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Résumé

Les aérogels de silice se classent parmi les matériaux dits superisolants grâce à leurs proprié-
tés thermiques exceptionnelles. Leur très faible conductivité thermique (< 15 mW.m−1.K−1)
représente un pouvoir d’isolation convoité par de nombreux secteurs d’activité comme l’isola-
tion thermique du bâtiment, l’aérospatial, le transport, l’emballage, etc.

Ces matériaux amorphes nanostructurés atteignent des taux de porosité supérieurs à 90%
et sont architecturés sur plusieurs ordres de grandeur. Leur structure se compose d’un réseau
poreux tridimensionnel de silice à l’échelle nanométrique. Celui-ci forme un agrégat de plusieurs
centaines de nanomètres qui est lui-même la brique élémentaire d’un second réseau poreux à
l’échelle mésoscopique. L’architecture 3D nanométrique imbriquée pores / particules, dont la
taille est proche du libre parcours moyen des phonons, est à l’origine des propriétés thermiques
exceptionnelles des aérogels de silice, cependant, elle est aussi la source de leurs faibles propriétés
mécaniques.

Cette thèse se focalise sur l’étude à l’échelle nanométrique du comportement mécanique des
aérogels de silice par dynamique moléculaire. La première partie porte sur le potentiel interato-
mique utilisé comme paramètre d’entrée des simulations et plus particulièrement sur sa capacité
à reproduire les surfaces de silice amorphe. Ce potentiel, développé pour modéliser les propriétés
structurales et énergétiques de la silice amorphe dense, démontre une bonne transférabilité quant
aux propriétés de surface. Il permet de simuler avec fiabilité des matériaux de grandes surfaces
spécifiques avec des temps de calcul acceptables. La seconde partie s’intéresse successivement à la
génération de la nanostructure des aérogels, à la caractérisation des textures formées et à l’étude
du comportement mécanique. Les résultats montrent l’influence de la vitesse de déformation et
des effets de taille sur l’étude du comportement mécanique en traction et en compression. Les
propriétés élastiques sont correctement caractérisées et les mécanismes de déformation identifiés.
Enfin des agrégats sphériques de l’ordre de la centaine de nanomètres sont générés afin d’étu-
dier leur comportement mécanique sous compression. Les lois de comportement de ces agrégats,
comparables en taille à ceux observés expérimentalement, pourront ensuite servir de paramètres
d’entrée et nourrir les simulations aux échelles supérieures.
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1.1 Motivations

1.1.1 Enjeux économiques et maîtrise de l’énergie

Le début des années 70 a été marqué par le premier choc pétrolier de l’Histoire. À cette
époque, le prix du baril de pétrole est multiplié par quatre dans les capitales occidentales. L’éco-
nomie des pays industrialisés en est grandement impactée et des économies d’énergie s’imposent.
C’est alors que les esprits évoluent et la maîtrise de l’énergie devient une préoccupation forte
pour des raisons économiques et environnementales. La signature du protocole de Kyoto en 1997
marque une volonté planétaire de réduire l’émission de gaz à effets de serre. Cette stratégie im-
plique de diminuer la consommation d’énergies fossiles au profit du développement des énergies
renouvelables. Au vu de l’apport réduit que représentent les énergies vertes aujourd’hui, il est
nécessaire de diminuer la consommation globale de l’énergie.

D’après les données du Service de l’Observation et des Statistiques (SOeS) du ministère
de l’Environnement, de l’Energie et de la Mer, le secteur résidentiel représente en 2012 30%
de la consommation totale d’énergie en France (Fig. 1.1). Au niveau européen le constat est
identique [24]. C’est le secteur avec celui des transports qui détient la consommation la plus
élevée. Plusieurs études indiquent que pour infléchir notablement la courbe de consommation
énergétique, la rénovation des bâtiments existants et plus particulièrement de leur enveloppe est
la seule voie pertinente [25, 26, 27]. D’après l’article 4 de la loi Grenelle 1, la Réglementation
Thermique (RT) 2012 impose la limitation de la consommation d’énergie des bâtiments neufs
français à un maximum de 50 kWhep.m−2.an−1 ( 1). Cette valeur correspond à des bâtiments
dits de classe A selon la répartition des étiquettes "énergie". Les logements appartenant à cette

1. L’indice "ep" des kWh signifie "énergie primaire". C’est l’énergie brute utilisée avant toute transformation
(bois, charbon, pétrole, uranium, etc ...)

    Tertiaire

Résidentiel

    Transports

  Agriculture

    Industrie

Figure 1.1 – Consomation totale de l’énergie par secteur en 2012 sur le territoire français.
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Figure 1.2 – Répartition des étiquettes « énergie » selon la date de construction.

catégorie A, conformes aux nouvelles normes de la RT 2012, représentent seulement 0.3% des
logements totaux en France, dont un peu plus du double dans les logements construits à partir
des année 90. Sur la figure 1.2 est présentée la répartition de ces étiquettes "énergie" selon
la date de construction du bâti d’après la source SOeS. Cette même source indique que plus
de la moitié (53.6%) du parc des résidences principales en France métropolitaine possède une
étiquette énergétique D ou E ce qui correspond à une consommation comprise entre 151 et
330 kWhep.m−2.an−1.

D’après l’SOeS, 84.3% des bâtiments en 2012 sont associés une étiquette "énergie" supérieure
ou égale à D (> 151 kWhep.m−2.an−1). Une rénovation thermique des logements correspondant
à ces catégories pourrait représenter une diminution de la consommation d’énergie à l’échelle
nationale conséquente mais aussi la création d’emplois associée à ces travaux. Cependant, ce
pourcentage élevé de bâtiments à rénover impose de disposer d’un tonnage conséquent d’isolants
thermiques.

L’augmentation du prix de l’immobilier tant en locatif qu’en foncier que subit la France de-
puis le début des années 2000 couplée à la rénovation thermique nécessaire de l’ensemble des
logements implique le besoin de développer rapidement de nouveaux systèmes isolants perfor-
mants, mais aussi les composants qui les caractérisent et les matières premières associées. Ces
systèmes isolants ont un cahier des charges complexe : efficacité thermique synonyme d’épaisseur
réduite mais aussi propriétés fonctionnelles habituelles telles que mécanique et durabilité. En
effet, dans le bâtiment comme dans beaucoup d’applications industrielles, la présence de l’isolant
conduit a surdimensionner le système ou à diminuer la surface fonctionnelle du produit. Dans le
cas des logements, des matériaux isolants épais entrainent une diminution de la surface habitable
et donc une dévalorisation du patrimoine immobilier.
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1.1.2 Matériaux pour l’isolation thermique du bâtiment

Dans le cas d’une paroi plane d’épaisseur e, la résistance thermique de conduction R s’exprime
par :

R =
e

λ S
(1.1)

où e s’exprime en m, λ est la conductivité thermique du matériau constituant la paroi
(en W.m−1.K−1) et S la surface plane (en m−2) perpendiculaire au flux thermique. Prenons
deux matériaux différents avec des conductivités thermiques λ1 et λ2 où λ1 = 2 λ2, c’est à dire
que le second matériau est un isolant thermique deux fois plus performant. Il faudrait, pour
garantir une même résistance thermique du premier matériau, une épaisseur deux fois plus im-
portante que le second matériau. Dans un contexte économique où l’on doit réduire grandement
la perte d’énergie dans les logements tout en gardant une surface habitable constante (voir sous
section précédente), l’équation (1.1) montre l’importance des matériaux à très basse conductivité
thermique dits "superisolants". Les matériaux conventionnels utilisés pour l’isolation thermique
dans le bâtiment comme la laine de verre ont une conductivité thermique comprise entre 0.030 et
0.045 W.m−1.K−1. Les matériaux considérés comme "superisolants" atteignent des conductivités
inférieures à 0.020 W.m−1.K−1.

La figure 1.3 est un schéma représentant l’épaisseur nécessaire de plusieurs isolants thermiques
conventionnels ou avancés afin d’obtenir une résistance thermique surfacique de 4 m2.K.W−1.
C’est la valeur requise pour une conformité à la RT 2012. Selon la figure 1.3, le composant utilisé
dans les systèmes les plus performants est le Panneau d’Isolation sous Vide (PIV). Le cœur du
PIV est à majorité constitué de silice nanoporeuse mise sous vide afin de limiter la conduction
thermique par la phase gazeuse. Le matériau aérogel de silice représente la deuxième technologie
isolante la plus performante. C’est également un type de silice nanoporeuse mais qui n’est pas
sous vide contrairement aux PIV. L’aérogel de silice est connu comme étant le seul matériau

Liège expansé

Polystyrene

Laine minérale

Ouate de Cellulose

Mousse Polyuréthane

Aérogel de Polyuréthane

Aérogel de silice

Panneaux d'Isolation sous vide (PIV)

20 cm

17 cm

16 cm

15 cm

10 cm

8 cm

6 cm

1,6 cm
Matériaux et composants 

d'isolation avancés

Matériaux d'isolation 
conventionnels

Figure 1.3 – Schéma représentant l’épaisseur d’isolant nécessaire pour obtenir une résistance
thermique surfacique 4 m2.K.W−1, norme requise selon la RT 2012. Figure reprise de la thèse
de Noémie Diascorn [1].
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"superisolant" thermique à la fois solide et transparent.

Ces matériaux et composants d’isolation avancés peinent encore à entrer sur le marché de
l’isolation thermique du bâtiment par leur coût de production, la difficulté de leur mise en place
et leur longévité. Cette thèse va se concentrer uniquement sur les aérogels de silice. Le but est
de créer une démarche permettant de lever progressivement les verrous scientifiques constituant
un frein à l’entrée de ces matériaux sur le marché de l’isolation thermique du bâtiment.

Nous avons démontré les enjeux sociétaux et scientifiques liés au développement de surperi-
solants à base d’aérogel, la section suivante présente le matériau et la démarche scientifique qui
guidera les différents chapitres de cette thèse.

1.2 Aérogels de silice

1.2.1 Procédé sol-gel

Les aérogels de silice sont des matériaux nanoporeux qui ont vu le jour dans les années 30
avec les travaux de Kistler [28]. Leur élaboration s’effectue via un procédé sol-gel, qui est une
méthode d’élaboration de chimie en solution. L’état initial du sol-gel est une solution contenant
un précurseur chimique, celui-ci est différent selon le matériau que l’on veut élaborer. Beaucoup

Figure 1.4 – Schéma tiré de l’étude de Feinle et al. [2] représentant l’élaboration des aérogels
de silice via le procédé sol-Gel.
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de paramètres du procédé sol-gel influencent la structure finale de l’aérogel comme l’acidité et
la température du solvant, la nature du précurseur, le taux d’hydrolyse et la présence/absence
d’un catalyseur. La figure 1.4 est un schéma représentant un exemple de réaction sol-gel utili-
sant le polydiéthylsiloxane ([Si-(OCH2CH3)2-O]n) comme précurseur. Lorsque le processus de
polycondensation s’enclenche, un réseau tortueux et solide de silice se forme à l’intérieur de la
solution. Ensuite un procédé de vieillissement ou maturation contrôlée permet d’obtenir un gel
entièrement percolé en présence de solvant.

Lorsque le gel est obtenu, une étape de séchage est nécessaire pour extraire le solvant contenu à
l’intérieur des pores du matériau. Deux types de séchage vont mener à deux matériaux différents.

Séchage évaporatif :
Dans les conditions conventionnelles de séchage, le liquide encore contenu dans les pores

s’évapore passant d’un état liquide à un état gazeux. Au cours de l’évaporation du liquide, des
forces dues aux tensions superficielles apparaissent au niveau des interfaces liquide-vapeur. La
pression capillaire Pcap (en N.m−2) peut être calculée par la loi de Laplace :

Pcap = −2 γlv cosθ

r
(1.2)

où γlv est la tension de surface du liquide (en N.m−1), θ est l’angle de contact solide-liquide
au niveau de la paroi et r (en m) le rayon du pore. Ces pressions capillaires (Fig. 1.5) aug-
mentent lorsque le rayon du pore tend vers zéro. Elles sont donc très importantes dans les cas
des aérogels de silice qui possèdent des pores nanométriques. Les contraintes mécaniques liées au
séchage provoquent des fractures dans le réseau solide [29] ainsi qu’une densification. Le matériau
résultant fragilisé et densifié s’appelle un xérogel de silice. Il est possible par des substitutions
d’hydrophobants en surface, de conserver le réseau nanoporeux, les matériaux ainsi obtenus sont
appelés aérogels non supercritiques ou ambiants par abus de langage.

2r

Solide Pore

Solvant dans le pore
Forces liées aux

tensions superficielles

Figure 1.5 – Interface liquide-vapeur dans les nanopores lors de l’évaporation du solvant [3].
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Figure 1.6 – Diagramme d’état d’un solvant quelconque et principe du séchage supercritique.

Séchage en conditions supercritiques :
Le principe de ce séchage est de s’affranchir des effets capillaires dûs à l’évaporation du sol-

vant. Le gel est placé dans un environnement clos dans les conditions supercritiques du solvant,
c’est à dire au délà de sa température critique (Tc) et pression critique (Pc) (voir figure 1.6).
Dans ces conditions la tension superficielle du fluide supercritique s’annule [30] ce qui provoque
une absence des pressions capillaires. Le matériau résultant conserve l’ensemble du réseau na-
nostructuré du gel, il est monolithique et transparent, c’est un aérogel.

Dans cette thèse, l’attention sera portée sur les aérogels de silice qui n’ont pas subi de
dommages liés à l’extraction du solvant. Le réseau solide et tortueux de silice obtenu par le
procédé sol-gel possède une architecture peu conventionnelle, la sous-section suivante a pour
but de présenter la structure des aérogels de silice.

