.3.4 Grande diffusion de l’hydrogène  
 

L’hydrogène, étant l’atome le plus petit qui existe diffuse facilement à travers les matériaux. La 

diffusion d’un atome est dépendant de sa taille, plus un atome est massif plus la barrière d’énergie à 

passer pour diffuser est élevé. Cette section vient donc mettre en lumière la grande capacité de 

diffusion de l’hydrogène dans différents matériaux, notamment le Ni, l'Al, le W, et le Ti, qui ont été 

étudiés dans le cadre de cette thèse. 

La diffusion d’un atome peut être décrite par une loi de Fick [16]. Le saut d'un site du réseau 

cristallin à un autre se fait par franchissement d'une barrière grâce à l'agitation thermique. Les 

coefficients de diffusion correspondants sont décrits par une loi d'Arrhenius [17] tel que : 

 

 
𝐷 = 𝐷0 𝑒𝑥𝑝 (

−𝑄

𝑘𝐵𝑇
) 

 

eq.  1.9 

 

Avec 𝐷 le coefficient de diffusion qui s’exprime en 𝑚2. 𝑠−1, 𝑄 la barrière d’énergie en 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1 (ou 

eV), 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann 𝐽. 𝐾−1 et enfin 𝑇 la température en 𝐾.  

L’équation de diffusion peut aussi s’écrire avec la constante des gaz parfait 𝑅 tel que : 

 

 
𝑅 = 𝑁𝐴 × 𝑘𝐵 

 

eq.  1.10 

 

Avec 𝑅 qui s’exprime en 𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1. 𝐾−1 et 𝑁𝐴 le nombre d’Avogadro qui s’exprime en 𝑚𝑜𝑙−1.  

 

a) Diffusion dans le nickel  

D’après des calculs ab-inito menés par Wimmer et al. en 2008 [18] nous obtenons ce Tableau 

récapitulatif de la diffusion de l’hydrogène H et du deutérium D dans le nickel. 

 

https://fr.wikipedia.org/wiki/Lois_de_Fick
https://fr.wikipedia.org/wiki/Barri%C3%A8re_de_potentiel
https://fr.wikipedia.org/wiki/Loi_d%27Arrhenius
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Tableau 1-4 : Valeurs de diffusion obtenues par calculs ab-initio pour la diffusion de l’hydrogène H et 
du deutérium D dans le nickel [18]. 

 

L’eq.  1.9 peut également être linéarisée de sorte à obtenir une droite de pente  −
𝑄

𝑘𝐵
  en fonction 

de 
1

𝑇
  , avec l'ordonnée à l'origine égale à ln(𝐷𝑜) : 

 

 
ln(𝐷) = ln(𝐷𝑜) −

𝑄

𝑘𝐵
×
1

𝑇
 

 

eq.  1.11 

 

   

La linéarisation de cette équation est représentée par exemple ci-dessous en Figure 1-12 avec la 

diffusion de de l’hydrogène, du deutérium et du tritium dans le nickel à partir de calcul ab-initio.  

 

𝐷 𝐷0 ( 𝑚2. 𝑠−1) 𝑄( 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1) 

𝐷𝐻 → 𝑁𝑖 3,84 × 10−6 45,72 

𝐷𝐷 → 𝑁𝑖 2,40 × 10−6 44,09 
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Figure 1-12 : Diffusion de l’hydrogène H, du deutérium D et du tritium T dans le nickel en fonction 
de 1000/T à partir de calcul ab-initio. 

 

Une étude beaucoup plus ancienne, de 1975, a estimé la diffusion de l’hydrogène dans le nickel 

grâce à des tests de perméation. Les valeurs sont données le tableau ci-dessous.   

 

 

 

 

Tableau 1-5 : Valeurs de diffusion de l’hydrogène et du deutérium dans le nickel obtenu à partir de tests 
de perméation [19].  

 

𝐷 𝐷0 ( 𝑚2. 𝑠−1) 𝑄( 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1) 

𝐷𝐻 → 𝑁𝑖 7 × 10−7 39,50 

𝐷𝐷 → 𝑁𝑖 4,9 × 10−7 39,50 
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b) Diffusion dans le tungstène  

Concernant le tungstène, Liu et al. [20] ont réalisé des calculs de dynamique moléculaire ou 

« Molecular Dynamic » en anglais, afin d’estimer les valeurs de diffusion de l’hydrogène à différentes 

températures. Ces calculs ont été effectués avec un simple atome d’hydrogène au sein d’un réseau 

cristallin de tungstène. La Figure 1-13 présente le coefficient de diffusion en logarithme suivant la 

température. 

 

Figure 1-13 : Graphique de la diffusion d’un atome H au sein du réseau cristallin de tungstène pour 
différentes températures [20].  

 

Ils ont trouvé une barrière d’énergie 𝑄 = 0,21 𝑒𝑉 autrement dit 20,26 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1 avec un 𝐷0 =

5,13 × 10−8 𝑚2. 𝑠−1.  

 

c) Diffusion dans le titane  
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Figure 1-14 : Diffusion de l’hydrogène dans différentes phases d’hydrure de titane, 𝑇𝑖𝐻1.75 et 𝑇𝑖𝐻2.0 
[21]. 

 

La valeur de diffusion varie en fonction de la gamme de température, comme illustré en Figure 

1-14. Pour notre étude, on choisira donc une gamme de température adaptée, c’est-à-dire la plus 

basse possible. Cela correspond à la valeur 𝐾−1 la plus élevée, représentée par la courbe C en rouge.  

 

d) Diffusion dans le fer  

Plusieurs études ont examiné la diffusion de l’hydrogène dans le fer [22] [23]. Les méthodes 

utilisées influencent les valeurs obtenues, comme le montrent les deux tableaux 7 et 8 ci-dessous. 
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Tableau 1-6 : Valeurs de diffusion en 𝑐𝑚2. 𝑠−1 de l’hydrogène dans le 𝛼 − 𝐹er avec leur différentes 
techniques [22] 

 

 

Tableau 1-7 : Valeurs de diffusion en 𝑚2. 𝑠−1 de l’hydrogène dans le 𝛼 − 𝐹er suivant différentes 
températures obtenues avec des tests de perméation et des calculs théorique [23] [24]. 

 

Par soucis de simplicité on prendra donc une seule valeur de diffusion dans la suite, avec 𝐷0 =

0.6 × 10−7𝑚2. 𝑠−1 et 𝑄 = 5,58 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1 correspondant à la gamme de température 293 – 348 K.  

 

Maintenant que nous avons détaillé les différentes manières de stocker l’hydrogène à l’état solide, 

soit par adsorption ou par absorption, la possible formation d’hydrure et également sa diffusion au 

sein de la matière pour différents matériaux métallique, nous allons voir les différents mécanismes de 

fragilisation. 
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1.4 Fragilisation par l’hydrogène  
 

Lorsque l’hydrogène pénètre le matériau, il peut le fragiliser par différents mécanismes. Cette 

partie vise à discuter des principaux mécanismes de fragilisation par l’hydrogène répertoriés dans la 

littérature. Généralement, quatre mécanismes de fragilisation par l’hydrogène sont identifiés.  

Le premier mécanisme est la décohésion, appelé Hydrogen-Induced Decohesion (HID) ou 

également Hydrogen Enhanced Decohesion (HEDE) ou appelé Décohesion induite par l’hydrogène en 

français. Ce mécanisme met en évidence que l’hydrogène peut réduire l’énergie de cohésion entre les 

atomes, diminuant ainsi l’énergie nécessaire pour fracturer le matériau. Le second mécanisme est 

appelé Hydrogen enhanced localised placticity (HELP) ou Localisation de la plasticité induite par 

l’hydrogène en français. Il décrit l’effet de l’hydrogène sur la plasticité, notamment sur la mobilité des 

dislocations dans le matériau. Le troisième mécanisme, Hydrogen-induced phase transformation 

(HIPT) ou Transformation de phase induite par l’hydrogène se manifeste par un changement de 

phase, comme la formation d’hydrures, lorsque la concentration d’hydrogène dépasse un certain seuil. 

Enfin, le quatrième mécanisme concerne la formation de lacunes facilitée par l’hydrogène appelé 

Hydrogen enhanced strain-induced vacancy formation (HESIV) qui décrit l’influence de l’hydrogène 

sur la formation de lacunes dans le matériau. 

Dans cette partie nous nous intéresserons principalement aux quatre mécanismes mentionnés. 

 

1.4.1 Enthalpie de formation des hydrures et expansion de la matrice 

 

Lorsque l’hydrogène est absorbé par le matériau, il s'insère généralement dans des positions 

interstitielles au sein de la matrice. Au-delà d’une certaine concentration, il peut former des phases 

hydrures entraînant l’augmentation du paramètre de maille a comme indiqué dans le Tableau 1-8 ci-

dessous, cette augmentation du paramètre de maille a également été observé lorsque l’hydrogène 

était en site interstitiels dans le cas du Ni, Cu, Pd et l’Au [25] c’est le mécanisme de fragilisation HIPT. 
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Tableau 1-8 : Paramètre de maille avant et après hydrogénation [15]. 

 

Comme le montre le tableau, pour un composé AB de structure cubique centrée (BCC), il peut y a 

voir une augmentation du paramètre de maille de plus de 2 fois sa taille initiale après hydrogénation. 

Le cas de l’alliage 𝐴𝐵 est détaillé dans le Tableau 1-9 ci-dessous, cela concerne l'alliage 𝑇𝑖𝐹𝑒, 

hydrogéné à 30 bars, à température ambiante, avec des variations significatives des paramètres de 

maille a, b, et c. Le second cas 𝐴𝐵2 représente le cas 𝑇𝑖𝑀𝑛2 qui lui aussi voit sa maille augmenter 

d’environ 3 %.  

 

 

Tableau 1-9 : TiFe avec la mesure de la maille pour a, b et c avant et après hydrogénation [26]. 

 

Pour mieux comprendre la formation des hydrures, il est utile d’étudier l’enthalpie de formation 

𝛥𝐻𝑓. De nombreuses études existent et s’appuie sur le modèle développé par Miedema et ses 

collaborateurs qui ont calculé à partir de la DFT la formation d’hydrure pour les cas les plus simples 

[27] puis étendues plus tard aux cas plus compliqués comme les binaires et les ternaires [28]. Une 

représentation des différentes enthalpies de formations pour chaque élément est donnée en Figure 

1-15. 
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Figure 1-15 : Enthalpie de formation des hydrures pour différents métaux de transition calculée à 
partir de la Density Functionnal Theory (DFT). Les barres de couleurs rouges représentent  𝐸ℎ𝑦𝑑𝑟𝑖𝑑𝑒 

celles de couleur bleues 𝐸𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠𝑓𝑜𝑟𝑚 et celles en vertes 𝐸𝑒𝑥𝑝𝑎𝑛𝑠𝑖𝑜𝑛 [29]. 

 

L’enthalpie de formation des hydrures peut être calculée comme une somme de trois termes, telle 

que :  

 𝛥𝐻𝑓 = 𝐸𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠𝑓𝑜𝑟𝑚 + 𝐸𝑒𝑥𝑝𝑎𝑛𝑠𝑖𝑜𝑛 +  𝐸ℎ𝑦𝑑𝑟𝑖𝑑𝑒 eq.  1.12 

 

Avec  𝐸𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠𝑓𝑜𝑟𝑚, l’énergie requise pour transformer la maille de l’hôte métallique en hydride 

métallique,  𝐸𝑒𝑥𝑝𝑎𝑛𝑠𝑖𝑜𝑛, l’énergie requise pour dilater la maille afin de laisser un atome de H s’insérer 

et enfin 𝐸ℎ𝑦𝑑𝑟𝑖𝑑𝑒 , l’énergie d’insertion de l’hydrogène dans la matrice dilatée. Dans le cas du nickel, 

lorsqu’une phase hydrure β se forme, une étude en DRX a montré que la maille peut être agrandie de 

5,8 % ce qui correspond, dans leur cas, à une expansion du volume de 18,3 % [30] mais également en 

solution solide 𝛼, avec une très légère augmentation de la maille de 0,3525 à 0,3532 nm [31]. Notons 

qu’à température et pression ambiante le diagramme de phase Ni-H montre une limite de solubilité 

très faible à former des hydrures avec une concentration atomique de 0,2 % illustré en Figure 1-16. 
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Figure 1-16 : Diagramme de phase du Ni-H à pression ambiante pour plusieurs température [30]. 

 

La Figure 1-15 montre que des métaux tels que le scandium et le titane favorisent la formation 

d'hydrures, tandis que le cuivre et le zinc eux seront moins propice à cette formation. On précise ici 

que les calculs ont été faits pour un atome d’hydrogène en position interstitiel tétraédrique pour les 

structures BCC et en octaédrique pour les structures cubiques à faces centrées (CFC). Ces valeurs 

théoriques obtenues par DFT peuvent être comparées aux valeurs expérimentales, comme le montre 

le Tableau 1-10 ci-dessous :  

 

𝑻𝒂𝒎𝒃 
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Tableau 1-10 : Enthalpies de formation pour les hydrures métalliques binaire à partir de calculs DFT 
et comparé aux expériences [3]. 

 

On peut s’intéresser de plus près au titane qui sera un élément que l’on étudiera plus tard. On 

constate que les hydrures de titane seront donc majoritairement sous la forme 𝑇𝑖𝐻2 comme montré 

dans le Tableau 1-10 avec l’enthalpie de formation d’hydrure de titane minimale trouvé pour un 𝑥𝑐𝑎𝑙𝑐 

= 2,03 montré dans Tableau 1-11. Les valeurs sont représentées dans le tableau ci-dessous avec 

𝛥𝐻𝑐𝑎𝑙𝑐 = −110 kJ/mol 𝐻2. On rappelle que 1 kJ/mol = 0,0104 eV/𝐻2 ce qui revient donc à 𝛥𝐻𝑐𝑎𝑙𝑐 =

 −1,14 eV/𝐻2. 
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Tableau 1-11 : Tableau des enthalpies de formation des hydrures métallique. Ces valeurs sont 
exprimées en kJ/mol 𝐻2. 𝑥𝑐𝑎𝑙𝑐 représente la quantité d’hydrogène calculée qui minimise 
𝛥𝐻(𝐴𝐻𝑥) 𝑒𝑡 𝑥𝑒𝑥𝑝𝑡 la quantité d’hydrogène observée durant les expériences [33]. 

 

 

Figure 1-17 : Comparaison entre la quantité d’hydrogène observée 𝑥𝑒𝑥𝑝𝑡 et celle prédite avec le 

calcul DFT 𝑥𝑐𝑎𝑙𝑐 dans le cas d’un hydrure binaire pour les métaux de transition [34]. 
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La Figure 1-17 montre que le calcul DFT permet de prédire avec précision l’enthalpie de formation 

des hydrures métalliques illustrant une relative corrélation entre la théorie et l’expérience.  Cela nous 

permet également de nous rendre compte que la formation d’hydrure dans le cas du fer et du 

tungstène est quasi-nulle, tandis que pour le titane, la formation de l’hydrure  𝑇𝑖𝐻2 est préférentielle. 

Concernant le nickel, il a tendance à former des hydrures métastables qui d’après les expériences serait 

plutôt du 𝑁𝑖𝐻 avec 𝑥𝑒𝑥𝑝𝑡 = 1. Un récapitulatif des différents hydrures formés pour chaque élément a 

été répertorié et réadapté dans le Tableau 1-12 ci-dessous.  

 

 

Tableau 1-12 : Tableau périodique réadapté montrant les occurrences des hydrures binaires.  
En rouge sont représentés les hydrures possédant un atome H, en bleue lorsque l’hydrure possède 
deux atomes H et enfin en violet pour les rares cas où l’hydrure possède trois atomes de H [28] [35]. 

 

Il est possible d’approfondir l’étude en comparant les enthalpies de formation des hydrures 

ternaires à celles des hydrures binaires pour observer l’influence d’un élément sur un autre. 

 



Chapitre 1 : État de l’art de l’hydrogène dans la matière, formation d’hydrures, 
les mécanismes de fragilisation et les instruments capables de le localiser  

 

 
40 

 

 

Figure 1-18 : Enthalpie de formation des hydrures ternaire et comparaison avec leur binaire 
correspondant. Cas A : 𝐿𝑎𝐻2, 𝐿𝑎𝑁𝑖5𝐻6 et 𝑁𝑖𝐻. Cas B : 𝑀𝑔𝐻2, 𝑀𝑔𝐻2𝑁𝑖𝐻4 et 𝑁𝑖𝐻. Cas C : 𝑇𝑖𝐻2,
𝑇𝑖𝐹𝑒𝐻2 et 𝐹𝑒𝐻. Cas D : 𝑀𝑔𝐻2, 𝑀𝑔2𝐹𝑒𝐻6 et 𝐹𝑒𝐻. [32]. 

 

On remarque finalement que la valeur de l’enthalpie de formation d’un hydrure ternaire se 

retrouve systématiquement entre les deux valeurs des enthalpies de formation des éléments pris 

individuellement comme illustré en Figure 1-18. Prenons par exemple le cas C en Figure 1-18c, 

l’enthalpie de formation du 𝑇𝑖𝐻2 𝛥𝐻𝑓 = −135 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙  𝐻2 ou 𝛥𝐻𝑓 = −1,40 𝑒𝑉/𝐻2, pour le 𝐹𝑒𝐻 

𝛥𝐻𝑓 = 0 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙  𝐻2 et pour 𝑇𝑖𝐹𝑒𝐻2 𝛥𝐻𝑓 = −30 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙  𝐻2 ou 𝛥𝐻𝑓 = −0,31 𝑒𝑉/𝐻2. L’influence du 

fer sur l’enthalpie de formation d’hydrure est considérable avec une augmentation d’environ 70 % là 

où dans le cas B en Figure 1-18b, le nickel a moins d’influence sur Mg par exemple (augmentation 

d’environ 14 %).  
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1.4.2 Fragilisation par décohésion 
 

Lorsque l’hydrogène pénètre la matière, il peut faciliter la fracture du matériau par le mécanisme 

de fragilisation HID ou HEDE. Cette fragilisation est observable, par exemple, dans les aciers à haute 

résistance grâce à la microscope électronique à balayage (MEB) comme le montre la Figure 1-19 ci-

dessous des images de surface à l’endroit où a eu lieu la rupture en traction.  

 

Figure 1-19 : Images MEB d’un acier de haute résistance (AISI 4140) après fracture durant un essai 
de traction. (a) Sans chargement en hydrogène : fracture avec déformation ductile et formation de 
micro-vides. (b) Avec chargement en hydrogène par électropolissage via une solution contenant 25% 
d’acide perchloridrique et 75% d’acide acétique : fracture intergranulaire autrement appelé fracture 
par décohésion [36].   

 

Le chargement en hydrogène avec cette méthode permet une étude qualitative de son influence 

sur le matériau, mais non quantitative. En effet, ce type de chargement ne permet pas de contrôler la 

quantité d’hydrogène qui a diffusée au sein du matériau. Cela reste donc une bonne méthode pour 

étudier l’impact de l’hydrogène mais reste limité à des imageries de fracture. Ce phénomène de 

fracture par décohésion lié à la présence de l’hydrogène a été largement documenté dans la littérature 

[37] [38] [39] [40] [41].  

L’hydrogène lorsqu’il est présent au sein du matériau à l’état solide 𝐻 peut se regrouper en 𝐻2 à 

l’état gazeux et ainsi former des bulles de gaz au sein de la matière entraînant une autre fragilisation 

encore plus importante. Les mécanismes régissant la formation de ces bulles de gaz ont été résumés 

par Condon en 1993 [42] qui a compilé plusieurs études sur le sujet, détaillant les méthodes de 

chargement en hydrogène, leur énergie d’implantation et les matériaux cibles. La Figure 1-20 ci-

dessous illustre les différents cas proposés. 

(a) (b) 
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Figure 1-20 : Schémas des différents mécanismes de formation de bulles de gaz 𝐻2 au sein d’un 
métal. (a) 𝐻2𝑂 se dépose à la surface du métal et se dissocie en 𝐻2 et 𝑂, formant ainsi une couche 
d’oxyde 𝑀𝑥𝑂𝑦. Une fois 𝐻2 à la surface du métal, il peut alors soit être désorbé de la surface soit se 

dissocier en 𝐻  et pénétrer le matériau. (b) 𝐻 peut être piégé dans une cavité ou alors ségréger dans 
un joint de grains. (c) et (d) Possible regroupement de 𝐻 et formation de bulles de gaz dans le métal 
(e) jusqu’à un possible éclatement visible depuis la surface [42]. 

 

Dans cet article, Condon distingue deux types de pièges, les sites de pièges insaturables 

« UnSaturable Trap » UST comme par exemple les joints de grains qui peuvent piéger une quantité 

d’hydrogène sans être saturé contrairement à un site de piège saturable « Saturable Trap » ST comme 

les amas de lacunes ou les sites interstitiels qui ont une capacité limitée de piégeage. 

Pour aller plus loin, des études se sont intéressés à l’influence de H sur l’énergie de cohésion afin 

de mieux comprendre la fragilisation des matériaux.  

 

(a) (b) (c) 

(d) (e) 
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Figure 1-21 : Calcul DFT de l’énergie de cohésion pour différents angles de joints de grains en fonction 
de la quantité d’hydrogène dans le cas du Fer. (a) Energy de cohésion aux joints de grain pour 
différents angles d’orientation. (b) Energie de cohésion aux joints de grain suivant la pression 
d’hydrogène [43]. 

 

Comme montré en  Figure 1-21a et Figure 1-21b, l’hydrogène fait baisser l’énergie de cohésion aux 

joints de grains jusqu’à saturation. Cet abaissement peut atteindre jusqu’à 37 %, ce qui explique les 

fractures intergranulaires observées. L'hypothèse selon laquelle l'hydrogène pouvait réduire l'énergie 

de cohésion a été proposée pour la première fois en 1926, lors d'essais de traction sur du fer, avec et 

sans chargement en hydrogène [44].  

En 2013 [45] et 2014 [46], une tentative d’explication plus approfondie sur le rôle de l’hydrogène 

dans cet abaissement de l’énergie de cohésion a été proposé grâce à des calculs ab-initio. Dans ces 

deux articles il a été démontré que,  dans les mailles cubique à faces centrées (CFC) l’hydrogène a 

tendance à se positionner dans un site octaédrique dans la majorité des cas, sauf pour l’Al, l’Au, le Ca 

et le Pb [47]. Cela abaisse l’enthalpie de formation des lacunes du système, augmentant ainsi la 

concentration maximale de lacunes à l’équilibre, comme le montre la Figure 1-22 dans la phase ferrite 

α du fer et dans le nickel.  

 

 

(a) (b) 
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Figure 1-22 : Diagramme des concentrations de lacunes à l’équilibre. (a) Dans le cas du système α-
Fe. (b) Dans le cas du système FCC-Ni. La ligne noire représente la concentration maximale de lacunes 
attendue dans le système sans présence de H. La ligne en pointillé rouge représente la concentration 
maximale de lacunes attendue dans le système avec présence de H en excès [45]. 

 

Cet abaissement de l’enthalpie de formation des lacunes peut entrainer une diminution de l’énergie 

de cohésion [48] [49], un processus connu sous le nom de fragilisation par formation de lacunes induite 

par l'hydrogène (HESIV), et également une réduction de la température de fusion 𝑇𝑚 [50] [51] [52]. 

Les figures ci-dessous montrent la relation entre l'énergie de cohésion, l'énergie de formation des 

lacunes, et la température de fusion pour plusieurs métaux. 

 

 

(a) (b) 
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Figure 1-23 : (a) Diagramme des énergies de formation de lacunes suivant l’énergie de cohésion avec 
différents modèles, Local Density Approximation (LDA), Perdew Burke Ernzerhof (PBE), Perdew Wang 
(PW91) et Armiento Mattsson (AM05) [49], (b) suivant la température de fusion pour différents 
système [45].  

 

D’après les graphiques en Figure 1-23, il existe une relation linéaire entre la réduction des énergies 

de formation des lacunes, la réduction de l’énergie de cohésion (Figure 1-23a), ainsi que de la 

température de fusion (Figure 1-23b).  Pour cette dernière le coefficient de pente est approximé à 1/3 

tel que : 𝐸𝑣𝑎𝑐 = 
1

3
𝐸𝑐𝑜ℎ. Bien que ces modèles soient à l'échelle atomistique, d'autres modèles, à 

l'échelle mésoscopique, ont également été développés. 

Un modèle qualitatif à l’échelle mesoscopique a été proposé pour expliquer la relation entre 

l’abaissement de la contrainte à la fracture et la concentration d’hydrogène dans le matériau par Zinbi 

et Bouchou en 2009 [53] avec l’équation présenté ci-dessous.  

 

 
𝜎𝑓 = √

2𝐸𝛾𝑒
𝜋𝑙

 

 

eq. 1 

 

 

(a) (b) 
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Avec 𝜎𝑓 représentant la contrainte nécessaire pour propager une fissure de longueur 2𝑙, 𝐸 le 

module d’Young et 𝛾𝑒 l’énergie de surface.  L’abaissement de cette contrainte peut être exprimée en 

fonction de la concentration en H dans le matériau appelé 𝐶1 tel que : 

 

 
𝜎𝑓,𝐻 = 𝜎𝑓 − 𝛽𝐶1

𝜂
 

 

eq. 2 

 

Avec 𝛽 et 𝜂 des paramètres ajustés aux résultats expérimentaux. Cette équation représente 

donc l’hydrogène qui diffuse à la pointe d’une fissure facilitant ainsi sa propagation dans l’échantillon. 

Ce modèle a été confirmé et approfondi par Ohata en 2011 [54] grâce à de nombreux essais de traction 

sur des aciers à haute résistance, montrant une saturation de la réduction de la contrainte avec la 

concentration en hydrogène, illustré en Figure 1-24.  Cet abaissement, comme le rappel Ohata, est lié 

à l’énergie de cohésion du matériau qui a diminué due à la diffusion de l’hydrogène.  

 

 

 Figure 1-24 : Diminution de la contrainte à la rupture en MPa en fonction de la concentration 
d’hydrogène en ppm lors d’essais de traction sur des aciers à haute résistance [54]. 

 

Un autre phénomène de décohésion par l’hydrogène plus complexe a été observé, impliquant un 

carbure présent sur un joint de grains [55]. Comme illustré en Figure 1-25, l’hydrogène, piégé par les 

dislocations (représenté en bleu), se déplace sous contrainte vers le joint de grains et se retrouve 

finalement piégé à l’interface entre le carbure et la matrice (représenté en vert), il peut également se 

trouver en site interstitiel dans le réseau de la matrice (représenté en rouge). Notons que ce 
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mouvement peut être facilité par l'hydrogène qui réduit également la contrainte nécessaire au 

déplacement des dislocations, augmentant ainsi leur mobilité [56] [57], bien que dans l’aluminium 

l’effet l’inverse ait été observé [58]. L'hydrogène, une fois piégé sur le carbure au joint de grains, peut 

provoquer une fragilisation à l'interface carbure/matrice ou plus largement une fracture 

intergranulaire.   

 

 

  

Figure 1-25 : (a) Représentation d’une fragilisation par l’hydrogène à un joint de grains dans un cas 
complexe. L’hydrogène est piégé et déplacé par les dislocations représentés en bleu, l’hydrogène 
piégé par le carbure représenté en vert et l’hydrogène piégé dans la matrice en interstitiels 
représenté en rouge [55] (b) représentation plus proche de l’interface carbure/matrice. 

 

 

Atome du réseau 

H piégé à l’interface carbure/matrice  

Atome du carbure 

H mobile via les dislocations 

Dislocations coin 

H piégé en interstitiel dans la matrice  

(a) 

(b) 
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1.4.3 Diminution de la ductilité et augmentation de la limite élastique  
 

L’hydrogène peut réduire la ductilité d’un matériau, c'est-à-dire sa capacité à se déformer sous 

contrainte sans se rompre. Ces études de ductilité sont effectuées généralement grâce à des tests de 

tractions. Cela permet d’estimer les propriétés mécaniques d’un matériau comme son module 

d’Young, sa limite d’élasticité, sa contrainte à la rupture, etc… De nombreux tests de traction ont été 

faits avec des matériaux métallique avec et sans chargement en hydrogène [59] [60] [61] [62] [63]. 

Cette diminution de la ductilité, ainsi qu'une augmentation de la limite élastique et du module de 

Young, ont été observées dans de nombreux essais de traction, comme le montrent les figures ci-

dessous pour des aciers maraging en Figure 1-26 et des alliages de nickel et de fer en Figure 1-27.  

 

 

Figure 1-26 : Essais de traction à température ambiante sur un acier maraging avec et sans 
chargement en hydrogène. La courbe en pointillés représente la courbe de traction sans chargement 
en hydrogène. La courbe noire représente l’essai de traction avec un chargement électrolytique en 
hydrogène pendant 22 heures [63].     
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Figure 1-27 : Essais de traction avec et sans hydrogène dans deux cas. Cas (a) un alliage de nickel, 
cas (b) du fer à partir des données adaptés expériences menés par Nagumo en 2004 [64]. 

 

Cette diminution de la ductilité est expliquée par Nagumo [64],  qui a montré qu’une concentration 

relativement élevé en hydrogène dans le matériau augmente la concentration de lacune augmente, 

entraînant la coalescence de ces dernières en micro-vides [65] [66]. Cela facilite la propagation des 

fissures et diminue la ductilité. Ce phénomène, nommé Hydrogen-Enhanced Strain-Induced Vacancy 

formation (HESIV), est couplé au mécanisme de Hydrogen Enhanced Localised Plasticity (HELP), pour 

aboutir à la fragilisation. Effectivement, HESIV seul ne produit pas de fragilisation notable, mais son 

couplage avec HESIV peut entraîner des mécanismes de décohésion HID ou HEDE. Ce couplage de 

mécanisme a été expliqué par Neeraj en 2012 [67] et se trouve illustré en Figure 1-28 ci-dessous.  

(a) (b) 
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Figure 1-28 : Schéma expliquant la formation de nanovides due à la présence d’hydrogène. (a) Stage 
I : Une zone plastique est créée à la tête de la fissure. L’hydrogène va être attiré par cette zone, que 
l’on appellera HELP zone. (b) Stage II : Cette accumulation d’hydrogène va augmenter la densité de 
dislocations. Stage III : La densité de lacunes va également augmenter, on parle alors de complexes 
lacune-H. Stage IV : L’accumulation de lacunes va créer des nanovides et faciliter la propagation de 
la fissure. (c) Concernant le stage III, un modèle alternatif proposé par Martin et al. [68] suggère 
plutôt une décohésion en dernière étape. 

 

Il a été montré également que l’hydrogène diminue les forces répulsives entre les dislocations [69] 

[70], favorisant ainsi leur mobilité [71] [72] comme le confirme plusieurs études précédemment citées. 

Ces dislocations peuvent ensuite s'accumuler contre des obstacles, par exemple, tels que les joints de 

grains ou les carbures. Étant donné que l'hydrogène à tendance à être attiré par les champs de 

contrainte entourant une dislocation comme le montre la Figure 1-28a au-dessus, il peut former ce 

que l’on appelle une atmosphère de Cottrell, introduit par A.H Cottrell en 1948 [73]. Notons que 

l’impact de cette atmosphère de Cottrell d’hydrogène sur les propriétés des matériaux n’est pas 

encore entièrement compris à ce jour. Certaines études ont montrés qu’elle peut entraîner une 

diminution de la limite d'élasticité en masquant le champ de contrainte élastique devant les 

dislocations, ce phénomène est souvent désigné par le terme « shielding effect » ou effet d’écrantage 

[74] [75] [76] [77] [78] [79]. Cependant, d’autres études réfutent cette théorie, affirmant que 

l’hydrogène n’a pas d’effet d’écrantage sur les dislocations mobiles [80] [81] [82], ou bien uniquement 
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au tout début du déplacement de la dislocation, effet alors négligeable [83]. Néanmoins l’hydrogène 

peut abaisser la contrainte critique nécessaire pour faire propager des fissures ou déplacer les 

dislocations [84] [85] [86] et ainsi améliorer leur mobilité. Cette observation a été confirmée à 

plusieurs reprises [87] [88] [89] notamment dans le cas du Ni. Dans ce système l’hydrogène à tendance 

à favoriser la déformation localement plutôt que la décohésion [90].  

 

1.4.4 Piégeage de l’hydrogène  
 

Le piégeage de l’hydrogène se révèle être une solution à la fois pour le stockage que pour la 

prévention à la fragilisation. En effet, pour atténuer tous ces mécanismes de fragilisation par 

l’hydrogène précédemment décrits, de nombreuses études se sont intéressé aux mécanismes de 

piégeage de l’hydrogène [91] [92] [93] [94]  [95] [96] [97] [98] [99] [100] [101] [102]. Lorsque 

l’hydrogène pénètre dans le matériau, il peut être capturé par différents types de pièges, l'empêchant 

ainsi d'atteindre les sites de fragilisation comme les sites interstitiels, les joints de grains, ou les 

dislocations. 

Dans cette partie nous allons examiner les différents types de pièges existant pour l’hydrogène, 

leur énergie de piégeage ainsi que les méthodes utilisées pour les caractériser. Généralement, on 

distingue deux types de pièges, les pièges réversible et irréversible. Parmi les pièges réversibles, on 

peut distinguer deux sous-catégories, les pièges diffusibles, où l’hydrogène s’échapper sans apport 

thermique et ceux nécessitant un léger apport thermique, par exemple, chauffer légèrement 

l’échantillon de sorte à obtenir une température légèrement supérieure à celle ambiante. Dans ces 

cas, l’énergie de piégeage peut être définie comme 𝐸𝑡𝑟𝑎𝑝 < 0.6 𝑒𝑉/𝑎𝑡𝑜𝑚 ou 𝐸𝑡𝑟𝑎𝑝 < 58 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙. En 

revanche, un piège irréversible correspond à un site dont l’énergie de piège 𝐸𝑡𝑟𝑎𝑝 > 0.6 𝑒𝑉/𝑎𝑡𝑜𝑚, 

rendant difficile l’extraction de l’hydrogène du piège sans un apport thermique considérable. 
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Tableau 1-13 : Liste des pièges possibles dans le Fe-Ti avec leur énergie de piège respective [92]. 

 

Parmi les différents types de piège identifiés, on observe que le précipité 𝑉4𝐶3 présente une énergie 

de piège d’environ 58 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙, déterminée par des tests de désorption thermique (TDA) illustré dans 

le Tableau 1-13. En 2018, grâce à l’étude en SAT menée par Takahashi et al. [103] a permis d’observer 

le deutérium piégé sur un précipité de carbure de vanadium 𝑉4𝐶3 dans un acier, comme le montre la 

Figure 1-29 ci-dessous. Ils ont également réalisé des tests TDS pour estimer l’énergie de piégeage 

associée à ces carbures, révélant deux valeurs distinctes, 24,8 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙 (ou 0,257 𝑒𝑉/𝑝𝑎𝑟𝑡𝑖𝑐𝑢𝑙𝑒) pour 

une précipitation de 8h et 59,6 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙 (ou 0,617 𝑒𝑉/𝑝𝑎𝑟𝑡𝑖𝑐𝑢𝑙𝑒) pour une précipitation de 16 heures 

à 610 °C. 
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Figure 1-29 : Volume 3D de SAT montrant le deutérium piégé sur un précipité de carbure de 
vanadium 𝑉4𝐶3 dans le système Fer. 

 

 

Tableau 1-14 : Tableau représentant la liste de pièges avec leur énergie de piège respective [96]. 

 

Les énergies de piégeage les plus élevées sont généralement observées en présence de carbures. 

Par exemple, dans les tableaux Tableau 1-13 et Tableau 1-14, le 𝑇𝑖𝐶 et le 𝐹𝑒3𝐶 présentent les énergies 

de liaisons les plus fortes avec l’hydrogène. Takahashi et al. [104] avaient déjà observé, en 2010, le 

piégeage du deuterium sur les carbures de titane. Pour approfondir cette étude, Lin et al. [105] se sont 

intéressés aux piégeages de l’hydrogène par la co-précipitation du cuivre ε et du carbure de titane 𝑇𝑖𝐶. 
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Ils ont montré que la co-précipitation permettait de piéger plus profondément l’hydrogène que 

lorsque ces précipitations se produisent indépendamment. 

 

Figure 1-30 : Volume 3D SAT d’un acier avec plusieurs précipités de carbure de titane (violet) ainsi 

que le deuterium piégé (rose) [105]. 

 

Ces estimations d’énergie de pièges peuvent être obtenues soit par calcul ab-initio soit par des 

méthodes expérimentales telles que les essais de spectroscopie par thermo-désorption appelé « TDS » 

pour Thermal Desorption [106] [107] [108] [109] [110] [111] [112] [113] [114]. La méthode TDS 

consiste à chauffer un échantillon contenant de l’hydrogène à une vitesse définie, 𝜙, puis à mesurer 

les éléments chimiques dégazés à différentes températures 𝑇𝑝. Cette procédure permet de déterminer 

l’énergie d’activation 𝐸𝑎 de chaque piège, c’est-à-dire l’énergie nécessaire pour libérer l’hydrogène de 

son piège (voir équation ci-dessous) [115]. 

 

 

𝜕(𝜙/𝑇𝑝
2)

𝜕(1/𝑇𝑝)
=
−𝐸𝑎
𝑅

 

 

eq.  1.13 
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Figure 1-31 : (a) Spectre TDS d’un échantillon de nickel avec une vitesse de chauffage de 2.5 K/s dans 
deux cas d’exposition : 1/ exposé à 1000 L et 2/ exposé à 500 L de 𝐻2. (b) L’estimation de l’énergie 
d’activation des deux pics à 385°C et 459 °C dans le cas des 1/ avec 1000 L d’exposition grâce à l’étude 
des pentes [114]. 

  

L’étude TDS représenté en Figure 1-31 révèle la présence de deux types distincts de pièges dans le 

nickel. Le premier est un piège peu profond, diffusible, avec une énergie de 0,4 eV tandis que le second 

est un piège plus profond avec une énergie de 1,3 eV. Ces données seront particulièrement utiles pour 

l’analyse de l’implantation d’hydrogène in-situ dans le nickel. 

 

 

Figure 1-32 : Schéma de la structure d’un cubique à face centré CFC typique du nickel avec ses 2 
types de sites octaédrique 𝑂1 et 𝑂2 représenté en noir et gris clair respectivement [116]. 

 

𝑬𝒂 = 125,5 kJ/mol 

𝑬𝒂 = 1,3 eV 

𝑬𝒂 = 39.3 kJ/mol 

𝑬𝒂 = 0,4 eV 

(a) (b) 

1/ 

2/ 
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Dans le cas du nickel, dont la structure est cubique à face centrée représentée en Figure 1-32, 

l’hydrogène se trouve piégé avec une énergie de liaison plus élevée au site octaédrique 𝑂1, affichant 

une énergie de -0,259 eV, représentée en noir sur la Figure 1-32 et répertorié dans le Tableau 1-15. Le 

site 𝑂1 est suivi par le site tétraédrique 𝑇1 avec une énergie de piégeage de -0,245 eV ce qui en font 

les deux sites les plus profond pour le nickel.  

 

 

Tableau 1-15 : Energie de liaison, de point zéro et de ségrégation entre l’hydrogène et différent 
type de sites dans le nickel [116]. 

 

Après avoir examiné les divers mécanismes d'interaction de l'hydrogène avec les matériaux, 

nous allons maintenant nous concentrer sur les instruments permettant de le localiser, en discutant 

des biais associés et de leurs limitations. 

 

1.5 Instruments capables de localiser l’atome d’hydrogène 
 

Les parties précédentes ont montré le lien entre la localisation de l’hydrogène à une échelle 

nanométrique au sein de la microstructure complexe des alliages métallique industriels en 

interagissant avec diverses phases et défauts tels que les joint de grains, les cavités, etc. La grande 

mobilité de l’hydrogène lui permet d’explorer ces différents sites de pièges de profondeur énergétique 

variées ce qui peut rendre sa localisation et la compréhension qui en découle complexe.  

Pour comprendre de manière approfondie les phénomènes physiques impliqués dans l'interaction 

entre l'hydrogène et les matériaux, il est crucial de pouvoir localiser précisément où se retrouve piégé 

l’hydrogène en trois dimensions avec une résolution dépassant le nanomètre. Ainsi, nous avons besoin 



Chapitre 1 : État de l’art de l’hydrogène dans la matière, formation d’hydrures, 
les mécanismes de fragilisation et les instruments capables de le localiser  

 

 
57 

 

d’une résolution inferieure au nanomètre, pour obtenir des informations détaillées sur la distribution 

de l'hydrogène dans les matériaux. 

 

1.5.1 Résolution et instrument  
 

 

Figure 1-33 : Caractéristiques microstructurales avec leurs tailles typiques et techniques analytiques 
utilisées pour les analyser. A) Caractéristiques microstructurales typiques des matériaux, de 
l'agencement atomique d'un réseau cristallin, en passant par une gamme de défauts cristallins, de 
phases et de grains, jusqu'aux imperfections à la surface. B) Sensibilité et taille de caractéristique 
analysable pour certaines techniques d'analyse des matériaux. Sonde atomique tomographique 
(APT) ; Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) ; imagerie par contraste de canaux d'électrons 
(ECCI) ; spectroscopie à dispersion d'énergie des rayons X (EDS) ; spectroscopie de perte d'énergie 
des électrons (EELS) ; microscopie électronique à balayage (SEM) ; spectrométrie de masse des ions 
secondaires (SIMS) ; microscopie électronique en transmission (à balayage) (S)TEM ; diffraction de 
Kikuchi en transmission (TKD) [117]. 
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Comme l’illustre la Figure 1-33, les instruments capables d'atteindre une telle résolution, inférieure 

au nanomètre, sont le MET (Microscope Électronique en Transmission) et la SAT (Sonde Atomique 

Tomographique). Ces techniques permettent d'obtenir une résolution suffisamment élevée pour 

analyser la distribution de l'hydrogène à l'échelle atomique dans la microstructure. Nous détaillerons 

dans le chapitre suivant la sonde atomique, cette section se concentrera uniquement sur le MET. 

 

1.5.2 Principe du microscope électronique à transmission (MET)  
 

Le microscope électronique à transmission (MET) permet de visualiser un échantillon avec une très 

haute résolution en faisant traverser un faisceau d’électrons accéléré à 200 keV. Des lentilles 

électromagnétiques sont utilisées pour focaliser le faisceau d’électrons sur l’échantillon. En traversant 

l’échantillon et les atomes qui le constituent, le faisceau d’électrons produit différentes sortes de 

rayonnements.  

Le MET classique avec un faisceau parallèle a donc plusieurs modes de fonctionnement comme 

l’imagerie en champ clair (Bright field : BF), en champ sombre (Dark Field : DF), la diffraction des 

électrons et également la spectroscopie des rayons X en dispersion d’énergie avec la technique EDS ou 

EDX.  

Le mode STEM (scanning transmission electron microscopy) consiste à focaliser le faisceau 

électronique de sorte à obtenir une sonde électronique la plus petite possible (0,08 nm grace à un 

correcteur d’aberration sphérique) et fera un balayage de l’échantillon. Le faisceau traverse 

l’échantillon en un point, interagit avec la matière et une partie de ce faisceau d’électrons transmis est 

alors collectée sur différents détecteurs. Pour les images HAADF, c’est un détecteur annulaire à grand 

angle qui est utilisé, permettant ainsi de faire apparaître en claires les phases riches en éléments 

lourds. Pour les images LAADF en STEM, ce sont les électrons diffusés élastiquement qui sont collectés 

par le détecteur ADF. Et enfin, pour obtenir une image en champ clair, le faisceau transmis aux faibles 

angles (entre 0-20 mrad) est récolté par le détecteur BF, illustré en Figure 1-34. 
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Figure 1-34 : Schéma simplifié des différents modes d’imageries, HAADF, LAADF ou ADF et BF avec 
les images correspondantes d’une même zone, inspiré et réadapté de la thèse d’Amandine 
Duchaussoy [118].  

 

Généralement les échantillons observés sont sous forme de lame mince, d’une épaisseur inférieure 

à 100 nm, mais il est également possible d’imager des échantillons sous forme de pointe comme nous 

le verrons plus tard.   

 

1.5.3 Imagerie en haute résolution de l’hydrogène  

 

Concernant les études sur l'hydrogène réalisées au moyen du MET (Microscope Électronique en 

Transmission), il est pertinent de rappeler les avancées majeures qui ont permis d’imager des atomes 

d’hydrogène au sein des matériaux [119] [120] [121], comme le montre la figure ci-dessous. 



Chapitre 1 : État de l’art de l’hydrogène dans la matière, formation d’hydrures, 
les mécanismes de fragilisation et les instruments capables de le localiser  

 

 
60 

 

 

Figure 1-35 : Images MET en haute résolution de la phase γ-TiH dans 3 modes d’imagerie. (A) : 
HAADF, (B) : Contraste inversé ABF et (C) : iDPC, un nouveau mode d’imagerie [121]. 

   

Dans cette étude récente de 2020 Sytze de Graaf et al. [121] ont réussi à visualiser les colonnes 

atomiques d’hydrogène dans la phase γ-TiH montré en Figure 1-35 et schématisé Figure 1-36. Les 

modes d’imagerie classique (A) et (B) ne fournissent pas un ratio signal sur bruit suffisant pour observer 

l’hydrogène, contrairement au mode (C). Dans ce mode, les atomes d’hydrogène, représentés en 

rouge, sont visibles en position interstitielle tétraédrique, tandis que le titane est représenté en bleu. 

