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RÉSUMÉ 

 

L’utilisation à grande échelle de l’hydrogène comme vecteur d’énergie demande que ce gaz 

puisse être produit à un coût concurrentiel par rapport aux hydrocarbures et à l’électricité. 

Aujourd’hui, le reformage du gaz naturel semble l’alternative la plus envisageable à court terme. 

Néanmoins, pour les applications visées (piles à combustibles, stockage par des hydrures 

métalliques), l’hydrogène doit afficher une grande pureté (> 99,99 %), ce qui entraîne un coût 

supplémentaire. Ce dernier pourrait être diminué par l’usage de membranes de purification à 

base de palladium. Cette technologie peine néanmoins à pénétrer le marché en raison d’un faible 

flux d’hydrogène, d’une tendance à l’empoisonnement et d’une mauvaise tenue mécanique. 

Dans ce contexte, il est intéressant d’explorer l’effet d’alliages de palladium pour atténuer ou 

supprimer ces limitations. Cette thèse s’inscrit dans ce champ d’études, et envisage l’utilisation 

de l’ablation laser pulsée pour l’exploration et l’étude d’alliages de palladium pour la perméation 

de l’hydrogène. 

Il est tout d’abord montré que l’ablation laser pulsée permet de former aisément divers alliages 

ternaires. De plus, cette technique permet la formation de couches minces de compositions 

variées possédant des caractéristiques structurales et morphologiques indépendantes de la 

composition et adéquates pour l’étude des performances de ces alliages. 

L’ablation laser pulsée est aussi envisagée à travers une variante à double faisceau pour la 

formation de grandes gammes de composition afin de dépister les compositions d’intérêt pour la 

perméation de l’hydrogène. Des gammes de composition variant d’environ 40 % sont obtenues 

sur un seul et même échantillon. Un exemple d’étude de compositions d’intérêt est donné à 

travers l’étude d’alliages PdCuAl et PdCuTi sous forme cubique à corps centré, qui pourraient 

bénéficier d’un coefficient de diffusion de l’hydrogène accru. 

La forme sous films mince des alliages produits demande le développement de techniques 

adaptées pour l’évaluation de leurs performances. Celles-ci sont déterminées à l’aide de 

techniques électrochimiques, bénéficiant d’une plus grande rapidité et de contraintes plus faibles 

sur la mise en forme des alliages pour les mesures. 

Une technique de mesure par diffraction des rayons X in situ a été développée pour déterminer la 

solubilité de l’hydrogène dans les alliages formés. Cette technique bénéficie du fait que la 

précision de la mesure ne dépend que de la qualité du signal de diffraction et non de la quantité 

d’hydrogène absorbé (très faible dans le cas de films minces). Cette technique a montré que 

l’insertion de l’hydrogène affecte sensiblement l’alliage dans sa structure. De plus, il a été 

possible d’étudier l’effet de l’ajout d’or dans un alliage PdCu sur la solubilité de l’hydrogène. 

Deux techniques de mesure ont de plus été étudiées pour déterminer la diffusivité de 

l’hydrogène. La première est basée sur le suivi en continu de la résistance électrique de l’alliage 

pendant l’absorption d’hydrogène. Des tests préliminaires ont pu être menés sur un fil de 

palladium, mais des problèmes de délamination et de diffusion longitudinale ont empêché 

l’acquisition de mesures cohérentes dans des films minces. Finalement, la perméation 

électrochimique a permis de déterminer avec une précision d’environ 40 % le coefficient de 

diffusion de l’hydrogène dans des films d’environ 500 nm d’épaisseur. Néanmoins, aucune 

tendance n’a pu être dégagée par rapport à la composition des alliages testés.  
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ABSTRACT 

The widespread use of hydrogen as an energy carrier demands that it be produced at a 

competitive cost compared to hydrocarbon fuels and electricity. Today, natural gas reforming 

seems to be the only short term available alternative. However, for the targeted applications 

(hydrogen fuel cells, solid state hydrogen storage), hydrogen has to reach a high purity 

(>99,99%), which impacts its cost. Hydrogen production cost could be lowered using palladium 

based purification membranes. This technology is however not yet mature due to low hydrogen 

flux, surface poisoning and hydrogen embrittlement. 

In this context, it is interesting to explore palladium binary and ternary alloys to mitigate these 

flaws. This thesis relates to this field and proposes the use of pulsed laser deposition to explore 

and study palladium alloys for hydrogen purification. 

It is first shown that pulsed laser deposition is a potent tool to produce ternary alloys of a wide 

variety. Moreover, this technique allows the fabrication of thin films with various composition 

and consistent morphology and structure, well fit to the assessment of their hydrogen permeation 

performances. 

Pulsed laser deposition, through a double-beam version, is also suggested as a compositional-

spread deposition technique for the screening of large composition ranges. Ranges up to 40 % 

variation are obtained on a single sample. An example of composition screening is developed 

with PdCuAl and PdCuTi body centered cubic alloys that could benefit from a higher hydrogen 

diffusion coefficient. 

The assessment of hydrogen permeation performances in thin film alloys demands adapted 

techniques to face the low amount of material and small thickness characterizing them. In this 

thesis, we rely on electrochemical techniques since they are fast and require less processing of 

the material to be measured. 

A hydrogen solubility measurement technique based on in situ x-ray diffraction was first 

developed. It primarily benefits from the fact that the precision of the technique relies solely on 

the quality of the diffraction signal and not the amount of hydrogen absorbed (very low in thin 

films). This technique shows that hydrogen insertion affects the structural properties of the alloy. 

Furthermore, the hydrogen solubility in PdCu and PdCuAu alloys is studied and compared. 

Two hydrogen diffusion measurement techniques are also presented. The first one is based on 

the continuous monitoring the alloy electrical resistance while hydrogen is absorbed. Preliminary 

testing were successfully carried out on a palladium wire. However, attempts on thin films 

remained fruitless because of longitudinal diffusion and delamination of the films. Finally, 

electrochemical permeation experiments allowed the determination of the hydrogen diffusion 

coefficient with a precision of ca. 40 %  in 500 nm films. However, no variation could be found 

in the diffusion coefficient with the alloys composition. 

 

Mots-clés : Hydrogène, Palladium, Ablation laser pulsée, Purification, Membranes métalliques, 

Diffraction des rayons X, Perméation électrochimique, Diffusion, Solubilité. 

Keywords : Hydrogen, Palladium, Pulsed laser deposition, Purification, X-ray Diffraction, 

Electrochemical permeation, Diffusion, Solubility. 
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1 INTRODUCTION 

 

1.1 L’hydrogène comme vecteur d’énergie 

L’hydrogène est envisagé dans un futur proche comme un nouveau vecteur d’énergie, agissant à 

la manière de l’électricité comme un moyen de transporter l’énergie des sites de production vers 

les lieux d’utilisation.  

L’hydrogène possède en effet des propriétés qui le rendent très intéressant comme vecteur 

d’énergie. Tout d'abord, la densité énergétique en masse de cette molécule est de 120 (pouvoir 

calorifique inférieur, « lower heating value ») à 142 kJ/g (pouvoir calorifique supérieur, « higher 

heating value »), soit trois fois plus grande que le diesel par exemple[1]. De plus, cet élément est 

très répandu dans la nature, de fait, il compose 75 % de la matière baryonique dans la Voie 

lactée. Sur Terre, il est présent en abondance dans les roches de la croûte terrestre, dans l’eau, et 

dans toute la matière organique[2-3]. 

Au contraire de l’électricité pendant le siècle dernier, l’hydrogène pourrait être un vecteur 

d’énergie utilisé dans le secteur stationnaire comme dans celui des transports. En effet, 

premièrement envisagé pour les transports comme une alternative aux carburants fossiles, la 

technologie hydrogène s’intègrerait très bien à l’infrastructure électrique en place dans le secteur 

stationnaire du fait de sa conversion possible en électricité et vice versa. La production et le 

stockage d’hydrogène par l’électricité en surplus, puis la production d’électricité à partir de 

l’hydrogène lors de pics de demande permettraient d’améliorer l’efficacité du réseau électrique 

en place[4]. Aussi, cette technologie pourrait résoudre les nouveaux problèmes d’intermittence 

sur le réseau électrique dus à l’émergence de nouvelles sources d’énergie propre, mais 

fluctuantes comme le photovoltaïque ou l’éolien[5-6]. Finalement, l’hydrogène gaz pourrait être 

transporté à terme dans l’infrastructure actuelle de transport de gaz naturel, ce dernier bénéficiant 

déjà d’un réseau à l’échelle continentale[7]. 
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Dans le secteur du transport, grâce à l’utilisation de piles à combustible, l’efficacité énergétique 

des véhicules pourrait doubler par rapport à un moteur à combustion interne[8]. La pollution par 

le transport individuel serait aussi grandement diminuée étant donné que l’utilisation 

d’hydrogène dans un véhicule ne produit que de l’eau en plus de l’électricité requise pour 

alimenter le moteur du véhicule électrique. 

 

Pour rendre possible l’utilisation de l’hydrogène à l’échelle globale, il faut des moyens efficaces 

de conversion des sources primaires d’hydrogène en hydrogène gazeux, autrement dit, il faut 

mettre au point des méthodes efficaces de production de l’hydrogène, à bas coûts et si possible 

non polluantes[9]. 

Trois sources principales d’hydrogène sont disponibles aujourd’hui : l’eau, la biomasse et les 

combustibles fossiles. L’eau, la source la plus abondante et simple à obtenir est transformée en 

hydrogène par des processus électrochimiques (électrolyse, photoélectrolyse[10]) ou par 

décomposition thermique[11-12]. Ces technologies sont en partie déjà commercialement 

disponibles. Elles sont cependant limitées à des productions d’hydrogène à petite et moyenne 

échelle. Il faut noter qu’en utilisant l’électrolyse de l’eau avec de l’électricité provenant de 

sources non renouvelables, l’hydrogène ainsi produit est plus cher et plus polluant que fabriqué à 

partir de sources fossiles. 

L’utilisation de la biomasse pour produire de l’hydrogène peut se faire par diverses routes[13] : 

gazéification de la biomasse, photofermentation[14], fermentation microbienne, ou fermentation 

sans lumière[15]. Ces techniques se basent sur la grande disponibilité de résidus de biomasse 

considérés aujourd’hui comme des déchets. Cela renoue avec les rêves de science-fiction où une 

voiture pourrait un jour rouler avec des déchets ménagers[16]. Bien que très sérieusement 

considérées à moyen ou long terme, ces techniques, sauf rares exceptions, ne sont pas matures 

pour commercialisation à l’heure actuelle. 

Finalement, l’utilisation d’hydrocarbures, notamment de gaz naturel, est la méthode la plus 

répandue pour fabriquer de l’hydrogène aujourd’hui[9]. Elle se base sur des méthodes de 

reformage par la vapeur, par oxydation ou bien par autoreformage[17], produisant chaque année 

environ 65 millions de tonnes d’hydrogène pour l’industrie chimique[18]. 
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Figure 1 : Prix estimé de l’hydrogène (en dollars américains par gigajoule) suivant les différentes méthodes 

actuelles de production[18]. 

En considérant les prix actuels de production de l’hydrogène (sans compter le transport et la 

distribution qui ajouteraient 5 à 12 $/GJ) présentés dans la Figure 1, on peut clairement voir qu’à 

court terme, les technologies de reformage sont les plus compétitives. Malgré cela, on estime à 

un facteur 3 la baisse du prix de production de l’hydrogène nécessaire pour qu’il entre sur le 

marché de l’énergie [19]. 

1.2 Purification de l’hydrogène par des membranes métalliques denses 

Dans ce contexte, il est nécessaire, en plus d’investir massivement en recherche et 

développement dans des modes de production de l’hydrogène non polluants, de continuer la 

recherche dans le domaine du reformage des hydrocarbures afin de réduire les coûts de 

production. Aujourd’hui, le coût en capital pour effectuer la purification de l’hydrogène par 

adsorption par inversion de pression (« Pressure Swing Adsorption », PSA), la technique la plus 

répandue de purification de l’hydrogène, est de 20 à 30 % d’une unité de reformage [19]. 



 

  20 

Pour réduire les coûts de production, il serait intéressant de développer de nouvelles techniques 

de purification de l’hydrogène, pouvant éventuellement remplacer la technique PSA, mais aussi 

adaptable à d’autres modes de production de H2. 

La purification de l’hydrogène par des membranes métalliques denses est une technique très 

prometteuse qui repose sur la diffusion de l’hydrogène à travers un métal dense perméable à 

celui-ci, mais complètement imperméable aux autres gaz en contact avec lui. En théorie, cette 

technique est sélective à 100 % pour l’hydrogène. De plus, une simple membrane placée à la 

suite du réacteur de reformage permettrait une purification en continu de l’hydrogène produit 

plutôt que de recourir à un système PSA qui est basé sur des cycles de 

pressurisation/dépressurisation et qui requiert de grandes quantités de matériaux adsorbant. 

 

Figure 2 : Schéma de fonctionnement d’une membrane dense pour la purification de l’hydrogène. 

La Figure 2 présente brièvement le mécanisme de purification à travers une membrane 

métallique dense. Un mélange de gaz à séparer arrive sous pression en contact avec la 

membrane. L’hydrogène est adsorbé (1) à la surface du métal puis dissocié (2). Il pénètre alors la 

maille cristalline du métal dense sous forme atomique (3). L’hydrogène diffuse ensuite dans la 

maille cristalline (4) vers la surface de sortie (5), où il est recombiné (6) puis désorbé sous forme 

gazeuse (7). Les autres gaz ne pouvant pas être dissociés ne sont pas absorbés dans la membrane. 

Le flux d’hydrogène à travers une membrane dense est donné par la loi de Sievert [20] : 



 

  21 

 2

2

H n n

H sortie entréeJ P P
L


      (1) 

où 
2HJ  est le flux d’hydrogène en sortie de la membrane en mol·m-2·s-1, 

2H  est la perméabilité 

de l’hydrogène dans la membrane en mol·m-1·s-1.Pa-n, L est l’épaisseur de la membrane en m, 

Psortie et Pentrée les pressions d’hydrogène en sortie et à l’entrée de la membrane en Pan, et n un 

exposant variant entre 0,5 et 1 traduisant les écarts possibles à la loi de Sievert dans des cas où le 

transport de l’hydrogène n’est pas uniquement limité par la diffusion. 

La constante de perméabilité 
2H  est reliée aux propriétés intrinsèques du métal utilisé comme 

membrane. Elle est liée à la solubilité de l’hydrogène dans le métal, soit la quantité d’atomes 

d’hydrogène qui peut être logée dans le métal. Cette dernière s’exprime par un ratio d’occupation 

de l’hydrogène dans les sites interstitiels du métal XH . La perméabilité dépend aussi de la 

diffusivité de l’hydrogène dans le métal, soit la vitesse à laquelle l’hydrogène voyage dans le 

métal hôte. Dans une première approximation, on peut considérer que la perméabilité s’écrit 

comme le facteur du coefficient de diffusion et de la solubilité de l’hydrogène [21].  

 
2 2 2, ,H H M H MS D     (2) 

où 
2 ,H MS  et 

2 ,H MD sont respectivement la solubilité et la diffusivité de l’hydrogène dans le métal 

hôte. Finalement, la loi de Sievert suppose que la diffusion de l’hydrogène dans la membrane est 

le processus limitant, cela sous-entend que les réactions de dissociation et de recombinaison à la 

surface du métal sont rapides et qu’il n’y a pas d’interaction entre les atomes d’hydrogène dans 

le métal. 

La Figure 3 présente des valeurs de solubilité et coefficients de diffusion de métaux et alliages 

représentatifs pour la perméation de l’hydrogène. Dans cette figure, les points présentant une 

grande solubilité et un grand coefficient de diffusion (coin supérieur droit) sont potentiellement 

intéressants pour la perméation de l’hydrogène (voir équations (1) et (2)). Il faut noter néanmoins 

que cela ne reflète pas exactement la perméabilité de l’hydrogène dans ces composés, qui 

suppose une mesure dans des conditions dynamiques (présence d’un gradient d’hydrogène). 
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Figure 3 : Résumé des valeurs de solubilité (à 300 K sous 1 bar H2) et de diffusivité (à 675 K à faible 

concentration de H) de métaux et alliages caractéristiques pour la perméation de 

l’hydrogène. Des lignes de perméabilité constante sont représentées en pointillé dans un 

graphe en semi-logarithme. D’après [22-34]. 

On peut voir tout d’abord que les métaux purs présentent une grande diversité de comportements 

face à l’hydrogène. Les métaux ayant une structure cristalline cubique à corps centré (BCC, 

« Body Centered Cubic ») montrent typiquement des coefficients de diffusion de l’hydrogène 

élevés de l’ordre de 10-4 cm2·s-1 à 400°C (Fe, V, Nb, Ta), tandis que les métaux possédant une 

structure cubique à face centrée (FCC, «Face Centered Cubic») présentent en général des 

coefficients de diffusion plus faibles (Pd, Cu, Ni) de l’ordre de 10-5 cm2·s-1 à 400°C [33-34]. 

Finalement, pour les métaux ayant une structure hexagonale compacte (Ti, Y), on peut voir que 

le coefficient de diffusion de l’hydrogène est d’un ordre de grandeur plus faible encore à 10-6 

cm2·s-1 à 400°C [28, 35].  

La solubilité de l’hydrogène semble moins liée à la structure cristalline des métaux que ne l’est la 

diffusivité. Certains métaux comme Ti ou bien Y forment des hydrures et permettent d’atteindre 

des ratios XH supérieurs à 2 [26, 32]. Cependant, la plupart se situent dans une gamme de 0 à 1 XH 

à température ambiante et 1 bar H2.  

Un bon compromis entre solubilité et diffusivité semble apparaître dans les métaux du type V, 

Nb et Ta. Malheureusement, leur capacité à dissocier l’hydrogène en surface de la membrane et 
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absorber celui-ci (Figure 2, étape 2 et 3) est très faible ce qui nuit grandement à la perméation. 

Le palladium, quant à lui, possède une grande activité pour la dissociation et l’absorption de 

l’hydrogène. De plus, la solubilité et la diffusion de l’hydrogène, bien que plus faibles que dans 

le cas du vanadium par exemple, montre des valeurs intéressantes (0,7 XH, 1,5×10-5 cm2·s-1) [23-

24]. Cela en fait le matériau de référence pour la perméation de l’hydrogène. 

Le palladium souffre néanmoins d’inconvénients qui le rendent peu attrayant pour des 

applications industrielles. Tout d’abord, ce métal est très sensible à l’empoisonnement de sa 

surface, notamment par des composés soufrés, ce qui a pour effet de réduire considérablement le 

flux d’hydrogène au travers [36-37]. De plus, une transition entre la phase α (solution solide de H 

dans Pd) et l’hydrure de palladium (phase β) crée de fortes contraintes qui, après exposition 

prolongée à l’hydrogène, provoquent une fragilisation générale de la membrane en palladium  [38-

39]. Une épaisseur critique est nécessaire ainsi qu’un travail à haute température pour prévenir ce 

changement de phase. 

Dans ce contexte, des alternatives au palladium ont été étudiées sous la forme d’alliages ou de 

matériaux multicouches. La littérature sur le sujet est accessible dans de nombreuses revues 

exhaustives [38, 40-44]. Par exemple, pour améliorer la diffusion et la solubilité de l’hydrogène, des 

chercheurs ont proposé l’utilisation de métaux BCC tels que le vanadium, avec une fine couche 

de palladium recouvrant la surface de la membrane [45-46]. De cette façon, la dissociation de 

l’hydrogène est bonne tout en conservant la perméabilité du vanadium. Cependant, les problèmes 

d’empoisonnement et de fragilisation du palladium restent entiers. La recherche s’est aussi 

tournée vers des alliages de palladium pouvant améliorer la perméabilité, diminuer 

l’empoisonnement, ou prévenir la fragilisation. Parmi ceux-ci, on peut évoquer PdAg, pour 

lequel des valeurs de perméabilité supérieures à celles du palladium ont été rapportées à des 

compositions autour de 20 % Ag [47]. Dans un autre ordre d’idées, PdAu et PdCu ont montré des 

performances proches de celles du palladium tout en apportant une certaine résistance à 

l’empoisonnement par des composés soufrés [48-50]. Dans PdCu, une phase BCC apparait pour 

des compositions proches de Pd50Cu50. Le coefficient de diffusion de l’hydrogène est alors 

presque multiplié par 100. Bien que la solubilité de l’hydrogène soit faible dans ces alliages, des 

perméabilités supérieures à celles du Pd ont été enregistrées [29, 51-52]. Malgré les travaux menés 

sur des alliages binaires de palladium, les membranes proposées ne satisfont pas encore aux 

exigences de l’industrie. On peut toutefois noter que des membranes de palladium et PdAg sont 
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commercialisées à l’heure actuelle[43]. Leur durée de vie et les conditions d’opération ne sont 

toutefois pas idéales. 

Dans la recherche pour un meilleur compromis, les études se sont orientées vers des alliages 

ternaires de palladium, afin de garder une bonne dissociation de l’hydrogène, de conserver ou 

d’améliorer la perméabilité, et d’avoir une bonne résistance à l’empoisonnement et à la 

fragilisation[53-56]. De nombreux alliages ternaires ont été étudiés, mais devant le grand choix 

d’éléments et de composition, une quantité significative de travail reste nécessaire afin de 

déterminer les alliages d’intérêt pour la purification de l’hydrogène. 

D’un point de vue de la mise en forme, au-delà de la composition de l’alliage formé, de 

nombreux travaux se sont intéressés à la structure et à la morphologie des membranes. Pour la 

fabrication de membranes commerciales, le matériau actif doit être déposé sur un support 

généralement poreux. Le choix du support fait une grande différence dans les performances de la 

membrane et est le sujet d’études détaillées[57-58]. D’après la loi de Sievert, le flux d’hydrogène 

est inversement proportionnel à l’épaisseur de la membrane. L’intérêt est donc de réduire au 

maximum l’épaisseur de la membrane tout en s’assurant de conserver son intégrité physique et 

d’empêcher la formation de pores ou fissures. Encore une fois, l’alliage du palladium avec 

d’autres métaux, notamment les terres rares, a permis de réduire en partie les inconvénients 

causés par la fragilisation en évitant la formation de la phase hydrure[59-61]. 

Certains groupes travaillent également sur la structure cristalline des alliages à travers l’étude de 

systèmes nanocristallins ou bien amorphes, qui présentent des propriétés intéressantes de 

résistance à la formation de phase hydrures. Cependant, le défi de prévenir une recristallisation 

aux températures typiques de purification de l’hydrogène (500-700°C) est de taille dans ces 

systèmes [62]. 

1.3 Techniques d’investigation à l’échelle du laboratoire 

On ne peut que constater la complexité du problème à résoudre devant des possibilités aussi 

étendues en terme de composition et de structure. De plus, un tel système est difficilement 

modélisable dans son entièreté par des techniques ab initio. Il faut donc se tourner vers des 

études systématiques d’un grand nombre d’alliages. Une grande quantité de systèmes ternaires 
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ont été étudiés ces dernières années avec plus ou moins de succès. On peut noter la synthèse 

d’alliages PdCuAg, combinant la grande perméabilité de PdAg et la bonne résistance à 

l’empoisonnement de PdCu, ou aussi des alliages ternaires de PdAu tels que PdCuAu et 

PdAuAg, combinant des effets de perméation et résistance à l’empoisonnement[56]. Plusieurs 

travaux ont été réalisés sur les alliages ternaires à base de PdCu, car cet alliage binaire présente 

aujourd’hui la meilleure résistance à H2S
[55]. En revanche, on remarque que ces alliages sont 

étudiés dans une gamme de composition réduite ne donnant pas une information complète sur les 

propriétés de ces membranes. 

Pour une étude efficace des propriétés de ces alliages pour la purification de l’hydrogène, il est 

nécessaire de mettre au point des techniques de fabrication simples et permettant sans 

optimisation majeure de créer des alliages variés, que ce soit au niveau de leur composition ou de 

leur structure. De plus, des techniques de diagnostic rapides et efficaces de ces membranes 

doivent être développés afin de discriminer entre les différents alliages produits. 

Dans la majeure partie des études d’alliages pour la perméation de l’hydrogène, les chercheurs 

ont recours à des méthodes de fabrication permettant la mise en forme directe de membranes de 

perméation en phase gaz. Ces études sont évidemment couplées avec des mesures de type 

Sievert, se rapprochant du fonctionnement effectif d’un tel système. Le recours à la fusion à arc 

et au placage par dépôt chimique est donc très répandu et adéquat pour déposer une couche 

recouvrant un support poreux[63-67]. Néanmoins, former une couche métallique dense sur un 

substrat approprié est un défi en soi. De plus, ces techniques de fabrication requièrent des temps 

de recuit allant jusqu’à plusieurs jours pour homogénéiser les alliages formés. Elles sont de 

surcroit peu versatiles en général. Un changement dans la composition de l’alliage, par exemple, 

peut demander une réoptimisation des conditions de fabrication [68]. De façon plus marginale, on 

note également l’utilisation de techniques de déposition chimique et physique en phase vapeur 

(CVD «Chemical Vapor Deposition», PVD «Physical Vapor Deposition») et de 

l’électrodéposition pour la réalisation de membranes métalliques denses. Les membranes ainsi 

préparées montrent des propriétés de densité, de morphologie et de structure intéressantes[69-72]. 

Malgré la possibilité de tester les alliages dans des conditions proches du système industriel 

final, le recours à ces techniques de fabrication et de diagnostic n'est pas approprié à l’étude 

rapide d’une série d’alliages de composition diverse. De plus, les mesures en phase gaz restent 
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fastidieuses, car de longues durées sont nécessaires pour atteindre l’équilibre. En conséquence, 

plusieurs groupes se sont intéressés à des techniques alternatives de mesure de la perméabilité 

afin d’éviter la mise en forme difficile de membranes de perméation[55, 73-74]. Par exemple, 

Westerwaal et al. utilisent des mesures optiques pour déterminer la solubilité et la diffusion de 

l’hydrogène[74]. Sakamoto et al. ont eu recours à la mesure de la résistance électrique et du 

paramètre de réseau par diffraction des rayons X (XRD, « X-Ray Diffraction ») pour déterminer 

la solubilité de l’hydrogène dans de nombreux alliages[61]. Pour éviter l’utilisation d’hydrogène 

sous pression, certains groupes ont développé des techniques électrochimiques pour mesurer 

avec succès les propriétés de diffusion et de solubilité de l’hydrogène dans ces alliages [75-77].  

1.4 Objectif de thèse 

Dans cette thèse, on se propose d’étudier des techniques de fabrication et de diagnostic de 

membranes denses de purification à base d’alliages de palladium facilitant l’étude d’un grand 

nombre d’alliages ternaires sur de larges gammes. Cette technologie prometteuse permettrait 

d’abaisser le coût de purification de l’hydrogène pour une implantation à court terme et à 

moindre coût de ce vecteur d’énergie sur le marché. Les métaux et alliages actuellement utilisés 

pour ce type de purification ne satisfont pas encore aux exigences de compétitivité formulées par 

les acteurs du secteur : ces membranes ne possèdent pas une perméabilité à l’hydrogène assez 

grande, elles sont sensibles à l’empoisonnement (notamment H2S) et souffrent d’une durée de vie 

limitée due à la fragilisation des métaux par l’hydrogène. 

Il semble donc nécessaire d’étudier de nouveaux alliages afin d’atteindre ces objectifs. 

Néanmoins, les techniques de fabrication et de diagnostic utilisées présentement à l’échelle du 

laboratoire ne semblent pas optimales pour une investigation efficace et rapide d’alliages de 

toute sorte. 

Nous proposons dans ce mémoire d’utiliser l’ablation laser pulsée afin de produire des alliages 

PdCu et PdCuM sur de larges gammes de composition. Nous nous attacherons à montrer dans 

une première partie que cette technique permet de produire des films minces facilement et 

rapidement en formant des alliages présentant une structure et morphologie particulière qui ne 

change pas avec la composition ou les éléments d’alliage choisis. Un tel avantage rend les 
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comparaisons plus aisées. De plus, nous proposerons une méthode à double faisceau laser pour 

produire des gammes continues de composition. Finalement, nous montrerons l’intérêt de la 

technique pour l’exploration de nouveaux alliages possédant des structures particulières comme 

PdCuAl ou PdCuTi. 

Dans une seconde partie, nous proposerons des techniques électrochimiques de mesure de la 

solubilité et de la diffusivité de l’hydrogène dans des alliages de palladium en film mince. Nous 

discuterons des défis liés à l’utilisation de films minces et proposerons trois techniques 

d’investigation appropriées. Nous montrerons la possibilité de mesurer la solubilité de 

l’hydrogène dans des alliages de PdCu et PdCuAu par diffraction des rayons X in situ, puis nous 

discuterons de mesures de résistance in situ pour évaluer la diffusion de H dans ces alliages. 

Finalement, nous adapterons une technique de perméation électrochimique à des membranes 

d’une épaisseur inférieure à 1 µm pour étudier leur diffusivité. 
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2 THÉORIE 

2.1 Alliages nanocristallins déposés par Ablation Laser Pulsée 

Depuis l’invention des lasers à impulsion haute puissance dans les années 1960[78-79], des 

chercheurs ont tenté d’utiliser l’énergie générée par ces outils pour vaporiser des matériaux. Une 

quantité appréciable de matériaux ont ainsi pu être pour la première fois déposés en films minces 

grâce à des lasers[80-81]. Néanmoins, les techniques de déposition préexistantes, plus aisées à 

mettre en place, ne rendaient pas attrayante l’utilisation systématique de l’ablation laser pulsée. 

Ce n’est pas avant la fin des années 1980 et la fabrication de supraconducteurs à haute 

température par PLD (« Pulsed Laser Deposition », Ablation Laser Pulsée)[82-83] que la technique 

a pris son essor. En effet, libéré de la contrainte d’introduire la source d’énergie à l’intérieur de 

l’enceinte à vide, la PLD donne la possibilité d’ablater les matériaux dans un environnement 

riche en oxygène à des pressions jusque-là inégalées. C’est dans cette niche que se développe 

tout d’abord la technique, pour l’étude de structures oxydes complexes grâce à un contrôle très 

bon de la stœchiométrie et à la présence d’espèces à très haute énergie lors de la déposition[84-85]. 

Dans les décennies suivantes, cette technique voit rapidement émerger de nouvelles applications 

à une vaste gamme de matériaux : métaux, polymères, et même matières biologiques sont 

maintenant déposés grâce à la PLD sous des formes diverses allant d’alliages amorphes à des 

monocristaux, de composites ou de nanoparticules[86-89]. 