1.2.2 Structure multi-échelle

Avant de discuter des propriétés thermo-mécaniques des aérogels de silice, il est important
d’avoir un aperçu sur la structure de ce matériau qui est architecturée sur plusieurs échelles. C’est
aussi l’occasion de définir le vocabulaire qui sera utilisé tout au long de la thèse. Ce vocabulaire
peut porter à confusion dans les études transverses car chaque domaine (synthèse, matériau,
mécanique, modélisation) utilise son propre référentiel. La sensibilité que montre la structure
finale des aérogels en fonction des conditions expérimentales du procédé sol-gel implique une
grande diversité des résultats dans la littérature. Les micrographies suivantes correspondent à
des échantillons provenant de deux sources littéraires différentes. Ils ont donc été préparés dans
des conditions expérimentales propres à chacune de ces sources. Les micrographies choisies sont
représentatives de chaque échelle bien que des structures différentes peuvent être trouvées dans
la littérature. Le choix des images a également été motivé par une volonté de garder une cohé-
rence entre les échelles.
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Réseau nanoporeux :
À l’échelle nanométrique, la silice forme un réseau tortueux tri-dimensionnel (Fig. 1.7a) géné-

ralement interprété comme un assemblage de particules primaires denses (insertion dans la figure
1.7a). La taille de ces particules primaires peut varier selon les conditions du procédé sol-gel.
Leur diamètre est généralement compris entre 3 et 7 nm [31]. La taille des pores à cette échelle
suit une distribution normale centrée autour de la dizaine de nanomètres [4, 31, 32, 33, 34, 35]
(voir plusieurs dizaines de nm).Ce réseau nanoporeux constitue la première architecture des aé-
rogels.

Particule secondaire :
À une échelle supérieure, le réseau nanoporeux forme un agrégat de géométrie approximati-

vement sphérique que l’on appellera "particule secondaire" (Fig. 1.7b). Cette particule possède
une taille de l’ordre de la centaine de nanomètres [4]. Le cœur de cette particule possède donc
les mêmes caractéristiques que le réseau nanoporeux.

Réseau mésoporeux :
Les particules secondaires forment un second réseau poreux à l’échelle mésoscopique (Fig. 1.8).

La distribution en taille des pores des aérogels est bimodale. En effet, Elle comprend un pic cen-

(a) Réseau nanoporeux (b) Particule secondaire

Figure 1.7 – Les images MET (Microscopie Electronique en Transmission) sont issues de l’étude
de Roiban et al. [4]. La figure (a) correspond au réseau nanoporeux constitué de particules pri-
maires denses. La figure (b) représente la particule secondaire dont la taille approxime la centaine
de nanomètres. Le réseau nanoporeux de la figure (a) est le cœur de la particule secondaire.
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Figure 1.8 – Réseau mésoporeux de particules secondaires. L’image MEB (Microscopie Elec-
tronique à Balayage) est issue de la thèse de Yasmine Masmoudi [5].

tré autour de la dizaine de nanomètres qui correspond à la porosité du réseau nanoporeux et un
second pic généralement plus dispersif, prenant des valeurs de quelques dizaines de nanomètres
à la centaine de nanomètres [33, 36].

Cette structure sur deux échelles est caractéristique des aérogels monolithiques, non fissurés.
C’est le matériau directement issu du procédé sol-gel. Il existe aussi des composites d’aérogels
liantés au niveaux des grains micrométriques [31]. Cependant, cette thèse portera uniquement
sur le monolithe d’aérogel. Elle se focalisera spécifiquement sur le matériau comprenant les
réseaux nanoporeux et mésoporeux.

1.2.3 Propriétés thermo-mécaniques

Transferts de chaleur dans les aérogels :

Les aérogels de silice sont essentiellement connus pour leur propriétés thermiques excep-
tionnelles. Leur conductivité thermique est inférieure à celle de l’air sec statique à pression et
température ambiante (< 0.020 W.m−1.K−1). Ceci est principalement lié à la faible densité et
à la grande tortuosité de leur structure nanoporeuse.

Les trois phénomènes qui peuvent contribuer aux transferts de chaleur sont la convection, la
conduction et le rayonnement. Dans les aérogels de silice, la nature nanoporeuse de la structure
empêche les transferts convectifs. En effet lorsque le nombre de Rayleigh est inférieur à 40, ce
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qui est le cas pour un matériau nanoporeux, les transports convectifs deviennent négligeables
par rapport aux transports conductifs [37].

Les phénomènes de conduction font intervenir à la fois la phase solide (silice) et la phase
gazeuse (air). La conductivité thermique de l’air (0.025 W.m−1.K−1) est très faible par rapport à
celle de la silice (1.3 W.m−1.K−1) dans des conditions de pression atmosphérique et température
ambiante [38]. Les molécules d’air, en grande présence dans les aérogels à cause de leur taux de
porosité élevé, sont confinées dans les pores dont la taille est inférieure à leur libre parcours moyen
(≈ 70 nm). Ce phénomène quantifié par la loi de Knüdsen [39], contribue grandement à limiter
les transferts de chaleur conductifs dans les aérogels. Par ailleurs, la taille nanométrique des
particules primaires entrave la conduction solide qui s’effectue par l’intermédiaire des phonons.
Celle-ci peut en être réduite jusqu’à trois ordres de grandeurs [40].

À température ambiante, les transferts de chaleur par rayonnement sont également négli-
geables. À plus hautes températures, ils peuvent devenir significatifs et augmenter la conducti-
vité thermique des aérogels de silice, compromettant ainsi leur propriété isolante.

Les propriétés thermiques des aérogels de silice sont donc principalement le résultat de la
conjonction d’un grand taux de porosité et d’une structure nanoporeuse qui entrave grandement
les transferts de chaleur.

Propriétés mécaniques :

La grande porosité des aérogels est à l’origine de leurs propriétés thermiques exceptionnelles,
cependant, elle est aussi à l’origine de leurs faibles propriétés mécaniques. La figure 1.9 montre
le module d’Young et la limite à la rupture d’un lot d’aérogels neutres et basiques (dépendant
du pH de la solution lors de l’élaboration sol-gel) en fonction de la concentration du précurseur
chimique lors du sol-gel. La densité des gels varie de 100 kg.m−3 pour les concentration les plus
basses jusqu’à 320 kg.m−3 pour les plus hautes. Les résultats sont tirés de l’étude récente de
Woignier et al. [6].

Plusieurs informations importantes peuvent être tirées de ces deux courbes (Fig. 1.9). Les
valeurs de modules d’Young et de limites à la rupture sont très basses, de quelques MPa à
100 MPa pour le module d’Young et inférieures à 800 kPa pour la rupture. Ces valeurs sont
intimement liées à la densité du matériau qui est très basse et imposée si l’on veut obtenir une
faible conductivité thermique. Outre la faiblesse des propriétés mécaniques, ces deux courbes
montrent la forte dépendance de ces propriétés par rapport à la concentration de précurseur
chimique lors du procédé sol-gel, et plus particulièrement par rapport à la densité.

En effet, il a été montré à de nombreuses reprises que le module d’Young et la limite à la
rupture suivent une loi puissance en fonction de la densité [41, 42, 15, 43]. Soit E le module
d’Young des aérogels et ρ leur densité :

E ∝ ρm (1.3)
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(a) Module d’Young en fonction de la
concentration du précurseur chimique té-
traméthoxysilane (TMOS).

(b) Limite à la rupture en fonc-
tion de la concentration du pré-
curseur chimique tétraméthoxy-
silane (TMOS).

Figure 1.9 – Propriétés mécaniques d’aérogels de silice issues de l’étude de Woignier et al. [6].
Les triangles noirs correspondent à des aérogels issus de solutions à pH neutre et les triangles
blancs à pH basique. Les densités des échantillons sont résumées dans le tableau ci dessous.

pH de la solution TMOS (%) Densité ρ (g.cm−3)
lors du procédé sol-gel

18 0.1
26 0.14

Basique 33 0.17
40 0.21
46 0.24
18 0.11
26 0.15

Neutre 33 0.23
40 0.28
46 0.32

Table 1.1 – Densités des échantillons de Woignier et al. [6].
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Ma et al. [41] ont répertorié les valeurs de m à partir de résultats issus de plusieurs études.
Pour les aérogels de silice, cet exposant possède généralement une valeur comprise entre 3 et 4
ce qui est supérieur à la valeur de 2 prédite par le modèle classique de Gibson et Ashby [44] pour
les mousses à cellule ouverte lorsque leur comportement est dominé par la flexion. Les résultats
de cette thèse permettront de discuter plus en détail ce dernier point.

Les aérogels de silice peuvent être imagés comme des mousses de verre architecturées sur
plusieurs échelles. Leur comportement macroscopique exhibe un comportement fragile [45, 46].
Cependant, certaines études plus récentes [7] montrent que pour des densités très faibles, infé-
rieures à 100 kg.m−3, l’aérogel peut exhiber une transition fragile - ductile. Même si la contrainte
à rupture reste très faible (de l’ordre du MPa), ces études confirment que l’aérogel peut subir des
déformations plastiques jusqu’à 80% sans rupture (Fig. 1.10). D’autres résultats confirment cette
tendance dans la thèse de Noémie Diascorn [1] et également dans l’étude de kucheyev et al. [47]
où les aérogels de silice se déforment plastiquement sans rupture jusqu’à 80% de déformation
(comme Wong et al. [7]).

Selon ces auteurs, cette transition du comportement mécanique serait liée au rapport de la
longueur des poutres constituant le réseau de silice sur leur épaisseur. Ce rapport augmente
lorsque la densité diminue ce qui permet aux poutres de fléchir plus facilement plutôt que de
casser comme pour les densités plus élevées.

Ces résultats récents sur le matériau macroscopique montrent que le comportement méca-

Figure 1.10 – Transition fragile/ductile observée dans l’étude de Wong et al. [7]. L’unité des
densités sur la figure est le g.cm−3.
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nique des aérogels de silice manque encore cruellement de compréhension aux petites échelles.
Ceci est principalement dû à la complexité de la mise en œuvre des mesures expérimentales sur
des matériaux si peu denses. Leur structure nanoporeuse architecturée sur plusieurs échelles est
également un frein supplémentaire à la compréhension de leur comportement mécanique via des
essais expérimentaux.

L’amélioration des propriétés mécaniques des aérogels via la densification entraine par la
même occasion une diminution de leur propriété isolante. Afin de rendre ces matériaux aptes
à rentrer sur le marché de l’isolation thermique du bâtiment, il faut améliorer leurs faibles
propriétés mécaniques tout en gardant leur caractère superisolant. L’optimisation de leur com-
portement à toutes les échelles et en particulier à l’échelle nanométrique passe nécessairement
par une meilleure compréhension des liens entre propriétés et microstructure nanoporeuse. C’est
effectivement à cette échelle que se concentrent les pores qui confèrent les propriétés thermiques
exceptionnelles aux aérogels.

Beaucoup de questions ouvertes subsistent encore concernant le comportement mécanique
des aérogels de silice. En effet, l’influence de la porosité des différents réseaux (nanoporeux et
mésoporeux) sur les propriétés mécaniques macroscopiques est peu connue. Savoir lequel de ces
deux réseaux gouverne le comportement macroscopique est une question qui ne possède pas en-
core de réponse. L’origine de la transition fragile-ductile observée expérimentalement [1, 47, 7]
provient de la microstructure du matériau aux basses densités et mérite également un appro-
fondissement aux différentes échelles. Des modèles décrivant le comportement mécanique à ces
différentes échelles sont nécessaires et permettraient de proposer des solutions et des perspectives
aux expérimentateurs qui élaborent les aérogels de silice. Ce que nous tenterons de faire à travers
cette thèse est de commencer la construction d’un tel modèle adapté à la structure du matériau
et décrivant le comportement mécanique des aérogels à partir de l’échelle nanométrique vers les
échelles supérieures.

Étant données les difficultés expérimentales que représentent l’étude du comportement mé-
canique aux plus basses échelles, il est intéressant de considérer les simulations numériques pour
explorer ce domaine. Cette thèse porte sur l’étude du comportement mécanique des aérogels de
silice à l’échelle nanométrique via les outils de modélisation numérique. La stratégie adaptée à
la fois au matériau et aux outils numériques disponibles est détaillée dans le chapitre suivant.
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Chapitre 2 – Méthodes de simulation : Dynamique Moléculaire

2.1 Stratégie de modélisation

Afin d’étudier le comportement mécanique des aérogels de silice à l’échelle nanométrique, il
est important d’avoir un aperçu des méthodes de simulation disponibles qui permettent de me-
ner à bien ce projet. La figure 2.1 montre quelques méthodes de simulation adaptées aux échelles
de temps et d’espace considérées. À la plus petite échelle, les simulations de type ab-initio [48]
se basent sur des principes de physique quantique. Les électrons et les noyaux atomiques sont
considérés comme des corpuscules possédant un caractère ondulatoire avec une certaine exten-
sion spatiale. Le principe consiste à résoudre l’équation de Schrödinger pour suivre l’évolution
temporelle du système. Ces simulations sont assez coûteuses en temps de calcul, elles permettent
généralement de simuler quelques centaines d’atomes pendant quelques picosecondes seulement.

À l’échelle supérieure se trouve la dynamique moléculaire. Cette méthode utilise le principe
fondamental de la dynamique pour calculer la trajectoire d’atomes ponctuels. L’évolution tempo-
relle du système est donc traitée uniquement avec la physique classique (équations de Newton).
Cette méthode impose des approximations plus importantes que les calculs ab-initio puisque le
détail des niveaux d’énergie de chaque électron des atomes est écarté du modèle. Néanmoins,
lorsque les forces entre les atomes sont bien définies, les résultats convergent vers ceux issus de
l’ab-initio. L’avantage de la dynamique moléculaire réside dans le temps de calcul gagné par
rapport aux modèles ab-initio, des systèmes contenant plusieurs centaines de milliers d’atomes,
voir des millions, peuvent être simulés pendant plusieurs nanosecondes.