 

Figure 1-36 : Schéma cristallographique de la phase γ-TiH avec (a) les atomes d’hydrogène en 
position tétraédrique dans la maille CFC de titane (b) la vue de dessus (c) une explication de la 
visualisation MET obtenue.    

 

La localisation précise de l’hydrogène grâce à l’imagerie MET à très haute résolution reste un défi 

majeur pour la communauté des microscopistes.  

(a) (b) (c) 
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Maintenant que nous avons exploré les capacités du MET, nous examinerons plus en détail dans le 

prochain chapitre le fonctionnement de la Sonde Atomique Tomographique (SAT). Nous discuterons 

également de ses avantages ainsi que de ses limites en ce qui concerne la détection et la quantification 

de l'hydrogène. 
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1.6 Conclusion  

Ce chapitre a souligné l'importance cruciale de l'étude de l'hydrogène dans les matériaux, que ce 

soit du point de vue du stockage d'énergie ou de la fragilisation. De nombreuses recherches dans divers 

domaines ont exploré le comportement de l'hydrogène et son impact sur les matériaux. En raison de 

ces enjeux, l'hydrogène demeure un domaine de recherche mondial majeur, au même titre que la 

physique quantique et l'intelligence artificielle. Nous avons également observé les défis associés à la 

quantification et à la localisation précises de l'hydrogène. 

Dans le chapitre suivant, nous explorerons comment la Sonde Atomique Tomographique (SAT) peut 

s'avérer être un instrument idéal pour l'étude de l'hydrogène. Nous examinerons son principe de 

fonctionnement, la nouvelle méthode proposée pour améliorer la quantification de l'hydrogène, les 

modifications apportées à l'instrument pour mettre en œuvre cette méthode innovante et également 

les limites de l’instrument. 
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2 Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la 

nouvelle méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, 

préparation d’échantillon et les difficultés de l’étude de 

l’hydrogène 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
64 

 

 Table des matières 

 

2.1 Introduction et contexte ....................................................................................................... 65 

2.2 Principe de la sonde atomique .............................................................................................. 65 

2.2.1 Génération d’un champ électrique au sommet de l’échantillon .................................. 66 

2.2.2 Évaporation par effet de champ .................................................................................... 68 

2.2.3 Évaporation avec impulsions électrique ....................................................................... 73 

2.2.4 Post-ionisation et ratio des états de charge .................................................................. 74 

2.2.5 Spectrométrie de masse à temps de vol ....................................................................... 77 

2.2.6 Le reflectron .................................................................................................................. 80 

2.2.7 Reconstruction d’un volume de SAT ............................................................................. 83 

2.2.8 Domaine d’application .................................................................................................. 89 

2.3 État de l’art des chargements en 𝐻2 et principe de la nouvelle méthode ........................... 89 

2.3.1 Différents types de chargement en hydrogène ............................................................ 89 

2.3.2 Tentatives d’implantation d’ions in-situ au microscope ionique .................................. 92 

2.3.3 Principe de la nouvelle méthode : l’implantation in-situ pulsée en SAT ....................... 95 

2.4 Mise en œuvre et calibration de la sonde atomique tomographique pour développer la 

nouvelle méthode d’implantation in situ pulsée d’hydrogène ......................................................... 97 

2.4.1 Calibration pour les faibles temps de vol ...................................................................... 99 

2.4.2 Caractérisation de l’impulsion et l’installation d’un inverseur d’impulsion ................ 102 

2.4.3 Installation d’une rampe à gaz et installation des bouteilles d’hydrogène ................ 105 

2.5 Microscope ionique à effet de champ ................................................................................. 106 

2.5.1 Principe d’ionisation d’un gaz image ........................................................................... 106 

2.5.2 Ionisation par effet de champ des atomes de gaz ...................................................... 108 

2.6 Préparation des échantillons ............................................................................................... 110 

2.6.1 Préparation par électropolissage ................................................................................ 110 

2.6.2 Préparation par faisceau d’ions focalisé ..................................................................... 111 

2.7 Difficulté de l’étude de l’hydrogène en sonde atomique tomographique (SAT) ................ 112 

2.7.1 Contamination durant la préparation et/ou le transport ........................................... 112 

2.7.2 Présence naturelle en gaz résiduel dans la chambre d’une SAT ................................. 115 

2.7.3 Interaction entre l’hydrogène et le champ électrique d’évaporation durant l’analyse

 119 

2.8 Conclusion ........................................................................................................................... 124 

 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
65 

 

2.1 Introduction et contexte 
 

Dans ce chapitre nous allons décrire le principe de la sonde atomique tomographique (SAT), 

expliquer la nouvelle méthode d’implantation in-situ en SAT et les besoins nécessaires à sa mise en 

œuvre ainsi que les modifications requises pour la SAT utilisée. Nous aborderons également les autres 

techniques expérimentales mises à disposition pour mener à bien ces travaux de recherche. 

Commençons par l’instrument central de ces travaux, la sonde atomique tomographique.  

L’histoire de la sonde atomique remonte aux années 1970 avec les travaux d’Erwin Muller, Panitz 

et MacLane [122]. Mais avant d’aller plus loin un peu de contexte : en 1950 Erwin Muller et son équipe 

créent le microscope ionique par effet de champ, appelé FIM « Field Ion Microscopy » [123]. Cette 

technique d’analyse, comme nous le verrons plus tard permet l’imagerie 2D de la surface d’un 

échantillon à l’échelle atomique. C’était la première fois que des atomes pouvaient être observés 

directement. Cependant, l’un des enjeux restait d’identifier la nature de ces atomes, car une simple 

image 2D de la surface ne fournissait que des informations sur leur position et la microstructure. Au 

début des années 1970, ce problème fut résolu avec le développement de la sonde atomique 

unidimensionnelle grâce à la mesure en temps de vol de ces atomes [124]. Puis à la fin des années 

1980 une avancée supplémentaire a été réalisée avec la conception de la sonde atomique 

tomographique combinant à la fois la mesure du temps de vol des atomes ainsi que la position des 

impacts grâce à un détecteur sensible en position [125].  Une image 3D à l’échelle atomique fut réalisé 

pour la première fois [126] permettant ainsi d’identifier chimiquement et de localiser les atomes dans 

le cristal. Au début des années 2000, l’entreprise CAMECA commercialisait la première sonde 

atomique appelé « LEAP » pour Local Electrode Atom Probe [127] [128] [129]. Des années plus tard 

grâce à de nombreuses améliorations apportées à l’instrument il était devenu possible de reconstruire 

en 3D une ségrégation d’atomes sur un joint de grains [130] ou le long d’une ligne de défauts [131].  

 

2.2 Principe de la sonde atomique  
 

La sonde atomique tomographique (SAT) est une technique de caractérisation à l’échelle 

nanométrique qui permet de déterminer à la fois la position et la nature chimique de chaque atome 

constituant un matériau. Son principe de fonctionnement repose sur l’évaporation sous l’effet d’un 

champ électrique intense, combinée à la spectrométrie de masse à temps de vol des ions et à leur 

détection via un détecteur sensible en position et en temps. La SAT permet d’analyser les matériaux 
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métallique et semi-conducteurs grâce à l’évaporation assistée par une impulsion électrique ou laser 

[132] [133] [134]. 

 

2.2.1 Génération d’un champ électrique au sommet de l’échantillon 
 

En sonde atomique, il est nécessaire d’atteindre des champs électriques intense de l’ordre de 10 à 

60 𝑉. 𝑛𝑚−1 pour provoquer l’évaporation des atomes constituant l’échantillon [135]. Pour mieux 

comprendre, considérons le théorème de Gauss : un champ électrique 𝐸  généré sur une sphère de 

rayon 𝑅 s’exprime par la relation 𝐸 = 𝑉/𝑅, où 𝑉 est la tension (en volts) appliquée à la sphère et 𝑅 

son rayon [136]. Cependant, un échantillon de sonde atomique n’a pas une forme sphérique, mais 

plutôt une forme de pointe. Il est donc nécessaire d’ajouter un facteur de forme 𝑘𝐹 à l’équation (eq.  

2.1). La forme de l’échantillon dite « pointe » peut être approximée comme un cône de quelques 

microns de long ayant un angle entre 10 et 20° et un sommet dont le rayon de courbure 𝑅 varie de 20 

à 100 nm. Cet échantillon est ensuite placé sur une tête cryogénique maintenue à très basse 

température (entre 20 et 80 K) dans un environnement ultravide (P = 10-10 - 10-11 mbar) où une haute 

tension, généralement limitée a une dizaine de kilovolts, est appliquée.  

 

 
𝐸 =

𝑉

𝑘𝐹𝑅
 

 

eq.  2.1 

Le facteur 𝑘𝐹 peut varier de 2 à 8 dépendant principalement de la géométrie de l’échantillon mais 

aussi de son environnement. En effet, 𝑘𝐹 est aussi dépendant de la distance entre la pointe et la contre-

électrode [137] [138] [139].  Ce facteur 𝑘𝐹 n’est donc pas une constante mais une semi-constante qu’il 

est nécessaire d’évaluer pour chaque géométrie d’instrument. Nous reviendrons en détails plus tard 

concernant ce facteur de forme et l’instrument utilisé.  

Bien qu'il y ait beaucoup de débats autour du mécanisme détaillé de la rupture des échantillons en 

sonde atomique, il est bien connu que le taux de réussite des analyses en sonde atomique est 

beaucoup plus faible dans le cas des matériaux fragiles que dans le cas des matériaux ductiles.  

Il a été proposé que la contrainte associé à la pression électrostatique joue un rôle important dans 

la défaillance des échantillons [140] [141]. L’équation de la pression électrostatique, c’est-à-dire, de la 

contrainte en traction que subit l‘échantillon, est définie comme suit : 
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𝑃é𝑙é𝑐𝑡𝑟𝑜𝑠𝑡𝑎𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 = 𝜎𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 =
𝜎𝑞
2

2𝜀0
= 𝜀0

𝐸2

2
 

 

eq.  2.2 

 

 

Avec 𝜎𝑞 la densité de charge surfacique, 𝐸 le champ électrique et 𝜀0 la permittivité du vide. Pour 

un échantillon d'aluminium, la pression électrostatique à proximité de son champ d'évaporation 

génère une contrainte en traction d'environ 1,6 GPa. Cette pression est de l'ordre de la limite 

d'élasticité de l'aluminium pur. Rendulic et Muller ont considéré cette pression comme étant 

responsable des déformations élastiques lors d’analyses FIM de W [142] observé également dans le 

cas de l'Ir [143] [144] [145]. Des transformations de phase induites par cette contrainte ont également 

été observées dans certains matériaux [146]. En plus de la contrainte électrostatique, l'application 

d’impulsion à l’échantillon rend cette contrainte cyclique, ce qui peut expliquer la forte probabilité de 

rupture des échantillons lors des expériences de sonde atomique. 

De nombreuses études ont tentés de simuler cette contrainte à l’aide de différents modèles [147] 

[148] [149] [150]. Une des plus récentes [151], a été réalisée sur des échantillons de formes différentes, 

en supposant des surfaces parfaitement lisses et avec des conditions environnementales (pression, 

température) correspondent à ceux d’une analyse SAT. La  Figure 2-1 montre la variation de cette 

contrainte en fonction de la distance au sommet de l'échantillon. Avec la géométrie la plus fidèle à un 

échantillon réel, on observe un changement brutal de cette contrainte, avec une dépendance en 

fonction du rayon de la pointe en Figure 2-1a et de son angle en Figure 2-1b. 
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Figure 2-1 : Variation de la contrainte en traction subit par l’échantillon lors d’une analyse SAT en 
fonction de la distance au sommet de l’échantillon.  

 

 

2.2.2 Évaporation par effet de champ 
 

2.2.2.1 Approche thermodynamique  

 

Sous l’effet d’un champ électrique intense, les atomes constituant l’échantillon peuvent être 

arrachés un par un comme illustré dans le schéma de la Figure 2-2. Pour qu’un atome soit arraché et 

éjecté de son site il doit franchir ce que l’on appelle une « barrière d’énergie » ou « barrière de 

potentiel ».  Cette notion de barrière a été introduite par Arrhenius en 1889 avec le concept 

d’« énergie d’activation » référence à l’énergie nécessaire pour créer une réaction. Une fois l’atome 

passé cette barrière d’énergie, il se retrouve arraché de son site et éjecté vers un détecteur en suivant 

les lignes de champ représenté. À partir de ce processus d’évaporation il est possible d’estimer un flux 

d’évaporation Ф, qui est traduit expérimentalement par une loi d’Arrehnius représenté par une 

exponentielle dépendant de la température 𝑇 (K) appliqué à l’échantillon et de la barrière d’énergie 𝑄 

(J ou eV) que l’atome devra franchir pour être arraché [152] [153] [154] [155] comme le montre 

l’équation ci-dessous.  

 

 

(a) (b) 
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𝜙 = 𝐴𝑒𝑥𝑝 (

−𝑄

𝑘𝐵𝑇
) 

 

eq.  2.3 

 

Où 𝐴 est une constante et 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann.  

 

 

Figure 2-2 : Représentation simplifiée du processus d’évaporation par effet de champ. (a) 
Diagramme d’énergie potentielle pour un atome et un ion avec et sans champ électrique. (b) L’atome 
A est confiné dans un puit de potentiel, pour être arraché de la surface de l’échantillon sous forme 
d’ion A+ il doit franchir une barrière Q.  

 

Ce processus d’évaporation expliqué simplement par E.W. Muller en 1951 [156] comme étant le 

passage d’un atome de la surface de l’échantillon à un ion détaché et soumis à une différence de 

potentiel avec comme grandeurs physiques régissant l’évaporation la température T et le champ 

électrique E.  

Revenons sur cette notion de barrière d’énergie Q. En l’absence de champ électrique, Q peut être 

décomposé en 3 termes comme décrit par l’équation 4 ci-dessous :  

 

 
𝑄𝑛(0) =  Λ + ΣIn –  nΦ 

 

eq.  2.4 
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Le premier terme 𝜦 représente l’énergie nécessaire à apporter à un atome pour rompre la liaison 

avec son voisin. Le second terme ΣIn  concerne l’énergie d’ionisation de l’atome n fois, l’énergie 

nécessaire pour lui arracher n électrons. Le troisième terme prend en compte le travail de sortie de 

l’électron 𝚽 de l’atome arraché de l’échantillon.  

Lorsque qu’un champ électrique est généré à la surface de l’échantillon le potentiel de l’ion peut 

s’écrire comme suit [136] selon l’approximation de Muller [157] : 

 

 
𝑈(𝑧) = (ΣIn  −  nΦ) −

𝑛2𝑒2

16𝜋𝜖0𝑧
− 𝑛𝑒𝐸𝑧 

 

eq.  2.5 

 

Le terme 
n2e2

16πϵ0z
 décrit le potentiel attractif, le terme 𝑛𝑒𝐸𝑧 représente la force électrostatique 

répulsive causée par le champ positif appliqué à l’échantillon. L’énergie potentielle maximale de l’ion 

peut donc être écrite comme : 

 

𝑈𝑀𝐴𝑋 = (
𝑛3𝑒3𝐸

4𝜋𝜖0
)

1/2

 eq.  2.6  

 

Si on suppose une transition de l’atome à l’ion, la barrière d’énergie total en présence d’un champ 

s’écrit donc sous la forme :  

 

𝑄𝑛(𝐸) =  𝑄𝑛(0) − 𝑈𝑀𝐴𝑋 = (Λ + ΣIn  −  nΦ) − (
𝑛3𝑒3𝐸

4𝜋𝜖0
)

1/2

 eq.  2.7 

 

Cette équation extrêmement simple permet de déduire le champ d’évaporation minimale Eevap 

nécessaire pour extraire un atome de la surface de l’échantillon, correspondant à la réduction totale 

de cette barrière d’énergie (c’est-à-dire 𝑄𝑛 = 0), est définie par :  
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𝐸𝑒𝑣𝑎𝑝 =

4𝜋𝜖0
𝑛3𝑒3

(Λ + ΣIn  −  nΦ)
2 

eq.  2.8 

 

Lorsque le champ E appliqué est proche du champ d’évaporation la barrière d’énergie à 

franchir peut-être approximée de la manière suivante :  

 

 

Qn(E) ≈
Qn(0)

2
( 1 −

E

Eevap
) eq.  2.9 

 

Ces expressions, très courantes dans la littérature, donne des valeurs de champ critique au prix 

d’une description du potentiel réel approximative, d’une absence de prise en compte de l’effet de 

champ à la surface et d’un choix arbitraire de 𝑛 pour assurer l’évaporation (≠ des valeurs 

expérimentales), et d’une transition abrupte entre l’état atomique et ionique. Ces faiblesses du 

modèle ont été relevées, par exemple en Figure 2-3 où la théorie surestime systématiquement les 

données expérimentales. Néanmoins, la théorie est en accord pour les hauts champs comme le montre 

le cas du tungstène par exemple où l’expérience et le modèle se rejoignent autour des 59 V/nm [158]. 

La barrière d'énergie à franchir Qn  est une fonction du champ appliqué E, du champ d'évaporation 

de l'atome Eevap et de l’énergie nécessaire pour franchir la barrière de potentiel en l’absence de champ 

électrique, noté 𝑄𝑛(0). L’évaporation a lieu lorsque Q = 0, c’est-à-dire lorsque E = Eevap. 

 

Figure 2-3 : Comparaison entre les énergies d’activation mesuré par l’expériences et le modèle de 
prédiction. Dans le cas du Rh cela concerne les travaux de Ernst publié en 1979 [159]. Le second cas, 
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sur le W, cela s’appuie sur les travaux de Kellog [158]. Ces comparaisons montrent que le modèle de 
prédiction n’est pas en accord avec les expériences. 

 

2.2.2.2 Approche mécanique  

 

Une seconde approche concernant l‘évaporation, est celle de McMullen, établi plus récemment en 

1987 [160]. Ce modèle existe en 3 dimensions mais pour des raisons de simplicité nous conserverons 

celui à unidimensionnel pour la suite. Ce second modèle considère le processus d’évaporation comme 

une contrainte de traction appliquée aux atomes de l’échantillon. Cette force de traction, noté 

𝜎𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛, est induite par la présence des charges partielles de surface, connue comme la force de 

Maxwell schématisé en Figure 2-4.  

 

Figure 2-4 : Schéma du processus d’évaporation en prenant en compte la force de Maxwell [160] 
[161] [162].  

 

L’atome est en effet chargé partiellement par la présence du champ et subit une force électrostatique 

(similaire à la traction mécanique en 1.2.1). Le potentiel énergétique de ces atomes de surface est alors 

déformé par la présence de la force électrostatique de surface. L'évaporation se produit lorsque la 

contrainte induite par le champ est plus forte que la force d'adhésion maximale, sinon, une barrière 

potentielle existe pour Eevap. 
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 Eevap = (
2

e

α

ε0l
)1/2 ∝ (

𝚲 . C11

rWS
3 )1/4 eq.  2.10 

 

Ce modèle induit d’abord une rupture de liaison avant l'ionisation. Les valeurs de champ trouvées 

par ce modèle sont environ deux fois supérieures à celles expérimentales, bien que les tendances 

expérimentales générales soient correctement reproduites. Le modèle 1D de McMullen correspond à 

l’arrachement simultané d’une couche entière d’atomes de surface. Il n'inclut pas de nombreux effets 

tels que, l'augmentation du champ provenant de protubérances, et ne peut pas reproduire le 

mécanisme d'évaporation réel à partir des positions sur les terrasses atomiques, ce qui pourrait 

expliquer l’écart entre les observations expérimentales et les prédictions du modèle.  

 

 

2.2.3 Évaporation avec impulsions électrique  
 

Lors d’une analyse de SAT, pour déterminer la nature chimique de chaque atome, il est nécessaire 

d’appliquer une impulsion, ainsi permettre la réduction de la barrière d’énergie à quelques 

pourcentages d’électron-volt et l’évaporation contrôlé de chaque atome. Aujourd’hui, il existe deux 

types d’impulsions, électrique pour les matériaux métalliques et laser pour les semi-conducteurs. Dans 

le cas de l’impulsion électrique, une tension continue appeler VDC est appliquée, à laquelle s’ajoute une 

tension impulsionnelle Vp. L’amplitude de cette impulsion Vp est de l’ordre de quelques kilovolts, cela 

correspond à une fraction en pourcentage fp de la tension continue VDC appliquée.  Ainsi la tension 

total, noté 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙, appliquée sur l’échantillon s’exprime comme :  

 

 
𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 𝑉𝐷𝐶(1 + 𝑓𝑝) =  𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝 

 

eq.  2.11 

 

Précisons que fp est fixé en début d’analyse et compris généralement entre 10 et 30 % de la 

tension continue. Il est également possible de déterminer la fréquence d’évaporation de ces atomes, 

appelé « taux d’évaporation ». 

Ce taux d’évaporation K peut être exprimé pour un atome par l’équation suivante :  
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𝐾(𝑠−1) = 𝜈0exp (−

𝑄(𝐹) 

𝑘𝐵𝑇
) 

 

eq.  2.12 

 

où 𝜈0 la fréquence de vibration des atomes de surface, 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann et 𝑇 la 

température. Le maximum de probabilité d’évaporation par effet de champ pour un atome, 𝐾𝑚𝑎𝑥, se 

produit lorsque E = Eevap pour une tension V = V𝑚𝑎𝑥.  

Pour simplifier, l’équation du taux d’évaporation peut s’écrire comme : 

 

 

𝐾(𝑡)

𝐾𝑚𝑎𝑥
𝛼 exp(

−𝑄(𝐹(𝑡))

𝑘𝐵𝑇
) =  exp (

−𝐶

𝑘𝐵𝑇
(1 −

𝑉(𝑡)

𝑉𝑚𝑎𝑥
)) 

 

eq.  2.13  

 

Avec 
𝑉(𝑡)

𝑉𝑚𝑎𝑥
 = (1 − 𝛼𝑃) + 𝛼𝑃 × 𝑓(𝑡) où 𝑓(𝑡) est la représentation temporelle de l’impulsion et 𝛼𝑃 =

𝑉𝑝/( 𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝) la contribution de l’impulsion.  

 

2.2.4 Post-ionisation et ratio des états de charge  
 

Durant le processus d’évaporation, différents états de charge peuvent apparaître pour une même 

espèce chimique (𝑁𝑖+, 𝑁𝑖2+, 𝑒𝑡𝑐..). Ce phénomène peut s’expliquer par la variation du champ à la 

surface de l’échantillon. Selon Kingham [163] et Ernst [164], lorsqu’une espèce est évaporée et éjectée 

vers le système de détection, avec un champ électrique de surface suffisamment élevé alors l’espèce 

peut se retrouver ionisée une seconde fois sur les premiers instants de son vol. Le processus 

d’évaporation par effet de champs peut alors être décrit en deux temps :  d’abord les atomes sont 

ionisés à la surface de l’échantillon avec un seul état de charge. Ensuite, ils se post-ionisent lors du vol 

avec une probabilité dépendante du champ. La Figure 2-5 présente le principe de la post-ionisation où 

le diagramme d’énergie d’un électron est confiné dans un puit de potentiel d’un ion, ionisé 𝑛 fois, au 

voisinage de l’échantillon soumis à un champ électrique 𝐸. 
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Figure 2-5 : Schéma du diagramme d’énergie d’un électron confiné dans un puit de potentiel d’un 
ion, ionisé  𝑛 fois, au voisinage de la pointe soumis à un champ électrique 𝐸, la travail de sortie de 
l’électron 𝜙, l’énergie de la (n+1)-ème ionisation 𝐼𝑛+1, et 𝑥𝑐 la distance critique d’ionisation (pour 
plus de détails [162] .  

 

Ce phénomène de post-ionisation se produit à une distance critique 𝑥𝑐 de la surface de la pointe et 

peut être calculée pour l’ionisation 𝑛 + 1 selon l’équation suivante :  

 

 
𝑥𝑐 =

𝐼𝑛+1 − 𝜙

𝑒𝐸
 

 eq.  2.14 

 

 

Avec le travail de sortie de l’électrons, noté 𝜙, 𝑒 la charge de l’électron et 𝐸 le champ électrique de 

surface.  Une représentation schématique de ce phénomène est donnée ci-dessous en Figure 2-6 pour 

le cas d’un métal et d’un semi-conducteur. 
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Figure 2-6 : Schéma de la post-ionisation au voisinage de la surface de la pointe dans deux cas : (a) 
dans le cas d’un métal et (b) d’un semi-conducteur [117].  

 

À partir de ce modèle, un rapport de la quantité des états de charge (CSR pour « charge state 

ratio ») pour une espèce donnée permet d’obtenir une estimation de champ électrique à la surface de 

l’échantillon. L’obtention de la valeur de ce champ peut s’avérer être une information importante, de 

nombreuses études s’y sont donc intéressés notamment sur le cas des semi-conducteurs [165] [166] 

[167] [168] [140] [169]. En Figure 2-7  est représenté le CSR en fonction du champ pour les trois espèces 

du nickel, 𝑁𝑖+, 𝑁𝑖2+𝑒𝑡 𝑁𝑖3+, un modèle analytique du CSR a d’ailleurs été fait très récemment par 

Tegg en 2024 [170].  

 

Figure 2-7 : Courbes de Kingham du nickel montrant les valeurs CSR suivant le champ électrique 

d’évaporation en 𝑉. 𝑛𝑚−1. Les courbes orange, bleue et jaune représentent le CSR avec l’espèce  

𝑁𝑖+, 𝑁𝑖2+ 𝑒𝑡 𝑁𝑖3+au numérateur. 

 

(a) (b) 
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2.2.5 Spectrométrie de masse à temps de vol 
 

La sonde atomique tomographique utilise le principe de spectrométrie de masse à temps de vol 

afin de déterminer le rapport de masse sur état de charge noté 𝑚/𝑛 de chaque atome. Lorsqu’un ion 

est arraché de la surface et éjecté vers le système de détection, on mesure le temps mis par l’atome 

pour parcourir la distance entre la pointe et le détecteur. Pour cela, il est essentiel de connaître le 

temps de départ, le moment où l’impulsion est appliquée sur l’échantillon, et également le temps 

d’arrivé, lorsque l’atome atteint le système de détection. La détermination de cette durée, appelée 

temps de vol, permet de calculer le rapport masse sur charge de chaque atome [171]. 

Une approximation est généralement faite : lorsque l’atome est arraché et ionisé il subit la 

différence de potentiel entre la pointe et le détecteur, ce qui lui confère une phase d’accélération 

jusqu’à atteindre sa vitesse asymptotique. L’approximation est de considéré la phase d’accélération 

négligeable devant la durée totale du temps de vol. L’atome acquiert donc instantanément toute 

l’énergie cinétique 𝐸𝑐 =
1

2
𝑚𝑣2 induite par l’énergie potentielle 𝐸𝑝 = 𝑛𝑒(𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝).  

En utilisant la loi de conservation de l’énergie 𝐸𝑐 = 𝐸𝑝, écrit comme suit :  

 

 

1

2
𝑚𝑣2 =  𝑛𝑒(𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝) 

 

eq.  2.15 

 

Avec n le nombre d’état de charge qui peut être égal à 1, 2, 3.. qui provient de la post-ionisation 

que nous détaillerons dans la prochaine partie et e la charge élémentaire 1,6 × 10−19 𝐶.  

Il est possible de déterminer le rapport de masse sur charge 𝑀 =
𝑚

𝑛
 :  

 

 
𝑀 =

𝑚

𝑛
=  2𝑒(𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝)

𝑡𝑜𝑓2

𝐿𝑜𝑓2
=  2𝑒

(𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝)

𝐿𝑜𝑓2
(𝑡𝑓 − 𝑡0)

2
 

 

eq.  2.16 
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Le temps de vol 𝑡𝑜𝑓 pour « time of flight » est défini par le temps final 𝑡𝑓 , correspondant au moment 

où le détecteur enregistre l’impact, auquel on soustrait la valeur 𝑡0, qui représente la synchronisation 

avec le maximum de l’impulsion, tel que, 𝑡𝑜𝑓 =  𝑡𝑓 − 𝑡0.  

La distance de vol 𝐿𝑜𝑓 correspond à la longueur entre la pointe et le détecteur, elle joue 

notamment un rôle important sur le champ de vision de l’instrument. En effet, plus la longueur de vol 

est grande, plus le champ de vision sur l’échantillon est restreint. Cette longueur de vol est propre à 

chaque géométrie d’instrument et reste fixe pendant toute l’analyse comme illustré en Figure 2-8. 

 

 

Figure 2-8 : Schéma du principe de la sonde atomique tomographique. Une pointe sur laquelle est 
appliquée une tension avec son processus d’évaporation. L’atome rouge est ionisé et éjecté de 
l’échantillon, il n’est pas collecté par le détecteur contrairement à l’atome vert qui est évaporé et 
collecté dans le champ de vision de l’instrument.  

 

L’instrument principalement utilisé dans notre cas est équipé d’un reflectron que nous détaillerons 

dans la prochaine section. Ce reflectron augmente la longueur de vol, dans notre cas 𝐿𝑜𝑓 = 53,10 𝑐𝑚, 

tandis que généralement la distance pour une sonde dite « droite » se situe autour de la dizaine de 

centimètres.   

À partir de l’eq.  2.16 il est donc possible d’obtenir le rapport 𝑚/𝑛  pour chaque impact enregistré 

sur le détecteur et ainsi obtenir un histogramme des masses, appelé spectre de masse, comme montré 

en Figure 2-9.  
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Figure 2-9 : Spectre de masse caractéristique d’un acier inoxydable [125]. 

 

Dans le cas idéal, un atome est évaporé lorsque 𝑉𝑝 est maximal, alors le rapport 𝑚/𝑛 calculé est 

exact. Cependant, dans la réalité, l’atome à une probabilité d’évaporation au voisinage du sommet de 

l’impulsion sur une période 𝛿𝑡 détaillé en Figure 2-10. Ce décalage temporel 𝛿𝑡 introduit un déficit en 

énergie. Lorsque l’atome part au sommet de l’impulsion, il part avec le maximum d’énergie possible, 

dans le cas contraire, il acquiert moins d’énergie, ce qui se traduit par une vitesse de vol plus faible, 

donc un temps de vol plus long et donc un rapport 𝑚/𝑛 plus grand. Ce déficit en énergie est estimé 

inférieur à 1 % du potentiel total et permet d’expliquer l’allure non gaussienne des pics sur un spectre 

de masse [172].   
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Figure 2-10 : Graphique représentant la montée en tension de l’impulsion (en bleue), ainsi que le flux 
d’évaporation associé avec la probabilité d’évaporation (en orange). La zone d’évaporation (encadré 
rouge) correspond à l’intersection entre la probabilité d’être évaporé et l’impulsion.   

 

Ce processus probabiliste induit donc trois incertitudes, trois erreurs, une incertitude 𝛿𝑉 dans 

l’énergie de départ des ions, une 𝛿𝑡 liée à la dispersion en temps et à la précision électronique de 

l’instrument et enfin une 𝛿𝐿 car les trajectoires des ions ne sont pas uniquement sur l’axe optique. Il 

est donc possible de calculer la résolution en masse de l’instrument avec la somme quadratique de ces 

trois erreurs, l’équation est définie comme suit :  

 

 𝑀

𝛿𝑀
>

1

√𝛴 (
𝛿𝑉²
𝑉²

+ 2
𝛿𝑡²
𝑡²
+
𝛿𝐿²
𝐿²
)

 

 

eq.  2.17 

Sur ces trois paramètres qui peuvent dégrader la résolution en masse, il est possible de compenser 

le déficit en énergie 𝛿𝑉 avec l’ajout d’un reflectron. 

 

2.2.6 Le reflectron  
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Comme vu précédemment, un atome peut être évaporé avec un déficit en énergie ce qui augmente 

artificiellement son rapport 𝑚/𝑛 calculé. Pour pallier à cela, des instruments ont été équipés de 

système de compensation d’énergie tels que la lentille de Poschenrieder [173] [174] [175] [176], puis 

équipé de reflectron 3D [177] [178] [179] puis de reflectron grand angle [180]. L’instrument qui sera 

utilisé pour l’ensemble des expériences est muni de ce type de dispositif avec un reflectron grand angle 

permettant à la fois de compenser le déficit en énergie des ions et de compresser les trajectoires afin 

d’agrandir le champ de vision sur l’échantillon, schématisé en Figure 2-11 grâce notamment à 

l’électrode incurvée à l’arrière du reflectron. 

 

 

 

Figure 2-11 : Schéma du principe d’une sonde atomique couplée à un reflectron. Le reflectron muni 
de ses lentilles convergentes pour compresser la trajectoire des ions, d’une grille incurvée à laquellel 
une tension de 0 V est appliquée, ainsi que d’une électrode incurvée sur laquelle est appliquée la 
tension de la pointe multipliée par un coefficient.  

 

Un reflectron peut être vu comme miroir électrostatique placé en face de l’échantillon, il est muni 

d’une grille d’une transparence de 80% et de sept électrodes qui vont compresser les trajectoires des 

ions suivi d’une plaque sur laquelle est appliquée une tension correspondant à la tension appliquée à 

l’échantillon avec un coefficient d’une valeur de 1,16 dans notre cas.  
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La compensation en énergie s’opère comme suit, lorsque deux ions de même nature arrivent avec 

une énergie cinétique différentes tel que Ec1 > Ec2, le premier ion ayant une énergie plus grande, il lui 

faudra une plus grande distance pour être freiné et accéléré dans l’autre sens, il va alors parcourir une 

distance plus grande que le deuxième. Cette différence de parcours entre les 2 ions se répercute sur 

leur temps de vol respectif, ainsi tous les ions de même rapport m/n se verront attribué le même temps 

de vol comme l’exprime la formule suivante (modèle 1D) :  

 

 
𝑡𝑓 =

(

 
1

√2𝑛𝑒𝑉
𝑚 )

 (
𝐷

√1 − 𝛿
+ 4𝐿√1 − 𝛿) 

 

eq.  2.18 

 

Avec 𝛿 le déficit en énergie et D = D1 + D2 avec D1 la distance distance pointe/grille et D2 la 

distance grille/détecteur, L la profondeur du reflectron et 𝑡𝑓 le temps de vol final lors de l’impact sur 

le détecteur.  

Le reflectron grand angle présente donc deux avantages, il permet de compenser le déficit en 

énergie, donc d’améliorer la résolution en masse comme le montre la comparaison sans et avec en 

Figure 2-12 et permet également d’augmenter le champ de vision sur l’échantillon. Compte tenu de la 

longueur de vol élevé de notre instrument (53,10 cm), le champ de vision devrait être très faible, 

inférieur à ± 40°. Cependant dans le cas d’un reflectron grand angle, le champ de vision sur 

l’échantillon peut être augmenter jusqu’à ± 28° ce qui reste un champ de vision raisonnable. À titre 

de comparaison, sur une sonde commerciale comme le LEAP 5000XS avec sa longueur de vol de 10 cm 

son champ de vision est de ± 33°.  
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Figure 2-12 : Comparaison de spectre de masse d’un alliage de Fer avec 25 wt% Cr et 5 wt% Ni. (a) 
Sans reflectron et (b) avec reflectron  [181].  

 

En revanche, l’utilisation d’un reflectron présente quelques désavantages, le premier est la 

résolution spatiale. En effet, le reflectron modifie les trajectoires des ions durant leur vol ce qui peut 

dégrader la précision spatiale. Pour notre instrument, on estime la précision spatiale entre 0,1 et 1 nm.  

Le second désavantage concerne le rendement de détection. Lorsqu’un atome est évaporé il 

traverse deux fois la grille du reflectron, une première fois à l’aller puis sur le retour. Compte tenu de 

la transparence de la grille qui est de 80 % de surface ouverte, nous avons donc un rendement en sortie 

du reflectron autour de 64 %. À cela s’ajoute la transparence de la galette de micro-canaux, également 

d’environ 80 %. Ce qui donne un rendement global autour de 50 %, c’est-à-dire qu’un atome sur deux 

évaporés dans le champ de vision de l’instrument est collecté par le détecteur. En comparaison, le 

LEAP 5000XS a un rendement qui peut atteindre 80 % car il n’y a que la galette de micro-canaux à 

traverser pour les ions. 

 

2.2.7 Reconstruction d’un volume de SAT  
 

Une fois l’analyse de SAT terminé, des milliers d’atomes sont collectés. Les données sont ensuite 

répertoriées dans un fichier sous forme de tableau où chaque atome est décrit suivant cinq 

informations. Trois informations spatiales : X, Y, Z, une information temporelle de leur temps de vol 

𝑡𝑜𝑓 et une information sur l’amplitude du signal reçu par les lignes à retard DLD « Delay Line 

Detector ». Précédemment nous avons vu comment était obtenues les informations temporelles pour 

(a) (b) 
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chaque atome, dans cette partie nous allons nous intéresser à l’obtention des positions X, Y, Z afin 

d’accéder à la reconstruction 3D d’un échantillon de SAT.  

 

2.2.7.1 Détection des signaux  

 

Pour qu’un détecteur soit capable de déterminer les positions X et Y d’un atome, il doit être capable 

de détecter le signal généré par un ion lors de son impact sur une ligne, or le signal d’un ion n’est pas 

détectable en tant que tel. Pour surmonter ce problème, une galette de micro-canaux est placé en 

amont [182] [183] [184], une plaque composée de micro-canal en sursaturation, qui génèrent par effet 

avalanche une gerbe d’électrons (environ 106 électrons) lorsqu’un atome impacte un canal. Cette 

gerbe est ensuite envoyée sur les lignes DLD [185] et génèrent un signal amplifié qui se propage le long 

de ces lignes. En connaissant la longueur des lignes et la vitesse de propagation du signal, il est alors 

possible de remonter à la position X et Y comme le montre les équations eq.  2.19 Ce processus est 

effectué pour les lignes X et Y. Chaque ligne possède deux temps, associés à chaque terminaison, 

appelé « TXG » pour la terminaison de gauche, « TXD » pour celle de droite, « TYH » pour celle du haut et 

« TYB » pour celle du bas. Ainsi, un total de quatre temps est enregistré pour chaque impact, comme le 

montre la Figure 2-13.  

 

 

𝑋 =
𝑇𝑋𝐺 − 𝑇𝑋𝐷
2𝑇𝑃𝑋

𝑙𝑋     ,      𝑌 =
𝑇𝑌𝐵 − 𝑇𝑌𝐻
2𝑇𝑃𝑌

𝑙𝑌 

 

 eq.  2.19 

 

Avec 2𝑇𝑃𝑋 et 2𝑇𝑃𝑌 les temps de propagations d’un bout à l’autre de la ligne, 𝑙𝑋 et 𝑙𝑦 les longueurs des 

lignes X et Y.  
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Certains systèmes, comme le LEAP 5000XS, ont ajouté une ligne diagonale incliné à 45° pour obtenir 

2 temps supplémentaires dans le cas défavorable où les 4 temps sur les lignes horizontales et verticales 

ne sont pas tous récupérés.  

Une fois les temps de propagation obtenus il est possible de repositionner l’atome en X et Y sur la 

carte des impacts. Précisons que l’énergie à laquelle l’ion impacte le canal n’affecte ni la quantité 

d’électrons générés à la sortie du canal ni la forme du signal. En général, un ion impact le canal dans 

une large gamme d’énergie situé entre 3 et 15 keV.  

Dans le cas du TAPHR, qui est une sonde expérimentale faite au GPM comme nous le verrons dans 

la suite, quatre temps sont récupérés, il n’y a pas de ligne diagonale. En revanche, le système de 

détection possède un algorithme de déconvolution des signaux, appelé aDLD pour « advanced Delay 

Line Detector » [186]. Ce système améliore la détection des événements multiple, aussi appelés multi-

(a) (b) (c) 

(d) 

Figure 2-13 : Schéma du système de détection galettes-DLD réadapté : (a) Ligne à retard orientée 

horizontalement et (b) verticalement. (c) Superposition des deux lignes à retards orientées 

orthogonalement l’une de l’autre. (d) Propagation des signaux sur chaque ligne [63].  
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coups, augmentant ainsi à la fois la précision sur la composition chimique et la détermination des 

positions X et Y de chaque atome.   

2.2.7.2 Trajectoires des ions  

 

Après avoir expliqué comment étaient déterminées les positions (X, Y) de chaque atome sur le 

détecteur, nous allons maintenant aborder la méthode permettant de déterminer les positions (x,y) 

sur l’échantillon, ainsi que l’accès à la position z. Pour cela, un algorithme de projection inverse est 

utilisé comme illustré en Figure 2-14. 

 

Figure 2-14 : Schéma d’un échantillon de SAT avec sa projection inverse pendant l’évaporation par 
effet de champ. O étant le centre de la sphère de rayon R et P le point de projection.  

 

Lors de l’évaporation par effet de champ les ions sont projetés orthogonalement à la surface mais 

voient leurs trajectoires se courber du fait des lignes de haut champ devant l’échantillon. La trajectoire 

dite « réelle » est donc une trajectoire courbée mais reste proche d’une projection stéréographique 

[187] [188]. C’est pourquoi l’algorithme de projection inverse est nommé quasi-stéréographique et 

permet de retrouver une bonne position à la fois sur le détecteur (X, Y) et sur l’échantillon (x, y) selon 

l’équation :  
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𝑥 =
𝑋

𝐿
(𝑚 + 1)𝑅 =  

𝑋

𝐺
 

𝑦 =
𝑌

𝐿
(𝑚 + 1)𝑅 =  

𝑌

𝐺
 

 

eq.  2.20 

 

avec 𝐺 = 
𝐿

(𝑚+1)𝑅
 

Cette projection inverse est définie par à un point de projection P et un facteur de compression 

(m+1) généralement compris entre 1 et 2. Il existe une relation linéaire entre les 2 angle 𝜃 et 𝜃′ défini 

comme suit :  

 

 𝜃′ = arctan (
𝐷

𝐿
) 

𝜃 ≈ (𝑚 + 1)𝜃′ 

 

 

eq.  2.21 

 

 

En ce qui concerne la coordonnée z, elle peut être déterminée en considérant le volume occupé 

par un atome 𝑉𝑎𝑡. Le volume analysé est donc défini par 𝑉𝑎𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠é =  𝑁𝑉𝑎𝑡/𝑄  avec 𝑁 le nombre 

d’atomes analysé et 𝑄 le rendement de détection de l’instrument. Quant à la surface analysée elle est 

définie comme étant, 𝑆𝑎𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠é ≈
𝑆𝑑é𝑡𝑒𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟

𝐺2
= (

𝜋𝐷2

4
)/𝐺².  

 

À partir de ces deux équations, on peut déterminer z [189] tel que : 

 

 

𝑧 =  
 𝑉𝑎𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠é

𝑆𝑎𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠é
= 

𝑁𝑉𝑎𝑡

𝑄 ×
𝜋𝐷2

4𝐺²
 
 

 

eq.  2.22 
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La profondeur z peut être distribué linéairement sur l’axe z en fonction de l’ordre d’arrivée tel que :  

 

 

 

 

𝑧𝑖 = 𝑖
𝑉𝑎𝑡

𝑄 ×
𝜋𝐷2

4

× (
𝐿

(𝑚 + 1)𝑅
)² 

 

eq.  2.23 

 

Notons que ces équations ne sont valables qu’aux petits angles et qu’il existe des versions plus 

élaborées que nous ne détaillerons pas dans ce manuscrit car cela ne concerne pas noter sujet d’étude. 

Il convient de préciser que le volume d’un atome 𝑉𝑎𝑡 dépend du matériau analysé, tandis que les 

variables L et D sont directement liées à la géométrie de l’instrument. Uniquement le facteur de 

compression (𝑚 + 1) et 𝑅 doivent être estimés [162].  Chaque atome se retrouvent donc attribués 

des coordonnées (x, y, z) dans l’espace ce permet d’accéder à la reconstruction 3D du volume analysé 

ainsi qu’un temps de vol permettant de déterminer sa nature chimique (voir Figure 2-15).  

 

 

Figure 2-15 : Volume d’un acier de cuve irradié aux ions 𝐹𝑒
+, à 5 MeV, puis analysé en SAT au 

laboratoire GPM (volume d’Arnaud Duplessi). 

 

 

 

10 nm 

𝑭𝒆 𝑵𝒊  𝑺𝒊  𝑴𝒏 
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2.2.8 Domaine d’application  
 

La sonde atomique est donc un instrument très performant et permet d’analyser la matière à 

l’échelle atomique. Elle permet d’obtenir la position de chaque atome ainsi que la composition 

chimique du matériau. Cet instrument est depuis utilisable dans une large gamme de domaine, 

notamment, l’étude de la microstructure pour les matériaux irradiés [190] [191], l’étude de la glace 

[192] [193], matériaux géologiques tels que des météorites [194] ou encore l’étude de l’interaction 

lumière-matière [195]. Un peu plus particulier, des études ont été faites également sur des dents [196], 

des os humain [197] et même des bactéries [198].  

 

2.3  État de l’art des chargements en 𝐻2 et principe de la nouvelle méthode 
 

Cette section vise à contextualiser l’intérêt de développer une nouvelle méthode d’implantation in-

situ en sonde atomique tomographique (SAT) en offrant un état de l’art des différentes méthodes de 

chargement en hydrogène existantes. 

 

2.3.1 Différents types de chargement en hydrogène  
 

Comme évoqué dans le chapitre précédent, il est crucial de mieux comprendre où se retrouve piégé 

l’hydrogène dans les matériaux, son interaction avec la microstructure, et la manière dont il peut 

fragiliser la matière. Pour cela nous avons donc besoins de charger les échantillons en hydrogène, 

puisque celui-ci est généralement présent dans l’échantillon en très faible quantités (quelques ppm). 