2.1.1 Fonctionnement général 

L’ablation laser pulsée est une technique de dépôt physique à rapprocher de l’évaporation 

thermique ou de la pulvérisation cathodique. Une source laser à impulsion est focalisée sur une 

cible du matériau à déposer. L’énergie fournie par chaque impulsion provoque l’ablation de la 

surface, éjectant les particules à grande vitesse. Ces particules neutres et chargées forment un 

plasma très directionnel appelé plume, et voyagent dans l’enceinte pour se déposer sur un 

substrat placé face à la cible. Dépendamment du matériau à ablater, une longueur d’onde est 

choisie de manière à maximiser l’absorption du rayonnement par le matériau. De plus, le temps 

d’impulsion permet de sélectionner la quantité d’énergie délivrée au matériau[85, 90]. 
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De par son mode de fonctionnement, la PLD offre une alternative de dépôt physique intéressante. 

Plusieurs spécificités en font une technique attractive et singulière : 

— Le transport stœchiométrique des éléments à ablater. Le régime hors équilibre de l’ablation 

laser induit la plupart du temps un transport congruent des éléments de la cible vers le substrat. 

En d’autres termes, la stœchiométrie de la cible est le plus souvent respectée dans le dépôt. C’est 

un avantage considérable par rapport aux autres techniques de PVD dans la fabrication de 

matériaux complexes nécessitant une composition très précise[91-92]. 

— l’ablation d’espèces énergétiques. Il est possible en ajustant les paramètres de dépôt de faire 

varier l’énergie des espèces du plasma sur une large gamme s'étendant de 0,1 à 1000 eV. Cette 

gamme couvre l’entièreté des énergies atteignables par les autres techniques de dépôt physique 

en phase vapeur. Lors du dépôt, la présence, notamment, d’ions à haute énergie permet la 

déposition à plus basse température, induit des modes de croissance nouveaux, et fait apparaitre 

des phénomènes particuliers à cette technique de dépôt[93-94]. 

— la possibilité d’utilisation de gaz réactifs ou neutres à diverses pressions. Un grand avantage 

de la PLD réside dans la décorrélation totale entre la source énergétique qui permet l’ablation, et 

la chambre de déposition. Dans les autres techniques conventionnelles (évaporation thermique, 

pulvérisation cathodique), les éléments de la source d’énergie sont dans l’enceinte à vide. Cela 

donne la possibilité avec la PLD d’utiliser un gaz neutre ou réactif jusqu’à de grandes pressions. 

C’est en partie ce qui a fait la notoriété de la technique grâce à la déposition d’oxydes complexes 

dans une atmosphère de O2, mais des expériences pour la formation de nitrures et de carbures 

sont aussi à noter[95-97]. 

— La polyvalence et la liberté dans le choix des matériaux. De par l’utilisation d’une source 

lumineuse comme source d’énergie, n’importe quel élément peut être ablaté s’il absorbe 

suffisamment la lumière à la longueur d’onde de travail. Ceci en fait une technique de choix pour 

les recherches exploratoires à large spectre, permettant des changements de composition sans 

changement majeur dans la technique de dépôt. De plus, du fait de la simplicité de la technique, 

il est possible d’intégrer plusieurs systèmes de déposition laser et de les faire fonctionner 

simultanément pour la multidéposition d’éléments distincts[98-99]. 

— un caractère séquentiel. La déposition non continue due aux impulsions laser discrètes est 

unique à l’ablation laser pulsée et ouvre de nouvelles voies de croissance difficiles à reproduire 
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dans d’autres techniques. Il est possible, par exemple, de forcer la croissance épitaxiale couche 

par couche de SrTiO3 (mode de croissance Frank-Van der Merwe) en alternant des phases à 

haute fréquence afin de déposer la quantité de matière nécessaire à la complétion d’une 

monocouche tout en empêchant la diffusion des atomes sur la surface, puis des phases sans 

déposition de manière à laisser relaxer le système[100-101]. 

— un dépôt très localisé. Du fait qu’une plume de plasma très directionnelle se forme après 

l’ablation, le dépôt est très localisé en PLD. Ceci est un inconvénient pour le transfert de cette 

technique vers l’industrie, car l’homogénéité du dépôt dépasse rarement 1 cm2 dans des 

conditions typiques de fabrication. Néanmoins, des efforts considérables ont été menés afin de 

contourner cet inconvénient[102]. C’est ainsi que des systèmes plus sophistiqués permettent la 

déposition homogène sur des substrats de 8 pouces de diamètre[103], et même le dépôt en continu 

de supraconducteurs haute température sur des rouleaux de 100 m de long [104]. 

2.1.2 PLD appliquée aux métaux 

Les particularités évoquées plus haut rendent la déposition de métaux par PLD très singulière par 

rapport aux techniques usuelles pour la fabrication de films métalliques[105]. 

La présence de particules d’énergie dépassant la centaine d’eV a une forte influence sur la 

déposition des métaux par PLD. L’impact de ces particules sur la surface du dépôt en cours de 

formation provoque la réablation d’atomes peu ou mal coordinés et augmente généralement la 

densité des films formés, la surface des films est en général peu rugueuse et des effets de 

grenaillage (« shot peening ») viennent créer de fortes contraintes dans le film[106-107]. À 

suffisamment haute énergie, de l’implantation d’ion vient s’ajouter aux phénomènes de surface 

donnant une grande homogénéité aux films formés. Naturellement, cela provoque aussi plus de 

contraintes et la plupart du temps des effets de texturation des cristallites[108]. Le taux de dépôt 

instantané dû à la nature pulsée de la technique est très supérieur aux autres techniques de dépôt 

de métaux. En conséquence, la thermalisation des espèces est très rapide et cela mène à la 

formation de nanocristaux, ou même de phases amorphes[105]. La formation de structures 

métastables est typique de la PLD. Par exemple, il a été observé par Krebs et al. une extension de 

la limite d’intersolubilité dans des alliages Fe-Ag et Ag-Ni[109-110]. De plus, des phases 

cristallines non thermodynamiquement stable ont été produites grâce à cette technique, 
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notamment pour Fe-Cu[111]. Des modes de croissances uniques ont été observés comme la 

croissance sous surfacique où le film croît majoritairement par l’implantation d’espèces 

directement sous la surface du film[112]. Cela peut créer des interfaces moins bien définies, 

notamment avec le substrat. Le grand avantage de la PLD réside dans la possibilité d’ajuster les 

paramètres de déposition pour induire les effets désirés. En effet, l’utilisation d’une atmosphère 

inerte dans l’enceinte à vide vient diminuer l’énergie des espèces du plasma et donc réduire leurs 

effets sur le film. En ajustant la pression dans l’enceinte, il est donc possible de changer la 

morphologie et la structure des dépôts formés comme montré sur le changement de la texturation 

d’un permalloy en fonction de la pression[113]. 

La PLD est une technique singulière pour la fabrication de films métalliques. Dans notre 

application, cette technique combine a priori des possibilités intéressantes. Tout d’abord, nous 

cherchons à fabriquer des alliages PdM et PdCuM, sans contraintes sur le choix de M. La grande 

diversité des matériaux qu’il est possible de déposer par PLD ne restreint aucunement notre 

choix d’un troisième élément. De plus, afin de mesurer les propriétés de ces films pour 

l’absorption et la diffusion de l’hydrogène, nous avons besoin d’une bonne homogénéité et de 

l’assurance qu’un bon mélange entre les atomes se fait, quelle que soit la nature de ces atomes et 

leurs concentrations. L’énergie élevée des ions dans le plasma semble aider à une bonne 

homogénéité. De surcroit, il est nécessaire que chaque film possède des propriétés 

morphologiques et structurales similaires pour une meilleure comparaison lors des études 

subséquentes visant à déterminer leur comportement en présence d’hydrogène. Idéalement, une 

faible rugosité de surface et une grande densité sont souhaitées. Encore une fois, tout semble 

indiquer que la PLD pourrait remplir ces exigences. Finalement, de grandes gammes de 

composition devront être explorées avec rapidité dans plusieurs alliages ternaires, car nous 

voulons étudier l’effet de leur structure cristalline et de leur composition. Encore une fois, la 

PLD semble proposer des alternatives de choix par la déposition homogène de films minces, 

rapides à fabriquer sur de larges gammes de composition. 

Dans la partie qui suit, nous nous attacherons à démontrer que la PLD est une technique de choix 

pour l’exploration d’alliages métalliques denses à base de palladium pour la purification de 

l’hydrogène. Premièrement, nous étudierons les paramètres de dépôt et choisirons les conditions 

optimales pour la fabrication d’alliages de PdCu. Puis nous étudierons la morphologie et la 

structure d’alliages PdCu et PdCuM formés dans ces conditions. Ensuite, nous explorerons 
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comment il est possible de déposer simultanément des alliages PdCuM sur une large gamme de 

composition par une approche combinatoire en ayant recours à un système de déposition à 

double faisceau laser. Finalement, nous montrerons l’intérêt de la PLD pour la recherche 

d’alliages de palladium cubiques à corps centré (BCC).  

2.2 Électrochimie pour la perméation de l’hydrogène 

L’étude de l’absorption de l’hydrogène dans les métaux remonte au XIXe siècle avec l’étude de 

l’absorption de l’hydrogène dans le platine et le palladium par Graham [114]. La première mention 

d’un système électrochimique permettant l’absorption de l’hydrogène date de 1936 [115]. Depuis, 

l’étude de l’interaction entre l’hydrogène et les métaux a intéressé un grand nombre de 

chercheurs dans quantité de domaines comme le nucléaire, la fragilisation des aciers et le 

stockage d’hydrogène [116-118]. 

2.2.1 Absorption et diffusion de l’hydrogène dans le palladium 

La Figure 4 montre un profile de voltamétrie cyclique du palladium en milieu H2SO4. Si à haut 

potentiel (>0,7 V vs RHE) on peut observer l’oxydation et la réduction subséquente du 

palladium, à bas potentiel (<0,35 V vs RHE), un processus d’adsorption, d’absorption et 

d’évolution de l’hydrogène ont lieu. C’est cette dernière plage de potentiel qui est d’intérêt pour 

cette étude. 

Ces phénomènes sont difficiles à distinguer les uns des autres dans des électrodes 

macroscopiques, néanmoins l’étude de films très minces de palladium permet de mettre en 

évidence ces différentes réactions [119]. L’absorption électrochimique de l’hydrogène dans le 

palladium se produit suivant deux mécanismes identifiés dans la littérature, soit un processus 

indirect[120] qui met en jeu l’adsorption d’atomes d’hydrogène à la surface du palladium et 

subséquemment leur absorption dans le cœur du matériau, et un processus direct où l’hydrogène 

est absorbé sous la surface du palladium sans adsorption préalable[121-122]. 
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Figure 4 : Profil de voltamétrie cyclique d’un film de palladium pur déposé par PLD dans H2SO4 0,1M. 

Il faut noter que les mécanismes évoqués pour le milieu électrochimique sont très différents des 

mécanismes d’adsorption et absorption de l’hydrogène en phase gaz comme le note Jerkiewicz 

[123-124]. En milieu acide, le mécanisme indirect se produit suivant les réactions suivantes : 

La réaction de Volmer 

 
-

3 2H O M H O M-Hadse       (3) 

où H est adsorbé à la surface de Pd. Puis une réaction d’absorption   

 ads absM-H M-H   (4) 

À la suite de cette dernière réaction, l’hydrogène peut diffuser dans le volume du palladium. Il 

faut noter que deux réactions de recombinaison de l’hydrogène atomique adsorbé à la surface du 

Pd sont en compétition avec l’absorption : 

La réaction de Tafel 

 ads 22M-H 2M H    (5) 

qui est une recombinaison chimique de l’hydrogène adsorbé, et la réaction d’Heyrovsky 
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 ads 3 2 2M-H H O M H O He        (6) 

qui est une recombinaison électrochimique. Ces deux réactions sont elles-mêmes concurrentes et 

il a été montré que si la réaction de Tafel domine à faible surpotentiel, la réaction d’Heyrovsky 

est prédominante à surpotentiel plus élevé[125].  

Un second mécanisme est possible. Par le mécanisme direct, le proton est réduit et passe 

directement sous la surface du palladium : 

 
-

3 2 absH O M H O M-He       (7) 

où M est un site interstitiel du volume du métal. Lors de la désorption de l’hydrogène, les mêmes 

mécanismes sont en jeu. Il faut noter que la réaction d’Heyrovky est très prédominante en 

comparaison avec la réaction de Tafel dans ces conditions. Tout l’hydrogène est désorbé par des 

réactions faradiques. 

 

Figure 5 : Diagramme de phase du système Pd-H, tiré de [128]. 

Une fois absorbé, l’hydrogène est logé dans les sites interstitiels de la maille cristalline du 

palladium. Dans le palladium et ses alliages qui présentent une structure cubique à face centrée 

(FCC), il a été montré par diffraction des neutrons et par des calculs DFT (« Density Functional 

Theory », Théorie de la Fonctionnelle de la Densité) que l’hydrogène se loge préférentiellement 
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dans les sites octaédriques de la maille cristalline[126-127]. L’hydrogène est alors libre de diffuser 

dans la maille cristalline par sauts de site octaédrique en site octaédrique.  

 

La présence de H dans le palladium a une grande influence sur ses propriétés physico-chimiques. 

Premièrement, à température ambiante et à faible quantité d’hydrogène (<2 %), celui-ci s’insère 

sous la forme d’une solution solide appelée phase α. Cependant, à plus forte concentration 

d’hydrogène dans le palladium, une phase hydrure appelée β est formée lorsque la concentration 

en hydrogène est supérieure à 60 %. Entre ces deux concentrations d’hydrogène, les deux phases 

coexistent dans le cristal. Il faut monter à une température de 300°C afin de voir disparaitre cette 

transition de phase α/β comme le montre la Figure 5. La solubilité maximale de l’hydrogène dans 

le palladium varie selon les sources, mais est estimée entre 65 et 70 %. Celle-ci est assez 

dépendante des conditions de fabrication du palladium. En effet, dans la phase α, il a été observé 

que les défauts dans le cristal et les joints de grain peuvent absorber jusqu’à 2,4 fois plus 

d’hydrogène que la maille cristalline. Néanmoins, il n’y a pas de formation de phase β dans les 

zones non cristallines, provocant une réduction de la zone de coexistence α/β dans les 

nanocristaux, et une réduction de la solubilité totale [129-130]. Dans les films minces, une solubilité 

supérieure a été observée, expliquée par la plus grande contribution de l’hydrogène surfacique et 

sous-surfacique. L’apparition d’une phase hydrure n’est pas unique au palladium et quantité de 

métaux forment des hydrures parfois à très haute teneur en hydrogène comme YH3 par exemple. 

Les conditions thermodynamiques pour l’apparition de ces phases sont néanmoins très variables 

d’un métal à l’autre. Ainsi, en alliant le palladium avec d’autres métaux, les conditions de 

formation d’une phase hydrure peuvent être grandement altérées. Par exemple dans PdCu à 

température ambiante, suite à l’ajout d’environ 30 % de Cu dans Pd, l’absorption d’hydrogène ne 

provoque plus de transition de phase vers la formation d’un hydrure, l’hydrogène absorbé restant 

sous forme de solution solide [131]. L’insertion d’hydrogène dans les sites interstitiels de la maille 

cristalline provoque aussi l’élargissement de celle-ci. Griessen et al. ont montré que c’est le cas 

dans tous les métaux dans lequel l’hydrogène est absorbé [132-133]. De plus, du fait de sa faible 

compressibilité, l’élargissement de la maille dû à l’insertion d’un atome d’hydrogène est presque 

constant, peu importe le cristal hôte. L’élargissement de la maille dû à l’insertion d’un atome 

d’hydrogène est de 2,9 Å3 par atome d’hydrogène. En conséquence, le palladium pur, qui 

possède un paramètre de réseau d’environ 3,895 Å, atteint environ 4,040 Å dans la phase β à 
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température ambiante (pour plus de détails, voir eq.(22)). Finalement, du fait d’un changement 

dans la structure cristalline et de l’hybridation des orbitales du palladium et de l’hydrogène, un 

ensemble d’autres propriétés du palladium sont altérées suite à l’absorption d’hydrogène. La 

résistivité électrique augmente linéairement avec la concentration en hydrogène, la susceptibilité 

magnétique décroit linéairement avec la concentration en hydrogène [134],et les propriétés 

mécaniques sont altérées. Le cyclage en absorption et désorption de l’hydrogène est à l’origine 

de fragilisation mécanique du palladium du fait de l’apparition de fortes contraintes liées à des 

changements de paramètre de réseau. 

Comme discuté dans le paragraphe précédent, l’hydrogène diffuse dans le palladium par saut 

entre des sites énergétiquement favorables[126]. Dans la littérature, une grande disparité de valeurs 

existe pour le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le palladium[135]. Néanmoins, les 

études s’accordent à dire qu’il se situe autour de 10-7cm2·s-1 à température ambiante. On peut 

expliquer cette disparité par la diversité des méthodes de mesure du coefficient de diffusion et 

par la diversité de structure et de morphologie du palladium hôte. En effet, il a été montré que le 

coefficient de diffusion varie avec la concentration d’hydrogène dans la membrane, de plus 

certaines techniques sont plus sensibles à un empoisonnement de surface, finalement, il a été 

observé que les défauts, l’historique du matériau et les contraintes présentes au sein du palladium 

ont un effet non négligeable sur le coefficient de diffusion[130]. 

Lorsqu’un gradient de concentration est présent dans un volume de palladium, il est 

généralement considéré comme continu. Néanmoins, comme deux phases ayant des 

concentrations en Pd différentes peuvent coexister dans le palladium, plusieurs cas de figure 

peuvent se présenter. La Figure 6 présente les trois cas rencontrés. Le cas A se présente lorsque 

la concentration d’hydrogène dans le palladium ne dépasse pas Cmaxα, la concentration 

maximale dans la phase α valant environ 0,4 % H/Pd. Le cas B se présente lorsque la 

concentration maximale d’hydrogène rencontrée dépasse Cminβ, la concentration minimale dans 

la phase β valant environ 48 % H/Pd, et que la concentration en hydrogène minimale est au 

dessous de Cmaxα. Dans ce cas, deux phases sont présentes dans le palladium. Finalement dans 

le cas C, la concentration en hydrogène dans le palladium est supérieure en tout point à Cminβ. 

Dans les cas A et C, le système est monophasé et les lois de Fick s’appliquent. Dans le cas B, la 

présence de deux phases distinctes provoque l’apparition d’un front de diffusion qui altère la 

diffusion des atomes d’hydrogène. Les lois de diffusion de Fick ne sont donc strictement valides 
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que lorsque le système est monophasé, que ce soit à faible concentration ou à très forte 

concentration d’hydrogène. Millet et al. ont développé un modèle permettant de tenir compte de 

la transition de phase lors de mesure par saut de potentiel[136]. Néanmoins étant donné la 

complexité de ce modèle, on utilisera les lois de diffusion de Fick dans la suite de cette thèse, 

tout en gardant un regard critique sur les résultats obtenus. 

 

Figure 6 : Schéma des différents cas de diffusion de l’hydrogène à travers une membrane de palladium dans 

des conditions transmissives. 

La désorption de l’hydrogène est contrôlée dans la majorité des cas par la diffusion. D’après 

Schuldiner et Hoare, ce n’est qu’à des épaisseurs d’environ 100 nm et moins que les réactions de 

surface deviennent limitantes[137]. 

2.2.2 Modes de détermination de la solubilité et de la diffusivité de l’hydrogène 

L’insertion et la diffusion de l’hydrogène dans les métaux et particulièrement dans le palladium 

sont des phénomènes qui intéressent les chercheurs depuis plus de 100 ans. Cet intérêt vient du 

fait que l’hydrogène en important dans un grand nombre de domaines : dans le stockage de 

l’hydrogène en considérant les enthalpies et les cinétiques d’absorption/désorption[138-139], dans la 

purification d’hydrogène où l’on s’intéresse à la perméabilité ainsi que la sélectivité à 

l’hydrogène[40, 43], dans la séparation isotopique où le transport de l’hydrogène et du deutérium 

sont comparées[140], dans la fusion à froid très étudiée dans les années 1990[117] ou bien dans la 

fragilisation des aciers soumis à l’insertion d’hydrogène ambiant[118, 141]. Dans tous ces 

domaines, la solubilité et la diffusivité de l’hydrogène sont des paramètres clefs. En 
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conséquence, un grand nombre de méthodes ont été développées au cours du temps pour mesurer 

ces paramètres. 

On peut les classer en deux catégories de techniques ; la première repose sur l’évaluation directe 

de la quantité d’hydrogène dans le métal ou bien manquant dans la source utilisée, la seconde 

repose sur l’étude de l’effet que l’hydrogène produit sur le métal hôte. Dans la première 

catégorie de techniques, on peut recenser toutes les méthodes électrochimiques reposant sur 

l’étude des réactions faradiques impliquant l’hydrogène. Parmi ces méthodes, on peut noter 

l’étude des courants de désorption de l’hydrogène par voltamétrie cyclique ou bien par sauts de 

potentiel [119, 142]. Ces techniques sont relativement simples à mettre en place, mais souffrent 

d’inconvénients difficiles à pallier, notamment la réoxydation de l’hydrogène gazeux dissout[143]. 

On peut néanmoins noter l’utilisation de molécules limitant les réactions d’évolution 

d’hydrogène pour diminuer la part d’hydrogène dans la solution [144]. La perméation 

électrochimique est aussi une technique largement utilisée, popularisée par Devanathan et 

Stachurski et reprise dans de nombreuses études. Elle permet de séparer les compartiments 

d’absorption et de désorption, mais aussi offre la possibilité d’induire un état stationnaire de 

diffusion de l’hydrogène à travers une membrane[75]. Finalement, le développement de méthodes 

par petites perturbations comme la spectroscopie d’impédance électrochimique et le recours à 

d’autres fonctions de transfert ont permis une meilleure compréhension des phénomènes en jeu 

grâce à une séparation de ceux-ci[119]. 

Dans la seconde catégorie de techniques, on se repose sur le changement de propriétés du métal 

hôte pour déterminer la vitesse et la quantité d’hydrogène absorbé. Cette propriété peut être aussi 

simple que la masse dans des expériences avec une microbalance à quartz en milieu 

électrochimique [145]. D’autres groupes se sont aussi intéressés aux variations des propriétés 

électriques ou magnétiques du métal hôte dû à l’insertion de l’hydrogène [134, 146]. Finalement, 

comme expliqué plus haut, l’élargissement du paramètre de maille du métal hôte dû à 

l’absorption d’hydrogène peut être utilisé pour estimer sa solubilité [147-148]. 
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2.2.3 Effets d’alliage et de films minces 

Les dimensions des films étudiés ainsi que leur composition ont un effet majeur sur les 

propriétés de solubilité et de diffusion de l’hydrogène. Ces particularités sont d’une grande 

importance lorsqu’il s’agit de concevoir des montages expérimentaux pour étudier ces propriétés. 

Le peu de matière contenue dans les films produits implique qu’une faible quantité d’hydrogène 

sera absorbée,  d’autant plus difficile à déterminer précisément par une mesure absolue 

(augmentation de masse, charge d’oxydation). En particulier, dans le cas de mesures 

électrochimiques, la proportion relative d’hydrogène gaz dissout dans l’électrolyte peut devenir 

grande par rapport à la quantité d’atomes d’hydrogène absorbés dans le métal, ce qui pourrait 

affecter les mesures. De plus, l’hydrogène adsorbé et absorbé dans les couches sous-surfaciques 

vient significativement altérer les mesures de solubilité. Le recours à des mesures indirectes 

comme l’effet que l’hydrogène produit sur le métal hôte sera préféré. 

Dans le cas de films minces, la diffusion au travers le film peut être très rapide. Si l’on considère 

un coefficient de diffusion typique de l’hydrogène dans le palladium de l’ordre de 10-7 cm2·s-1 à 

température ambiante, il faut s’attendre à des temps caractéristiques de diffusion de l’ordre de 1 à 

100 ms pour des films de 100 nm à 1 µm, respectivement. Un grand nombre de techniques 

d’investigation deviennent alors difficiles à mettre en place. Il a été montré, par exemple, que par 

spectroscopie d’impédance électrochimique, il n’était plus possible de déterminer le coefficient 

de diffusion de l’hydrogène dans le palladium pour des épaisseurs inférieures à 30 µm 

environ[119]. De plus, d’autres phénomènes pourraient devenir limitants et prévenir une 

détermination d’un coefficient de diffusion intrinsèque. Dans ces cas, on obtiendrait alors un 

coefficient de diffusion apparent, prenant en compte d’autres phénomènes limitants. Dans le 

palladium, il a été montré que la résistance de transfert de charge augmente considérablement 

avec la diminution de l’épaisseur du palladium[119]. D’après Hoare, il faut une épaisseur de 

100 nm et moins pour que la cinétique de transfert de charge devienne limitante[137]. Dans la 

suite de ce mémoire, tous les coefficients de diffusion obtenus sont apparents, dans le sens où 

l’on n’a pas étudié l’ensemble des phénomènes qui pourraient limiter la diffusion. 

Le fait d’allier le palladium à d’autres métaux peut avoir des effets assez importants sur la 

solubilité et la diffusion de l’hydrogène. Par exemple, il a été montré qu’ajouter 11 à 15 % 

d’argent dans le palladium peut doubler la perméabilité de l’hydrogène[24], tandis qu’ajouter 
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30 % de cuivre au palladium réduit la solubilité de près de 90 %[25]. Dans l’objectif d’étudier un 

grand nombre d’alliages différents, il doit être possible de mesurer de très faibles quantités 

d’hydrogène. Considérant un film mince de Pd70Cu30 de 100 nm d’épaisseur, 1 cm2 de surface et 

absorbant 6 % molaire d’hydrogène, il doit être possible de détecter environ 1×10-7 mol 

d’hydrogène. De plus, on sait que la phase β du palladium est stable à température ambiante, cela 

signifie que l’hydrogène reste absorbé même si le système électrochimique est au potentiel de 

circuit ouvert[149]. Ce n’est pas le cas de la phase α qui tend à se décomposer lorsque le système 

est laissé au repos. Dans ce dernier cas, la mesure de la quantité d’hydrogène doit être alors liée à 

la technique d’insertion ou bien mesurée simultanément à l’insertion d’hydrogène. Certains 

groupes ont recours à des poisons de surface comme des polyméthacrylates afin de prévenir la 

désorption de l’hydrogène pour permettre des mesures ex situ[150]. 

La taille et l’énergie des sites octaédrique sont évidemment altérées lors de l’alliage du palladium 

avec d’autres métaux, la diffusion de l’hydrogène peut donc varier. On rapporte des variations de 

diffusivité de l’hydrogène pouvant aller jusqu’à un ordre de grandeur. Pour les alliages ayant une 

structure cristalline différente du palladium, comme c’est le cas pour le PdCu BCC, le coefficient 

de diffusion peut être de 100 à 1000 fois supérieur à celui du Pd. Idéalement, les techniques 

développées permettent des mesures d’une large gamme de coefficients de diffusion [151], 

néanmoins les faibles temps caractéristiques peuvent limiter la mesure de ces coefficients dans 

les films minces  

Finalement, les défauts et contraintes rencontrées dans des films nanométriques peuvent altérer 

et modifier la diffusion et la solubilité de l’hydrogène. Il a été montré par exemple que la 

diffusion dans des métaux nanométriques ou amorphes est plus rapide que dans leurs équivalents 

cristallins[130]. Au contraire, les défauts viennent piéger l’hydrogène et peuvent ralentir sa 

diffusion. La solubilité apparait plus grande aux joints de grains. Dépendamment des conditions 

expérimentales, ces données peuvent affecter la détermination du coefficient de diffusion et de la 

solubilité de H.  
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3 FABRICATION ET CARACTÉRISATION D'ALLIAGES 

NANOCRISTALLINS À BASE DE PALLADIUM  

3.1 Méthodologie 

Dans cette partie seront décrites toutes les techniques et conditions expérimentales utilisées lors 

de la fabrication et de la caractérisation des films formés par PLD. 

3.1.1 PLD en simple faisceau 

L’ablation laser pulsée (« Pulsed Laser Deposition », PLD) a été utilisée pour la fabrication de 

films minces de PdCu et PdCuM (M = Au, Ti, Al, Sc, Y). 

 Pour cette étude, des substrats de silicium (100) (University wafers, dopés p, 10-3 Ohm·cm) ainsi 

que des substrats de titane de 0,5 mm d’épaisseur (Alfa Aesar, 99 %) ont été utilisés. Des gaufres 

de Si(100) ont été découpées pour former des carrés de 1,3 cm de côté puis rincées 

successivement dans l’acétone (5 min) puis dans l’isopropanol (5 min) sous ultrasons. Enfin, les 

substrats ont été séchés à l’argon puis stockés pour une utilisation ultérieure. Une plaque de 

titane a été découpée en carrés de 1,3 cm de côté puis les substrats ont été plongés dans un bain 

d’acide oxalique concentré et chaud (10 % en masse, 70°C), puis rincés abondamment à l’eau 

désionisée. Une fois séchés, ils ont été stockés pour utilisation ultérieure. 

Pour l’exploration d’alliages ternaires présentant des phases BCC, des substrats en verre sont 

utilisés. En effet, un recuit est nécessaire ce qui pose des difficultés avec le silicium à cause de sa 

propension à former des siliciures avec plusieurs métaux. De plus, l’utilisation d’un substrat 

amorphe rend la détermination des phases cristallines par XRD plus simple par rapport au Ti. 

Des lamelles en verre (Fisherbrand, lamelles de microscope, 75x50x1 mm) ont été découpées 

pour former des carrés de 1,3 cm de côté et rincées dans l’acétone (5 min) puis dans 

l’isopropanol (5 min) sous ultrasons.  

Les recuits ont été effectués à 400°C, sous atmosphère d’Ar+5%H2 (Air Liquide) pour prévenir 

toute possibilité d’oxydation des films. La température est augmentée jusqu’à 400°C en 30 min 
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environ puis elle est maintenue durant 4 h. L’alimentation du four est ensuite coupée et il est 

laissé à refroidir jusqu’à température ambiante, ce qui nécessite environ 1 h 30. 

Les dépôts sont effectués dans une enceinte à vide confectionnée sur mesure. La pression de base 

de la chambre de dépôt, illustrée dans la Figure 7, est de 10-5 mbar. Les substrats sont placés sur 

un porte-substrat rotatif à environ 4,5 cm de la cible. Ils sont maintenus à température ambiante 

durant l’ablation. Un laser KrF (248 nm, 17 ns, 40 Hz, 5 à 12 J·cm-2) est focalisé sur une cible 

formée des éléments à ablater.  

 

Figure 7 : Schéma de montage de l’ablation laser pulsée en faisceau simple. 