À l’échelle supérieure des simulations atomistiques, la dynamique particulaire permet d’étu-
dier l’évolution temporelle d’un système de particules sphériques. Les atomes ponctuels sont

Figure 2.1 – Schéma représentant différentes méthodes de modélisation adaptées à leur échelle
de temps et d’espace. L’image est tirée de l’HDR de Michel Perez [8]
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remplacés par des sphères possédant des propriétés spécifiques propres au système à modéli-
ser. Il existe différent modèles de ce type (dynamique moléculaire Coarse Grained, Discrete
Element Method ..), ceux-ci sont particulièrement bien adaptés pour l’étude des propriétés
thermo-mécaniques des matériaux granulaires. Ils permettent de simuler la microstructure des
matériaux à l’échelle micrométrique. D’autres méthodes de simulation basées sur la mécanique
des milieux continus, comme les éléments finis, permettent d’étudier le comportement des maté-
riaux à l’échelle macroscopique. Cependant, ce n’est pas l’objectif de cette thèse qui est l’étude
du comportement mécanique des aérogels de silice à l’échelle nanométrique.

La structure de ces matériaux montre une architecture poreuse dont la taille des pores est
de l’ordre de la dizaine de nanomètres (chapitre 1). Le modèle le plus pertinent à cette échelle
spatiale est celui de la dynamique moléculaire. En terme de taille, ces simulations permettent
d’étudier des échantillons numériques allant de quelques nanomètres à plusieurs dizaines de
nanomètres. C’est la méthode qui sera utilisée dans cette thèse. Les sections suivantes ont pour
but de présenter en détail les principes théoriques sur lesquels se base la dynamique moléculaire.

2.2 Méthodes en dynamique moléculaire

2.2.1 Equations du mouvement

Toutes les simulations en dynamique moléculaire de cette thèse on été réalisées avec le code
"Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator" (LAMMPS) [49]. Cette méthode
de simulation atomistique [50] consiste à calculer les trajectoires des atomes à partir de l’in-
tégration de l’équation (2.2) au cours du temps. Le problème est traité comme un système
dynamique classique à N particules. Les équations du mouvement sont décrites par la seconde
loi de Newton :

dpi

dt
= Fi , i ∈ {1, ..., N} (2.1)

Où Fi est la force totale appliquée sur l’atome i de masse mi. Les variables dynamiques de
ce système sont les positions ri et les impulsions pi de chaque atome. Ces variables sont définies
par :

vi(t) =
dri(t)

dt
, (2.2)

pi(t) = mivi(t), (2.3)

Fi(t) = −∂V ({rj(t)})
∂ri(t)

. (2.4)

où V ({ri(t)}) est le potentiel d’intéraction entre les atomes et vi(t) la vitesse des atomes à un
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instant t. Pour un système isolé qui n’interagit pas avec une source extérieure, l’énergie totale
Etot est conservée :

Etot = Ecin + Epot, (2.5)

Ecin =
1
2

∑
i

miv2
i , (2.6)

Epot = V ({ri(t)}). (2.7)

Ecin et Epot sont respectivement l’énergie cinétique et potentielle. Les équations (2.1) et (2.4)
sont intégrées numériquement avec un pas de temps, δt, suffisamment petit pour garantir la
conservation de l’énergie totale.

Il faut toutefois avoir conscience que l’intégration numérique des équations du mouvement
avec un pas de temps fini reste une approximation et ne permet pas de calculer les trajectoires
exactes des atomes. Ce dernier point n’est pas spécialement gênant. Le plus important est
de reproduire avec une bonne précision les propriétés thermodynamiques du système qui sont
calculées à partir de moyennes d’ensemble des quantités physiques. L’intégrateur utilisé doit
posséder la propriété de symplecticité [51]. C’est à dire qu’il doit conserver la métrique invariante
de l’espace des phases. Cette propriété est liée au théorème de Liouville qui énonce que pour un
système dynamique conservatif, le volume qui contient toutes les trajectoires dans l’espace des
phases reste constant au cours du temps. Lors de l’intégration numérique, l’erreur sur l’énergie
doit restée bornée par :

lim
npas→∞

(
1

npas

) npas∑
k=1

∣∣∣∣Etot(kδt) − E(0)
E(0)

∣∣∣∣ ≤ εMD. (2.8)

Où npas est le nombre de pas de simulation et E(0) l’énergie totale à l’instant initial. Une valeur
de 10−4 pour εMD est un critère acceptable pour considérer que l’énergie est conservée.

2.2.2 Algorithme de Verlet

Il existe beaucoup d’intégrateurs numériques pour les équations du mouvement, le plus connu
est l’algorithme de Verlet [52]. Le développement limité des positions aux instants t−δt et t+δt

mène aux expressions suivante :

ri(t + δt) = 2ri(t) − ri(t − δt) + ai(t) δt2, (2.9)

vi(t) =
ri(t + δt) − ri(t − δt)

2 δt
. (2.10)

Dans cette première version de Verlet, les vitesses n’interviennent pas explicitement dans le
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calcul de la position à t + δt. Bien que les vitesses ne soient pas nécessaires pour le calcul des
trajectoires, elles sont indispensables pour l’évaluation de l’énergie cinétique. Par ailleurs, les
vitesses sont calculées à l’instant t, ce qui n’est pas le cas des positions. L’algorithme de Verlet
aux vitesses [53] corrige ce problème et fournit à la fois les positions et les vitesses à l’instant
t + δt. C’est l’intégrateur qui sera utilisé dans cette thèse :

ri(t + δt) = ri(t) + vi(t) δt +
1
2

ai(t) δt2, (2.11)

vi(t + δt) = vi(t) +
ai(t) + ai(t + δt)

2
δt. (2.12)

Cet intégrateur, avec un pas de temps suffisamment petit, permet de conserver l’énergie totale
du système dans un ensemble microcanonique NVE avec conservation du nombre de particules
N , du volume V et de l’énergie E.

2.2.3 Théorème du viriel

Dans les simulations en dynamique moléculaire, les principales variables thermodynamiques
calculées sont la température, T , et la pression, P . Elles sont des moyennes d’ensemble statistique
obtenues à partir de l’énergie cinétique pour la température et le théorème du viriel pour la
pression [54]. Dans une boite de simulation de volume, V , et contenant N atomes, le viriel ω est
défini par :

ω =
N∑

i=1
ri . Fi . (2.13)

L’énergie cinétique peut être exprimée en fonction du viriel. La démonstration suivante est
également disponible dans la thèse d’Antoine Carré [55]. En partant de la dérivée seconde par
rapport au temps du carré de la position de l’atome :

¨(r2
i ) = 2 ṙ2

i + 2 ri . r̈i , (2.14)

puis en multipliant par mi et en sommant sur tous les atomes :

N∑
i=1

mi
¨(r2
i ) = 2

N∑
i=1

(
miṙ2

i + ri . mir̈i

)
. (2.15)

Le second membre de l’égalité de l’équation 2.15 peut être simplifié par la seconde loi de Newton :

N∑
i=1

mi
¨(r2
i ) = 2

N∑
i=1

(
miṙ2

i + ri . Fi

)
. (2.16)
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Le premier terme de cette dernière équation peut également être simplifié en considérant la
moyenne d’ensemble 〈.〉 de la quantité macroscopique

∑N
i=1 mi

¨(r2
i ) qui est nulle pour un système

à l’équilibre.

0 =
〈

2
N∑

i=1

(
miṙ2

i + ri . Fi

)〉
, (2.17)

〈
N∑

i=1
ri . Fi

〉
= −

〈
N∑

i=1
miṙ2

i

〉
, (2.18)

〈ω〉 = −2 〈Ecin〉 . (2.19)

Le viriel comprend deux types de contribution, venant des forces internes (interactions entre
atomes) et des forces externes (intéractions avec la boite de simulation). Soit ωint et ωext, res-
pectivement les contributions internes et externes [56] :

〈ωint〉 =
〈

N∑
i<j

rij . Fij

〉
, (2.20)

〈ωext〉 = −3PV. (2.21)

Sachant que le température est reliée à l’énergie cinétique par la relation suivante :

〈Ecin〉 =
3
2

NkBT , (2.22)

Où kB est la constante de Boltzmann. En injectant (2.20), (2.21) et (2.22) dans l’équation (2.19),
l’équation d’état permettant de calculer la pression est obtenue :

P =
NkBT

V
+

1
3V

〈
N∑

i<j

rij . Fij

〉
. (2.23)

2.2.4 Ensembles statistiques

Lorsque l’énergie totale du système est conservée au cours du temps, la dynamique s’effectue
dans l’ensemble microcanonique NVE. D’après l’équation (2.22), la température dépend expli-
citement de l’énergie cinétique. Il est donc possible de contrôler la température en modifiant les
équations du mouvement. Cet ensemble statistique où le nombre d’atomes et le volume restent
constants et la température est contrôlée s’appelle ensemble canonique (NVT). Il peut être inter-
prété comme l’échange d’énergie (mais pas de matière) du système dynamique avec un réservoir
extérieur. Il existe beaucoup de thermostat dans la littérature pour simuler une dynamique dans
l’ensemble canonique, le plus connu est celui de Nosé-Hoover [57, 58] :

mi r̈i = Fi − ξ mivi , (2.24)
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ξ̇(t) =
1

QT

(
Ecin − Ecible

cin

)
. (2.25)

Le principe consiste donc à rajouter un dégré de liberté supplémentaire dans les équations du
mouvement correspondant à un terme de frottement ξ. Le paramètre QT est une masse effective
qui contrôle la rapidité des fluctuations de la température. Ecible

cin est l’énergie cinétique cible
correspondant à la température désirée par l’utilisateur.

Le dernier ensemble statistique est particulièrement important pour cette thèse puisqu’il
permet de contrôler à la fois la température et la pression, on l’appelle ensemble isotherme-
isobare (NPT). En plus du degré de liberté rajouté pour le contrôle de la température, un
second degré est introduit pour le contrôle de la pression. Le volume de la boite de simulation
devient une variable dynamique :

V̇ =

(
P − P cible

)
QP

. (2.26)

Où QP peut être interprété comme la masse effective du barostat. Il est possible d’imposer un
état de contrainte donné plutôt qu’une pression. Il faut introduire cette fois 9 degrés de liberté
correspondant aux trois vecteurs définissant la boite de simulation. Ensuite, chaque degré de
liberté évolue selon l’état de contrainte à imposer, c’est la méthode Parrinello-Rahman [59].

2.3 Potentiels interatomiques pour la silice

Les méthodes décrites jusqu’à maintenant sont très générales en ce qui concerne les simula-
tions en dynamique moléculaire. Le paramètre d’entrée le plus important de ces simulations et
propre à chaque matériau est le potentiel interatomique. La force qui apparait dans les équations
des sous-sections précédentes est celle qui dérive du potentiel interatomique. Tous les résultats
vont dépendre de la manière dont sont définies les intéractions entre atomes.

Il existe différentes formes analytiques pour l’expression d’un tel potentiel. L’exemple le plus
simple est celui du potentiel Lennard-Jones [60]. Soit Vlj(rij), le potentiel isotrope Lennard-Jones
défini entre deux atomes i et j séparés d’une distance rij :

Vlj(rij) = 4ε

⎡⎣(
σ

rij

)12

−
(

σ

rij

)6
⎤⎦ (2.27)

Où ε et σ sont des paramètres ayant respectivement une dimension d’énergie et de distance.
Lors de la création d’un potentiel, ces paramètres sont ajustés de telle sorte que les propriétés
du matériau correspondent à celles obtenues par des calculs ab-initio ou par des expériences de
laboratoire. Le paramètre ε correspond à la hauteur du puit de potentiel et σ à la distance qui
sépare la valeur nulle du potentiel de l’origine (Fig. 2.2). Dans le cas du potentiel Lennard-jones,
le terme en r−12 correspond aux forces répulsives entre nuages électroniques et le terme en r−6
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Figure 2.2 – Exemple d’un potentiel Lennard-Jones avec ses contributions attractives et répul-
sives.

aux forces attractives de type van der Waals. Le Lennard-jones est un potentiel de paire, c’est
à dire que les interactions sont définies seulement entre des paires d’atomes. On peut trouver
d’autres formes de potentiels à trois (quatre, etc.) corps qui permettent la description des forces
entre un nombre plus élevé d’atomes.

Pour la silice, il existe de nombreux potentiels interatomiques. Chaque potentiel, possédant
sa propre forme analytique et son jeu de paramètres, permet de reproduire avec plus ou moins de
précision certaines propriétés de la silice. La diversité des phases de la silice et la complexité de
l’ensemble des interactions impliquent qu’un potentiel possède un certain domaine de validité.
C’est à dire qu’il reproduit seulement quelques propriétés de certaines phases, il est illusoire de
penser qu’un potentiel puisse être pertinent pour reproduire correctement toutes les propriétés
de la silice. Il est donc nécessaire de choisir le potentiel interatomique adapté à notre étude.

Parmi ces potentiels, certains réapparaissent régulièrement dans la littérature. Le Tersoff SiO
[61] est dérivé du potentiel Tersoff original [62] initialement conçu pour le Silicium. L’avantage
de ce potentiel à trois corps est d’optimiser la géométrie des tétraèdres de silice (SiO4) en
favorisant les angles intra et inter-tétraédriques dans les paramètres du potentiel. Le potentiel
Vashishta [21] est également un potentiel à trois corps. Sa principale différence avec le Tersoff
est qu’il décrit les intéractions coulombiennes longue-distances. En effet, les potentiels Tersoff
et Lennard-jones définissent les interactions à l’intérieur d’un rayon de coupure (cut-off). Les
interactions au delà de ce cut-off sont considérées comme nulles. Pour certains matériaux comme
la silice où la nature des liaisons est covalente, chaque atome possède une charge effective non
nulle à l’origine des interactions électrostatiques. Celles-ci doivent se calculer sur de longues
distances largement supérieures aux rayons de coupures introduits sur les interactions courte-
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distances. Plus d’informations à ce sujet seront présentées dans le chapitre 3.