Une fois les échantillons chargés, l’analyse à l’échelle atomique sera faite dans l’espoir d’observer 

l’hydrogène piégés.  Pour cela, plusieurs méthodes de chargement existent, et cette section vise à les 

répertorier, en détaillant leurs avantages et inconvénients respectifs.  

 

2.3.1.1 Chargement électrolytique 

 

Le chargement électrolytique est actuellement la méthode de chargement la plus utilisée pour 

introduire de l’hydrogène dans un échantillon destiné à la SAT. Son principal avantage réside dans sa 

simplicité d’utilisation. Le processus consiste à plonger l’échantillon dans une solution, telle que du 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
90 

 

𝑁𝑎𝑂𝐻, pendant une durée déterminée dans l’espoir que l’hydrogène issu de la molécule 𝐻2𝑂 pénètre 

l’échantillon. Cependant cette méthode présente plusieurs inconvénients. Le principale étant le 

manque de contrôle sur la quantité d’hydrogène introduite. Bien que le processus soit répétable, la 

quantité d’hydrogène introduite reste incertaine. De plus, une fois l’échantillon chargé, il est 

généralement transporté à l’air libre avant d’être introduit dans la chambre SAT. Durant ce transport 

une autre incertitude plane concernant la quantité qui a dégazé de l’échantillon. Pour pallier à ce 

problème Y. Chen et al. [199] ont utilisé un chargement électrolytique couplé à un transfert 

cryogénique afin de figer l’hydrogène et ainsi pouvoir l’observer autour des précipités de niobium, 

comme le montre la Figure 2-16 ci-dessous. Bien que le transfert cryogénique se présente aujourd’hui 

comme une solution potentielle, il demeure compliqué et lourd en termes de logistique et de 

contraintes techniques.  

 

 

Figure 2-16 : Volume 3D en SAT d’un acier avec présence de deuterium piégé autour de précipités de 
niobium. 

 

2.3.1.2 Chargement par pression 
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Le chargement par pression consiste à exposer l’échantillon dans un atmosphère d’hydrogène à 

haute pression et haute température. La différence de pression entre l’échantillon et la chambre va 

induire une diffusion de l’hydrogène au sein de l’échantillon. Cette méthode permet de charger une 

quantité plus importante d’hydrogène mais est dangereuse. De plus, elle souffre également du 

manque de contrôle sur la quantité d’hydrogène introduite et du potentiel dégazage lors du transport 

à l’air libre.  

C’est pourquoi Gemma et al. en 2009 [200] [201], puis repris par Takahashi et al.  [103] [104] ont 

développé une chambre adjacente à celle de la chambre d’analyse de la SAT permettant de charger 

les échantillons en hydrogène (ou deuterium) à haute pression (𝑃 ≈ 0,8 𝑎𝑡𝑚) et haute température 

(𝑇 >  500 𝐾) puis en moins de 3 minutes, transférer l’échantillon dans la chambre d’analyse de la SAT, 

sous ultravide et à température cryogénique 𝑇 = 70 𝐾. Ainsi, la quantité d’hydrogène qui a dégazée 

de l’échantillon est drastiquement réduite, mettant ainsi en évidence l’hydrogène piégé sur des 

précipités de carbure de vanadium et de titane. Bien que cette approche réduise la perte d'hydrogène, 

elle n'élimine pas totalement l'incertitude concernant la quantification de l’hydrogène chargé et perdu 

durant le processus. Notons qu’une configuration similaire avait déjà été développée à l’Université 

d’Oxford en 2006 [202] afin d’étudier les réactions chimique de surface à l’aide de la SAT.  

 

2.3.1.3 Implantation aux ions à l’extérieur de la chambre d’analyse 

 

En 1980, une première tentative d’implantation d’ions dans un échantillon sous forme de pointe a 

été réalisée [203]. L’implantation se faisait dans une chambre annexe à celle du microscope ionique 

(voir la Figure 2-17 ci-dessous). Une fois l’implantation d’ions terminée, la pointe est transférée dans 

la chambre du microscope ionique. Les essais ont été réalisés sur 7 pointes de tungstène avec une 

énergie moyenne d’implantation des ions deutérium d’environ 250 eV, un schéma expérimental et une 

pointe de tungstène après implantation sont montré en Figure 2-17.  Malheureusement les images 

obtenues au microscope ionique sont de mauvaises qualités. Cependant, d’après leur commentaire, 

les chercheurs ont pu observer qu’une quantité du deutérium implanté s’était retrouvé piégé sur un 

joint de grain.  
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Figure 2-17 : Schéma de la chambre d’implantation ainsi que d’une pointe de tungstène après 
implantation. 

 

C’est dans ce contexte qu’un chargement in-situ est proposé, c’est-à-dire directement à 

température cryogénique dans la chambre d’analyse.  

 

2.3.2 Tentatives d’implantation d’ions in-situ au microscope ionique 
 

En 1984, Walck et al. [204] ont couplé un canon à ions avec une chambre de microscope ionique 

afin de réaliser l’implantation d’ions directement dans la chambre d’analyse. Le canon à ions peut 

atteindre une énergie jusqu’à 20 keV. Les essais ont été réalisés sur des échantillons de nickel comme 

le montre la Figure 2-18 ci-dessous qui compare l’échantillon avant et après implantation.  
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Une autre méthode d’implantation in-situ avait été proposée par Cavaillé et al. en 1977 [205] [206]. 

Elle consiste à émettre des électrons depuis la pointe dans un environnement gazeux (par exemple 𝐻2 

avec une pression de 10−6 mbar) comme montré dans le schéma en Figure 2-19. L’interaction entre 

les électrons émis de la pointe et les molécules de gaz  𝐻2 conduit à la formation d’ions 𝐻2
+. Ces ions 

sont ensuite attirés vers l’échantillon cible avec une énergie d’implantation.  

 

Figure 2-18 : Échantillon de nickel (a) avant et (b) après implantation d’ions 𝐻𝑒+à 9,75 keV avec leur 
image de surface respectives obtenues au microscope ionique à effet de champ.  

a) b) 
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Figure 2-19 : Schéma de l’implantation in-situ sur un échantillon sous forme de pointe dans une 
chambre d’un microscope ionique.  

 

Ces expériences ont ensuite été reprises par Dudka, Maazilov et Golubev en 2010, 2013 et 2015 

[207] [208] [209] dans le but d’aller plus loin dans la compréhension des phénomènes physique mis en 

jeu, comme l’émission d’électrons, la section d’ionisation entre les électrons et le gaz environnant, 

ainsi que l’énergie d’implantation accessible. Cependant, ces expériences ont révélée certaines 

limitations. 

Une des limites étant que l’énergie d’implantation dépend de la différence de potentiel (𝑑𝑑𝑝) entre 

l’échantillon et l’ion formé. Autrement dit, plus la tension appliquée sur l’échantillon est élevée plus 

les ions sont fortement attirés vers la pointe. Mais la limite est que, dans le même temps, plus la 

tension sur l’échantillon est élevée plus l’émission d’électrons l’est aussi, ce qui peut entraîner une 

surchauffe de l’échantillon et causer sa rupture. Il y a donc une limite en tension applicable, ce qui 

limite l’énergie d’implantation possible. Dans le cas de Dudka, sa limite de tension est de -495 V avec 

une énergie d’implantation en moyenne autour de 120 eV (Figure 2-20a). Cette faible énergie 

d’implantation a néanmoins engendré des défauts visibles, comme le montre les Figure 2-20c, Figure 

2-20d et Figure 2-20e. 
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Figure 2-20 : (a) Estimation de l’énergie d’implantation in-situ, (b) l’image de la surface d’un 
échantillon de tungstène avant implantation, (c) image de la surface d’un échantillon de tungstène 
juste après implantation (d) image de la surface avec formation de groupe interstitiels (e) et de 
lacunes.  

 

C’est donc dans le but de repousser ses limites, que la nouvelle méthode d’implantation in-situ a 

été développé, baptisée « Implantation in-situ pulsée ».  

 

2.3.3 Principe de la nouvelle méthode : l’implantation in-situ pulsée en SAT  
 

Le principe reste similaire, à ceci près que l’on ajoute une impulsion à l’émission d’électrons. 

L’impulsion permet d’émettre une plus grande quantité d’électrons sur un temps plus court, réduisant 

ainsi les risques de surchauffe et de rupture de la pointe. Cela permet d’appliquer une tension plus 

élevée sur l’échantillon et ainsi implanter les ions avec des énergies supérieures. Alors que, Dudka était 

limité à une tension de -495 V, cette nouvelle méthode permet théoriquement d’atteindre jusqu’à -

3000 V, schématisé en Figure 2-21.  

La seconde nouveauté de cette méthode est son application au sein d’une chambre de SAT, 

permettant ainsi, non seulement d’implanter des ions à plus haute énergie, mais aussi de pouvoir 

caractériser et localiser l’hydrogène dans le volume après implantation. Jusqu’à présent cette méthode 

était restreinte à uniquement visualiser la surface au microscope ionique.  

 

(a) (b) (c) 

(d) (e) 
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Figure 2-21 : Schéma de l’implantation d’hydrogène in-situ pulsée pour un échantillon de SAT. 

 

Le protocole de l’implantation in-situ pulsée en SAT est appliqué comme suit et sera suivi pour 

chaque échantillon : 

• 1- Insertion de l’échantillon dans la chambre d’analyse de la SAT  

• 2- Évaporation de 200 000 atomes dans l’ultravide  

• 3- Test de la limite d’émission d’électrons de l’échantillon 

• 4- Introduction du gaz 𝐻2 

• 5- Implantation in-situ pulsée pendant un temps 𝒕 à une fréquence 𝒇 

• 6- Fermeture de la micro vanne et rétablissement de l’ultra vide 

• 7- Analyse de l’échantillon sous ultravide  

 

 

Détails et intérêts de chaque séquence : 

 

1- Insertion de l’échantillon : L’échantillon sous forme de pointe est inséré dans la chambre d’analyse 

de SAT. 

2- Évaporation de 200 000 atomes : Cette étape vise à diminuer la rugosité de surface, car comme 

nous le verrons plus tard, l’émission électronique est très sensible aux champs électriques de surface, 

dépendant de la rugosité de surface. Afin d’avoir une émission électronique la plus homogène possible, 

l’évaporation de 200 000 atomes est requise. On précise que cette séquence est faite dans un ultravide 

poussé (𝑃~10−10mbar) et à température cryogénique (𝑇 ~ 50 − 60 𝐾). De plus, cette séquence 

permet de déterminer la tension à laquelle la pointe s’évapore, ce qui sera une information utile plus 

tard. 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
97 

 

3- Test de la limite d’émission d’électrons :  Ce test détermine la limite au-delà de laquelle l’émission 

d’électrons endommage l’échantillon, assurant ainsi que tous endommagements, ou rupture de 

l’échantillon est due à l’implantation d’ions 𝐻2
+ et non à l’émission d’électrons. Cette étape consiste à 

alterner entre impulsion négative et positive en augmentant à chaque séquence l’émission d’électrons. 

Les impulsions positives permettent d’évaporer les atomes permettant de vérifier l’intégrité de la 

pointe. Au-delà d’une certaine valeur de tension négative (de champ électrique) la pointe se casse, 

définissant ainsi la plage de tension à ne pas dépasser. Chaque matériau, tel que le tungstène, nickel, 

fer, aluminium ou titane, a sa propre gamme de travail que nous détaillerons plus tard.    

4- Introduction du gaz 𝑯𝟐 : Une fois la limite d’émission d’électrons définie, l’introduction du gaz 𝐻2 

dans la chambre a lieu, jusqu’à obtenir une pression 𝑃~10−5 mbar. Il est important de préciser que 

l’introduction de gaz dans une chambre sous ultravide requiert un contrôle rigoureux sous peine 

d’endommager les pompes turbo qui maintiennent une pression ultravide.  

5- Implantation in-situ pulsée : Des impulsions négatives sont appliquées à une certaine tension 

𝑉 pendant un temps 𝑡 à une fréquence 𝑓 en veillant à ne pas dépasser la limite de travail fixée en 3-.   

6- Rétablissement de l’ultravide : Après l’implantation, l’impulsion est remise en positive, la micro-

vanne est fermée. Une attente d’environ 12h à 15h est requise pour rétablir un ultravide présenté en 

2-. L’échantillon implanté est maintenant prêt pour l’analyse. 

7- Analyse en SAT : L’échantillon implanté est analysé en SAT afin de caractériser la distribution de 

l’hydrogène implanté dans le volume. 

 

Dans la suite nous détaillerons les modifications apportées à l’instrument ainsi que les 

caractérisations nécessaires pour mener à bien cette nouvelle méthode d’implantation in-situ pulsée.  

 

2.4  Mise en œuvre et calibration de la sonde atomique tomographique pour 

développer la nouvelle méthode d’implantation in-situ pulsée d’hydrogène 
 

L’instrument utilisé pour l’ensemble des expériences est une sonde atomique tomographique doté 

d’un reflectron, entièrement conçue et fabriquée au laboratoire GPM (voir photo en Figure 2-22). Cet 

instrument a été le fruit d’une collaboration étroite entre plusieurs membres de l’équipe : l’ingénieur 

en charge de l’instrument Gérald Da Costa, le chef du département instrumentation scientifique, 
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professeur et physicien François Vurpillot, le concepteur des plans Antoine Normand ainsi que le 

fabricant des pièces Charly Vaudolon. Cet instrument a connu plusieurs noms tel que Ecowatap, 

Supermen mais actuellement connu sous le nom de TAP HR pour Tomographic Atom Probe High 

Resolution. Ci-dessous une photo prise de l’instrument, du banc général ainsi que du poste de travail.  

 

 

 

 

Figure 2-22 : Photos de la sonde atomique tomographique utilisée, « TAPHR ». (a) Vue complète du 
banc composé de l’instrument et de la station de travail. (b) Photo du sas de chargement en bleu où 
l’échantillon est inséré en premier puis transféré au sas de stockage représenté en vert avant d’être 
analysé. (c) Photo de la chambre d’analyse représentée en rouge ainsi que le système cryogénique en 
bleue. (d) Photo des différents systèmes, composé du boîtier de haute tension en bleu, tension 
appliquée sur l’échantillon et sur le reflectron. Le boîtier d’amplification des signaux en vert. Les jauges 
témoin des pressions des différentes chambres en jaune. L’affichage de la température de l’échantillon 
en rouge et la tension sur le détecteur en violet. 

(a) (b) 

(d) (c) 
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2.4.1 Calibration pour les faibles temps de vol  
 

Une des premières difficultés concernant l’hydrogène en SAT concerne sa faible masse et donc son 

temps de vol extrêmement court.  

L’hydrogène est l’élément le plus léger, sa masse est de 1,67 × 10−37𝑘𝑔 ce qui représente 1 unité 

de masse atomique (u.m.a) ou 1 Dalton (Da). Cette faible masse ne va pas engendrer de problème au 

niveau du signal reçu par le détecteur mais plutôt en termes de temps de vol. En effet, comme le 

montre l’équation eq.  2.24, le temps de vol dépend de sa masse. Plus la masse d’un atome est léger 

plus son temps de vol est faible.  

 

 
𝑡𝑜𝑓 = √

𝑚

2𝑛𝑒𝑉
𝐿𝑜𝑓 

 

eq.  2.24  

 

Avec 𝑡𝑜𝑓 le temps de vol d’une particule, 𝑚 la masse d’un ion, 𝑛 sa quantité de charge, 𝑒 la charge 

élémentaire, 𝑉 la tension appliquée à l’échantillon et 𝐿𝑜𝑓 la longueur de vol. Dans la géométrie de 

notre instrument, l’hydrogène possède un faible temps de vol, 𝑡𝑜𝑓 < 500 𝑛𝑠, ce qui peut amener à 

des difficultés de détection. Sur ces temps très court, une interférence électromagnétique 𝐸𝑀, 

générée lors de l’impulsion nécessaire à l’évaporation des atomes, est détectée.  

Lorsque l’impulsion est appliquée sur la pointe à 𝑡 = 0, le détecteur reçoit un signal perturbé 

masquant la détection des atomes réels pendant plusieurs nanosecondes. Illustré en Figure 2-23, le 

signal des atomes réels se trouve confondu avec le bruit jusqu’à un temp de vol d’environ 190 ns, pour 

un seuil en amplitude de -50 mV, sur la ligne X2. Il est important de noter que l’ajout de la tension 

continue 𝑉𝐷𝐶 n’amplifie pas la perturbation.  
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Figure 2-23 : Exemple du signal de la perturbation électromagnétique (EM) générée par l’impulsion 
dans la sonde atomique tomographique expérimentale du GPM « TAPHR » vue par le détecteur et 
obtenue à l’oscilloscope sur la ligne 𝑋2. 

 

La perturbation 𝐸𝑀 varie en intensité suivant les quatre lignes du détecteur. Le Tableau 1 

représente le véto, c’est-à-dire le temps de vol minimale détectable des atomes réels, pour chaque 

ligne avec un seuil en amplitude de signal de -50 mV.  

 

Tableau 2-1 : Tableau représentant le seuil minimal de détection de temps de vol (véto) pour un signal 
de -50 mV sans filtre. 

 

Nous avons étudié en fréquence la perturbation 𝐸𝑀 générée par l’impulsion à l’aide d’un 

oscilloscope, il s’est avéré que la majorité de cette perturbation est émise dans les hautes fréquence  

𝑓 > 400 𝑀𝐻𝑧 comme le montre la Figure 2-24 ci-dessous. Cette perturbation 𝐸𝑀 est visible sur les 

quatre lignes du détecteur 𝑋1, 𝑋2, 𝑌1, 𝑌2.  

 

Ligne (sans filtre 
200 MHz) Seuil (mV) VDC (Volts) Impulsion (Volts) Veto mesuré (ns) 

Veto majoré 
(ns) 

𝑋1 -50 5000 1000 271 280 

𝑋2 -50 5000 1000 190 200 

𝑌1 -50 5000 1000 492 500 

𝑌2 -50 5000 1000 467 470 

Temps (ns) 
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Seuil du signal  

-50 mV 

Véto du signal 

190 ns 
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Figure 2-24 : Majorité du signal de la perturbation EM générée par l’impulsion observée dans la 
gamme de fréquence 400 - 1000 MHz 

 

Pour atténuer cette perturbation l’idée a donc été de placer des filtres passe bas pour ne laisser 

passer uniquement que les basses fréquences utiles et ainsi réduire la perturbation.  Nous avons 

également enveloppé les câbles reliant le détecteur au poste de contrôle avec de l’aluminium, créant 

ainsi une cage de Faraday rudimentaire. Le tableau suivant montre l’amélioration du véto après l’ajout 

de ces différents filtres :  

 

Tableau 2-2 : Tableau représentant le seuil minimal de détection de temps de vol (véto) pour un signal 
de -50 mV avec filtre. 

 

On constate que l’amélioration de ce véto, avec l’ajout des filtres, est principalement effective sur 

les lignes 𝑌1 et 𝑌2. Initialement, un véto spécifique à chaque ligne était appliqué, mais pour des raisons 

de simplicité nous avons décidé d’unifier la valeur du véto pour l’ensemble des lignes.  

Ligne (avec filtre 
200 MHz) 

Seuil (mV) VDC (Volts) Impulsion (Volts) Veto mesuré (ns) 
Veto 

majoré 
(ns) 

𝑋1 -50 5000 1000 271 280 

𝑋2 -50 5000 1000 190 200 

𝑌1 -50 5000 1000 320 330 

𝑌2 -50 5000 1000 330 340 

Majorité de la 

perturbation se situe 

entre 450 – 1000 MHz 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
102 

 

Grâce à cette investigation, nous avons réussi à diminuer partiellement le bruit, abaissant le seuil 

de détection des atomes d’hydrogène réels de  𝑡𝑜𝑓  ≤ 600 𝑛𝑠, représenté en pointillé rouge, à 𝑡𝑜𝑓  ≤

400 𝑛𝑠 représenté en vert sur la Figure 2-25. Ce gain de 200 ns correspond à un gain de 4 kV lors d’une 

analyse de SAT, nous faisant donc passer de 4 kV à 8 kV en tension d’analyse, ce qui constitue une 

amélioration significative.  

 

Pour réduire d’avantage cette perturbation 𝐸𝑀, il est envisageable d’encager le détecteur avec 

une cage de Faraday. Bien que cette solution soit probablement la plus efficace à ce jour, elle n’est pas 

adaptée à l’instrument utilisé actuellement. La perturbation EM reste encore à ce jour présente même 

si partiellement réduite, à terme l’objectif serait donc d’encager le détecteur directement à l’intérieur 

de la chambre. Les tests effectués en ouvrant la chambre d’analyse et en plaçant de l’aluminium aux 

endroits stratégique autour du détecteur ont montrés que l’encagement de ce dernier était la solution 

avec une diminution drastique de cette perturbation.  

 

2.4.2 Caractérisation de l’impulsion et l’installation d’un inverseur d’impulsion  
 

Dans cette partie nous allons caractériser l’impulsion, qui est appliquée directement sur 

l’échantillon, car cela permet d’éviter des « effets dynamiques » lié à la contre-électrode (CE) comme 

 

Figure 2-25 : Temps de vol en nanosecondes suivant la tension en kilovolts appliquée à un échantillon 
de SAT pour différents ions dans la configuration de la sonde expérimentale utilisée « TAPHR ». 
Limitation en tension d’analyse à 4 kV lorsque le véto est à 600 ns et 8 kV lorsque le véto est à 400 
ns. (a) Vue global pour l’ensemble des masses, (b) vue zoomée pour les ions très léger 𝐻+et 𝐷+. 

4 kV 

600 ns 
𝑯+ 

𝑫+ 

400 ns 

8 kV 

Perturbation EM 

(a) (b) 
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Loic Rousseau et al. [210] l’ont montré. Dans le cas où l’impulsion est appliquée sur la CE, pour les ions 

de faible masse (par exemple l’ion 𝐻+), leur vitesse est si élevée que lorsqu’ils traversent la contre-

électrode, ils voient encore la tension sur cette dernière, ce qui peut les freiner. Cette zone de 

décélération, appelé « effet dynamique » a été montré avec des simulations et illustré en Figure 2-26. 

 

 

Figure 2-26 : Effet dynamique pour un ion 𝐻+pour différentes amplitudes d’impulsion 

 

Au cours de cette thèse nous avons utilisé un générateur d’impulsion commercial nommé 

PPG4/100 de chez MEGAIMPULSE [211]. Ce générateur répond aux critères d’utilisation dans le cadre 

d’une analyse en SAT. Son amplitude peut aller jusqu’à 4 kV avec une fréquence d’utilisation maximale 

de 100 kHz. L’impulsion a une forme gaussienne de largueur 1,5 ns avec un temps de montée d’environ 

500 à 600 ps, ce qui en fait une des impulsions les plus courte disponible au GPM pour l’analyse en 

SAT. On rappelle que pour évaporer les atomes de la pointe lors d’une analyse SAT, l’impulsion générée 

sur l’échantillon est montrée en Figure 2-27a. En Figure 2-27b et Figure 2-27c est montré l’impulsion 

récupérée après le passage par l’échantillon, révélant une différence notable par rapport à l’impulsion 

générée initialement. Cette différence se manifeste principalement par de nombreuses ondulations, 

que l’on appellera dans la suite « rebonds », et qui peuvent atteindre jusqu’à 15 % de l’amplitude 

maximale de la réelle impulsion.  
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Figure 2-27 : Photos prises à l’oscilloscope de l’impulsion dans différents cas, (a) impulsion positive 
obtenue directement en sortie de générateur, (b) impulsion positive obtenue après le passage par 
l’échantillon, (c) zoom de l’impulsion positive après le passage par l’échantillon, (d) impulsion 
inversée obtenue après le passage par l’échantillon. 

Dans le but de développer la nouvelle méthode d’implantation in-situ, il est essentiel de contrôler 

l’impulsion en mode positif mais également en négatif. Pour ce faire, nous avons installé un inverseur 

d’impulsion (voir schéma en Figure 2-28) afin de permettre l’application d’impulsions négatives à 

l’échantillon et ainsi émettre des électrons. L’impulsion inversée obtenue après le passage par 

l’échantillon est montré en Figure 2-27d, elle possède une amplitude légèrement réduite (5 %) et 

présente également de nombreux rebonds. 

 

Figure 2-28 : Schéma de l’inverseur d’impulsion utilisé pour la SAT « TAPHR » 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

Générateur d’impulsion  

Échantillon  



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
105 

 

2.4.3 Installation d’une rampe à gaz et installation des bouteilles d’hydrogène  
 

Un dernier élément manquant à l’instrument pour cette méthode d’implantation est l’installation 

d’une rampe à gaz équipée de micro-vannes comme montré en Figure 2-29. On rappel ici que la 

pression d’une chambre d’analyse de SAT est généralement de 𝑃~10−10 mbar, cette gamme de 

pression s’appelle l’ultravide. Lors de l’introduction du gaz dans la chambre, il est crucial de réguler le 

débit avec précaution sous peine d’endommager les pompes qui maintiennent cet ultravide. C’est 

pourquoi l’utilisation de micro-vannes est requise, permettant d’augmenter la pression précisément 

et progressivement la pression jusqu’à atteindre la gamme de pression souhaité, 𝑃~10−5 mbar.  

 

 

Figure 2-29 : Photos prises de la rampe à gaz installée sur la SAT. (A) Image globale de la rampe à 
gaz (cage verte) positionnée sous le détecteur. (B) Image de la rampe à gaz avec ces 3 bouteilles 
(Argon, Hydrogène et Deutérium). (C) Photo des micro-vannes installées. (D) Photo prise vue du 
dessus de la rampe à gaz.  

 

Après avoir apportées toutes ces modifications à la SAT, nous pouvons maintenant présenter le 

deuxième instrument utilisé, le microscope ionique à effet de champ, destiné à imager la surface d’un 

échantillon à l’échelle atomique. Cela sera particulièrement intéressant pour étudier les défauts à la 

surface causés par l’implantation in-situ pulsée. 

 

A B 

C D 

Ar 𝑫𝟐 𝑯𝟐 
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2.5  Microscope ionique à effet de champ  
 

L’ancêtre de la sonde atomique tomographique, le microscope ionique à effet de champ est un 

instrument qui permet d’imager la surface d’un échantillon à l’échelle nanométrique. Son principe 

physique est similaire à celui de la sonde atomique, à la différence près qu’un gaz doit être introduit 

dans la chambre d’analyse.  

 

2.5.1 Principe d’ionisation d’un gaz image  
 

Le microscope ionique à effet de champ ou appelé « FIM » repose sur la méthode d’ionisation par 

effet de champ vu précédemment et développé dans les années 1950 par Erwin Muller [123]. Tout 

comme la sonde atomique, un potentiel 𝑉 est appliquée sur l’échantillon, sous forme de pointe, de 

plusieurs kilovolts ce qui génère un champ électrique intense à son sommet.  

La principale différence avec la SAT est que l’échantillon est placé dans une chambre d’analyse dans 

laquelle est introduit un gaz rare sous faible pression tel que l’hélium, le néon, l’argon ou l’hydrogène 

à environ 𝑃 ~ 2 − 5 × 10−5 𝑚𝑏𝑎𝑟 [212]. Sous l’effet du champ électrique généré à son extrémité, les 

atomes de gaz sont polarisés et attirés à la surface de l’échantillon. Ces derniers vont alors rebondir 

sur la surface, se thermaliser (voir schéma en Figure 2-30), sous l’effet du champ un de leur électron 

rentrera dans l’échantillon, ces atomes de gaz ionisés seront éjectés vers le système de détection. À 

noter que cette probabilité d’ionisation est variable suivant la rugosité de surface, en bord de terrasse 

le champ s’y trouve plus intense donc la probabilité d’ionisation plus grande, représenté par les atomes 

rouges sur le schéma.  
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Figure 2-30 : Schéma du principe du microscope ionique par effet de champ inspiré est réadapté 
[213]. 

 

Le système de détection est composé d’une galette de micro-canaux et d’un écran phosphorescent. 

La galettes de micro-canaux transforme l’impact des ions en électrons. Ces électrons, en impactant 

l’écran phosphorescent positionné derrière, sont transformés en photons. En image, on peut donc y 

voir des endroits localisés lumineux où les atomes de gaz sont ionisés, montré en Figure 2-31, 

généralement représentant les endroits à haut champ.  

 

 

Figure 2-31 : Image FIM de la surface d’une pointe de Tungstène des travaux de Muller de 1956 où 
chaque point lumineux est l’image d’un atome de surface. Les cercles concentriques représentent 
l’intersection des plans atomiques avec la surface courbe de la pointe [214]. 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
108 

 

 

2.5.2 Ionisation par effet de champ des atomes de gaz 
 

Sans la présence de champ électrique la barrière d’énergie est considérée infiniment grande, 

représenté par la Figure 2-32a. Lorsqu’un champ électrique intense est généré au sommet de 

l’échantillon, les atomes de gaz se trouvant à une distance critique XC de la pointe sont ionisés. Cette 

distance dépend de l’énergie d’ionisation de l’atome de gaz considéré 𝐼 (voir Tableau 2-3), du travail 

de sortie de l’électron 𝜙 et du champ électrique 𝐸 comme le montre l’équation ci-dessous :  

 

 

𝑋𝑐 =
𝐼 − 𝜙

𝑒𝐸
 

 

eq.  2.25 

 

 

Le processus d’ionisation des atomes de gaz se déroule comme suit, le champ électrique intense à 

un effet direct sur le potentiel électrostatique qui confine électron dans l’atome du gaz image. Ce 

potentiel se déforme fortement sous l’effet du champ électrique E à proximité de l’échantillon. Lorsque 

le champ électrique est suffisamment intense, la barrière de potentiel est réduite et l’électron peut 

alors la traverser par effet tunnel à une distance XC. L’atome de gaz est alors ionisé à cette distance et 

éjecté vers le système de détection. Il existe donc différents cas suivant l’intensité du champ électrique 

comme le montre les différents schémas en Figure 2-32b, Figure 2-32c et Figure 2-32d. 

 



Chapitre 2 : Principe de la sonde atomique, mise en œuvre de la nouvelle 
méthode de l’implantation in situ d’hydrogène pulsée, préparation d’échantillon 
et les difficultés de l’étude de l’hydrogène 

 

 

 
109 

 

 

Figure 2-32 : Schéma des différents états de déformation du potentiel dans lequel sont confinés les 
électrons des atomes de gaz. (a) Aucune tension appliquée à l’échantillon, champ électrique nul, pas 
d’ionisation possible des atomes de gaz. (b) Application d’une tension et déformation du potentiel 
sous l’effet du champ. Ionisation des atomes de gaz à une distance critique 𝑋𝑐 idéale, passage de 
l’électron de l’atome de gaz par effet tunnel représenté par la trajectoire orange. (c) Champ 
électrique trop faible et ionisation des atomes de gaz loin de la surface. (d) Champ électrique trop 
élevé, l’ionisation des atomes de gaz a lieu dans le vide. 

 

 

Afin d’obtenir la meilleure image possible de la surface, c’est-à-dire, ayant la résolution atomique, 

il existe une distance critique d’ionisation optimale montré en Figure 2-32b. Les champs critique 

présentés dans le Tableau 2-3 sont les champs permettant d’obtenir l’ionisation à la distance critique 

optimale assurant ainsi une image avec la meilleure résolution possible, ces champs sont qualifiés de 

« champ de meilleure image ». Si le champ est trop bas la probabilité d’ioniser les atomes de gaz est 

trop faible, seuls les motifs macroscopiques de la structure sont observés, c’est le cas de la Figure 

2-32c. Si le champ est trop élevé l’ionisation à lieu dans le vide, loin de la pointe, représenté par la 

Figure 2-32d, donc pas d’image de la surface possible. La distance à laquelle se fait l’ionisation est de 

l’ordre de quelques Angströms, permettant ainsi d’atteindre la granulosité atomique. 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Il convient également de préciser que les gaz images sont des gaz rares, en raison de leur faible 

température de condensation, température de transition entre l’état gazeux et solide, qui se trouve 

être très basse (environ 4 K pour l’hélium). De plus, leurs couches électroniques sont complètes, ce qui 

les rend chimiquement inertes, et donc n’interagit pas avec l’échantillon et n’influence pas les 

résultats.  

 

Hydrogène Hélium Argon Néon 

22 V/nm 44 V/nm 22 V/nm 35 V/nm 

Tableau 2-3 : Valeurs de champ d’ionisation pour les gaz image utilisés en microscopie ionique [215]. 

 

 

2.6 Préparation des échantillons  
 

2.6.1 Préparation par électropolissage  
 

Les matériaux principalement utilisés comme le nickel, le fer, l’aluminium et le tungstène sont pour 

la plupart disponible sous forme de bobine au sein du laboratoire, et peuvent donc être préparés par 

électropolissage [216] [217].  Le principe repose sur une attaque par électrochimie de l’échantillon afin 

de le tailler sous forme de pointe. Le diamètre d’une bobine est d’environ 100 𝜇𝑚, le diamètre final 

d’une pointe est généralement d’environ 100 𝑛𝑚.  

Pour ce faire, un morceau de bobine d’environ 1 𝑐𝑚 est placé au centre d’une micro-boucle de 

platine beignée dans une solution électrolytique, représenté en Figure 2-33a, à laquelle un courant est 

appliqué. Le choix de la solution électrolytique dépend de l’échantillon à tailler [216]. L’objectif est de 

former un col de plus en plus fin (Figure 2-33b) jusqu’à sa rupture avec un mouvement de va-et-vient 

au centre de l’anneau (Figure 2-33c). Des détails supplémentaires sont disponible ici [135]. Une fois la 

pointe formée, elle est ensuite rincée à l’isopropanol ou à l’éthanol afin d’éliminer toute trace de la 

solution électrolytique.  
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Figure 2-33 : Illustration du processus d’électropolissage. (a) Bobine de fil métallique (nickel, 
tungstène, fer) qui passe à travers une goute électrolytique. (b) Attaque électrochimique au contact 
entre la goutte et le fil et formation d’un col fin. (c) Rupture du col et pointe formée.  

 

 

2.6.2 Préparation par faisceau d’ions focalisé  
 

Pour les matériaux qui ne sont pas disponible sous forme de bobine, ou pour une étude plus 

pointilleuse sur la forme de la pointe, il existe une seconde technique permettant de préparer des 

échantillons pour la sonde atomique, c’est la technique des faisceaux d’ions focalisés, aussi appelé 

« FIB » pour Focused Ion Beams.  

Cette technique, plus sophistiquée, permet d’obtenir des échantillons sous forme de pointe ayant 

un rayon de courbure compris entre 50 et 100 𝑛𝑚. Elle combine deux technologies, la microscopie 

électronique à balayage MEB (terme anglais « SEM ») et le faisceau d’ions focalisé (terme anglais 

« FIB »). Cette approche offre un contrôle plus fin sur la géométrie de l'échantillon, bien qu’elle soit 

plus complexe à mettre en œuvre, les différentes étapes sont montrées en Figure 2-34. Pour une 

description détaillée de ces différentes étapes, veuillez-vous référer aux sources suivantes [216] [218] 

[219].  

 

(b) (c) (a) 

Bobine  

Solution 

électrolytique   

Anneau 

Pointe formée   

Formation 

d’un col fin    
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Figure 2-34 : Différentes étapes à suivre pour la préparation d’échantillon pour SAT/FIM. (A) Couche 
de platine afin de protéger la zone d’intérêt. (B) Création d’un mur. (C) Soudure entre le 
micromanipulateur et le mur afin de l’extraire. (D) Mur déposé sur une pré-pointe de W. (E) Découpe 
du mur. (F) Une partie du mur finalement déposé sur une pré-pointe prête à être usinée.   

 

 

2.7 Difficulté de l’étude de l’hydrogène en sonde atomique tomographique (SAT) 
 

2.7.1 Contamination durant la préparation et/ou le transport 
 

2.7.1.1 Électropolissage  

 

Lors de la préparation d’un échantillon de SAT, l’hydrogène peut pénétrer l’échantillon, ce qui 

constitue une contamination non souhaitée. Cet hydrogène, introduit de manière non intentionnelle, 

peut fausser la composition nominale de l'analyse. 
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Lors de l’électropolissage, la contamination par l’hydrogène provient essentiellement des solutions 

électrolytiques utilisées, qui sont composés d’hydrogène. Par exemple, les solutions couramment 

utilisées sont composé d’acide perchloridrique (HClO₄) et d’acide acétique (CH₃COOH). Au cours de 

l’usinage de l’échantillon, il est possible que l'échantillon se charge en hydrogène, en fonction de la 

nature du matériau comme évoqué dans la section concernant les hydrures, la capacité de stockage et 

d’attraction. 

 

2.7.1.2 Faisceaux d’ions focalisé  

 

Dans le cas de la préparation par FIB, il se peut que l’hydrogène vienne de la chambre du FIB. En 

effet, le vide dans ce type de chambre est un vide primaire d’environ 10−5 mbar. Il reste donc encore 

de nombreuses molécules résiduel dans la chambre y compris de l’hydrogène qui peuvent pénétrer 

l’échantillon pendant la préparation [220].  

On pourrait s’attendre à ce que la préparation par FIB permette de limiter la contamination de 

l’hydrogène contrairement la préparation par électropolissage ce qui n’est pas toujours le cas. Breen 

et al. en 2020 [101] se sont intéressés à la quantification de l’hydrogène présent pendant l’analyse en 

SAT d’un acier en comparant 7 manières de préparer l’échantillon. Dans cette étude ils comparent la 

méthode de préparation par électropolissage (Figure 2-35a), par cryo-FIB (Figure 2-35b) et par FIB 

standard (Figure 2-35c). Ils ont montré que les différences en termes de contamination par l'hydrogène 

ne sont pas aussi significatives qu'on pourrait le penser, comme le montre les spectres de masse, 

néanmoins, notons qu’il y a une différence dans la distribution de l’hydrogène au sein du volume.  
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Figure 2-35 : Quantification de l’hydrogène en SAT d’un acier perlitique avec différentes méthodes 
de préparation. (a) Échantillon préparé par électropolissage puis analysé en SAT, (b) échantillon 
préparé par électropolissage puis affiné par cryo-FIB avec un transfert cryogénique jusqu’à la SAT, 
(c) échantillon préparé grossièrement par électropolissage puis affiné au FIB à température 
ambiante et sans transfert cryogénique  [101]. 

 

 

2.7.1.3 Transfert  

 

Une fois l’échantillon préparé il est transféré dans la chambre d’analyse de la SAT. Ce transfert 

s’effectue généralement à température et pression ambiante, et sa durée peut varier 10 à 40 minutes 

en fonction de l’emplacement de l’instrument, de la facilité d’insertion de l’échantillon et de la quantité 

d’échantillons à insérer. Pendant ce transfert, la nature exacte des interactions entre l'échantillon, 

l'hydrogène et l'atmosphère est incertaine. Il se peut que certaines molécules d’hydrogène se dépose 

sur la surface de l’échantillon, tandis que certains atomes d’hydrogène piégé au sein de l’échantillon 

pourraient dégazer de l’échantillon [101]. C’est pourquoi l’utilisation d’un transfert cryogénique afin 

de figer l’hydrogène (ou deutérium) au sein de la matière après chargement est recommandé afin de 

pouvoir analyser et localiser l’hydrogène chargé en SAT. Une étude de Chen et al. en 2006 [221] a 

(a) (b) (c) 
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démontré l’efficacité de ce type de transfert avec l’étude du deutérium piégé autour un précipité de 

vanadium dans un acier ferritique (voir Figure 2-36 ci-dessous).  

 

 

Figure 2-36 : Volume 3D de SAT d’un acier ferritique avec une haute teneur en V-Mo-Nb après 
chargement électrolytique en deuterium et transfert cryogénique.  

 

 

2.7.2 Présence naturelle en gaz résiduel dans la chambre d’une SAT 
 

Malgré un ultravide poussé avec une pression atteignant environ 10−11 𝑚𝑏𝑎𝑟 lors d’une analyse 

en SAT, l’hydrogène résiduel reste néanmoins présent [222]. Ce type de contamination constitue 

actuellement un des défis majeurs dans la communauté des utilisateurs de la SAT qui s’intéresse à 

quantifier l’hydrogène. Car il est primordial de distinguer si l’hydrogène détecté provient de la chambre 

d’analyse ou de l’échantillon lui-même.  

Aujourd’hui plusieurs études existent sur ce sujet, comme par exemple Meier et al. [223] qui ont 

montré un comportement différent concernant l’hydrogène résiduel de chambre lorsque l’on faisait 

varier la fréquence de l’analyse et/ou le taux d’évaporation. En effet, lorsque l’on augmente la 

fréquence d’impulsion, le temps entre chaque évaporation 𝑡𝐸  est réduit laissant moins de temps à 

l’hydrogène provenant de la chambre pour se déposer à la surface de l’échantillon, ce qui réduit la 

quantité d’hydrogène résiduel évaporé et détecté au cours de l’analyse. L’équation qui régit le temps 

entre les impulsions 𝑡𝐸   avec la fréquence et le taux d’évaporation est donnée ci-dessous.  
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𝑡𝐸 =

1

𝑓𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 × 𝑟𝑒𝑣𝑝
 

eq.  2.26 

 

 

Avec 𝑡𝐸 le temps entre les évaporations,  𝑓𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 la fréquence d’impulsion, 𝑟𝑒𝑣𝑝 le taux d’évaporation. 

Meier et al. ont d’ailleurs observé une dépendance linaire entre la fraction d’hydrogène 𝐻+ et 𝐻2
+ en 

% avec le temps entre les évaporations 𝑡𝐸 comme le montre la Figure 2-37a ci-dessous.  

 

 

Figure 2-37 : (a) Variation de la fraction d’hydrogène 𝐻+, 𝐻2
+ détectée durant une analyse SAT en 

fonction du temps entre les impulsions 𝑡𝐸 et (b) suivant l’influence du taux d’évaporation. 

 

On constate bien que lorsque l’on réduit 𝑡𝐸 en augmentant la fréquence ou le taux d’évaporation 

comme montré en Figure 2-37b il y a une diminution de la quantité d’hydrogène 𝐻+et 𝐻2
+ détecté, ce 

qui est une preuve que cet hydrogène provient de la chambre, auquel cas la quantité d’hydrogène 

détecté ne devrait pas varier. 

Dans le but de diminuer la quantité d’hydrogène provenant de la chambre, Felfer et al. [224] ont 

proposé de fabriquer une chambre d’analyse de SAT en titane, capable de capturer l’hydrogène grâce 

à sa forte capacité de piégeage, comme montré dans la section 1.4.4 du chapitre 1. Cela permettrait 
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de diminuer la quantité d’hydrogène résiduel qui se dépose sur l’échantillon. Des comparaisons ont 

été faites entre le LEAP avec reflectron et la sonde en titane comme le montre la Figure 2-38. 

 

Figure 2-38 : Comparaison de spectres de masse d’un alliage d’aluminium AA6016-T4 : (a) sonde 
avec chambre en titane (b) sonde LEAP avec reflectron [224]. 

 

Ils ont constaté la diminution drastique de l’hydrogène provenant de la chambre dans le cas d’une 

sonde en titane, avec une quantité d’hydrogène détecté de 173 ppm contre 17 723 ppm dans le cas 

de la sonde conventionnelle.  

Pour aller plus loin, des chercheurs à Düsseldorf, Yoo et al. [225] se sont intéressés aux différentes 

origines du signal d’hydrogène provenant de la chambre. En effet, lorsque l’hydrogène est présent en 

gaz résiduel dans une chambre de SAT, au cours d’une analyse ils existent plusieurs manières de 

contaminer l’échantillon comme le montre le schéma ci-dessous en Figure 2-39.  

 

(b) 

(a) 
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Figure 2-39 : Schéma représentant les différentes possibilités de contamination de l’hydrogène 
lorsqu’il est présent en gaz résiduel au cours d’une analyse en SAT [225]. 

 

Au cours d’une analyse SAT la contamination de l’hydrogène présent en gaz résiduel 𝐻2 peut 

survenir de différentes manières, voici une liste des possibilités des origines du signal 𝐻 et 𝐻2.  

L’hydrogène 𝐻2  peut se : 

• Déposer directement au sommet de l’échantillon, s’ioniser, et être évaporé ou se dissocier en 

𝐻 +  𝐻 « désorption ». 

• Déposer à la surface, pénétrer l’échantillon puis être évaporé plus tard au cours de l’analyse. 

• Déposer sur les côtés de l’échantillon « surface adsorption », diffuser le long de l’échantillon 

par rebond jusqu’au sommet de l’échantillon appelé « surface diffusion » puis être évaporé.  

• Désorber de l’échantillon « out-diffusion » puis diffuser le long de l’échantillon. 

• Se déposer à la surface, former un hydrure avec un atome du métal 𝑀𝐻, être évaporé et 

dissocié au cours du vol en 𝑀 +  𝐻. 

 

C’est pourquoi afin de réduire la diffusion de surface de l’hydrogène provenant de la chambre, il est 

recommandé plutôt d’utiliser une sonde avec impulsion électrique plutôt que laser car l’apport 

thermique du laser pourrait faciliter la diffusion de surface. Effectivement, dans une étude récente de 

2020 Breen et al. [101], plusieurs manières de préparer un échantillon et de le charger en deuterium 

sont comparé lors d’analyses SAT avec impulsion électrique et laser. En mode électrique l’hydrogène 

détecté est uniquement sous forme d’ion 𝐻+, tandis qu’en mode laser, 32 % sont collectés sous forme 

d’ions 𝐻2
+.  Ces ions pourraient provenir de l’ionisation du gaz résiduel de la chambre ou de l’hydrogène 
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adsorbé en surface de l’échantillon et donc considéré comme des ions parasites. Il est admis 

généralement que le mode électrique est meilleur pour la détection de H en SAT, en accord avec les 

sources [226] [227] [228], malgré un risque plus élevé de fracture de l’échantillon.   