La cible est confectionnée à partir d’une cible de cuivre (Kurt J. Lesker, 99,99 %) recouverte 

partiellement d’un film de palladium (100 µm, Alfa Aesar 99,9 %) dans le cas d’alliages PdCu et 

d’une cible du métal M (M = Au, Ti, Al, Kurt J. Lesker  99,9 %) recouverte partiellement d’un 

film de cuivre (100 µm, Alfa Aesar 99,9 %) et d’un film de Palladium (100 µm, Alfa Aesar 99,9 

%) dans le cas d’alliages PdCuM. La rotation de la cible permet l’ablation successive des 

différents éléments voulus dans un temps assez court pour garantir une bonne homogénéité. De 

plus, la composition des films formés peut être variée en changeant le ratio géométrique des 
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différents éléments sur la cible. Des dépôts de 60000 à 90000 coups ont été effectués.

 

Figure 8 : Photographie d’une cible mixte de PdCuAu, utilisée lors de la déposition en simple faisceau, on 

peut discerner des feuilles de palladium et d’or (couleurs argentée et dorée) recouvrant une 

cible de cuivre (couleur cuivrée). 

3.1.2 PLD en double faisceau 

Des dépôts en double faisceau ont été effectués dans la même enceinte comme présenté dans la 

Figure 9. Le faisceau laser est divisé en deux par un miroir semi-réfléchissant avant l’entrée dans 

la chambre à vide. Les faisceaux sont déviés à l’aide d’un jeu de miroir afin d’arriver avec un 

angle de 90° l’un par rapport à l’autre dans l’enceinte à vide. À l’intérieur, deux cibles des 

matériaux à ablater sont placées de façon à être touchées par les deux lasers. Dans la 

configuration choisie, les cibles sont orientées de façon à ce que les normales à celles-ci forment 

un angle de 30° et -30° avec la normale au substrat. L’interaction entre les deux plasmas à lieu 

proche de la cible et une gamme de composition peut ainsi être déposée. Dans cette 

configuration, l’une des cibles est formée de cuivre recouvert d’un film de palladium tandis que 

l’autre cible est constituée d’un troisième métal M à ablater (M = Au, Sc, Y, Ti). Les fluences 

utilisées sont d’environ 8 J·cm-2 sur la cible de PdCu et varient entre 2 et 6 J·cm-2 sur la cible M. 

Les substrats utilisés sont des plaques de Si(100) et de Ti de 1,3 cm x 5.2 cm placées 

horizontalement à environ 6,5 cm de chaque cible. Les dépôts ont lieu à une pression de 10-5 

mbar à une fréquence de répétition de 40 Hz. 90000 coups sont tirés pour chaque dépôt. 
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Figure 9 : Schéma de montage de l’ablation laser pulsée en double faisceau. 

3.1.3 Microscopie électronique à balayage 

Les images de microscopie électronique à balayage ont été prises à l’aide d’un JEOL JSM 

6300F. Des images vues de dessus ainsi que des images de la tranche des échantillons ont été 

enregistrées. Avec le même instrument, des mesures de composition ont été effectuées grâce à 

une sonde EDX. Pour celles-ci, la moyenne de trois mesures est systématiquement présentée 

dans ce mémoire. À cause de la faible épaisseur des échantillons, une grande partie du signal 

EDX émane du substrat et la précision des mesures EDX est d’environ 3 %. Le signal total 

émanant du dépôt par rapport à celui du au substrat nous permet néanmoins d’estimer l’épaisseur 

de chaque film. Cette méthode d’estimation des épaisseurs sera présentée dans le manuscrit. 

3.1.4 Diffractométrie aux rayons X 

Des mesures de diffractométrie des rayons X en configuration Bragg-Brentano et incidence 

rasante (incident = 5°) ont été effectuées avec un diffractomètre Brucker D8 advance équipé d’un 

miroir de Göbel (Cu Kα1 = 1,5406 Å). Les patrons de diffractions ont été enregistrés entre 25 et 

95° avec un pas de mesure de 0,1° ainsi qu’un temps d’acquisition de 10s/pas pour maximiser le 

rapport signal sur bruit. Pour les analyses de Williamson-Hall, la largeur à mi-hauteur ainsi que 
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la position des pics ont été déterminées par ajustement de courbes pseudovoigt sur les 

diffractogrammes. 

Un diffractomètre Panalytical X’pert PRO a, quant à lui, été employé pour les mesures de 

réflectométrie des rayons X («X-ray reflectometry», XRR), pour les figures de pôle et pour les 

mesures dans le plan. La  XRR consiste à mesurer l’intensité des rayons X refléchis par 

l’échantillon lorsque l’angle d’incidence est varié autour de la valeur de l’angle critique, θc. 

Lorsque l’angle d’incidence est inférieur à θc les rayons X sont entièrement réfléchis à la surface 

du film et reçus dans le détecteur. Par contre, lorsque l’angle d’incidence est supérieur à θc, une 

partie des rayons est transmise dans le film et l’intensité du signal sur le détecteur chute 

brusquement. L’angle critique est relié à la densité du film par la formule : 

 

2

e a
c

r ZN

A

 



   (8) 

où ρ est la densité du matériau, re est le rayon de l’électron, λ la longueur d’onde des rayons X, Z 

est le numéro atomique, Na le nombre d’Avogadro, et A est la masse atomique. De plus, à θ>θc, 

un régime d’interférence s’atténuant progressivement est visible sur les spectres. En mesurant la 

période de ces oscillations, il est possible d’estimer l’épaisseur du film déposé[152]. 

 

 

Figure 10 : Schéma explicatif des paramètres variés lors de mesures en figures de pôle ou lors de mesures 

dans le plan. 

Les figures de pôle ont été construites en enregistrant des spectres d’intensité en fonction de 

l’angle de rotation φ autour de la normale au substrat à θ et 2θ fixes. Le pas de mesure est de 1° 

et le temps d’acquisition de 0,5 s. Les mesures ont été prises entre 0 et 360°. L’opération a été 
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répétée pour des angles d’inclinaison χ allant de 10° à 85° avec un pas de 5°. La Figure 10 

représente les paramètres angulaires φ et χ utilisés lors de ces mesures. Pour les mesures dans le 

plan, des mesures θ-2θ ont été effectuées avec un angle d’inclinaison χ de 88,5° pour maintenir 

une intensité de signal acceptable. 

3.1.5 Spectroscopie des photons X 

La composition de surface ainsi que l’homogénéité des films en profondeur ont été évaluées par 

spectrométrie photoélectronique X («X-ray Photoelectron Spectroscopy», XPS). Un 

spectromètre VG Escalab 220I-XL a été utilisé. Des mesures de survol ainsi que des spectres 

haute résolution ont été enregistrés à l’aide d’une source AlKα. Le décapage ionique a été 

effectué in situ avec un flux d’Ar+ accélérés à 3 keV. Le courant de décapage a été ajusté pour 

obtenir un taux de 1,1 ± 0,1 nm·min-1. La calibration des spectres a été faite sur le C 1s à 

284,6 eV et la profondeur d’analyse a été estimée entre 2 et 5 nm. 

3.2 Optimisation de la technique d’ablation laser pulsée (PLD) 

Des dépôts ont été effectués en disposant un quartz de microbalance à la place d’un substrat pour 

évaluer la masse déposée lors de l’ablation. De cette façon, il est possible de déterminer le seuil 

d’ablation et le taux de dépôt de Pd et Cu en fonction de la fluence. Pour chaque élément, cinq 

fluences ont été choisies entre 2 et 10 J·cm-2. Les données recueillies sont représentées dans la 

Figure 11 qui montre la variation du taux de dépôt en nm·s-1 en fonction de la fluence. 

Premièrement, comme attendu, les deux courbes sont ascendantes. Plus la fluence est grande, 

plus le taux de dépôt est élevé. Cependant, des différences se font voir entre Cu et Pd. Pour le 

palladium, une transition très marquée est visible entre 4 et 7 J·cm-2. Le taux de dépôt passe 

d’environ 0,02 nm·s-1 à 0,18 nm·s-1 ; il est multiplié par dix. Au-delà de 7 J·cm-2, le taux de 

dépôt augmente peu et semble atteindre une limite. Cette évolution est typique de la PLD. Avant 

4 J·cm-2, le seuil d’ablation n’est pas atteint. C'est-à-dire que le palladium est vaporisé dans des 

conditions thermodynamiques et sa déposition ne dépend que de la pression de vapeur du 

palladium à la température atteinte sur la cible grâce au laser. À partir de 4 J·cm-2, le seuil 
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d’ablation est atteint et l’énergie fournie à la cible est trop grande pour être thermalisée dans un 

temps suffisamment court. Il s’ensuit l’ablation d’une grande quantité de matière[153]. Avec une 

plus grande quantité d’énergie (plus haute fluence), plus de matière est éjectée. Au-delà de 7 

J·cm-2 environ, la réablation des atomes déposés par des ions à haute énergie vient stabiliser le 

taux de dépôt [154]. 
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Figure 11 : Taux de dépôt des éléments Cu et Pd en fonction de la fluence de travail. Ces mesures ont été 

effectuées en PLD simple faisceau à 2×10-5 mbar et à une distance cible substrat d’environ 

4,5 cm. 

Dans le cas du cuivre, la variation du taux de dépôt avec la fluence ne présente pas une allure 

sigmoïdale comme c’est le cas pour le Pd. En effet, le taux de dépôt croît de façon monotone 

avec la fluence. Ceci est probablement dû au fait que la fenêtre de fluence n’est pas optimale 

pour observer le seuil d’ablation et la stabilisation du taux de dépôt.  

Dans les conditions choisies (Pression : 2×10-5 mbar, distance cible-substrat : 4,5 cm), il est clair 

que la déposition du palladium est plus rapide que la déposition du cuivre au-delà de 6 J·cm-2. En 

travaillant à plus haute fluence, le taux de dépôt total du film est amélioré, mais il faut s’attendre 

à un enrichissement systématique en palladium par rapport à la composition nominale de la cible. 
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3.2.1 Choix de la fluence de travail. 

Dans le but de déposer de manière efficace les films choisis, une grande fluence est intéressante, 

car elle donne un grand taux de dépôt. De plus à haute fluence (> 8 J·cm-2), des phénomènes 

d’intérêt pour notre étude ont lieu, tels que la densification des films et l’élargissement de la 

gamme de solubilité intermétallique. Néanmoins, d’autres effets comme l’amorphisation des 

films et la formation de gouttelettes s’intensifient avec l’augmentation de la fluence. Il faut donc 

trouver un juste équilibre pour optimiser les dépôts formés. D’après Fähler et al., il existe une 

fluence autour de 8 J·cm-2 où la quantité de gouttelettes est minimale [155]. Ce point sera abordé 

plus en détail dans la section 3.2.4. 

Compte tenu des différents paramètres, nous choisissons une fluence de travail 9 J·cm-2. À cette 

fluence, l’écart entre les taux de dépôt du Pd et du Cu est réduit, ce qui facilite le contrôle de la 

composition du film par celui de la cible. De plus, à cette fluence, on note une réduction 

importante des gouttelettes et l’énergie des espèces du plasma est suffisamment grande pour 

provoquer la densification des films et l’élargissement de la gamme de solubilité intermétallique.  

3.2.2 Déposition d’une gamme de composition 

Des dépôts de PdCu ont été effectués à la fluence choisie de 9 J·cm-2. Le ratio géométrique de Pd 

et Cu sur la cible a été varié de 0 à 100 % afin d’évaluer la possibilité de déposer PdxCu100-x sur 

toute la gamme de composition. La Figure 12 représente la relation entre le ratio géométrique de 

Pd et Cu sur la cible et la composition finale des films de PdCu formés, toutes autres conditions 

maintenues. 

Cette relation est définitivement non-linéaire. La composition du film formé ne suit pas la 

composition de la cible. Par exemple, une cible ayant une composition de 58 % en palladium 

formera un film ayant une composition de 96 % en Pd. 

Trois zones semblent caractériser l’évolution de la composition des films. À faible recouvrement 

de palladium la relation est à peu près linéaire jusqu’à 50 % Pd sur la cible. Puis on observe une 

augmentation rapide du pourcentage en palladium dans le film lorsque le rapport géométrique de 

Pd sur la cible varie entre 50 et 60 %. Enfin, la quantité de Pd dans le film évolue lentement de 

90 à 100 % lorsque le rapport géométrique de Pd sur la cible est plus grand que 60 %. 



 

  51 

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

 

 

T
e

n
e

u
r 

e
n

 P
d

 d
a

n
s
 l
e

 f
ilm

 /
 %

Teneur en Pd sur la cible / % d'aire

 

Figure 12 : Composition finale du dépôt de PdCu comparé à la composition de la cible calculée comme le 

rapport géométrique des aires recouvertes par Pd et Cu sur la cible. 

Ceci illustre la complexité du dépôt par PLD, qui est influencé par de nombreux paramètres. On 

peut néanmoins en citer quelques-uns pour aider à la compréhension de cette relation. Comme vu 

précédemment, le taux de dépôt de Pd à 9 J·cm-2 est supérieur à celui de Cu. Cette différence fait 

en sorte que la composition des films présentera un enrichissement en palladium. En second lieu, 

le parcours du laser sur la cible est cycloïdal, formant une répartition non homogène des points 

d’ablation. En particulier, le laser frappe la cible plus souvent près du centre que vers les 

extérieurs. Lorsque le recouvrement de la cible de cuivre par le film de palladium est faible, le 

laser frappe plus souvent la cible de cuivre, car elle seule est présente dans la région centrale. Au 

contraire lorsque le palladium recouvre la cible à 50 % et plus, le palladium est touché plus 

souvent par le laser. On s’attend donc à une forte variation de la composition du film sur une 

faible gamme de ratios géométrique autour de 50 % de recouvrement. Ceci est bien observé entre 

50 % et 60 % de ratio géométrique. 

D’autres paramètres viennent influencer la composition des films tels que la rugosité des cibles, 

la distance cible-substrat et l’aire de la tâche focale du laser. Il est difficile de contrôler tous ces 

paramètres précisément et l'on doit s’attendre à une variation des compositions d’un dépôt à 

l’autre. On estime cette variation à environ 5 %. En d'autres termes, on ne peut, dans les 

conditions choisies, contrôler la composition qu’à 5 % près. 
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Malgré ces contraintes, il est possible de faire varier la composition en Pd et Cu des films sur 

toute la gamme s’étendant de 0 à 100 %. . En effet, comme il est montré dans la Figure 12, des 

films de toutes les compositions ont pu être formés. 

3.2.3 Optimisation de l’épaisseur des films 

L’épaisseur des films peut être variée à loisir avec le temps de déposition. Néanmoins, plus le 

nombre de coups augmente, plus la quantité de gouttelettes augmente. Il est donc intéressant de 

recourir à d’autres moyens pour varier l’épaisseur des dépôts. 

Dans les conditions de fabrication choisies (pression de 2×10-5 mbar), l’épaisseur des films varie 

entre 100 et 250 nm. Il est possible, grâce à l’introduction d’un gaz inerte dans la chambre, 

d’augmenter le taux de dépôt sans augmenter le temps de déposition[156]. 
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Figure 13 : Épaisseur mesurée en fonction de la pression d’hélium dans la chambre. La mesure est faite pour 

des échantillons à différentes compositions en palladium à 9 J·cm-2 et 60 000 impulsions 

laser. Pour chaque composition, celle-ci varie à ±5 % entre les échantillons. Une 

interpolation de type spline permet une meilleure visualisation. 

La Figure 13 représente l’influence de la pression sur l’épaisseur des films évaluée par EDX. La 

quantité de signal mesurée par EDX émanant du film par rapport au signal du substrat sert ici à 

l’évaluation de l’épaisseur, cette technique sera discutée et explicitée à la section 3.4.2. Des 

dépôts présentant plusieurs teneurs en palladium ont été évalués, tandis que 5 pressions variant 
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de 1 à 500 mTorr ont été étudiées. Pour chaque composition, le même comportement est observé. 

Dans un premier temps, l’augmentation de la pression provoque l’augmentation de l’épaisseur, 

puis, à plus forte pression encore, celle-ci chute brutalement. Tandis qu’un maximum est observé 

à 100 mTorr pour des dépôts de 20 % 40 % et 60 % de palladium, la plus grande épaisseur est 

obtenue à 300 mTorr pour des dépôts de 80 % et 100 % de palladium. 

Le fait que le maximum d’épaisseur soit différent à chaque composition n’est pas surprenant. En 

effet, ce changement est intrinsèquement lié à l’interaction du plasma avec le gaz ambiant. 

L’évolution sous forme de pic de l’épaisseur est bien connue et est très bien expliquée par Scharf 

et al.[156]. Sous vide et à faible pression dans la chambre d’ablation, les particules à haute énergie 

provoquent la réablation d’une grande quantité d’espèces à la surface du film qui est en train de 

se former. Ainsi, lorsque de plus fortes pressions sont introduites, une diminution conséquente de 

la quantité d’espèces ayant une haute énergie provoque une augmentation apparente du taux de 

dépôt. Il s’agit en réalité d’une diminution des effets de réablation ce qui fait en sorte que le film 

est plus épais pour un même nombre de tirs laser qu’il ne l’est lorsque la pression est plus faible. 

À trop forte pression néanmoins, les espèces du plasma sont diffusées par le gaz ambiant lors de 

leur trajet entre la cible et le substrat, diminuant le nombre de celles atteignant le substrat : 

l’épaisseur est fortement réduite. 

En revanche, trop diminuer la quantité des espèces à haute énergie dans le plasma pourrait avoir 

un impact sur la morphologie des films. Comme le montre la Figure 14, les dépôts effectués à 

300 et 500 mTorr montrent l’apparition d’une rugosité de surface. Celle-ci n’est pas apparente 

aux pressions plus faibles. La morphologie des films est altérée par la présence du gaz ambiant et 

la pression dans la chambre de déposition ne doit pas excéder une valeur seuil si l’on désire 

s’affranchir des problèmes liés à la rugosité. 

En travaillant à 200 mTorr, il est donc possible de minimiser la rugosité tout en augmentant 

significativement l’épaisseur à toutes les compositions de PdCu sans augmenter la quantité de 

gouttelettes sur le film. À cette pression, des films ayant une épaisseur allant de 250 à 500 nm 

ont pu être formés sous pression d’hélium, à comparer avec 100 à 250 nm avec le même nombre 

de coups sous vide. 
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Figure 14 : Images MEB prises sur des films de PdCu déposés à 10-5 Torr (A, B), 300 mTorr (C, D) et 500 

mTorr (E, F). 

3.2.4 Diminution de la quantité de gouttelettes 

La formation de gouttelettes est l’un des inconvénients majeurs de la PLD. Pour un grand 

nombre d’applications, il est impératif qu’aucune gouttelette ne se dépose sur le film. La 

présence des gouttelettes est caractéristique de dépôts métalliques par PLD. Elles proviennent de 

l’éjection d’amas de métal fondu de la cible. La quantité et la taille de ces gouttelettes dépendent 

de la fluence, de la nature du matériau ablaté ainsi que de la rugosité de la cible. L’action répétée 

du laser sur la cible provoque une texturation caractéristique. En périphérie de la tache focale se 

forment des structures colonnaires spécifiques orientées dans la direction du laser[157-159]. Leur 

taille et leur quantité varient suivant les conditions de dépôt (temps d’ablation, fluence). 
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Ultimement, tout ou partie des colonnes se détache et sont éjectées vers le substrat formant des 

gouttelettes d’une taille d’environ 1 µm[155]. 

 

Figure 15 : Image de microscopie électronique à balayage, présentant un échantillon de PdCu possédant un 

grand nombre de gouttelettes. Le signal des électrons rétrodiffusés est présenté dans l’image 

A. L’image B montre une superposition de la composition estimée par cartographie EDX (en 

rouge pour le Cu et en bleu pour le Pd). Dans les images C et D sont représentés 

respectivement les signaux de cartographie EDX pour le Pd et le Cu. 

D’après les travaux de Fähler et al., il existe une fluence présentant un minimum de gouttelettes 

à environs 8 J·cm-2. Dans nos travaux, le fait de travailler avec des cibles mixtes fait que les 

gouttelettes seront formées de métaux purs ce qui pourrait causer des erreurs dans l’estimation de 

la composition, mais aussi influencer les mesures de performance des membranes. Un soin 

particulier pour réduire la quantité de ces gouttelettes a donc été porté lors de l’élaboration des 

films. Ceci a été effectué en minimisant la rugosité de la cible et en travaillant à une fluence de 9 

J·cm-2. De plus, la géométrie particulière du système à faisceau croisé fait en sorte qu’il est 

possible de réduire considérablement la quantité de gouttelettes déposées[98]. Cet aspect sera 

discuté dans un chapitre ultérieur. 

En conclusion, les conditions optimales de déposition garantissant la formation de films minces 

de PdCu par simple faisceau entre 0 et 100 % de Pd ont été choisies. Les différents paramètres de 

déposition (fluence, temps de déposition et pression dans l’enceinte) ont été déterminés afin 

d’opérer dans les meilleures conditions possible. 
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3.2.5 Extension à des alliages PdCuM 

Dans ce projet, l’optimisation de la fabrication des dépôts par PLD a été faite sur l’alliage PdCu. 

Néanmoins, des alliages ternaires PdCuM ont été étudiés. L’hypothèse est faite que les 

conditions de dépôt ne changent pas drastiquement à l’ajout d’une faible quantité d’un troisième 

élément. Dans la suite de ce projet, les mêmes conditions de dépôt ont été utilisées pour le dépôt 

d’alliages de PdCu et d’alliages ternaires PdCuM (M étant un autre métal). 

3.3 Fabrication d’alliages PdCu et PdCuM par PLD simple faisceau 

Suite à l’optimisation des conditions de dépôt par PLD en mode simple faisceau, des films 

minces de PdCu et PdCuAu ont été formés sur une large gamme de composition. Une étude 

approfondie de leurs propriétés morphologiques et structurales est présentée ici. L’adéquation de 

ces propriétés avec des mesures de performance pour la purification de l’hydrogène sera aussi 

évoquée. 

3.3.1 Étude de la morphologie 

Chaque film ainsi formé a été observé à l’aide d’un microscope électronique à balayage. La 

morphologie ainsi que la composition des films ont été déterminées.  

La composition de chaque film a été mesurée grâce à une sonde EDX. L’écart-type sur plusieurs 

mesures effectuées en différents endroits sur un même échantillon est de l’ordre de 1 % dans les 

alliages PdCu et PdCuAu, du même ordre de grandeur que l’erreur sur la détermination de la 

composition par la sonde EDX (en général 1,5 à 2 %). Il y a donc une très bonne homogénéité 

spatiale de la composition des films. En théorie, il n’y a pas de restriction sur la gamme de 

compositions qu’il est possible d’atteindre. Sur la Figure 16, on peut voir un exemple typique des 

compositions qui ont été atteintes dans une série de films de PdCuAu avec une composition en or 

d’environ 30 %.  
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Figure 16 : Répartition en composition des échantillons PdCuAu formés. 

La Figure 17 est constituée de deux images MEB prises en vue de dessus (Figure 17A) et sur la 

tranche (Figure 17 B) d’un film de Pd70Cu30. On note premièrement que la surface du film est 

très lisse et ne présente pas de crevasses ou de trous. De plus, on remarque la présence de 

gouttelettes variant en taille de 100 nm environ à 1 µm. Il est important de noter que tous les 

échantillons formés, quelle que soit leur composition, présentent cette même morphologie. 

 

Figure 17 : Images MEB d’un film de Pd70Cu30 vu de dessus (A) et sur la tranche (B). 

Il est, en règle générale, bon d’éviter la formation de gouttelettes. Comme il a été discuté plus 

haut, l’optimisation des conditions de dépôt permet de diminuer grandement la quantité de 

celles-ci. Néanmoins, il en reste une petite quantité répartie sur le film. Étant donné la nature de 

notre cible, les gouttelettes présentes sont des particules de métaux purs. Des amas de palladium 
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ou de cuivre purs pourraient altérer les propriétés de surface ainsi que les propriétés d’absorption 

de l’hydrogène dans nos films. La taille caractéristique ainsi que la densité moyenne de 

gouttelettes dans les conditions typiques de dépôt ont été estimées et une évaluation du rapport 

de volume entre les gouttelettes et le film a été faite afin de connaitre l’influence que des 

gouttelettes de palladium ou de cuivre pur pourraient avoir sur le système à l’étude. Deux types 

de gouttelettes sont généralement rencontrées : des gouttelettes d’un diamètre de l’ordre de la 

centaine de nanomètres en densité relativement grande, et des gouttelettes dont le diamètre varie 

entre 1 et 3 µm, mais dont la densité surfacique est faible. Le nombre de gouttelettes du premier 

et second type ont été estimées sur quatre échantillons représentatifs et une moyenne de 

respectivement 420 ± 40 gouttelettes/mm²  et de 100 ± 20 gouttelettes/mm² ont été 

comptabilisées. 

Ainsi, dans un cas défavorable où le film ne mesure que 100 nm d’épaisseur et les grosses 

gouttelettes mesurent toutes 3 µm de diamètre, 1,4 % du volume du film serait constitué de 

gouttelettes. Cela peut paraitre beaucoup, mais c’est assez peu en comparaison de l’erreur sur la 

détermination du volume total sachant que l’épaisseur n’est pas connue à plus de 5 nm près, ce 

qui correspond à 5 % d’erreur sur la détermination du volume. Dans les conditions choisies, on 

estime donc que l’influence des gouttelettes est minimale sur les dépôts formés. 
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Figure 18 : Estimation de la masse volumique (A) et de l’épaisseur (B) des échantillons de PdCu en fonction 

de leur teneur en Pd. 
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Pour aller plus loin dans l’étude morphologique des films, des mesures de réflectométrie des 

rayons X ont été effectuées. En connaissant l’angle critique en deçà duquel il y a réflexion totale 

des rayons X sur la surface du film, il est possible de mesurer l’indice de réfraction du film, et 

par là même sa densité d’après l’équation (8). De plus après l’angle critique, un régime 

d’interférence créé par les interfaces du film provoque des oscillations dans l’intensité du signal 

détecté. Il est possible d’estimer l’épaisseur des films en mesurant la période de ces oscillations. 

Dans les conditions typiques de dépôt, l’épaisseur des films, présentée dans la Figure 18B, varie 

de 100 à 250 nm. La variation en épaisseur tient principalement aux différences de taux de dépôt 

entre les deux métaux ablatés (cf. Figure 11). La quantité de palladium déposé à chaque 

impulsion laser étant plus élevée que la quantité de cuivre déposée dans les mêmes conditions, 

une cible plus riche en cuivre donnera, à nombre d’impulsion égale, un film moins épais. La 

Figure 18A relie les densités mesurées par réflectométrie à la composition des films mesurée par 

analyse dispersive en énergie (EDX). La linéarité entre ces deux paramètres est très marquée. La 

ligne pointillée rouge dénote la densité théorique de l’alliage à la composition indiquée. Cette 

courbe a été obtenue en considérant une évolution linéaire entre la densité théorique du cuivre 

(8,96 g·cm-3) et celle du palladium (12,02 g·cm-2). Les valeurs mesurées suivent très bien cette 

ligne. Cela signifie que la densité des alliages formés est très proche de la densité théorique d’un 

cristal de PdxCu100-x ayant une structure cubique à face centrée et un paramètre de réseau 

intermédiaire entre celui de Pd et de Cu. 
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Figure 19 : Mesure de la composition en profondeur d’un échantillon de Pd71Cu9Au20 par XPS et décapage 

ionique. Composition incluant le substrat en silicium (A) et composition relative de Pd, Cu et 

Au dans le film (B). Différentes zones caractéristiques sont représentées : (I) zone de surface 

(II) zone du film (III) zone interfaciale (IV) zone du substrat. 
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Pour étudier l’homogénéité en profondeur des alliages formés, des mesures XPS en profil ont été 

effectuées sur un film de PdCuAu. Chaque mesure a été entrecoupée d’un décapage ionique afin 

d’exposer des couches plus profondes du film. La profondeur d’analyse XPS est estimée à 

environ 3 nm pour les films de PdCuAu. 

La Figure 19 présente les quantités relatives en Pd, Cu, Au et Si (A) d’un film de Pd71Cu9Au20 

déposé sur un substrat en Si en fonction de la profondeur décapée, ainsi que les proportions 

relatives en Pd, Cu et Au (B) pour une meilleure visualisation de l’homogénéité. La Figure 20 

présente une sélection de spectres haute résolution à des profondeurs d’intérêt. 

Premièrement, dans la Figure 19 on peut observer quatre zones principales dans le profil de 

composition, correspondant à une zone surfacique (I), visiblement enrichie en Cu, puis une zone 

intérieure exempte de silicium constituant le film en tant que tel (II), une zone où le signal du 

silicium augmente régulièrement jusqu’à atteindre 100 % formant l’interface entre le film et le 

substrat (III), et enfin une zone ou les signaux de Pd, Cu et Au sont nul et où le signal du silicium 

est le seul présent représentant la zone du substrat (IV).  
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Figure 20 : Spectres XPS haute résolution du Cu 2p (A), Pd 3d (B) et Au 4f (C), d’un échantillon de 

Pd71Cu9Au20. Sont aussi incluses des références métalliques pures pour chaque élément. 

Premièrement, on remarque que la zone surfacique est mince et représente moins de 5 nm. Dans 

la zone intérieure exempte de Si, la composition des différents éléments semble stable et ne pas 

varier de plus de 3 %. Les films formés sont homogènes en profondeur. La zone d’interface entre 
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le film et le substrat semble anormalement étendue (100 nm dans le cas de Pd71Cu9Au20). Il faut 

noter que l’XPS n’est pas l’outil de choix pour analyser des interfaces et divers phénomènes 

parasites peuvent anormalement allonger la zone interfaciale tels que l’ablation préférentielle de 

certains éléments ou la redéposition de matériau décapé[160]. 

Dans la Figure 20, on peut voir les spectres haute résolution de chaque élément dans la zone 

surfacique, dans la zone du film, et enfin dans la zone interfaciale avec le substrat. Les signaux 

du cuivre et du palladium semblent différents en surface. Le spectre du Cu marque la présence de 

Cu métal ainsi que de CuO en surface de l’échantillon. De la même manière, des épaulements 

dans les pics 3d 3/2 et 3d 1/2 du Pd suggèrent la présence d’un oxyde. Ce n’est pas surprenant 

que les éléments présents à la surface du film soient en partie oxydés. En effet, bien que le dépôt 

soit fait sous vide, les films sont ensuite stockés à l’air ambiant. Le cuivre étant prompt à 

l’oxydation il est naturel de retrouver de l’oxyde de cuivre à la surface des échantillons. 

Néanmoins après un décapage de 5 nm, aucune trace d’oxyde de cuivre ou de palladium n’est 

détectée. Dans le film, on remarque que les signaux du cuivre 2p, du palladium 3d et de l’or 4f 

sont décalés par rapport aux spectres des métaux purs (-1 eV, -0,3 eV et -0,3 eV respectivement). 

C’est le signe que l’environnement direct des atomes sondés altère légèrement leur énergie de 

liaison. Il a été montré par exemple dans des alliages PdCu que l’énergie de liaison du Cu tend à 

diminuer lorsqu’il est allié au palladium suggérant un transfert d’électrons entre Cu et Pd[161-162]. 