Enfin, le potentiel interatomique pour la silice le plus utilisé dans la littérature est sans doute
le potentiel van Beest, Kramer and van Santen (BKS) [13]. Sa formule analytique sera également
détaillée dans le chapitre 3. C’est un potentiel de paire incluant, comme Vashishta, le calcul des
interactions électrostatiques. Le BKS a été utilisé à de nombreuses reprises afin d’étudier le
comportement mécanique de la silice dense [11, 63, 64, 65]. Muralidharan et al. [65] ont généré
des échantillons de verres de silice avec ce potentiel dans le but d’étudier leur comportement
en rupture lors d’essais de traction uniaxiale. Ils comparent leurs résultats avec ceux issus d’un
potentiel BKS à charges variables. En effet, les charges effectives à l’origine des interactions
coulombiennes sont constantes dans le BKS original. Ce n’est pourtant pas le cas dans la silice
où des transferts de charges peuvent avoir lieu, surtout lors de la création de surfaces libres
induites par une rupture fragile. Leurs résultats montrent que le BKS avec transfert de charges
possède une résistance à la traction supérieure à celle du BKS original. Malgré cette différence,
les mécanismes fondamentaux qui gouvernent la rupture restent identiques.

Mantisi et al.[63] ont étudié finement la plasticité de verres de silice avec le potentiel BKS.
Leur modèle montrent des résultats cohérents avec les expériences lors d’essais de compression
hydrostatique et de cisaillement. Shcheblanov et al. [11] ont observé l’évolution du spectre Raman
du verre de silice lors d’essais mécaniques en cisaillement. Leurs résultats détaillés des spectres
vibrationnels et Raman ouvrent la voie à une comparaison fine avec les expériences et une
meilleure compréhension de la plasticité dans la silice amorphe dense.

Le potentiel BKS bénéficie d’un approfondissement certain concernant l’étude du comporte-
ment mécanique du verre de silice dense. Cependant, les aérogels de silice sont des matériaux
amorphes nanoporeux. Ce que nous tenterons de faire dans le prochain chapitre est d’étendre le
domaine de validité de ce potentiel pour l’étude des propriétés mécaniques des aérogels de silice.
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3.1 Introduction

La dynamique moléculaire offre un outil puissant de compréhension du comportement thermo-
mécanique des matériaux à l’échelle nanométrique. Cette méthode de simulation permet d’obser-
ver finement des mécanismes de déformation dans les matériaux amorphes denses [63, 11] et ainsi
de comprendre certains phénomènes difficilement observables expérimentalement. Ceci est d’au-
tant plus vrai pour les matériaux amorphes nanoporeux où les expériences à cette échelle sont
particulièrement compliquées à mettre en œuvre. Les simulations en dynamique moléculaire se
proposent comme une alternative intéressante lorsque les limitations expérimentales deviennent
trop importantes.

L’étude approfondie des propriétés mécaniques d’un matériau nano-poreux via ces simu-
lations atomistiques est principalement limitée par la taille du système (volume de matériau
simulé) et la durée des simulations (quelques nano-secondes). Ceci est d’autant plus vrai pour
les matériaux qui font intervenir des interactions ioniques comme la silice. Ces interactions cou-
lombiennes, inversement proportionnelles à la distance entre deux charges, ont besoin d’être
calculées sur de grandes distances ce qui augmente significativement le temps de calcul des
simulations. Dans le cas des aérogels de silice, la plupart des études ont été limitées par des
volumes de matériau inférieurs à 203 nm3 [14, 17, 66, 67]. Pour des matériaux dont la taille
caractéristique des porosités est de l’ordre de la dizaine de nanomètres [4], ces petits volumes
simulés ne peuvent être considérés comme représentatifs. Campbell et. al [68] ont tenté des si-
mulations à plus grande échelle (363 nm3) avec une densité de silice poreuse de 1670 kg.m−3

(25% de porosité). Cependant, ces structures poreuses ne conduisent pas à des surfaces spéci-
fiques comparables à celles des aérogels expérimentaux (porosité > 90%). Plus récemment, Yeo
et al. [69] ont étudié les propriétés thermiques des aérogels en dynamique moléculaire avec des
tailles d’échantillon de 18 nm. De même, leur étude est limitée par les contraintes de temps de
calcul pour reproduire des microstructures réalistes. Bien que ces auteurs ont été capables de
montrer la dépendance en loi de puissance de la conductivité thermique en fonction de la densité,
ils n’ont pas pu modéliser d’échantillons suffisamment grands pour comparer leurs résultats avec
des valeurs expérimentales. En effet, des systèmes de l’ordre de la centaine de nanomètres en
taille et contenant plusieurs millions d’atomes sont nécessaires, ce qui n’est pas le cas de leurs
modèles où la dimension des échantillons (18 nm) est à peine plus grande que celle des pores
expérimentaux.

Afin de contourner ce problème de taille des échantillons simulés, Ferreiro et Gelb [9, 70] ont
développé un modèle de dynamique moléculaire Coarse-Grained (Fig. 3.1). La principale diffé-
rence avec la dynamique moléculaire atomistique réside dans la substitution de groupes d’atomes
ponctuels par des particules sphériques (diamètre max : 2-3 nm). Celles-ci représentent les par-
ticules primaires denses des aérogels. Dans le modèle de Ferreiro et Gelb, il existe deux types
d’interactions. Les premières sont les liens forts inter-particulaires qui conduisent à la cohésion
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Figure 3.1 – Figure issue du modèle Coarse-Grained de Ferreiro et Gelb [9]. L’image (a) corres-
pond à un échantillon sous compression après 40% de déformation, (b) à l’état non-sollicité et
(c) à l’échantillon après une traction à 20% de déformation. Les sphères blanches correspondent
aux unités du modèle Coarse-Grained.

du matériau. Les secondes sont des interactions à plus longues distances qui modélisent les
forces de van der Waals entre les particules via un potentiel Lennard-Jones. Le principal in-
convénient de cette approche réside dans les lois de contact entre particules primaires. Celles-ci
sont inspirées des modèles de dynamique particulaire utilisés pour des matériaux granulaires.
Cependant, rien ne prouve que ces lois peuvent s’appliquer aux aérogels et plus particulière-
ment à cette échelle pour des particules contenant seulement quelques centaines d’atomes. Les
simulations atomistiques en dynamique moléculaire, qui décrivent les interactions entre atomes,
sont plus appropriées pour cette échelle et leurs résultats pourraient potentiellement nourrir des
simulations Coarse-Grained à plus grande échelle.

L’un des premiers objectifs de cette thèse est de montrer qu’il est possible et utile de modé-
liser grâce aux simulations atomistiques de grands échantillons d’aérogel de silice dont la taille
approche la centaine de nanomètres. Afin de maximiser la taille des échantillons simulés, il est
nécessaire de réduire le temps de calcul lié à l’évaluation des interactions atomiques. Cela im-
plique d’utiliser un potentiel interatomique qui décrit ces interactions de manière simple tout
en conservant les bonnes propriétés structurales et énergétiques de la silice. Pour des matériaux
qui comprennent de très grandes surfaces spécifiques comme les aérogels de silice, le potentiel
doit également être capable de reproduire correctement les surfaces de silice amorphe.

Depuis les années 80, beaucoup d’études en dynamique moléculaire se sont concentrées sur
les phénomènes de surface de la silice amorphe. Garofalini est l’un des pionniers dans ce domaine
de recherche à travers ses études sur les phénomènes de diffusion et sur la structure des surfaces
de silice amorphes [71, 72, 73, 74]. Il a aussi travaillé sur l’adsorption d’eau avec Mahadevan [75]
et la protonation de ponts d’oxygène ayant adsorbé des molécules d’eau avec Lockwood [76].
Pour ces deux études, un potentiel comprenant les interactions pour la silice et l’eau a été utilisé
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et la méthode de sommation de Wolf a été choisie pour tronquer les interactions coulombiennes
longue-distances. La convergence de cette méthode de troncation avait été étudiée au préalable
par Ma et al. [77].

Par ailleurs, Rarivomanantsoa et al. [78] et Roder et al. [79] ont étudié les propriétés de
films et agrégats en utilisant le potentiel BKS [13]. Les structures obtenues avec le potentiel
BKS sont en accord avec les calculs ab initio [80] qui montrent l’émergence de rings de taille
n égale à deux en surface (n = nombre d’atomes Si dans le ring, Fig. 3.2). Les énergies de
surface calculées par Roder et al. sont aussi en bon accord avec les valeurs expérimentales [81].
Mischler et al. [82] ont comparé en détail la structure des surfaces de silice amorphe générées
avec le potentiel BKS à celle issue des calculs couplant l’ab initio à la dynamique moléculaire
par la méthode Car-Parinello (CPMD). Les résultats montrent que le potentiel BKS reproduit
correctement les défauts de surface en comparaison des calculs CPMD. Cependant, ces auteurs
ont trouvé une plus grande concentration de rings de taille n = 2 en surface avec le BKS. Leur
étude se conclue par la validation de ce potentiel pour l’étude de nanostructures dont l’échelle
est supérieure à 5 Å. En deçà de cette taille, les calculs ab initio sont plus précis pour décrire
les surfaces de silice. Ces dernières remarques, couplées à celles de la section 2.3 concernant
la capacité du BKS à décrire le comportement mécanique de la silice dense, imposent donc ce
potentiel comme un choix naturel pour reproduire à la fois les propriétés du bulk dense et des
surfaces de silice amorphe.

Une étude récente portant sur le bulk de silice, modélisé avec le potentiel BKS [83], a montré
que la contribution des interactions coulombiennes longue-distances à l’énergie totale est plus
basse pour la phase amorphe de la silice que pour une phase cristalline de même densité. Ces
résultats récents indiquent que la troncation de ces interactions est possible puisque celles-ci se
compensent plus rapidement dans un solide désordonné. Une telle troncation a déjà été pratiquée
par Carré et al. [10] qui proposent une version du BKS décrivant les charges jusqu’aux moyenne-

Figure 3.2 – Tétraèdre de SiO4. Un ring est défini comme le plus petit chemin fermé d’atomes
Si-O consécutifs dans la silice.
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distances seulement (≤ 11.17 Å). Cette version du BKS [10] tronquée avec la méthode de Wolf,
a été paramétrisée pour reproduire les propriétés du bulk de silice amorphe du BKS original. Les
bénéfices de cette troncation résident dans le gain en temps de calcul induit par l’introduction
d’un cut-off sur les interactions longue-distances. Bien que Carré et al. [10] ont montré l’efficacité
de cette méthode pour reproduire les propriétés structurales et dynamiques de la silice amorphe
dense, la validité de ce potentiel tronqué pour l’étude des surfaces libres de silice amorphe est
une question ouverte.

Le but de ce chapitre est de démontrer que cette version du potentiel BKS [10] est capable
de reproduire avec précision les mêmes propriétés de surface que le BKS d’origine [13]. Le gain
significatif en temps de calcul sera utilisé pour générer et étudier en dynamique moléculaire de
larges volumes d’aérogels de silice au chapitre 4. Les résultats décrits dans ce chapitre ont été
publiés dans la revue Journal of Non-Crystalline Solids [84].

3.2 Méthodologie des simulations

3.2.1 Potentiel BKS et troncation par la méthode de Wolf

Le potentiel BKS [13] est un potentiel empirique qui comprend deux types de contribution à
l’énergie totale du système. La première est décrite par une forme dite de Buckingham (eq. 3.1)
et modélise les interactions courte-distances. Cette forme contient un terme en exponentielle
décroissante qui représente la force répulsive des nuages électroniques et un terme de dispersion
(∝ −r−6). Ce deuxième terme a pour origine la répartition probabiliste de la densité électronique
des atomes. Puisque la répartition des charges n’est pas uniforme à tout instant au sein d’un
atome, des dipôles électriques temporaires se forment et interagissent avec les dipôles des atomes
voisins. Ces forces attractives, forces de London, contribuent en grande partie aux interactions
de Van der Waals [85].

ΦBUCK(rαβ) = aαβ exp(−bαβ rαβ) − cαβ

r6
αβ

, rαβ ≤ rcb (3.1)

Où rαβ est la distance interatomique et aαβ , bαβ , et cαβ sont les paramètres ajustés par van
Beest et al. [13] (tab. 3.1). Le cut-off, rcb, pour les interactions courte-distances (Buckingham) est
de 5.5 Å. Le second type de contribution dans le potentiel BKS (eq. 3.2) provient des interactions
coulombiennes longue-distances. La cohésion de la silice est en grande partie assurée par les
liaisons covalentes qui forment des dipôles électriques interagissant sur de longues distances
(∝ r−1). Le potentiel BKS entre deux atomes α et β possédant des charges effectives qα,β prend
donc la forme :

ΦBKS(rαβ) =
qαqβ

rαβ
+ ΦBUCK(rαβ). (3.2)
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α-β aαβ (eV) bαβ (Å−1) cαβ (eV Å6) Charge effective

O-O 1388.7730 2.76 175.0 qO= -1.2

Si-O 18003.7572 4.87318 133.5381 qSi= 2.4

Table 3.1 – Paramètres du potentiel BKS [13].

Les potentiels Coulomb-Buckingham, comme le BKS, ne tendent pas vers l’infini positif
lorsque r tend vers zéro. À hautes températures, les atomes qui possèdent une grande énergie
cinétique peuvent se chevaucher ce qui induit par la suite une dynamique chaotique. Une solution
consiste à ajouter un potentiel Lennard-Jones 24-6 (eq. 3.3) très répulsif à courte-distances
[66, 86] pour empêcher le chevauchement d’atomes. Le cut-off pour ce potentiel Lennard-Jones,
rcl, est de 3 Å et εαβ , σαβ sont les paramètres résumés dans le tableau 3.2.

ΦLJ(rαβ) = 4 εαβ

⎡⎣(
σαβ

rαβ

)24

−
(

σαβ

rαβ

)6
⎤⎦ , rαβ ≤ rcl (3.3)

α-β O-O Si-O Si-Si

εαβ (eV) 4.78 .10−4 1.12 .10−2 13.20

σαβ (Å) 2.20 1.35 0.40

Table 3.2 – Paramètres pour ΦLJ .