 

2.7.3 Interaction entre l’hydrogène et le champ électrique d’évaporation durant l’analyse 
 

Comme nous avons pu le voir, l’hydrogène résiduel peut biaiser les analyses en SAT, fausser la 

composition des échantillons et être dépendant des paramètres d’analyse utilisés. Lors d’une analyse 

SAT, ils existent de nombreux paramètres sur lesquels l’utilisateur a un contrôle :  

• Fréquence d’impulsion en Hz 

• Hauteur d’impulsion, appelé fraction d’impulsion s’exprime en Volts ou énergie laser en J 

• Flux de détection s’exprime en atomes/impulsion 

• Température en K 

 

Cette liste de paramètres permet dans l’écrasante majorité des cas d’obtenir, un bon contrôle de 

l’évaporation, une bonne reconstruction 3D du volume, une bonne résolution en masse ainsi qu’une 

estimation fiable de la composition. Mais lorsque l’on s’intéresse plus particulièrement à l’hydrogène, 

il existe un paramètre « caché » qui est probablement un des plus importants, c’est le champ 

électrique d’évaporation, exprimé en V/nm. Encore aujourd’hui cela reste un paramètre qu’il est 

difficile d’estimer précisément et pourtant si important lors d’une analyse SAT.  

Actuellement, peu d’étude ont exploré l’interaction entre l’hydrogène et le champ d’évaporation. 

Toutefois, on peut citer l’étude de Loïc Rousseau [229] qui s’est intéressé à l’évaporation de 

l’aluminium en présence d’hydrogène. Il a été montré que dans le cas de l'aluminium, les hydrures ont 

une évaporation anormale, qualifiée de "mystérieuse". En effet, les hydrures d'aluminium 𝐴𝑙𝐻+ à 28 

uma et 𝐴𝑙𝐻2
+ à 29 uma s’évaporent quelques centaines de picosecondes avant le sommet de 

l'impulsion. Cette évaporation mystérieuse a été mise en lumière grâce aux diagrammes de corrélation 

montré en Figure 2-40a et Figure 2-40b. Ce diagramme, appelé aussi diagramme de Saxey [230], 

permet de montrer le déficit en énergie des multiples coups [231] [232], visible également sur les 

spectres de masse comme (Figure 2-40c). Ce déficit d’énergie des hydrures se constate par la forme 

d’une bosse sur le spectre de masse pour l’ion hydrogène 𝐻+ et aluminium 𝐴𝑙+.  
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Figure 2-40 : (a) Diagramme de corrélation des masses 𝑚1 (𝐻+) suivant 𝑚2 (𝐴𝑙
+𝑒𝑡 𝐴𝑙𝐻+)  lors de 

multiples coups dans le cas d’une analyse SAT d’aluminium. (b) Explication temporelle du diagramme 

de corrélation, avec traits pointillés orange pour l’𝐴𝑙𝐻2
+ et bleus pour l’𝐴𝑙𝐻+. (c) Représentation du 

spectre de masse associé aux éléments 𝐻+ et 𝐴𝑙+  [229]. 

 

Une des explications pourraient être l’abaissement de la barrière d'énergie de l’𝐴𝑙 dû à la présence 

d'hydrogène à la surface de l'échantillon [233] et à la formation. L’explication serait un effet de 

« réservoir » sur la pointe causé par l'hydrogène provenant de la chambre qui s'accumule entre chaque 

impulsion jusqu’à atteindre un seuil où se forment des hydrures et abaisse la barrière d’énergie 

nécessaire pour être évaporé [234]. L’évaporation se produit donc avant que l’impulsion atteigne son 

maximum, ce qui engendre un déficit en énergie visible sur le diagramme de corrélation. On rappelle 

que le champ d’ionisation du gaz 𝐻2 est estimé à 22 V/nm  [233] ce qui est proche du champ 

d’évaporation de l’aluminium admis autour de 19 V/nm [235], même si selon une étude récente de 

Tegg et al. en 2024 [170] le champ serait plutôt autour de 21-22 V/nm. L’hydrogène a donc tendance 

à faire baisser le champ d’évaporation montré en Figure 2-41. D’autres études [236] [237] ont 

également montré que suivant le champ électrique à la surface de l’échantillon, les espèces hydrogène 

détectées peuvent varier (Figure 2-42a et Figure 2-42b), montrant de nouveau l’intéraction possible 

entre le champ de surface et l’hydrogène.  

 

(a) (b) (c) 
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Figure 2-41 : Abaissement de la tension d’évaporation suivant la concentration d’hydrogène pour 

plusieurs métaux en utilisant le FIM [238]. 

 

 

 

Figure 2-42 : Variation de l’abondance des ions 𝐻+, 𝐻2
+et 𝐻3

+ suivant le champ à la surface en 

utilisant le FIM dans le cas du Pd [236], de Ir (001), de Ir (102) et du Ni (001) [237].  

 

Lorsque le champ électrique est faible (𝐸 < 25 𝑉/𝑛𝑚), la quantité de 𝐻2
+ est supérieure à celle de 

𝐻+, une fois que le champ est suffisant pour rompre la liaison entre les atomes d’hydrogène (𝐸 >

25 𝑉/𝑛𝑚), alors la quantité de d’hydrogène détectés est décrite comme suit, 𝐻+ >  𝐻2
+ >  𝐻3

+. Cette 

(a) (b) 
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dépendance de la quantification de l’hydrogène suivant le champ électrique à la surface a été observé 

et expliquée par Kellogg en 1981 [239] (Figure 2-43a), notamment lors d’impulsion laser, où 

l’évaporation est thermiquement activée, selon 3 mécanismes schématisés ci-dessous. 

 

 

Figure 2-43 : (a) Évaporation et quantification de l’hydrogène suivant la tension appliquée (le champ 
électrique en surface) (b) Représentation schématique et réadaptée, des différents mécanismes 
d'ionisation et de dissociation proposés pour un champ assisté par laser pulsé de l'hydrogène 
moléculaire. L’état de charge est indiqué par un cercle, n : neutre et + : ion [239].  

 

En Figure 2-43b, dans la séquence (1), le champ est trop faible pour que l'ionisation ou la 

dissociation se produise à une distance 𝑥𝑐, la molécule se désorbe sous forme neutre 𝐻2
0 en raison de 

l’apport thermique du laser. Dans la séquence (2), le champ est suffisant pour ioniser H2 à une distance 

𝑥𝑐 mais trop faible pour la dissociation, la molécule est donc ionisée et détecté en tant que 𝐻2
+. Enfin, 

dans la séquence (3), le champ est suffisant pour ioniser et dissocier la molécule d'hydrogène. Il peut 

alors exister 𝐻0 +𝐻+, ou bien, si le champ est encore supérieur, ioniser les deux atomes d’hydrogène  

𝐻+ +𝐻+. 

D’autres études SAT sur du zircaloy ont également constaté que la détection de l’hydrogène et du 

deutérium était influencée par le champ électrique en surface au cours de l’analyse [240] [241], illustré 

en Figure 2-44. 

(a) (b) 
𝑯𝟐
+ 

𝑯𝒆+ 
𝑯+ 
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Figure 2-44 : Composition des espèces suivant le champ électrique local 𝑍𝑟3+/𝑍𝑟2+ en SAT.  (a) 
Échantillon chargé en H, (b) chargé en D [241].  
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2.8 Conclusion  
 

Ce chapitre nous a permis d'exposer le fonctionnement des instruments principalement utilisés au 

cours de cette thèse, ainsi que les modifications nécessaires pour développer une nouvelle méthode 

d'implantation in situ. Nous avons également exploré les différents types de chargements existants 

pour étudier et localiser l'hydrogène dans la matière, en présentant parallèlement le principe de cette 

nouvelle méthode d'implantation pulsée in situ. Enfin, nous avons abordé les défis identifiés dans la 

littérature concernant l'étude de l'hydrogène en sonde atomique tomographique (SAT). 

Dans le prochain chapitre, nous nous consacrerons à la simulation et à la modélisation de 

l'implantation in situ afin de mieux comprendre les phénomènes physiques en jeu et d'établir les 

paramètres expérimentaux. Une comparaison entre les simulations et les expériences menées sera 

réalisée ultérieurement, dans le chapitre 4. 
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3 Chapitre 3 : Simulations et modélisations de l’implantation in-situ 

pulsée en SAT pour des matériaux métalliques  
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Ce chapitre présente un modèle conçu pour simuler le processus d’implantation in-situ, essentiel à 

l'optimisation des paramètres expérimentaux de notre instrument. Comme mentionné dans le 

chapitre précédent, l’implantation in-situ repose sur l’application d’une impulsion négative à 

l’échantillon, déclenchant ainsi l’émission d’électrons. Ces électrons, émis dans un environnement 

gazeux à base d’hydrogène, ionisent les molécules du gaz environnant. Les ions ainsi créés sont alors 

accélérés vers l’échantillon avec une énergie cinétique définie, provoquant leur implantation. 

Dans cette partie dédiée à la simulation, nous étudierons successivement l’émission des électrons, 

l’ionisation du gaz, la création et l’implantation des ions, pour finalement aboutir aux prédictions 

quantitatives du modèle. 

Le développement de ce modèle répond à la nécessité de surmonter les limitations des approches 

préexistantes. Ces dernières se sont révélées soit trop approximatives pour les besoins de notre étude, 

soit limitées à des cas d’implantation en régime continu (DC). Notre modèle intègre donc une 

dynamique impulsionnelle, prenant en compte les phénomènes transitoires complexes associés à ce 

type de processus. 

Les simulations ont principalement été réalisées à l’aide de deux logiciels : Lorentz-2E (version 10.1) 

et Stopping Range of Ions in Matter (SRIM, version 2013). Les résultats obtenus seront comparés aux 

données expérimentales dans le prochain chapitre. 

Le premier outil, Lorentz-2E, permet une analyse dynamique de l’émission des électrons et une 

modélisation électrodynamique capable de calculer les champs électriques à la surface de 

l’échantillon, ainsi que les courants et trajectoires des particules dans des régimes dynamiques, 

statiques ou quasi-statiques (sans champ magnétique). Le modèle repose sur une hypothèse de 

symétrie de rotation et utilise la méthode « Quasi Transient » (ou Quasi-Transitoire en français) pour 

résoudre les problèmes de champ électrique de manière plus rapide qu’une solution transitoire 

complète. Cette approche permet de modéliser la géométrie de l’échantillon avec une résolution 

nanométrique tout en prenant en compte les détails macroscopiques de la chambre, comme l'ont 

montré Rousseau et al. [242] et Loi et al. [243]. 

Le second logiciel utilisé, SRIM, simule l’implantation des particules dans la surface cible, en 

évaluant les effets induits tels que la création de défauts, la profondeur de pénétration et le profil 

d’implantation. Ces effets dépendent de la nature des particules, de leur énergie d’impact et des 

matériaux cibles, qui dans notre cas sont principalement le Ni, Al, Fe, W et Ti. SRIM permet de calculer 
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la répartition en profondeur des ions et d’évaluer les événements de dommage. Cependant, il est 

important de noter que certaines divergences peuvent exister entre les simulations SRIM et les 

résultats expérimentaux, comme nous le discuterons ultérieurement. 

 

3.2 Modélisation de l’enceinte de l’instrument et effet de champ  
 

L’émission locale d’électrons par effet de champ est dépendante de la géométrie de l’échantillon 

non seulement à l’échelle locale, mais aussi à une échelle micrométrique et millimétrique. Il faut 

donc aussi porter son attention sur la géométrie du porte échantillon et de la contre électrode 

présente dans l’instrument. 

3.2.1 Modélisation de l’enceinte de l’instrument, la tête et le porte échantillon 
 

La modélisation de l’enceinte de l’instrument TAP HR comprenant la tête avec le porte échantillon 

a été faite grâce aux plans 3D comme montré en Figure 3-1.   

 

Figure 3-1 : Plans 3D de la tête de l’instrument TAP HR en présence de la contre-électrode utilisée 
lors de la fabrication. (a) vue complète de la tête (b) plan de coupe de ¾ de la tête (c) plan de coupe 
de profil de la tête (d) vue de face de la contre électrode avec les dimensions (e) vue de profil de la 
contre électrode avec dimensions et (f) vue globale de la contre électrode.  

 

Comme indiqué dans l’introduction, Lorentz-2E nous permet de créer toute forme géométrique 

tant qu’elle possède un axe de rotation, c’est-à-dire une symétrie. On peut donc modéliser le porte 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 
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échantillon, le capillaire et la contre-électrode de la manière la plus réaliste possible en respectant les 

dimensions appropriées en s’appuyant sur les plans 3D (Figure 3-1) comme le montre la Figure 3-2.  

 

Figure 3-2 : Modélisation sur Lorentz-2E de la tête avec son échantillon sous forme de pointe ainsi 
que la contre-électrode placé à 1 mm devant l’échantillon et le détecteur placé à 10 cm (non à 
l’échelle). 

 

La distance entre la pointe et la contre-électrode joue un rôle crucial dans la détermination du 

champ électrique et du facteur de forme 𝑘𝐹. Expérimentalement, cette distance est choisie entre 0,5 

mm et 1 mm (pour garantir un champ de vision adéquat au travers de la contre-électrode). Toutefois, 

pour simplifier les simulations, nous avons choisi de la fixer à 1 mm. 

Après avoir finalisé la modélisation de l’enceinte et de la tête, nous nous concentrerons désormais 

sur l'estimation du facteur de forme 𝑘𝐹 et la méthode de calcul adoptée pour les simulations à venir. 

Il est à noter que nous n'avons pas pris en compte l'influence du réflectron, situé à environ vingt 

centimètres de la pointe, car son effet a été jugé négligeable compte tenu des distances qui sont 

pertinentes dans notre étude. 

 

3.2.2 Modélisation de la configuration avec la contre électrode, estimation du facteur de 

forme 
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Pour simuler le mieux possible le champ au sommet de l’échantillon, il faut déterminer le facteur 

de forme 𝑘𝐹. Pour rappel, lors d’une analyse SAT on applique une tension 𝑉 sur une pointe de rayon 

de courbure 𝑅 afin d’atteindre le champ d’évaporation souhaité 𝐸 tel que :  

 

 
𝐸 =

𝑉

𝑘𝐹𝑅
 

 

eq.  3.1 

 

La détermination du facteur de forme 𝑘𝐹 est important, il dépend principalement de la forme de la 

pointe, plus précisément de son angle de cône, mais aussi de la distance entre la pointe et la contre-

électrode (CE) comme le montre l’équation eq.  3.2 dans le cas d’un modèle simple paraboloïdale [244] 

[245].   

 

 
𝑘𝑓 =

1

2
ln (
2𝐿

𝑅
) 

 

eq.  3.2 

 

 

Avec 𝐿 la distance entre la pointe et la contre électrode (CE) et 𝑅 le rayon de courbure de la pointe.  

Concernant la distance entre la pointe et la CE de notre instrument, même si cela dépend de 

l’échantillon, cette distance varie entre 0,5 et 1 mm. Connaissant cette distance il est donc possible 

d’estimer ce facteur de forme en extrapolant les estimations faites par Vurpillot et al., [162] grâce à la 

Figure 3-3 ci-dessous.  
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Figure 3-3 : Variation du facteur de forme 𝑘𝐹 suivant l’angle de cône de l’échantillon avec un rayon 
de courbure de 50 nm pour différentes distances entre la pointe et la contre-électrode. Les cercles 
noirs représentent une distance pointe/CE de 30 𝜇𝑚, les carrés noirs de 60 𝜇𝑚, cercle blanc de 120 
 𝜇𝑚, les carrés blancs de 300 𝜇𝑚 et enfin les triangles noirs de 1200 𝜇𝑚 [162].  

 

On estime donc notre facteur 𝑘𝐹 raisonnablement entre les deux courbes carrés blanc et triangle 

noir, représentant une distance pointe-CE entre 300 et 1200 µm respectivement.  

On connait la valeur du demi-angle de cône en moyenne de nos échantillon grâce aux images MEB 

(voir chapitre 2) qui se situe environ à 10°, on peut donc s’attendre à obtenir 𝑘𝐹  ≈ 3 (±0,5). 

 

3.2.3 Modélisation de l’échantillon sous forme de pointe  
 

Maintenant que nous connaissons notre facteur de forme dépendant de l’angle de cône de notre 

échantillon obtenu en Figure 3-3, nous modélisons notre échantillon sous forme de pointe. Nous avons 

la possibilité de faire varier le rayon de courbure ainsi que l’angle de cône de la pointe comme montré 

sur la Figure ci-dessous en Figure 3-4. 

 

TAP 

HR 
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Figure 3-4 : Modélisation sur Lorentz-2E de différentes pointes. Un rayon fixé R = 50 nm et avec une 
variation du demi angle de cône (a) 10 ° (b) 30° et (c) 45° avec l’intensité du champ électrique 
représenté en couleur.  

 

Par soucis de simplicité nous conserverons la forme de l’échantillon de la Figure 3-4a dans la suite, 

c’est-à-dire, une pointe de rayon de courbure 𝑅 = 50 𝑛𝑚 avec une demi angle de cône de 10° 

autrement dit avec un angle de cône de 20°. Nous conservons cette géométrie empiriquement, en se 

basant sur les nombreuses images MEB obtenues comme expliqué précédemment.   

 

3.3 Émission des électrons  
 

Dans cette partie nous allons donc étudier les électrons et leur émission venant de la pointe. Bien 

que la théorie de l’émission d’électrons par effet de champ soit assez ancienne, il faut obtenir une 

estimation quantitative de la quantité d’électron émise par notre échantillon en fonction des 

conditions assez particulières imposées.  Il est donc nécessaire de choisir le modèle le plus adéquat 

dans cette étude. Il faut donc redonner un peu de contexte sur ce phénomène physique.  

 

3.3.1 Contexte générale de l’émission d’électrons  
 

L’émission d’électrons à partir d’un échantillon sous forme de pointe a été découverte par E.W. 

Müller en 1936 [5] lors d’expériences menées avec la technique FIM (voir chapitre 2 pour les détails 

de l’instrument et de son principe). Lorsque la tension appliquée est négative, Müller observe des 

zones brillantes à l’extrémité de l’échantillon sur un écran phosphorescent, qu’il attribue à l’émission 

directe d’électrons par effet de champ. Cette découverte a conduit à de nombreuses études sur ce 

(a) (b) (c) 
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phénomène, à la base d’une nouvelle technique de microscopie connue sous le nom de Field Electron 

Emission Microscopy (FEEM). 

Le courant émis par l’échantillon en fonction du champ électrique de surface est rapidement prédit 

en utilisant l’équation bien connue de Fowler-Nordheim en 1926 [246] utilisant le passage par effet 

tunnel dans une géométrie monodimensionnelle. L’équation a été modifiée de nombreuses fois pour 

prendre en compte le cas des émetteurs à effet de champ.  

Plus largement écrit dans « Physical Methods in Chemical Analysis: Volume III» paru en 1956 par W. 

Berl en collaboration avec E. W Muller :  

 

 
𝐽(𝐸, 𝜙) = 1,55 × 10−6

𝐸²

𝛷
𝑒−
6,85×107𝛷3/2

𝐸 × 𝑓(𝑦) 
eq.  3.3 

 

 

Avec 𝐽 la densité de courant en 𝐴. 𝑐𝑚−2, et l’intégral 𝑓(𝑦) dépendant de 𝑦, donnée dans le Tableau 

3-1 ci-dessous :  

 

 

Tableau 3-1 : Valeurs de 𝑓(𝑦) pour différentes valeurs de 𝑦. 

 

Il est important de noter que les équations sont valables dans les très basse température 𝑇 <

200 𝐾 et pour des hauts champ 𝐸 > 1 𝑉. 𝑛𝑚−1.  

Une autre version de l’équation est proposée et utilisée par Dyke et Dolan en 1956 [247] comme 

décrit dans la suite nous donne : 

 

 
𝐽(𝐸, 𝜙) = 𝑎

𝐸2

𝛷
. 𝑒𝑥𝑝

−𝑣(𝑓)𝑏𝛷3/2

𝐸  

 

eq.  3.4 
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Avec 𝑎 = 1,541434 × 10−6 𝐴. 𝑒𝑉. 𝑉−2 et 𝑏 ≈ 6,83 × 107 𝑒𝑉. 𝑉. 𝑛𝑚−1  

Puis généralisé par R. Forbes en 2008 [248] proposant que la densité de courant 𝐽 d’un émetteur 

sous forme de pointe suive cette équation : 

  

 
𝐽(𝐸, 𝜙) = 𝜆𝑧𝑎

𝐸²

𝛷
𝑃𝐹 . 𝑒𝑥𝑝

−𝑣𝐸𝑏𝛷
3/2

𝐸  

 

eq.  3.5 

 

Avec 𝐹 le champ électrique en 𝑉. 𝑐𝑚−1, 𝛷 le travail de sortie des électrons en 𝑒𝑉,  

Une amélioration de l’équation du flux d’électrons est proposée et s’appuie sur celle de Fowler-

Nordheim (FN). Elle prend en compte la forme de la barrière d’énergie des électrons suivant le champ 

en ajoutant les termes 𝜏(𝐹)² et 𝑣(𝐹).  

 

 

𝐽𝐹𝑁(𝐸, 𝜙) = 𝑎
𝐸2

𝛷𝜏(𝐸)2
. 𝑒𝑥𝑝

−𝑣(𝐸)𝑏𝛷3/2

𝐸  

 

eq.  3.6 

 

Et finalement en prenant en compte l’émission thermique appelé « thermionic emission » 

l’équation du flux 𝐽 se retrouve une nouvelle fois modifiée et améliorée sous le nom de « General 

Thermal-Field » GTF publié en 2015 [249] qui s’appuie sur de nombreuse études [250] [251] . Elle 

combine l’équation de Fowler-Nordheim (FN) généralisé par Forbes [252] [248] [253]  et celle de 

Richardson-Laude-Dushman (RLD) [254] et est présentée ci-dessous : 

 

 

𝐽𝐺𝑇𝐹(𝐸, 𝑇) =  𝐴𝑅𝐿𝐷𝑇²𝑁(
𝛽𝑇
𝛽𝐹
, 𝛽𝐹(𝐸𝑜 − µ)) 

 

eq.  3.7 
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Un graphique des flux d’émission d’électrons 𝐽𝐹𝑁, 𝐽𝐺𝑇𝐹 , 𝐽𝑅𝐿𝐷 est représenté pour différents champ 

ci-dessous : 

 

 

Figure 3-5 : Différents modèles prédisant la densité d’électrons émis d’une pointe en prenant en 
compte l’échauffement de l’échantillon appelé « thermionic emission » pour différents champs avec 
Ф = 4,5 eV [249].  

 

Il est observé que le flux d’électrons 𝐽𝐺𝑇𝐹 suit la loi FN lorsque le champ atteint 5 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

Autrement dit, l’impact de la température sur l’émission d’électrons devient négligeable pour des 

champs élevés, tels que 𝐸 > 5 𝑉. 𝑛𝑚−1, ce qui correspond à nos conditions expérimentales comme 

nous le verrons tout au long du manuscrit.  

Pour la suite nous garderons donc trois équations, la première basée principalement sur la loi de 

Fowler-Nordheim FN (eq. 3.6), celle prenant en compte l’effet de la température (eq. 3.7) et enfin un 

autre modèle publié par Paulini et al. de 1993 [255] qui a introduit un modèle paramétrique pour 

l’émission d’électrons à partir d’un ajustement d’un modèle numérique plus complexe que l’on 

appellera 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 (eq. 3.8). 
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𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖(𝐸, 𝜙) =

𝑞1𝐸
𝑞2

𝜙𝑞3 (1 + 𝑞4
 𝜙𝑞5

𝜙𝑞3(1 + 𝑞4 𝐸𝑞6)
)
× 𝑒𝑥𝑝

(𝑞7
 𝜙𝑞8

𝐸𝑞9
)
 

 

eq.  3.8 

 

Avec  𝐽(𝐹, 𝜙) la densité de courant en 𝐴.𝑚−2, 𝐸 le champ électrique en 𝑉.𝑚−1, 𝜙 le travail de 

sortie de l’électron en 𝑒𝑉 ainsi que différentes constantes 𝑞𝑛 répertoriés dans le Tableau 3-2 ci-

dessous.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tableau 3-2 : Valeurs des constantes provenant du modèle de Paulini à propos du flux d’électrons émis 
d’un échantillon sous forme de pointe 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 [255]. 

 

Il est important de noter que 𝜙 varie en fonction du matériau comme indiqué dans le Tableau 3-3. 

 

 

 

 

Constante Valeurs 

𝑞1 7.3 × 10−6 

𝑞2 1.90593 

𝑞3 0.810323 

𝑞4 2.36641 × 10−22 

𝑞5 2.43459 

𝑞6 5.22916 

𝑞7 6.71665 × 109 

𝑞8 1.49781 

𝑞9 0.998795 

𝑞10 197.477 

𝑞11 0.205375 

𝑞12 0.145045 
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Tableau 3-3 : Valeurs du travail de sortie des électrons pour différents éléments [162]. 

 

Pour résumé, ces quatre équations 𝐽𝐹𝑁, 𝐽𝑅𝐿𝐷 , 𝐽𝐺𝑇𝐹 et 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 peuvent être représentées ensemble 

sur un même graphique en fonction du champ électrique. Cela permet de mieux visualiser et comparer 

les différences entre elles. 

 

Figure 3-6 : Densité d’électrons émise d’une pointe suivant le champ électrique d’émission en échelle 
logarithmique. Quatre modèles se trouvent présentés, l’équation de Fowler-Nordheim 𝐽𝐹𝑁 
représentée en noir, l’équation de Richardson-Laude-Dushman 𝐽𝑅𝐿𝐷 représentée en rouge, l’équation 
General Thermal-Field 𝐽𝐺𝑇𝐹 représentée en bleue ciel et enfin celle de Paulini  𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 en violet.  

 

Élément  𝛟 (𝐞𝐕) 

Nickel  5,00 

Tungstène  4,50 

Fer  4,40 

Titane  4,00 

Aluminium 4,10 

 𝑻 = 𝟏𝟎𝟎𝟎 𝑲 

Ф = 4,5 eV 
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On constate effectivement que pour des champs électriques supérieurs à 5 𝑉. 𝑛𝑚−1 l’écart entre 

𝐽𝐹𝑁 et 𝐽𝐺𝑇𝐹 avec 𝑇 = 1000 𝐾 reste relativement faible. En revanche, lorsque le champ est inférieur à 

5 𝑉. 𝑛𝑚−1 alors l’écart devient plus important allant jusqu’à 108 𝐴.𝑚−2. Cet écart est lié à la 

composante RLD qui s’éloigne de la loi FN. Quant au modèle de Paulini, bien qu'il suive généralement 

la loi FN, il tend à sous-estimer légèrement le courant pour des champs électriques supérieurs 

à 3 𝑉. 𝑛𝑚−1. Cette différence, pointée par la suite notamment par Forbes en privée [256] et quelques 

auteurs [257] [258] est liée à une erreur relativement mineure sur un des coefficients indiqués dans 

l’article d’origine.  

Néanmoins, nous pouvons conclure que les trois modèles 𝐽𝐹𝑁, 𝐽𝐺𝑇𝐹 et 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 convergent pour les 

électriques élevé, correspondant aux conditions de notre application.   

Dans le chapitre 4, lors de la comparaison entre les expériences et le modèle quantitatif, nous 

garderons les trois modèles suivant  𝐽𝐹𝑁, 𝐽𝐺𝑇𝐹 et  𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖. 

 

3.3.2 Génération de l’impulsion négative sur l’échantillon 
 

Dans un premier temps, nous simulons une impulsion négative aussi proche que possible de la 

réalité appliquée à l’échantillon. La Figure ci-dessous représente les impulsions négatives pour 

différentes amplitudes, -500 V, -1000 V, -2000 V et enfin -3000 V. Le cas de -500 V représente le cas de 

Dudka [207] où il était limité à  -495 V avec le tungstène. Comme nous le verrons plus tard, le 

tungstène, qui s’évapore à des champs électriques très élevés, est le matériau pour lequel l’émission 

d’électrons est produite aux tensions négatives les plus basses après préparation de l’échantillon en 

sonde atomique.  

Les simulations ont été réalisées avec plusieurs rayons de courbure et angles de cône, mais par 

soucis de simplicité pour la suite, nous avons choisi de limiter les simulations à des échantillons avec 

un apex ayant un rayon de courbure 𝑅 ≈ 50 𝑛𝑚 et un angle de cône de 20°.  

La tension appliquée est uniquement impulsionnelle et négative générant ainsi un champ électrique 

en bout de pointe impulsionnel et négatif au sommet de l’échantillon. Les valeurs de champ peuvent 

aller jusqu’à la dizaine de volts par nanomètre au sommet de l’échantillon. Pour une impulsion 

appliquée de -1500 V, nous obtenons un champ 𝐸 = 10 𝑉. 𝑛𝑚−1 ce qui nous donne un facteur 𝑘𝐹  ≈

3 en accord avec l’angle de cône de l’échantillon et la configuration de l’instrument. L’impulsion 

expérimentale relevée à l’oscilloscope (Figure 2.27 - chap 2) est modélisée sous la forme d’une double 
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exponentielle, avec un temps de montée de 1,2 ns et un temps de descente d’environ 1,5 ns. [259] 

[260].  

 

Figure 3-7 : (a) Impulsion négative simulée avec Lorentz-2D pour l’implantation in-situ pulsé en SAT. 
Temps de montée de 1.2ns avec une largeur de 1.8ns (b) génération d’un champ électrique sur 
l’échantillon pour une impulsion de -1500 V.  

 

Dans cette approche, les rebonds de l’impulsion, représentant environ 10 à 15 % de l’amplitude 

maximale, sont négligés. Comme nous le verrons par la suite, l’émission d’électrons diminue de 

manière exponentielle avec la diminution du champ électrique. Ainsi, les répliques, étant toujours 

beaucoup plus faibles que l’émission au sommet de l’impulsion, peuvent être considérées comme 

négligeables. 

 

3.3.3 Energie cinétique et trajectoires des électrons  
 

Lorsque le champ électrique est généré à l'extrémité de la pointe par une impulsion négative, une 

émission d’électrons est déclenchée. Cette émission peut être simulée à l’aide du logiciel Lorentz-2E. 

Dans un premier temps, nous les positionnons à la surface de la pointe, comme illustré dans la Figure 

3-8. Puis lorsque les électrons sont émis pour différentes impulsions, les vitesses 𝑣 de chaque particule 

est calculée afin de déterminer l’énergie cinétique des électrons comme montré en Figure 3-9 ainsi 

que leurs trajectoires au sein de la chambre en Figure 3-10. 

Pour ces simulations, une centaine d’électrons sont positionnés à la surface de l’échantillon (Figure 

3-8), et nous leur assignons un temps de départ 𝑡0, correspondant à l’instant où les électrons sont 

(a) 

(b) 
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éjectés de la pointe. Dans notre cas, nous avons fixé 𝑡0 = 1,2 𝑛𝑠. C’est à partir de cet instant que les 

calculs électrodynamiques sont lancés. Ce temps, 𝑡0, représente le sommet de l’impulsion, où 

l’émission d’électrons est la plus intense et la plus probable, à l’image du phénomène d’évaporation 

par effet de champ décrit au chapitre 2. 

 

 

Figure 3-8 : Positionnement des électrons à la surface de l’échantillon. 

 

Une fois l’émission effectuée, les énergies cinétiques des électrons 𝐸𝑐 sont obtenues pour chaque 

particule à partir de leur vitesse 𝑣. En considérant 𝑚𝑒 la masse de l’électrons en 𝑘𝑔 (𝑚𝑒 =

9,1 × 10−31𝑘𝑔) et 𝑣 la vitesse exprimée en 𝑚. 𝑠−1, l’énergie cinétique est calculée comme 𝐸𝑐 =

1

2
𝑚𝑒𝑣². En Figure 3-9 et Figure 3-10 sont représentés, l’énergie acquise par les électrons en fonction 

de la distance de vol ainsi que les trajectoires le long de l’axe 𝑋. Précisons que cet axe représente l’axe 

optique de l’échantillon pour la suite.  

 

 

𝒆− 
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Figure 3-9 : Energie cinétique des électrons émis de l’échantillon pour différentes amplitudes 
d’impulsion appliquée avec les valeurs de champ correspondantes. 

 

L’étude est réalisée avec différentes amplitudes d’impulsion (-500 V, -1 000 V, -2 000 V et -3 000 V), 

générant ainsi des champs électriques distincts à l’extrémité de l’échantillon (-3,3, -6,6, -13,3 et -20 

V/nm). Ces tensions appliquées induisent différentes phases d’accélération des électrons, résultant de 

la différence de potentiel (ddp) entre la pointe et le détecteur, comme illustré à la Figure 3-2. 

Il est important de noter que les électrons sont rapidement accélérés dans l’espace libre au sommet 

de l’impulsion, atteignant une vitesse d’environ 𝑣 ≈  107 𝑚. 𝑠−1 en un intervalle de temps très court 

𝛥𝑡 < 10−14 𝑠. Par conséquent, les résultats obtenus en mode continu sont similaires à ceux obtenus 

en mode impulsionnel pour les électrons. 

 

 

𝟏𝟑. 𝟑 𝑽. 𝒏𝒎−𝟏 

 

 

𝟐𝟎 𝑽. 𝒏𝒎−𝟏 

 

𝟔. 𝟔 𝑽. 𝒏𝒎−𝟏 

𝟑. 𝟑 𝑽. 𝒏𝒎−𝟏 
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Figure 3-10 : Émission sphérique et trajectoires des électrons simulés sur Lorentz-2E lorsqu’une 

tension négative est appliquée à la pointe. 

 

Le logiciel fonctionne en symétrie rotationnelle, les résultats sont donc ensuite convertis en 3D à 

l’aide d’un traitement sous Matlab. Cette approche nous permet de visualiser l’émission d’électrons 

en trois dimensions et d’accéder au volume d’émission d’électrons, également appelé, cône 

d’émission, qui nous sera important pour la suite.  

On modélise donc une boîte contenant une pointe ayant la même forme géométrique que celle 

utilisée dans les simulations Lorentz-2E comme illustré Figure 3-11a et 11b. 

 

 

Pointe  𝜽𝟏 

𝜽𝟐 

Pointe  
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Figure 3-11 : Modélisation 3D d’un échantillon de SAT. Une pointe de rayon de courbure R = 50 nm 

avec un angle de cône de 20°. (a) Vue de ¾ arrière et (b) de profil. (c) Ajout de la simulation des 

trajectoires des électrons émis de la pointe avec une vue de ¾ arrière et (d) de profil. 

 

On extrait ensuite toutes les trajectoires des électrons émis de la pointe via Lorentz-2E et on les 

repositionne dans cette boîte, montré en Figure 3-11c et 11d, ce qui nous sera utile pour la partie 

concernant les ions et leurs implantations.  

 

 

3.3.4 Densité de courant émis par l’échantillon 
 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Maintenant que les énergies et les trajectoires des électrons sont simulées, nous estimons la 

densité de courant émis par l’échantillon. Pour cela, nous nous référons aux équations présentées dans 

la section 3.3.1 qui décrivent les différents modèles de flux d’électrons émis d’une pointe suivant le 

champ électrique. Comme par exemple le modèle 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖  [255] qui est rappelé ci-dessous :  

 

 
𝐽(𝐹, 𝜙) =

𝑞1𝐸
𝑞2

𝜙𝑞3 (1 + 𝑞4
 𝜙𝑞5

𝜙𝑞3(1 + 𝑞4 𝐸
𝑞6)
)
× 𝑒𝑥𝑝

(𝑞7
 𝜙𝑞8

𝐸𝑞9
)
 

 

eq.  3.9 

 

Connaissant le champ électrique maximale associé à chaque impulsion, nous pouvons estimer la 

densité de courant. Nous connaissons la surface notre demi-sphère émettrice 𝑆𝑒 pour une pointe de 

rayon 𝑅 tel que 𝑆𝑒 = 2𝜋𝑅
2, alors le courant peut être calculé suivant le champ électrique selon 

l’équation suivante : 

 
𝐼(𝐸, 𝜙) =  𝐽(𝐸, 𝜙) × 𝑆𝑒 

 

eq.  3.10 

 

Avec 𝐼 le courant en 𝐴, 𝐽 la densité de courant en 𝐴.𝑚−2 et 𝑆𝑒 = 2𝜋𝑅
2 et 𝑅 = 50 𝑛𝑚, on 

obtient donc 𝑆𝑒 = 15 700 𝑛𝑚², ce qui nous permet de déterminer un courant en fonction du champ 

𝐸 et du travail de sortie des électrons 𝜙 représenté sur la Figure 3-12 ci-dessous.  

 

 

Figure 3-12 : Courant en ampère en fonction du champ électrique calculé à partir de l’équation 8 au 
sommet de l’échantillon pour un rayon de courbure R=50 nm pour différents travails de sortie 𝜙. 
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Il est important de noter que l'aspect temporel de l’impulsion n’a pas encore été pris en compte 

dans cette estimation du courant. Cette prise en compte sera abordée dans la section 3.5. 

 

3.4 Caractérisation des ions  
 

Une fois les électrons caractérisés en termes d’énergie cinétique, leur trajectoire et de densité de 

courant émise, nous pouvons procéder à la caractérisation des molécules de gaz et de la génération 

d’ions dans la chambre.  

 

3.4.1 Position du gaz dans la chambre  

 

Dans un premier temps nous avons simulé la distribution aléatoire des molécules de gaz 𝐻2 

aléatoirement dans la chambre montrée en Figure 3-13.  

 

 

Figure 3-13 : Molécules 𝐻2 positionnés de manière aléatoire dans la chambre. 

 

Échantillon SAT  
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Les coordonnées des molécules sont générées aléatoirement dans un espace 2D, en respectant les 

limites de la chambre conformément à la configuration de la SAT. Le problème principal réside dans la 

détermination de la densité de molécules 𝐻2 par 𝑚3, ou par m² dans ce cas, étant donné l’espace 2D 

utilisé. 

Une première approximation est possible en appliquant l’équation qui des gaz parfaits :  

 

 

𝑃𝑉 = 𝑛𝑅𝑇 

 

eq.  3.11 

 

Avec 𝑃 la pression du gaz dans la chambre exprimée en 𝑃𝑎, 𝑉 le volume de la chambre d’analyse 

en 𝑚3, 𝑛 le nombre de mol, 𝑅 la constante des gaz parfait en 𝐽.𝑚𝑜𝑙−1. 𝐾−1 et 𝑇 la température en 𝐾.  

Connaissant la pression 𝑃 via les jauges de pression, nous pouvons théoriquement déterminer le 

nombre de moles de gaz 𝑛 présentes dans la chambre. Cependant, la détermination du volume 𝑉 de 

la chambre reste difficile en raison de sa géométrie irrégulière. Une autre manière de raisonner sera 

expliquée dans la partie 3.5, concernant la prédiction quantitative.  

À ce stade, les simulations restent donc qualitatives et non quantitatives. Les ions seront donc 

positionnés à divers endroits dans la chambre d’analyse et en quantités 𝑄 variable suivant les besoins, 

allant de 𝑄 = 50 𝑖𝑜𝑛𝑠 à 𝑄 = 500 𝑖𝑜𝑛𝑠.  Évidemment le temps de calcul peut s’avérer relativement 

long lorsque 𝑄 augmente pouvant atteindre 10 à 15 minutes pour 𝑄 = 500. 

 

3.4.2 Simulation de l’ionisation du gaz environnant  
 

Une fois les molécules positionnées aléatoirement dans la chambre, leur état de charge peut être 

défini, générant ainsi des ions positif 𝐻2
+. Avec l'application d'une impulsion négative à l’échantillon, 

les ions sont attirés et implantés dans celui-ci. Cette procédure est répétée pour différentes amplitudes 

d’impulsion. 

Dans la littérature, l’ionisation du gaz 𝐻2 et de l’atome 𝐻 par les électrons a largement été étudiée, 

en s’intéressant à la section efficace d’ionisation suivant l’énergie cinétique des électrons  [261] [262] 

[263] comme montré en Figure 3-14. 
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Figure 3-14 : Section efficace d’ionisation de 𝐻2 et 𝐻 en cm² des électrons suivant leur énergie 
cinétique exprimé en eV.  

 

Lors de l’interaction entre les électrons et les molécules de gaz 𝐻2, trois types de réactions peuvent 

se produire, elles sont décrites ci-dessous :  

Cas 1 

 

𝐻2 + 𝑒
− → 𝐻2

+ + 2𝑒−      (𝐼𝑜𝑛𝑖𝑠𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝑠𝑖𝑚𝑝𝑙𝑒) 

 

eq.  3.12 

 

Cas 2 

 

𝐻2 + 𝑒
− → 𝐻 +𝐻+ + 2𝑒−     (𝐼𝑜𝑛𝑖𝑠𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝑑𝑖𝑠𝑠𝑜𝑐𝑖𝑎𝑡𝑖𝑣𝑒) 

 

eq.  3.13 

 

 

Cas 3 𝐻2 + 𝑒
− → 2𝐻+ + 3𝑒−     (𝐷𝑜𝑢𝑏𝑙𝑒 𝑖𝑜𝑛𝑖𝑠𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛) eq.  3.14 

 

 

D’après la Figure 3-14, la section efficace d’ionisation 𝜎 est presque 10 fois supérieure avec 𝐻2 

qu'avec 𝐻, cela s’explique par le plus grand volume occupé par 𝐻2. Il est important de noter que la 

variation temporelle de la tension autour de l'échantillon, due à l’impulsion, est négligeable pour les 

électrons frappant les molécules 𝐻2 à proximité de la pointe où la majorité de l'ionisation a lieu (𝑋 <
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200 𝑛𝑚 ). Par conséquent, un calcul en courant continu peut être effectué pour l'émission d'électrons. 

Connaissant l’énergie cinétique des électrons à chaque instant dans la chambre à 0,001 ns près et en 

tout point de l’espace à 0,01 nm près, nous pouvons interpoler les graphiques en Figure 3-9 et Figure 

3-14 l’estimation de leur section efficace d’ionisation dans la chambre en fonction de différentes 

amplitudes d’impulsion appliquées est faite (voir Figure 3-15).  

 

 

Figure 3-15 : (a) Section efficace d’ionisation des molécules 𝐻2 par les électrons dans la chambre 
d’analyse de SAT pour différentes amplitudes (b) vue pour une distance de la pointe plus proche (𝑋 <
200 𝑛𝑚 ). 

 

On observe que la section d’ionisation des électrons reste élevée même pour de longue distance 

(𝑋 > 200 𝑛𝑚) lorsque la tension appliquée à l’échantillon est basse (en valeur absolue), comme par 

exemple avec le cas du – 500 V. Ce qui est cohérent, car une faible différence de potentiel entre 

l’échantillon et le détecteur réduit l'énergie cinétique des électrons, ralentissant leur accélération, 

correspondant à une plus grande section efficace d’ionisation. Théoriquement, cela conduit à une plus 

grande quantité d’ions 𝐻2
+ crées mais avec une énergie d’implantation plus faible. Car l’énergie 

d’implantation est directement liée à la 𝑑𝑑𝑝 c’est à dire à l’amplitude de l’impulsion comme nous le 

détaillerons plus tard.  

 

3.4.3 Energie cinétique et trajectoires des ions implantés  
 

(a) (b) 
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Une fois les électrons émis de la pointe et la section d’ionisation déterminée, nous procédons aux 

calculs des énergies cinétiques et des trajectoires d’implantation des ions 𝐻2
+ dans la chambre 

d’analyse.  

Tout d’abord, on s’assure que la vitesse initiale des molécules est négligeable devant la force 

d’attraction exercée vers l’échantillon. Pour ce faire, nous utilisons l’équation de Maxwell [264] qui 

décrit la distribution des vitesses des molécules de gaz dans une chambre comme suit :  

 

 

1

2
𝑚𝑣2 =

3

2
𝑘𝐵𝑇 

 

eq.  3.15 

 

 
𝑣 = √

3𝑘𝐵𝑇

𝑚
 

 

eq.  3.16 

 

Avec 𝑣 la vitesse quadratique moyenne en 𝑚. 𝑠−1, 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann en 𝐽. 𝐾−1, 𝑇 la 

température en  𝐾 et 𝑚 la masse de la molécule, dans notre cas 𝑚 (𝐻2) = 2 × 1.67 × 10
−27𝑘𝑔. Pour 

des températures comprises entre 100 K (proche de la pointe) et 293 K (température ambiante de la 

chambre). Cela nous donne donc une vitesse initiale des molécules comprise   1100 𝑚. 𝑠−1 et 

1900 𝑚. 𝑠−1. Ces vitesses initiales ont été intégrées aux simulations, avec un vecteur vitesse initiale 

positionné aléatoirement dans l’espace 2D (𝑋,𝑌) pour chaque molécule.  Ces valeurs de vitesse sont 

tout de même négligeables comparées à la vitesse atteinte par les ions lorsqu'ils sont attirés par la 

pointe, de l’ordre de 106 𝑚. 𝑠−1. 