On a ainsi la confirmation qu’au moins Pd et Cu sont intimement mélangés. 

3.3.2 Étude des propriétés structurales 

Dans la Figure 21 est présenté un patron de diffraction d’un échantillon typique de PdCu déposé 

sur un substrat de silicium dont l’acquisition a été faite en configuration Bragg-Brentano ou θ-2θ 

(Figure 21 A) et une figure de pôle prise dans la direction [111] du cristal soit à 2θ = 41,4° 

(Figure 21 B). 

Dans la Figure 21A, le pic du substrat est évidemment très intense et correspond ici aux plans 

Si(400) autour de 2θ =69°. Les raies spectrales ainsi que d’autres pics du substrat sont visibles à 

environ 33°, 56°, 61° et 67°. Ces pics sont indiqués par une croix bleue sur la Figure 21A. Deux 

autres pics sont néanmoins visibles, et correspondent au film déposé. Ils sont situés vers 41,4° et 
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90,3° et pourraient correspondre aux directions [111] d’un cristal cubique à face centrée ayant un 

paramètre de réseau proche de 3,78 Angströms. 
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Figure 21 : (A) Patron de diffraction en configuration Bragg-Brentano d’un échantillon de Pd55Cu45. (B) 

figure de pôle d’un échantillon de Pd55Cu45 effectué avec 2θ = 41,4°. 

La présence de seulement deux pics ((111) et (222)) du film pourrait s’expliquer par une 

croissance préférentielle dans la direction [111] normale à la surface du substrat. Pour vérifier 

cette hypothèse, une figure de pôle a été enregistrée pour ce pic et est présentée dans la Figure 

21B. La forte intensité concentrée au centre de la figure illustre la présence d’un pic [111] 

normal au plan tel qu’observé dans le diffractogramme, tandis que l’anneau intense situé à 

environ 70° d’incidence évoque la présence des pics [-111] [1-11] et [11-1], formant un angle de 

70° avec le pic [111] dans une maille cubique. Le fait que l’intensité de cet anneau soit distribuée 

aléatoirement dans le plan du film indique que les cristallites sont préférentiellement orientées 

[111] hors du plan, mais aléatoirement orientées dans le plan. Il n’est pas étonnant de voir 

apparaitre de la texturation dans les films formés. En effet, comme expliqué plus haut, la haute 

énergie utilisée permet une densification des films et favorise en règle générale la disposition des 

cristallites dans une géométrie ou la direction de plus haute densité se trouve parallèle à la 

direction de croissance. C'est pourquoi dans des cristaux FCC, la direction [111] est orientée 

préférentiellement hors du plan du substrat. 

L’orientation préférentielle des films empêche une caractérisation complète dans la configuration 

Bragg-Brentano où seuls les pics (111) à environ 41,4° et (222) à 90,3° sont présents.  
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Figure 22 : Comparaison de deux patrons de diffraction d’un échantillon de Pd55Cu45 pris en configuration 

Bragg-Brentano et en incidence rasante (5°). 

Pour contourner cette difficulté, on a alors recours à des diffractogrammes en incidence rasante 

comme illustré dans la Figure 22. En effet, dans cette configuration où l’angle ω formé entre la 

source et la surface de l’échantillon est fixé (ici à 5°), le vecteur de diffraction évolue avec 

l’angle 2θ au cours de la mesure, enregistrant un signal qui ne provient pas de la direction de 

croissance. Il est alors possible de faire diffracter des plans cristallographiques autres que les 

(111). Dans la Figure 23 sont présentés des diffractogrammes de rayons X effectués en incidence 

rasante des films de PdxCu100-x (x = 0 à 100) et de PdxCu70-xAu30 (x = 0 à 70).  

Chaque patron présente des pics caractéristiques du substrat de Si entre 50 et 65° ainsi que 5 pics 

caractéristiques d’une phase cubique à face centrée (FCC, groupe d’espace 3Fm m ) à environ 

42, 48, 70, 85 et 90° correspondant respectivement aux plans cristallins (111), (200), (220), (311) 

et (222). Pour les échantillons de PdCuAu, on distingue une série de 5 pics de faible intensité 

pouvant correspondre à de l’or pur. Les gouttelettes d’or pur semblent être visibles sur ces 

diffractogrammes. Tous les échantillons formés présentent une phase homogène de même 

structure cristalline 3Fm m . Ceci est étonnant, car le diagramme de phase de PdCu évoque la 

présence d’autres phases cristallines à des compositions intermédiaires, notamment une phase 

cubique à corps centré (BCC, 3Pm m ) entre 28 % et 62 % Pd et d’autres superstructures en deçà 

de 28 % Pd. Dans le cas de PdCuAu, un comportement encore plus complexe est attendu. Les 

mêmes résultats sont obtenus sur substrats de titane. 
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Figure 23 : Série de patrons de diffraction en incidence rasante (5°) pour des échantillons de PdxCu100-x allant 

de x = 0 à 100 et des échantillons de PdxCu70-xAu30 avec x = 34 à 65. 

La persistance de la phase FCC est un phénomène connu et déjà observé[72]. Deux explications 

peuvent venir supporter ces observations relatives à la PLD en général et à PdCu en particulier. 

La PLD est connue pour permettre d’étendre la solubilité maximale d’un élément dans un autre. 

Il a été montré pour FeNb, pour AgNi et CuCo, que codéposer ces éléments ensemble permet un 

élargissement significatif de la zone d’existence d’une solution solide au-delà de la limite 

thermodynamique de solubilité de l’alliage. Ici, le cuivre pourrait bénéficier d’une solubilité 

accrue et former une solution solide sur toute la gamme de composition avec le palladium. 

En utilisant d’autres modes de fabrication, il a été observé que Pd et Cu formaient une phase 

FCC dans la zone supposément BCC. Par co-électrodéposition, Allemand et al. et Honrado 

Guerreiro et al. ont produit des alliages PdCu et PdCuAu présentant tous des structures FCC 

après déposition[72, 163]. Il est proposé que ce phénomène ait lieu, car la transition entre les phases 

FCC et BCC, s’agissant d’une transformation displacive, requiert peu d’énergie (environ 2-4 

kJ·mol-1) facilitant ainsi la formation d’une phase FCC qui serait alors favorisée par la cinétique 

de réaction[25, 164]. Un simple recuit permet de retrouver la phase thermodynamique stable. Des 

films cristallins métastables de PdCu semblent avoir été formés par PLD. De plus, la largeur à 

mi-hauteur des pics suggère la présence de fortes microdéformations et/ou d’une taille de 

cristallites très faible, confortant l’hypothèse d’une croissance hors équilibre. 
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Figure 24 : Patrons de diffraction présentant la structure avant et après recuit de films de Pd74Cu26 (A) et 

Pd46Cu54 (B). 

Pour s’assurer de l’état métastable des films formés, les patrons de diffraction mesurés après le 

recuit d’un échantillon Pd46Cu54 et d’un échantillon de Pd74Cu26 déposés sur substrats de titane 

sont présentés dans la Figure 24. Comme prévu par le diagramme de phase,  après 4 h dans un 

four à une température de 400°C, un cristal BCC est formé pour Pd46Cu54 et un cristal FCC est 

conservé pour Pd74Cu26. On remarque que les pics sont bien définis et plus fins que dans le cas 

des échantillons venant d’être fabriqués. 
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Figure 25 : Paramètre de réseau déterminé dans les directions [111], [200], [220] et [311] à partir de patrons 

de diffraction en fonction de la teneur en palladium dans un alliage de PdCu (A), et en 

fonction du paramètre de réseau estimé à partir de la composition EDX et de la loi de 

Vegard dans PdCuAu (B). 
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On remarque dans la Figure 23 que la position des pics semble changer avec la teneur en 

palladium. Dans la Figure 25, le paramètre de réseau calculé à partir de la position de chaque pic 

de diffraction est présenté en fonction de la teneur en palladium du film considéré (mesuré par 

EDX) (Figure 25A) et en fonction du paramètre de réseau estimé grâce à la loi de Vegard pour 

les solutions solides et la composition EDX dans des échantillons de PdCuAu (Figure 25B). Pour 

une composition donnée les paramètres de réseau calculés dans les directions [111], [220], [311] 

et [222] sont très similaires alors que dans la direction [200] on observe un décalage vers de plus 

grandes valeurs d’environ 0,03 Å correspondant à 0,8 %. Ce comportement sera l’objet du 

prochain paragraphe. À part dans la direction [200], les paramètres de réseau calculés suivent 

avec une bonne précision la loi de Vegard pour les solutions solides représentée par les lignes 

pointillées qui considère une relation linéaire du paramètre de réseau avec les compositions en 

Pd et Cu et Pd,Cu et Au. 

La différence marquée de comportement entre d’une part a[200] et d’autre part a[111], a[311] et a[222] 

est le signe d’une déformation anisotrope du cristal. Il s’agit de déformations, propagées sur la 

totalité du cristal, qui altèrent la structure de celui-ci. Elles sont engendrées par les contraintes 

sur le cristal lors de sa formation. Encore une fois, la PLD est bien connue pour être à la source 

de contraintes et de nombreux défauts de structure dans des films déposés à haute énergie (> 8 

J·cm-2). De plus, Pd, Cu et Au sont des métaux très anisotropes d’un point de vue mécanique. Ils 

possèdent des ratios de Zener, caractérisant le plus grand rapport de module d’élasticité entre 

deux directions cristallographiques, de respectivement 2,8, 3,2 et 2,8. Ceci implique que s’il y a 

des contraintes dans les films formés, la déformation engendrée par celles-ci aura tendance à se 

matérialiser dans les axes de moindre module, soit les directions <100> du cristal. 

Pour observer ces macrodéformations, des mesures à divers angles d’incidence ont été 

effectuées. En effet, il y a une relation entre la distance interplan mesurée par XRD et l’angle 

d’incidence dans le film : 
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     (9) 

où dhkl est la distance interplan dans la direction [hkl] choisie, d0 est la distance interplan 

attendue, ν est le coefficient de poisson du matériau étudié, Ehkl le module d’élasticité, σ la 

contrainte et χ l’angle d’incidence. La distance interplan calculée dans les directions [111] et 
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[200] a été déterminée par XRD à différents angles d’incidence par rapport au plan du substrat 

(0° étant normal au substrat et 90° étant dans le plan du substrat). La Figure 26 rend compte des 

résultats en montrant l’écart à la distance interplan attendue en fonction du sin2 de l’angle 

d'incidence, χ. 
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Figure 26 : Estimation de l’écart du paramètre de réseau à la valeur attendue d’après la loi de Vegard pour 

un échantillon de Pd65Cu6Au29 à différents angles d’incidence. Comparaison des plans (111) 

et (200). 

Premièrement, on peut voir que pour les deux directions, le paramètre de réseau n’évolue pas de 

la même manière avec l’angle d’incidence. Tandis que celui-ci est presque constant dans la 

direction [111], dans la direction [200] il varie d’environ 1,5 % linéairement avec l’angle 

d’inclinaison. La contrainte sur ces différents plans cristallins peut être estimée par la pente de 

régression dans ces graphes grâce à l’équation (9). On obtient des valeurs de contrainte nulle 

dans la direction [111] et d’environ 1 GPa dans la direction [100]. Il y a donc déformation du 

cristal dans les directions [100]. La maille, originellement cubique, prend un caractère tétragonal 

avec un grand côté dans la direction de croissance (d-d0 positif à  = 0°) et de plus petit côté dans 

la direction du substrat (d-d0 négatif à  = 90°). 

3.3.3 Étude des microcontraintes dans les films 

Les macrocontraintes, correspondant à des déformations propagées dans la totalité du film, mises 

en évidence dans le paragraphe précédent, s’accompagnent généralement de microcontraintes, 
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plus locales, que l’on peut mesurer par des analyses de la largeur à mi-hauteur des pics XRD. La 

Figure 27 présente des analyses de Williamson-Hall effectuées sur les films de PdCu. Ces 

analyses permettent de séparer les contributions de tailles de cristallites et de microcontraintes 

dans la longueur de cohérence mesurée par XRD. La largeur à mi-hauteur d’un pic de diffraction 

peut s’écrire comme la somme des contributions provenant de la taille des cristallites   et des 

microcontraintes   [165]: 
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avec λ la longueur d’onde des rayons X, hkl  l’angle de diffraction du pic, τ la taille des 

cristallites en Å, et Ehkl le module d’élasticité dans la direction cristallographique considérée, et u 

une densité d’énergie de déformations 
2 2hkl hklu E  prenant en compte l’anisotropie du cristal. 

On peut voir qu’en réalisant des courbes de  coshkl hkl   en fonction de  4 2 sinhkl hklE   on 

peut séparer les contributions des microdéformations (pente) des contributions de taille des 

cristallites (ordonnée à l’origine). 
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Dans la Figure 27A est représentée la densité d’énergie de déformation, u, en kJ·mol-1, en 

fonction de la teneur en palladium dans des alliages PdCu et PdCuAu. Dans la Figure 27B, on 

peut voir la taille des cristallites en nanomètres en fonction de la teneur en palladium.  

La courbe obtenue affiche un caractère parabolique avec un maximum à environ 55 % Pd. Ce 

comportement a déjà été rapporté pour des composés intermétalliques comme AuCu formés par 

trempe sur roue dans l’azote liquide[165]. La variation de la déformation est attribuée à l’évolution 

parabolique du désordre émanant de la différence de rayon atomique (176,7 pm pour Au et 156,5 

pm pour Cu). En effet, c’est à Au50Cu50 qu’il y a le plus de variation dans la longueur des 

liaisons interatomiques. L’hypothèse est que pour un dépôt de PdCu par PLD, les mêmes 
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phénomènes entrent en jeu. Il est bien connu que les temps de thermalisation en PLD sont très 

rapides, agissant de manière similaire à une trempe. De plus, les rayons atomiques de Pd et Cu 

diffèrent suffisamment pour avoir un effet sur les microdéformations (respectivement 169 pm et 

156,5 pm). Dans le cas de PdCuAu, le phénomène est similaire, mais on s’attendrait par contre à 

ce que le maximum de microdéformation soit présent à Pd33Cu33Au33. Il est néanmoins difficile 

d’observer un décalage du maximum vers de plus faibles valeurs dans ce cas. La taille des 

cristallites est d’environ 15 nm excepté pour les métaux purs. Les films fabriqués forment des 

domaines nanocristallins avec de nombreux défauts et contraintes. 
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Figure 27 : Microdéformations et taille des cristallites en fonction de la teneur en palladium dans des alliages 

PdCu et PdCuAu déterminés à partir de l’équation (11) et des données expérimentales. 

En guise de conclusion à ce chapitre, les données structurales et morphologiques accumulées sur 

des films de PdCu et PdCuAu déposées par PLD simple faisceau dans des conditions très 

énergétiques (2×10-5mbar de pression ambiante, 9J·cm-2) nous permettent d’obtenir des 

propriétés communes et intéressantes pour tous les films minces. Ces films ont tout d’abord la 

même morphologie. Quelle que soit leur composition, ces films sont denses, lisses et exempts de 

trous et craquelures. Ils présentent des gouttelettes en faible quantité. Leur homogénéité 

surfacique et en profondeur est bonne. Ils peuvent être déposés sur silicium ou bien sur titane. La 

structure cristalline des films formés est très proche d’un alliage à un autre. Quelle que soit la 

composition des films, ils cristallisent dans une structure cubique à face centrée 3Fm m  

correspondant à la structure du cuivre pur et du palladium pur. L’introduction d’or (structure 

3Fm m ) jusqu’à 30 % atomique, n’altère pas significativement la structure des alliages. L’étude 
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du paramètre de réseau suggère la formation systématique d’une solution solide des éléments 

déposés. De fortes contraintes, autant macroscopiques que microscopiques sont mises en 

évidence dans les films préparés. Les contraintes microscopiques sont plus fortes lorsque l’on 

forme des alliages, elles sont maximales lorsque la composition est autour de 55 % Pd. 

La PLD simple faisceau permet donc, dans les conditions choisies, de former des alliages de 

PdCu et PdCuM sur une large gamme de composition, ayant les mêmes propriétés 

morphologiques et structurales. Il s’agit d’un grand avantage dans la fabrication de membrane et 

dans l’évaluation de leurs performances étant donné la forte dépendance de ces propriétés sur la 

structure des membranes formées. 

3.4 Formation de gammes de composition par PLD double faisceau 

La technique de double faisceau permet de déposer simultanément deux matériaux à l’aide de 

deux lasers. La technique de double faisceau a été principalement mise au point pour éviter la 

déposition de gouttelettes lors de la fabrication de films minces par PLD et en particulier pour les 

métaux[98]. Si les deux plumes de plasma sont orientées pour s’intersecter, elles interagissent 

entre elles pour former une plume résultante mixte alors que les gouttelettes passent de part et 

d’autre du substrat[166]. Cette technique permet également d’atteindre une plus grande flexibilité 

dans la composition des alliages formés. La composition est sélectionnée simplement en variant 

la fluence sur chaque cible[167-168]. C’est aussi une technique de choix pour la fabrication de 

multicouches. Cette technique n’est pas sans inconvénients néanmoins. Les plumes de plasma 

étant très directionnelles, une mauvaise géométrie dans l’enceinte peut créer des inhomogénéités 

surfaciques dans la composition des films. Par contre,  cette inhomogénéité spatiale peut être 

mise à profit. Nous proposons de mettre au point une méthode de déposition pouvant permettre 

la préparation de films affichant une variation continue de composition par PLD en double 

faisceau. 
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3.4.1 Modélisation de la déposition en double faisceau 

Dans le but de prédire la gamme de composition et la répartition du dépôt sur le substrat, un 

modèle prenant en compte la géométrie de la chambre de déposition ainsi que les caractéristiques 

d’une plume de plasma a été utilisé. Dans un premier temps, une formulation de l’épaisseur de 

matière déposée en fonction de la position sur le substrat a été utilisée. Empiriquement, une 

relation en cosn(θ) est utilisée pour modéliser la répartition du dépôt sur un substrat, θ étant 

l’angle formé entre le point sur le substrat dont on veut connaître l’épaisseur, le point d’impact 

du laser sur la cible et le point du substrat qui intersecte la normale à la cible[169-170]. Cependant, 

Anisimov et al. ont montré, grâce à des considérations de dynamique d’expansion des gaz, 

qu’une relation du type 2 21 tank   est plus juste[171]. Anisimov arrive à une équation donnant la 

répartition du dépôt sur le substrat du type de la forme suivante :  

    

2
2 2 3/2

2
( ) (1 k tan )

2 s s

Mk
h x

z




      (12) 

où x est la position sur le substrat, M est la masse totale des éléments de la plume, k est un 

facteur qui dépend de la forme de la plume, exprimée par le ratio entre sa propagation en avant 

par rapport à sa largeur, ρs est la densité du matériau déposé, zs la distance cible-substrat, et θ 

l’angle de déposition tel que défini précédemment.  

 

Figure 28 : Schéma figurant les paramètres clefs des équations (12) et (13) lors d’un dépôt par PLD. zs est la 

distance cible-substrat, θ est l’angle de déposition par rapport à la normale à la cible, x est 

la position sur le substrat.  
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Dans notre cas, nous avons transformé l’équation afin de nous affranchir des constantes et de 

l’exprimer en fonction de la position sur le substrat au lieu de l’angle de déposition. Comme 

tan(θ) = x/zs, cela donne : 

    

2 2
2 3/2

2 2
( ) (1 k )

2 s s s

Mk x
h x

z z

       (13) 

Dans le cas de la déposition à double faisceau, la géométrie du système fait que le substrat n’est 

pas perpendiculaire à la direction de propagation de la plume. Autrement dit, le substrat est à un 

angle α par rapport à sa position dans une géométrie de type Anisimov. La répartition de la 

matière déposée est donc sensiblement altérée.  

 

Figure 29 : Schéma représentant les paramètres clefs des équations (13), (14) et (15) dans une géométrie en 

double faisceau, soit avec la cible et le substrat inclinés d’un angle α. 

Pour un même angle de déposition θ, la position X dans la nouvelle géométrie est reliée à la 

position x par l’équation :  

    sin sin
2 2

X x
 

  
   

       
   

    (14) 

On exprime alors x en fonction de X : 
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2
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s s ss

s ss s

X X X X
z z zz

s

X X X X
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x z
  

  

    
   
     
  

   (15) 

Pour une démonstration détaillée de l’obtention de l’équation (15), voir l’annexe A. En intégrant 

(15) dans l’équation (13) on obtient une relation entre l’épaisseur du dépôt et la position sur un 

substrat placé à un angle α: 

 

2

2

2 2

2 2

3 2
2

2
2

22
2

2 cos 2 sin 1 sin 1
(X) 1

2
cos 2 sin 1 sin 1

s s ss

s ss s

X X X X
z z zz

X X X Xs s
z zz z

Mk
h k

z

  


  



              
       

     

  (16) 

3.4.2 Géométrie de l’enceinte. 

Lors de la déposition en double faisceau des contraintes géométriques viennent compliquer la 

modélisation du dépôt. En effet, la position des deux cibles est fixe tandis que leur orientation est 

variable. Ainsi, on définit l et L, tels que la distance entre les deux cibles soit égale à 2 l et que la 

distance entre le substrat et le milieu du segment susnommé soit égale à L, comme présenté dans 

la Figure 30.  

 

Figure 30 : Schéma de la géométrie de l’enceinte présentant les paramètres clefs du modèle en tenant compte 

de la géométrie en double faisceaux: α, L, x0, l. 
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De cette façon, zs vaut  cosL   et x0, le point où le dépôt est maximum, vaut  tanL l   . 

Dans ce cas, α, l’angle du substrat par rapport à une géométrie de type Anisimov, représente 

aussi l’angle formé par la direction d’expansion de la plume et la normale au substrat. Dans le 

montage utilisé, l est fixe, mais L et α peuvent être sélectionnés pour produire le dépôt voulu. k 

est un paramètre de la plume, dépendant de chaque matériau déposé. L’équation de modélisation 

tenant compte de la géométrie s’écrit alors : 

2

2 2

2 2

2 2 2

( ( tan )) ( ( tan )) ( ( tan )) ( ( tan ))
2
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2
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2 2 tan 1 tan 1

(X) 1
cos
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X L l X L l X L l X L l
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L LL L

Ak
h k

L

   
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 


 
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   
     
  

3 2
2

2



  
  
  
  

  
  

  (17) 

avec 2 sA M  . 

La Figure 31 montre l’influence de α sur la répartition du dépôt. Tout d'abord, on remarque que 

le maximum d’épaisseur du dépôt est déplacé vers des valeurs négatives au fur et à mesure que α 

augmente. On note que celui-ci peut être sélectionné grâce au choix du couple α, L. De plus, la 

forme du dépôt devient de plus en plus asymétrique. Alors qu’une chute brutale de l’épaisseur est 

observée pour les positions supérieures à x0, on remarque que le dépôt s’étend de plus en plus 

dans la direction opposée vers les valeurs inférieures à x0.  
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Figure 31 : Courbes modélisées par l’équation (17) à diverses valeurs de α. L = 60, k = 2, A = 1600, l = 21. 
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Comme le montre la Figure 32, k et L sont des paramètres importants du système, k donnant la 

largeur de la fonction de répartition. Ainsi plus k est faible plus l’étalement du pic est grand. k 

représente la forme de la plume, plus précisément le rapport géométrique entre l’extension en 

avant et l’extension en largeur de la plume. L, la distance cible-substrat, est évidemment couplé à 

k, influençant la largeur de la répartition et la quantité de dépôt. 
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Figure 32 : Courbes modélisées par l’équation (17) à diverses valeurs de k (A) et L (B). α = 0, A = 1600, l = 21. 

Dans l’objectif de créer une gamme de composition continue avec une épaisseur variant peu, 

deux choix s’offrent à nous : la déposition en faisceaux croisés (Figure 33) ou la déposition en 

faisceaux décroisés (Figure 34).  
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Figure 33 : Modélisation d’un profil de déposition en flux croisés (A) et composition relative obtenue (B). Les 

paramètres du modèle sont : α = 35°, A = 1600, l = 21, L = 60, k = 2. 
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 En sélectionnant l’angle α de manière à ce que les maxima de dépôt soient opposés aux 

positions des cibles (déposition en faisceaux croisés), on peut obtenir une épaisseur totale quasi 

uniforme sur une largeur d’environ 40 mm au centre du dépôt. Au centre du dépôt, la 

composition varie de 10 à 90 %. De plus, la PLD à flux croisés est connue pour induire une 

réduction signification de la quantité de gouttelettes au centre du dépôt. Évidemment, ce modèle 

ne tient pas compte des interactions possibles entre les deux plasmas et il se pourrait que la 

forme, la quantité ou bien la position du dépôt change en conséquence. En faisceaux décroisés, 

pour un angle α nul, une zone d’épaisseur constante peut être créée au centre du dépôt (voir la 

Figure 34). Dans cette zone, la composition varie seulement entre 20 et 80 % dans les conditions 

choisies. Cela est dû à la forme en cloche des dépôts qui ne subissent pas d’asymétrie. Dans la 

suite, nous nous intéresserons donc à l’utilisation de la PLD en faisceaux croisés pour la 

déposition d’une gamme continue de composition d’alliages PdCu et PdCuM. La distance cible-

substrat a été choisie à 60 mm, ce qui constitue un bon compromis entre un taux de dépôt 

convenable et une position sur le substrat permettant de déposer un film ayant une large zone 

d’épaisseur constante. L’angle α choisi est de 30°, ainsi les deux faisceaux se croisent à environ 

23 mm de la surface du substrat. On attend une position des maxima de dépôt à +13,6 et -

13,6 mm sur le substrat formant une zone d’épaisseur constante d’environ 27 mm. 

-80 -40 0 40 80

0,0

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

1,2

-80 -40 0 40 80

0

20

40

60

80

100

 

é
p

a
is

s
e
u

r 
n

o
rm

a
lis

é
e

 /
 u

.a
.

 dépôt 1

 dépôt 2

 somme

cible 2 cible 1

Position sur le substrat / mm

 

c
o
m

p
o

s
it
io

n
 r

e
la

ti
v
e
 /
 %

Position sur le substrat / mm

 élément 1

 élément 2

 

Figure 34 : Modélisation d’un profil de déposition en flux décroisés (A) et composition relative obtenue (B). 

Les paramètres du modèle sont : α = 0°, A = 1600, l = 21, L = 60, k = 2. 

Pour mesurer aisément l’épaisseur déposée, on a recours à l’EDX et au rapport d’intensité du 

signal émanent du film par rapport au substrat. La Figure 35 montre en effet la concordance entre 
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des mesures EDX de ce type et des mesures de réflectivité donnant l’épaisseur en nanomètre du 

film. Dans la suite, « l’épaisseur » sera déterminée de cette manière et ne prendra donc pas 

d’unité. 
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Figure 35 : Correspondance entre l’épaisseur mesurée par XRR (ligne et points rouges) et celle estimée 

qualitativement en mesurant la fraction du signal EDX émanant du film par rapport à celui 

émanant du substrat. 

3.4.3 Étude expérimentale 

Dans le but de fabriquer des alliages PdCuM, on choisit de confectionner une cible PdCu, de la 

même manière que celle utilisée pour le simple faisceau en couvrant partiellement une cible de 

cuivre avec un film de palladium, et d’utiliser une seconde cible du métal M choisi (M= Au, Y, 

Sc, Ti). Dans un premier temps, seule la cible PdCu est montée dans l’enceinte afin d’observer la 

déposition sans interaction possible avec un second plasma, le second faisceau laser est obstrué. 

La variation de l’épaisseur du film en fonction de la position sur le substrat est représentée dans 

la Figure 36. La quantité totale déposée forme une courbe en forme de cloche, comme attendu, 

décalée d’environ +15 mm par rapport au centre du substrat. Les mesures d’épaisseur estimées 

par EDX permettent aussi d’identifier indépendamment les quantités relatives de Cu et Pd dans 

le film. Comme il s’agit d’une cible mixte et non homogène, il est possible de considérer ces 

deux dépôts indépendamment. Tout fonctionne comme si un dépôt de Cu et un dépôt de Pd 
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étaient effectués alternativement. Ainsi, les contributions individuelles de Pd et de Cu peuvent 

être modélisées. 
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Figure 36 : Épaisseur totale déposée et fraction provenant de Pd et Cu dans un dépôt de PdCu par PLD 

double faisceaux croisés avec une cible de PdCu sur le premier faisceau et le second faisceau 

obstrué. 

L’application du modèle décrit précédemment à ces courbes est présentée dans la Figure 37. 

Dans la Figure 37A, les mesures, les courbes issues du modèle ainsi que l’épaisseur totale sont 

représentés, alors que dans la Figure 37B, la composition relative en Pd et Cu est montrée. 

Pour l’ajustement du modèle aux points expérimentaux, les paramètres L et l sont fixés, tandis 

que A, α et k sont laissés variables. On observe premièrement qu’il y a une bonne concordance 

entre les points expérimentaux et le modèle. Chaque dépôt de Cu et Pd agit comme un dépôt 

indépendant. On peut noter que les maxima des dépôts de Pd et Cu ne coïncident pas. Si l'on note 

x0 l’abscisse du maximum de dépôt, x0,Pd vaut 10 mm alors que x0,Cu vaut 22 mm. De plus, les 

angles α déterminés à l’aide du modèle valent respectivement -27,0° et -35,6° pour Pd et Cu. Il 

semble donc que la plume de Cu suive un angle plus grand d’environ 6° par rapport à la valeur α 

= 30° que fait la cible dans l’enceinte de déposition, alors que le plasma de Pd est dévié 

d’environ 3° vers les angles plus faibles. Ceci est gênant pour la formation d’une gamme 

continue de composition contrôlée où la composition relative de Cu et Pd devrait demeurer 

inchangée alors que celle d’un troisième élément M devrait varier. S’il y a décalage entre les 

maximums des deux dépôts, il y aura forcément une variation du ratio Pd/Cu, comme montré 
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dans la Figure 37B. En effet, on note sur cette figure que la proportion relative de Pd varie de 40 

à 90 % selon la position sur le substrat. 
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Figure 37 : Variation de l’épaisseur (A) et  composition relative (B) en fonction de la position sur le substrat. 

Le film a été déposé par PLD en double faisceaux croisés avec une cible de PdCu sur le 

premier faisceau laser et un second faisceau laser obstrué. L’épaisseur de chaque élément est 

modélisée à l’aide de l’équation (17). 