Troncation des interactions longue-distances :

L’absence de cut-off sur le terme Coulombien du potentiel BKS nécessite le calcul de ces
interactions entre tous les atomes de la boite de simulation. Lorsque les conditions aux bords
sont périodiques (Fig. 3.3), la somme des énergies d’interaction (∝ r−1) devient infinie et diverge.
Il est donc nécessaire d’utiliser la méthode de sommation d’Ewald [87] pour évaluer cette somme.
Cette méthode consiste à décomposer la sommation des énergies en deux parties. Une première
somme pour les interactions à courte portée qui convergent rapidement dans l’espace réel et une
seconde pour les interactions à longue portée qui convergent dans l’espace de Fourier grâce à la
périodicité du système. Cette méthode, bien qu’efficace, reste très coûteuse en temps de calcul.

Il existe plusieurs méthodes pour contourner l’évaluation totale des interactions Coulom-
biennes. La méthode du Wolf shift a été utilisée par Carré et al. [10] pour tronquer le potentiel
BKS. Cette méthode a pour but d’introduire un cut-off sur les interactions Coulombiennes. Le
terme Coulombien du potentiel BKS (eq. 3.2) est approximé par ΦW (rαβ) :
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Figure 3.3 – Représentation des conditions aux limites périodiques.

ΦW (rαβ) = qαqβ

[
1

rαβ
− 1

rcw
+

( 1
r2

cw

)
(r − rcw)

]
, rαβ ≤ rcw (3.4)

où rcw est le cut-off pour la méthode du Wolf shift. La version originale de cette méthode
consiste à compenser la charge contenue à l’intérieur de la sphère définie par le cut-off par une
charge de signe opposé à r = rcw. L’équation (3.4) est une version améliorée du Wolf shift où
l’ajout du troisième terme a été proposé par Fennell et al. [88]. Ce terme assure la continuité
du potentiel et de la force à r = rcw, ce qui était le principal défaut de la méthode originelle.
Le Wolf shift diffère de la méthode de sommation complète de Wolf utilisée par Garofalini et
al. [75, 76] de par la translation vers zéro du potentiel sans amortissement des interactions
électrostatiques. Fennell et al. [88] ont montré une très bonne concordance entre les résultats
obtenus avec le Wolf shift et ceux de la sommation d’Ewald, considérée ici comme la référence
la plus pertinente. C’est pourquoi Carré et al. [10] ont appliqué cette troncation au potentiel
BKS. Les propriétés statiques et dynamiques du liquide de silice en bulk telles que les fonctions
de distribution radiales et angulaires, le facteur de structure et la densité d’état vibrationnelle
ont été ajustées à partir de la version originale du BKS en utilisant des conditions aux limites
périodiques et la sommation d’Ewald. Le potentiel tronqué résultant, noté Wolf BKS, a été
paramétrisé sur des systèmes sans surfaces libres. Il est donc nécessaire de vérifier s’il reproduit
correctement les propriétés de surface obtenues avec le BKS original, la méthode de Wolf n’étant
pas initialement pensée pour les surfaces libres.

Une version revisitée du Wolf BKS est utilisée [11]. Dans cette version sont ajoutés une partie
répulsive à courte-distance, ΦRep

αβ (r) (eq. 3.8), pour empêcher le chevauchement d’atomes à haute
température et un lissage des interactions autour du cut-off (facteurs Gw(r) et Gsh(r) dans les
eq. 3.6 et 3.7). De plus, des interactions répulsives entre atomes de Silicium ont été greffées
par rapport au BKS original. Ces améliorations du modèle ont pour but de corriger certains
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défauts connus du BKS et de lisser le potentiel à la limite du cut-off. Elles ne changent pas de
manière significative les propriétés du bulk de silice. La version finale du Wolf BKS prend la
forme suivante :

ΦW olf BKS
αβ (r) = ΦCoul

αβ (r) + ΦBuck
αβ (r) + ΦRep

αβ (r), (3.5)

ΦCoul
αβ (r) = qαqβ e2 Vw(r) Gw(r), (3.6)

ΦBuck
αβ (r) =

{
Aαβe

− r
ραβ − Cαβ

r6

−
[
Aαβ e

− rc,sh
ραβ − Cαβ

r6
c,sh

] }
Gsh(r),

(3.7)

ΦRep
αβ (r) =

(
Dαβ

r

)12
+ Eαβ r + Fαβ , r ≤ rc,rep. (3.8)

où :

Vw(r) =
(

1
r

− 1
rc,w

)
+

1
r2

c,w

(r − rc,w) , (3.9)

Gw(r) = exp

(
− γ2

w

(r − rc,w)2

)
, (3.10)

Gsh(r) = exp

(
− γ2

sh

(r − rc,sh)2

)
. (3.11)

α, β représentent les atomes de Silicium ou d’Oxygène et e la charge élémentaire. Les charges
effectives qα et qβ sont égales à celles du BKS original. Les paramètres Aαβ , ραβ , Cαβ , Dαβ , Eαβ

et Fαβ sont donnés dans la table 3.3. Les coefficients γw,γsh dans les facteurs de lissage ont pour
valeur γw = γsh = 0.5 Å. Les valeurs respectives des cut-offs rc,sh et rc,w sont 5.5 Å et 10.17 Å.
Le cut-off pour la partie répulsive, rc,rep, est égal à 1.75 Å pour les interactions O-O et 1.27 Å

α-β Aαβ (eV) ραβ (Å) Cαβ (eV Å6) Dαβ (Å eV−12) Eαβ (eV Å−1) Fαβ (eV)

O-O 1388.7730 0.3623 175.0 1.51166281 −14.97811134 39.0602602165

Si-O 18003.7572 0.2052 133.5381 1.42402882 −3.24749265 −15.86902056

Si-Si 872 360 308.1 0.0657 23.299907 0.0 0.0 0.0

Table 3.3 – Paramètres du potentiel Wolf BKS [10, 11].
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Figure 3.4 – Énergies d’interaction entre les atomes de Silicium et d’Oxygène pour le potentiel
Wolf BKS tronqué par Carré et al. [10, 11]

pour Si-O. La figure 3.4 montre les différentes énergies d’interactions entre espèces dans la silice
pour le potentiel Wolf BKS.

3.2.2 Analyse de clusters (SiO2)n en statique moléculaire

La statique moléculaire est utilisée pour calculer les énergies de clusters de silice (monomère,
dimère, trimères et tétramères). Le rôle des effets de surface est d’autant plus important lorsque
la taille du système diminue. C’est pourquoi il est intéressant de reproduire des clusters de
silice contenant seulement quelques atomes et de calculer leur énergie totale et de liaison afin
de les comparer avec d’autres résultats de statique moléculaire et de DFT (Density Functional
Theory). Dans notre étude, les atomes sont initialement placés aux coordonnées données par
Harkless et al. [12] puis une minimisation de l’énergie potentielle est appliquée en utilisant la
technique du gradient conjugué. Les énergies totales et de liaison après minimisation à 0 K sont
comparées avec celles de Harkless qui utilise le potentiel empirique de Tsuneyuki et al. (TTAM)
[89]. Ce potentiel possède également un terme d’interactions coulombiennes. Nous comparons
aussi nos résultats avec ceux de Nayak et al. [90] en DFT.

Le premier cluster étudié est un monomère (Fig. 3.5) avec une forme linéaire et symétrique
(D∞h). Il est composé d’un atome de Silicium positionné entre deux atomes d’Oxygène. Le
deuxième cluster est un dimère (Fig. 3.5), formé de deux atomes de Silicium connectés par
un pont d’atomes d’Oxygène. Deux trimères avec des symétries D3h et D2d sont aussi étudiés
(Fig. 3.6). Le premier trimère possède une structure plane tandis que le second est une combi-
naison de deux dimères liés dans deux plans orthogonaux.
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Figure 3.5 – Monomère de silice avec une symétrie D∞h (haut) et dimère avec une symétrie
D2h (bas). Les atomes de Silicium et d’Oxygène sont respectivement en rouge et bleu.

Figure 3.6 – Trimères de silice avec des symétries D3h (haut) et D2d (bas).

Finalement, deux tétramères de silice (Fig. 3.7) sont étudiés. Ils peuvent être considérés
comme la combinaison d’un trimère et d’un dimère. Le premier tétramère est un cluster linéaire
avec une symétrie D2h qui peut être perçu comme la combinaison d’un trimère D2d et d’un dimère
D2h. Le second tétramère possède une symétrie C2v et représente la combinaison d’un trimère
D3h et d’un dimère D2h. Ces deux clusters sont chacun contenus dans deux plans orthogonaux.
D’autres clusters plus grands et plus complexes peuvent être étudiés [12], cependant, le but de
ce travail n’est pas de rechercher de nouveaux clusters plus exotiques mais de vérifier que les
énergies obtenues avec les deux potentiels sont comparables.
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Figure 3.7 – Tétramères de silice avec des symétries D2h (haut) et C2v (bas).

3.2.3 Étude des propriétés d’agrégats de silice en dynamique moléculaire

Des agrégats sphériques de silice amorphe contenant des surfaces libres sont générés en dyna-
mique moléculaire à haute température. La méthode de simulation s’inspire de l’étude de Roder
et al. [79] et les différences pour les résultats entre les potentiels BKS et Wolf BKS sont discutés.
Des atomes de Silicium et d’Oxygène sont initialement introduits, de manière aléatoire tout en
conservant la stœchiométrie, dans une sphère qui correspond à la densité de la silice dense (≈
2200 kg.m−3). Une minimisation d’énergie potentielle est effectuée pour éviter le chevauchement
d’atomes. La dynamique du système en température est ensuite amorcée pour finaliser l’étape de
préparation. L’intégration des équations du mouvement est réalisée à l’aide d’un algorithme de
Verlet avec un pas de temps de 1.6 fs. Le thermostat de Langevin [91] dans l’ensemble NVT est
appliqué pour contrôler la température du système. Dans ces simulations, le volume de la boite
de simulation est bien plus grand que le volume de l’agrégat. La densité (et donc le volume) de
l’agrégat peut varier, grâce à la présence des surfaces libres, tandis que le volume de la boite de
simulation est conservé. La température du système est amenée de 0 K à une température maxi-
male (Tmax) en 40 000 pas de temps. Tout en conservant la température à Tmax, la moyenne
de l’énergie potentielle est ensuite calculée sur 60 000 pas de temps (étape de relaxation). Les
moments linéaires et angulaires de l’agrégat sont ramenés à zéro tous les 100 pas de temps pour
éviter un mouvement global du corps rigide de l’agrégat. Les simulations sont portées à Tmax =
4300 K, 4000 K, 3400 K, 3000 K et 2750 K. Trois structures avec des tailles croissantes ont été
étudiées, N = 1296, 4608 et 13824 où N est le nombre total d’atomes.

Les énergies potentielles sont calculées et comparées à celles obtenues avec un bulk de si-
lice dense en conditions aux limites périodiques. Cette structure bulk est générée en plaçant de
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manière aléatoire des atomes de Silicium et d’Oxygène, avec la bonne stœchiométrie et densité
(≈ 2200 kg.m−3) dans une boite de simulation en conditions aux limites périodiques. Une mi-
nimisation d’énergie à 0 K est effectuée grâce à la technique du gradient conjugué pour éviter
une nouvelle fois le chevauchement d’atomes. Finalement, la dynamique du système est amor-
cée et une moyenne de l’énergie potentielle est calculée aux températures Tmax sur l’étape de
relaxation en suivant la même procédure que pour les agrégats. Le bulk contient 8016 atomes
et est équilibré dans l’ensemble NPT grâce à un barostat de Berendsen [92]. La température est
contrôlée avec un thermostat de Langevin [91]. Puisque le nombre total d’atomes est différent
entre le bulk et les agrégats, les énergies potentielles totales sont normalisées par le nombre
d’atomes. La différence d’énergie potentielle, Δepot, entre le bulk, ebulk

pot , et les agrégats, epot(N)
est l’énergie de surface, Es. Elle dépend du nombre total d’atomes N , différent pour chaque
agrégat :

Δepot ≡ epot(N) − ebulk
pot =

Es

N
. (3.12)

L’énergie de surface par unité de surface, ε, peut être calculée à partir de la surface de
l’agrégat, S, et de la densité, ρ, en nombre d’atomes :

Es

N
=

ε S

N
=

ε 4πr2
0

N
, (3.13)

Es

N
= ε 4π

( 3
4πρ

)2/3
N−1/3. (3.14)

où S est approximé par la surface d’une sphère de rayon r0, qui est une moyenne dans les trois
directions (Ox), (Oy), (Oz) du rayon de l’agrégat pendant l’étape de relaxation. Cette évaluation
de la surface reste une approximation puisque à hautes températures, les agrégats sont rugueux
et aurait tendance à s’évaporer pour des temps de simulation plus longs. Par ailleurs, la forme
de l’agrégat n’est pas parfaitement sphérique (Fig. 3.8).

Dans le but de comparer nos résultats avec ceux de Roder et al. [79], les agrégats sont
divisés en trois zones : le shell (couleur bleue), la zone de transition et le cœur (couleur violette).
L’épaisseur du shell qui correspond à la surface de l’agrégat est de 5Å. La zone de transition entre
le shell et le cœur a une épaisseur de 3 Å. Les atomes localisés à l’intérieur du cœur montrent des
propriétés comparables à celles du bulk de silice. Des propriétés structurales comme les fonctions
de distribution radiales, angulaires et la distribution de rings sont calculées et discutées entre les
deux potentiel BKS. Le but est de comparer ces potentiels sur les propriétés cœur/surface des
agrégats et de montrer que le Wolf BKS avec ses interactions coulombiennes tronquées reproduit
les mêmes défauts de surface que le BKS d’origine.
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Figure 3.8 – Vue d’un agrégat de silice amorphe. La zone shell est en bleu alors que le coeur est
en violet. Les atomes de la zone de transition ne sont pas représentés sur cette image. N=13824,
T= 3000 K

3.3 Analyse des clusters

Les résultats pour les potentiels Wolf BKS et BKS concernant les énergies totales des clusters
sont résumés dans la table 3.4. Les énergies des monomères sont utilisées pour calculer les énergies
de liaison de chaque cluster (Fig. 3.9). La définition de l’énergie de liaison proposée par Harkless
et al. [12] correspond à l’énergie nécessaire pour que n molécules de SiO2 forment un cluster
(SiO2)n.