On peut maintenant simuler les trajectoires des ions qui sont implantés dans la pointe, illustrée en 

Figure 3-16. 
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Figure 3-16 : Trajectoires des ions 𝐻2
+ implantés dans un échantillon de SAT obtenue par simulation 

sur Lorentz 2E pour un échantillon sous forme de pointe avec un rayon de courbure R = 50 nm et un 
angle de cône de 20°. (a) Vue large avec ligne de même énergie d’implantation représentée en rouge. 
(b) Surdensité d’ions 𝐻2

+ implantés sur les côtés de l’échantillon.  

 

Les trajectoires des ions 𝐻2
+ attirés par la pointe et implantés suivent les lignes de champ électrique, 

avec une densité d’ions implantés plus importante juste après le rayon de courbure comme le montre 

la Figure 3-16b. On peut également extraire l’énergie cinétique d’implantation des ions, définie comme 

l’énergie à laquelle les ions impactent la pointe. L’énergie d’implantation peut ainsi être corrélée à la 

distance d’ionisation des ions (les lignes où les distances d’ionisation sont équivalentes et donc à 

énergie d’implantation équivalente, sont appelés équi-énergie et représentés en rouge sur la Figure 

3-16a). Le graphique de l’énergie cinétique 𝐸𝑐 en fonction de la distance parcourue pour différents 

ions est présenté Figure 3-17. Noter ici que la différence des énergies d’implantation entre un ion 

𝐻+ et 𝐻2
+ a été vérifiée et s'avère négligeable pour des distances d’ionisation inférieures à 20 µm par 

rapport à la pointe. En effet, l’influence de la masse est négligeable dans ces courtes distances, car 

elles ne concernent que la phase d’accélération.  

 

Ligne équi-énergie  

(a)  (b)  
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Figure 3-17 : Energie cinétique des ions 𝐻+dans la chambre d’analyse suivant leur distance 
parcourue pour une pointe avec un rayon de courbure R = 50 nm, un angle de cône de 20° et une 
impulsion appliquée de -1 700 V. Les ions 𝐻+ sont ionisés à différentes distances de l’échantillon 100, 
200, 400, 800, 1400 et 5000 nm de la pointe. Ils subissent la différence de potentiel et se retrouvent 
accélérés vers l’échantillon avec une vitesse 𝑣 jusqu’à l’impact lorsque l’abscisse est égale à 0. (a) 
vue large (b) vue avec zoom entre 0 et 1 µm.  

 

La Figure 3-17  illustre la phase d’accélération des ions, cette phase n’est pas instantanée, elle 

nécessite un certain temps et une certaine distance. Par conséquent, plus les ions sont ionisés loin de 

la pointe, plus leur énergie d’implantation est élevée. Ceux ionisés trop proche n’ont effectivement 

suffisamment de distance pour terminer leur phase d’accélération. Les simulations des ions implantés 

sont résolues temporellement avec un pas de temps de 0,001 𝑛𝑠, ce qui permet d’extraire les valeurs 

d’énergie en fonction du temps pour différentes distances de départ, comme montré en Figure 3-18.  
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Figure 3-18 : Energie cinétique des ions 𝐻2
+ obtenue jusqu’à l’impact dans l’échantillon en fonction 

du temps pour différentes distances de départ de la pointe : 50, 500, 1500, 3000, 5000, 7000, 9000 
et 12000 nm. Simulations réalisées pour une amplitude d’impulsion de – 3 000 V appliquée sur la 
pointe.  

 

Le top départ des ions est défini à 𝑡0 = 1,2 𝑛𝑠 car cela correspond au sommet de l’impulsion 

simulée, moment où la probabilité d’ionisation est la plus importante car les électrons ont déjà 

parcouru 104 𝑛𝑚 dans la chambre en 0,01 𝑛𝑠. Il est donc possible d’obtenir l’énergie cinétique 

d’implantation, autrement dit, l’énergie à l’impact, en fonction de la distance d’ionisation des ions 

comme montré avec la Figure 3-19 ci-dessous.  

 

Figure 3-19 : Energie cinétique de l’impact des ions 𝐻2
+ suivant leur distance d’ionisation de la pointe. 
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 L’énergie d’implantation suivant la distance d’ionisation est finalement équivalente à 

l’énergie des électrons lorsqu’ils ont ionisé les molécules.  

Nous pouvons donc maintenant estimer la profondeur d’implantation à l’aide du logiciel SRIM, mais 

avant nous devons également nous intéresser au champ de vision de l’instrument.  

 

3.5 Modèle quantitatif et prédictions  
 

3.5.1 Energie d’implantation et champ de vision  
 

Avant d’estimer la profondeur, il est essentiel de prendre compte le champ de vision de 

l’instrument, comme expliqué dans la section 1.2.4 du chapitre 2. Effectivement, le volume analysé par 

l’instrument ne correspond à l’ensemble du volume de l’échantillon. Ce paramètre doit donc être pris 

en compte afin d’estimer l’énergie d’implantation associé au volume qui sera finalement analysé.  

Pour ce faire, connaissant le champ de vision de notre instrument de +/- 28,5° physiquement sur 

l’échantillon, nous étudions les trajectoires des ions 𝐻2
+ implantés puis analysé en SAT.  

 

 

 

 

 



Chapitre 3 : Simulations et modélisations de l’implantation in-situ pulsée en SAT 
pour des matériaux métalliques  

 

 
154 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3-20 : Trajectoires des ions 𝐻2
+ implantés dans un échantillon de SAT avec un rayon de 

courbure R = 50 nm et angle de cône de 20°. (a) Vue d’ensemble et (b) une vue zoomée. Trajectoires 
rouges : Implantés dans le volume analysé par la SAT. Trajectoires bleues : Implantés en dehors du 
volume analysé par la SAT. 

 

Comme montré en Figure 3-20, les trajectoires rouges représentent les ions H2
+ implantés dans 

l’échantillon mais en dehors du volume final analysé par la SAT en raison du champ de vision de 

l’instrument. À l’inverse, les trajectoires bleues représentent les ions H2
+ qui sont implantés dans le 

volume final analysé.   

Les trajectoires bleues correspondent donc à un volume d’ions H2
+, situé devant l’échantillon qui 

sont implantés dans le volume analysé. Ce volume d’ions H2
+ est défini comme le « volume d’intérêt ». 

Ce volume d’intérêt est assimilable à un cylindre ayant un rayon légèrement inférieur au rayon de la 

pointe. En étudiant chaque trajectoire jusqu’à l’impact, il est possible d’obtenir ce volume d’intérêt 

d’ions H2
+, comme représenté en Figure 3-21. Toutes les molécules ionisées dans ce volume d’intérêt 

Volume 

analysé  

(a) 

(b) 
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sont appelées « ions d’intérêt » ou 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 . Cela permet de distinguer les ions de manière générale et 

ceux qui remplissent cette condition d’appartenir à ce volume devant l’échantillon.  

 

 

Figure 3-21 : Modélisation 3D d’un échantillon de SAT avec la modélisation du volume d’intérêt d’ions 
en bleue dans le cône d’émission d’électrons en jaune pour une pointe de rayon de courbure R = 50 
nm ayant un angle de cône de 20°. (a) Vue de ¾ arrière et (b) vue de profil. 

 

Dans le but de déterminer l’énergie d’implantation dans le volume analysé, il faut donc prendre en 

compte ce volume d’intérêt et son implication sur la quantité d’électrons à considérer. En effet, si le 

volume d’intérêt est un cylindre alors le nombre d’électrons à considérer dans l’ionisation va varier 

suivant le long de l’axe X comme le montre la Figure 3-22. Pour chaque nanomètre parcouru suivant 

l’axe X on fait le ratio des surfaces entre celle du cône d’émission d’électrons et celle du volume 

d’intérêt.  

(a) (b) 
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En considérant le champ de vision de l'instrument (+/- 28,5°), un paramètre appelé grandissement 

(𝐺) est introduit dans la Figure 3-22b et expliqué dans le paragraphe suivant. L'effet de 𝐺 sur l'énergie 

d'implantation est à prendre en compte car une plus grande importance est accordée aux événements 

d'ionisation proches de la pointe (X < 500 nm) plutôt qu'à ceux plus éloignés (X > 500 nm). À cette 

faible distance de la pointe, les électrons sont encore en phase d'accélération comme montré en Figure 

3-9 et donc leur énergie ainsi que leur section d’ionisation dépend de la tension appliquée. 

Le grandissement 𝐺 est calculé comme le rapport entre la surface correspondant aux ions qui seront 

implantés dans le champ de vision de l'instrument tel que 𝑆ℎ = 𝜋 × 𝑦ℎ
2, et divisé par la surface de 

l'émission d'électrons tel que 𝑆𝑒𝑙𝑒𝑐 = 𝜋 × 𝑦𝑒𝑙𝑒𝑐
2  avec 𝑦𝑒 la limite de hauteur des électrons et 𝑦ℎ la limite 

de hauteur des ions implantés dans volume final analysé, autrement dit la hauteur limite du volume 

d’intérêt. Ce ratio 𝑆ℎ/𝑆𝑒𝑙𝑒𝑐, peut se simplifier comme (𝑦ℎ/𝑦𝑒𝑙𝑒𝑐)², et être calculée le long de la distance 

X dans l'axe optique jusqu'à la pointe comme le montre la Figure 3-22b.  

La densité d'électrons appartenant au volume d’intérêt diminue drastiquement avec la distance à 

la pointe, obtenue en multipliant le nombre d'électrons émis par la pointe 𝑁𝑒  et le paramètre 𝐺.  

 

Figure 3-22 : (a) Simulation des trajectoires des électrons et effet du champ de vision représenté par 

la délimitation du volume d’intérêt en rouge. Surface respectives des électrons et des ions 𝑆𝑒𝑙𝑒𝑐 et 𝑆ℎ 

sont représentés (b) ainsi que leur ratio suivant la distance X.   

𝒚𝒉 

𝒚𝒆𝒍𝒆𝒄 

 

𝑺𝒆𝒍𝒆𝒄 

 
 

𝑺𝒉 

 

(a) 
(b) 
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Une fois tous ces paramètres pris en considération, il est possible d’estimer l’énergie d’implantation 

pour différentes amplitudes d’impulsion et ainsi estimer également la profondeur. Par conséquent, en 

prenant en compte l'énergie cinétique des électrons (Figure 3-9), la section efficace d'ionisation entre 

les électrons et les molécules 𝐻2 (Figure 3-14 et Figure 3-15), l'énergie cinétique des ions (Figure 3-19) 

et enfin l’effet de grandissement 𝐺  lié aux champ de vision de l’instrument (Figure 3-21 et Figure 3-22), 

une interpolation est réalisé le long de l’axe 𝑋 pour chaque nanomètre afin de déterminer l’énergie 

moyenne d'implantation.  

Ces courbes en énergie pour différentes tensions appliquées sont représentés en Figure 3-23.  

 

 

Figure 3-23 : Courbe des énergies d’implantation des ions 𝐻2
+d’intérêt dans un échantillon SAT pour 

différentes amplitudes d’impulsion appliquée. 

On observe en Figure 3-23, que l'énergie d’implantation pour les quantités les plus élevées de 𝐻2
+, 

(lorsque la quantité normalisée vaut 1), reste presque la même quelle que soit la tension appliquée, 

avec une variation comprise entre 40 et 60 eV. Cette stabilité est principalement à la section efficace 

des électrons. Il est intéressant de noter que la courbe bleue correspond à une tension de -500 V 

appliquée à l’échantillon, cela représente le cas de Dudka [207] présenté dans la section 1.3.2 du 

chapitre 2. La différence significative entre Dudka et la possibilité d’appliquer des tensions plus 

importantes dans notre cas réside dans les énergies d’implantation plus élevées accessibles telle que 

𝐸 > 200 𝑒𝑉. En effet à – 500 V, 20% des ions sont implantés à environ 190 eV dans son cas (représenté 

par un trait horizontal en pointillé sur la figure). Tandis que dans notre cas à -1000 V (courbe jaune) 20 
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% des ions implantés ont une énergie d'implantation d'au moins 300 eV, à -2000 V (courbe verte) 20 

% des ions avoisine une énergie de 500 eV quant à -3000 V (courbe rouge) cela peut atteindre 600 eV.  

La simulation nous permet donc d’étudier les énergies d’implantations des ions en considérant 

uniquement le volume analysé mais également possible sur l’ensemble de la pointe comme montré ci-

dessous en Figure 3-24. 

 

Figure 3-24 : Modélisation 3D d’une pointe de rayon de courbure R = 50 nm avec un angle de cône 
de 20° avec la valeur moyenne de l’énergie d’implantation des ions 𝐻+en eV sur l’ensemble de 
l’échantillon lorsque l’on applique une tension de – 2000 V. (a) Vue de profil, (b) vue de ¾ avant et 
(c) vue zoomée. 

Energie d'implantation (eV) 

Energie d'implantation (eV) 

Energie d'implantation (eV) 
(a) 

(b) 

(c) 
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3.5.2 Profondeur d’implantation  
 

Maintenant que nous avons déterminé les énergies d’implantation des ions, nous pouvons estimer 

la distribution de ces ions en profondeur en utilisant le logiciel SRIM. Dans un premier temps nous nous 

intéresserons au nickel comme matériau cible. Notez que ces simulations SRIM ont été réalisées sur 

une cible avec une surface plane, ce qui diffère évidemment des conditions expérimentales impliquant 

une surface courbe. Nous discuterons des implications de ces différences dans la section 4.4.1 du 

prochain chapitre. Les simulations ont été effectuées en utilisant la méthode de "Detailed Calculation 

with full Damage Cascades". 

Les simulations sont réalisées en utilisant 106 ions 𝐻+correspondant à une quantité normalisée 

égale à 1. Pour chaque tranche d’énergie d’implantation, par pas de 20 𝑒𝑉 est retranchée une 

proportion de ces 106 ions. Par exemple, la courbe verte à -2000 V sur la Figure 3-23, nous avons 20% 

des ions qui ont une énergie d’implantation de 500 𝑒𝑉. Nous faisons donc une simulation sur SRIM 

avec 0,2 × 106 ions, c’est-à-dire 200 000 𝑖𝑜𝑛𝑠, ayant une énergie incidente de 500 𝑒𝑉 dans le 

matériau cible. Notez également que ces simulations ont été effectués sans angle d'incidence dans une 

couche Ni de 20 𝑛𝑚 d’épaisseur avec comme énergie seuil de déplacement 𝐸𝑑  de 24 𝑒𝑉 [265] . Les 

simulations ont été effectuées pour des impulsions négatives d'amplitudes -500 V, -1 000 V, -2 000 V 

et -3 000 V. 

Nous obtenons donc dans un premier temps une série de courbes montrés en Figure 3-25. Chaque 

courbe représente la distribution des ions en profondeur, correspondant à la proportion d’ions 

incident qui est associé à une énergie d’implantation incidente, comme explicité dans le paragraphe 

précédent. 
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Figure 3-25 : Distribution des ions 𝐻+obtenue sur SRIM pour différentes énergies incidentes 
(échantillonnée par palier de 20 eV) avec leur quantité d’ions associée dans le cas d’une tension 
appliquée à l’échantillon de – 2000 V.  

 

Puis dans un second temps, nous effectuons la somme de toutes ces courbes afin d’obtenir la courbe 

complète associée à une tension appliquée à l’échantillon, puis nous répétons ceci pour les différents 

cas de tension appliquée comme représentés en Figure 3-26. 

 

Figure 3-26 : Distribution des ions 𝐻2
+ implantés dans une cible de nickel pour différentes tension 

appliquée à un échantillon de SAT. 

 

Avec ces données, nous avons non seulement déterminé l’énergie d’implantation, mais aussi 

estimé la profondeur attendue des ions d’intérêt dans l’échantillon pour différentes amplitudes 
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d’impulsion appliquées. Nous pouvons désormais aller plus loin et avancer vers un modèle quantitatif 

permettant d’estimer la quantité d’ions d’intérêt, c’est-à-dire, la quantité d’ions implantés dans le 

volume analysé. 

 

3.5.3 Dose d’ions implantée dans l’échantillon 
 

À propos de la dose implantée dans un échantillon en forme de pointe, Mazilov a proposé en 2015 

[208] une méthode pour déterminer le nombre d’ions 𝑁 implantés, selon l’équation suivante : 

 

𝑁 = 𝑘𝐵𝑆
𝑝𝐼

𝑘𝐵𝑇𝑒
𝑟0𝜎(𝑉0) 

 

eq.  3.17 

 

Avec 𝑝 la pression du gaz en 𝑃𝑎, 𝐼 le courant en ampère 𝐴, 𝑟0 le rayon de courbure de l’échantillon en 

𝑚, 𝑘𝐵𝑆 un facteur dépendant de la nature du gaz,  𝑘𝐵 la constante de Boltzmann en 𝐽. 𝐾−1, 𝑇 la 

température en 𝐾, 𝑒 la charge élémentaire et enfin 𝜎(𝑉0) la section d’ionisation exprimé en 𝑚2. Dans 

cette étude, Mazilov estimait le flux final d’ions à environ 15 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚−2 avec une énergie 

d’implantation moyenne d’environ 130 𝑒𝑉. 

La dose d’ions implantés dépend fortement du taux d'ionisation global, qui est lié à l'émission 

d'électrons et à la quantité de molécules de 𝐻2 présent dans la chambre. On rappelle que pour éviter 

d’endommager les pompes qui maintiennent un ultravide, la pression de 𝐻2 a été maintenue à un 

maximum de 5×10⁻⁵ 𝑚𝑏𝑎𝑟. La température du gaz correspond à la température des parois de la 

chambre sous vide, soit T = 293 K. Étant donné que la pression du gaz est fixée, le champ électrique à 

l'apex devient le principal paramètre contrôlant la dose finale, comme vu précédemment avec les 

différents modèles (eq. 3.6, 3.7 et 3.8). 

Notez qu'expérimentalement, le champ électrique d’émission d’électrons et/ou d’ions est connu et 

calibré à travers des expériences d'évaporation de champ sur un échantillon comme nous le verrons 

dans le chapitre suivant. La tension positive est ajustée pour déclencher l’évaporation par effet de 

champ de l'échantillon ce qui nous donne empiriquement la valeur de tension nécessaire à appliquer 

pour atteindre le champ d’évaporation. Par exemple pour le cas du Ni pur, le champ d’évaporation est 

de 35 𝑉. 𝑛𝑚−1selon Tsong [235]. Connaissant la tension nécessaire à appliquer pour atteindre ce 
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champ de 35 𝑉. 𝑛𝑚−1 nous pouvons appliquer une tension négative de sorte à obtenir une valeur de 

champ d’émission d’électrons voulue. Comme nous le verrons plus tard il existe une limite d’émission 

d’électrons pour chaque matériau et donc une limite de champ à ne pas dépasser, dans le cas du Ni 

cette limite se situe autour des  −10 𝑉. 𝑛𝑚−1. On précise ici que cette valeur limite de champ est 

obtenue empiriquement, de nombreux test ont été effectués sur de nombreux échantillons afin de 

s’assurer de cette valeur limite.  

En s’inspirant de l’équation eq.  3.17 et grâce à l’ensemble des simulations présentées 

précédemment nous avons développé un modèle analytique capable de quantifier les ions ionisés et 

implantés dans le volume analysé de la SAT en balayant chaque nanomètre de la chambre d’analyse.   

Nous commençons le raisonnement en reprenant l’équation des gaz parfait présenté 

précédemment tel que : 

 

𝑝𝑉 = 𝑛𝑘𝐵𝑇 

 

eq.  3.18 

 

 

 
𝑛 =  

𝑝𝑉

𝑘𝐵𝑇
 

 

eq.  3.19 

 
𝑁 = 𝑛 × 𝑁𝑎 = 

𝑝𝑉

𝑘𝐵𝑇
× 𝑁𝑎 

eq.  3.20 

 

Avec 𝑁 étant le nombre de particules contenue dans toute la chambre, 𝑉 le volume de la chambre et 

𝑇 la température de la chambre.  

On décide maintenant de s’intéresser uniquement au volume d’électrons émis par la pointe. Par 

conséquent, le volume total de la chambre 𝑉 devient le volume du cône d’émission d’électrons 𝑉𝑒 tel 

que représenté en Figure 3-11. Ce volume dépend également de la distance 𝑋 tel que 𝑉𝑒(𝑋), ce qui 

nous donne l’équation suivante :  
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𝑁 = 
𝑝𝑉𝑒(𝑋)

𝑘𝐵𝑇
× 𝑁𝑎 

 

eq.  3.21 

 

 

Avec 𝑁 qui est devenu le nombre de particule contenue dans le volume d’émission d’électrons. 

Connaissant le courant 𝐼 pour différent champ électrique 𝐸, il est possible de déterminer la quantité 

d’électrons émis de la pointe, notée 𝑁𝑒  qui varie selon le champ 𝐸 comme décrit ci-dessous :  

 

𝑁𝑒(𝐸) = 𝐼(𝐸) × 6.24 × 10
18  × 𝑓 × 𝑡 × 𝑡𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 

 

eq.  3.22 

 

Avec 𝐼 le courant en ampère 𝐴 obtenue à partir de la Figure 3-12 pour plusieurs champs électriques. 

Il est important de rappeler que le travail de sortie des électrons dépend de la nature du matériau, 

dans le cas du nickel,  𝜙 = 5,00 𝑒𝑉. Nous prenons également en compte l’impulsion avec 𝑓 la 

fréquence d’impulsion en 𝐻𝑧, 𝑡𝑝𝑢𝑙𝑠𝑒 la durée de l’impulsion en 𝑠 et enfin 𝑡 le temps pendant laquelle 

nous avons appliquées ces impulsions.  

Chaque électron possède une section d’ionisation 𝜎 contenue dans le volume de cône 𝑉𝑒. Un ratio 

entre 𝜎 et 𝑆𝑒𝑙𝑒𝑐 (la section du cône représenté en Figure 3-22) le long de l’axe 𝑋 permet de déterminer 

l’espace occupé par la section 𝜎  dans ce volume 𝑉𝑒 suivant la distance 𝑋 parcourue.  

Une fois ce ratio 
𝜎(𝑋)

𝑆𝑒𝑙𝑒𝑐(𝑋)
× 𝑑𝑋 calculée le long de l’axe 𝑋, afin d’obtenir le volume occupé par le 

volume d’intérêt dans le volume d’électrons, prenons en compte le grandissement 𝐺(𝑋).  

Pour déterminer la quantité d’ions implantés et analysés, il faut également prendre en compte le 

taux de détection de l’instrument 𝜙𝑟 = 42%.  

Afin d’obtenir la quantité totale implantée, il convient maintenant d’intégrer le long de l’axe 𝑋 

allant de 0 à 𝑋. La borne inférieure vaut 0, correspondant au sommet de la pointe. Quant à la borne 

supérieure, elle est déterminée lorsque la pente de la somme cumulative 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 devient nulle, 

autrement dit lorsque 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 ne croît plus. Ce qui finalement dépend de la forme de la pointe et surtout 

de la tension appliquée, généralement estimé entre 103 𝑒𝑡 104 𝑛𝑚.  

La quantité finale d’ions 𝐻+ implantés et détectés, noté 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 , dans un échantillon de SAT sous 

forme de pointe est alors calculé à l’aide de l’équation suivante : 
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𝐷𝑜𝑠𝑒 =  ∫ 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠(𝑋)
𝑋

0

= ∫
  𝑝𝑉𝑒(𝑋)

𝑘𝐵𝑇

𝑋

0

× 𝑁𝑎 × 𝑁𝑒(𝑋, 𝐸) ×
𝜎(𝑋)

𝑆𝑒(𝑋)
× G(𝑋) × 𝜙𝑟 × 𝑑𝑋 

 

eq.  3.23 

 

Où : 

• 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 le nombre d’ions d’intérêt  

• 𝑉𝑒 le volume du cône d’émission d’électrons en 𝑚3  

• 𝑋 la distance le long de l’axe optique de la pointe en 𝑚 

• 𝑝 la pression du gaz dans la chambre en 𝑃𝑎 

• 𝑁𝑎 le nombre d’Avogadro  

• 𝑁𝑒 le nombre d’électrons 

• 𝐺 le grandissement  

• 𝜎 la section d’ionisation en 𝑚2 

• 𝑆𝑒 la surface du cône d’émission d’électrons en 𝑚2 

• 𝜙𝑟 le taux de détection de l’instrument  

 

Une fois que l’on connait le nombre d’ions d’intérêt 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 et la forme géométrique de la pointe, il 

est possible d’estimer la densité d’ions implantés. Cette densité nous permettra par la suite de 

s’affranchir des différentes formes de pointe pour pouvoir comparer les simulations aux expériences 

dans le chapitre suivant.  

On représente en Figure 3-27  la somme cumulative de la quantité d’ions implantées et analysées, 

appelé 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠, par 𝑛𝑚² attendue dans l’échantillon. Cette quantité 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 augmente fortement au cours 

des premiers nanomètres (𝑋 < 200 𝑛𝑚), indiquant que la majorité des ions d’intérêt correspondent 

aux molécules ionisées à une distance de la pointe inférieure à 200 𝑛𝑚. Ensuite, la pente de la courbe 

s’adoucit jusqu’à atteindre un plateau, ce qui signifie qu’au-delà d’une certaine distance (𝑋 >

2000 𝑛𝑚), la quantité d’ions d’intérêt cesse d’augmenter. L’ionisation des molécules a toujours lieu 

mais en dehors du volume d’intérêt, ce qui signifie que la majorité de ces ions sont implantés en dehors 

du volume analysé.  

Ce phénomène s’explique principalement pour deux raisons, la première est simplement que les 

électrons ont acquis toute leur énergie potentielle et ont donc une énergie cinétique élevée, 

supérieure à 1000 𝑒𝑉. À cette énergie, la section d’ionisation est très basse, autrement dit, le taux 

d’ionisation devient très faible. La seconde raison est que le nombre d’électrons contenue dans ce 
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volume d’intérêt diminue au fur et à mesure avec la distance à la pointe en raison de l’émission radiale 

des électrons.  

Nous avons donc à la fois moins d’électrons et une section d’ionisation très faible, ce qui implique 

donc une baisse du nombre d’ions d’intérêt 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠 crées lorsque 𝑋 > 2000 𝑛𝑚.  

 

 

Figure 3-27 : Densité cumulative de 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠.𝑛𝑚
−2implantés créées dans la chambre le long de l’axe X 

pour différents champs électrique. Simulation pour une fréquence f = 10 kHz pendant 1 min avec le 
modèle 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖. 

 

Cette densité d’𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2 attendue dans l’échantillon et estimé en 𝐷𝑜𝑠𝑒/𝑆𝑡𝑖𝑝 et peut être 

visualisée en fonction de différents champs électriques négatifs (champ électrique d’émission 

d’électrons). Ce champ représente finalement la variable la plus importante car il influence le courant 

𝐼 de manière exponentielle, comme expliqué précédemment. 

Grâce à l’équation 23, il est possible d’estimer la densité d’ions hydrogène implantés dans un 

échantillon selon différents champ électrique d’émission d’électrons. Les différents modèles 

d’émission d’électrons sont détaillés dans la section 3.3.1.  

Nous obtenons ainsi plusieurs courbes exponentielles de la densité d’ions implantés comme illustré 

ci-dessous en Figure 3-28. Ces courbes seront ensuite comparées aux expériences et discutées dans le 

chapitre suivant. 
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Figure 3-28 : Estimation de la densité d’ions 𝐻+ implantés exprimé en 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2 suivant le champ 
électrique d’émission d’électrons pour différents modèles d’émission. Simulations faites pour une 
pointe de rayon R = 50 nm, une fréquence de pulse f = 10kHz et pendant une durée t de 60 secondes.   

 

Nous allons donc dans la suite comparer ces simulations aux expériences faites sur l’instrument. 

Les simulations sont restreintes à une durée d’implantation de 1 minute maximum, nous expliquerons 

les raisons de cette limitation dans le chapitre suivant qui se concentrera sur les expériences menées 

et les comparaisons avec les simulations.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 
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3.6 Conclusion  
 

Ce chapitre a permis de mieux comprendre et appréhender les phénomènes physiques impliqués 

durant l’implantation in-situ pulsée tels que l’émission d’électrons, l’ionisation du gaz, l’attraction des 

ions vers l’échantillon, l’énergie d’implantation, les trajectoires des particules, la profondeur 

d’implantation ainsi que la quantité totale implantée. En prenant en compte de nombreux paramètres 

et en réalisant de nombreuses simulations, nous avons pu développer un modèle analytique 

quantitatif. 

Ces simulations ont ainsi fourni une base solide et détaillée pour cette nouvelle méthode. Elles 

faciliteront non seulement l’interprétation des résultats expérimentaux, mais permet aussi un meilleur 

contrôle des paramètres et une répétabilité accrue des expériences. Cela sera exploré plus en détail 

dans le chapitre suivant, consacré aux expériences d’implantation in-situ pulsée en SAT et à la 

comparaison avec les simulations. 
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Ce chapitre a pour objectif principal de mettre en œuvre l’implantation in-situ. Dans un premier 

temps, nous définirons les prérequis essentiels et les limites de la méthode, afin de préciser le cadre 

du travail à venir. Ensuite, nous présenterons les résultats obtenus en SAT pour différents matériaux 

métalliques tels que le nickel, le tungstène, le titane et le fer. Enfin, nous conclurons par une 

comparaison avec les simulations et le modèle utilisé pour prédire quantitativement la densité d’ions 

implantés, suivie d’une discussion approfondie sur les résultats obtenus. 

4.2 Implantation in-situ pulsée en SAT, difficultés et prérequis  

4.2.1 Application d’impulsion négative et test de la limite en émission d’électrons 
 

Dans un premier temps, il est crucial de déterminer la limite d’émission d’électrons de notre 

échantillon. En cas de dommages importants, il est essentiel de comprendre si ceux-ci sont causés par 

une émission d’électrons excessive ou par l’implantation d’ions. En effet, lors des premiers essais, des 

dégâts significatifs ont été fréquemment observés, rendant l'analyse en SAT impossible après 

l'implantation, sans tenir compte de la limite d’émission d’électrons. 

Pour ce faire nous avons procédé à des tests systématiques en augmentant progressivement la 

tension négative appliquée comme suit.  

L’échantillon métallique préparé sous la forme d’une pointe est tout d’abord évaporé légèrement.  

Environ 200 000 𝑎𝑡𝑜𝑚𝑒𝑠 sont récoltés de la surface initiale afin de s’assurer que la pointe est bien 

formée, et aussi de diminuer les rugosités de surface trop importantes. Cela nous permet également 

de connaitre sa tension au seuil d’évaporation. La tension (positive) pour laquelle son champ 

d’évaporation est atteint suit l’équation classique : 

 

 
𝐸 = 

𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙
𝑘𝐹𝑅

 

 

eq.  4.1 

 

Prenons l’exemple où la tension 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 est de 5000 𝑉. On précise, qu’expérimentalement cette 

tension varie entre 3000 𝑉 pour les pointes les plus fines jusqu’à 6000 𝑉 pour les plus grosses. Comme 

mentionné dans le chapitre 2, la tension total 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 est la somme de deux composantes, une continue 

et une impulsionnelle comme décrite ci-dessous :  
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𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑖𝑚𝑝𝑢𝑙𝑠𝑖𝑜𝑛 

 

eq.  4.2 

 

Connaissant la tension 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙  concernant l’évaporation des ions, l’idée est ensuite d’inverser la 

polarité de l’impulsion et d’appliquer uniquement la composante impulsionnelle de sorte à générer 

une émission d’électrons contrôlée uniquement via l’impulsion.  Nous commençons par appliquer la 

tension relativement faible (en valeur absolue), soit 𝑉𝑖𝑚𝑝𝑢𝑙𝑠𝑖𝑜𝑛 = − 500 𝑉 pendant un temps 𝑡 d’au 

moins 1 minute à une fréquence 𝑓 = 10 𝑘𝐻𝑧.  

Le ratio 
𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙

|𝑉𝑖𝑚𝑝𝑢𝑙𝑠𝑖𝑜𝑛|
= 10, ce qui signifie que le champ d’émission d’électrons est équivalent à 10% du 

champ d’évaporation. Autrement dit, pour un échantillon de nickel ayant un champ d’évaporation 𝐸 =

35 𝑉. 𝑛𝑚−1 nous avons une émission d’électrons avec un champ  𝐸 = −3,5 𝑉. 𝑛𝑚−1.  

Une fois cette émission d’électrons effectué, nous basculons à nouveau l’impulsion en positif et 

relançons le processus d’évaporation, environ 200 000 𝑎𝑡𝑜𝑚𝑒𝑠 sont collectés comme 

précédemment.  

Premièrement, nous vérifions si la tension d’évaporation, initialement fixée à 5000 𝑉, a changé. Si 

cette nouvelle tension a augmenté, cela peut indiquer une augmentation de la taille de la pointe ou 

alors qu’un morceau du sommet a été arraché. Si cette nouvelle tension a diminué, cela peut indiquer 

une fragilisation ou un affinement de l’échantillon. En revanche, si elle reste inchangée, cela indique 

que la pointe n’a pas subi de changement important de forme ni d’éventuels dégâts. On précise que 

les comparaisons des deux tensions d’évaporation 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 , avant et après sont effectuées à flux de 

détection identiques. 

Deuxièmement, nous vérifions la stabilité du flux de détection, c’est-à-dire le nombre d’atomes 

évaporés et collectés par impulsion. C’est en effet un second indicateur qui nous permet de déterminer 

si la pointe a subi des endommagements durant l’émission d’électrons. Un flux est stable, sans 

variations brusques, indique que l’évaporation n’est pas altérée, ce qui suggère qu’aucune 

protubérance ou défaut sont formés à la surface crées par l’émission d’électrons.  

Si ces deux indicateurs, que sont la tension et le flux d’évaporation, semblent inchangés après 

l’application d’impulsions négatives, nous considérons que l’on peut augmenter l’intensité de 

l’émission d’électrons, en atteignant des champs électriques négatifs de plus en plus intense tel que 

𝐸 = − 5 𝑉. 𝑛𝑚−1, puis − 6 𝑉. 𝑛𝑚−1, puis − 7 𝑉. 𝑛𝑚−1, etc.., jusqu’à observer un changement dans le 

comportement de l’échantillon lors l’évaporation des ions. On précise que ces tests sont effectués sous 
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ultravide (UHV), un ultravide poussé dans une gamme de pression comprise entre 10−10 et 

10−11 𝑚𝑏𝑎𝑟.  

Dans l’ensemble de ces tests, un comportement de seuil est observé. Au-delà d’une certaine valeur 

de champ, l’échantillon se dégrade brutalement avec la présence de multiples fractures, voire une 

impossibilité d’analyse en SAT. Les Figure 4-1a et Figure 4-1b montrent un échantillon de nickel avant 

une émission trop intense d’électrons. Une fois passé le seuil de champ électrique, l’émission 

d’électrons devient trop intense, entrainant la dégradation sévère de l’échantillon, illustré en Figure 

4-1c avec la présence de plusieurs zones d’émission locale très intense représentées en rouge et bleue.  

Les spectres de masse peuvent être comparés. En Figure 4-1b le spectre affiché est un spectre 

typique d’une analyse de nickel, composé majoritairement de pics compris entre 28 et 34 Da ainsi 

qu’un pic caractéristique de l’hydrogène à 1 Da, tandis que sur la Figure 4-1d, des anomalies sont 

observés avec notamment la présence de multiples pics entre 28 et 38 Da ne respectant pas les 

rapports isotopiques du nickel représenté en bleue. On note également la présence de pics à 16 et 18 

Da caractéristique de l’oxygène 𝑂 et de l’eau 𝐻2𝑂 représenté en rouge, ainsi qu’un pic inconnu à 38 

Da représenté en vert. L’échantillon étant dégradé, l’évaporation est elle aussi impactée avec très peu 

d’atomes collectés en fin d’analyse (~ 150 000 à 300 000 atomes collectés). C’est pourquoi il est 

important de bien déterminer dans quelle gamme de champ nous devons travailler pour chaque 

matériau.  
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Figure 4-1 : (a) Vue SAT du dessus d’un échantillon de nickel avant l’émission d’électrons (100 000 

atomes collectés) (b) son spectre de masse associé (c) vue SAT du dessus après l’émission 
d’électrons trop intense (200 000 atomes collectés (d) et son spectre de masse associé. Les ions 
𝑁𝑖2+ sont représentés en bleue, 𝑂+ et 𝐻2𝑂

+ sont représentés en rouge. 

 

En Figure 4-2 représente les différents cas d’émission d’électrons, avec un champ d’émission 

d’électrons de plus en plus intense. En Figure 4-2a, 2b et 2c est représenté l’échantillon de nickel après 

une émission d’électrons avec un champ 𝐸 = −9 𝑉. 𝑛𝑚−1, 𝐸 = −10 𝑉. 𝑛𝑚−1 et 𝐸 = −11 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

Notez une dégradation très importante dans le cas c, elle se manifeste par la perte de la cristallographie 

à la surface de l’échantillon, mais aussi et surtout par une sous densité anormale d’atomes dans la 

partie inférieure gauche. De plus, cette dégradation importante est également visible avec la tension 

13.0 nm 

(a) (b) 

13.0 nm 

(c) (d) 

𝑯+ 𝑶+ ? 

𝑵𝒊𝟐+ ? 

 ? 

𝑯+ 𝑵𝒊𝟐+ 
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d’évaporation, qui est passée de 3 𝑘𝑉 à 6 𝑘𝑉 indiquant un changement brutal et considérable de la 

pointe rendant son évaporation nettement plus difficile. 

 

 

Figure 4-2 : Analyses SAT après les tests de limite d’émission d’électron sur une même pointe de 
nickel avec vue du dessus de l’échantillon ainsi que la courbe en tension associée. (a) Application 
d’un champ d’émission d’électrons de 9 𝑉. 𝑛𝑚−1(b) 11 𝑉. 𝑛𝑚−1 et (c) 12 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

 

Cette procédure a été faites à de multiples reprises sur l’ensemble des matériaux présentés ci-

dessous afin de déterminer le seuil limite en champ d’émission d’électrons à ne pas dépasser, ces 

valeurs sont répertoriées dans le Tableau 4-1 ci-dessous :  

(a) (b) (c) 
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Matériaux Seuil de champ limite d’émission 

d’électrons (𝑽. 𝒏𝒎−𝟏) 

Nickel 10 - 10,5 

Titane 6 - 7 

Fer 12 

Tungstène 17 - 18 

Aluminium 7 

Tableau 4-1 : Valeurs de champs limite d’émission d’électrons estimé empiriquement associé à 

chaque matériau. 

 

4.2.2 Insertion du gaz dans la chambre et vérification de la provenance de l’hydrogène   
 

Lorsque du gaz est introduit dans la chambre et qu’une analyse SAT est lancée, une quantité de ce 

dernier se dépose à la surface de l’échantillon, comme expliqué dans le chapitre 2 en section 1.7.2. Il 

faut donc s’assurer que l’hydrogène détecté, notamment 𝐻+, après l’implantation provient bien de 

l’échantillon, c’est-à-dire de l’implantation, et non d’une contamination de la chambre. Pour vérifier 

cela, on introduit une quantité de gaz de référence, identique à celle de l’implantation, pendant le 

même temps d’exposition et sur le même échantillon mais sans émission d’électrons. Puis ensuite, 

nous procédons à l’analyse de l’échantillon, ce qui nous permet de comparer plusieurs cas.  Au total, 

trois cas d’analyses SAT sont possibles.  

Le premier, l’analyse SAT après l’émission d’électrons sous UHV, c’est-à-dire sans gaz (𝑃 ~ 10−10 - 

10−11 𝑚𝑏𝑎𝑟). Le second cas, l’analyse SAT après l’insertion du gaz 𝐻2 dans la chambre à une pression 

(𝑃 ~ 5 × 10−5𝑚𝑏𝑎𝑟) pendant un temps t sans émission d’électrons et enfin le dernier cas, l’analyse 

SAT après l’addition des deux, l’émission d’électrons sous un environnement gazeux 𝐻2. Ces 3 cas sont 

représentés en Figure 4-3. 
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Figure 4-3 : Profils de composition SAT dans 3 cas différents. (a) Analyse SAT après émission 
d’électrons sous UHV. (b) Analyse SAT après insertion du gaz sans émission d’électrons (c) Analyse 
SAT après avoir génération de l’émission d’électrons dans l’environnement gazeux.   

 

Les trois comportements observés sont bien distincts. Dans le premier cas, illustré en Figure 4-3a, 

la majorité de l’hydrogène est localisé à la surface à une profondeur inférieur à 1 nm avec une 

décroissance rapide atteignant moins de 5 % à 5 nm. On peut dans ce cas, supposer une implantation 

des molécules de gaz présents en très faible quantité dans la chambre.  

Dans le second cas, en Figure 4-3b, la pénétration de l’hydrogène est légèrement plus importante 

pour les profondeurs inférieures au nanomètre mais avec néanmoins une décroissance encore plus 

rapide pour atteindre le plateau inférieur à 5 % vers 3 – 4 nm de profondeur.  

Quant au dernier cas, en Figure 4-3c, le comportement est bien différent. On observe un profil de 

composition caractéristique d’une implantation, avec une concentration en hydrogène atteignant 

presque 50 % et une décroissance graduelle autour des 6 nm jusqu’à environ 10 nm de profondeur. 

Ces essais ont été effectués sur l’ensembles des différents matériaux utilisés, afin de s’assurer de 

l’origine du signal d’hydrogène détecté dans chaque cas.  

 

4.2.3 Interdépendances des paramètres  
 

Cette section vise à mettre en évidence l’une des difficultés de l’implantation in-situ : la complexité 

de gérer plusieurs paramètres interdépendants, tels que l'énergie d'implantation et la quantité d'ions 

implantés. 

(a) (b) (c) 

profondeur (nm) profondeur (nm) profondeur (nm) 
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Comme discuté dans le chapitre précédent (Figure 3.12 et Figure 3.28), le champ 𝐸 influence 

directement la quantité d’ions implantés dans l’échantillon. Une des difficultés de l’expérience est que 

la tension d’impulsion 𝑉𝑝 contrôle non seulement la différence de potentielle entre la pointe et le 

détecteur, c’est-à-dire, l’énergie d’implantation moyenne (comme illustré dans le chapitre précédent 

en Figure 3.19) mais contrôle également le champ 𝐸 à la surface et par conséquent la quantité d’ions 

implantés.  

Comme représenté en Figure 4-4, il existe une interdépendance entre la densité de courant 

d’électrons émis de la pointe, qui influe sur la quantité d’ions implantés et l’énergie moyenne 

d’implantation. La gamme de travail possible se limite empiriquement autour d’une densité de courant 

de 1010𝐴.𝑚−2 dans le cas du nickel, cette gamme de travail est représenté en violet.  

Ainsi, l’équilibre entre ces deux paramètres doit être soigneusement ajusté pour garantir une 

implantation efficace et éviter toute dégradation de l’échantillon. 

 

 

 

Figure 4-4 : Graphique de la densité de courant émis de la pointe en échelle logarithmique avec 
comme modèle d’émission celui de Paulini (présenté précédemment comme 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖) en fonction de 
l’énergie d’implantation moyenne pour différentes tensions appliquées à l’échantillon (-500, -1000, 
-2000 et -3000 V) et pour différents rayons de courbure (20, 40, 60, 80 et 100 nm). 

Fenêtre 
Dudka 

Gamme de 

travail 

possible 

𝑽𝒑 
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Il apparait donc intéressant d’utiliser des pointes ayant des rayons de courbure importants, tels que  

𝑅 > 40 𝑛𝑚. En effet, ce sont dans ces gammes de rayon de courbure que nous pouvons appliquer des 

tensions élevées afin d’accéder à des énergies d’implantation plus importantes sans pour autant 

atteindre une densité de courant trop élevée à la surface. Par exemple, nous pouvons appliquer des 

tensions tel que 𝑉𝑝 > 2 000 𝑉 et ainsi obtenir des énergies moyennes d’implantation supérieure à 

250 𝑒𝑉. La fenêtre de travail qui nous intéresse pour la suite est représentée en rouge sur la Figure 

4-4, avec comme limite supérieure de tension 𝑉𝑝 = 3 000 𝑉. À titre de comparaison, nous avons 

également représenté la fenêtre de travail de Dudka [207] en bleue qui avait avec comme limite de 

tension − 500 𝑉 et une densité de courant de 108 𝐴.𝑚−2 comme évoqué dans le chapitre précédent 

section 1.3.2. 

Avec ces éléments en place et une compréhension approfondie des subtilités de l'implantation in-

situ, nous sommes prêts à passer à la phase expérimentale. 

 

4.3 Implantation in-situ pulsée en SAT  
 

4.3.1 Première expérience  

 

Lors de la première étape, consistant simplement à évaporer la pointe, la tension totale appliquée 

était de 𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 =  3336  𝑉 avec une fraction d’impulsion 𝑓𝑝 = 20%. Cette tension permet d’évaporer 

la pointe, donc d’atteindre un champ 𝐸 = 35 𝑉. 𝑛𝑚−1. Ainsi pour obtenir un champ d’émission 

d’électrons limite tel que 𝐸 = −10,5 𝑉. 𝑛𝑚−1 nous allons appliquer uniquement une impulsion 𝑉𝑝 =

−1 000 𝑉. Nous procédons donc à l’entrée du gaz 𝐻2 de sorte à obtenir une pression limite tel que 

𝑃𝐻2 ≈ 5 × 10
−5𝑚𝑏𝑎𝑟 puis nous appliquons la tension 𝑉𝑝 = −1 000 𝑉 sur l’échantillon. 