Plusieurs phénomènes pourraient être à l’origine d’une variation d’angle pour la déposition de 

Cu et Pd (même si les deux métaux sont sur une seule et même cible). Le plus probable est celui 

d’un effet de rugosité de la cible. Il est bien connu que la rugosité de la cible influence la 

direction de la plume de plasma[172]. En effet, le laser arrivant à un angle de 45° sur la cible, la 

rugosité créée par l’ablation répétée du laser engendre un motif qui peut faire sensiblement 

dévier la plume de plasma. Sans cet effet, la plume a une direction perpendiculaire à la surface 

de la cible et à 45° avec la direction du laser. La rugosité vient diminuer l’angle entre la 

propagation de la plume et le laser. La plume est donc déviée vers le laser et par conséquent, le 

dépôt s’en trouve décalé vers les x positifs. Dans la cible utilisée, une cible de cuivre est 

recouverte d’un film de palladium. Ce dernier est changé régulièrement et malgré le polissage 

fréquent de la cible de cuivre, elle garde une rugosité supérieure au film de palladium. Ainsi, il se 

peut que l’angle effectif de déposition du Cu soit supérieur à l’angle déterminé par la position de 

la cible. Ceci est confirmé par des expériences subséquentes où la moyenne des angles de dépôt 

de Cu est de -36,9 ± 1° alors que la moyenne des angles de déposition de Pd est de -28,4 ± 1° 

pour un angle visé de -30°. À l’ajout d’une cible d’un élément M, trois tendances générales sont 

observables selon la quantité de dépôt de M. Dans la suite, des échantillons représentatifs de ces 

tendances seront présentés dans les Figure 38, Figure 39 Figure 40 pour des quantités de dépôt 
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respectivement très faibles, faibles et comparables à la quantité de dépôt de Pd et Cu. Il est à 

noter que les résultats obtenus dépendent assez peu du métal M choisi. Ainsi, des données 

incluant Au, Ti, Y et Sc sont présentées, car les comportements sont les mêmes pour ces quatre 

éléments.  
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Figure 38 : Épaisseur déposée (A) et composition relative (B) d’un film déposé par PLD double faisceau avec 

une cible de PdCu sur le premier faisceau laser et une cible de Au sur le second faisceau en 

configuration faisceaux croisés avec α = 30°. L’épaisseur déposée de chaque élément est 

modélisée à l’aide de l’équation (17). La quantité de dépôt de Au est très faible par rapport à 

la quantité de dépôt de Pd et Cu. 

Dans un premier temps, lorsque la quantité de dépôt de M est très faible par rapport à Pd et Cu 

(voir la Figure 38), la modélisation affiche des valeurs de α et k assez similaire au cas où il n’y 

aurait pas de cible M (voir Figure 37). En effet, αPd vaut -28° et αCu vaut -38°, proche des valeurs 

respectives de -27° et -36° trouvées précédemment (voir la Figure 37). Il n’y a pas de déviation 

du faisceau de Pd et Cu par rapport à un dépôt de PdCu seul. Par contre, l’angle de déposition de 

Au est grandement diminué et vaut +5° au lieu de +30° initialement prévu par la géométrie de 

l’enceinte. Le plasma de Au semble avoir été confiné à de faibles angles. Les valeurs de x0,Pd, 

x0,Cu et x0,Au se trouvent alors rapprochées les unes des autres à respectivement 9, 21 et 17 mm. 

Cela provoque un rétrécissement de la gamme de composition produite, comme on peut 

l’observer dans la Figure 38B, où la variation de la teneur en Pd est au maximum de 40 %, tandis 

que la variation de la teneur en Au ne dépasse pas 10 %.  

Si la quantité de dépôt est un peu plus importante, mais reste plus petite par rapport au dépôt de 

PdCu, l’effet du métal M est un peu plus important, comme illustré dans la Figure 39. On 

observe alors que le modèle le plus adapté est obtenu pour des valeurs de α plus faibles en valeur 
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absolue que dans le cas précédent. En effet, αPd et  αCu valent respectivement -19° et -25° soit 

environ 10° de moins en valeur absolue que dans le cas des figures 34 et 35. Quant à lui, αSc est 

légèrement plus élevé que dans les cas précédents avec une valeur de 9° à comparer avec 5° dans 

la Figure 38. Finalement, on peut voir que les valeurs de k, représentant la forme de chaque 

plume, sont plus faibles dans la Figure 39, traduisant un élargissement des plumes de plasma 

(voir Figure 32). Alors que la quantité de dépôt de M augmente, le plasma devient plus dense et 

l’interaction entre les plumes de PdCu et M est plus forte. Cela provoque une répulsion des deux 

côtés qui se traduisent par un angle effectif plus faible que les angles initialement prévus de +30° 

et -30°. A cela s’ajoute le fait que l’interaction des deux plasmas fait diffuser les espèces, qui 

perdent en directionalité. Par conséquent, les dépôts deviennent plus larges, diminuant la valeur 

de k. Pour la position des maxima d’épaisseur, cela se traduit évidemment par un décalage des x0 

par rapport aux positions voulues. On observe que les maxima des dépôts de Pd et Cu se 

rapprochent du centre du substrat (x0,Pd = -2 mm, x0,Cu = 5 mm), tandis que le maximum de dépôt 

pour M est écarté d’environ +12 mm par rapport au centre du substrat alors que les positions 

initialement prévues par le modèle pour des angles de +30° et -30° prévoient des positions de -

14 mm pour le dépôt M et +14 mm environ pour le dépôt PdCu. Il n’y a donc pas croisement des 

plumes. Les dépôts semblent s’être disposés comme si un dépôt en faisceaux non croisés avait 

été effectué.  
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Figure 39 : Épaisseur déposée (A) et composition relative (B) d’un film déposé par PLD double faisceau avec 

une cible de PdCu sur le premier faisceau laser et une cible de Sc sur le second faisceau en 

configuration faisceaux croisés avec α = 30°. L’épaisseur déposée de chaque élément est 

modélisée à l’aide de l’équation (17). La quantité de dépôt de Sc est faible par rapport à la 

quantité de dépôt de Pd et Cu. 
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Évidemment, l’interaction des plumes est ici plus marquée et la densité des deux plasmas fait 

qu’ils ne peuvent pas se croiser sans se repousser l’un l’autre. On remarque cependant que la 

position finale des dépôts est décalée vers les x positifs. Ceci est compréhensible, car une plus 

grande fluence du côté PdCu fait que l’énergie cinétique des espèces Pd et Cu est plus grande et 

repousse plus fortement les espèces M. Malgré des écarts avec les résultats attendus, on observe 

tout de même une variation quasi linéaire de la composition relative de Pd, Cu et M, d’environ 

10 % comme on peut le voir dans la Figure 39B. Étant donné le décalage observé entre la 

position des maxima dans les dépôts de Pd et Cu, on observe encore une variation relative dans 

le rapport Pd/Cu. C’est plutôt le ratio Cu/M qui reste stable.  

Au vu des résultats précédents, il est clair que la déposition à flux croisés induit inévitablement 

l’interaction des deux plumes et donc l’impossibilité d’atteindre le modèle retenu à la Figure 33 

avec des angles α de ±30°. Néanmoins en utilisant deux faisceaux de même fluence, il est peut-

être possible d’obtenir un résultat proche du modèle présenté à la Figure 34 où les deux plumes 

se repoussant l’une l’autre induisent des dépôts en faisceau décroisés. La Figure 40 montre un 

dépôt où les quantités de dépôt PdCu et sur Sc sont comparables. On peut voir de prime abord 

que les trois dépôts sont très rapprochés (x0,Pd = 1 mm, x0,Cu = 6 mm, x0,Sc = 6 mm). En utilisant 

les paramètres de modélisation classiques pour ces dépôts, il n’est pas possible d’obtenir une 

modélisation satisfaisante du dépôt (R2 < 0,8). 
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Figure 40 : Épaisseur déposée (A) et composition relative (B) d’un film déposé par PLD double faisceau avec 

une cible de PdCu sur le premier faisceau laser et une cible de Sc sur le second faisceau en 

configuration faisceaux croisés avec α = 30°. L’épaisseur déposée de chaque élément est 

modélisée à l’aide de l’équation (17). La quantité de dépôt de Sc est comparable à la quantité 

de dépôt de Pd et Cu. 
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C’est en changeant la valeur de l vers 0 que le modèle devient acceptable. Le paramètre l 

représente la distance entre les deux cibles. Cette distance est fixe dans l’enceinte utilisée. La 

seule interprétation valide est donc la suivante : lors de l’interaction des deux plumes, tout se 

passe comme si la totalité du dépôt provenait d’une seule cible placée face au substrat. La plume 

résultant de l’interaction des plasmas de Pd/Cu et Sc est dirigée face au substrat et contient les 

trois éléments. Il ne s’agit pas d’une configuration très favorable pour le dépôt d’une gamme de 

composition. En effet comme on peut le voir dans la Figure 40B, la composition relative varie 

assez peu sur toute la longueur du substrat. Au maximum, on obtient une variation d’environ 

10 % de chaque élément. 

Pour l’étude de l’influence d’un troisième élément M dans un alliage de PdCu, la configuration 

en faisceaux croisés semble plutôt permettre la variation de composition Pd/Cu et maintenir un 

ratio Cu/M constant (cf. Figure 39). Il serait plus intéressant d’obtenir une gamme de 

composition où le ratio Pd/Cu reste stable et où la quantité de M varie. En d’autres termes, faire 

en sorte que x0,Pd et x0,Cu soient égaux est d’un grand intérêt. Dans cette optique une nouvelle 

géométrie est testée, où une première cible est composée de Pd et Cu tandis que la seconde, au 

lieu d’être composée uniquement de M, est composée de Pd, Cu et M. Ainsi, on attend un dépôt 

symétrique de Pd et Cu et asymétrique de M. Les résultats sont montrés dans la Figure 41 pour 

un échantillon de PdCuTi.  
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Figure 41 : Épaisseur déposée (A), composition relative et épaisseur totale (B) d’un film déposé par PLD 

double faisceau avec une cible de PdCu sur le premier faisceau laser et une cible de PdCuTi 

sur le second faisceau en configuration faisceaux croisés avec α = 30°. L’épaisseur déposée de 

chaque élément est modélisée à l’aide de l’équation (17). La quantité de dépôt de PdCuTi est 

comparable à la quantité de dépôt de PdCu. 
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Dans cette géométrie, on a bien un rapprochement des maxima d’épaisseur pour Pd et Cu. En 

effet, x0,Pd et x0,Cu valent 6 et 4 mm respectivement, soit une différence de 2 mm à comparer avec 

12 mm, 7 mm et 5 mm de différence dans les cas des figures 36, 37 et 38, soit pour des dépôts où 

M est en très petite quantité, petite quantité et de quantité comparable au PdCu. Néanmoins, on 

peut voir que, de la même manière que dans la Figure 40, le modèle ne fonctionne que si l'on 

considère une seule source placée au centre pour Pd et Cu, les angles αPd et αCu sont donc faibles 

(-4° et -6°, respectivement). Ti ne provenant que d’une des deux cibles la modélisation donne un 

angle plus élevé (αTi = 14°) ce qui correspond à un x0,Ti valant 7 mm, très proche de x0,Pd et x0,Cu. 

En conséquence, la variation de composition est très faible ( inférieure à 10 %) sur la gamme 

déposée. 

D’autres alternatives sont imaginables. Étant donné que dans le cas où une cible de PdCu et une 

cible M étaient utilisées, on observe plutôt un ratio Cu/M stable et un ratio Pd/Cu variable, on 

pourrait imaginer utiliser une cible CuM et une cible Pd afin de provoquer une variation du ratio 

Cu/M et de maintenir un ratio Pd/Cu constant. Il serait aussi envisageable d’utiliser une cible 

homogène avec une composition choisie de PdCu, quitte à perdre un degré de liberté sur la 

composition, de cette manière on ne prévoit plus de différence d’angle de déposition entre Pd et 

Cu, car les deux éléments proviendraient de la même cible. Alternativement, il serait possible de 

fixer la composition de Pd et créer une variation de Cu et M en déposant à partir d’une cible de 

PdCu et d’une cible de PdM (cf. Figure 42). 
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Figure 42 : (A) Modélisation d’une configuration possible où une cible de PdCu serait sur le premier faisceau 

alors qu’une cible de PdM serait sur le second faisceau. (B) Compositions relatives qui en 

découleraient. 
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En conclusion, la gamme de composition déposée varie typiquement de 10-20 %, comparé à 

90 % attendu. Ceci vient du fait que dans le modèle choisi, il n’est pas tenu compte de 

l’interaction des deux plumes et qu’on ne peut modéliser ce qui se produit lorsque les deux 

plumes se croisent et interagissent l’une avec l’autre.  
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Figure 43 : Exemples de trois gammes de composition déposées grâce à la PLD double faisceau à flux croisés 

pour des échantillons de PdCuAu. 

L’épaisseur des dépôts varie significativement sur la largeur du substrat. Typiquement, une zone 

de 20 mm comporte une épaisseur relativement stable. Il faut donc probablement prévoir des 

techniques de caractérisation peu sensibles à la variation de l’épaisseur. Malgré cela, des 

résultats encourageants ont été obtenus en déposant une gamme de composition continue de trois 

éléments comme exposé dans la Figure 43. La configuration en flux décroisés pourrait constituer 

une alternative intéressante pour élargir la gamme de composition. 

3.4.4 Caractérisation physique des dépôts formés 

Il est possible à la suite du dépôt de s’intéresser à ses propriétés physiques. La contrainte 

principale vient du fait que la technique de caractérisation doit pouvoir donner une analyse d’une 

portion de film assez petite pour y être homogène en composition. La Figure 44 présente une 

série de diffractogrammes pris séquentiellement tous les 5 mm sur un échantillon de PdCuAu.  
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Figure 44 : Série de patrons de diffraction effectuée sur un dépôt de PdCuAu produit par PLD double 

faisceau. 

À partir des données de la Figure 43 (gamme 1), le taux de variation de la composition sur cet 

échantillon a été déterminé à environ 0,4%·mm-1. La largeur du faisceau de rayons X utilisé étant 

de 3 mm on peut s’attendre à une variation de la composition de 1,2 % sur la zone mesurée. Dans 

le cas des diffractogrammes présentés ici, on s’attend donc à un petit élargissement des pics de 

diffraction. Par exemple, dans un échantillon de Pd50Cu50, l’élargissement sur le pic (111) dû à la 

variation de composition sur la zone de l’échantillon étudié est estimé à environ 0,04°. 

3.5 Application de la PLD à l’étude structurale de PdCuAl et PdCuTi 

Les éléments et alliages ayant une structure cubique à corps centré (BCC) possèdent des 

propriétés intéressantes pour la perméation de l’hydrogène, notamment par la capacité qu’a 

l’hydrogène de diffuser très rapidement dans ces structures. Par exemple, pour le Pd47Cu53 ayant 

une structure BCC, il a été montré que la perméabilité à l’hydrogène est plus élevée que dans le 

palladium pur grâce à un coefficient de diffusion supérieur [29, 52]. Néanmoins, la gamme de 

composition où cette phase particulière existe est plutôt restreinte (36<%Pd<47). Il en est de 
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même pour la température, cette phase étant favorisée à des températures inférieures à 600°C. 

Ceci limite sa possible utilisation pour la perméation de l’hydrogène. Il devient alors intéressant 

d’étudier la possibilité d’étendre cette gamme d’existence en température et en composition. De 

plus, comme le palladium promeut l’absorption de l’hydrogène, on peut imaginer l’intérêt 

d’étendre la zone d’existence de PdCu sous forme BCC vers de plus grandes concentrations en 

Pd. 

Des travaux théoriques et expérimentaux ont été menés en ce sens. Certaines conditions doivent 

être satisfaites pour qu’un élément ternaire aide à étendre la zone BCC de PdCu [173-175]. En 

particulier, Gao et al. notent que le rayon atomique de l’élément ternaire doit être proche de celui 

de Pd et Cu, ils évoquent aussi l’enthalpie de formation de l’alliage ternaire, qui doit diminuer à 

l’ajout d’un troisième élément, et le fait que la solubilité de l’élément M dans Pd et Cu doit être 

bonne. Parmi les éléments sélectionnés, Al et Ti semblent être de bons candidats. En effet, il a 

été montré expérimentalement que l’un et l’autre étendent la température de transition BCC-FCC 

de 600°C pour Pd40Cu60 à 750°C et 850°C pour PdCuTi et PdCuAl [173, 175]. Grâce à la PLD, nous 

proposons de fabriquer un grand nombre d’alliages de PdCuTi et PdCuAl ayant des proportions 

en élément ternaire allant jusqu’à 20 %, afin d’étudier la zone d’existence d’une phase BCC. 

3.5.1 PdCuAl par simple faisceau 

Des échantillons de PdCuAl ont été formés dans une gamme de composition allant de 0 à 

environ 20 % d’Al et allant d’environ 25 à 75 % de Pd afin d’étudier la présence d’une phase 

BCC en fonction de la composition. Dans PdCu, comme le montre la Figure 45, vers les basses 

températures, la phase d’intérêt apparait entre 28 et 60 %Pd environ. Néanmoins, ce n’est 

qu’entre 36 et 47 % que PdCu forme une phase BCC pure. Dans les zones intermédiaires, un 

système biphasé est prédit. De plus, à 600°C, cette phase disparait au profit d’une solution solide 

(Pd, Cu) FCC [176]. Pour étudier la présence d’une phase BCC dans ces alliages, un recuit des 

échantillons formés est effectué à 400°C pendant 4 heures, sous un flux constant d’Ar+5%H2 

afin de prévenir toute oxydation. Une caractérisation par diffraction des rayons X est ensuite 

menée afin d’identifier les phases en présence. La Figure 46 présente deux diffractogrammes 

typiques obtenus après le recuit des échantillons. Comme indiqué sur la figure, l’un présente les 

caractéristiques d’une phase homogène cubique à face centrée ( 3Fm m ), affichant les pics 
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caractéristiques (111), (200), (220), (311) et (222) indiqués par le symbole (+) dans l’intervalle 

d’angle choisi. 
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Figure 45 : Diagramme de phase binaire Pd-Cu entre 20 et 60 at.% Pd, reproduit d’après [176]. 

Le second diffractogramme semble présenter lui aussi des pics caractéristiques d’une phase FCC, 

mais aussi des pics supplémentaires à environ 30°, 43°, 64°, 71°, 79° et 94° indiqués par le 

symbole (°). Ces pics peuvent être attribués aux directions [100], [110], [200], [210], [211], et 

[220] d’une phase BCC ( 3Pm m ) ayant un paramètre de réseau de l’ordre de 2,96 Å. 
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Figure 46 : Patrons de diffraction d’un échantillon de Pd62Cu31Al7 et d’un échantillon de Pd41Cu50Al9 après 

un recuit de 4 h à 400°C sous un flux constant d’Ar + 5%H2. 
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Le pic [111] de la phase BCC supposément présent à environ 52° n’est pas visible sur le 

diffractogramme. On le suppose trop peu intense pour être décelable. Aucun autre pic n’est 

observé sur le diffractogramme. Les deux cas de figure présentés dans la Figure 46 sont les deux 

seuls observés après recuit d’échantillons de PdCuAl sur la gamme étudiée (Pd = 25 à 75 %, Al 

= 0 à 20 %). 

La Figure 47 présente la répartition des échantillons formés sur un diagramme ternaire de 

composition. En bleu sont représentés les alliages qui présentent deux phases, l’une FCC et 

l’autre BCC. En noir figurent les échantillons présentant une unique phase FCC. Les lignes 

pointillées délimitent les compositions en Pd et Cu où il y a existence d’une phase BCC pure 

(entre les lignes rouges) ou existence d’un système biphasé (entre les lignes noires et rouges) 

dans PdCu. S’il y a existence d’une phase BCC au-delà de ces limites dans le système ternaire, 

cela signifie que l’addition d’Al permet une extension de la zone d’existence de la phase BCC. 

On remarque tout d’abord qu’il n’existe pas d’échantillon présentant une phase BCC pure. La 

présence d’aluminium semble empêcher la formation d’une monophase BCC. Tous les 

échantillons présentant un système biphasé se situent dans la zone d’existence de la phase BCC 

de PdCu. Il n’y a donc pas d’extension de la zone BCC avec cet alliage. 
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Figure 47 : Répartition en composition des alliages PdCuAl comportant un système monophasé (noir) et un 

système biphasé (bleu) après un recuit de 4 h à 400°C sous un flux constant d’Ar + 5%H2. 

Les lignes pointillées rouges et noires définissent les zones d’existence de la phase BCC pour 

un alliage PdCu. 

Dans la Figure 48 on a représenté le paramètre de réseau mesuré d’après les patrons de 
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diffraction pour les échantillons formés. Ils sont comparés au paramètre de réseau estimé par la 

loi de Vegard pour un alliage de PdCu ayant le même ratio Pd/Cu que celui de l’échantillon 

d’intérêt.  
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Figure 48 : Paramètre de réseau déterminé par XRD des phases FCC (A) et BCC (B) des échantillons de 

PdCuAl. Les valeurs des paramètres de réseau sont comparées au paramètre de réseau 

attendu sur la base de la loi de Vegard pour des échantillons ayant le même ratio Pd/Cu. 

Dans la Figure 48A, on s’intéresse aux échantillons présentant une phase FCC. On peut 

remarquer qu’il y a une bonne concordance entre le paramètre de réseau expérimental et celui 

d’une phase PdCu. Il en est de même pour la phase FCC des échantillons composés d’un 

mélange de phases FCC et BCC. En effet, les points bleus de la Figure 48 suivent la droite 

attendue pour un alliage PdCu ayant le même ratio Pd/Cu que celui de l’échantillon d’intérêt. 

Cela semble signifier que l’addition d’aluminium n’affecte pas le paramètre de réseau de la 

phase FCC de l’échantillon. Si l'on s’intéresse à la même relation dans les phases BCC, on peut 

voir que l’alliage ne suit pas le paramètre de réseau attendu pour la phase BCC de PdCu. Dans 

les alliages biphasés, l’aluminium semble majoritairement inclus dans la phase BCC. De plus 

amples caractérisations sont nécessaires afin d’avoir une meilleure description du système. La 

présence de l’aluminium dans les phases FCC pures serait par exemple intéressante à élucider. 

Ces résultats préliminaires démontrent néanmoins l’intérêt de la PLD pour l’exploration rapide 

de grandes gammes de composition. 
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3.5.2 PdCuTi par simple faisceau 

De la même manière que pour PdCuAl, des échantillons de PdCuTi ont été produits, recuits et 

étudiés pour déterminer la zone d’existence d’une phase BCC. 
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Figure 49 : Patrons de diffraction d’un échantillon de Pd49Cu41Ti10 avant et après un recuit de 4 h à 400°C 

sous un flux constant d’Ar + 5%H2. 

La Figure 49 présente le diffractogramme d’un échantillon de Pd49Cu41Ti10 avant et après l’avoir 

recuit à 400°C pendant 4 heures sous un flux constant d’Ar + 5%H2.  
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Figure 50 : Patrons de diffraction caractéristiques d’échantillons de PdCuTi présentant un système 

monophasé Pd67Cu23Ti10 FCC (noir), un système biphasé Pd50Cu39Ti11 FCC+BCC (orange) et 

un système monophasé Pd40Cu54Ti6 BCC (rouge). 
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On observe ici qu’avant recuit, l’échantillon présente les mêmes caractéristiques qu’un 

échantillon de PdCu formé dans les mêmes conditions, à savoir, une phase FCC avec des pics 

relativement larges, dénotant la présence de défauts et contraintes dans le film. Après recuit, cet 

échantillon devient biphasé, présentant une phase FCC dont les pics semblent mieux définis 

qu’avant recuit et une phase BCC présentant des pics très intenses. 

Dans la Figure 50, trois diffractogrammes caractéristiques d’échantillons après recuit sont 

représentés. L’un présente une phase FCC pure (noir), le second présente un système biphasé 

(orange) tandis que le dernier présente une phase BCC pure (rouge). Ces phases cristallines sont 

les seules à apparaître sur les diffractogrammes. Si l’on s’intéresse à la composition de chacun de 

ces types d’échantillon, on obtient un diagramme ternaire tel que représenté dans la Figure 51. 

La répartition des groupes d’échantillons semble suivre généralement les délimitations des zones 

pour PdCu. Quelques différences se font néanmoins voir. 
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Figure 51 : Répartition en composition des alliages comportant un système monophasé FCC(noir), un 

système biphasé (orange), et un système monophasé BCC (rouge) après un recuit de 4 h à 

400°C C sous un flux constant d’Ar + 5%H2. Les lignes pointillées rouges et noires 

définissent les zones d’existence de la phase BCC pour un alliage PdCu. 

On remarque tout d’abord qu’à faible concentration en palladium (<36%Pd), certains 

échantillons ne présentent aucun signe d’une phase BCC alors qu’ils se trouvent à des 

compositions on observe un système biphasé dans le PdCu. Inversement, à forte concentration en 

palladium (>62%Pd), il existe des échantillons où la présence d’une phase BCC est observée 

alors que le système PdCu n’est composé que d’une seule phase FCC.  
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Figure 52 : Répartition en composition des alliages comportant un système monophasé FCC(noir), un 

système biphasé (orange), et un système monophasé BCC (rouge) après un recuit de 4 h à 

400°C sous un flux constant d’Ar + 5%H2. Les lignes pointillées indiquent les compositions 

en Pd auxquelles il y a changement de phase dans PdCu. 

Un décalage de la zone d’existence de la phase BCC semble avoir lieu vers les plus fortes 

concentrations de Pd à l’ajout de titane dans l’alliage. En réalité, tout se passe comme si la zone 

d’existence de la phase BCC n’était pas liée à l’addition de Ti, mais plutôt au remplacement de 

Ti par Cu comme illustré dans la Figure 52. Si l'on considère que les bornes de changement de 

phase ne dépendent que de la composition en palladium et non pas du couple PdCu, alors il 

existe une phase BCC pure, ne dépendant pas de la composition relative en Cu et Ti pour des 

compositions en Pd allant de 36 % à 45 % environ. Cela veut dire que Ti et Cu semblent avoir le 

même effet sur le palladium quant à la stabilisation d’une phase BCC. Ce résultat est intéressant 

considérant les propriétés d’absorption de l’hydrogène du titane [32]. Les propriétés de 

perméation d’un tel alliage pourraient être améliorées par l’addition de Ti. 

En conclusion, l’utilisation de la PLD permet une exploration simple d’alliages sur une grande 

gamme de composition, notamment pour localiser des phases BCC d’intérêt pour la perméation 

de l’hydrogène. 
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4  OUTILS ÉLECTROCHIMIQUES DE DIAGNOSTIC DES 

PERFORMANCES POUR LA PERMÉATION DE L’HYDROGÈNE 

Dans cette partie, nous nous intéresserons aux propriétés d’absorption et de diffusion de 

l’hydrogène dans des alliages de PdCu et PdCuM fabriqués par PLD. Nous étudierons pour cela 

des méthodes d’investigation basées sur l’absorption électrochimique de l’hydrogène. Dans un 

premier temps, nous discuterons des particularités de l’absorption de l’hydrogène en milieu 

électrochimique, des techniques déjà utilisées ainsi que des défis impliquant l’utilisation de films 

minces d’alliages de palladium. Puis nous explorerons la possibilité de mesurer la solubilité de 

l’hydrogène grâce à une technique de diffraction des rayons X in situ dans des alliages de PdCu 

et PdCuAu. Ensuite, nous étudierons la possibilité de mesurer en continu la résistance électrique 

d’un échantillon lors de l’absorption d’hydrogène en milieu électrochimique afin de déterminer 

le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans ces alliages. Enfin, pour compléter les travaux sur 

la diffusion de l’hydrogène, nous aurons recours à la perméation électrochimique pour étudier la 

celle-ci à travers des membranes de PdCu. 

4.1 Méthodologie 

Dans cette partie, nous exposerons les différents montages utilisés pour les mesures de solubilité 

et de diffusivité de l’hydrogène dans des films minces. 

4.1.1 Diffraction des rayons X in situ 

Pour des expériences de XRD in situ, une cellule électrochimique spécialement conçue pour 

s’insérer dans un diffractomètre Brucker D8 advance a été utilisée. Il s’agit d’une cellule 

cylindrique ouverte vers le haut où peut être fixée une fenêtre en Kapton®. Des photographies 

ainsi qu’un schéma du montage sont présentés dans la Figure 53 et la Figure 54. Deux entrées 

dans le fond de la cellule permettent d’insérer et d’aspirer de la solution à l’aide de pompes 

péristaltiques. L’électrode de travail est fixée sur un support amovible de bas en haut, tandis que 

la contre électrode faite d’un fil de platine est enroulée sur la paroi du cylindre. Enfin, un 

capillaire de Luggin formé d’un tube accédant au fond de la cellule vient compléter le circuit à 
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trois électrodes. Le système s’utilise de manière séquentielle. Lorsque l’électrode de travail est 

abaissée et baigne dans la solution, des expériences électrochimiques peuvent être effectuées. 

Lorsqu’on remonte l’électrode de travail et qu’on la place en contact avec la fenêtre en Kapton®, 

des mesures de diffraction des rayons X peuvent être entreprises.  

 

Figure 53 : phtographies du montage de diffraction des rayons X in situ montrant le positionnement de la 

cellule dans un diffractomètre ainsi que l’échantillon en solution recouvert d’une fenêtre de 

Kapton®. 

Chaque échantillon étudié est scellé sur un support en PTFE à l’aide de colle époxy. Le support 

est ensuite fixé dans la cellule. Le contact est fait au dos de l’échantillon grâce à un fil de cuivre 

gainé. Une solution de H2SO4 0,1 M est ensuite introduite dans la cellule et la fenêtre en 

Kapton® placée. Toute bulle d’air est évacuée grâce aux pompes péristaltiques. 

 

 

Figure 54 : Schéma de la cellule à trois électrodes utilisée pour des expériences de XRD in situ présentée en 

fonctionnement lors d’expériences d’électrochimie (A) et lors de mesure de diffraction X (B). 
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Pour les mesures de solubilité, un premier cycle de charge est effectué en appliquant un potentiel 

allant de 200 à -200 mV vs RHE durant trois minutes. On peut observer la formation de bulles 

d’hydrogène à la surface de l’échantillon. Tout en maintenant le potentiel à l’électrode de travail,  

l’échantillon est remonté jusqu’à faire contact avec la fenêtre en Kapton®. À ce moment-là, le 

courant chute jusqu’à quelques microampères à cause du faible transfert de masse. Comme le 

potentiel est maintenu, il n’y a pas de décharge de l’hydrogène absorbé dans le film. 

Dans cette configuration, des analyses de diffraction sont faites en mesurant des spectres de 

diffraction entre 38 et 43° correspondants au pic (111) de l’alliage étudié ainsi qu’aux pics (002) 

et (101) du substrat en titane. Ceux-ci sont utilisés dans la suite comme références internes pour 

la mesure de la position du pic de diffraction. Lorsque la mesure XRD est terminée, l’échantillon 

est à nouveau abaissé et un saut de potentiel est effectué vers des potentiels positifs à 400mV vs 

RHE pour décharger l’hydrogène. Une fois le courant stabilisé le système est laissé à l’OCP et 

une seconde mesure XRD est effectuée. 