3.3.1 Monomère

Après minimisation, la distance inter-atomique Si-O est de 1.43 Å pour les deux potentiels
BKS. Harkless et al. [12] ont obtenu une valeur de 1.46 Å avec le potentiel TTAM. Nayak et
al. [90] , quant à eux, ont trouvé une valeur de 1.53 Å avec des calculs de DFT. Cependant, il
serait imprudent de conclure sur ces résultats puisque il n’existe pas de valeurs expérimentales
publiées pour des monomères de SiO2 isolés.

3.3.2 Dimère

Selon la figure 3.9, les deux potentiels BKS fournissent la même valeur d’énergie de liaison
pour le dimère. Harkless [12] a obtenu une énergie totale de -94.8 eV et une énergie de liaison
de -5.3 eV avec le potentiel TTAM. Le résultat DFT de Nayak [90] concernant l’énergie de
liaison est de -3.7 eV. Même si les deux potentiels BKS surestiment cette valeur (tout comme
le potentiel TTAM), ces résultats peuvent être considérés comme acceptables sachant que ces
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Figure 3.9 – Énergies de liaison pour les potentiels TTAM [12], BKS [13] et Wolf BKS [10].

potentiels empiriques n’ont pas été développés pour reproduire des énergies de clusters mais ont
été paramétrisés sur les propriétés du bulk de silice. Pour de simples dimères avec des effets de
surface si importants, le potentiel Wolf BKS reproduit la même énergie de liaison que le BKS
original, démontrant que la stabilité des dimères est équivalente dans les deux cas.

3.3.3 Trimères

Les énergies de liaison pour les trimères (Fig. 3.9) peuvent être comparées avec celles obtenues
par Raghavachari, citées dans l’étude d’Harkless, en calculs ab initio [12]. Ses valeurs sont -8.2
eV et -9.2 eV pour les clusters D3h et D2d, respectivement. De même que pour le dimère, nos
résultats pour les potentiels BKS surévaluent tous les deux ceux obtenus avec le potentiel TTAM
et les calculs ab initio [12]. La même conclusion que pour les énergies de liaison du dimère peut
être tirée : les deux trimères montrent la même stabilité avec les potentiels BKS et Wolf BKS.

3.3.4 Tétramères

Les résultats pour les énergies de liaison des tétramères sont dans le prolongement de ceux
pour les dimères et trimères. Les deux potentiels BKS ont besoin de la même énergie pour
séparer un cluster en n molécules de SiO2. Cette énergie est encore une fois supérieure à celle
du potentiel TTAM.
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3.3.5 Discussion sur la stabilité des clusters

La stabilité des clusters est surestimée par les deux potentiels BKS par rapport aux résultats
de Harkless et Nayak. Afin de comparer avec plus de précision ces résultats avec les calculs
DFT de Nayak [90], nous devons introduire l’énergie de liaison totale. Elle correspond à l’énergie
nécessaire pour séparer les clusters en atomes infiniment lointains. Cette énergie de liaison totale
est définie comme :

Eb = E(SiO2)n − nE(Si) − 2nE(O) (3.15)

où E(..) sont les énergies totales des clusters ou atomes. L’énergie totale des clusters en
statique moléculaire correspond à l’énergie de liaison totale des résultats DFT de Nayak. Celui-
ci a montré [90] que les potentiels empiriques comme TTAM [89] ne reproduisent pas avec fiabilité
les énergies des clusters de silice alors que leur structure et leurs distances interatomiques sont
proches des résultats DFT. En terme d’énergie de liaison totale (Tab. 3.4), tous les potentiels
empiriques surestiment les valeurs obtenues en DFT. Cependant, il n’est pas négligeable de noter
que le Wolf BKS est le plus proche de ces résultats DFT [90]. L’énergie potentielle du Wolf BKS
a été légèrement translatée vers des valeurs plus basses à cause de la troncation des interactions
coulombiennes. Cette translation cumulée à l’ajout d’interactions positives (répulsives) entre
atomes Si-Si contribue à diminuer les valeurs des énergies de liaison totales en comparaison du
BKS original.

En conclusion, cette sous-section a montré que le Wolf BKS est capable de reproduire les

[eV] ΦDMOL ΦT T AM ΦBKS ΦW olf BKS

Monomère (D∞h) 13.43 -44.7 -47.9 -36.2

Dimère (D2h) 30.56 -94.8 -102.5 -79.0

Trimère (D3h) - -145.6 -157.3 -122.0

Trimère (D2d) 48.12 -145.2 -157.4 -122.0

Tétramère (D2h) 65.65 -195.5 -212.2 -164.9

Tétramère (C2v) - -196.0 -212.2 -164.9

Table 3.4 – Énergies de liaison totales des clusters (SiO2)n qui correspondent à l’énergie po-
tentielle totale en statique moléculaire. Les ΦDMOL sont les résultats DFT de Nayak [90] et
ΦT T AM ceux de Harkless [12] avec le potentiel TTAM. ΦBKS et ΦW olf BKS correspondent à nos
résultats pour les potentiels BKS et Wolf BKS.
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mêmes structures et énergies de liaison de clusters de SiO2 que le BKS original. Les énergies
nécessaires pour former des clusters (SiO2)n (Fig. 3.9) à partir de n molécules de SiO2 sont
globalement comparables entre tous les potentiels empiriques étudiés et particulièrement entre
les deux potentiels BKS. Concernant les énergies de liaison totales, elles diffèrent entre tous les
potentiels empiriques. Puisque les énergies obtenues avec le Wolf BKS sont plus proches des
valeurs DFT, la description énergétique de clusters (SiO2)n par ce potentiel tronqué peut être
considérée comme plus fiable qu’avec le BKS original au regard des énergies de liaison totales.

3.4 Agrégats de silice amorphe

Les agrégats offrent la possibilité de tester la capacité du potentiel Wolf BKS à reproduire les
surfaces de silice amorphe. Une extension naturelle consiste à générer par la suite des structures
de silice nanoporeuse avec de grands taux de surface spécifique couplés à de gros volumes.
Idéalement, puisque les aérogels sont composés d’un squelette solide nanoporeux, le potentiel
interatomique devrait reproduire correctement à la fois les propriétés structurales du bulk et
des surfaces de silice. Notre référence pour comparer les surfaces libres d’agrégats de silice est
l’étude de Roder et al. [79] qui utilise le potentiel BKS original. Bien que celui-ci surestime le
nombre de rings n=2 par rapport aux calculs ab initio [82], la dynamique des surfaces libres est
globalement bien décrite en terme de propriétés énergétiques et structurales [82, 79].

3.4.1 Caractérisation énergétique

Les énergies potentielles obtenues avec le potentiel Wolf BKS (normalisées par N , le nombre
total d’atomes) pour les trois d’agrégats décrits dans la section 3.2.3 sont présentées dans la
figure 3.10. La différence d’énergie potentielle entre le bulk et les agrégats, Δepot, croît lorsque
la taille des agrégats diminue. Ce phénomène est dû à la contribution de l’énergie associée à la
présence des surfaces libres qui devient dominante lorsque le rapport surface/volume augmente.
L’insert dans la figure 3.10 montre l’énergie de surface Es

N en fonction de N−1/3, calculé à partir
de l’équation (3.14). Les lignes dans l’insertion sont les régressions linéaires liées aux données
pour les températures 4300 K, 3400 K et 2750 K. L’énergie de surface par unité de surface, ε,
peut être calculée à partir de la pente de ces régressions obtenues aux différentes températures.
Ces résultats indiquent que la pente décroît lorsque la température augmente. Cette observation
est en bon accord avec les valeurs expérimentales [81] et avec les résultats de Roder et al. [79].

En approximant la surface de l’agrégat par une sphère de rayon r0, il est possible de calculer
l’énergie de surface par unité de surface ε. En utilisant le potentiel BKS original pour des agrégats
avec N=1296, 4608, 13824, r0 est égal à 16.8 Å, 26.1 Å and 38.2 Å, respectivement. Les valeurs
pour le potentiel Wolf BKS sont globalement équivalentes avec r0=17.5 Å, 26.2 Å et 37.9 Å.
Ces valeurs de r0 ont été moyennées dans le temps et dans les trois directions de l’espace (Ox),
(Oy), (Oz) pendant l’étape de relaxation. Comme discuté dans la section 3.2.3, la forme de
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Figure 3.10 – Énergie potentielle epot[eV ] en fonction de 104/T [K] pour le potentiel Wolf BKS.
Le graphique inséré montre la dépendance de l’énergie de surface Δepot ≡ Es

N avec N−1/3, selon
l’équation (3.14) à 4300 K, 3400 K et 2750 K.

l’agrégat n’est pas parfaitement sphérique. On peut donc considérer que ces valeurs de r0 sont
très proches, considérant l’approximation faite sur la définition des surfaces. Dans les résultats
de simulation, r0 ne varie pas de manière significative avec la température. Cette observation
est en accord avec les résultats de Roder et al. [79] qui ont montré que le rayon de l’agrégat
est très peu dépendant de la température puisque le coefficient de dilatation thermique est très
petit. Ces valeurs de r0 sont ensuite utilisées pour calculer la densité, ρ, des agrégats.

Pour le bulk à 300 K, les deux potentiels BKS donnent une densité de la silice dense à
2200 kg.m−3, ce qui est en accord avec la valeur expérimentale de 2200 kg.m−3 à température
ambiante [81]. La densité des agrégats est de 2000 kg.m−3 aux hautes températures atteintes
dans le cadre de cette étude et avec les deux potentiels. Cela montre que l’introduction du cut-off
sur les interactions coulombiennes longue-distances n’influe pas de manière significative sur la
densité globale des agrégats où les effets de surface jouent un rôle important.

L’énergie de surface par unité de surface est ensuite calculée à chaque température à partir de
l’équation (3.14), en utilisant la densité (en nombre d’atomes N) et la pente de Es

N en fonction
de N−1/3 (Fig. 3.10). La valeur expérimentale pour la tension de surface à 2000 K est de
0.33 ± 0.04 N.m−1 [81]. La figure 3.11 montre que les énergies de surface calculées avec les
potentiels Wolf BKS et BKS surestiment la valeur expérimentale, en prenant en compte la
différence de température. En effet, l’énergie de surface calculée en dynamique moléculaire, ε,
ne peut être que supérieure à la valeur expérimentale à cause de la contribution entropique
dans l’énergie libre qui n’est pas prise en compte dans les simulations [79]. Dans la définition
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Figure 3.11 – Énergie de surface par unité de surface pour les deux potentiels BKS. Les barres
d’erreur sont calculée à partir des erreurs asymptotiques obtenues des régressions linéaires de la
figure 3.10.

de l’énergie libre (eq. (3.16)), le second terme entropique ne peut être calculé en dynamique
moléculaire ce qui tend à surévaluer les énergies de surface de la figure 3.11.

F = U − TS. (3.16)

Où F correspond à l’énergie libre, U à l’énergie interne du système, T à la température et S à
l’entropie. Les pentes obtenues dans la figure 3.11 sont de (-30.7 ± 5) .10−3 N.m−1 par 100 K et
(-10.7 ± 4) .10−3 N.m−1 par 100 K, respectivement, pour les potentiels BKS et Wolf BKS. La
valeur expérimentale pour la tension de surface est de -10.10−3 N.m−1 par 100 K [81]. Roder et
al. [79] ont obtenu une valeur de (-17 ± 9) .10−3 N.m−1 par 100 K. Nos résultats correspondant
au BKS original, diffèrent de ceux de Roder et al.. Cependant, l’incertitude sur le calcul de la
pente est importante et les valeurs d’énergie de surface restent tout de même comparables. La
pente obtenue avec le Wolf BKS est inférieure à celle du BKS original. Cette comparaison entre
les deux potentiels est moins satisfaisante. Elle est néanmoins à relativiser puisque la pente du
Wolf BKS est plus proche de la valeur expérimentale. En considérant le temps de calcul gagné
en utilisant le potentiel tronqué et sa cohérence concernant l’évolution de l’énergie de surface en
fonction de la température avec la valeur expérimentale, nous considérons que le potentiel Wolf
BKS peut être utilisé à la place du BKS original pour la description énergétique des surfaces de
silice amorphe.
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3.4.2 Fonctions de distribution radiale

Les propriétés structurales comme les fonctions de distribution radiale, angulaire et les dis-
tributions de rings sont étudiées ici. Afin d’obtenir une statistique suffisante, ces propriétés sont
comparées pour le plus grand des agrégats (N=13824) entre le cœur (core) et la surface (shell).
En accord avec le code de couleur utilisé dans la figure 3.8 pour l’illustration de l’agrégat, le bleu
correspond à la zone shell et le violet à la zone du cœur pour tous les graphiques subséquents.
Notons que les atomes de la zone de transition ne sont pas représentés sur l’image de l’agrégat
3.8. Les propriétés structurales ont toutes été calculées à 3000 K afin de comparer nos résultats
avec ceux de Roder et al. [79].