Les paramètres expérimentaux sont rappelés ci-dessous : 

• 𝑉𝑝 = −1 000 𝑉 (𝐸 ≈ −10.5 𝑉. 𝑛𝑚−1) 

• 𝑓 = 10 𝑘𝐻𝑧 

• 𝑡 = 30 𝑠𝑒𝑐𝑜𝑛𝑑𝑒𝑠 

• 𝑇 = 55 𝐾 

• 𝑃𝐻2 ≈ 5 × 10
−5 𝑚𝑏𝑎𝑟 
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Les résultats de l’expérience sont montrés en Figure 4-5, où un échantillon de nickel a suivi 

l’ensemble des étapes de l’implantation décrites précisément dans le chapitre 2 en section 1.3.3, tout 

respectant les prérequis de la section précédente.  

 

 

L’implantation in-situ a été réalisée avec succès dans l’échantillon de nickel, avec la localisation de 

l’hydrogène implanté à l’échelle atomique dans le volume tout en ayant une excellente résolution 

spatiale. Les distances inter-réticulaires correspondant au pôle indexé du nickel, telles que 𝑑111 ≈

 0,203 𝑛𝑚 [266] ont été respectées. On constate que la cristallographie du nickel à la surface est ici 

préservée après l’implantation (voir Figure 4-5a), comme en témoigne la présence des six « branches » 

au sommet de l’échantillon, correspondant à une surdensité d’atomes attendue. Cette conservation 

de la cristallographie, même après l’implantation, n’est toutefois pas systématique et varie selon les 

 

 

Figure 4-5 : Implantation in-situ pulsée en SAT d’hydrogène dans un échantillon de nickel. (a) Vue 3D 
de l’échantillon avec localisation des atomes de 𝑁𝑖2+ et de 𝐻+ en bleue et rose respectivement. (b) 
Coupe à l’intérieur du volume et résolution des plans atomiques du nickel dans le pôle indexé 111. 
(c) Zoom sur le début d’analyse (d) zoom sur le milieu d’analyse.  
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conditions expérimentales, comme nous le verrons plus tard. On peut également comparer les 

spectres de masse avant et après implantation in-situ comme montré ci-dessous en Figure 4-6. 

 

 

 

 

 

Figure 4-6 : Spectre de masse de l’échantillon de nickel avec et sans implantation in-situ d’hydrogène. 
(a) et (d) dans la gamme des masses de l’hydrogène. (b) et (e) dans la gamme du 𝑁𝑖2+ et (c) et (f) 
dans la gamme du 𝑁𝑖+.   

 

On observe premièrement, un signal 𝐻2
+, après implantation, inattendue comme le montre la 

Figure 4-6a, un signal 𝑁𝑖2+ typique en Figure 4-6b et une formation d’hydrure 𝑁𝑖𝐻+ en Figure 4-6c. 

Cette formation d’hydrure de nickel 𝑁𝑖𝐻+ est directement liée à l’implantation d’hydrogène, comme 

le montre le spectre de masse. Cette formation d’hydrure n’est pas commune lors des analyses SAT 

classique du nickel sans implantation montré en Figure 4-6d, 6e et 6f. Notamment visible sur le spectre 

de masse en Figure 4-6f qui ne présente aucun hydrure de nickel à 59 𝐷𝑎. Cette formation d’hydrure 

s’explique par la présence locale d’une quantité significative d’hydrogène. En effet, comme le montre 

le profil de composition en  Figure 4-7, on observe un profil d’implantation avec une forte 

(a) (b) (c) 

Avec implantation  

Sans implantation  

(d) (e) (f) 
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concentration d’hydrogène atteignant jusqu’à 55 % de la composition locale, ce qui explique la 

formation d’hydrure de nickel [267] [31] [30]. Cependant, cette formation d’hydrure de nickel s’est 

majoritairement observée avec un seul état de charge, c’est-à-dire plutôt en tant que 𝑁𝑖𝐻+que 

𝑁𝑖𝐻2+. En effet, sur la Figure 4-6b la présence de l’hydrure 𝑁𝑖𝐻2+ à 29.5 Da est inexistante.  

 

 

Figure 4-7 : Profil de composition de l’hydrogène après l’implantation in-situ en SAT suivant la 
profondeur de la pointe de nickel en nm.  

 

On précise ici que l’écrasante majorité de l’hydrogène présent dans le profil d’implantation montré 

en Figure 4-7 est constitué de 𝐻+ et non de 𝐻2
+ ce qui s’explique par plusieurs raisons. Premièrement, 

l’ionisation des molécules de gaz par les électrons peut créer des ions 𝐻+, qui seront ensuite implantés, 

comme expliqué dans le chapitre 3 à travers les équations de réactions eq. 4.13 et 14 du nom de 

« ionisation dissociative » et « double ionisation ».  

La seconde raison est que, lorsqu’un ion 𝐻2
+ est accéléré vers l’échantillon avec une énergie 𝐸𝑐, lors 

de l’impact avec la surface il peut se dissocier. En effet, l’énergie nécessaire pour rompre la liaison 𝐻2
+ 

est seulement de 15,4 𝑒𝑉 [268] [269], ce qui est largement dépassé dans notre cas.  

Et enfin, lors d’une analyse d’un échantillon de SAT, nous appliquons un champ électrique afin de 

rompre les liaisons entre les atomes (voir la section 1.2 du chapitre 2 sur le principe de la SAT). Cette 

étape du processus constitue donc une raison supplémentaire de dissocier les molécules 𝐻2 implantés. 

 

4.3.2 Influence du champ E d’émission d’électrons dans les profils d’implantation 
 

𝑯+ 
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En accord avec la théorie et les simulations développées dans le chapitre précédent, le champ 

électrique d’émission d’électrons à une influence majeure dans le comportement de l’implantation in-

situ. Cette influence étant déterminante, nous avons donc choisi de faire varier ce paramètre de 

manière contrôlée afin d’étudier plus en détail son impact sur les résultats obtenus. 

 

 

Figure 4-8 : Profils de composition obtenus lors d’analyse en SAT d’échantillons de nickel après 
implantation in-situ d’hydrogène. Implantation in-situ à différents champs d’émission d’électrons 
allant de 8 à 10,5 𝑉. 𝑛𝑚−1 (a) pendant 1 minute et (b) pendant 30 secondes. 

 

On observe que l'augmentation du champ électrique entraîne une élévation significative de la 

quantité d'ions implantés, caractérisée par un profil d’implantation à la fois plus haut et plus profond. 

Il est intéressant de noter qu’une variation de champ de 1 𝑉. 𝑛𝑚−1 n’implique pas la même 

augmentation d’ions implantés. Une augmentation entre 8 et 9 𝑉. 𝑛𝑚−1 (Figure 4-8a) n’est pas autant 

significatif sur le profil d’implantation qu’une variation de 10 à 10,5 𝑉. 𝑛𝑚−1 (Figure 4-8b). Ce 

(a) 

(b) 



Chapitre 4 : Expériences de l’implantation in-situ pulsée en SAT, études des 
paramètres et comparaisons aux simulations  

 

 
183 

 

phénomène est attendu, car la relation entre le champ électrique et la quantité d’ions suit une loi 

exponentielle (voir la section 3.3.1 du chapitre 3). 

Des différences sont également notables sur la forme des profils d’implantation, notamment 

concernant la profondeur d’implantation et la pente du front descendant. Nous rappelons que lorsque 

nous faisons varier le champ électrique 𝐸 nous faisons aussi varier l’énergie d’implantation, et 

inversement, pour une même pointe, comme expliqué dans la section 4.2.3. Ce qui explique en partie 

les différences de profondeur d’implantation entre les différentes expériences.   

Le critère le plus pertinent reste néanmoins la densité d’ions implantés par nm², car elle permet de 

s’affranchir de la taille de la pointe et ainsi pouvoir comparer plus précisément différentes expériences 

réalisées sur divers échantillons. On répertorie dans les tableaux ci-dessous en Tableau 4-2 et Tableau 

4-3 la densité d’ions implantés et collectés pour chaque champ d’émission d’électrons 𝐸 dans le cas 

du nickel. Précisons que les champs sont donnés en valeur absolue mais correspondent bien à des 

valeurs négatives. 

 

E (𝑽. 𝒏𝒎−𝟏) Densité (𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎𝟐) 

8 11 

9 20 

9.5 42 

9.5 62 

10 52 

 

Tableau 4-2 : Valeur de densité d’ions implantés pour différent champ d’émission d’électrons 

pendant 1 minute dans le nickel  
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E (𝑽. 𝒏𝒎−𝟏) Densité (𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎𝟐) 

10 34 

10,5 60 

Tableau 4-3 : Valeur de densité d’ions implantés pour différents champs d’émission d’électrons 

pendant 30 secondes dans le nickel  

Des essais ont également été effectués sur le titane, dont sa fenêtre de champ d’émission 

d’électrons est plus réduite, comprise entre 5 𝑉. 𝑛𝑚−1et 6 𝑉. 𝑛𝑚−1. Cela complique donc l’étude de 

l’influence du champ sur le profil d’implantation. Dans le cas où le champ d’émission d’électrons est 

peu intense, tel que 𝐸 ≈ 5 𝑉. 𝑛𝑚−1, la quantité d’ions implantés est très faible et difficilement visible. 

Dans le cas où ce champ est plus intense, tel que 𝐸 < −6 𝑉. 𝑛𝑚−1 alors l’émission d’électrons devient 

trop grande, augmentant le risque de rupture de la pointe. Malgré ces contraintes, deux implantations 

successives ont été réalisées sur le même échantillon, l’implantation A, suivi de l’analyse SAT puis 

l’implantation B également suivi de son analyse SAT. Les paramètres d’implantation sont répertoriés 

dans le Tableau 4-4 ci-dessous ainsi que les résultats des analyses SAT en Figure 4-9.  

 

Implantation A Implantation B 

• 𝑉𝑝 = −1 270 𝑉                                  

• 𝐸(é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠) = −5 𝑉. 𝑛𝑚−1  

• 𝑇 = 65 𝐾 

• 𝑓 = 20 𝑘𝐻𝑧 

• 𝑡 = 10 𝑚𝑖𝑛𝑢𝑡𝑒𝑠  

• 𝑃𝐻2 = 5 × 10
−5 𝑚𝑏𝑎𝑟  

 

• 𝑉𝑝 = −1 800 𝑉                                  

• 𝐸 (é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑠) = −6 𝑉. 𝑛𝑚−1  

• 𝑇 = 65 𝐾 

• 𝑓 = 20 𝑘𝐻𝑧 

• 𝑡 = 10 𝑚𝑖𝑛𝑢𝑡𝑒𝑠  

• 𝑃𝐻2 = 5 × 10
−5 𝑚𝑏𝑎𝑟  

 

Tableau 4-4 : Paramètres d’implantations dans deux configurations de champ d’émission 

d’électrons. 
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Figure 4-9 : Analyses SAT faites sur le titane dans deux cas d’implantation in-situ d’hydrogène. (a) 
Analyse SAT d’un échantillon de titane après implantation A , (b) après l’implantation B,  (c) profil de 
composition du cas A, (d) profil de composition du cas B et (e) comparaison des deux profils 
d’implantation.   

 

En comparant les deux profils de composition en Figure 4-9e, on constate l’influence du champ 𝐸 

sur le profil d’implantation. En effet, lorsque le champ augmente, le profil d’implantation se révèle à 

la fois plus élevé, indiquant une plus grande concentration d’ions implantés, et plus profond, traduisant 

7,0 nm 

(b) 

(d) 

(e) 

𝑻𝒊𝟐+  𝑯+  
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une pénétration plus marquée des ions dans l’échantillon. Ces variations confirment l’impact direct du 

champ électrique sur la distribution et la quantité des ions implantés. 

 

4.3.3 Possible amorphisation des échantillons  
 

Lors de l’implantation d’hydrogène, il se peut qu’un phénomène d’amorphisation se manifeste sur 

les premiers nanomètres de l’échantillon, comme le montre la Figure 4-10, qui compare l’état de 

l’échantillon avant et après l’implantation.  

Cette amorphisation s’explique par le fait que l’énergie d’implantation 𝐸𝑐  devient suffisante pour 

déplacer plusieurs atomes de nickel de leur site. En effet, lorsque cette énergie d’implantation dépasse 

largement l’énergie de déplacement 𝐸𝑑 d’un atome de nickel tel que 𝐸𝑐 ≫ 𝐸𝑑 alors l’amorphisation 

devient visible. Ce qui est le cas ici car on rappelle que l’énergie de déplacement d’un atome de nickel 

n’est seulement que de 24 eV [265].  

 

 

Figure 4-10 : Cas d’amorphisation des échantillons de nickel après implantation H. Vue du dessus des 
échantillons avant et après implantation. (a) et (b) avant/après implantation avec 𝑉𝑝 =  −2 200 𝑉, 

(c) et (d) deuxième cas avant/après implantation avec 𝑉𝑝 = −1 800 𝑉 . En bleue est représenté le 

nickel  𝑁𝑖2+et en rose l’hydrogène 𝐻+. 

 

(a) (b) (c) (d) 

𝑵𝒊𝟐+ 𝑯+ 

10,0 nm 10,0 nm 9,0 nm 9,0 nm 
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Dans le premier cas, avant implantation (Figure 4-10a), l’hydrogène à tendance à suivre la 

cristallographie du nickel avec une surdensité d’atomes 𝐻+ au centre du pôle. Après implantation, 

s’inverse presque totalement, avec une sous-densité d’hydrogène au centre du pôle. Ce phénomène, 

où l’hydrogène présent en gaz résiduel dans la chambre semble suivre la cristallographie de surface, 

cela fait actuellement l’objet d’études approfondies au sein de notre laboratoire. Mais cette 

amorphisation ne se manifeste pas dans tous les cas d’implantation, comme le montre dans la Figure 

4-11 ci-dessous, qui illustre plusieurs cas d’implantations sans amorphisation notable.  

 

  

Figure 4-11 : Vues 3D de plusieurs échantillons de nickel après implantation d’hydrogène avec une 
tension appliquée 𝑉𝑝 = −1 000 𝑉 pour les cas (a), (b) et (d) et −1 200 𝑉 pour le cas (c).  

 

L’amorphisation des échantillons de nickel semble survenir lorsque la tension appliquée est 

supérieure ou égale à  1 800 𝑉 (en valeur absolue), comme le montre la Figure 4-10. En revanche, 

l’ensemble des cas où la tension 𝑉𝑝 est de l’ordre de −1 000 𝑉, comme en Figure 4-11, aucun signe 

d’amorphisation est observé. Dès que la tension dépasse les 1 800 V, un phénomène d'amorphisation 

est systématiquement détecté. On précise que ces comparaisons ont été faites à champ électrique 

d’émission d’électrons équivalent, il est donc peu probable que l’origine de cette amorphisation vienne 

de l’émission d’électrons.  

4,5 nm 3,0 nm 3,5 nm 5,0 nm 

(a) (b) (c) (d) 



Chapitre 4 : Expériences de l’implantation in-situ pulsée en SAT, études des 
paramètres et comparaisons aux simulations  

 

 
188 

 

Dans le cas où l’échantillon a subi une amorphisation, il est tout de même possible de retrouver sa 

cristallographie. Effectivement, au fur et à mesure d’une analyse en SAT nous rentrons en profondeur 

dans l’échantillon. Au-delà d’une certaine quantité d’atomes collectés, nous dépassons donc le profil 

d’implantation d’hydrogène et les dégâts qui y sont liés comme montré en Figure 4-12. Cette analyse 

révèle progressivement la cristallographie de l'échantillon à chaque nouvelle séquence d'atomes 

collectés après implantation, comme le montrent les séquences des Figures 12a à 12f. 

 

 

Figure 4-12 : Analyse d’un échantillon de nickel par SAT après une implantation in-situ d’hydrogène 
à différentes profondeur et nombres d’atomes collectés. Vue du dessus par tranches de 50 k atomes 
collectés. (a) Début de l’analyse de 0 à 50 k atomes collectés, (b) de 100k à 150k atomes (c) de 200k 
à 250k atomes, (d) de 300k à 350k atomes (e) de 400k à 450k atomes et (f) de 500k-550k atomes.  

 

Le début de l’analyse est montré en Figure 4-12a, où l’on observe des dommages significatifs à la 

surface, avec une surdensité de nickel localisée en bas à droite de l’échantillon, indiquant une émission 

locale d’atomes. En  Figure 4-12b et 12c, nous nous trouvons dans la tranche entre 100 000 et 250 000 

d’atomes collectés, correspondant à une profondeur de 3 à 5 nm dans la zone implantée.  À cette 

profondeur, la proportion d’hydrogène collectée atteint jusqu’à 40% de la composition totale. Les 

atomes de nickel y apparaissent principalement désordonnés, formant des amas locaux, comme le 

montre la Figure 4-12c. En Figure 4-12d et 12e, nous sortons progressivement de la zone implantée. 

La quantité d’hydrogène décroît jusqu’à environ 5%, la cristallographie du pôle devient peu à peu 

visible en haut à droite. Enfin, la Figure 4-12f représente la dernière séquence enregistrée, où l’on 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 
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devine la cristallographie de l’échantillon et son pôle (111) en haut à droite. L’expérience a ensuite été 

arrêtée pour d’autres raisons, mais aurait pu être continuée afin de rétablir parfaitement la 

cristallographie de l’échantillon.    

 

4.3.4 Effet de la température de l’implantation  
 

L’influence de la température a été testée pour quatre valeurs différentes : 20, 50 et 80 K. Pour les 

températures de 50 K et 80 K, les profils d'implantation et le comportement des échantillons lors des 

analyses SAT montrent peu de différences. En revanche, dans le cas où l’implantation se produit à très 

basse température, 𝑇 = 20 𝐾, nous relevons une accumulation d’atomes parasites en début d’analyse 

en SAT.  

Dans le cas du tungstène, aucun profil d’implantation clair n’a pu être obtenu, alors que le 

phénomène d’implantation a bien lieu, comme nous le verrons plus tard. Deux hypothèses sont 

proposées. Soit l’hydrogène se trouve implanté mais diffuse et ressort de l’échantillon en raison d’un 

coefficient de diffusion plus élevé. En effet, par rapport au nickel, la diffusion de l’hydrogène dans le 

tungstène est plus rapide. En utilisant les valeurs de diffusion de l’hydrogène dans le tungstène, 

présentées au chapitre 1, dans la section 1.3.4c, nous pouvons estimer la longueur de parcours 𝜆 de 

l’hydrogène en 24 h pour une température 𝑇 = 80 𝐾.  La longueur de parcours est calculée selon la 

formule 𝜆 =  √2𝐷𝑡, cette dernière vaut environ 2 × 10−8 𝑚, c’est-à-dire 20 𝑛𝑚. Cette longueur de 

parcours relativement grande pourrait expliquer la diffusion de l’hydrogène après implantation, 

rendant impossible l’obtention d’un profil d’hydrogène implanté durant l’analyse en SAT. 

Contrairement au nickel, où la longueur de parcours 𝜆  dans les mêmes conditions est de l’ordre de 

10−15 𝑚, soit 10−6 𝑛𝑚, ce qui permet de considérer l’hydrogène comme figé dans l’échantillon. 

L’émission d’électrons peut également chauffer l’échantillon et donc participer à la diffusion de 

l’hydrogène comme évoqué dans le chapitre 3 en section 3.1.1. Pour contrer cet effet, une des 

solutions envisagées a été de réduire la température d'implantation, qui était précédemment fixée 

entre 50 et 80 K. 

Des expériences d’implantation in-situ ont donc été faites à 20 K. Nous présentons d’abord 

l’échantillon avant implantation ainsi que son spectre de masse en Figure 4-13.  
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Figure 4-13 : Analyse SAT d’un échantillon de tungstène avant implantation d’hydrogène à 20K avec 

la vue du dessus de l’échantillon et son spectre de masse. 

 

La Figure 4-13 nous sert ici de référence pour la suite. On y observe une quantité très faible 

d’hydrogène, avec une composition de 0,17 % ainsi que quelques hydrures formés, représentant moins 

de 5 % de l’analyse. Maintenant, nous procédons à l’implantation à 20 K dans le tungstène en 

impliquant une impulsion négative 𝑉𝑝 = −2 100 𝑉 de sorte à obtenir un champ d’émission d’électron 

suffisamment élevé d’environ −15 𝑉. 𝑛𝑚−1. L’implantation se fait dans un environnement gazeux 

avec une pression 𝑃𝐻2 = 5 × 10
−5𝑚𝑏𝑎𝑟, à une fréquence 𝑓 = 10 𝑘𝐻𝑧 pendant un temps 𝑡 = 30 𝑠𝑒𝑐.   

Lors de l’analyse en SAT sous UHV à 20 K, il s’est révélé qu’une quantité très importante d’atomes 

de bruit était présent sur le spectre de masse représenté en Figure 4-14. On notera ici que ces tests 

d’évaporation à très basse température ont également été effectués sur le Ni et le Ti, montrant un 

comportement similaire avec un spectre de bruit très important.  
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Figure 4-14 : Analyse SAT d’un échantillon de tungstène à 20 K après l’implantation in-situ 
d’hydrogène à 20K. 

 

À très basse température (𝑇 = 20 𝐾), il semblerait que le gaz résiduel de la chambre se « colle », 

se « fixe », à la surface de l’échantillon pendant l’implantation, formant ainsi une couche d’atomes 

importante qui se retrouve évaporés de manière préférentielle. Ce phénomène rend l’analyse en SAT 

impossible. Nous avons donc augmenté légèrement la température de l’échantillon à 35 K (voir Figure 

4-15). 

𝑩𝒓𝒖𝒊𝒕 

14,0 nm 

Évaporation à 20 K après implantation à 20 K  



Chapitre 4 : Expériences de l’implantation in-situ pulsée en SAT, études des 
paramètres et comparaisons aux simulations  

 

 
192 

 

 

 

 

Figure 4-15 : Analyse SAT d’un échantillon de tungstène à 35 K après l’implantation in-situ 
d’hydrogène à 20K. Vue du dessus avec représentation de différentes espèces ainsi que le spectre de 
masse montré à différentes gammes de masse. 

 

Il semble que l’augmentation de la température permette de « décoller » une partie des atomes de 

gaz adsorbé en surface. On rappelle que ces analyses ont été effectuées dans un UHV de l’ordre de 

4 − 5 × 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟, confirmant ainsi que les atomes de bruit précédemment observés étaient donc 

bien ceux adsorbés en surface pendant l’implantation, et non les atomes gazeux résiduel de la chambre 

d’analyse. Ce décollement des atomes de gaz en surface se constate sur les spectres de masse par une 

(a) 

 𝑾𝟒+ 
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réduction du bruit de fond et par la détection d’ions tungstène 𝑊4+et 𝑊3+. On note également 

l’apparition d’un pic d’hydrogène à 1 Da.  

Concernant le profil d’implantation dans le tungstène, il s’avère difficile de maintenir l’hydrogène 

dans le tungstène une fois implanté, nous représentons néanmoins l’allure du profil de composition 

en Figure 4-16.  

 

Figure 4-16 : Profil de composition d’un échantillon de tungstène à 35 K après une implantation in-
situ d’hydrogène à 20 K. 

 

Dans le cas du tungstène, on observe une formation d’hydrure mais celle-ci n’est pas spécifique à 

l’implantation, un signal d’hydrure de tungstène est également observé en l’absence d’implantation. 

En revanche, un signal de bruit spécifique apparaît uniquement lors de l’implantation et n’est pas 

observé dans les échantillons non implantés. Ce bruit décroit drastiquement au début d’analyse, ce 

qui est attribuable aux atomes se décollant de la surface. Une fois passé cette diminution de bruit, on 

note une nouvelle augmentation de ce signal, ressemblant étrangement à un profil d’implantation 

avec la pente du front montant plus marquée que celle du front descendant.  

Deux hypothèses peuvent expliquer ce signal de bruit. Soit ce sont des atomes d’hydrogène 

implanté mais qui ne suivent pas le top départ de l’impulsion, se retrouvant ainsi dans le bruit de fond. 

Soit, cela suggère que le bruit pourrait provenir de zones de l'échantillon ayant subi des dégâts 

importants dus à l'implantation, ce qui aggrave l'évaporation préférentielle des atomes, quelle que 

soit leur espèce. 
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Notons que nous avons tenté d'atténuer cette évaporation préférentielle en augmentant la fraction 

d’impulsion  𝑓𝑝 de 20% à 30 % puis à 35 % dans l’espoir de diminuer cette évaporation préférentielle, 

malheureusement les résultats ne se sont pas améliorés.  

Par ailleurs, lorsque l’on fait rentrer du gaz à très basse température (20 𝐾 < 𝑇 < 30 𝐾), les 

molécules s’adsorbent et s’accumulent à la surface. Cette accumulation forme une couche empêchant 

l’analyse SAT mais également l’implantation des ions.  Afin d’optimiser l'implantation in-situ, il est donc 

vivement recommandé de maintenir la température d'implantation et d'analyse au-dessus de 40 K. 

Nous avons également testé de mettre les échantillons, une fois implantés, à la température 

ambiante 𝑇𝑎𝑚𝑏 pour étudier la diffusion de l’hydrogène implanté et son influence sur le matériau. Ces 

différentes expériences seront détaillées dans le chapitre 5.  

 

4.3.5 Effet du temps d’implantation  
 

On suppose que la variation du temps avec la quantité d’ions implanté suit une relation linéaire. 

Autrement dit, en doublant le temps d'implantation, on double également le nombre d'ions 

d'hydrogène implantés. Cette hypothèse a été testée sur une même pointe de nickel. On procède donc 

à une première implantation dans un échantillon de nickel. La pointe a suivi la procédure standard, 

elle a donc été évaporé au préalable, avec tension d’évaporation est de  𝑉𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 6 300 × 1,2 =

7 560 𝑉. Afin d’obtenir un champ d’émission d’électrons de 𝐸 = 10 𝑉. 𝑛𝑚−1 nous avons appliqué une 

tension d’impulsion 𝑉𝑝 = −2 160 𝑉.  Afin de préserver l’échantillon cette valeur 𝑉𝑝 est arrondie à 

l’entier inférieur. Les paramètres sont donc les suivants :  

• 𝑉𝑝 = 2 100 𝑉 

• 𝑓 = 10 𝑘𝐻𝑧 

• 𝑇 = 75 𝐾 

• 𝑃𝐻2 = 5 × 10
−5 𝑚𝑏𝑎𝑟  

• 𝑡 = 30 𝑠𝑒𝑐𝑜𝑛𝑑𝑒𝑠 

 

Une fois ces paramètres appliqués, nous attendons environ 20 heures afin d’obtenir un ultravide 

de l’ordre de 4 − 6 × 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟 dans la chambre afin de pouvoir analyser l’échantillon après 

implantation, les résultats sont montrés en Figure 4-17.  

 



Chapitre 4 : Expériences de l’implantation in-situ pulsée en SAT, études des 
paramètres et comparaisons aux simulations  

 

 
195 

 

 

 

 

  

 

 

Figure 4-17 : Analyse SAT d’un échantillon de nickel après implantation in-situ d’hydrogène, (a) vue du 
dessus et de profil du volume analysé, en bleue les ions nickel, en rose les ions hydrogène, (b) profil de 
composition suivant la profondeur de l’échantillon, (c) représentation des plans atomique du nickel et 
position des atomes d’hydrogène implanté et (d) le spectre de masse associé à l’expérience.  
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L’implantation a provoqué une amorphisation de l’échantillon que l’on peut remarquer à la fois en 

Figure 4-17a par l’absence de pôle cristallographique, ce qui apparaît logique puisque la tension 

appliquée pour l’implantation ici est de l’ordre de 2 100 𝑉, correspondant à une énergie 

d’implantation moyenne d’environ 250 𝑒𝑉 (voir Figure 4-4). Comme mentionné précédemment, 

lorsque 𝑉𝑝 > 1 800 𝑉 alors l’énergie d’implantation moyenne 𝐸𝑐 > 230 𝑒𝑉 ce qui cause 

l’amorphisation.   

Le profil d’implantation atteint son maximum à une profondeur d’environ 4 à 5 nm avec une 

concentration locale maximale de 20% d’hydrogène, montré en Figure 4-17b. Au total, 31 500 ions  

𝐻+ sont collectés pendant l’analyse.  On note la présence de molécules d’eau et des oxydes en début 

d’analyse représentés par les couleurs verte et bleu cyan respectivement ainsi qu’une très faible 

présence de molécules d’hydrogène 𝐻2 (0,12 %).  

Concernant la résolution spatiale, les plans atomiques du nickel restent visibles, avec néanmoins 

un désordre apparent sur les premiers nanomètres (Figure 4-17c). Ce désordre est le signe des dégâts 

causés par l’implantation des ions hydrogène durant l’implantation, représentée eux aussi dans la 

même coupe. Notez également que la quantité d’hydrogène se trouve assez faible dans ces premiers 

nanomètres, on peut donc distinguer le profil de défaut créés du profil d’hydrogène implanté, un point 

que nous détaillerons plus tard.    

Le spectre de masse en Figure 4-17d, révèle un signal important d’hydrogène 𝐻+, une formation 

d’hydrure 𝑁𝑖𝐻+, la présence d’eau 𝐻𝑂+, 𝐻2𝑂
+ et 𝐻3𝑂

+ ainsi qu’un faible signal d’oxyde de nickel 

𝑁𝑖𝑂. 

Après cette première implantation réalisée pendant 30 secondes, nous avons procédé à une 

deuxième implantation sur le même échantillon, en doublant le temps d’exposition à 60 secondes. Les 

résultats de cette seconde implantation sont présentés en Figure 4.18.  

Les paramètres expérimentaux sont les suivants : 

• 𝑉𝑝 = 2 200 𝑉 

• 𝑓 = 10 𝑘𝐻𝑧 

• 𝑇 = 75 𝐾 

• 𝑃𝐻2 = 5 × 10
−5 𝑚𝑏𝑎𝑟  

• 𝑡 = 60 𝑠𝑒𝑐𝑜𝑛𝑑𝑒𝑠 
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Figure 4-18 : Analyse SAT d’un échantillon de nickel après implantation in-situ d’hydrogène, (a) vue 
du dessus et de profil du volume analysé, en bleue les ions nickel, en rose les ions hydrogène, (b) profil 
de composition suivant la profondeur de l’échantillon, (c) représentation des plans atomique du 
nickel et position des atomes d’hydrogène implanté et (d) le spectre de masse associé à l’expérience. 

 

Lors de cette seconde implantation, une augmentation significative de la quantité d'hydrogène 

implanté est observée, comme le montrent les Figure 4-18a et 18b. Avec un volume analysé contenant 

une densité d’hydrogène plus importante ainsi qu’un profil d’implantation plus important. Notez que 
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le désordre des plans atomique du nickel est également plus important sur les premiers nanomètres, 

alors que la présence d’ions hydrogène y est relativement faible (Figure 4-18c). En effet, la majorité de 

l’hydrogène collecté se trouve un peu plus profondément, on observe donc un décalage entre le profil 

de défaut et le profil d’implantation. Ce décalage est caractéristique d’un phénomène d’implantation, 

comme nous le verrons plus tard avec l’étude SRIM.   

Pour revenir sur le profil de composition en Figure 4-18b, la majorité des ions hydrogène sont 

collectés à une profondeur située entre 3 et 5 nm, avec une composition locale maximale d’environ 

40 %. Au total, c’est 102 800 ions hydrogène qui sont collectés.  

Maintenant que les deux expériences sont réalisées, nous pouvons comparer les profils comme 

montré en Figure 4-19.  

 

Figure 4-19 : Comparaison de deux profils obtenus en SAT sur le même échantillon de nickel après 
implantation in-situ d’hydrogène pendant un temps de 30 secondes et 1 minute. 

 

 Concernant l'influence du temps d'implantation, pour une durée de 30 secondes d'implantation, 31 

500 atomes H implantés sont collectés au total. Lorsque le temps d'implantation est doublé à 1 minute, 

le nombre d'atomes H implanté s'élève à 103 000.  

Cette différence montre, à priori, que l'implantation n'est pas strictement linéaire avec le temps, 

probablement en raison d’un changement de la forme de la pointe.  

 Une manière d’évaluer si la pointe a changé de forme de manière significative, c’est de comparer 

les tensions d’analyse avant et après implantations, comme montré en Figure 4-20. On précise qu’une 

tentative a été faite d’augmenter encore le temps à 2 minutes mais la pointe n’a pas survécu. Dans ces 

conditions, nous sommes donc limités à une durée d’implantation de 1 minute pour le nickel.  
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Figure 4-20 : Tension d’évaporation en fonction du nombre d’atomes collectés pendant l’analyse SAT 
après deux implantations in-situ d’hydrogène sur le même échantillon. La courbe bleue représente 
l’implantation pendant 30 secondes et en orange pendant 1 minute. La ligne en pointillés représente 
la projection de la tension d’évaporation bleue.  

 

En Figure 4-20, nous n’observons pas de changement significatif de la tension d’évaporation après 

les deux implantations. La ligne en pointillés représente la projection de la tension d’évaporation 

initiale (en bleue) dans le cas où l’évaporation aurait continué. Cette projection est en accord avec la 

courbe orange correspondant à la tension après la deuxième implantation ce qui montre qu’il n’y pas 

eu de changement drastique de la forme de la pointe après l’implantation.  

En revanche, si l’on s’intéresse uniquement à la zone fortement implantée, correspondant à une 

profondeur entre 2 et 6 nm, nous obtenons dans la première implantation 18 000 ions hydrogène 

collectés et dans la seconde implantation 41 000 ions, ce qui respecte le facteur 2 attendue avec le 

doublement du temps d’implantation. De même, la concentration maximale d’hydrogène dans le profil 

de composition est passé de 20 % à 40 %. La densité d’ions implanté au sein du profil est ainsi linéaire 

avec le temps d’implantation au sein du profil d’implantation.  

 

4.3.6 Création de défauts en surface  
 

Cette partie vise à démontrer que l’implantation a lieu, même lorsque l’analyse SAT ne révèle pas 

de profil d’hydrogène comme dans le cas du fer et du tungstène.  
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Nous allons donc montrer qu’il y a bien création de défauts sur les premiers nanomètres du 

matériau implanté, y compris dans le cas où l’analyse SAT ne révèle aucun profil d’hydrogène. Pour 

différentes raisons, la conservation du profil d’hydrogène et son analyse peut s’avérer difficile. Pour 

ce faire une étude en microscopie ionique (FIM) a été réalisée (voir le chapitre 2 section 1.5 pour plus 

de détails sur cet instrument).  

Tout d’abord il faut s’assurer que l’application des impulsions négatives sur cet instrument, le FIM, 

soit équivalente à l’application d’impulsions en sonde atomique TAPHR (le mode de couplage de 

l’impulsion est légèrement différent dans les deux instruments). Cette estimation permet de s’assurer 

que les conditions de champ au sommet de la pointe soit équivalent dans les deux instruments.  

Pour cela, il faut déterminer le couplage du pulseur lors d’émission d’électrons. La méthode est la 

suivante, on prend en référence une image d’émission d’électrons FEM en appliquant une tension 

négative connue sur la pointe, par exemple 𝑉𝑝 = −1000 𝑉 avec un 𝑉𝐷𝐶 = 0 𝑉, représenté par le 

schéma en Figure 4-21a. Ensuite, on applique une tension continue positive  𝑉𝐷𝐶 de +500 𝑉, ce qui fera 

naturellement remonter la tension totale 𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝑝 sur la pointe et donc réduire drastiquement 

l’émission d’électrons.  

Maintenant, tout en conservant cette nouvelle tension continue 𝑉𝐷𝐶 = +500 𝑉, on applique la 

nouvelle tension 𝑉𝑝 de sorte à obtenir une émission d’électrons similaire visible sur l’écran 

phosphorescent, représentée schématiquement en Figure 4-21b. On applique maintenant une 

nouvelle tension 𝑉𝐷𝐶 = +1000 𝑉 et on ajuste à nouveau la tension |𝑉𝑃| nécessaire à atteindre pour 

obtenir la même émission d’électrons, comme montré en Figure 4-21c.  

Suivant la différence entre les nouvelles tensions |𝑉𝑃| à appliquer et les tensions |𝑉𝐷𝐶| ajoutés pour 

obtenir une même image FEM, on peut alors connaître le couplage du pulseur.  

 

(c) 
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Figure 4-21 : Schéma expliquant la démarche pour connaitre le couplage du pulse en négatif dans le 
cas du FIM. (a) le cas où l’image FEM est uniquement généré par l’impulsion (b) dans le cas où 
l’émission d’électrons est générée avec l’ajout d’une tension continue 𝑉𝐷𝐶 = + 500 𝑉 et dans le 
dernier cas avec une tension continue  𝑉𝐷𝐶 = + 1000 𝑉. 

 

Ce test permet finalement d'estimer que le couplage du générateur d’impulsions est d’environ 90 

%. En d'autres termes, il est nécessaire d’appliquer une tension environ 10 % supérieure à celle 

initialement prévue pour obtenir un champ d’émission d’électrons équivalent. 

Voici ci-dessous un résumé succinct de l’étude FIM réalisée avec le tungstène, bien que non 

exhaustif. 

 

 

(a) (b) 
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Figure 4-22 : Images FIM d’un échantillon de tungstène dans différents cas. (a) avant implantation 
in-situ, (b) et (c) 1er et 10ème  couches atomique après émission d’électrons 𝑉𝑝 = −2 500 𝑉 en 

fermant l’arrivée de gaz (𝑃 ~ 10−8𝑚𝑏𝑎𝑟), (d) et (e) 1er et 10ème  couches atomique après émission 

d’électrons 𝑉𝑝 = −2 600 𝑉 dans un gaz environnant (𝑃 ~ 10−5𝑚𝑏𝑎𝑟),  (f)  et (g) même situation 

que (d) et (e) avec une énergie d’implantation plus élevé 𝑉𝑝 = −2 880 𝑉. 

 

En Figure 4-22a, l’échantillon de tungstène est présenté sans implantation. La Figure 4-22b 

représente un cas où nous avons procédé à l’émission d’électrons pendant 5 minutes en coupant 

l’arrivée du gaz. Nous ne constatons pas de réels défauts hormis en extrême surface (sur les toutes 

premières couches). Il y a une légère accumulation de molécules à la surface visible représenté par 

de nombreux points blancs.  Lorsque l’on procède à l’émission d’électrons dans l’environnement 

gazeux, l’implantation est visible en Figure 4-22d, 22e, 22f et 22g qui représentent respectivement 

(a) 

(b) (c) 

(d) (e) 

(f) (g) 
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les cas où une tension 𝑉𝑝 = −2600 𝑉 et −2880 𝑉est appliquée. Dans ces deux cas, les dégâts sont 

importants avec formation de cavités (représenté en rouge) et de sites interstitiels (représenté en 

jaune). Les mêmes tests sont réalisés avec le fer comme montré ci-dessous en Figure 4-23. 

 

 
Figure 4-23 : Images FIM d’un échantillon de fer dans différents cas. (a) avant implantation in-situ 
(b) image FEM de l’émission d’électrons et (c) et (d) 1er et 10ème  couches atomique après émission 
d’électrons 𝑉𝑝 = −1500 𝑉 en fermant l’arrivée de gaz (𝑃 ~ 10−8𝑚𝑏𝑎𝑟), (e) et (f) 1er et 10ème  

couches atomique après émission d’électrons 𝑉𝑝 = − 3000 𝑉 dans un gaz environnant 

(𝑃 ~ 10−5𝑚𝑏𝑎𝑟). 

 

En Figure 4-23a, est présenté un échantillon de fer sans implantation. La Figure 4-23b représente 

l’image obtenue pendant l’émission d’électrons. Figure 4-23c, 23d, après uniquement l’émission 

d’électrons, nous constatons une création de défauts relativement faible en comparant les Figure 

4-23a et 23d à la 10ème couche atomique évaporés. En revanche lorsque l’émission d’électrons est plus 

importante en présence de gaz, alors les dégâts deviennent plus importants avec des difficultés à 

(a) (b) 

(c) (d) 

(e) (f) 
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récupérer sa forme d’équilibre comme illustré en Figure 4-23e et 23f. Nous constatons une 

modification importante de la forme de la pointe sur les premières couches atomique.   

Dans le cas du fer nous avons également constaté la présence de nombreux défauts après 

implantation, et ce, même en étant éloigné du sommet (10 à 30 µ𝑚) de l’échantillon comme le 

montre ces images obtenues au microscope à balayage électronique (MEB) ci-dessous en Figure 4-24.  

 

 

Figure 4-24 : Images MEB obtenues sur un échantillons de fer après implantation d’hydrogène avec 
différents zoom (a) vue large de l’échantillon (b) vue zoomée sur la partie endommagée (c) fissure 
visible sur l’échantillon.  

 

On peut observer la formation de défauts, notamment de nombreuses fissures, sur l’échantillon. 

Ces défauts peuvent s’expliquer pour deux raisons.  

Tout d’abord, l’énergie d’implantation augmente lorsque l’on s’éloigne du sommet de l’échantillon, 

comme montré dans le chapitre 3 en Figure 4.25. En effet, plus les ions sont ionisés loin de l’échantillon 

plus leur énergie d’implantation augmente. Et lorsque les ions sont ionisés loin de l’échantillon, la 

majorité d’entre eux sont implantés loin du sommet, mais ces énergies sont au maximum inférieur à 3 

keV. Au vu des dégâts, il est peu probable que cela soit uniquement due à l’implantation.   

La seconde raison de ces fissures est un possible gonflement de l’échantillon. Comme nous le 

verrons dans le chapitre suivant, les échantillons peuvent se retrouver gonflés suite à l’implantation 

d’hydrogène. 

Dans la prochaine section nous allons comparer les expériences avec les simulations et discuter des 

biais présents dans ces simulations.  

 

(a) (b) (c) 
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4.4 Comparaison avec les simulations  
 

Dans cette partie nous allons comparer les résultats expérimentaux obtenus avec les simulations 

faites dans le chapitre 3. Deux principaux critères sont à vérifier à la suite d’une implantation, la 

profondeur du profil d’implantation et la densité d’ions implantés. 

 

4.4.1 Profils d’implantation  
 

Les simulations nous permettent d’obtenir les énergies d’implantation et d’estimer le profil en 

profondeur d’hydrogène attendu dans l’échantillon. La comparaison avec les expériences est réalisée 

sur la Figure 4-25 ci-dessous. Nous avons effectué deux implantations sur un échantillon de Ni au 

même champ électrique d’émission d’électrons. Deux tensions négatives sont appliquées, 𝑉𝑝 =

 −2200 𝑉 et 𝑉𝑝 = −2100 𝑉, à une fréquence de 10 𝑘𝐻𝑧 pendant respectivement 1 minute et 30 

secondes. 

 

Figure 4-25 : Comparaisons entre les profils expérimentaux obtenus en SAT dans du nickel et les 
simulations faites (a) la tension appliquée sur la pointe est de -2200 V pendant 1 minute et (b)avec 
une tension appliquée de -2100 V pendant 30 secondes.  

 

Cette comparaison nous permet de constater que la différence entre les simulations et les résultats 

expérimentaux sont relativement faible. En effet, les profils d'implantation observés 

expérimentalement sont proches des prévisions théoriques, indiquant une concordance raisonnable 

entre le modèle utilisé pour estimer l'énergie d'implantation et les données expérimentales. 

(a) (b) Décalage Décalage 
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Cependant, il convient de noter que le sommet du profil d'implantation apparaît systématiquement 

décalé vers des profondeurs plus importantes concernant les expériences par rapport aux prédictions 

théoriques. Dans les deux cas étudiés, nous observons que ce sommet tend à se situer autour de ~5 

nm de profondeur, tandis que le modèle prédit un maximum autour de 2 à 3 nm. Cette différence peut 

être attribuée à deux biais potentiels du modèle de simulation utilisé. 

Premièrement, l'estimation de la profondeur est réalisée avec SRIM en utilisant un modèle de cible 

plate, alors que la surface implantée expérimentalement est courbée, comme affichée en Figure 4-26. 

Par conséquent, cette différence de géométrie peut introduire un biais systématique dans l'estimation 

de la profondeur au sommet du profil. 

 

 

Figure 4-26 : Schémas montrant la différence entre (a) l’expérience de l’implantation in-situ effectué 
en sonde atomique et (b) les simulations et le modèle utilisé pour estimer la profondeur 
d’implantation, avec représentée en bleue la zone implantée dans les deux situations.  

Deuxièmement, il est possible que les atomes de H implantés très près de la surface (sous-surface) 

diffusent pendant l'implantation et quittent cette surface. Ce phénomène peut être appelé 

« dégazage » et pourrait expliquer ce léger déficit d’hydrogène observé dans les deux premiers 

nanomètres concernant les expériences par rapport aux prévisions théoriques.  

 

4.4.2 Effet de canalisation et trajectoire d’implantation 

On note qu’il peut également exister un effet de canalisation lors de l’implantation qui peut 

influencer à la fois la profondeur et la densité d'hydrogène implantée dans l'échantillon. Cependant, 

cet effet peut être considéré comme négligeable dans notre cas, en raison des trajectoires 

d'implantation variées des ions ayant plusieurs angles d'implantation, comme le montrent la Figure 

4-26 et Figure 4-27. Cet effet de canalisation souvent observé dans la littérature [270] [271] [272] se 

(a) (b) 
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trouve ici fortement atténué. Les simulations montrent que les particules d'hydrogène suivent les 

lignes de champ et sont donc implantées à divers angles qui peuvent aller de 0° à 45° par rapport à 

l’axe de la pointe (pointillés noir). 