4.1.2 Mesures de résistance in situ 

Deux montages expérimentaux sont utilisés pour ce type de mesures. Dans le premier, on 

s’intéresse à la mesure de la résistance électrique d’un fil de palladium soumis à des sauts de 

potentiel dans une cellule à trois électrodes. 

 

Figure 55 : Schéma de montage pour la mesure de la résistance d’un fil de palladium au cours d’expériences 

électrochimiques. 
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Le schéma du montage est présenté dans la Figure 55. Un fil de palladium est enroulé autour 

d’un support en verre formant un « U ». À chaque extrémité du fil, deux contacts sont formés 

pour la mesure de la différence de potentiel (contact intérieur) et pour l’application d’un courant 

(contact extérieur), à la manière d’une mesure de résistance quatre points. De plus, un dernier 

contact est utilisé pour le circuit électrochimique (électrode de travail). La zone du fil entre les 

contacts est immergée dans une solution de H2SO4 0,1M. Pour compléter le circuit 

électrochimique, une contre-électrode de platine est positionnée dans la cellule ainsi qu’une 

électrode de référence à l’aide d’un capillaire de Luggin. Enfin, un bullage constant à l’argon 

assure une faible concentration en O2 et H2 dans la solution. Plusieurs types de mesures ont été 

effectuées dans ce système. Dans le circuit électrique, un potentiel alternatif est appliqué aux 

bornes du fil. En comparant celui-ci au courant alternatif de sortie, il est possible de déduire le 

module ainsi que la phase de l’impédance du fil. Cette mesure peut être prise à fréquence 

constante au cours du temps, ou bien sur un spectre de fréquence. Indépendamment, des mesures 

électrochimiques de saut de potentiel sont effectuées. Le potentiel du fil est d’abord fixé dans la 

double couche électrochimique entre 0,45 et 0,65 V vs RHE. Lorsque le courant est stabilisé, un 

potentiel cathodique est appliqué pour une durée choisie afin d’absorber de l’hydrogène. Enfin, 

l’hydrogène absorbé est désorbé et réoxydé à la surface en réappliquant le potentiel initial. 

 

Figure 56 : Schéma de montage pour la mesure de la résistance d’un film de PdCu durant des expériences 

électrochimiques. 
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Le second montage est conçu pour permettre des mesures de résistance d’un film, tout en 

effectuant des expériences électrochimiques. Un schéma en coupe et vue de dessus est proposé 

dans la Figure 56. 

Dans ce montage, 4 fils de platine, appliqués contre la surface du film, font office de contacts 

pour les mesures électriques. Ils sont disposés de manière à mesurer une différence de potentiel 

par les contacts intérieurs et à applique un courant par les contacts extérieurs. Entre ces fils est 

disposée une cellule électrochimique formée d’un tube en verre plaqué contre la surface à 

étudier. Un joint torique et une pince assurent l’étanchéité du dispositif. La surface du film en 

contact avec la solution est d’environ 0,4 cm2 et correspond à environ 20 % de la surface du film 

entre les deux contacts intérieurs. Seule cette portion du film est a priori sujette à une 

modification de résistance suite à l’insertion d’hydrogène. Dans la cellule électrochimique ainsi 

formée, une solution de H2SO4 0,1M est utilisée ainsi qu’une contre-électrode en platine et une 

électrode de référence au calomel saturé. Les expériences électrochimiques sont les même que 

dans le premier montage. 

4.1.3 Perméation électrochimique 

Pour l’étude de la perméation directe de l’hydrogène par électrochimie, un appareillage de type 

Devanathan-Stachursky est utilisé. 

 

Figure 57 : Schéma d’une cellule de perméation de type Devanathan-Stachurski. Deux cellules 

électrochimiques sont séparées par la membrane à étudier. 
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Un schéma et des photgraphies du montage sont présentés dans la Figure 57 et la Figure 58. 

Deux cellules électrochimiques sont séparées par la membrane à étudier. Pour maintenir une 

bonne résistance mécanique, celle-ci est renforcée des deux côtés par deux membranes poreuses 

en polycarbonate (Whatman nuclepore, 0,05µm) puis pressée entre deux plaques de PTFE 

percées à un diamètre de 0,4 cm.  

 

Figure 58 : Photographies montrant la cellule de perméation montée ainsi qu’une vue éclatée des différents 

éléments la constituant. 

Dans chacune des deux cellules, une électrode de référence munie d’un capillaire de Luggin 

placé à 0,5 cm de la membrane, ainsi qu’une contre-électrode en platine viennent compléter le 

circuit. La membrane à l’étude forme l’électrode de travail pour les deux circuits. Un potentiostat 

ayant une masse flottante est utilisé dans ces expériences. Un bullage constant à l’argon dans 

chaque cellule assure la faible concentration en dioxygène et dihydrogène dans les 

compartiments. Des membranes de plusieurs épaisseurs sont étudiées dans ce montage. Des 

membranes en palladium commerciales (Alfa Aesar, 99,9 %) de 25 µm sont utilisées pour des 

tests préliminaires. Les membranes qui ont été étudiées avaient une épaisseur d’environ 500 nm. 

Elles ont été préparées par PLD selon le protocole suivant : 

Des films de Pd et PdCu sont produits par PLD suivant la méthode décrite au chapitre 3.2.3. Une 

pression d’hélium de 200mTorr est maintenue dans l’enceinte. Le laser vient frapper la cible à 

une fluence d’environs 8J·cm-2 à une fréquence de 40Hz durant 125 minutes. Les films ainsi 

formés ont une épaisseur variant entre 400 et 600 nm. Les substrats utilisés dans ces expériences 

sont des lamelles de verre (Fisherbrand, microscope slides, 75x50x1 mm), rincées sous acétone 

et isopropanol avant usage. 
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L’absorption et la désorption d’hydrogène dans le palladium et ses alliages crée une 

augmentation conséquente de volume de la maille cristalline. Le volume du film augmente en 

conséquence, et, lorsqu’il est peu lié au substrat sur lequel il est déposé, il peut se délaminer. En 

utilisant cette propriété, il est possible de fabriquer des films minces de Pd et PdCu non 

supportés. Les films produits par PLD (1 cm) sont insérés dans une cellule à trois électrodes 

comportant une solution de H2SO4 0,1M de manière à ce que le film métallique soit parallèle à la 

surface de la solution et proche de l’interface air/solution. Le film agit comme électrode de 

travail. Un grillage de platine ainsi qu’une électrode de référence Hg/HgSO4 viennent compléter 

le circuit. Un potentiel négatif est ensuite appliqué à l’électrode de travail (-0,5V vs RHE) de 

manière à provoquer l’absorption d’hydrogène et l’évolution de bulles de H2. Le film ayant peu 

d’accroche sur le substrat de verre commence à se délaminer sous l’effet de l’augmentation de 

son volume et des bulles créées entre le film et le substrat. Au bout de quelques minutes, le film 

se détache partiellement ou complètement et vient flotter à la surface de la cellule 

électrochimique. Il est ensuite supporté des deux côtés par un film de polycarbonate poreux et 

inséré entre deux plaques rigides de PTFE percées. 

Plusieurs techniques permettent d’accéder au coefficient de diffusion de l’hydrogène dans des 

membranes métalliques. Elles sont très bien décrites par Züchner et al.[77]. Dans l’étude menée 

ici une concentration en hydrogène est fixée à l’entrée de la membrane par un potentiel 

cathodique. En sortie, la concentration en hydrogène est maintenue à 0 par un potentiel anodique. 

On mesure le courant en sortie de la membrane. 

4.2 Étude de l’absorption de l’hydrogène par XRD in situ 

Comme décrit dans la partie expérimentale, une méthode de diffraction des rayons X in situ a été 

utilisée afin de mesurer la solubilité de l’hydrogène dans des alliages de PdCu et de PdCuAu 

sous forme de couches minces déposées par PLD. 

Il a été montré dans la littérature que la mesure de la solubilité de l’hydrogène par électrochimie 

dans des films minces comprend un certain nombre de défis non rencontrés pour des électrodes 

ayant plus de matière. Les principaux problèmes rencontrés sont : 
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— les réactions parasites, notamment l’évolution d’hydrogène H2 durant la charge, puis 

l’oxydation de l’hydrogène gazeux dissout dans la solution lors de la décharge, qui viennent 

fausser les résultats[143, 177]. 

— la mesure de très faibles quantités d’hydrogène inséré dû à la très faible quantité d’alliage 

étudié. 

4.2.1 L’effet de l’absorption d’hydrogène sur la structure de PdCu 

L’utilisation de la XRD in situ pour la mesure de la solubilité de H dans ces alliages est une 

tentative de faire disparaitre ces problématiques. En effet, dans ce système, la mesure de la 

quantité d’hydrogène absorbé repose sur l’augmentation du paramètre de réseau engendré par 

l’insertion de l’hydrogène. La précision de la mesure ne dépend donc ni de la quantité absolue 

d’hydrogène absorbé, ni de la quantité totale d’alliage étudié, seulement de la qualité du signal 

de diffraction.  
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Figure 59 : Patrons de diffraction des rayons X d’une électrode de PdCu pris à différents potentiels 

électrochimiques appliqués. 

De plus dans cette technique on bénéficie, grâce au substrat de titane, d’une référence interne à la 

mesure qui permet d’atteindre une très bonne précision. Finalement, ici, seul l’hydrogène 
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absorbé dans la maille cristalline vient affecter le paramètre de réseau du cristal étudié, 

l’hydrogène contenu en solution n’est donc pas comptabilisé lors de l’estimation de la solubilité. 

La Figure 59 présente les diffractogrammes obtenus par la méthode décrite dans le paragraphe 

4.1.1 à différents potentiels électrochimiques. Dans l’étude qui suit, nous avons uniquement 

considéré le pic (111) de l’alliage étant donné qu’il s’agit du plus intense et qu’il est proche du 

pic (101) du Ti qui nous sert de référence interne. Les spectres sont donc enregistrés dans une 

gamme restreinte de 37 à 42°. Dans ces diffractogrammes, on peut relever deux pics situés à 

environ 38,4 et 40,1° caractéristiques des diffractions  (002) et (101) du substrat de titane[178]. Un 

autre pic dont la position varie entre environ 39 et 40° peut être associé aux plans (111) de 

l’alliage étudié, ici PdCu.On peut nettement voir ici que le pic (101) du titane n’est pas affecté 

par le potentiel appliqué et qu’il reste à la même position quelle que soit la mesure. Il est très 

intéressant dans ces expériences d’avoir une référence interne. En effet, comme expliqué dans la 

méthodologie, entre chaque mesure, l’échantillon est déplacé puis replacé dans le plan de 

diffraction de l’appareil. Ainsi, des décalages pourraient apparaitre engendrant une incertitude 

sur la position réelle des pics. La distance interplan déterminée par la position du pic (101) du Ti 

a été évaluée sur 10 diffractogrammes donnant une valeur de 2,2475 ± 0,0001 Å. On note la 

faible variation de cette valeur, inférieure à 0,008 %. Ceci nous permet d’utiliser le pic (101) Ti 

comme calibration interne des diffractogrammes. 
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Figure 60 : Déplacement de la distance entre les plans (111) du PdCu en fonction du potentiel appliqué. 
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Dans la Figure 60 est recensée la variation de la distance interplan l par rapport à la distance 

interplan initiale l0, extraites des diffractogrammes pour les plans (111) en fonction du potentiel 

électrochimique appliqué dans un échantillon de Pd60Cu40. La distance interplan est extraite de la 

position des pics XRD par la formule :  

 
2sin

l



   (18) 

où θ est l’angle de diffraction mesuré du pic étudié et λ la longueur d’onde du rayonnement X 

utilisé (ici Cu Kα1 et Kα2 pondérés = 1,5418). l0 correspond à la distance interplan mesurée 

lorsque le système ne contient pas d’hydrogène et est à l’OCP. 

On peut observer, dans la Figure 60, que la distance interplan varie significativement avec le 

potentiel appliqué. À faible surpotentiel (0,1 V et plus) il y a peu de variation de la distance 

interplan, puis à potentiel intermédiaire (0,1V à -0,1V) on observe une forte augmentation de la 

distance interplan (dans cet exemple une augmentation totale de 0,25 %), enfin à plus haut 

potentiel encore, on observe une stabilisation de la distance interplan. Cette courbe rappelle 

évidemment les courbes d’isothermes d’absorption électrochimiques[143, 179]. On peut donc 

supposer que l’hydrogène inséré dans la maille cristalline est à l’origine de la variation de la 

distance interplan. 

On peut ainsi, par cette technique, connaitre le paramètre de réseau du cristal lorsque les 

conditions de solubilité maximum de l’hydrogène dans cet alliage sont atteintes. Pour aller plus 

loin dans l’étude de l’effet de l’insertion de l’hydrogène sur ces films, des cycles d’absorption (-

0,3V)/désorption(+0,4 V) de l’hydrogène ont été répétés et quatre paramètres importants du 

cristal ont été enregistrés : la variation de la distance interplan (Δl/lo) comme présenté dans la 

Figure 60, la variation de la largeur à mi-hauteur par rapport à la largeur initiale 

(ΔFHWM/FWHM0), la distance interplan initiale au début du cycle en cours (l0) et la largeur à 

mi-hauteur au début du cycle en cours (FWHM0). Si l’on s’intéresse tout d’abord à la Figure 61A 

présentant les variations de la distance interplan et de la largeur à mi-hauteur, on peut voir que 

l’absorption d’hydrogène cause une augmentation de ces deux paramètres. Néanmoins, le Δl/l0 

varie d’un cycle à l’autre, et en particulier affiche une valeur plus faible au premier cycle 

(0,13 %) pour se stabiliser autour de 0,25 % à partir du deuxième cycle. Ce phénomène sera 

discuté en détail dans un prochain paragraphe. 
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Figure 61 : Mesure à différents cycles d’absorption/désorption d’hydrogène des paramètres d’intérêt du 

système : la distance interplan au début du cycle, la largeur à mi-hauteur au début du cycle, 

la variation de la distance interplan, ainsi que la variation de la largeur à mi-hauteur. 

La largeur à mi-hauteur du pic XRD semble aussi augmenter à chaque fois que l’hydrogène est 

absorbé dans la maille cristalline. Il est bien connu que trois phénomènes viennent provoquer 

l’élargissement de pics de diffraction : l’erreur instrumentale, la taille des cristallites et les 

microdéformations dans le cristal. L’erreur instrumentale ne change pas d’une mesure à l’autre. 

De plus, cette augmentation de la largeur à mi-hauteur de 2 à 4 % est réversible, il est donc assez 

peu probable qu’il s’agisse d’un effet de taille des cristallites. Il reste donc un effet de 

microdéformations. Ces déformations peuvent avoir plusieurs sources : 

— lorsqu’il y a présence simultanée dans l’alliage des phases α et β, cela induit des contraintes 

très fortes sur le cristal de PdCu qui pourraient ainsi déformer localement la maille cristalline. 

Néanmoins, il a été montré qu’une phase β n’apparaissait dans PdCu à température ambiante 

qu’à partir d’un taux de palladium de 67 %. En effet, les données sur des alliages ayant une 

teneur supérieure à 67 % montrent des augmentations du FWHM allant jusqu’à 40 %. Par contre, 

dans des alliages à plus faible teneur en Pd, même si elle est plus faible, une déformation du 

cristal est tout de même observée. D’autres possibilités doivent être envisagées. 

— Lors de l’absorption d’hydrogène dans des films minces, il a été montré que l’effet d’ancrage 

du film sur le substrat prévient une partie de l’expansion en volume de se produire librement, 
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causant des contraintes fortes dans le film[180]. Ceci pourrait aussi être à l’origine des 

déformations observées et dans ce cas serait proportionnel à la quantité d’hydrogène absorbé. 

Finalement, l’absorption de l’hydrogène peut aussi se produire dans des zones amorphes du film. 

Si l’hydrogène vient se loger dans des joints de grains, il pourrait causer des contraintes fortes 

sur les cristallites et ainsi les déformer. Cette possibilité est supportée par le fait que dans des 

alliages de Pd40Cu60 où la variation de la distance interplan est nulle, on observe tout de même 

une augmentation de la largeur à mi-hauteur témoignant d’un effet sur le cristal, sans que 

l’hydrogène pénètre dans les sites interstitiels du cristal. 

La présence de microdéformations lors de l’insertion d’hydrogène peut donc être due à plusieurs 

phénomènes propres aux films minces (effet d’ancrage), ou bien au caractère nanocristallin des 

dépôts formés (absorption aux joints de grains). 

Si l’on s’intéresse à la Figure 61B représentant les distances interplans et les largeurs à mi-

hauteur mesurées lorsqu’il n’y a pas d’hydrogène dans le film au début de chaque cycle, on peut 

voir que, là aussi, il y a des variations au fur et à mesure des cycles. A priori, on ne s’attend pas à 

ce que la distance interplan initiale change significativement au fur et à mesure des cycles. Or, il 

y a clairement une diminution de la distance interplan initiale sur les deux premiers cycles pour 

ensuite se stabiliser. On peut voir que cela correspond dans la Figure 61A aux premiers cycles 

nécessaires à la stabilisation de la variation de la distance interplan. Logiquement, si la valeur de 

l0 change de cycle en cycle, alors la valeur de Δl/l0 doit aussi varier.  

Il est intéressant de noter qu’au fur et à mesure des cycles, la valeur de l0 se rapproche de la 

valeur attendue par la loi de Vegard considérant la composition de l’alliage. Ici, la distance 

interplan passe de 2,201 environ au premier cycle à 2,198 à partir du troisième cycle pour une 

valeur attendue de 2,187. Une tendance similaire a été observée pour les autres films quelle que 

soit leur composition. En ce qui concerne la largeur à mi-hauteur, elle diminue aussi lors du 

premier cycle d’absorption/désorption.  

Ces deux indices semblent montrer qu’au premier ou aux deux premiers cycles 

d’absorption/désorption de l’hydrogène, il y a relaxation des contraintes provenant de la 

technique de déposition du film. Le paramètre de réseau se rapproche de la valeur attendue par la 

théorie et la largeur à mi-hauteur diminue indiquant que la longueur de cohérence dans le cristal 
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augmente. Tout semble pointer vers un effet de relaxation dû à l’insertion d’hydrogène dans les 

premiers cycles. 

La Figure 62 représente des mesures de contraintes dans un film de PdCuAu avant toute 

hydrogénation et après plusieurs cycles d’absorption/désorption d’hydrogène. Les résultats sont 

présentés pour le pic (111) (Figure 62A) et pour le pic (200) (Figure 62B). Les données sont 

présentées sous la forme d’un taux de déformation, décrit comme le pourcentage d’écart à la 

valeur de distance interplan attendue pour le pic considéré, en fonction de sin, l’angle 

d’inclinaison du substrat. Plus la variation de la position du pic est grande entre les conditions 

hors du plan et dans le plan, plus les contraintes macroscopiques sont grandes sur le cristal. 
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Figure 62 : Mesures de contraintes par détermination de la position des pics de diffraction en fonction de 

l’angle d’incidence χ, dans les directions (111) et (200) avant et après plusieurs cycles 

d’absorption/désorption de l’hydrogène. 

Ainsi, on peut observer dans les échantillons non cyclés une contrainte presque nulle dans les 

plans (111) et une contrainte très importante dans les plans (200) comme discuté dans la section 

3.3.2. Après cyclage, la situation est tout autre puisque des contraintes apparaissent dans les 

plans (111) tandis que les contraintes dans les plans (200) s’estompent. Il y a bien eu relaxation 

des contraintes dans les plans (200) et probablement transfert d’une certaine quantité de celles-ci 

dans les plans (111) par absorption/désorption d’hydrogène. Cela a pour résultat de déplacer 

significativement les pics de diffraction dans les mesures XRD in situ comme présenté dans la 

Figure 63. 
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Figure 63 : Patron de diffraction des rayons X présentant la structure cristalline d’un échantillon de PdCuAu 

avant et après plusieurs cycles d’absorption/désorption d’hydrogène. 

4.2.2 Détermination de la solubilité maximale de l’hydrogène dans PdCu 

L’étude des cycles d’absorption/désorption de l’hydrogène par XRD in situ révèle la possibilité 

de mesurer l’expansion maximale de la distance interplan due à l’insertion d’hydrogène dans la 

maille cristalline des alliages formés. Cependant, certaines conditions doivent être respectées : 

— le potentiel doit être suffisamment négatif (<-0,1V vs RHE) pour atteindre le palier de 

solubilité maximale de l’hydrogène.  

— plusieurs cycles de conditionnement sont nécessaires afin d’obtenir une mesure stable. 

Afin de connaitre la solubilité maximale de H dans ces alliages, il faut maintenant relier 

l’augmentation de la distance interplan à une quantité d’hydrogène. L’hydrogène a la 

particularité de s’insérer dans une grande quantité de métaux. Dû au fait qu’il ne possède qu’un 

électron, l’atome d’hydrogène est très peu compressible et, quel que soit sont environnement, il 

tend à occuper un volume constant. Ce volume est d’environs 2,9Å/atome d’hydrogène[133]. Cette 

valeur, comme le montrent Baranowski et Griessen, varie très peu d’un métal à l’autre et est 

donc valable dans PdCu[132, 181]. 
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Dans les mesures effectuées par XRD in situ, seule une configuration Bragg-Brentano a pu être 

utilisée. Les plans [111] sondés sont donc uniquement ceux des cristaux dont la normale pointe 

hors du plan formé par la surface du substrat. Or, il a été montré que dans des films minces, le 

substrat peut avoir un effet drastique sur l’expansion volumique du cristal lors de l’insertion 

d’hydrogène. En effet, le substrat peut empêcher en partie l’expansion volumique dans le plan en 

retenant, d’une certaine manière, les atomes du film qui lui sont liés. Pivak et al. rapportent ainsi 

un effet d’anisotropie dans l’expansion du volume allant jusqu’à 44 %, ce qui signifie que le 

cristal se déforme 40 % en moins dans le plan que hors du plan[180]. Afin d’estimer cet effet dans 

les films minces étudiés, un échantillon de palladium pur est utilisé. Il est bien admis dans la 

littérature que dans le palladium, à température ambiante, dans la phase β pure atteinte à environ 

PdH0,6, le paramètre de réseau de l’hydrure est de 4,040 A[182]. En comparant les mesures XRD 

in situ avec cette valeur, il est possible d’estimer l’anisotropie d’expansion dans le cristal. Il a été 

montré que l’expansion volumique dans des films minces est la même que dans des phases 

massives. On sait donc que : 

  
3

,film mince , 4.040H H bulkV V   (19) 

avec : 

  
2

,film mince hors du plan dans le planHV a a   (20) 

Les mesures de XRD in situ donnent 4,046 Å pour le paramètre de réseau hors du plan. On peut 

donc déterminer le paramètre de réseau dans le plan correspondant : 

 
3

dans le plan

hors du plan

4.040
a

a
   (21) 

ce qui donne environ 4,037 Å, soit un facteur d’anisotropie de 6 % seulement. On peut donc 

considérer que les films étudiés ne présentent que peu d’anisotropie. 

Considérant l’augmentation de 2,9Å3 dans le volume due à l’insertion d’un atome d’hydrogène et 

le fait que cette augmentation est quasi isotrope, il est possible de convertir l’augmentation de la 

distance interplan dans les plans (111) des cristaux étudiés en un ratio atomique XH : 
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 (molaire)H FCC

H M

V
X

V N





  (22) 

où ΔV est l’augmentation du volume de la maille cristalline calculée à partir des distances 

interplans mesurées, VH est le volume occupé par un atome d’hydrogène, et 
FCC

MN  est le nombre 

d’atomes de métal dans la maille cristalline. 
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Figure 64 : Solubilité maximale de l’hydrogène dans PdCu en fonction de la teneur en Pd obtenue par XRD 

in situ, comparé à des mesures en phase gaz d’après [23]. 

La Figure 64 représente les résultats obtenus en terme de ratio XH (en % atomique) pour des 

films de PdxCu100-x (x allant de 20 à 100). Sont aussi présentés sous la forme de points 

discontinus des résultats obtenus par Flanagan et al. dans des membranes de PdCu testées en 

phase gaz à température ambiante[23]. 

On remarque premièrement que la quantité maximale d’hydrogène absorbée varie largement 

avec la composition du film. En deçà de 50 % Pd, une quantité très faible d’hydrogène est 

absorbée, alors que l’absorption est très forte au dessus de 70 % Pd. Pour des échantillons de Pd 

pur, le ratio XH est de 68 %, en très bon accord avec la littérature autant pour des expériences en 

phase gaz qu’en milieu électrochimique[23, 183-185]. À haute teneur en Palladium (>65 %) les 

données sont aussi en accord avec les mesures en phase gaz sur des membranes de PdCu[23, 131]. 

À plus basse teneur en Pd, aucune donnée n’a pu être trouvée pour des alliages désordonnés de 

PdCu FCC à température ambiante. Ces données seront traitées en détail au paragraphe suivant. 
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 Dans le but de comparer et de discuter les résultats obtenus par XRD in situ, des mesures de 

solubilité ont été effectuées sur des échantillons de PdxCu100-x (x= 30 à 70) déposés par PLD en 

mesurant la charge de désorption lors d’un saut de potentiel anodique (voir [143] pour la méthode). 

La comparaison est présentée dans la Figure 65, où les solubilités de l’hydrogène mesurées par 

électrochimie et par XRD in situ sont présentées en fonction de la teneur en Pd dans des alliages 

PdCu. 
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Figure 65 : Comparaison de la solubilité de l’hydrogène dans des alliages PdCu mesurée par XRD in situ 

(carrés rouges) et par mesure de la charge anodique (ronds noirs). 

Entre 30 % et 70%Pd, la solubilité de l’hydrogène mesurée par électrochimie est 

systématiquement supérieure à la solubilité mesurée par XRD in situ. La différence est 

relativement faible à basse teneur en palladium (1 % de différence à 30%Pd), mais elle est plus 

grande à plus haute teneur (13 % à 70%Pd). Deux effets peuvent venir expliquer cette différence. 

Premièrement, il a été noté que l’évolution d’hydrogène en milieu électrochimique vient 

surévaluer la quantité d’hydrogène absorbé. Cette surévaluation est d’autant plus forte que la 

réaction d’évolution est efficace. Or, l’activité pour l’évolution d’hydrogène à une surface de 

palladium est beaucoup plus élevée qu’à une surface de cuivre[186]. Plus il y a de palladium dans 

l’alliage plus la réaction d’évolution d’hydrogène est importante. La surévaluation de la 

solubilité affecterait donc plus fortement les alliages riches en palladium. Néanmoins, des 

précautions ont été prises pour limiter cet effet dans les mesures électrochimiques en renouvelant 
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la solution comme décrit par Martin et al. [143]. De plus dans des alliages où l’absorption 

d’hydrogène est forte, la charge relative à l’oxydation de l’hydrogène gazeux dissout est plus 

faible comparée à celle relative à l’hydrogène absorbé. L’effet de l’hydrogène dissout devrait 

être de plus en plus faible. 

Une autre possibilité pourrait venir du fait que dans ces deux techniques la quantité d’hydrogène 

n’est pas mesurée de la même manière. En effet, par électrochimie, la totalité de l’hydrogène 

absorbé par un saut de potentiel est oxydée. Tout l’hydrogène qui pénètre initialement 

l’échantillon en ressort et est comptabilisé. En XRD in situ, seul l’hydrogène affectant la maille 

cristalline du film est comptabilisé. Cela signifie que les atomes d’hydrogène qui sont absorbés 

dans le film, mais qui ne se logent pas dans un site octaédrique de la maille cristalline, comme 

aux joints de grain par exemple, ne sont pas comptabilisés. Il pourrait donc y avoir une sous-

évaluation de la solubilité de l’hydrogène par XRD in situ. Cette hypothèse est renforcée par le 

fait que des contraintes dans le film sont enregistrées sans déplacement du pic de diffraction dans 

certains échantillons, témoignant d’un effet sur le cristal, sans pour autant qu’il y ait absorption 

de H dans la maille cristalline. 

4.2.3 Modèle d’absorption de H dans un alliage désordonné de PdCu 

Dans les alliages binaires de PdCu, les atomes de cuivre et de palladium sont disposés 

aléatoirement dans les sites d’une maille cubique à face centrée. Il a été montré par Sholl et al. 

que deux principaux facteurs viennent influencer la solubilité de l’hydrogène dans la maille 

cristalline : la taille des sites octaédriques, et l’énergie d’interaction entre l’hydrogène et ses 

premiers voisins et seconds voisins dans le site[187-189]. 

Dans leur étude théorique, la solubilité de l’hydrogène dans un cristal peut s’écrire : 

 
2s HK P    (23) 

avec : 
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où : 

 
 

23 2

2 2

4 kT2 ImkT

h h
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

 
  
 

  (25) 

Ici, Θ est la solubilité de l’hydrogène, 
2HP est la pression d’hydrogène appliquée et Ks est la 

constante de Sievert. Comme on peut le voir, le calcul de cette dernière est complexe et dépend 

d’un grand nombre de paramètres détaillés dans les travaux de Kamakoti et al[187-189]. ED  

représente l’énergie de dissociation de la molécule H2, 
2

H et H sont les fréquences 

vibrationnelles de H2 et H, bE  est l’énergie de liaison de H dans le site d’absorption, 1
Bk T

 

avec Bk la constante de Boltzmann et T  la température en Kelvin, I symbolyse le moment 

d’inertie de H2, tandis que m est la masse de la molécule et enfin h représente la constant de 

Planck. Néanmoins, dans notre étude,  la plupart d’entre eux sont constants, à part Eb l’énergie de 

liaison dans un site donné, et νH, l’énergie vibrationnelle de H dans un site particulier. La nature 

et la proportion de sites octaédriques c'est-à-dire la nature des premiers et seconds voisins d’un 

site octaédrique dépend de la teneur relative en Pd et Cu dans l’alliage. Dans leurs travaux, 

Kamakoti et al. ont déduit une formule simple permettant de déterminer l’énergie de liaison d’un 

site octaédrique dans PdCu si l’on connait la nature des premiers et seconds voisins dans ce site : 

 00.020 0.024 1.42 5.45O NN NNNE n n a       (26) 

où Eo est l’énergie de liaison dans le site octaédrique, a0 est le paramètre de réseau de l’alliage 

considéré et nNN et nNNN sont le nombre d’atomes de palladium premiers voisins (nNN, « nearest 

neighbours ») et seconds voisins (nNNN, « next nearest neighbours »). Malheureusement, aucune 

formulation simple de l’énergie vibrationnelle de H dans un site particulier n’est accessible. Pour 

garder ce modèle simple, nous ferons l’hypothèse que celle-ci est constante dans la gamme de 

composition étudiée. 