La fonction de distribution radiale (rdf), gαβ(r), représente la probabilité de trouver une paire
d’atomes de types α, β séparés par une distance r (Fig. 3.12). Dans un système homogène qui
contient plusieurs espèces d’atomes, elle prend la forme :

gαβ(r) = Γαβ

〈
Nα∑
i=1

Nβ∑
j=1

1
4πr2 δ(r− | �ri − �rj |)

〉
(3.17)

avec

Γαβ =

⎧⎪⎪⎨⎪⎪⎩
N

ρNα(Nα−1) α = β

N
ρNαNβ

α 	= β

(3.18)

où ρ est la densité du système et N, Nα, Nβ sont les nombres d’atomes totaux, de l’espèce α et
de l’espèce β. Cette fonction est normalisée par 4πr2 dans le bulk de silice. Pour un système

r

dr

Figure 3.12 – Principe de calcul de la fonction de distribution radiale : évaluation du nombre
d’atomes de types α, β situés entre r et r + dr. Le code couleur sert à différencier les atomes α

des atomes β.
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hétérogène, cette normalisation [93] est adaptée pour assurer que les gαβ(r) tendent vers l’unité
lorsque r tend vers l’infini. De plus, lorsque α est choisi dans la zone shell, β peut être restreint
aux autres zones (transition ou cœur). Cette précaution est nécessaire puisqu’il y a beaucoup
moins de voisins aux longue-distances à la surface que dans le cœur. Les deux potentiels BKS
conduisent à des structures plus hétérogènes en surface qu’en cœur. Cette hétérogénéité se traduit
par des fonctions gSiSi(r) et gOO(r) dont les premiers pics (premiers voisins) sont légèrement plus
larges. Pour gSiO(r), la distribution ne varie pas de manière significative lors de la transition du
cœur vers la surface pour les deux potentiels. Cela signifie que ces liens sont forts et ne sont
pas influencés par l’environnement de surface. La fonction gSiSi(r) à 2.5 Åprésente une épaule
qui n’existe qu’à la surface et qui est en accord avec les résultats de Roder et Rarivomanantsoa
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de l’agrégat (core) et à sa surface (shell).
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[79, 78]. D’après ces auteurs, cette épaule est liée à l’émergence de nouveaux rings n=2 en surface.
Il est encourageant de noter que ces défauts de surface sont bien reproduits par le potentiel Wolf
BKS et très similaires à ceux prédits par le BKS original.

3.4.3 Fonctions de distribution angulaire

OSiO

SiOSi

Figure 3.14 – Représentations des angles ̂OSiO et ̂SiOSi dans une structure tétraédrique de
silice. Les atomes en rouge correspondent au Silicium et en bleu à l’Oxygène.

Nous nous intéressons ici aux angles intra-tétraédraux (̂OSiO) et inter-tétraédraux (̂SiOSi) en
surface et au cœur de l’agrégat (Fig. 3.14). Les fonctions de distribution angulaire sont tracées
dans la figure 3.15. Pour les angles intra-tétraédraux, la distribution peut être assimilée à une
fonction gaussienne qui présente un écart type plus petit dans le cœur que dans la zone shell.
Cela montre que les angles intra-tétraédraux sont plus dispersés autour de 109° dans la zone
shell que dans le cœur. La surface est donc plus hétérogène. Pour les angles inter-tétraédraux,
on observe avec les deux potentiels une translation de 10° vers des angles plus petits dans la
zone shell. En effet, ces angles caractérisent les liens entre les molécules de SiO4. Ces liens sont
plus simples à déformer que ceux qui sont à l’intérieur des tétraèdres de SiO4. Un type différent
d’angle inter-tétraédral est observé à 100° dans la zone shell. Ces nouveaux angles sont associés
à la présence de rings n=2 et à l’épaule déjà mentionnée dans la fonction de distribution radiale
gSiSi(r). Ces résultats montrent, encore une fois, que les deux potentiels BKS reproduisent les
surfaces de silice amorphe avec les mêmes caractéristiques et hétérogénéités.

3.4.4 Distribution de la taille des rings

La dernière propriété structurale étudiée est la distribution de la taille des rings. Comme
défini dans la section 3.1, un ring est le plus petit chemin fermé d’atomes Si-O consécutifs dans
la silice. Le premier atome Si considéré dans le chemin est aussi le dernier afin d’obtenir un
ring fermé. Seuls les rings dits primitifs, qui ne peuvent pas être décomposés en deux rings plus
petits, sont étudiés afin de ne prendre en compte que les plus petits chemins. La statistique sur
les rings a été calculée avec le code open source R.I.N.G.S. [94]. La taille n du ring est définie
comme le nombre d’atomes Si dans le chemin fermé.
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Figure 3.15 – Fonctions de distribution angulaire, comparées entre le cœur et la zone shell de
l’agrégat avec le BKS original et le Wolf BKS.

La distribution de la taille des rings est montrée, pour une température de 3000 K, dans la
figure 3.16. Ces résultats sont très comparables à ceux obtenus par Roder et. al [79]. Dans le
cœur de l’agrégat, où les propriétés sont similaires à celles du bulk, les rings de taille n=6 sont
présents avec la plus haute probabilité pour les potentiels BKS et Wolf BKS. Pour des valeurs
plus petites de n, les deux potentiels donnent exactement les mêmes résultats pour P (n). Pour
des valeurs de n plus grandes, une légère dispersion est observée, cependant, la tendance globale
reste similaire. Pour la zone shell, les plus hautes probabilités sont obtenues pour n=5 et n=4
pour le BKS et le Wolf BKS, respectivement. La figure 3.16 montre que la taille des rings localisés
à la surface est translatée vers des valeurs plus petites pour les deux potentiels. Cette tendance
est plus prononcée pour le Wolf BKS qui montrent des valeurs de P (n) plus élevées pour n=3 et
n=4. Puisque les petits rings sont plus rigides que les plus grands, on peut s’attendre à ce que le
potentiel Wolf BKS conduise à des propriétés mécaniques aux surfaces légèrement plus rigides.
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Figure 3.16 – Distribution de la taille des rings pour le coeur et la surface (shell) de l’agrégat
à 3000 K avec les deux potentiels BKS.

Les plus petits rings (n=2 and 3), qui sont presque absents dans le bulk, sont présents à la surface
pour les deux potentiels. Cette observation est en accord avec les résultats de Roder et. al [79].
Ces nouveaux rings avec de petits angles peuvent être observés dans les fonctions de distribution
angulaires (Fig. 3.15) et sont liés à l’apparition de nouveaux angles inter-tétraédraux dans la
zone shell à 100°. De manière plus générale, l’évolution de la distribution de la taille des rings
lors de la transition du bulk vers la surface est en bon accord entre les deux potentiels. Puisque
les rings sont translatés vers des valeurs légèrement plus basses avec le Wolf BKS, on peut
s’attendre à ce que les surfaces simulées avec ce potentiel conduisent à des propriétés élastiques
plus rigides que celles simulées avec le BKS original.

3.5 Le potentiel Wolf BKS pour les grands volumes d’aérogels
de silice

La mise en application du potentiel BKS et l’étude détaillée d’objets de silice amorphe, diffé-
rents de par leur densité, leur taille et leur texture apportent une base solide de compréhension
et d’analyse des propriétés texturales. C’est un atout majeur pour évoluer vers la simulation des
propriétés mécaniques de matériaux ultra-poreux tels que les aérogels de silice. Un problème
récurrent dans les simulations en dynamique moléculaire avec ces matériaux est la limitation
à des volumes simulés trop petits pour l’évaluation correcte de leurs propriétés mécaniques.
Jusqu’à maintenant, la taille des systèmes n’a pas dépassé 36 nm pour les études portant sur
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les propriétés mécaniques [68]. En utilisant le potentiel Wolf BKS, le temps de calcul gagné en
tronquant les interactions coulombiennes va permettre d’agrandir considérablement ces volumes.

Des simulations en parallèle ont été menées sur un système nanoporeux dont la taille est de
l’ordre de 20 nm avec une densité de 250 kg.m−3. Cet échantillon a été généré par la méthode
"negative pressure rupturing" [18] qui sera détaillée dans le chapitre suivant. Cet exemple de
structure poreuse contient environ 53000 atomes avec une grande surface spécifique (90 % de
porosité). Pour une simple simulation de relaxation en température avec des conditions limites
périodiques, les deux potentiels BKS et Wolf BKS sont testés sur le même processeur 16 cœurs
et les temps CPU associés (en s/atome/step) sont présentés dans le tableau 3.5. Une sommation
d’Ewald est nécessaire pour évaluer le terme coulombien du BKS original.

BKS Wolf BKS

Temps CPU (s/atome/step) 5.3 .10−2 1.8 .10−5

Table 3.5 – Temps CPU en s/atome/step pour les deux potentiels sur un système nanoporeux
d’environ 53000 atomes en conditions limites périodiques. Les deux simulations ont été effectuées
sur le même processeur.

Sur le même processeur, un rapport de 3 ordres de grandeur en terme de temps CPU par
atomes par pas de calcul est observé entre le BKS original et le Wolf BKS. Le gain en temps de
calcul induit par l’utilisation du potentiel tronqué peut ensuite être mis à profit pour générer des
volumes de silice nanoporeuse plus importants. La figure 3.17 illustre un échantillon de 100 nm
en taille contenant plus de 7.5 millions d’atomes. Avec le Wolf BKS, 2 jours sont nécessaires pour
créer cette structure sur un super-calculateur en parallèle sur 12 noeuds, 192 processeurs. Dans
les mêmes conditions, le temps de calcul nécessaire pour générer la même structure avec le BKS
original serait de plus d’un millier de jours. Cette échelle de temps et d’espace atteinte pour
les volumes simulés en utilisant le potentiel Wolf BKS ouvre la possibilité d’étudier précisément
les propriétés mécaniques des aérogels de silice à l’échelle nanométrique avec des simulations
atomistiques.

3.6 Conclusions sur les propriétés de surface de la silice amorphe

Nous avons montré que la troncation des interactions coulombiennes longue-distances du po-
tentiel BKS effectuée avec la méthode de Wolf par Carré et al. [10] peut reproduire correctement
le cœur et les surfaces de silice amorphe. Le choix du potentiel BKS a été motivé par des études
précédentes qui ont prouvé sa capacité à générer des surfaces de silice amorphe avec des pro-
priétés structurales et énergétiques en accord avec les valeurs expérimentales [79, 82]. Sa version
tronquée permet de réduire considérablement le temps de calcul. Une autre application possible
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100 nm
Figure 3.17 – Nano-structure ultra-poreuse (90% de porosité) avec plus de 7.5 millions d’atomes
générée avec le potentiel Wolf BKS.

pour la troncation est l’usage du potentiel pour coupler des conditions aux limites périodiques
avec des conditions aux bords libres dans un même système. En effet la sommation d’Ewald
nécessite la périodicité du système dans chaque direction de l’espace ce qui peut être probléma-
tique pour certaines études impliquant la création de surfaces libres. Plus d’informations sur les
bénéfices de la troncation d’Ewald peuvent être trouvées dans les études de Fennell et al. [88] et
Gdoutos et al. [95]. Cette troncation et les gains en temps CPU qu’elle permet ouvre de nouvelles
possibilités pour les simulations atomistiques des matériaux nanoporeux à grande surface spé-
cifique. En particulier, elle permet d’étudier en dynamique moléculaire des systèmes d’aérogels
de silice avec plusieurs millions d’atomes (Fig. 3.17). A notre connaissance, de telles simulations
n’ont pas encore été menées ni publiées. Elles pourront ensuite être directement comparées aux
images 3D des nanostructures d’aérogels de silice [4].

Pour une structure où les d’effets de surface sont maximaux (petites molécules de (SiO2)n), les
deux potentiels BKS fournissent les mêmes énergies de liaison et les résultats sont comparables
à ceux obtenus par Harkless et al. [12] avec le potentiel TTAM. Cependant, il est clair que ces
potentiels empiriques ne sont pas capables de reproduire fidèlement les énergies obtenues avec
les calculs DFT. En effet, des différences notables sont observées entre nos résultats pour les
énergies de liaison totales (BKS et Wolf BKS) et les valeurs DFT de Nayak [90]. Néanmoins, il
est intéressant de noter que les résultats obtenus avec le potentiel Wolf BKS sont plus proches
de ceux obtenus avec la DFT, comparé au BKS original.

Des simulations en température ont permis d’évaluer la capacité des deux potentiels BKS à
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reproduire les propriétés énergétiques et structurales des surfaces libres de silice amorphe. Les
simulations inspirées de l’étude de Roder et. al [79] montrent des résultats moins satisfaisants
lorsque l’on compare les deux potentiels d’un point de vue énergétique. Cependant, l’évolution
de l’énergie de surface en fonction de la température est en meilleur accord avec les valeurs
expérimentales avec le potentiel Wolf BKS. En terme d’énergie de surface, il n’y a donc aucune
restriction à utiliser ce potentiel au lieu de sa version originale non-tronquée.

Les propriétés structurales comme les fonctions de distribution radiales, angulaires et la dis-
tribution de la taille des rings ont été comparées à 3000 K sur l’agrégat le plus grand (N=4608).
Les résultats obtenus avec le BKS et sa version tronquée montrent, comme prévu, des structures
plus désordonnées et hétérogènes en surface. Les distributions en taille des rings sont translatées
vers des valeurs plus petites lorsque l’on migre du cœur vers la surface de l’agrégat dû aux effets
de surface. En accord avec les résultats de Roder et al. [79], des petits rings (n=2,3) apparaissent
en surface avec les deux potentiels. Le comportement global du système, lorsque l’on considère
la transition du cœur vers la surface de l’agrégat, est très similaire entre les deux potentiels.
C’est pourquoi, la version du potentiel BKS avec un cut-off sur les interactions longue-distances
introduite par Carré et al. [10] peut être utilisée pour reproduire avec justesse des systèmes
comprenant de larges surfaces spécifiques.