 

 

Figure 4-27 : Trajectoires des ions hydrogène implantés au sommet de l'échantillon APT avec une 
étude de leurs angles d'implantation par rapport à l’axe de l'échantillon représenté en pointillés noir.  
Quatre faisceaux de H sont mis en évidence ayant un angle incident de 0°, 10°, 25° et 45°. 

Nous mettons en évidence 4 trajectoires en particulières, représentées par quatre couleurs dans la 

Figure 4-27. Le faisceau de H #1 en bleu représente la limite des angles possibles pour l'implantation 

des ions hydrogène, autour de 45° par rapport à l’axe de l'échantillon. Les faisceaux #2, #3 et #4, 

représentés en orange, vert et noir, représentent des angles typiques d'implantation pouvant varier 

de 0° à 25° par rapport à l’axe de l'échantillon. Cette étude des angles nous permet donc de considérer 

comme négligeables les effets de canalisation qui peuvent se produire pendant l'implantation. Les ions 

hydrogène, quel que soit leur angle d’incidence, vont tous entrer rapidement en collision avec les 

rangées atomiques lors de leur pénétration dans le matériau. 

 

4.4.3 Densité d’ions implantés  
 

Sommet de 

la pointe H #1 

H #2 

H #3 

H #4 
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Dans cette section, nous allons comparer la densité théorique d'ions attendue dans l’échantillon 

avec la quantité réellement collectée après implantation. Comme présenté dans le chapitre 3, 

plusieurs modèles d’émission d’électrons existent. 

Pour cette étude, nous retiendrons trois modèles de flux d’émission d’électrons : le premier, basé 

sur la théorie de Fowler-Nordheim, est désigné JFN ; le second, obtenu par un ajustement 

analytiquement d’un calcul numérique par Paulini, est appelé JPaulini ; et le troisième, prenant en 

compte l'effet de la température, correspond à l'émission thermionique décrite par Richardson-Laue-

Dushman, est noté JRLD. Pour plus de détails, le lecteur est invité à se référer à la section 3.3.1 

concernant le contexte de l’émission d’électrons. 

La dose implantée dans l’échantillon est estimée en utilisant ces différents modèles d’émission 

d’électrons présentés au chapitre 3, à savoir JFN (eq.  4.3), JRLD, et JPaulini (eq.  4.4). Il est important de 

noter que cette quantité dépend également de la forme de la pointe de l’échantillon. Par conséquent, 

dans la suite de cette discussion, le terme « densité » fera référence à la quantité d’ions implantés, 

divisée par la surface analysée. Cette densité est exprimée en ions par nanomètre carré (ions/nm²).  

 

 
𝐽𝐹𝑁(𝐹, 𝜙) = 𝑎

𝐹2

𝛷𝜏(𝐹)2
. 𝑒𝑥𝑝

−𝑣(𝐹)𝑏𝛷3/2

𝐹  

 

eq.  4.3  

 

 

𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖(𝐹, 𝜙) =
𝑞1𝐸

𝑞2

𝜙𝑞3 (1 + 𝑞4
 𝜙𝑞5

𝜙𝑞3(1 + 𝑞4 𝐸𝑞6)
)
× 𝑒𝑥𝑝

(𝑞7
 𝜙𝑞8

𝐸𝑞9
)
 

 

eq.  4.4 

 

Nous nous appuierons sur l’ensemble du raisonnement établi au chapitre 3 afin de simuler la 

densité d’ions implantés dans un échantillon SAT avec l’aide de l’équation générale montré ci-dessous :  

 

𝐷𝑜𝑠𝑒 =  ∫ 𝑁𝑖𝑜𝑛𝑠(𝑋)
𝑋

0

= ∫
  𝑝𝑉𝑒(𝑋)

𝑘𝐵𝑇

𝑋

0

× 𝑁𝑎 × 𝑁𝑒(𝑋, 𝐸) ×
𝜎(𝑋)

𝑆𝑒(𝑋)
× G(𝑋) × 𝜙𝑟 × 𝑑𝑋 

 

eq.  4.5  
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L’équation nous permet d’obtenir la dose, la quantité totale attendue dans l’échantillon auquel on 

divise ensuite par la surface théorique analysée en SAT pour ainsi obtenir une densité exprimée en 

𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2. On précise que toutes les constantes sont données au chapitre 3. Nous pouvons 

maintenant comparer les différents modèles démission d’électrons existants avec les expériences 

faites, comme montré en Figure 4-28.  

 

  

Figure 4-28 : Densité par nm² des ions H implantés in-situ dans un échantillon de Ni pour différents 
champs électriques d'émission d’électrons avec une comparaison entre simulations et expériences, 
chaque étoile représente une expérience individuelle. Les implantations ont une durée de 1 minute, 
avec une fréquence de 10 kHz. (a) axe des abscisses linéaires et (b) axe des ordonnées en échelle 
logarithmique. 

 

Nous avons affiché trois courbes correspondant aux modèles présentés dans le chapitre 3. On 

remarque directement que le modèle RLD (courbe rouge) sous-estime grandement l’émission 

d’électrons, nous excluons donc ce modèle pour la suite de la discussion. En revanche, le modèle FN 

(courbe noire) et Paulini (courbe verte) sont tout à fait comparable aux expériences faites.  

Le modèle Paulini correspond plutôt bien avec les expériences, contrairement au modèle 𝐽𝐹𝑁 qui 

surestime systématiquement l’émission d’électrons et, par conséquent, le nombre d’ions implantés. 

En réalité, ce n’est pas tant que le modèle 𝐽𝐹𝑁 qui surestime l’émission d’électrons mais plutôt les 

expériences qui sont en dessous des attentes. En effet, la densité d’ions implanté attendues se trouve 

supérieure avec le modèle FN alors qu’il fait vraisemblablement l’unanimité dans la communauté, 

notamment pour des champs d’émission supérieurs à 3 𝑉. 𝑛𝑚−1. Contrairement à l’équation de 

Paulini, noté 𝐽𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖𝑛𝑖 qui se trouve critiquée par plusieurs auteurs comme expliqué précédemment.  

(a) (b) 

Expériences  Expériences  
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L’écart observé entre le modèle 𝐽𝐹𝑁 et les expériences peuvent s’expliquer par plusieurs facteurs.  

Premièrement, un effet de saturation est observé expérimentalement. En effet, comme le montre 

le graphique et les différentes expériences menées, une saturation de la densité d’ions implantés est 

visible avec un maximum atteint autour de 50 − 60 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚−2. Cette saturation peut être attribuée 

par la limitation des sites disponibles pour l’hydrogène dans le matériau. La majorité des ions 

hydrogène implantés se retrouvent figés à une profondeur similaire, or le nombre de sites disponible 

à cette profondeur n’est pas infini. Par conséquent, pendant l’implantation, une quantité non 

négligeable d’ions d’hydrogène implantés se trouve en excès et ne peuvent être retenu.  

Le second facteur concerne le travail de sortie des électrons. Les simulations ainsi que les courbes 

obtenues dans la littérature sont effectuées avec un travail de sortie d’électrons Ф = 4,5 eV alors que 

le nickel se trouve généralement à 5 eV [162]. Cette différence tend à surestimer la densité d’électrons 

émise de la pointe théoriquement et donc par conséquent, surestimé le nombre d’ions hydrogène 

implantés.  

Le troisième est à propos de la température et de la diffusion. L’hydrogène implanté à quelques 

nanomètres peut diffuser hors de l’échantillon, comme expliqué dans la section 4.4.1. Cette diffusion 

a lieu en raison de l’effet de température qui peut s’avérer très élevé très localement lors d’émission 

d’électrons, comme expliqué dans le chapitre 3 dans la section 3.3.1 et pris en compte dans par le 

modèle RLD, noté 𝐽𝑅𝐿𝐷.  

Enfin, il est possible que notre estimation du champ électrique à l’émission d’électrons soit biaisée. 

En effet, le champ électrique est calibré vis-à-vis du champ d’évaporation du nickel (35 𝑉. 𝑛𝑚−1), 

constante théorique provenant du modèle d’évaporation de Müller-Schottky puis modifié par Tsong 

en 1978 [273], qui reste peu quantitatif. Or, comme nous le verrons au chapitre 5, le champ électrique 

d’évaporation estimé pour le nickel, par la méthode des courbes de Kingham est inférieur (autour de 

25 𝑉. 𝑛𝑚−1). En reconsidérant ce champ d’évaporation alors le champ d’émission d’électrons se 

trouve également diminué. Nous prenons en compte cette surestimation en émission d’électrons lors 

de la comparaison aux simulations, comme montré en Figure 4-29 avec les expériences après 

correction en bleues.  
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Figure 4-29 : Densité par nm² des ions H implantés in-situ dans un échantillon de Ni pour 
différents champs électriques d'émission d’électrons avec une comparaison entre 
simulations, expériences et expériences corrigées, après prise en compte des courbes de 
Kingham. Chaque étoile représente une expérience individuelle. Les implantations ont une 
durée de 1 minute, avec une fréquence de 10 kHz. (a) axe des abscisses linéaires et (b) axe 
des ordonnées en échelle logarithmique. 

 

De plus, nous avons constaté sur l’oscilloscope (Figure 2-27 du chapitre 2), lorsque l’on bascule 

l’impulsion en négative, il y a une perte d’amplitude d’environ 5 %. Nous surestimons donc de 5 % le 

champ d’émission d’électrons.  

L’ensemble de ces facteurs ont donc comme conséquence une incertitude sur les mesures 

expérimentales.  

 

 

 

 

 

 

 

Expériences  

Expériences 

corrigées  

Expériences  

Expériences 

corrigées 

(a) (b) 
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4.5 Conclusion  
 

Ce chapitre a démontré que l’implantation in-situ pulsée fonctionne efficacement dans le nickel et 

le titane. Néanmoins, de nombreux paramètres doivent être pris en compte, certains étant 

interdépendants. Pour maîtriser ce processus, il est crucial de contrôler précisément le champ 

électrique d’émission des électrons, car dépasser un certain seuil peut entraîner la rupture des 

échantillons.  

Le champ électrique d’émission ainsi que le temps d’implantation jouent également un rôle clé : si 

ces valeurs sont trop faibles, l’implantation n’est pas visible, mais ces dernières sont trop élevées, alors 

les échantillons risquent un gonflement ou une dilatation importante pouvant provoquer un 

éclatement local. De plus, la température d’implantation doit rester supérieure à 30-40 K pour éviter 

l’accumulation d’atomes de gaz à la surface (adsorption) qui pourrait bloquer le processus 

d’implantation. 

Nous avons également observé la création de défauts lors de l’implantation, visibles à la fois dans 

les volumes de SAT reconstruits à l’aide du logiciel de traitement de données de SAT et grâce aux 

études réalisées au FIM. Une désorganisation de la structure atomique, interprétée comme une 

amorphisation partielle sur quelques nanomètres a été constatée lorsque l’énergie moyenne 

d’implantation dépassait 220 eV. Enfin, la comparaison des résultats expérimentaux avec les 

simulations montre un bon accord, même s’il subsiste certains biais inhérents aux modèles simulés. 

Ce chapitre nous a donc permis d’établir plusieurs limites et conditions pour l’implantation in-situ, 

tant d’un point de vue expérimental que théorique, tout en améliorant notre compréhension des 

phénomènes physiques impliqués. 
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5.1 Introduction  
  

Ce chapitre explore les conséquences de l’implantation in-situ, en particulier sur l’impact de 

l’hydrogène lorsqu’il est présent en grande quantité dans la matière. Plusieurs études ont été réalisées 

à l’aide divers instruments, hypothèses et expériences. 

Nous commencerons par examiner les conséquences macroscopiques et morphologiques sur 

l’échantillon, notamment la formation de défauts et le possible gonflement ou dilatation de ce dernier. 

Le gonflement concerne plutôt lorsqu’il y a présence de micro-vides alors que la dilatation lorsque le 

paramètre de maille augmente. Ensuite, nous tenterons de définir un critère permettant de distinguer 

si l’hydrogène provient de la chambre d’analyse ou de l’échantillon lui-même, ce qui pourrait 

constituer un point clé pour les futures analyses en sonde atomique tomographique. Enfin, nous 

discuterons d’un lien potentiel entre la présence d’hydrogène et la fragilisation de l’échantillon, en 

nous appuyant sur différents modèles de champ d’évaporation et sur la bibliographie présentée en 

chapitre 1. 

 

5.2 Conséquences de l’implantation in-situ pulsée sur un échantillon SAT 
 

5.2.1 Gonflement et/ou dilatation de l’échantillon 
 

Dans cette section, nous aborderons la possibilité d'un gonflement ou de dilatation d’un échantillon 

de SAT causé par une forte concentration d’hydrogène. L’étude s’articulera autour de deux axes : d’une 

part, l’imagerie obtenue par microscopie électronique à transmission (MET) ; d’autre part, l’étude de 

la tension mesurée en SAT. 

 

5.2.1.1 Étude et observation au MET   

 

L’objectif de cette partie est d’étudier la morphologie de l’échantillon pour vérifier s’il existe un 

gonflement de l’échantillon, pour cela, une étude a été faite au MET.  

Dans un premier temps nous usinons la pointe au FIB afin de s’assurer d’avoir une pointe 

suffisamment fine, illustré en Figure 5-1a, afin de permettre aux faisceaux d’électrons de traverser 

l’échantillon lors de l’imagerie au MET montré en Figure 5-1b (pour plus détails sur la technique voire 
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le chapitre 1 en section 1.5.2). Ensuite, nous appliquons le protocole détaillé précédemment dans le 

chapitre 2 en section 1.3.3.  

 

 

Figure 5-1 : (a) Image FIB et (b) image MET de l’échantillon SAT de nickel avant implantation in-situ. 

 

D’après les images obtenues, au FIB et au MET, visible en Figure 5-1, le diamètre de l’échantillon 

avoisine 37 − 38 𝑛𝑚, donc un rayon de courbure 𝑅 inférieur à 18 − 19 𝑛𝑚. 

Nous avons ensuite inséré l’échantillon dans la SAT et procéder à son évaporation très succincte 

afin de déterminer la tension d’évaporation et ainsi estimer le champ électrique d’émission d’électrons 

qui sera atteint lors de l’implantation. L’évaporation d’environ 11 000 atomes est obtenue avec une 

tension d’évaporation stable autour de 3980 V comme le montre la courbe en tension ci-dessous :  

 

Figure 5-2 : Tension d’évaporation après image MET avant l’implantation in-situ en SAT. 

 

(a) (b) 
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Concernant l’implantation in-situ, afin de préserver l’intégrité de l’échantillon, nous appliquons une 

tension d’impulsion de sorte à obtenir un champ électrique d’émission d’électron 𝐸 < 10 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

Connaissant la tension d’évaporation 𝑉 de l’échantillon, comme montré en Figure 5-2, nous 

appliquons donc une impulsion de tension -1310 V à une fréquence de 10 kHz pendant un temps de 4 

minutes à une température de 80 K dans un environnement gazeux d’hydrogène d’environ 𝑃 ≈

 6 × 10−5 𝑚𝑏𝑎𝑟. Une fois l’implantation in-situ en SAT terminée, l’échantillon est de nouveau observé 

au MET.  

 

Figure 5-3 : Images MET (a) avant, (b) après implantation in-situ de l’échantillon de nickel et (c) vue 

zoomée haute résolution du côté de l’échantillon. 

 

Les images MET montrés en Figure 5-3a et  Figure 5-3b nous permettent de voir dans un premier 

temps une quantité de dégâts plus important sur les côtés de l’échantillon proche du sommet (cercles 

rouges sur la Figure 5-3b). Ces dégâts sont corroborés avec les simulations faites dans le chapitre 3 où 

l’on observe une surdensité d’ions implantés sur les côtés, montrés en Figure 3.21 dans la section 3.5.1.  

(a) 

(c) 

41 nm 

(b) 
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En examinant plus en détail cette zone endommagée (Figure 5-3c), nous constatons une 

pulvérisation de l’échantillon, indiquée par plusieurs flèches rouges. Cela semble indiquer des dégâts 

liés à l’irradiation des ions durant l’implantation. Concernant le gonflement, le diamètre mesuré est 

maintenant de 41 nm au lieu de 37 nm. Il y a donc une augmentation de 4 nm sur 37, autrement dit, 

une augmentation du diamètre de presque 11 %. Ce gonflement ou plutôt cette dilatation peut 

s’observer en superposant les deux images remise à l’échelle comme montré ci-dessous : 

 

 

En Figure 5-4, on observe, une augmentation du volume de l’échantillon d’environ 30 %. Cette 

dilatation peut s’expliquer par la formation d’hydrure, comme le suggère la littérature (plus de détails 

section 1.3.3 dans le chapitre 1). En effet, la formation d’hydrure peut faire augmenter le paramètre 

de maille (dilatation) et donc, in fine, le volume de l’échantillon.  

À noter que la stabilité des hydrures est très faible à température ambiante, comme nous le verrons 

en section 5.2.4, donc lors de l’observation post-implantation au MET (qui s’effectue à 𝑇𝑎𝑚𝑏), la 

présence d’hydrures est extrêmement faible. Ce qui voudrait dire, alors que les hydrures ont disparu, 

la pointe reste tout de même gonflée, ce qui indiquerait un phénomène, à priori, irréversible. Notons 

qu’il se peut que le sommet de la pointe se soit consommé pendant l’implantation, ce qui expliquerait 

qu’elle soit plus grosse.  

Pour s’assurer qu’il y a bien un gonflement physique de l’échantillon, deux repères de platine ont 

été faits sur une nouvelle pointe. Ces derniers sont visibles par la présence de deux bosses, 

représentées en Figure 5-5a, Figure 5-5b qui montrent l’échantillon avant et après implantation à 

différents grandissements. On précise que cette comparaison a été réalisé selon le même axe de zone 

[-1 -1 0] avec une légère rotation dans le plan xy sans tilt (erreur de 2.03°).  

Avant 

Après 

Figure 5-4 : Comparaison avant/après implantation in-situ en SAT d’un échantillon de nickel avec 
imagerie haute résolution au MET.  
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Figure 5-5 :  Images MET obtenues à différents grandissements avant et après implantation in-situ 
d’hydrogène en SAT. (a), (c) et (e) représentent la pointe avant implantation, (b), (d) et (f) 
représentent la pointe après implantation, (g) la superposition des deux pointes à la même échelle 
et (h) une vue zoomée avec leur délimitation respectives, avant en orange et après en bleu .   

 

Lorsque l’on superpose les images MET avant et après implantation en tenant compte du repère 

de Pt, comme affiché en Figure 5-5g, on constate un gonflement. Ce dernier semble d’ailleurs être 

privilégié dans une direction, notamment sur le bout de l’échantillon comme le montre la Figure 5-5h 

avec une augmentation d’environ 30 nm dans l’axe de l’échantillon et 6 nm pour les côtés. 

L’augmentation du rayon de courbure est visible également, passant d’environ 24 nm à 28 nm, soit 

une augmentation de 16 %. Les mesures ne tiennent pas compte de la couche de passivation. 

 

 

(h) 
(g) 

30 nm 
48 nm 

6 nm 

56 nm 

(e) (f) 

Avant 

Après  
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5.2.1.2 Étude des données de SAT  

 

Une autre manière d’évaluer le phénomène de gonflement de l’échantillon est possible en 

comparant la tension d’évaporation avant et après l’implantation. En cas de gonflement de 

l’échantillon, nous devrions observer une augmentation de la tension d’analyse en SAT.  

Pour le nickel, cette augmentation de tension n’est pas significative, en effet une augmentation 

peut être observée dans quelques rares cas après implantation mais reste négligeable. En revanche, 

pour le titane, nous avons observé une différence notable. Les tensions d’évaporation mesurées pour 

un même échantillon avant et après, dans plusieurs cas d’implantations sont clairement visible en 

Figure 5-6 ci-dessous.   
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Figure 5-6 : Comparaison des tensions d’évaporation avant/après implantation in-situ dans le cas du 
titane dans différents cas d’implantation. Pour plus de clarté, les paramètres d’implantations sont 
donnés dans le Tableau 5-2.  

 

Avant  Après  
(a) 

Avant  Après  

Avant  Après  

Avant  Après  

(b) 

(c) 

(d) 
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En comparant les tensions d’évaporation avant et après implantation in-situ dans le cas du titane, 

représentées en Figure 5-6, on constate bien la nette augmentation de cette dernière après 

implantation. Nous nous aidons notamment des pointillés rouges, représentant la projection de la 

tension d’évaporation sans implantation, pour faciliter la comparaison.   

On observe également que cette augmentation varie suivant les différents cas présentés en Figure 

5-6a, Figure 5-6b, Figure 5-6c et Figure 5-6d. Il est possible d’associer le coefficient de pente de la 

tension à la forme de la pointe comprenant le rayon de courbure et l’angle de cône. Plus la pente est 

élevée plus le rayon et/ou l’angle de cône deviennent importants.  

Dans le cas 5a, la tension d’évaporation est plus élevée après implantation mais avec une pente 

plus douce. Contrairement au cas 5b, où la tension d’évaporation après implantation atteint une valeur 

similaire à celle avant implantation, mais avec une pente plus marquée. Dans le cas 5c, la tension 

d’évaporation après est également plus élevée et une pente plus importante. Enfin, le cas 5d reprend 

à une tension d’évaporation plus élevée mais a une pente similaire.  

Les valeurs données dans le Tableau 5-1 ci-dessous indique la tension avant l’implantation, 

correspondant à la dernière valeur enregistrée et arrondi à l’entier supérieur, les valeurs après 

implantation lorsque la courbe de tension se stabilise, la variation de cette tension en comparant avant 

et après ainsi qu’un indicateur de pente. 
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Tableau 5-1 : Valeur des tensions d’évaporation avant et après implantation in-situ, la variation de la 
tension exprimée en (%) ainsi que l’indicateur de leur pente de tension.  

 

Cette variation de comportement peut s’expliquer par la différence des paramètres d’implantation 

appliqués. Pour plus de lisibilité, les différents paramètres d’implantation associés à chaque cas sont 

répertoriés dans le Tableau 5-2 ci-dessous.  

 

Figure Tension (V) Fréquence (kHz) Temps (minute) Température (K) E (𝑽. 𝒏𝒎𝟐) 

a -1940 10 20 70 6 

b -1480 50 10 68 6,3 

c -2100 50 20 70 6,3 

d -1450 50 10 70 6,5 

Tableau 5-2 : Récapitulatif des différents paramètres d’implantation in-situ dans le titane 

 

Les temps d’implantation sont largement plus élevés dans le cas du titane que du nickel car son 

champ d’émission limite est plus bas. Sa limite empirique se situe autour de 7 𝑉. 𝑛𝑚−1 comme 

répertorié dans le chapitre 4 dans la section 4.2.1. Donc la quantité d’ions implantés est plus faible 

Figure Tension avant 

(V) 

Reprise après 

(V) 

Variation 

de la 

tension 

(%) 

Tension de 

reprise 

avant/après 

(V) 

Indicateur pente 

avant/après 

a 7050 7500 +6,3 Légèrement 

plus haut 

Légèrement moins 

élevé  

b 5070 5050 -0,4 Similaire  

Plus élevé 
c 7210 8000 +11 Plus haut  

d 5020 7100 +41,4 Bien plus haut  Similaire  
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pour un même temps d’implantation que dans le nickel, afin de compenser nous décidons 

d’augmenter le temps et/ou la fréquence.  

Pour revenir à l’étude du gonflement, la Figure 5.5 montre que l’écart entre la tension 

d’évaporation après implantation et les pointillés rouges s’accroît à mesure que l’implantation devient 

plus importante. Comme précisé dans le chapitre 3 et 4, le paramètre le plus influent reste le champ 

d’émission d’électrons 𝐸. La densité d’électrons émis au sommet de l’échantillon — et donc le nombre 

d’ions implantés — suit une loi exponentielle en fonction du champ. Cela se traduit ici par une 

corrélation directe : plus le champ d’émission 𝐸 augmente, plus la tension d’évaporation après 

implantation s’élève et ainsi que la variation de cette tension augmente exprimer en %. 

L’une des plus probables raisons de ce gonflement est également la formation d’hydrure. En effet, 

comme vu précédemment dans le chapitre 1, la formation d’hydrure peut amener à un gonflement de 

la maille et donc de l’échantillon. Le gonflement peut aussi apparaître lorsque le taux de lacunes 

devient important, ce qui est possible lorsqu’une quantité importante d’hydrogène est présente au 

sein de la matière comme explique dans le chapitre 1 section 1.4.3.  

 

5.2.2 Formation d’hydrure  
 

Lorsque l’hydrogène pénètre la matière dans une certaine quantité il peut alors se former des 

hydrures. C’est notamment le cas du titane, où la limite de solubilité de l’hydrogène dans le diagramme 

de phase Ti-H est extrêmement faible à basse température  (T < 200 K) [274].  

 Expérimentalement, la formation d’hydrure de titane est visible sur un spectre de masse, comme 

représenté en Figure 5-7a, après l’implantation in-situ d’hydrogène.  



Chapitre 5 : Les conséquences de l’implantation in-situ pulsée sur un échantillon 
de SAT : gonflement, dilatation, formation d’hydrures, fragilisation et distinction 
entre différentes origines de l’hydrogène 

 

 

 
226 

 

 

Figure 5-7 : Spectre de masse du titane après implantation in-situ. (a) spectre de masse général, (b) 
et (c) zoom sur la gamme de masse contenant la possible formation d’hydrure.   

 

La formation d’hydrure semble être spécifique aux ions 𝑇𝑖2+ (Figure 5-7b), tandis qu’aucune 

formation d’hydrure n’est mesuré pour les ions 𝑇𝑖3+ (Figure 5-7c). On observe en revanche la présence 

d’hydrure 𝑇𝑖𝐻2+ et 𝑇𝑖𝐻2
2+ à 25,5 et 26 Da respectivement. En tenant compte de l’abondance 

naturelle des différents isotopes de titane, il est possible d’estimer la quantité d’hydrure formée après 

implantation. On précise que les analyses SAT avant implantation révèlent une très légère formation 

d’hydrure 𝑇𝑖𝐻2+ à hauteur de 0,11 % sans la présence de 𝑇𝑖𝐻2
2+.  

Nous partons du principe que le pic à 23 Da respecte l’abondance naturelle. En normalisant ce 

premier pic de sorte à obtenir l’abondance naturelle théorique de 8,25% on en déduit les autres pics. 

On précise qu’il y a néanmoins un biais, le premier pic de titane à 23 Da peut perdre une proportion 

d’atomes qui se retrouveront à 23,5 Da, en raison des hydrures formés.  

𝑻𝒊𝟐+ 

𝑻𝒊𝟑+ 𝑻𝒊𝑶𝟐+ 

𝑯+, 𝑯𝟐
+, 𝑯𝟑

+ 

𝑻𝒊𝑯𝟐+ 
𝑯𝟐𝑶

+ 
𝑯𝟑𝑶

+  

(a) 

𝑻𝒊𝟐+ 
𝑻𝒊𝟑+ 

𝑻𝒊𝑯𝟐+ 

(b) 
(c) 
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Cette étude a été réalisée avec deux méthodes. La première utilise un code matlab permettant de 

calculer l’aire sous les pics. La seconde en utilisant l’outil MoDat, disponible sur le logiciel GPM 3D, 

développé par Fabien Delaroche et Benjamin Klaes au sein du laboratoire. Les valeurs incluant les deux 

méthodes ainsi que la comparaison aux expériences sont répertoriées dans le  

Tableau 5-3 ci-dessous.  

 

Titane pic 

(Da) 

Abondance 

naturelle 

théorique (%) 

Expérience 

avant 

implantation 

Matlab (%) 

Expérience 

après 

implantation 

Matlab (%) 

Expérience 

après 

implantation 

MoDat (%) 

Différence 

entre 

l’abondance 

naturelle et 

après 

implantation 

Matlab (%) 

23 8,25 8,25 8,25 8,76 0 

23,5 7,44 7,45 8,10 7,9 +0,66 

24 73,72 73,50 70,13 69,71 -3,57 

24,5 5,41 5,52 7,32 7,81 +1,91 

25 5,18 5,14 5,80 5,80 +0,62 

25,5 0 0,11 0,25 0,20 +0,25 

26 0 0 0,12 0,10 +0,12 

Total 100 99,97 99,98 100 X 
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Tableau 5-3 : Comparaison des valeurs de l’abondance naturelle et de l’expérience après implantation 
in-situ d’hydrogène dans le cas titane.  

 

L’étude des abondances naturelles théorique comparés aux résultats expérimentaux après 

implantation in-situ montre que la plus grande différence concerne le pic à 24 Da, dont l’abondance 

diminue de 3,57 % par rapport à la valeur attendue, pour les redistribuer dans les autres pics, en 

particulier celui à 24,5 avec un gain de 1,91 %.  

De façon inexpliquée, des différences existent entre les isotopes concernant la formation 

d’hydrure. Les plus favorable à l’hydruration sont les isotopes à 47 et 48 Da. On rappelle que les études 

des enthalpies de formation des hydrures pour le titane ont montrés que l’hydrure le plus facile à 

former est le 𝑇𝑖𝐻2 ce qui n’est pas le cas ici, avec deux fois plus d’hydrure 𝑇𝑖𝐻 que 𝑇𝑖𝐻2. Cela peut 

s’expliquer par la dissociation des hydrures  𝑇𝑖𝐻2 en 𝑇𝑖𝐻 + 𝐻. Phénomène de dissociation que l’on 

peut déduire en s’intéressant aux multi-coups. Lorsque l’on affiche la composition uniquement 

contenant les multi-coups, on observe une augmentation significative de la proportion d’hydrures 𝑇𝑖𝐻 

avec un facteur 10 comparé au 𝑇𝑖𝐻2, passant ainsi de 1 % à 10 % comparé aux mono-coups. On observe 

Titane pic 

(Da) 

Abondance 

naturelle 

théorique (%) 

Expérience 

avant 

implantation 

Matlab (%) 

Expérience 

après 

implantation 

Matlab (%) 

Expérience 

après 

implantation 

MoDat (%) 

Différence 

entre 

l’abondance 

naturelle et 

après 

implantation 

Matlab (%) 

23 8,25 8,25 8,25 8,76 0 

23,5 7,44 7,45 8,10 7,9 +0,66 

24 73,72 73,50 70,13 69,71 -3,57 

24,5 5,41 5,52 7,32 7,81 +1,91 

25 5,18 5,14 5,80 5,80 +0,62 

25,5 0 0,11 0,25 0,20 +0,25 

26 0 0 0,12 0,10 +0,12 

Total 100 99,97 99,98 100 X 
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également que la formation d’hydrure pour les ions titane 𝑇𝑖3+est très faible voire inexistante, comme 

le montre la Figure 5-7c avec des pics théoriquement attendue à 17 et 17,3 Da.    

La formation d’hydrure après implantation est également visible dans le cas du nickel comme le 

montre la Figure 5-8 avec la comparaison avant/après implantation. Les hydrures concernent 

majoritairement les ions 𝑁𝑖+ avec comme hydrure formé 𝑁𝑖𝐻+ à 59 Da. 

 

 

Figure 5-8 : Spectre de masse du nickel (a) avant et (b) après implantation in-situ d’hydrogène. 

 

5.2.3 Nombre de déplacement par atome (dpa) au sein du profil  
 

Durant l’implantation, des défauts sont générés dans le matériau. Les ions hydrogène pénètrent la 

matière avec une certaine énergie, ce qui peut engendrer des déplacements d’atomes. Cette partie 

vise à déterminer au maximum le nombre d’atomes déplacés au global mais aussi au cœur du profil 

d’implantation. Pour ce faire nous allons utiliser le logiciel SRIM et suivre la procédure décrite ci-

dessous.  

Une simulation de 100 000 ions hydrogène implanté dans une cible de nickel avec une énergie 

d’implantation de 0,5 keV est réalisé.  

Dans les données récupérées, nous additionnons les deux types de lacunes créées à chaque 

nanomètre (10 �̇�) de profondeur. Celles créées par les ions incidents et celles créées par l’effet 

balistique secondaire, c’est-à-dire, lorsque l’atome du matériau cible est déplacé par le premier choc, 

si l’énergie restante est suffisante, il va à son tour déplacer un autre atome.  

(a) (b) 

𝑵𝒊+ 

𝑵𝒊+ 

𝑵𝒊𝑯+ 

𝑵𝒊𝑯+ 
𝑵𝒊+ 

Avant  Après  
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Ce nombre total de lacunes s’exprime en déplacement par Angstrom par atome 

(𝑑é𝑝𝑙𝑎𝑐𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡. 𝐴𝑛𝑔𝑠𝑡𝑟𝑜𝑚−1. 𝑎𝑡−1). Il faut également connaitre la fluence d’implantation et la 

densité du matériau cible en 𝑐𝑚−2. Dans notre cas extrême expérimental , la fluence est d’environ 

50 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2 = 50 × 1014 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑐𝑚−2, avec la densité du nickel connue de 9,1 × 1022 𝑎𝑡. 𝑐𝑚−3, soit  

9,1 × 1015 𝑎𝑡. 𝑐𝑚−2. 𝐴𝑛𝑔𝑠𝑡𝑟𝑜𝑚−1.  La formule pour calculer le nombre de déplacement par atome 

(dpa) sur SRIM [275] est donnée par : 

 

 
𝑑𝑝𝑎 =  

𝐿𝑎𝑐𝑢𝑛𝑒𝑠 𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 𝑐𝑟éé𝑒𝑠 × 𝐹𝑙𝑢𝑒𝑛𝑐𝑒

𝐷𝑒𝑛𝑠𝑖𝑡é 𝑑𝑢 𝑚𝑎𝑡é𝑟𝑖𝑎𝑢 𝑐𝑖𝑏𝑙𝑒 
 

 

eq.  5.1 

Il est donc possible d’obtenir le nombre de dpa générés durant l’implantation in-situ, à ceci près 

que SRIM ne calcule pas les lacunes créées par l’implantation des ions hydrogène, considérant le taux 

de lacunes trop faible pour être calculées compte tenu de ces faibles énergies d’implantation 

(0,2 𝑘𝑒𝑉 <  𝐸𝑐 < 1 𝑘𝑒𝑉).  

Pour contourner cette limitation, nous avons appliqué cette méthode pour différentes masses 

incidentes afin d’extrapoler et d’extraire le nombre de dpa que pourrait créer 100 000 ions hydrogène 

𝐻2
+ et 𝐻+. Pour chaque masse incidente, on simule l’implantation de 100 000 ions à 0,5 keV dans une 

cible de nickel et on prend la valeur maximale de lacunes créées que l’on appellera par la suite « dpa 

max ». On représente ensuite le dpa max pour différentes masse incidentes en Figure 5-9 ci-dessous.  

 

 

𝑭 = 𝟏𝟏 𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎−𝟐
 

𝑭 = 𝟑𝟒 𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎−𝟐
 

𝑭 = 𝟓𝟎 𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎−𝟐
 

𝑭 = 𝟔𝟎 𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎−𝟐
 

𝑯𝒆+ 𝑯+ 𝑯𝟐
+

 

0.018 

0.014 

0.010 

0.004 

𝑭𝒆+ 

𝑨𝒍+ 

𝑪+ 
𝑳𝒊+ 

Masse incidente (Da) Masse incidente (Da) 

(a) (b) 
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Figure 5-9 : Graphique des dpa max en fonction de la masse incidente dans une cible de nickel pour 
différentes fluences d’implantation avec une énergie de 0,5 keV. (a) vue global jusqu’à la masse 
incidente du fer (b) vue zoomée concernant les ions hydrogène 𝐻+𝑒𝑡 𝐻2

+.  

 

Le calcul des dpa max, a été fait pour plusieurs fluences 𝐹 correspondant à plusieurs cas 

d’implantation que l’on verra par la suite. En projetant ces courbes, nous pouvons estimer le nombre 

de dpa induits par des ions incidents de masse 1 ou 2 Da. Les valeurs de dpa sont répertoriées dans le 

Tableau 5-4 ci-dessous. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tableau 5-4: Valeur de dpa pour différentes fluences d’ions hydrogène 𝐻2
+ implantés dans du nickel. 

Le « dpa max » représente le nombre maximal de dpa obtenue aux sommets du profil de défaut, la 
seconde colonne représente la quantité d’atome de nickel qui peuvent être déplacé au maximum. Et 
enfin, la dernière colonne reprend cette quantité de dpa et l’ajuste en restant au cœur du profil 
implanté.  

 

Avec cette méthode, on estime donc que le nombre de dpa au cœur du profil d’implantation 

représentent une valeur extrêmement faible avec 0,72 % de dpa dans les cas les plus extrêmes 

d’implantations. 

 

5.2.4 Fragilisation lors du passage à température ambiante   

 

5.2.4.1 Cas du nickel  

 

Après avoir examiné le gonflement et/ou la dilatation, la formation d’hydrures ainsi que les dégâts 

causés par l’implantation in-situ, nous avons analyser les échantillons implantés après leur retour à 

Fluence 

(𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎−𝟐) 

Dpa max Atomes Ni max. 
déplacés au 

total (%/nm²) 

Dpa au cœur du profil 
implanté (%) 

11 0.004 0,4 0.16 

34 0.01 1 0.4 

50 0.014 1.4 0.56 

60 0.018 1.8 0.72 
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température ambiante, dans le but de permettre la diffusion de l’hydrogène implanté. Ces essais ont 

été réalisés à plusieurs reprises pour le nickel et le titane.  

Pour le nickel, nous avons constaté une forme de « fragilisation », visible à travers de fortes 

variations de tension apparaissant pendant l’analyse en SAT, comme le montrent les Figure 5-10a et 

Figure 5-10b (cercle rouges). Les implantations ont suivi le même protocole conformément aux 

chapitres 3 et 4 et ont été ensuite laissés à température ambiante pendant environ 20 à 30 secondes 

pour la Figure 5.9a, et 1 minute pour la Figure 5.9b. 

Ces essais, répétés à de nombreuses reprises, ont produit les mêmes résultats. Pour vérifier que ce 

comportement anormal était bien lié à l’implantation d’ions hydrogène, des essais complémentaires 

ont été réalisés. Dans un premier cas, du gaz H₂ a été introduit dans la chambre d’analyse sans émission 

d’électrons, puis l’échantillon a été placé à température ambiante puis ensuite analysé. Dans le second 

cas, l’émission d’électrons a été effectuée sans gaz, suivie par le passage à température ambiante avant 

l’analyse. Dans les deux cas, les résultats ont montré un comportement normal, avec une montée 

progressive de la tension jusqu’à atteindre une pente stable, sans variations significatives. 

Nous avons également comparé les tensions avec des échantillons ayant subi l’implantation 

similaire, mais maintenus à température cryogénique (50 K < T < 80 K), comme illustré en Figure 5.9c. 

Cette comparaison met en évidence les différences de comportement entre les cas A, B et C, qui 

présentent des courbes de tension classiques — une montée progressive suivie d’un changement de 

pente — tandis que les cas D et E révèlent des variations brusques de tension, avec de multiples chutes 

jusqu’à la rupture complète de l’échantillon, visible par une montée abrupte. 

Ces grandes fluctuations de tension sont caractéristiques d’un flux d’atomes collectés très irrégulier 

au cours de la séquence d’évaporation. De grands paquets d’atomes peuvent être arrachés suite à une 

impulsion, entraînant une chute drastique de la tension afin de réguler, suivie d’une collecte 

sporadique d’atomes, qui provoque une hausse rapide de la tension. Ce type de comportement 

suggère une « fragilisation » locale de l’échantillon. Il convient de préciser que le terme « fragilisation 

» est ici utilisé de manière figurative, car il est généralement employé dans des études 

macroscopiques, comme lors d’essais de traction sur des éprouvettes. 
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Figure 5-10 : (a) et (b) sont des courbes de tension lors d’analyse en SAT d’échantillons de nickel qui 
ont subi une implantation-situ d’hydrogène puis mis à température ambiante pendant quelques 
minutes avant d’être analysé. (c) Courbes de tension normalisée pour différents cas après 
implantation in-situ d’ions hydrogène dans du nickel. Les cas A, B et C représentent les cas après 
implantation in-situ en étant resté à température cryogénique tel que 20K < T < 80K. Les cas D et E 
représentent les cas après implantation in-situ suivi d’une mise à température ambiante avant d’être 
analysé.   

 

Ce phénomène de « fragilisation » due aux passages à température ambiante peut s’expliquer de 

différentes manières.  

La première hypothèse s’appuie sur ce qui a été montré dans le chapitre 1 concernant les sites de 

fragilisation en section 1.4. L’hydrogène fragilise le matériau en allant dans certains sites spécifiques, 

dans certains défauts de la matière tel que des sites interstitiels, des lacunes, des joints de grains voir 
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des carbures. Étant présent en grande quantité, il peut alors fragiliser l’échantillon à de nombreux 

endroits.  

Nous rappelons que lorsque l’hydrogène est implanté puis l’échantillon analysé à température 

cryogénique, il ne peut pas diffuser librement dans l’échantillon pour aller se piéger dans l’ensemble 

des sites de fragilisation. Nous estimons la longueur de diffusion en utilisant l’équation ci-dessous : 

 

 
𝜆 = √2𝐷𝑡 

 

eq.  5.2 

Avec 𝐷 le coefficient de diffusion (voir Tableau 5.12 du chapitre 1) qui s’exprime en 𝑚2. 𝑠−1 et 

𝑡 le temps en seconde pendant laquelle l’atome a diffusé.  À 80 K pendant 24h l’hydrogène a parcouru 

la longueur de 10−15 𝑚 dans le nickel, autrement dit 10−6 𝑛𝑚, ce qui le maintient figé. À température 

ambiante, l’hydrogène implanté peut diffuser librement dans l’ensemble de l’échantillon, la majorité 

va diffuser en dehors du volume. C’est pour cela que nous avons très peu d’hydrogène présent dans 

l’échantillon après son passage à température ambiante, illustré dans la Figure 5-11 ci-dessous. La 

Figure 5-11a présente les deux spectres de masse des cas D et E ainsi que les profils de composition en 

Figure 5-11b et 10c contenant environ 0,7 % et 0,9 % de concentration d’hydrogène. En 15h (le temps 

d’attente pour récupérer un ultravide et ainsi analyser l’échantillon après implantation), l’hydrogène 

a parcouru 6 × 10−5 𝑚, autrement dit 6 × 104 𝑛𝑚, ce qui dépasse très largement nos échelles 

d’analyse en SAT.   
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Figure 5-11 : (a) Spectres de masse des cas D et E et (b) et (c) les profils de composition respectifs. 

 

La seconde hypothèse est que lorsque nous faisons diffuser l’hydrogène implanté, il peut se alors 

se former des hydrures plus librement, car la limite de solubilité de H dans Ni à température ambiante 

est très faible [267] [31] [30]. Ce qui causera une modification de la maille de l’échantillon, et donc une 

fragilisation.  

La troisième hypothèse est que, lorsqu’un matériau est chargé en hydrogène et soumis à une 

contrainte de traction, la contrainte à la rupture peut se retrouver drastiquement diminué, ce qui peut 
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conduire à une rupture prématurée et anormale de l’échantillon. Or lors d’une analyse en SAT, nous 

appliquons également une contrainte de traction σ𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 à l’échantillon (voir chapitre 2 section 1.2.1 

pour plus de détails). Nous rappelons l’équation ci-dessous :  

 

 
𝜎𝑡𝑟𝑎𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 =

𝜎𝑞
2

2𝜀0
= 𝜀0

𝐸2

2
 eq.  5.3 

 

En utilisant cette équation et en estimant le champ d’évaporation du nickel à 35 𝑉. 𝑛𝑚−1 on obtient 

alors une contrainte continue de 3,7 GPa due à la tension continue 𝑉𝐷𝐶 et cyclique d’environ 5,4 GPa 

en prenant en compte l’ajout de l’impulsion. Ces valeurs de contrainte indiquent une sollicitation de 

la pointe importante au cours d’une analyse SAT et pourrait augmenter les risques de rupture lors 

d’une fragilisation par l’hydrogène.  

Ce qui indiquerait une fois de plus que, laisser l’hydrogène implanté diffuser déclenche un processus 

de fragilisation, qui dans un second temps serait irréversible. Même si la majorité de l’hydrogène n’est 

plus présent au sein de l’échantillon, comme l’indique les profils en composition en Figure 5-11b et 

10c, l’échantillon reste tout de même en partie fragilisé. Il y aurait donc un possible effet « mémoire » 

de l’hydrogène après diffusion dans des sites spécifique du matériau.  

 

5.2.4.2 Cas du titane  

 

Dans le cas du titane, le comportement observé est différent. Après implantation, placer les 

échantillons à température ambiante rend impossibles l’analyse en SAT. On constate que les 

échantillons ont littéralement explosé. Comme discuté précédemment, l’implantation d’une quantité 

importante et localisée d’hydrogène dans le titane entraîne un gonflement significatif des échantillons 

et ce même à température cryogénique.  

Après avoir placé les échantillons à température ambiante, tout comme le nickel, l’hydrogène va 

diffuser dans l’ensemble de l’échantillon. À 293 K pendant 24h on estime la longueur de parcours de 

l’hydrogène d’environ  10−6 𝑚 là ou à température cryogénique, à 80 K, cette longueur est d’environ 

de  10−17 𝑚 (voir Figure 1.34 dans le chapitre 1). On peut donc supposer que lorsque la diffusion 
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d’hydrogène est combinée à un gonflement préexistant, cela provoque une dégradation importante 

des échantillons, conduisant à une explosion ou à un éclatement localisé.  