On peut ainsi déterminer la constante de sievert pour un site octaédrique particulier. Pour 

atteindre la constante de sievert globale, il suffit de faire la somme sur tous les sites des 

constantes de Sievert locales : 
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 , site individuels s

tousles sites

K K    (27) 

La distribution des sites octaédriques peut aisément être déterminée en fonction de la 

composition de l’alliage PdxCu1-x grâce à une simple loi binomiale (voir Annexe B). On obtient 

alors : 

      
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x x xx
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K P n P n K n n
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     (28) 

Où P(nNN)x et P(nNNN)x sont les probabilités d’existence d’un site ayant nNN atome de Pd premiers 

voisins et nNNN atomes de Pd seconds voisins dans un alliage ayant une teneur en palladium x. Le 

modèle présenté ci-dessus n’est valide que pour une solution solide de H dans un alliage 

désordonné de PdCu. Ainsi, il ne s’applique que pour des compositions en palladium de 65 % et 

moins. Pour un alliage Pd65Cu35, correspondant à la plus forte concentration de Pd où seule une 

phase α est présente, le ratio XH déterminé par Sakamoto et al. est de 7 %[61]. En prenant cette 

valeur comme référence, il est possible de calculer le ratio d’absorption entre un alliage de 

composition PdxCu100-x (x<65) et un alliage de composition Pd65Cu35 : 
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Qui se simplifie en : 
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La Figure 66 compare le modèle et les valeurs expérimentales obtenues dans la région de 

composition allant de 0 à 65 % Pd. On peut voir que ces résultats sont en très bon accord et 

rendent bien compte de l’augmentation drastique de la solubilité à partir de 50 % Pd. 
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Figure 66 : Comparaison du modèle de solubilité dans des alliages de PdCu désordonnés avec les données 

recueillies par XRD in situ. 

D’après le modèle utilisé, deux facteurs principaux viennent influencer la solubilité dans cet 

alliage. Tout d’abord, l’énergie de liaison dans un site octaédrique contenant un grand nombre 

d’atomes de palladium en premier et second voisins est plus favorable à l’insertion d’hydrogène. 

À plus grande teneur en palladium dans l’alliage, la probabilité d’obtenir ce type de sites 

augmente, donc la solubilité est accrue. Deuxièmement, la taille d’un site octaédrique influence 

positivement la solubilité de l’hydrogène. Autrement dit, plus le paramètre de réseau du cristal 

est grand, plus l’absorption de l’hydrogène est facilitée. Dans PdCu, ces deux effets sont plus 

importants lorsque la teneur en palladium augmente, ce qui crée cette forte augmentation de 

l’absorption de l’hydrogène autour de 50%Pd. À noter que ce n’est pas toujours le cas, par 

exemple dans PdAu, c’est l’ajout d’or qui accroit le paramètre de maille. 

4.2.4 Effet de l’or sur la solubilité maximale de PdCu dans PdCuAu 

Des mesures en XRD in situ ont aussi été effectuées sur des alliages de PdCuAu afin d’étudier 

l’influence de l’ajout d’or sur la solubilité de l’hydrogène. Dans les Figure 67 et Figure 68 sont 

représentés les ratios XH obtenus pour des échantillons de PdCuAu en comparaison avec les 

résultats obtenus pour PdCu. Deux modes de représentation sont choisis, dans la Figure 67, on 

compare des échantillons ayant la même teneur en palladium, par exemple un échantillon 

Pd60Cu40 et un échantillon Pd60Cu20Au20 se retrouvent sur la même abscisse. La teneur en Au des 

échantillons présentés varie entre 10 et 30 %. On remarque que toutes les solubilités des 
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échantillons PdCuAu égalent ou surpassent les solubilités mesurées pour PdCu. Cette affirmation 

n’est pas vérifiée pour les échantillons contenant 80%Pd de Pd. Dans ce cas, on suppose que 

l’erreur dans la détermination de la composition de l’échantillon (environ 4 %) alors que la 

variation de la solubilité avec la composition est très forte vient expliquer cet écart. 
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Figure 67 : Comparaison de la solubilité de l’hydrogène dans PdCuAu et dans PdCu en fonction de la teneur 

en palladium dans l’alliage. 

Cela signifie que dans la majorité des cas, remplacer Cu par Au affecte positivement la solubilité 

de l’hydrogène. On voit néanmoins qu’à faible quantité de palladium l’absorption est similaire. 

L’effet d’un plus grand paramètre de réseau est avancé ici, en effet l’or ne présente pas d’effet 

positif notable sur l’énergie d’absorption (la solubilité est nulle à 40 % même avec ajout d’or), 

par contre, l’absorption est améliorée dans des sites déjà favorables à l’insertion d’hydrogène 

(zone qui s’étend de 50 à 70%Pd). 

Dans la Figure 68, ces données sont observées sous un autre angle. Ici, on compare des 

échantillons ayant le même ratio Pd/Cu, par exemple des échantillons Pd60Cu40 et Pd48Cu32Au20 

partagent la même abscisse (dans les deux cas Pd/Cu = 1,5). On remarque dans ce cas que tous 

les échantillons de PdCuAu absorbent moins d’hydrogène que leur contrepartie PdCu et ceci 

d’autant plus qu’il y a de palladium dans l’alliage. Cela montre bien que l’effet d’augmentation 

du paramètre de maille dans le cristal, ne compense pas l’effet positif d’énergie de liaison de 

l’hydrogène dans les sites octaédriques apporté par le Pd. 
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Figure 68 : Comparaison de la solubilité de l’hydrogène dans PdCuAu et dans PdCu en fonction de la teneur 

en palladium dans PdCu. 

4.3 Étude de la diffusivité de l’hydrogène par mesures de résistance in situ 

Il a été montré par divers groupes de recherche qu’il est possible de suivre l’insertion de 

l’hydrogène dans un métal, par la mesure de sa résistance électrique. En effet, l’absorption 

d’hydrogène dans la maille élémentaire du métal, provoque un changement dans la distance 

intermétallique et l’hybridation des orbitales de l’hydrogène et du métal. Ces deux phénomènes 

viennent affecter les propriétés électriques de l’hôte. Dans la plupart des métaux testés, 

l’absorption d’hydrogène provoque l’augmentation de la résistivité du métal.  

Des expériences ont été menées par Sakamoto et al. en phase gaz grâce à un dispositif simple de 

mesure de la résistance d’un fil de palladium dans une enceinte à pression déterminée 

d’hydrogène. Elles ont pu montrer que, dans le palladium, l’augmentation de résistance est 

pratiquement proportionnelle à la quantité d’hydrogène dans la maille pour XH < 0,65[190]. 

Néanmoins à notre connaissance aucune mesure du coefficient de diffusion de l’hydrogène dans 

les métaux n’a été obtenue par cette méthode. Or, a priori, en mesurant à des temps suffisamment 

rapprochés la résistance de l’échantillon à l’étude, il doit être possible d’observer le régime 

transitoire d’augmentation de la résistance et ainsi calculer un coefficient de diffusion de 

l’hydrogène dans le métal considéré. 
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Dans ce chapitre, nous nous intéresserons à la mise en place d’une technique pour la mesure du 

coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le palladium tout d’abord puis dans des alliages 

PdCu, basée sur l’observation des changements dans la résistance électrique des échantillons lors 

de l’absorption électrochimique de l’hydrogène. 

4.3.1 Étude du montage expérimental 

Deux types d’échantillons vont être étudiés dans ce chapitre, un fil de palladium de 25 µm de 

rayon, et des films de Pd et PdCu d’une épaisseur d’environ 150 nm. Même si la géométrie de 

ces échantillons est différente, le principe de l’expérience reste le même. En effectuant 

l’expérience sur un fil de palladium assez épais, nous pourrons ainsi sélectionner les conditions 

expérimentales optimales pour la mesure sur des films plus fins. Le montage développé doit 

montrer plusieurs capacités : il doit tout d’abord permettre d’effectuer des expériences 

électrochimiques sur l’échantillon étudié. L’échantillon doit être inséré dans une cellule à trois 

électrodes et baigner dans un électrolyte. De plus, le montage doit permettre la mesure de la 

résistance électrique de l’échantillon. Finalement, ces deux mesures ne doivent pas interférer 

entre elles. 
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Figure 69 : Diagramme de Bode montrant le module de l’impédance d’un fil de palladium enroulé sur un 

support en verre et le déphasage en fonction de la fréquence. 
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On met donc en place un montage de mesure de la résistance en courant alternatif à haute 

fréquence afin de perturber le moins possible les expériences électrochimiques. Plus de détails à 

propos du montage expérimental sont fournis dans le chapitre 4.1.2. Afin de déterminer les 

conditions optimales pour la mesure de la résistance du fil de palladium, on effectue des mesures 

sur une gamme de fréquences. La Figure 69 représente une série de mesures effectuées entre 

200 kHz et 1 Hz, sous la forme d’un diagramme de Bode, montrant la résistance et le déphasage 

mesuré. 

Tandis que la résistance semble rester stable quelle que soit la fréquence choisie, le déphasage 

subit une faible augmentation à des fréquences supérieures à 10 kHz. Ce comportement est 

typique d’un effet d’inductance qui, après modélisation du circuit par une résistance et une 

inductance en série, donne une valeur d’environ 6×10-8 H. Étant donné que, dans le montage 

expérimental, le fil de palladium est enroulé autour d’un support, il se pourrait que cela crée un 

phénomène d’auto-inductance, de la même manière que dans un solénoïde. Ce phénomène est 

néanmoins très limité puisqu’il crée un déphasage d’uniquement 1° à 200 kHz.  
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Figure 70 : Diagramme de Bode mesurant le module de l’impédance et le déphasage d’un fil de palladium 

enroulé sur un support en verre et plongé dans une solution de H2SO4 0,1M en fonction de la 

fréquence. 

La même expérience est répétée alors que le fil est plongé dans une solution de H2SO4 0,1M. Le 

diagramme de Bode observé est présenté dans la Figure 70. Le fait de plonger le fil dans une 
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solution altère son comportement sous un potentiel sinusoïdal. En effet, à haute fréquence, la 

résistance mesurée diminue alors que le déphasage forme une vague autour de 15kHz. La 

solution comporte aussi des espèces chargées, et à proximité du fil, il se peut que ces espèces 

interagissent avec le potentiel appliqué. Il s’en suivrait un phénomène capacitif de charge et 

décharge avec la variation du potentiel. Harvey a montré qu’une partie du courant voyage par 

l’électrolyte ce qui pourrait être à l’origine des phénomènes observés[191]. Ainsi, à faible 

fréquence le système se comporte comme à la Figure 69. Le fait de plonger le fil dans un 

électrolyte vient donc affecter légèrement les mesures de résistance au-delà de 1 kHz. 

Au vu des expériences précédentes, la fréquence de mesure affecte la valeur de résistance 

obtenue. L’amplitude du signal sinusoïdal est aussi un paramètre clé de la technique. En effet, il 

faut qu’elle soit suffisamment grande pour obtenir une bonne précision, mais suffisamment 

faible pour ne pas affecter le système électrochimique.  
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Figure 71 : Statistiques sur les mesures d’impédance effectuées sur un fil de palladium sans (A et C) et avec 

(B et D) solution électrolytique. 

Une série de mesures de la résistance a été effectuée à différentes fréquences et à différentes 

amplitudes dans les deux conditions précédentes : avec le fil seul et avec le fil trempant dans 

l’électrolyte. Les moyennes et écarts type de la résistance et du déphasage mesurés sont 
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rassemblés dans la Figure 71. Les Figure 71A et B présentent les moyennes et écarts-types des 

résistances évaluées à 100 Hz, 1 kHz et 10 kHz pour des amplitudes de 0,1 mV, 1 mV et 10 mV. 

Les Figure 71C et D présentent les mêmes résultats pour le déphasage. 

Premièrement, on peut retrouver sous une autre forme les résultats présentés dans les Figure 69 

et Figure 70. On voit clairement que sans solution le déphasage est quasi nul, alors qu’un 

déphasage faible à 1 kHz et plus important à 10 kHz apparaît dans le cas d’un fil en solution. De 

plus, le fait d’avoir un déphasage crée un décalage dans la résistance mesurée comme on peut le 

voir dans les Figure 71B et D à une amplitude de 10mV par exemple. 

L’amplitude de mesure ne semble pas affecter les valeurs obtenues, par contre il est très clair que 

la précision augmente avec l’amplitude de mesure. Alors que l’écart type est de l’ordre du 

dixième d’Ohms pour une amplitude de mesure de 0,1 mV, il diminue à environ 0,05 Ω avec une 

amplitude de 10 mV. D’après la Figure 71, les conditions optimales de mesures semblent se 

situer entre 100 Hz et 1 kHz avec une amplitude de 10 mV pour une mesure d’une grande 

précision. 
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Figure 72 : Mesures d’OCP dans le système électrochimique sans (0 à 10 s) et avec mesure de la résistance (10 

à 20 s) par mesure 4 points en courant alternatif dans différentes conditions. À droite de 

chaque mesure est présentée une transformée de Fourier des résultats.  

Néanmoins, plus l’amplitude du potentiel appliqué est grande plus il y a de chance que le signal 

sinusoïdal affecte les mesures électrochimiques. Pour évaluer cette influence, des mesures de 

résistance dans différentes conditions de fréquence et amplitude ont été effectuées en mesurant 

simultanément le potentiel de circuit ouvert du système électrochimique et la résistance. L’OCP 
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est mesuré pendant 10 secondes avec un pas de mesure de 2×10-4 s, puis la mesure de résistance 

est mise en route pendant 10 autres secondes. Les résultats sont rassemblés dans les Figure 72A 

et B, montrant les courbes d’OCP obtenues à des fréquences de 100Hz et 1kHz. De plus, des 

transformées de Fourier rapides du signal OCP sont montrées autour de la fréquence d’intérêt. 

Aucune mesure n’est montrée pour une fréquence de 10 kV, car le pas de mesure (un point au 

0,0002 s) ne permet pas de détecter une influence du signal sinusoïdal à cette fréquence. Aux 

deux fréquences étudiées, les résultats semblent similaires. Sur le signal OCP, seule une 

amplitude de 10 mV semble affecter le signal. On ne note pas de changement de la valeur 

moyenne de l’OCP mesurée. Par contre, le signal électrique sinusoïdal semble rendre la mesure 

OCP plus bruyante. Pour détecter une possible influence temporelle du signal électrique, des 

transformées de Fourier ont été effectuées. Des pics sont visibles à la fréquence du signal 

sinusoïdal pour toutes les amplitudes étudiées. Néanmoins, l’intensité du pic varie avec 

l’amplitude du signal sinusoïdal et est plus faible que la variation du signal OCP seul pour des 

amplitudes de mesure de 1mV et 0,1 mV. Au regard de l’influence du signal électrique sur les 

mesures électrochimiques, il semble qu’une amplitude inférieure ou égale à 1 mV est 

recommandée. Dans ces conditions, il n’y a que peu d’effet sur les mesures électrochimiques. 
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Figure 73 : Mesures en spectre de fréquence du module et de la phase de l’impédance d’un fil de palladium 

soumis à des étapes d’absorption et désorption de l’hydrogène (A) et courants de charge et 

décharge d’hydrogène correspondant (B). Les flèches colorées notent les temps auxquels les 

différentes mesures en spectre de fréquence ont été prises. 
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Finalement pour s’assurer de la possibilité de mesurer la résistance en continu durant une 

expérience électrochimique dans des conditions optimales, des mesures sur un spectre de 

fréquence sont effectuées lors d’une expérience de charge et décharge d’hydrogène. La Figure 

73A représente la résistance ainsi que le déphasage mesurés en fonction de la fréquence 

d’oscillation, tandis que la Figure 73B montre l’intensité du courant électrique dans le système 

électrochimique en fonction du temps, lors de la charge en hydrogène (-0,05V) et lors de la 

décharge (+0,55V). Les flèches indiquent les temps auxquels ont été effectuées les mesures de 

résistance électrique.  

On peut voir, premièrement, une bonne reproductibilité des mesures à l’état stationnaire. Les 

deux mesures en charge et les deux mesures en décharge sont très semblables. 

Deuxièmement, des effets à haute fréquence, similairement à ce qui a été observé à la Figure 70, 

viennent altérer les mesures de résistance. Visiblement, le fait que des courants électriques 

circulent dans le système électrochimique vient influencer la phase au-delà de 1 kHz en charge et 

au-delà de 100 Hz en décharge. En dessous de ces fréquences, les mesures sont stables. 

Finalement, la résistance mesurée à 100 Hz et moins est significativement différente à la fin de la 

charge et à la fin de la décharge. En fin de charge, la résistance est d’environ 7 Ω alors qu’en fin 

de décharge la résistance est proche de la valeur au repos de 5,5 Ω. 

En conclusion, les phénomènes provoqués dans un tel montage semblent fonctionner 

indépendamment, et le système de mesure électrique, dans les conditions choisies, semble 

influencer minimalement le système électrochimique. De plus, les réactions faradiques en 

électrochimie n’affectent pas significativement le signal électrique alternatif et permettent la 

mesure d’une résistance. 

Il est donc possible, dans un tel système, d’étudier l’influence de l’absorption d’hydrogène sur la 

résistance électrique dans un fil de palladium. 

4.3.2 Essais sur fil de palladium 

Afin d’étudier l’effet de l’absorption d’hydrogène sur la résistance électrique, on effectue une 

première série d’expériences sur un fil de palladium de 50 µm de diamètre. Pour cela, des séries 

de saut de potentiel sont effectuées. 
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La Figure 74 présente des mesures de la résistance en continu lors de sauts de potentiel. Les 

Figure 74A et B présentent les deux cas de figure rencontrés lorsqu’une faible quantité 

d’hydrogène est absorbé où le potentiel appliqué est d’environ +40 mV vs RHE, ce qui 

correspond à une quantité d’hydrogène absorbée d’environ XH = 8 % (Figure 74A) et lorsqu’une 

grande quantité est absorbée à un potentiel d’environ -10 mV vs RHE, correspondant à une 

concentration d’hydrogène d’environs XH = 45 % (Figure 74B). Les deux figures rapportent la 

résistance normalisée par la résistance initiale R0 (courbe noire) et le déphasage observé (courbe 

rouge). Les courbes de courant en fonction du temps lors des sauts de potentiel sont aussi 

représentées. Les deux courbes de résistance présentent des formes similaires. Tout d’abord, 

avant l’application d’un potentiel cathodique au temps 0, la résistance est stable, puis lorsqu’un 

potentiel est appliqué, on observe une forte augmentation de la résistance. À temps plus longs, la 

résistance tend à se stabiliser. Lorsqu’un potentiel anodique est appliqué, la résistance chute 

brutalement et retrouve une valeur proche de la résistance initiale. 
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Figure 74 : Variation de la résistance et du déphasage lors d’une expérience d’absorption/désorption 

d’hydrogène à faible concentration d’hydrogène (A), et forte concentration d’hydrogène (B). 

On peut observer que dans le cas de la Figure 74B, malgré une sélection scrupuleuse des 

conditions de l’expérience, la phase change durant l’expérience, notamment dans les zones où il 

y a une forte variation du courant dans le système électrochimique. Cet effet est aussi observé, 

mais dans une moindre mesure dans le cas de faibles concentrations d’hydrogène. Il faut noter 

néanmoins qu’au saut de potentiel, le déphasage devient très fort sur une courte période de temps 
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(< 1 s) dans toutes les expériences ayant pour conséquence l’affichage de valeurs de la résistance 

très élevées. 

En répétant ces expériences à différents potentiels cathodiques, il est possible d’obtenir une 

correspondance entre la quantité d’hydrogène absorbé et l’augmentation de résistance. Une telle 

relation est présentée dans la Figure 75. Le ratio R/R0 présenté est obtenu lorsque la résistance 

est stable après charge en hydrogène, tandis que le ratio XH est calculé à partir de la charge 

d’oxydation enregistrée lors de l’application d’un potentiel anodique pour désorber l’hydrogène. 

On peut voir qu’une relation quasi linéaire existe entre la résistance et la concentration en 

hydrogène dans la région étudiée. Cette relation a été étudiée à de nombreuses reprises et montre 

des tendances similaires. Kibria et Sakamoto ainsi que Wagner et Pundt rapportent néanmoins 

des pentes d’environ 1,1-1,2 à comparer avec 0,8 dans les expériences présentées ici [192]. 
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Figure 75 : Évolution de l’augmentation de la résistance avec la concentration en hydrogène. 

Deux phénomènes peuvent venir expliquer ces résultats. Premièrement, dans le montage 

expérimental utilisé, il existe un volume de palladium qui ne subit pas d’absorption de 

l’hydrogène, car il est situé entre les contacts électriques et la solution. Ce volume participe donc 

à la mesure de la résistance sans qu’il soit sujet à absorption d’hydrogène. Compenser ce 

phénomène serait trop hasardeux compte tenu de la précision de mesure de la longueur du fil, 

mais on peut estimer qu’il y a une sous-évaluation de R/R0 d’environ 10 %. De plus, dans 

l’expérience, rien n’est fait pour éviter l’oxydation d’hydrogène gaz dissout dans la solution lors 
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de l’évaluation de la charge d’hydrogène absorbé. Il y a donc une tendance à la surévaluation de 

XH par rapport à la résistance mesurée. 

À faible concentration en hydrogène, on observe une non-linéarité de la relation R/R0-XH qui 

devient stable autour de 6 % XH. D’après Wagner et Pundt ceci est relié aux contraintes présentes 

dans l’échantillon étudié [192]. Une forme convexe ou bien concave peut être observée 

dépendamment de l’historique de l’échantillon à l’étude. Dans ces conditions, on peut réaliser 

que la relation entre R/R0 et XH donnée dans la Figure 75 est dépendant de l’échantillon et du 

montage. Ainsi pour chaque série de mesure, une nouvelle relation doit être enregistrée. 

Dans le cas de la diffusion dans un cylindre où la diffusion longitudinale est négligeable, la 

géométrie fait que la concentration ne varie qu’avec le rayon du cylindre. Lorsque l’on charge le 

cylindre en hydrogène, la concentration à une distance r du centre du cylindre et au temps t 

s’écrit : 
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en prenant en compte que la concentration en hydrogène initiale dans le cylindre est nulle et 

qu’elle vaut C0 à t>0. Dans l’équation (31), R représente le rayon total du cylindre, J0 et J1 sont 

les fonctions de Bessel du premier et deuxième ordre, αn la n-ième solution de la fonction de 

Bessel du premier ordre, et D le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le cylindre. En 

décharge, l’équation s’écrit : 
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Avec les conditions aux limites : C(r,0)= C0 et C(R,t) = 0 pour t>0. 

Connaissant la concentration en hydrogène dans le cylindre en tout temps, et connaissant la 

relation entre la résistivité et la concentration en H dans le montage il est possible de tracer la 

variation de la résistivité à l’intérieur du cylindre à différents temps. La Figure 76 rassemble 

plusieurs profils de concentration à des temps donnés (Figure 76A) et leurs équivalents de 

résistivité (Figure 76B) après conversion de la concentration en résistivité en utilisant la courbe 

montrée à la figure précédente  
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Figure 76 : Modélisation des profils de concentration en hydrogène dans un cylindre (A) et profils de 

résistivité correspondants (B) déterminés d’après la relation de la Figure 75. 

On peut voir que les gradients possèdent des formes légèrement différentes dues à la non-

linéarité de la relation R/R0 — XH à faible concentration. 

Pour revenir à une variation globale de la résistance dans le temps on utilise le modèle illustré 

dans la Figure 77. Le cylindre est découpé en portions concentriques d’épaisseurs constantes 

pour lesquelles on suppose la résistivité constante à un temps donné. Évidemment, la finesse du 

découpage influence la précision du calcul. Dans les expériences suivantes, le découpage a été 

fixé à 100 portions. Chaque portion concentrique agit alors comme un résistor en parallèle dans 

le circuit électrique et l'on peut retrouver la résistance globale du circuit par : 

 
1

1 m
i

tot

n i

S
R

L 

    (33) 

Avec L la longueur du fil, Si la section de la portion de cylindre i, et ρi la résistivité moyenne sur 

cette section. À noter que le choix de découpage est arbitraire. La forte variation de la résistivité 

avec le rayon à temps court induit probablement des imprécisions dans le calcul à faible temps. 

Deux hypothèses ont été formulées pour arriver à ce résultat : il n’y a pas de diffusion 

longitudinale de l’hydrogène et le courant voyage longitudinalement uniquement à l’intérieur du 

fil de palladium. On a vu que cette dernière hypothèse n’est pas tout à fait respectée, car une 

partie du courant voyage dans la solution conductrice. 
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Figure 77 : Schéma explicatif du mode de calcul de la résistance à partir des profils de résistivité. 

Avec ce modèle, on peut donc tracer la variation de la résistance électrique dans le fil en fonction 

du temps lors de la charge et décharge de l’hydrogène. Ceci est illustré dans la Figure 78. 
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Figure 78 : Modélisation de la variation de la résistance au cours du temps lors de l’absorption et la 

désorption de l’hydrogène dans le palladium. 
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Le modèle proposé est ajusté aux courbes expérimentales en décharge dans les Figure 79A et B 

couvrant respectivement les cas d’une faible concentration et d’une forte concentration en 

hydrogène. 

Dans ces figures, deux modèles extrêmes sont présentés pour encadrer les données 

expérimentales. Dans la Figure 79A, on peut voir un bon accord entre données expérimentales et 

modèle pour des valeurs de coefficient de diffusion de l’ordre de 1×10-7 cm2·s-1. On remarque 

cependant un meilleur accord à temps court avec une valeur d’environ 1,5×10-7 cm2·s-1 et à 

temps longs avec une valeur d’environ1,2×10-7 cm2·s-1. Le coefficient de diffusion obtenu est 

proche des valeurs rapportées dans la littérature pour le palladium, qui se situe entre 1 et 3×10-7 

cm2·s-1. Dans le cas d’une quantité plus élevée d’hydrogène absorbé (Figure 79B), l’accord entre 

expérience et modèle est moins bon. 
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Figure 79 : Ajustement du modèle aux données expérimentales dans le cas d’une faible concentration 

d’hydrogène (A) et dans le cas d’une forte concentration (B). les encarts repésentent les 

courbes dans des graphiques en semi logarithme pour une meilleure visualisation à temps 

court. 

Il faut un coefficient de diffusion d’environ 2,5×10-8 cm2·s-1 pour rendre compte des données 

expérimentales à temps court tandis qu’un coefficient de diffusion d’environ 5×10-8 cm2·s-1 

explique les tendances à temps plus long. Il faut noter qu’un coefficient de diffusion 

intermédiaire ne rend pas compte des variations observées expérimentalement. Les valeurs 

obtenues, si elles sont valides, sont environ un ordre de grandeur en dessous de ce qui est attendu 

pour la diffusion de l’hydrogène dans le palladium.  
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Plusieurs remarques peuvent être développées concernant ces résultats. Comme il a été noté dans 

la Figure 74, on observe dans les expériences à forte concentration d’hydrogène, un déphasage 

dans les zones de forte variation de courant. Cela pourrait affecter la valeur de la résistance, 

déformant la courbe expérimentale. De plus, il a été mentionné à la Figure 75 que la relation 

R/R0 souffrait de plusieurs sources d’imprécision (oxydation de H2 dissout, « volume mort » de 

palladium) qui pourraient affecter le modèle à haute teneur en hydrogène. Finalement, il est 

important de mentionner que, dans le modèle étudié, on considère que la concentration en 

hydrogène dans le fil de palladium varie continument en fonction du rayon. Or, il a été montré 

que le palladium atteignant un système biphasé autour de 2 % XH. En effet, le profil de 

concentration présente une cassure dans la zone de changement de phase, passant de 2 % dans la 

zone PdH α à 48 % dans la zone PdH β. Il est évident que ceci affecte la résistivité dans le 

système et donc la variation de résistance au cours du temps. Il se pourrait donc que le modèle ne 

soit pas valide dans les conditions où une phase PdH β apparait. 

Dans la Figure 80 sont représentées les valeurs de coefficient de diffusion estimées grâce au 

modèle proposé pour différentes concentrations en hydrogène. On observe une claire diminution 

de celui-ci à mesure que la concentration en hydrogène augmente. 
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Figure 80 : Coefficient de diffusion estimé dans un fil de palladium de diamètre 50 µm grâce au modèle 

présenté et aux données recueillies par la mesure de la résistance au cours de l’absorption et 

la désorption de l’hydrogène. 
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À faible concentration, celui-ci est en bon accord avec les données de la littérature, bien que dans 

la tranche inférieure. En effet, certains groupes rapportent des valeurs allant jusqu’à 6×10-7 

cm2·s-1. À plus forte concentration en hydrogène, le coefficient estimé diminue de près d’un 

ordre de grandeur. Comme il a été discuté dans le paragraphe précédent, cette diminution 

pourrait être attribuable au modèle. Néanmoins, certains groupes, utilisant des techniques de 

mesure différentes, observent une diminution du coefficient de diffusion à plus forte 

concentration et l’attribuent à une couche de blocage provoquée par l’hydrogène sous surfacique 

qui ralentirait la diffusion[193]. 

4.3.3 Essais sur films de palladium et palladium-cuivre 

À la suite des essais menés sur un fil de palladium, des tests ont été effectués pour adapter cette 

technique à des films minces déposés par PLD. Plusieurs problématiques voient le jour pour 

cette adaptation. Premièrement, le film étant sur un substrat, la mesure de la résistance inclut la 

résistance de celui-ci. De plus, étant bien plus épais que le film mince, la résistivité du substrat 

doit être bien inférieure à celle du film mince pour espérer détecter la résistance de ce dernier.  
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Figure 81 : Diagramme de Bode figurant le module et la phase de l’impédance du film de palladium à 

diverses fréquences. 
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Pour pallier ce problème, on choisit des gaufres de silicium intrinsèque (560-840 Ω·cm) de 

525 µm d’épaisseur. De cette façon, il existe un facteur d’environ 104 entre la résistance du 

substrat et celle du film. Deuxièmement, le montage expérimental est tel que seule une partie du 

film étudié est en contact avec l’électrolyte. Cela signifie que seule une partie du film subira une 

augmentation de la résistance. Le signal s’en trouvera diminué. De plus, un modèle plus 

complexe permettant le calcul de la solubilité et du coefficient de diffusion sera nécessaire. 

Finalement, dans ce montage, la diffusion de l’hydrogène a lieu dans l’épaisseur du film. 

Considérant un coefficient de diffusion de l’ordre de 10-7 cm2·s-1 et une épaisseur de l’ordre de 

100 nm, on s’attend à un temps caractéristique de l’ordre de 10-3 s. La technique utilisée doit 

avoir un pas de mesure de cet ordre de grandeur. Afin d’étudier ce nouveau système, on effectue 

des mesures sur un film de palladium pur dont l’épaisseur est estimée à 60 nm. La Figure 81 

montre une série de mesure de la résistance et du déphasage à différentes fréquences. Le 

montage agit de la même manière que dans le cas du fil. À basse fréquence (<1 kHz), le 

déphasage et la résistance sont stables et peuvent être mesurés. 
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Figure 82 : Variation de la résistance dans le temps lors d’une expérience d’absorption et désorption de 

l’hydrogène. 