Pour mieux comprendre ce phénomène, nous avons procédé à l’implantation d’ions d’hydrogène, 

puis observé directement les pointes au microscope électronique comme le montre les figures ci-

dessous avant/après sur deux échantillons de titane :  

 

 

Figure 5-12 : Images obtenues au microscope électronique de deux échantillons de titane avant et 
après implantation in-situ d’hydrogène puis remis à température ambiante pendant plusieurs 
minutes. (a) Images de l’échantillon 1 avant implantation usiné au FIB, (b) (c) et (d) après 
l’implantation à différents zooms sur différents endroits. (e) représente l’échantillon numéro 2 avant 
l’implantation et (d) après l’implantation.  
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La Figure 5-12 illustre clairement le phénomène d’éclatement qui survient aux échantillons de 

titane lorsqu’ils sont implantés puis placés à température ambiante. Concernant l’échantillon 1, Figure 

5-12a, il est usiné de manière classique par la technique des faisceaux d’ions focalisé. La pointe 

apparaît propre et fine avec un rayon de courbure 𝑅 < 50 𝑛𝑚. En revanche, après implantation in-

situ, une rupture nette au niveau de la soudure de platine, entre la pré-pointe et la pointe, est visible 

sur la Figure 5-12b. Sur les Figure 5-12c et 11d on observe également de nombreux défauts et de petit 

points blancs le long de l’échantillon semblable à des dégâts causé par l’implantation.  Concernant 

l’échantillon 2, le comportement est similaire, en comparant l’échantillon avant en Figure 5-12e et 

après implantation en Figure 5-12f, on observe également une rupture au niveau de la soudure de 

platine. 

 

5.3 Tentative de distinction entre l’hydrogène provenant de la chambre d’analyse et 

l’hydrogène provenant de la pointe lors d’une analyse SAT 
 

Après avoir examiné les conséquences morphologiques de l’implantation in-situ de l’hydrogène sur 

les échantillons, nous allons maintenant tenter de déterminer un critère permettant de distinguer 

l’hydrogène provenant de la chambre d’analyse de celui provenant de l’échantillon lui-même. À ce 

jour, la question de l’origine du signal de H lors d’une analyse SAT demeure un enjeu central au sein 

de la communauté scientifique (voir la section 1.7.2 dans le chapitre 2 pour plus de détails). Grâce aux 

expériences d’implantation in-situ, nous avons l’opportunité d’obtenir en grande quantité ces deux 

types d’hydrogène, ce qui nous pousse à rechercher un critère de distinction fiable. 

Les sections suivantes présentent les tentatives et raisonnements entrepris dans le but d’identifier 

un critère pertinent pour différencier ces sources d’hydrogène. 

 

5.3.1 Étude sur les amplitudes des signaux et de la distance des premiers voisins  
 

Une première hypothèse été de dire, si les ions récoltés viennent de la chambre, ils sont ionisés et 

attirés vers le détecteur potentiellement de manière différente que ceux provenant du matériau. Donc 

obtiennent potentiellement une amplification différente du signal. 

L’étude des amplitudes des signaux est effectuée dans trois cas, un cas sous ultravide où la présence 

d’hydrogène est extrêmement faible, du nom de « UHV », un cas où la majorité du signal H provient 
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de la chambre durant l’analyse, « Surabondance », et enfin un dernier cas, après implantation où 

l’origine du signal H provient de l’échantillon, « Implanté », les résultats sont présentés dans la Figure 

5-13 ci-dessous. 

 

 

Figure 5-13 : (a) Histogrammes en amplitudes des signaux dans un cas où l’analyse est faite sous 
ultravide « UHV », (b) dans le cas « surabondance » et (c) dans le cas « implanté ». 

 

Les trois histogrammes en amplitudes sont finalement similaires, très peu de différences sont 

constatées, le critère des amplitudes n’est donc pas pertinent.  

Concernant l’étude sur les premiers voisins, l’hypothèse est la suivante : si l’hydrogène provient de 

l’échantillon alors il devrait respecter des distances spécifiques avec ses premiers voisins atomiques. 

En effet, lorsque l’hydrogène pénètre la matière et se retrouve piégé, il occupe des positions 

respectant la cristallographie de l’échantillon. 

Dans le cas du nickel, il existe trois positions où l’hydrogène peut se localiser : un site interstitiel 

octaédrique, avec une distance premier voisin 𝐷 = 1,76 �̇�, un site tétraédrique ou bien en substitution 

avec 𝐷 = 1,52 �̇�. En revanche si l’hydrogène provient de la chambre d’analyse, il se dépose de manière 

aléatoire à la surface de l’échantillon et donc ne respecte pas de distances premiers voisins privilégiés.  

Cette étude a été menées sur deux cas : un cas implanté, où la majorité de l’hydrogène provient de 

l’échantillon et un cas dit de « surabondance », où l’hydrogène provient majoritairement de la 

chambre d’analyse. Ces deux situations sont illustrées en Figure 5-14a et 12b respectivement. 
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Figure 5-14 : (a) Représentation en 3D du volume analysé avec les ions hydrogènes ayant une 
distance premier voisin de 1,52 Angstrom en bleue, les atomes de nickel en orange ainsi que leur 
profil de composition dans le cas implanté, (b) Profil de composition avec l’hydrogène total en bleue, 
l’hydrogène théoriquement en position interstitiel tétraédrique ou lacune en orange, l’hydrogène en 
site octaédrique en jaune et le dihydrogène total en violet dans le cas implanté, (c) et (d) représente 
le cas en surabondance.  

 

On observe finalement que dans les deux cas, implanté ou surabondance, nous n’observons pas de 

différence. Un biais apparaît d’ailleurs dans la représentation en 3D de l’échantillon, qui a tendance à 

attribuer les ions hydrogène avec une distance premiers voisins de 1,52 �̇� uniquement au sommet de 

l’échantillon, ce qui ne correspond pas à la réalité. De plus, comme le montrent les Figure 5-14b et 

Figure 5-14d on constate que les profils de composition sont similaires pour les deux cas.  On 

s’attendrait plutôt à observer une augmentation des ions hydrogène venant de la pointe dans le cas 

implanté, c’est à dire des ions ayant une distance premier voisins d’environ 1,52 �̇� ou 1,76 �̇�.  

Le critère de la distance des premiers voisins n’est donc pas pertinent. Les biais de reconstruction, 

combinés aux biais de trajectoires des ions, font que la résolution spatiale est insuffisante pour ce type 

d’étude. Cette résolution possède deux composantes, une en profondeur et une latérale. La première 

est de l’ordre de l’Angstrom, ce qui est suffisant, mais la seconde, est généralement estimée de l’ordre 

du nanomètre [276] ce qui est finalement insuffisant.  

(b) 

(c) (d) 
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5.3.2 Étude sur le champ d’évaporation local et mise en place de l’algorithme  

 

Une troisième piste explorée est l’étude du champ d’évaporation, qui s’appuie sur deux arguments.  

Présenté au chapitre 2 en section 1.7.3, Loic Rousseau a réalisé une étude sur de l’aluminium [229] 

et a mis en évidence le comportement particulier des hydrures lors de l’évaporation sous impulsions 

électriques. Ainsi, il a été démontré que les hydrures d’aluminium 𝐴𝑙𝐻+et 𝐴𝑙𝐻2
+ sont majoritairement 

évaporés quelques centaines de picosecondes avant le maximum de l’impulsion. Cette évaporation 

prématurée indique que le champ d’évaporation des hydrures est notablement plus faible que celui 

des atomes d’aluminium environnants. Il apparaît donc intéressant de mesurer localement le champ 

d’évaporation de chaque atome pour espérer observer une différence entre les impacts provenant du 

gaz résiduel et ceux provenant d’atomes de l’échantillon. On pourrait alors distinguer des champs 

d’évaporation différents suivant l’origine de l’hydrogène.  

Deuxièmement, il existe une corrélation entre l’énergie de cohésion des atomes et le champ 

d’évaporation (voir chapitre 2 en section 1.2). Or nous savons également que l’hydrogène peut 

influencer l’énergie de cohésion entre les atomes (voir chapitre 1 en section 1.4). Il est donc 

envisageable, une fois de plus, que le champ d’évaporation entre l’hydrogène provenant de la chambre 

et celui provenant de la pointe soit différent, car s’il influence l’énergie de cohésion des atomes alors 

il influence aussi le champ.  

Pour comprendre la relation entre énergie de cohésion et champ d’évaporation il sera nécessaire 

de revenir sur les modèles d’évaporation, mais avant, nous allons estimer le champ d’évaporation 

locale. 

Nous allons attribuer une valeur de champ d’évaporation pour chaque atome présent dans le 

volume. Pour cela, nous avons réutilisé la théorie de post-ionisation, et les courbes théoriques de 

Kingham pour extraire le champ électrique local à l’évaporation autour de chaque atome [277]. 

Rappelons que la post-ionisation d’un ion se fait à quelques fractions de nanomètre de la surface. La 

probabilité de post-ionisation est essentiellement une propriété de l’ion considéré (le travail de sortie 

des électrons du métal influence au 2nd ordre le résultat) [170]. La probabilité de post-ionisation 

expérimentale doit être mesurée statistiquement, en mesurant la fréquence de mesure de chacune 

des espèces ionisées, il est donc nécessaire de disposer d’un échantillon représentatif pour avoir une 

mesure relativement précise. Dans le cas du nickel la présence de 𝑁𝑖+ et 𝑁𝑖2+ sont suffisantes ce qui 

n’est pas le cas du titane avec majoritairement la présence de 𝑇𝑖2+.  
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L’algorithme est expliqué comme suit :  

• Autour de chaque atome Ni2+(bleue) on liste les 1000 premiers voisins (gris) 

(~15 𝑛𝑚3, 𝑜𝑢 𝑢𝑛𝑒 𝑠𝑝ℎè𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑟𝑎𝑦𝑜𝑛 1.5 𝑛𝑚 ) 

 

• On fait le ratio des états de charge (CSR) dans cette liste de voisins tel que : 

 

  

 

 

𝑛(𝑵𝒊𝟐+)

𝑛(𝑵𝒊+ +𝑵𝒊𝟐+)
 

eq.  5.4 

 

 

 

• Grâce aux courbes de Kingham montrés en Figure 5-15 et avec les valeurs de CSR obtenues 

pour chaque atome 𝑁𝑖2+, on obtient une valeur de champ d’évaporation en 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

 

 

Figure 5-15 : Courbes de Kingham du nickel montrant les valeurs CSR suivant le champ d’évaporation 
en 𝑉. 𝑛𝑚−1. Les courbes orange, bleue et jaune représentent le CSR avec l’espèce  
𝑁𝑖+, 𝑁𝑖2+ 𝑒𝑡 𝑁𝑖3+au numérateur.  

 

• Chaque atome Ni2+ se voit donc attribué une valeur de champ d’évaporation  

• La même chose est faite également pour chaque atome H+ 
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On notera que pour chaque métal, seule une plage de champ d’évaporation est accessible par la 

méthode. Cette plage est dépendante de la quantité d’ions nécessaires pour obtenir une mesure de 

CSR [170]. Par exemple, le choix de 1000 atomes de nickel permet de mesurer des champs électriques 

entre 17 et 25 𝑉. 𝑛𝑚−1. Au-dessus de 25 𝑉. 𝑛𝑚−1, le nombre de 𝑁𝑖+ présent est trop faible, de même 

pour le 𝑁𝑖2+ en dessous de 17 𝑉. 𝑛𝑚−1[170].   

Afin de s’assurer que l’algorithme ne comporte pas de biais de position, que les calculs de distance 

avec les premiers voisins sont corrects et que les valeurs de champ correspondent bien aux courbes 

de Kingham, nous avons soumis l’algorithme à plusieurs volumes tests. Un exemple est donné ci-

dessous, avec un volume d’aluminium composés de 3 précipités de scandium en Figure 5-16a. Nous 

savons empiriquement que le scandium a une valeur de champ plus élevé que l’aluminium, avec une 

quantité d’𝐴𝑙2+ plus élevé à leur endroit, comme le montre la Figure 5-16b. On s’attend donc à obtenir 

des valeurs de champs plus élevées localement au niveau des précipités de scandium.  

Une comparaison est faite entre le volume obtenue sur le logiciel GPM 3D et celui obtenue sur 

matlab avec l’algorithme, comme montré Figure 5-16c et Figure 5-16d. Les valeurs de champs sont 

obtenues avec le ratio 𝐶𝑆𝑅 =  𝐴𝑙2+/(𝐴𝑙2++ 𝐴𝑙+), et avec la courbe de Kingham donnée en Figure 

5-16e.  

 



Chapitre 5 : Les conséquences de l’implantation in-situ pulsée sur un échantillon 
de SAT : gonflement, dilatation, formation d’hydrures, fragilisation et distinction 
entre différentes origines de l’hydrogène 

 

 

 
244 

 

 

 

Figure 5-16 : (a) (b) Volume 3D d’un échantillon d’aluminium composé de 3 précipités de scandium 
sur GPM3D (c) (d) Même volume obtenu sur matlab avec le champ d’évaporation représenté en 
couleur pour chaque atome 𝐴𝑙2+ et (e) courbe de Kingham de l’aluminium avec le CSR = 𝐴𝑙2+/𝐴𝑙+ +
𝐴𝑙2+utilisé dans l’algorithme.  

 

Chaque atome 𝐴𝑙2+ se voit attribuer une valeur de champ d’évaporation. Les résultats montrent 

effectivement des valeurs de champ d’évaporation plus élevé concernant les précipités, avec des 

valeurs autour de 21 −  22 𝑉. 𝑛𝑚−1, tandis que la matrice d’aluminium présente des champs entre 

19 𝑒𝑡 20 𝑉. 𝑛𝑚−1. Notons qu’il est précisé dans l’article de Kingham qu’il existe une incertitude 

d’environ 20 % sur la mesure absolue du champ électrique. Néanmoins, les valeurs relatives sont 

correctement reproduites par le modèle. Nous avons un écart de champ entre la matrice et les 

précipités d’environ ~2 𝑉. 𝑛𝑚−1 ce qui représente un écart relatif de 10 % du champ d’évaporation 

de l’aluminium, ce qui est significatif.  

Cela met en évidence la capacité de l’algorithme à imager les champs d'évaporation avec une 

résolution spatiale de quelques nanomètres, permettant ainsi de détecter des variations locales du 

comportement à l'évaporation. 
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5.4 Abaissement du champ d’évaporation et fragilisation 
 

5.4.1 L’influence de l’hydrogène sur le champ d’évaporation  
 

L’algorithme présenté précédemment est appliqué sur quatre cas. La Figure 5-17 présente les 

différents cas avec les profils de compositions obtenus en SAT ainsi que les volumes reconstruis. Le cas 

A, en Figure 5-17a correspond à échantillon de nickel analysé sous UHV (𝑃 ~ 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟). Le cas B en 

Figure 5-17b représente un cas où l’hydrogène de chambre est présent en surabondance 

(𝑃~10−8𝑚𝑏𝑎𝑟) jusqu’à 80 % de concentration. Le cas C, représenté en Figure 5-17c, présente un 

échantillon analysé sous UHV (𝑃 ~ 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟) après avoir subi une implantation in-situ 

d’hydrogène, nous avons sélectionné un cas où l’implantation est relativement importante, comme le 

montre le profil de composition avec un sommet à 40 % de concentration d’hydrogène. Et enfin le cas 

D, en Figure 5-17d, représente un échantillon implanté puis placé à température ambiante pendant 

quelques minutes pour être finalement analysé à température cryogénique.  
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Figure 5-17 : Profil de composition et volume reconstruit dans différents cas d’expériences. (a) Cas 

A : Échantillon de nickel analysé sous UHV (𝑃 ~ 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟), (b) Cas B : Échantillon de nickel 

analysé dans un environnement gazeux avec une surabondance d’hydrogène provenant de la 

chambre (𝑃~10−8𝑚𝑏𝑎𝑟), (c) Cas C : Échantillon de nickel analysé après implantation in-situ 

(𝑃 ~ 10−10𝑚𝑏𝑎𝑟), et (d) le cas D : Échantillon de nickel analysé après avoir été implanté et remis 

dans le sas de stockage à température ambiante (𝑃 ~ 10−7𝑚𝑏𝑎𝑟) puis analysé sous UHV.  

 

À partir de ces 4 cas, nous procédons donc à l’application de l’algorithme. Les histogrammes des 

valeurs de champs d’évaporation associés aux ions 𝑁𝑖2+ sont montrés en Figure 5-18. 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

Cas A Cas B 

Cas C Cas D 
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Figure 5-18 : Histogrammes des champs d’évaporation des ions 𝑁𝑖2+ obtenus à partir de 
l’algorithme et appliqués aux 4 cas présentés précédemment.  

 

On constate premièrement que pour les cas A et B, en Figure 5-18a et 17b, les histogrammes sont 

relativement similaires, avec une majorité d’ions 𝑁𝑖2+ ayant un champ d’évaporation autour de 

23,8 𝑉. 𝑛𝑚−1 que nous appelons « zone 1 » et une quantité non négligeable de Ni qui obtiennent une 

valeur de champ d’évaporation élevé autour de 24,2 𝑉. 𝑛𝑚−1 qui peut s’expliquer par l’émission sur 

les pôles de faible indices. En comparant les Figure 5-18a et 16b on observe également dans le cas B 

un étalement de l’histogramme vers les basses valeurs de champ d’évaporation. Dans le cas A, la valeur 

minimale est de 23,3 𝑉. 𝑛𝑚−1 alors que dans le cas B nous obtenons environ 22,6 𝑉. 𝑛𝑚−1. 

Concernant le cas C en Figure 5-18c, on observe également la présence de cette même zone 1 atour 

de 23,8 𝑉. 𝑛𝑚−1 ainsi que l’apparition d’un second pic de champ d’évaporation autour de 

22,5 𝑉. 𝑛𝑚−1 que l’on appelle « zone 2 ». Veuillez noter également la présence dans l’ensemble des 

Cas A Cas B 

Cas C Cas D 
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cas A, B, C et D une faible proportion de 𝑁𝑖2+ ayant un champ d’évaporation plus élevé autour de 

24,3 𝑉. 𝑛𝑚−1 probablement dû à l'émission d'ions au centre des pôles de faibles indices de Miller [278] 

[279].  

Nous avons également appliqué ce même algorithme en prenant comme espèce de référence non 

pas 𝑁𝑖2+ mais 𝐻+ afin de confirmer que la cause de ce changement de champ d’évaporation des ions 

𝑁𝑖2+est due à l’hydrogène. La démarche est similaire, le CSR est calculé à partir des courbes de 

Kingham du nickel, mais cette fois l’ion 𝐻+qui sera considéré au cœur des premiers voisins (Figure 

5-19). 

 

 

Figure 5-19 : Histogrammes des champs d’évaporation des ions 𝐻+ obtenus à partir de l’algorithme 
et appliqués aux 4 cas présentés précédemment. 

 

Cas A Cas B 

Cas C Cas D 

(a) (b) 

(c) (d) 
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La dynamique et les effets observés précédemment en Figure 5-18 sont confirmés ici. Dans le cas 

A, en Figure 5-19a, on constate un champ d’évaporation majoritaire autour de 23,8 𝑉. 𝑛𝑚−1 avec un 

léger étalement vers les basses valeurs de champ. Pour le cas B, en Figure 5-19b, on note l’apparition 

d’un second pic autour de 22,9 𝑉. 𝑛𝑚−1 qui n’était pas visible en Figure 5-18. Dans le cas C l’apparition 

d’un second pic est visible, en Figure 5-19c, avec la même valeur de champ d’évaporation autour de 

22,5 𝑉. 𝑛𝑚−1, mais cette fois, ce second pic devient majoritaire. Enfin, le cas D, en Figure 5-19d, est 

assez similaire au cas D en Figure 5-18d.  

En recoupant l’ensemble des informations données en Figure 5-18 et en Figure 5-19, il apparaît que 

dans le cas B, l’hydrogène de chambre, présent en forte concentration, à tendance à abaisser 

légèrement le champ d’évaporation du nickel.  Cet abaissement est de l’ordre de 3 % pour une 

concentration de H entre 30 et 80 %. Ensuite, concernant l’hydrogène de pointe, on constate un 

abaissement de 5,5 % du champ d’évaporation du nickel pour une concentration de H variant de 10 à 

40 %.  

Dans le but de confirmer si cet abaissement de champ d’évaporation significatif dans le cas C est 

corrélé à l’hydrogène implanté, on représente le volume 3D de l’échantillon avec les valeurs de champ 

d’évaporation en Figure 5-20.  
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Figure 5-20 : Volume 3D d’un échantillon de nickel dans le cas implanté, avec la représentation en 
couleur des champs d’évaporation en 𝑉. 𝑛𝑚−1. (a) Vue de profil de l’échantillon avec son profil 
d’implantation d’hydrogène à droite, (b) et (c) vues de dessus et de ¾ de l’échantillon. En jaune, les 
espèces 𝑁𝑖2+ayant un haut champ d’évaporation supérieur à 23,2 𝑉. 𝑛𝑚−1, en bleue les espèces 
𝑁𝑖2+ayant un champ d’évaporation inférieur à 22,6 𝑉. 𝑛𝑚−1.   

 

Dans la Figure 5-20, on observe bien la corrélation entre l’abaissement du ce champ d’évaporation 

et l’hydrogène implanté, car cela suit le profil d’implantation de l’hydrogène comme représenté en 

Figure 5-20a. Les Figure 5-20b et 18c nous permet d’observer l’échantillon sous différents angles, nous 

apportant ainsi une preuve supplémentaire. La zone de faible champ est une coquille sphérique dont 

la position est bien corrélée à la présence de l’hydrogène implanté. 

 

5.4.2 Abaissement du champ d’évaporation et son seuil  
 

Nous allons donc étudier l’abaissement du champ d’évaporation du nickel pour différents cas 

implantés représentés en Figure 5-21. Le cas A’, en Figure 5-21a, représente un cas de faible 
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implantation avec une densité d’ions hydrogène implantés d’environ 11 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2. Ensuite le cas B’, 

en Figure 5-21b, représente un cas d’implantation modéré avec une densité de 34 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2. Le cas 

C’, un cas d’implantation forte, en Figure 5-21c, avec une densité de 54 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2 et enfin un second 

cas d’implantation forte autour de 58 𝑖𝑜𝑛𝑠. 𝑛𝑚2, en Figure 5-21d.  

Ce qui distingue principalement ces différents cas d’implantation est le champ électrique 

d’émission d’électrons, plus ce champ est négatif, plus l’émission d’électrons est intense, ce qui 

augmente la quantité d’ions implantés.  

 

Figure 5-21 : Profil de composition et volume 3D des différents cas d’implantation d’hydrogène dans 
du nickel sous différentes conditions d'implantation. (a) Faible implantation, t = 1 min, E = -8 V/nm, 
f = 10 kHz, (b) Implantation modérée, t = 1 min, E = -9 V/nm, f = 10 kHz, (c) Forte implantation, t = 1 
min, E = -10 V/nm, f = 10 kHz, (d) Seconde forte implantation, t = 30 sec, E = -10,5 V/nm, f = 10 kHz. 

 

(a) (b) 
Cas A’ Cas B’ 

(c) (d) 
Cas C’ Cas D’ 
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Maintenant que ces quatre cas d’implantation sont présentés, nous appliquons l’algorithme afin 

d’obtenir les valeurs de champ d’évaporation du 𝑁𝑖2+ au sein des profils d’implantation. Ci-dessous, 

en Figure 5-22, voici le graphique représentant ces valeurs de champs suivant la quantité d’ions 

implantés.  

 

 

Figure 5-22 : Champ d'évaporation dans la région implantée en fonction de la densité d’hydrogène 
implantée pour 4 cas d'implantation.  

 

Lors de l'étude du champ d'évaporation pour différents cas d’implantation, nous avons observé une 

saturation dans la diminution de ce champ, comme illustré à la Figure 5-22. Notre attention se porte 

sur la zone implantée, correspondant aux 5 premiers nanomètres de la pointe. Dans le cas A', la densité 

d'ions Ni²⁺ collectés dans cette région, montre un champ d'évaporation proche de 23,8 𝑉. 𝑛𝑚−1. Dans 

le cas B', cette valeur de champ réduite est d'environ 22,9 𝑉. 𝑛𝑚−1. Concernant les cas C’et D', nous 

observons une saturation de cette diminution, située entre 22,5 et 22,7 𝑉. 𝑛𝑚−1, malgré une 

implantation forte avec une concentration maximale en H dépassant 50 - 55 % de l'échantillon 

localement.  

 

5.4.3 Cause de l’abaissement du champ d’évaporation   
 

La raison de cet abaissement plus important du champ d’évaporation dans les cas d’implantation 

pourrait provenir de la création de défauts ou de la formation d’hydrure. La présence de nombreux 
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défauts dans l’échantillon facilitant l’évaporation des atomes, nécessitant donc un champ 

d’évaporation plus bas. La formation d’hydrure pourrait également fragiliser l’échantillon et donc faire 

diminuer le champ nécessaire pour évaporer l’échantillon.  

 

5.4.3.1 Quantité de défauts au sein du profil  

 

Nous avons donc dans un premier temps étudié la création de défauts au sein du profil implanté 

estimant le nombre de déplacements par atome (dpa) dans le profil d'implantation (Plus de détails 

dans le chapitre 4 en section 4.3.6). Nous obtenons, avec l’aide du logiciel SRIM, différentes valeurs de 

dpa pour différents cas de fluence, les valeurs sont résumées ci-dessous, dans le Tableau 5-5.  

 

 

 

 

 

Tableau 5-5 : Valeurs de dpa dans le profil d'implantation pour différents cas de fluence. 

 

À partir de ces faibles valeurs de dpa obtenues, nous pouvons conclure que l'influence des défauts 

sur la diminution du champ d'évaporation est relativement faible. Les défauts sont peu nombreux là 

où le champ est le plus réduit ; ils sont essentiellement présents dans les premières couches atomiques 

comme montré en Figure 5-23 avec l’aide du logiciel SRIM. Nous pouvons donc raisonnablement 

penser qu'ils ne sont pas la cause principale de cette réduction du champ d'évaporation. 

Fluence (𝒊𝒐𝒏𝒔. 𝒏𝒎𝟐) dpa dans le profil d'implantation (%) 

11 0,16 

34 0,40 

50 0,56 

60 0,72 
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Figure 5-23 : Profil de défaut crées durant l’implantation obtenu avec la simulation SRIM en bleu et 

le profil d’implantation simulé dans le cas C’en orange.  

 

On constate qu’au cœur du profil implanté, le profil de défaut créés est réduit. La majorité des 

défauts créés durant l’implantation sont situés quelques couches atomiques en amont. Il est donc peu 

probable que l’abaissement du champ d’évaporation soit dû à la création de défauts.  

 

5.4.3.2 Formation d’hydrure  

 

Concernant la formation d’hydrure au sein du profil implanté, elle reste relativement faible. En effet 

la présence d'hydrure 𝑁𝑖𝐻 est extrêmement faible dans l’analyse SAT, comme montré dans la Figure 

5-24a et Figure 5-24b, avec une composition moyenne de 0,53 %. Cependant, les impacts multiples 

représentent environ 11 % des événements (Figure 5-24c). Il est donc possible que la phase 𝑁𝑖𝐻 se 

dissocie en deux espèces 𝑁𝑖 et 𝐻 durant le vol, entraînant d’avantage d'impacts multiples. Par 

conséquent, nous nous concentrerons sur ces impacts multiples. Il convient de noter ici qu'il est 

impossible d'étudier directement la dynamique de dissociation en utilisant le diagramme de Saxey 

[280] en raison de la présence du reflectron sur l’instrument. Nous comparons donc les atomes de 𝐻 

provenant d'impacts multiples 𝑁𝑖 − 𝐻, que l’on appelle « 𝐻(𝑁𝑖) ». Ensuite, nous divisons par le 

nombre total d'atomes 𝐻 dans l’analyse, que l’on appelle « 𝐻(𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙) » en fonction de la profondeur, 

pour obtenir le ratio 𝐻(𝑁𝑖) / 𝐻(𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙) montré dans la Figure 5-24d.  

Ce ratio représente la formation potentielle maximale de la phase d'hydrure 𝑁𝑖𝐻 en fonction de la 

profondeur. Nous observons un décalage entre ce ratio et le profil implanté dans la Figure 5-24a dont 
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le maximum se situe à 4 nm et le profil 𝐻(𝑁𝑖) dans la Figure 5-24e dont le maximum se trouve autour 

de 7- 8 nm. 

 

Figure 5-24 : (a) Profil de composition du cas C, avec comme espèce, Ni, H et NiH en fonction de la 
profondeur d’analyse en SAT, (b) Zoom sur la concentration de NiH en fonction de la profondeur dans 
le cas C, (c) Histogramme des impacts multiples, (d) Ratio entre H provenant des impacts multiples 
Ni-H « H(Ni) » et le H total en fonction de la profondeur H(total). 

L’abaissement du champ d’évaporation suit donc le profil implanté et non la potentiel formation 

d’hydrure 𝐻(𝑁𝑖) / 𝐻(𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙), ni le profil de défaut. Autrement dit, l’abaissement du champ 

d’évaporation semble être lié à l’hydrogène piégé au milieu des atomes de nickel, donc en solution 

solide (α) plutôt qu’en hydrure (β).  
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5.4.4 Champ d’évaporation et énergie de cohésion  
 

Dans cette partie nous allons étudier le lien qui existe entre l’énergie de cohésion et le champ 

d’évaporation. Pour ce faire, nous nous appuierons principalement sur deux modèles d’évaporation 

présentés et détaillés dans le chapitre 2.  

Le premier modèle que nous prendrons est celui, connu comme le modèle de Muller, établi en 1956 

[123] (eq.  5.5) : 

 

 
𝐸𝑒𝑣𝑎𝑝 =  

4𝜋𝜀0
𝑛3𝑒3

(𝜦 +∑𝐼𝑛 −

𝑛

𝑛𝜙𝑒)
2 

eq.  5.5 

  

 

Ce modèle d’évaporation est l’un des plus couramment utilisés dans la communauté de la sonde 

atomique. Il considère que le champ nécessaire à l’évaporation d’un atome peut être décrit comme 

une somme de terme prenant en compte, l’énergie de cohésion des atomes, l’énergie requise pour 

ioniser un atome, en tenant compte de l’énergie libérée par l’électrons arraché de l’atome. 

Le second modèle d‘évaporation est celui de McMullen, établi plus récemment en 1987 [160]. Ce 

modèle existe en 3 dimensions mais pour des raisons de simplicité nous conserverons celui à 

unidimensionnelle dans la suite (eq.  5.6) :   

 

 Eevap = (
2

e

α

ε0l
)1/2 ∝ (

𝚲 . C11

rWS
3 )1/4  eq.  5.6 

 

 

Pour plus de détails sur ces deux modèles, ils sont présentés dans le chapitre 2 en section 1.2.2. 

Bien que ces deux modèles d’évaporation soient différents, on constate qu’ils partagent un terme en 

commun, noté 𝜦, qui n’est autre que l’énergie de cohésion, exprimée en eV. Ce terme fondamental et 

essentiel souligne que lorsque l’on observe un abaissement du champ d’évaporation, cela reflète un 

abaissement de l’énergie de cohésion.  

Cette observation est corroborée avec l’ensemble de la littérature présentée dans chapitre 1, où il 

est démontré que l’hydrogène influence l’énergie de cohésion entre les atomes du réseau.  
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Pour évaluer cette influence dans notre cas, on décide d’estimer l’énergie de cohésion dans le profil 

implanté. En Figure 5-25a, Figure 5-25b et Figure 5-25c est représenté respectivement, le volume 3D 

de l’échantillon, le profil de concentration en hydrogène ainsi que le champ d’évaporation estimé à 

l’aide l’algorithme. Nous avons ensuite normalisé le champ de sorte à obtenir un champ maximal de 

valeur 1 (Figure 5-25d), correspondant à une profondeur supérieure à 10 nm. A ce champ maximal, on 

attribue l’énergie de cohésion théorique du nickel pur de 4,44 𝑒𝑉 [281], on considère à cet endroit  

l’influence de l’hydrogène négligeable (%H < 10 %) et être en dehors du profil implanté. L’abaissement 

de l’énergie de cohésion avec le champ est obtenu suivant la profondeur. Ce protocole est réalisé pour 

les deux modèles d’évaporation, révélant des variations dans l’abaissement de l’énergie de cohésion 

selon les équations 5 et 6, représenté en Figure 5-25e. 

 

 

Figure 5-25 : (a) Reconstruction 3D de l'analyse de Ni implanté, (b) Profil de concentration de H, (c) 
Champ d'évaporation estimé avec CSR, (d) Champ d'évaporation normalisé, et (e) Estimation de 
l’énergie de cohésion 𝐸𝑐𝑜ℎ du nickel suivant deux modèles de champ d’évaporation. La courbe bleue 
et verte représente l’énergie de cohésion suivant le premier modèle (eq. 5.3) et le second (eq. 5.4) 
respectivement.  

 

On obtient un abaissement de l’énergie de cohésion du nickel, passant de 4,44 𝑒𝑉 à 4,31 𝑒𝑉 pour 

le premier modèle (eq. 5.7) et un abaissement jusqu’à 3,54 𝑒𝑉 selon le second (eq. 5.8).  

En termes relatifs, cela correspond à une diminution respectivement de 0,67 % et de 20,2 %. Ces 

résultats sont cohérents avec la littérature, qui rapporte des réductions de l’énergie de cohésion allant 

jusqu’à 20 % en présence d’hydrogène [43]. Ainsi notre étude par sonde atomique confirme le 

phénomène de « fragilisation » par l’hydrogène à l’échelle très locale grâce aux différentes expériences 

réalisées et à l’algorithme mis en place.  

 

 

𝟑. 𝟓𝟒 𝒆𝑽  𝟒. 𝟑𝟏 𝒆𝑽  

(5.5) 

(5.6) 

(a) (b) (c) (e) (d) 
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5.5 Conclusion  
 

Ce chapitre nous a permis d’aller plus loin dans la compréhension des mécanismes de 

fragilisation par l’hydrogène. Tout d’abord, avec l’étude de l’impact de l’hydrogène sur la 

morphologie des échantillons qui a montré un gonflement relativement important dans 

certains cas. Un cas très rare a été observé avec le nickel révélant un gonflement significatif 

observé au MET et de nombreux cas de gonflement dans le cas du titane. Il a été observé 

également que, lors de l’implantation d’hydrogène il pouvait y avoir une formation d’hydrure 

mais dans des proportions relativement faible (<10 %), un nombre de déplacement par 

atomes au sein du profil implanté également faible (<0,72 %).  

Dans un second temps, dans le but de déterminer un critère permettant de distinguer les 

origines du signal d’hydrogène, un algorithme a été développé et appliqué dans différents cas. 

Une étude sur le champ d’évaporation locale a montré un abaissement plus marqué du champ 

d’évaporation en présence d’hydrogène provenant de la pointe.  

L’explication actuellement donnée, qui s’appuie à la fois sur la théorie de l’évaporation et 

la littérature à propos de la fragilisation par l’hydrogène, indique que l’hydrogène abaisse 

l’énergie de cohésion entre les atomes de nickel, entrainant un abaissement du champ 

d’évaporation. Selon le modèle d’évaporation choisi, l’abaissement de l’énergie de cohésion 

varie de 0,6 à 20 %.   Il a également été observé qu’il existe un seuil concernant cet 

abaissement de champ jusqu’à 6 % lorsque l’hydrogène provient de la pointe, et seulement 3 

% lorsque l’hydrogène provient de la chambre.  
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Conclusion générale et perspectives  
 

La nouvelle méthode de chargement intitulée « implantation in-situ pulsée » s’est 

avérée être un succès, en particulier dans des matériaux comme le Ni et le Ti. Cette technique 

permet d’implanter une quantité importante d’hydrogène au sein de la matière, pouvant 

atteindre localement jusqu’à environ 50 % atomique dans l’échantillon. Nous avons pu 

également, grâce à l’ajout d’impulsions, surmonter les limitations précédemment rencontrées 

dans la littérature, en augmentant l’énergie d’implantation moyenne de 130 à 320 eV 

correspondant à une profondeur d’environ 4 à 5 nm dans l’échantillon.  

Un modèle quantitatif a également été réalisé à l’aide de nombreuses simulations, 

prenant en compte divers paramètres, tels que l’émission d’électrons, la trajectoire des ions, 

et le champ de vision sur la pointe. Ce modèle permet de prédire une densité d’ions implantés 

et analysée ensuite en SAT. Une comparaison entre les résultats expérimentaux et le modèle 

quantitatif montre une bonne concordance. Néanmoins, il reste quelques ambiguïtés à lever, 

notamment l’estimation du champ d’émission d’électrons expérimentalement, car ce 

paramètre reste difficile à estimer alors qu’il a une dépendance exponentielle dans la quantité 

attendue d’ions implantés.  

Les nombreuses expériences ont permis de montrer le possible gonflement des 

échantillons après chargement allant jusqu’à 16 % du rayon de courbure concernant le Ni. Un 

phénomène similaire a été observé pour le Ti, bien que la dégradation complète des 

échantillons à température ambiante ait empêché une observation directe. Il semblerait que 

ces phénomènes soient irréversibles dans notre étude, même lorsque la totalité de 

l’hydrogène a diffusé hors de l’échantillon, ce dernier reste néanmoins gonflé.  

Nous avons également trouvé un critère de distinction entre l’hydrogène provenant de 

la chambre et celui issu de l’échantillon, en s’intéressant au champ d’évaporation, grâce au 

développement d’un nouvel algorithme. En effet, un abaissement plus important du champ 

d’évaporation a été constaté lorsque l’hydrogène provient de l’échantillon, provoquant une 

diminution jusqu’à 6 % du champ d’évaporation, contre seulement de 3 % pour l’hydrogène 

provenant de la chambre.  
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Pour aller plus loin, nous avons proposé une hypothèse concernant cette différence : 

Un abaissement plus important du champ d’évaporation lorsque l’hydrogène provient de 

l’échantillon pourrait être lié à un abaissement de l’énergie de cohésion. En effet, l’énergie de 

cohésion est un terme présent dans plusieurs modèles de champ d’évaporation, et de plus, à 

travers un état l’art approfondi au-delà de la SAT, nous avons constaté que l’hydrogène était 

susceptible d’impacter cette énergie de cohésion de manière significative. En s’appuyant sur 

le modèle de Muller, cet abaissement de l’énergie de cohésion serait d’environ 0,6 %, tandis 

que, pour celui de McMullen on l’estime autour de 20 %.  Bien que cette hypothèse reste à 

confirmer, elle repose sur de nombreuses preuves corroborées par différents domaines 

d’études. 

Ce manuscrit, et les travaux de thèse qui l’accompagnent, ont balayé de nombreux 

aspects de la recherche, nécessitant une polyvalence des compétences. Il a fallu, dans un 

premier temps, approfondir la littérature afin de mieux comprendre les phénomènes de 

fragilisation par l’hydrogène, leurs causes et leurs conséquences. Des compétences également 

électronique et techniques ont été requises afin de modifier, installer et calibrer l’instrument 

permettant ainsi le développement de cette nouvelle méthode de chargement. La réalisation 

de simulations a également été nécessaire afin de mieux comprendre les phénomènes 

physiques à œuvre durant cette nouvelle méthode de chargement, ce qui a demandé une 

autonomie et une capacité d’adaptation avec l’utilisation de divers logiciels comme Lorentz-

2E, SRIM, GPM3D et Matlab.  De nombreuses expériences ont également été réalisées, 

exigeant à la fois un savoir-faire pratique, une remise en question des paramètres à ajuster, 

de la réflexion et de la persévérance. Et enfin, afin de mieux comprendre l’ensemble, un regard 

plus éloigné et critique a été nécessaire afin de rédiger ce manuscrit.  

Ce nouveau type de chargement ouvre des perspectives intéressantes et plusieurs axes 

d’améliorations sont envisageables : 

• Premièrement, la réalisation de ce type de chargement sur des échantillons 

d’intérêts, ayant des précipités susceptibles de piéger fortement l’hydrogène. 

Des essais préliminaires ont été effectués à plusieurs reprises sur des alliages 

l’Al-Sc et de l’Al-Zr, mais les résultats étaient difficiles à interpréter. Nous avons 
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détecté une quantité relativement plus importante d’hydrogène autour des 

précipités après l’implantation, mais sans pour autant pouvoir être catégorique 

sur la provenance de ces hydrogènes, en raison de leur faible quantité.  

• Le second axe d’amélioration, serait une étude plus approfondie de la diffusion 

de l’hydrogène après son implantation. Comme nous l’avons vu, l’hydrogène 

une fois implanté, se retrouve figé à température cryogénique (T< 100 K), et 

nous le faisons ensuite diffuser à température ambiante. Une alternative 

intéressante serait d’étudier cette diffusion avec un meilleur contrôle de la 

température de l’échantillon.  

• Le troisième axe d’amélioration, serait d’accéder à des énergies d’implantation 

plus élevées. Effectivement aujourd’hui, nous avons au maximum une énergie 

de 1 keV, en tenant compte des proportions, la moyenne se retrouve plutôt 

autour de 320 eV, ce qui reste assez faible. L’énergie d’implantation est 

contrôlée par la ddp entre l’échantillon et le détecteur, il serait donc intéressant 

d’augmenter cette ddp. Nous sommes actuellement limités à 3 kV d’impulsion, 

pour contourner cette limitation, l’installation d’une seconde impulsion 

synchronisée pourraient nous permettre d’augmenter cette ddp.  

• Et enfin, le dernier axe concerne l’algorithme permettant d’accéder à un champ 

local d’évaporation au sein du volume. Certes, cela ne concerne pas 

spécifiquement l’étude de l’hydrogène, mais cet algorithme pourrait fournir 

des informations importantes dans d’autres domaines de recherche en SAT, 

comme l’étude des différences de champ d’évaporation entre la matrice et les 

amas dans des aciers de cuves irradiés par exemple.  
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6 Résumé  
 

L'investigation de l'hydrogène en sonde atomique tomographie (SAT) constitue un défi en 

raison de sa faible masse, de son coefficient de diffusion élevé et de sa présence en tant que 

gaz résiduel dans les chambres ultravide, et entraîne de multiples complications. Différentes 

solutions ont été proposées dans la littérature, telles que le chargement ex-situ associé à un 

cryotransfert ou le chargement en hydrogène à haute température dans une chambre 

adjacente. Cependant, ces solutions ont souvent rencontré des difficultés en raison du 

contrôle complexe de la température de l'échantillon pendant le chargement en hydrogène 

et du transfert de l’échantillon pour l'analyse. Ce manuscrit propose une approche alternative 

pour le chargement en hydrogène in-situ dans une chambre de SAT, dérivée d'une méthode 

développée en microscopie ionique par effet de champ. En appliquant des impulsions 

négatives de quelques nanosecondes sur l'échantillon dans une chambre de SAT sous basse 

pression d'H₂, nous montrons qu'une forte dose d'hydrogène peut être implantée à une 

profondeur allant de 2 à 20 nm sous la surface de l'échantillon. Une chambre de SAT a été 

modifiée pour permettre l'application directe d'impulsions négatives avec un contrôle de la 

pression du gaz, de la fréquence de répétition des impulsions et de l'amplitude des impulsions. 

Grâce à des simulations électrodynamiques, nous montrons que l'énergie d'implantation se 

situe dans une plage de 100 à 1 000 eV, et une profondeur et une densité théorique 

d'implantation sont prédites et comparées aux expériences. Dans un second temps, les 

travaux se sont portés sur l’investigation des conséquences de ces nouveaux chargements. 

Nous montrons principalement deux effets : le premier est le gonflement d’environ 10 à 15 % 

des échantillons grâce à l’étude MET, et le second, est un effet de « fragilisation » avec un 

abaissement de l’énergie de cohésion de 0,6 % à 20 % entre les atomes du matériau cible 

suivant le modèle théorique utilisé.  

 

Mots-clés : Sonde Atomique Tomographique, Microscope Ionique, Hydrogène, Chargement, 

Fragilisation, Gonflement, Dilatation 
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7 Abstract  
 

The investigation of hydrogen in atom probe tomography (APT) presents a challenge due to 

its low mass, high diffusion coefficient, and presence as a residual gas in ultra-high vacuum 

chambers, leading to multiple complications. Various solutions have been proposed in the 

literature, such as ex-situ loading coupled with cryotransfer or high-temperature hydrogen 

loading in an adjacent chamber. However, these solutions often face difficulties due to the 

complex control of the specimen temperature during hydrogen loading and the transfer of the 

specimen for analysis. This manuscript proposes an alternative approach for in-situ hydrogen 

loading in an APT chamber, derived from a method developed in field ion microscopy. By 

applying negative nanosecond pulses to the specimen in an APT chamber under low H₂ 

pressure, we demonstrate that a high dose of hydrogen can be implanted at depths ranging 

from 2 to 20 nm beneath the specimen surface. An APT chamber was modified to enable the 

direct application of negative pulses with controlled gas pressure, pulse repetition rate, and 

pulse amplitude. Through electrodynamic simulations, we show that the implantation energy 

falls within the range of 100 to 1,000 eV, and a theoretical implantation depth and density are 

predicted and compared to experiments. Subsequently, the work focused on investigating the 

consequences of these new loadings. We primarily show two effects: the first is swelling or 

expansion of about 10 to 15 % of the specimens observed through TEM studies, and the 

second is an "embrittlement" effect, with a reduction in the cohesive energy of 0.6 % to 20 % 

between the atoms of the target material depending on the theoretical model used. 

 

Keywords: Atom Probe Tomography, Field Ion Microscopy, Hydrogen, Loading, 

Embrittlement, Swelling, Expansion 

 