Dans la Figure 82 est représentée une expérience typique dans le montage considéré. La Figure 

82A montre la variation de la résistance dans le temps, tandis que la Figure 82B présente les 
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courbes de charge et décharge électrochimique. On voit que le résultat est similaire à ce qui a été 

obtenu lors d’expériences avec un fil de palladium. En effet, dès qu’un potentiel négatif est 

appliqué, la résistance électrique augmente, rapidement d’abord puis tend à se stabiliser. Lors de 

la décharge, la résistance diminue rapidement pour retrouver sa valeur initiale. Dans la Figure 

82B la courbe du courant en fonction du temps montre clairement une charge d’oxydation reliée 

à la désorption de l’hydrogène. Néanmoins, quelques différences se font voir avec les 

expériences sur le fil. Tout d’abord, l’augmentation de la résistance est assez faible. Le potentiel 

utilisé devrait amener le système électrochimique à saturation en hydrogène, mais la résistance 

n’augmente pas de plus de 10 %. Cela vient du fait qu’il y a un « volume mort » de film qui ne 

subit pas de changement de résistance. Dans le montage présenté, on estime ce volume à environ 

80 % du volume total. On s’attend donc à des variations de résistance beaucoup plus faibles. 

Étant donné l’épaisseur du dépôt étudié et le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le 

palladium, on s’attend à un régime transitoire très court, de l’ordre de la milliseconde. Or dans 

les mesures présentées, la résistance ne semble pas être stable, même après 150 secondes. 

L’augmentation de la résistance n’est probablement pas due à la diffusion de l’hydrogène dans 

l’épaisseur du film. 
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Figure 83 : Variation de la résistance en fonction de la concentration en hydrogène dans un film de 60 nm de 

palladium. 

Malgré ces incohérences, une correspondance entre la variation de résistance et la quantité 

d’hydrogène absorbé est présentée dans la Figure 83. De la même manière que dans le cas du fil, 
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on peut déterminer une corrélation entre ces deux paramètres. Dans le film, on constate 

néanmoins que les valeurs de XH dépassent la valeur limite de solubilité de l’hydrogène dans le 

palladium d’environ 70 %. Deux possibilités peuvent expliquer ces résultats. Dans le cas des 

expériences sur des films, malgré un bullage constant à l’argon, de l’hydrogène gazeux peut 

s’accumuler dans la solution, faussant les résultats en contribuant en excès à la charge 

d’oxydation de l’hydrogène désorbé, comme décrit par Martin et al. [143]. Dans ce cas, la 

contribution de l’hydrogène dissout est bien plus grande relativement à la quantité d’hydrogène 

absorbé. Une autre possibilité viendrait d’une mauvaise détermination de la quantité de 

palladium exposée à l’hydrogène. En effet, pour le calcul de XH, on ne considère que la partie du 

film directement sous l’électrolyte, formant un cylindre dont le diamètre est celui de la cellule 

électrochimique et la longueur est l’épaisseur du film. Mais rien n’empêche l’hydrogène de 

diffuser latéralement dans le film, créant une surévaluation de la quantité d’hydrogène absorbé 

en sous évaluant la quantité de métal impliqué. Cela corrobore d’ailleurs les observations de la 

Figure 82, montrant une résistante en augmentation constante. L’hydrogène ayant diffusé dans 

l’épaisseur du film se répand alors latéralement, provoquant l’augmentation lente de la résistance 

sur un temps très long et empêchant une mesure correcte de la quantité d’hydrogène absorbé et 

du coefficient de diffusion. 
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Figure 84 : Variation de la résistance au cours d’expériences d’absorption et désorption d’hydrogène 

présentant des phénomènes de délamination des films. 

Finalement, une dernière problématique complexifie les mesures. En effet, comme le montre la 

Figure 84, seul un petit nombre de mesures est possible sur chaque film. Au bout d’un ou 
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quelques cycles de charge et décharge en hydrogène, la résistance augmente et varie 

aléatoirement. L’examen visuel des films montre une délamination partielle ou totale de la zone 

exposée à l’électrolyte, le film craque et les mesures de résistance deviennent impossibles. Ce 

phénomène est bien connu, car l’absorption d’hydrogène a tendance à augmenter 

significativement le volume du film. Si celui-ci est peu lié au substrat, il peut y avoir 

délamination. 

4.4 Étude de la diffusivité de l’hydrogène par perméation électrochimique 

Dans ce chapitre, on tire profit de la délamination des films produits par PLD et on les utilise 

comme membranes de perméation pour étudier la diffusion de l’hydrogène dans PdCu. 

4.4.1 Fabrication de membranes de perméation ultraminces 

Des membranes de perméation en PdCu sont synthétisées suivant le protocole présenté au 

chapitre 4.1.3. La possibilité de désolidariser le film mince produit par PLD de son substrat est 

particulière aux alliages formés et aux conditions de dépôt. Il nous semble important de revenir 

brièvement sur les conditions permettant d’obtenir ces membranes. Trois effets viennent 

permettre le décrochement du film. Tout d’abord,  le choix du substrat est majeur. En effet, il 

faut que l’interaction du substrat et du film soit assez faible pour qu’à l’interface une séparation 

puisse se faire sans déchirer le film. Ceci est obtenu en utilisant des plaques de verre. De plus, la 

rugosité du substrat doit être faible afin de garantir une épaisseur homogène du film, mais aussi 

limiter les possibilités d’adhésion. Par exemple, l’utilisation de substrats en titane n’a pas permis 

de former des films non supportés. Ensuite, le fait que le film contienne une portion non 

négligeable de palladium est essentiel au décrochage du film. C’est lors du phénomène 

d’absorption d’hydrogène que le film est désolidarisé du substrat. On suppose qu’il s’agit d’une 

action conjointe entre l’expansion volumique et l’apparition de bulles d’hydrogène à l’interface 

film substrat qui permet la séparation. Si la quantité de palladium est trop faible, il n’y a pas 

séparation du film et du substrat. Les expériences menées montrent qu’en dessous de 40 % de 

palladium environ,  il n’est pas possible de séparer le film du substrat. Finalement, l’épaisseur du 

film est importante. Il est nécessaire que le film ait une tenue mécanique suffisante afin de garder 
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son intégrité sans le substrat. Les tests effectués ont permis de décrocher des films d’une 

épaisseur supérieure à 250 nm. En dessous de cette valeur, les films formés sont trop peu 

résistants mécaniquement. Il est fort probable que la composition intervienne aussi dans la tenue 

mécanique et un ajustement de l’épaisseur peut être nécessaire afin d’obtenir des membranes 

assez solides. 

Dans ces conditions, des films de PdCu allant de 400 à 550 nm ayant des compositions allant de 

43 % à 100 % Pd ont été utilisés comme membranes de perméation dans un montage de 

Devanathan-Stachurski. 

 

Figure 85 : Image prise par MEB de la tranche d’un film de PdCu décroché de son substrat, il mesure 

environ 500 nm. 

Une image MEB de la tranche d’une telle membrane est présentée dans la Figure 85. On peut 

observer que la membrane semble dense, son épaisseur est relativement régulière (les mesures 

donnent un écart type d’environ 20 nm). On peut voir la présence de gouttelettes à la surface de 

la membrane. On peut noter que, quelle que soit la composition, les observations sont les mêmes. 

Une discussion sur l’influence des gouttelettes est accessible au chapitre 3.3.1. Des profils de 

voltamétrie cyclique pour les films étudiés lors des expériences de perméation sont représentés 

dans la Figure 86. Alors que le profil d’un film commercial et d’un film de palladium déposé par 

PLD montrent un comportement caractéristique du palladium (voir Figure 4), les profils obtenus 

pour des alliages de PdCu montrent bien la plus grande irréversibilité pour le processus 

d’absorption et désorption de l’hydrogène en particulier pour un échantillon Pd43Cu57. De plus un 

pic caractéristique de l’oxydation du cuivre apparait autour de 0,55 V vs RHE. Il semble que 
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l‘oxydation du cuivre a lieu à plus haut potentiel par rapport aux valeurs rapportées pour le 

cuivre pur. Le palladium présent rend probablement l’oxydation du cuivre plus difficile. 
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Figure 86 : Profils de voltamétrie cyclique pour des échantillons de Pd et PdCu étudiés par perméation 

électrochimique. 

4.4.2 Mesures du coefficient de diffusion dans une cellule de Devanathan-Stachurski 

Dans le système développé par Devanathan et Stachurski, un potentiel cathodique est appliqué en 

entrée tandis qu’un potentiel anodique est maintenu en sortie. En entrée, on considère donc la 

concentration d’hydrogène constante, et dépendante du surpotentiel appliqué, et en sortie, la 

concentration est considérée comme nulle en tout temps. Le courant d’oxydation de l’hydrogène 

est alors mesuré en sortie. Une mesure du courant est présentée dans la Figure 87 pour une 

membrane de palladium d’une épaisseur de 25 µm. On y distingue trois zones. Une première 

zone relativement petite où le courant est nul, qui correspond au temps nécessaire aux premiers 

atomes d’hydrogène pour traverser la membrane et atteindre la sortie. Une seconde zone, 

transitoire, où le courant augmente rapidement. Dans cette zone, il s’établit un gradient de 

concentration dans la membrane étudiée. Finalement, une troisième zone existe à des temps plus 
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longs, où le courant est stationnaire. Le gradient a atteint une forme stable et le flux d’hydrogène 

oxydé en sortie de la membrane est constant. Dans ces conditions, le courant en sortie de la 

membrane suit l’équation : 

    
2 2

2
1

1 2 1 exp
n

n

Dn t
i t i

s







  
     

  
   (34) 

Avec, i∞ le courant à temps infini, D le coefficient de diffusion, s l’épaisseur de la membrane. Le 

coefficient de diffusion peut alors être déterminé de différentes manières. Premièrement, il est 

possible de modéliser l’équation (34), et d’utiliser un algorithme pour ajuster le modèle aux 

points expérimentaux. Néanmoins, on peut noter plusieurs temps remarquables sur la Figure 87. 
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Figure 87 : Courbe caractéristique du courant en sortie d’une membrane de palladium de 25 µm, lors d’une 

expérience à potentiel d’entrée de -0,05 V vs RHE et potentiel de sortie de 0,45 V vs RHE.  

Par exemple, le temps auquel la courbe présente un point d’inflexion peut être relié à D par la 

relation : 

 
2

2

ln16

3
i

s

D



   (35) 

ou bien le temps auquel la tangente au point d’inflexion croise l’axe des x est relié à D par : 
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   (36) 

Finalement, si l’on s’intéresse à l’intégrale du courant lors de l’expérience, c’est à dire à la 

charge d’hydrogène oxydé au court du temps, on observe qu’elle devient linéaire à temps long 

(le courant devient stationnaire), le temps auquel cette droite coupe l’axe des x est lié à D par : 
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Figure 88 : Représentation des trois temps caractéristiques τi, τb et τL d’une courbe transitoire de courant. 

Ces différentes techniques sont résumées dans la Figure 88. On peut rapidement remarquer que 

la détermination précise de τi et τb demande une bonne précision à temps court, alors que la 

détermination de τL nécessite une bonne stabilité du courant à temps long. 

Les coefficients de diffusion déterminés sur une membrane de 25 µm d’épaisseur par ces trois 

techniques sont exposés dans la Figure 89. On peut voir premièrement que toutes les mesures 

présentent des valeurs de coefficient de diffusion de l’ordre de 10-7 cm2·s-1 en bon accord avec la 

littérature. Breger déduit des valeurs de diffusion de l’hydrogène dans le palladium entre 1,3 et 

3,1×10-7 cm2·s-1 [184], Tong évoque un ordre de grandeur de 10-7 cm2·s-1 [194], Bucur donne 

3,8×10-7[185], tandis que Grand propose 4,1×10-7 cm2·s-1 pour une membrane de 100 µm 

d’épaisseur [195]. Il faut noter que la disparité de valeurs dans la littérature traduit la complexité 

des phénomènes de surface et de volume impliqués dans la diffusion de l’hydrogène. La méthode 
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de fabrication, l’épaisseur, la méthode de mesure sont autant de paramètres qui font varier la 

valeur de coefficient de diffusion apparent déterminée. 
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Figure 89 : Coefficient de diffusion dans une membrane de palladium de 25 µm déterminé suivant les trois 

méthodes présentées. 

On peut observer par exemple dans la Figure 89 que suivant la technique de détermination, on 

observe des différences entre ces valeurs. Notamment, on peut voir que le coefficient de 

diffusion de l’hydrogène est systématiquement plus faible lorsqu’il est déterminé à travers τL. En 

moyenne, la différence avec la détermination par τb est d’environ 1×10-7 cm2·s-1 soit presque un 

facteur 2. Boes et Züchner interprètent cette différence par l’influence de couches ralentissant la 

diffusion [77]. S’il existe en surface ou bien dans la membrane des zones inhibant la diffusion de 

l’hydrogène, alors leur influence sera plus grande sur la détermination de τL, qui mesure le temps 

à partir duquel un régime stationnaire est atteint, par rapport à τb qui mesure le temps nécessaire 

aux premiers atomes d’hydrogène pour atteindre la face de sortie. On peut remarquer de plus 

dans la Figure 89 que le coefficient de diffusion semble plus grand à des potentiels plus 

cathodiques. Cette augmentation est expliquée dans des membranes d’acier par le remplissage 

progressif, au fur et à mesure que la concentration en hydrogène dans la membrane augmente, 

des pièges qui viennent ralentir la progression de l’hydrogène. À potentiel fortement cathodique, 

les pièges sont comblés et ne ralentissent plus la diffusion [196-197]. Néanmoins, la tendance 

inverse a aussi été observée à plusieurs reprises dans le palladium et est discutée par Han et al. et 
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Grand [193]. Ils évoquent dans le palladium l’effet du changement de phase α/β à potentiel plus 

cathodique qui crée des sites de piégeage pour l’hydrogène, ralentissant de fait la diffusion.  

4.4.3 Essais sur des membranes de palladium et palladium-cuivre ultraminces 

Dans les expériences envisagées, on cherche à déterminer le coefficient de diffusion de 

l’hydrogène dans des membranes d’environ 500 nm d’épaisseur. À cette épaisseur et pour un 

coefficient de diffusion de l’ordre de 10-7 cm2·s-1, on peut estimer les valeurs de τi, τb et τL 

attendus : τi =2,34×10-3 s, τb = 1,27×10-3 s, τL = 4,17×10-3 s. La résolution de la mesure en temps 

doit donc être plus petite que la milliseconde pour envisager la mesure de ces paramètres avec 

une précision respectable. 
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Figure 90 : Courbe caractéristique du courant en sortie d’une membrane de palladium de 550 nm, lors d’une 

expérience à potentiel d’entrée de -0,05 V vs RHE et potentiel de sortie de 0,45 V vs RHE. 

La Figure 90 présente une mesure du courant en sortie de la membrane pour un film de 

palladium pur de 550 nm environ. La résolution temporelle utilisée est de 0,2 ms, résolution 

maximale atteignable avec l’appareillage utilisé. Il transparait dans la Figure 90 que le régime 

transitoire est très rapide pour des membranes de cette épaisseur. La mesure du coefficient de 

diffusion à travers τi et τb parait difficile. En revanche, le courant stationnaire à temps plus long 

est très bien mesuré et une évaluation à travers τL semble possible. 
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Figure 91 : Coefficient de diffusion mesuré dans une membrane de Pd pur à travers τL par des expériences de 

perméation en fonction du potentiel cathodique appliqué en entrée. 

Dans la Figure 91 est rassemblée une moyenne des coefficients de diffusion de l’hydrogène 

obtenus par cette méthode en fonction du potentiel appliqué en entrée. Il faut noter que, parmi 

ces données, certaines séries de mesures enregistrant des valeurs de coefficient de diffusion de 

plus de dix fois inférieures à ceux présentés ici ont été écartées. Il a été considéré qu’un 

contaminant venait altérer la détermination du coefficient. Tout d'abord, on peut voir que le 

coefficient de diffusion est de l’ordre de 10-7 cm2·s-1, en accord avec la littérature pour le 

palladium. De plus, la précision atteinte dans ces conditions de mesure est d’environ 40 % ce qui 

est plutôt bon considérant l’épaisseur des films et les faibles temps caractéristiques en jeu. On 

peut noter ici que le coefficient de diffusion diminue avec des potentiels plus cathodiques. Cette 

série de données est ici en accord avec Han et al. et Grand [193, 195]. En comparant ces données 

avec les mesures de la Figure 89 effectuées sur un film commercial de 25 µm d’épaisseur on peut 

observer la difficulté de comparer des mesures de coefficient de diffusion sur des échantillons de 

nature différente. L’épaisseur, le mode de fabrication, les contraintes, la taille des domaines 

cristallins, la quantité de pièges, le mode de mesure sont autant de paramètres qui influencent les 

valeurs de coefficient de diffusion apparent obtenues. 
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Des résultats préliminaires ont été obtenus sur des membranes de PdCu avec des compositions 

allant de 43 % Pd à 79%Pd. Ces résultats sont comparés au palladium pur dans la Figure 92. Les 

coefficients de diffusion dans PdCu semblent similaires à Pd quelle que soit la composition. 
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Figure 92 : Coefficient de diffusion mesuré dans des membranes de PdCu à travers τL par des expériences de 

perméation en fonction du potentiel cathodique appliqué en entrée. 

La précision des mesures ne semble pas permettre de déduire une tendance dans la valeur du 

coefficient de diffusion en fonction de la composition en cuivre. Dans la littérature, Kircheim 

rapporte un facteur proche de 2 entre les coefficients de diffusion du palladium pur et d’un 

alliage Pd87,5Cu12,5. En supposant que cette décroissance se maintient, on s’attendrait à un facteur 

d’environ 4 pour un alliage Pd78Cu22 et un facteur 9 pour un alliage Pd43Cu57 
[198]. Une telle 

tendance devrait être visible avec la précision obtenue. Il semblerait donc que d’autres facteurs 

affectent le coefficient de diffusion. L’épaisseur des membranes étudiées varie entre 400 et 

550 nm environ, ceci pourrait créer des variations dans le coefficient mesuré. De plus, il a été 

montré dans le chapitre 3.3.3 que les microcontraintes variaient sensiblement avec la 

composition ce qui pourrait aussi influencer le coefficient de diffusion. 

En conclusion, il a été montré qu’il est possible de mesurer le coefficient de diffusion apparent 

de couches minces de PdCu d’une épaisseur d’environ 500 nm par perméation électrochimique 

dans une cellule de type Devanathan-Stachurski en utilisant des films fabriqués par PLD et 

délaminés de leur substrat. Des valeurs de coefficient de diffusion de l’ordre de 1×10-7 cm2·s-1 
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sont obtenues avec une tendance à la décroissance du coefficient de diffusion avec un potentiel 

plus cathodique. Entre les différentes compositions, aucune tendance n’est visible. Des études 

plus approfondies sont nécessaires pour préciser les résultats. 

 L’utilisation d’autres techniques de mesure dans ce même montage permettrait d’aller plus loin 

dans l’étude de ces membranes. Par exemple, Boes, Westerboer et Züchner évoquent une 

technique d’oscillations auto-induites du potentiel. Dans ce cas, le coefficient de diffusion est 

mesuré grâce à la période d’oscillation du potentiel en sortie, dû à une surcompensation de celui-

ci causé par le délai nécessaire à la diffusion de l’hydrogène à travers la membrane[183]. 
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Figure 93 : Mesure du potentiel de circuit ouvert oscillant induit par l’application d’un potentiel de 0,334 V 

vs RHE. 

Un exemple de cette technique est présenté à la Figure 93. Les mesures ont été effectuées sur une 

membrane de palladium pur d’une épaisseur de 1060 nm. Le potentiel en sortie de la membrane 

y est représenté. Celui-ci varie de manière sinusoïdale représentant la concentration à la surface 

de l’électrode. La période des oscillations peut être reliée au coefficient de diffusion par : 

 
2

0.56
s

T
D

   (38) 

avec, T la période des oscillations, s l’épaisseur de la membrane et D le coefficient de diffusion. 

Cette technique présente deux avantages conséquents sur les techniques employées 
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précédemment : le temps caractéristique est dix fois supérieur à τb, ce qui rend la technique 

idéale pour des membranes très minces ou lorsque les coefficients de diffusion sont très grands. 

De plus, chaque mesure comprend un grand nombre d’oscillations ce qui permet une grande 

précision pour la détermination du coefficient de diffusion. D’autres techniques seraient 

envisageables et permettraient une meilleure compréhension et décorrélation des phénomènes 

ayant lieu lors de la diffusion de l’hydrogène dans des films minces comme l’étude sous 

perturbations de faible amplitude à l’aide de fonctions de transfert. 
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5 CONCLUSION 

Cette thèse s’est donnée comme objectif de développer et étudier des méthodes rapides et 

simples de production et de diagnostic de membranes métalliques denses à base d’alliages de 

palladium pour la perméation de l’hydrogène. 

La PLD a été utilisée comme méthode de production de films minces d’alliages PdCu et PdCuM. 

Par PLD simple faisceau, il est possible de fabriquer des alliages sur toute la gamme de 

composition, leur structure et leur morphologie est indépendante de la composition. Il a été 

montré que, dans les conditions choisies, les films formés sont denses, lisses, exempts de trous 

ou craquelures, homogènes dans l’épaisseur. De plus, il est possible de modifier à loisir leur 

épaisseur et leur morphologie par l’ajout d’un gaz ambiant. 

Ces films possèdent des propriétés particulières. Par exemple, leur structure est métastable et 

n’est pas en accord avec les diagrammes binaires et ternaires publiés dans la littérature. Les films 

formés possèdent une texturation dans la direction (111) et sont sujets à des contraintes 

macroscopiques et microscopiques. Finalement, la PLD provoque la présence de gouttelettes 

sous la forme de métal pur en faible quantité, qui affectent peu l’étude de ces films. 

En utilisant la PLD, il est aussi possible de déposer des films ayant une composition variable 

dans la longueur. La mise au point d’un modèle permet d’expliquer et de prévoir ces 

changements de composition. Les expériences présentées permettent la fabrication d’une gamme 

de composition variant d’environ 30 %. Néanmoins, en explorant d’autres géométries mises en 

évidence par le modèle il semble envisageable d’atteindre des gammes plus étendues. 

Finalement, un exemple d’étude d’alliages grâce à la PLD a été détaillé. L’étude de la présence 

de phases BCC a été menée sur des alliages PdCuAl et PdCuTi contenant jusqu’à 20 % d’Al ou 

Ti. Un recuit des films fabriqués montre que la présence d’aluminium prévient la formation 

d’une phase BCC pure tout en diminuant la plage d’existence d’un système biphasé. L’ajout de 

Ti, quant à lui, conserve les zones d’existence des phases FCC et BCC du PdCu. Le titane ayant 

une grande capacité d’absorption de l’hydrogène il serait intéressant d’étudier l’apport de Ti sur 

la solubilité et diffusivité de l’hydrogène. De plus, l’étude de la présence des phases BCC et FCC 

à plus haute température viendrait parachever ces travaux. 
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Plusieurs techniques de mesure de la solubilité et diffusivité ont été développées et étudiées dans 

ce travail. Par XRD in situ il a été montré que l’absorption d’hydrogène augmente le paramètre 

de réseau de l’alliage hôte. Cette augmentation a pu être reliée à la quantité d’hydrogène absorbé 

faisant de la XRD in situ une bonne technique de mesure de la solubilité en hydrogène dans des 

films minces. On a pu observer que l’absorption de H affecte le cristal en relaxant les contraintes 

présentes initialement. La XRD in situ ne rendant compte que de l’absorption de H dans les 

zones cristallines du film, il a été possible de modéliser le comportement en absorption dans des 

alliages de PdCu dans la phase α, montrant qu’elle est reliée à la nature des sites octaédriques 

dans le cristal (taille et composition des atomes voisins). La comparaison entre des alliages PdCu 

et PdCuAu a pu être menée, montrant l’effet bénéfique du remplacement de Cu par Au  mais la 

prédominance de Pd sur les propriétés de l’alliage. 

La variation de la résistance suite à l’absorption électrochimique d’hydrogène a été étudiée. Un 

montage permettant la mesure de la résistance au cours d’une expérience électrochimique a été 

mise en place. Une relation quasi linéaire entre l’augmentation de résistance électrique et la 

concentration d’hydrogène a été observée. De plus, le régime transitoire d’augmentation de la 

résistance lors de l’absorption de l’hydrogène a pu être mesurée dans un fil de palladium. Un 

modèle a permis d’en déduire un coefficient de diffusion. Néanmoins, la pertinence du modèle 

est mise en doute dans la zone d’existence α/β. Un modèle tenant compte du changement de 

phase pourrait être développé. Cette même technique a été adaptée à des films minces de Pd et 

PdCu. Néanmoins, des défis de taille ont empêché une étude des propriétés de ces films. La 

mesure de résistance in situ semble être une technique d’investigation intéressante, bien que la 

géométrie du montage ait un effet important sur les mesures effectuées. 

Finalement, la possibilité de former des membranes d’une épaisseur de l’ordre de 500 nm a 

permis des mesures de perméation sur des films produits par PLD. Malgré leur faible épaisseur, 

il est possible de déterminer avec une précision raisonnable le coefficient de diffusion de 

l’hydrogène dans Pd et PdCu. Aucune tendance n’a malheureusement pu être dégagée en 

fonction de la composition. La baisse rapide du coefficient de diffusion à potentiel plus 

cathodique pointe dans la direction d’une limitation de la diffusion par les réactions de surface à 

plus forte concentration d’hydrogène. D’autres méthodes de détermination du coefficient de 
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diffusion sont néanmoins envisageables. L’effet de l’épaisseur, de la structure cristalline, du taux 

de contraintes, sont autant d’avenues d’étude par cette technique. 
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7 ANNEXE A : MÉTHODE D’OBTENTION DE L’ÉQUATION (8) 

Dérivation de la position x sur un substrat perpendiculaire à la plume incidente par rapport à X 

sur un substrat incliné d’un angle α, dans une configuration double faisceau. 

De par la géométrie du système on sait que : 

sin sin
2 2

x X

 
  


   

     
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 donc 

sin
2

sin
2

x

X





 

 
  

 
 

  
 

  (39)  (40) 

On sait de plus que : 

 tanx z     (41) 

On a donc 

 tan sin
2

sin
2

z

X


 


 

 
  

 
 

  
 

 ou bien 

 tan sin
2

sin
2

X

z


 


 

 
  

 
 

  
 

  (42)  (43) 

Comme on sait par des équivalences trigonométriques que : 

 sin cos
2


 

 
  

 
   (44) 

et        sin sin sin cos cos
2


     

 
   

 
  (45) 

En posant  
X

Y
z

  on transforme l’équation (43) en : 

 

       

sin

sin sin cos cos
Y



   



   (46) 
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On opère alors le changement de variable de la demi-tangente tan
2

t
 

  
 

, on a de cette façon : 

  2

2
sin

1

t

t
 


 et  

2

2

1
cos

1

t

t






   (47)(48) 

L’équation (46) s’écrit alors : 

     2

2

2 sin 1 cos

t
Y

t t 


 
   (49) 

 

On veut maintenant exprimer t en fonction de Y. En rassemblant les deux membres de l’égalité, 

on obtient le polynôme suivant : 

   2cos 2 sin 2 0Y t Yt Y t         (50) 

 

Sous sa forme canonique : 

 
 

 

 

 

2
2

2 2

sin 1 2 sin 1
cos 0

cos cos

Y Y Y
Y t

Y Y

 


 

    
         

  (51) 

 

Pour  0Y   , on a : 

 

 

 

 

2
2

2 2

sin 1 2 sin 1
0

cos cos

Y Y Y
t

Y Y

 

 

   
    

 
  (52) 

 

Soit 

   

 

2 2 sin 1 sin 1

cos

Y Y Y
t

Y

 



   
    (53) 
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Pour obtenir l’équation (53), on a fait les changements de variables suivants : 

 tanx z     (41) 

Et tan
2

t
 

  
 

 soit  2arctan t     (54) 

On a donc  

  tan 2arctanx z t    (55) 

 

et comme  

 
 

 2

2 tan
tan 2

1 tan

u
u

u



   (56) 

 

On obtient  

  
   22

2 tan arctan 2

11 tan arctan

t t
x z z

tt
 


   (57) 

 

On remplace t par sa valeur dans (53) et on a finalement : 

     

     

2

2

2
2 2

2

2 2

2 cos 2 sin 1 sin 1

cos 2 sin 1 sin 1

X X X X

z z z z
x z

X X X X

z z z z

  

  

 
    

  
 

     
  

  (58) 

 

  



 

  164 

8 ANNEXE B : OCCURRENCE DES SITES OCTAÉDRIQUES DANS 

UN ALLIAGE PDCU EN FONCTION DE LA COMPOSITION 

Dans cette annexe, on explique les calculs permettant de connaitre la probabilité d’existence d’un 

site octaédrique particulier en fonction de la composition en palladium dans un alliage PdCu. Ces 

calculs permettent d’obtenir la Figure 66. 

Un site octaédrique contient 6 premiers voisins et 8 seconds voisins. Dans un alliage de PdCu 

désordonné, les atomes de cuivre et de palladium se répartissent aléatoirement dans les sites 

atomiques du cristal. La probabilité de trouver un certain nombre n d’atomes de palladium en 

premiers voisins d’un site octaédrique ne dépend donc que de la quantité de palladium dans le 

cristal. Cette probabilité suit une loi binomiale qui s’écrit dans un alliage PdxCu1-x : 

 
6

6( ) ( ) (1 )n n n

NN NNP Pd n P n C x x         (59) 

Avec ( )NNP n  la probabilité d’existence d’un site octaédrique contenant n premiers voisins 

palladium et 6-n premiers voisins cuivre, 6

nC  la combinaison de n parmi 6 (n allant de 0 à 6), et x 

la teneur en palladium dans l’alliage (x allant de 0 à 1). De la même manière, la probabilité 

d’existence d’un site octaédrique comportant m seconds voisins dans un alliage PdxCu1-x : 

 
8

8( ) ( ) (1 )m m m

NNN NNNP Pd m P m C x x         (60) 

On peut donc connaitre la probabilité totale d’existence d’un site particulier ayant n premiers 

voisins et m seconds voisins : 

 
6 8

6 8( , ) (1 ) (1 )n n n m m m

NN NNNP n m C x x C x x           (61) 
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Figure 94 : Probabilité d’existence de sites octaédriques ayant le nombre n de premiers voisins palladium et 

m de seconds voisins palladium en fonction de la teneur en palladium dans l’alliage. 

La Figure 94 représente la probabilité de présence de certains sites en fonction de la composition 

de l’alliage. Comme attendu, plus l’alliage est riche en palladium, plus la chance de rencontrer 

des sites octaédriques avec un grand nombre d’atomes de palladium est élevée et vice versa. 

 