L’objectif du prochain chapitre sera d’utiliser le gain en temps de calcul qu’implique la
troncation du BKS pour générer des nanostructures d’aérogel de silice volumineuses et étudier
les propriétés mécaniques de volumes représentatifs de ces structures.
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4.1 Introduction

Les aérogels dédiés à la superisolation thermique possèdent, comme décrit dans le chapitre 1,
des microstructures qui comportent une très forte proportion de nanopores. Villemot et al. [96]
et Lépinay et al. [97] proposent une méthode de dynamique moléculaire capable de générer des
nanopores avec des surfaces de silice amorphe réalistes, incluant des molécules surfactantes. Cette
méthode se différencie d’une simple coupe de la structure dense par l’attention particulière qui
est portée à l’état de surface. Le principe de cette méthode peut être décrit en plusieurs étapes.
Tout d’abord, une région à géométrie sphérique (ou géométrie quelconque selon le type de pore
que l’on veut générer) est définie à l’intérieur d’un bulk de silice amorphe dense. Tous les atomes
de silicium présents dans cette région sont supprimés. Les atomes d’oxygène encore présents
dans la région peuvent être classés selon deux catégories. La première catégorie comprend les
atomes d’oxygène isolés, ils ne possèdent plus aucune liaison et sont situés au centre de la région
prédéfinie. La seconde catégorie correspond aux atomes d’oxygène n’ayant plus qu’une seule
liaison interatomique (avec un atome de silicium), ces atomes sont situés au niveau de l’interface
matière-pore.

L’étape suivante consiste à supprimer tous les atomes d’oxygène isolés restant au centre
du pore. Les surfaces du pore ainsi générées présentent une structure plus maîtrisée qu’une
simple coupe dans un bulk de silice dense. Les atomes d’oxygène en surface n’ayant qu’une
liaison peuvent servir de base pour la greffe d’atomes d’hydrogène et ainsi former des groupes
silanols. Il est possible d’adapter cette méthode afin de greffer des molécules CH3 hydrophobantes
en surface. Les taux de silanols et d’hydrophobants peuvent être contrôlés afin d’obtenir une
structure comparable à celle des aérogels. Le principal inconvénient de cette méthode est la
définition au préalable de la géométrie du pore. Cette méthode ne permet pas de générer une
structure ultraporeuse à dimension fractale avec une distribution stochastique de la géométrie
et de la position des pores. Ce détail est d’une importance primordiale pour la reproduction
des propriétés mécaniques des aérogels. Il existe toutefois d’autres méthodes en dynamique
moléculaire pour générer des structures nanoporeuses possédant les principales caractéristiques
des aérogels de silice, en particulier leur caractère fractal [19, 15]. Deux d’entre elles ont été
particulièrement fructueuses quant à la simulation de la nanostructure et des propriétés thermo-
mécaniques associées.

La première méthode, développée et présentée tout d’abord par J. kieffer et C. Austen Angell
[18] en 1988, permet de générer une structure de silice nanoporeuse pour la caractériser en terme
de dimension fractale. Cette méthode basée sur l’expansion d’un bulk de silice amorphe dense est
décrite plus en détail dans la section 4.2. Plusieurs auteurs ont ensuite fait évoluer cette méthode
[98, 99, 67] afin de caractériser plus finement les structures nanoporeuses obtenues. Les résultats
ont montré une bonne cohérence concernant le facteur de structure des échantillons générés avec
les mesures expérimentales. Cependant, les distributions en taille des pores de Nakano et al. [98]
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sont centrées autour du nanomètre ce qui n’est pas représentatif des aérogels expérimentaux dont
les porosités atteignent plutôt une taille de l’ordre de la dizaine de nanomètres. Bhattacharya
et al. [67] ont introduit via des simulations en dynamique moléculaire des molécules d’eau à
l’intérieur des porosités afin de simuler des conditions expérimentales de séchage des aérogels.
Ils ont prouvé, grâce à leurs simulations et aux méthodes introduites par Kieffer et al.[18], que
la dimension fractale des aérogels ne dépend pas uniquement du taux de porosité mais aussi des
conditions de séchage imposées aux échantillons, et donc des procédés d’élaboration.

Il n’existe pas à notre connaissance de travaux utilisant la méthode de génération de Kieffer et
al. [18] pour étudier les propriétés mécaniques des aérogels de silice. Cependant, Ng et al. [66] ont
correctement reproduit, via cette méthode et avec le potentiel BKS original, la loi puissance de la
conductivité thermique en fonction de la densité des aérogels. Ces résultats donnent du poids à
la méthode de Kieffer et al. [18] concernant son potentiel à reproduire les propriétés thermiques
très spécifiques des aérogels. Notons aussi que Ng et al. [66] ont observé que la conductivité
thermique a tendance à augmenter avec la taille de la boîte de simulation. Ces effets de taille
peuvent avoir un impact considérable sur la valeur de la conductivité thermique. Les simulations
numériques de Ng et al. sont limitées à seulement 3000 atomes ce qui correspond à une taille des
systèmes qui approxime 5 nm. De plus, leur distribution en taille des pores montrent une taille
maximale de pore de 3.5 nm. La taille des hétérogénéités est légèrement inférieure à la taille de
leur système. Leur échantillon n’est donc pas assez grand pour s’affranchir des effets de taille.
Leur calcul sur la conductivité thermique est très certainement fortement dépendant de la taille
de la boite de simulation.

a) b)

Figure 4.1 – Deux échantillons de silice nanoporeuse générés dans le cadre de l’étude de Murillo
et al. [14]. a) échantillon de masse volumique 580 kg.m−3 (74% de porosité). b) échantillon de
masse volumique de 280 kg.m−3 (87% de porosité).
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La seconde méthode de génération de structures de silice nanoporeuses à dimension fractale a
été introduite par Murillo et al. [14] en 2010 dans le but d’étudier les propriétés mécaniques des
aérogels de silice à l’échelle nanométrique. Deux échantillons générés par cette technique sont
représentés sur la figure 4.1. Cette méthode consiste à placer dans une configuration initiale les
atomes de Silicium et d’Oxygène aux sites correspondant à la phase cristalline β-critobalite de
la silice. Le paramètre de maille est ensuite ajusté de manière artificielle pour que la masse volu-
mique du cristal soit comparable à celle d’un aérogel. Une température de 3000 K est distribuée
dans le système afin d’amorcer la dynamique et d’obtenir un liquide de silice amorphe. Le cœur
de la méthode réside donc dans les étapes successives de trempes et de relaxations à différentes
températures qui suivent la création du liquide de silice. Les relaxations sont réalisées à 2500,
2000, 1500, 600, 300 et 0 K. A l’issu de ce processus, les atomes forment une structure amorphe
de silice nanoporeuse solide dans une boîte de simulation aux conditions limites périodiques
(Fig. 4.1). Murillo et al. [14] ont calculé, pour les aérogels ainsi générés, la dimension fractale
avec la méthode de Kieffer [18] et ont obtenu des valeurs en bon accord avec ce dernier. Notons
qu’avec la méthode de Kieffer et al. , le principe d’expansion d’un bulk de silice dense afin d’ob-
tenir un aérogel nanoporeux permet avec un seul échantillon d’explorer toutes les gammes de
densités entre la ssilice dense et l’aérogel (plus de détail dans la section suivante). Alors que la
méthode de Murillo et al. nécessite de générer autant d’échantillons différents que de densités à
explorer.

Concernant les propriétés mécaniques, Murillo et al. ont retrouvé la loi puissance qui lie le
module élastique avec la masse volumique des aérogels (Fig. 4.2). Les résultats sont comparés
aux valeurs expérimentales de Woignier et al. [16, 15] issues de trois séries d’élaboration, dans des
gammes de densité permettant une utilisation dans différentes applications dont la superisolation
pour les plus faibles. La valeur de l’exposant dans la loi puissance de Murillo et al. est de
3.11 ± 0.21, ce qui est en bon accord avec celle de Woignier et al.[15] de 3.2 ± 0.2 pour des
aérogels de silice partiellement frittés dont les masses volumiques sont supérieures à 800 kg.m−3.
La comparaison est moins convaincante pour les échantillons non-densifiés pour lesquels des
valeurs d’exposant de 3.7 ± 0.2 [15] et 3.8 ± 0.2 [16] avaient été mesurées. Malgré cet écart,
la loi puissance obtenue avec les échantillons numériques de murillo et al. [14] reste acceptable.
La variation des propriétés élastiques en fonction de la masse volumique du matériau sur la
gamme 100-2000 kg.m−3 est globalement bien décrite et reproduit correctement la tendance
expérimentale.

Toutefois bien que la valeur de l’exposant calculée par Murillo et al. soit correcte, la validité
des valeurs des modules élastiques est par contre sujette à caution. En effet comme discuté dans
le chapitre 1, les aérogels sont des matériaux architecturés sur plusieurs ordres de grandeur.
En particulier certains pores avoisinent la centaine de nanomètres (pores entre les particules
secondaires). Ces pores ne sont donc pas simulés par Murillo et al. dont les échantillons ont une
taille maximale de 14 nm. L’article de Murillo et al. ne donne pas de distribution en taille des
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Figure 4.2 – loi puissance du module élastique en fonction de la masse volumique obtenue par
Murillo et al. [14]. Les résultats sont comparés aux valeurs expérimentales de Woignier de 1998
[15] et 1987 [16].

porosités. Il est cependant possible d’approximer leur taille via la figure 4.1 ce qui conduit à
une valeur de 5-6 nm. Cette absence des pores à l’échelle mésoscopique implique que le système
simulé en dynamique moléculaire est assez éloigné, de par sa structure, de l’aérogel expérimental.
La porosité calculée lors des simulations est donc nécessairement inférieure à celle du matériau
macroscopique puisque une partie des pores aux échelles supérieures n’est pas pris en compte.
C’est pourquoi les valeurs du module élastique de Murillo et al. devraient conduire à une borne
supérieure par rapport aux valeurs expérimentales. La Fig. 4.1 montre que ce n’est pas le cas.
Cette méthode de simulation en dynamique moléculaire permet seulement d’étudier les proprié-
tés mécaniques de la nanostructure des aérogels, c’est à dire du réseau nanoporeux présenté
dans le chapitre 1. Un modèle multi-échelle serait nécessaire pour faire un lien entre les résul-
tats obtenus à cette échelle nanométrique avec ceux du matériau macroscopique. Nous serons
confrontés à une limitation similaire puisque les pores entre les particules secondaires ne seront
pas représentés.

Lei et al. [17] ont proposé un modèle basé sur une simple loi des mélanges pour interpréter
correctement les résultats de Murillo et al. Ces auteurs ont utilisé la même méthode de simulation
que Murillo et al. et ont obtenus les mêmes résultats numériques. Leur modèle analytique permet
de relier le module élastique calculé lors des simulations avec le module macroscopique. Lei et
al. reconnaissent que la nanostructure générée en dynamique moléculaire ne forme pas à elle seule
un aérogel avec une architecture comparable au matériau expérimental. Cette nanostructure
s’arrange dans le modèle de Lei et al. , à une échelle supérieure mésoscopique, et forme la
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Figure 4.3 – Visualisation de la nanostructure poreuse générée par Lei et al. [17] en dynamique
moléculaire avec la méthode de Murillo et al. [14]. Le réseau poreux forme une particule sphérique
à l’échelle supérieure.

particule secondaire à géométrie sphérique (Fig. 4.3). Le modèle proposé considère donc deux
valeurs de porosité (nanométrique et mésoscopique) et permet très simplement d’exprimer le
module élastique du matériau macroscopique, E1, en fonction de celui calculé en dynamique
moléculaire, E2. P1 est la porosité du réseau mésoporeux qui va dépendre de la géométrie de
l’empilement des particules secondaires :

E1 = (1 − P1) E2. (4.1)

On définit ρ comme la masse volumique du matériau macroscopique et ρ2 celle de la nanostruc-
ture modélisée en dynamique moléculaire. La loi puissance liant module élastique et densité
proposée par Murillo et al [14] :

E2 = 3.10−6 ρ 3.11
2 , (4.2)

peut être combinée avec le modèle de Lei et al. (eq. (4.1)) pour une expression finale du module
élastique des aérogels de silice :

E1 = 3.10−6 (1 − P1)
(

ρ

1 − P1

)3.11
. (4.3)

La loi puissance finale est une correction de l’equation (4.2) basée sur une simple loi des
mélanges (eq. (4.1)). Elle peut difficilement rendre compte de la structure réelle de l’empilement
granulaire des particules secondaires. Il reste aussi que la distribution en taille de pores proposée
par ces simulations est éloignée de celle observée expérimentalement (une dizaine de nanomètres
[4, 46]). Les seuls travaux pour lesquels il est possible de déterminer la taille des pores [66, 98, 69]
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simulent des porosités dont la taille est inférieure à 5 nm. Des études impliquant des systèmes
réalistes avec des porosités comparables aux valeurs expérimentales sont donc nécessaires. La
compréhension fine des mécanismes de déformation passe par une meilleure prise en compte des
propriétés mécaniques aux différentes échelles. C’est un champ d’investigation qui reste ouvert.

Ce manque d’information est principalement lié aux limitations des simulations en dynamique
moléculaire concernant les volumes de matériaux simulés. L’utilisation du potentiel tronqué Wolf
BKS optimisant le temps de calcul tout en conservant le bon comportement mécanique et les
bonnes propriétés de surface du BKS ouvre des perspectives intéressantes de ce point de vue. Il
devrait permettre d’étudier de manière approfondie le comportement mécanique des aérogels de
silice à l’échelle nanométrique.

L’objectif de ce chapitre consiste, dans un premier temps, à générer des structures nano-
poreuses de silice en dynamique moléculaire puis à les caractériser géométriquement afin de
s’assurer qu’il s’agisse bien d’aérogels. La validation de ces structures nanoporeuses s’appuiera
sur des résultats expérimentaux. Dans un second temps, plusieurs méthodes de simulation seront
mises en œuvre pour simuler et comprendre le comportement mécanique des aérogels de silice à
l’échelle nanométrique depuis l’élasticité jusqu’à la rupture.

4.2 Méthodes

4.2.1 Génération de structures nanoporeuses

Détails de la méthodologie :

Toutes les structures nanoporeuses sont générées avec la méthode proposée par Kieffer et
al. [18] en utilisant des techniques de dynamique moléculaire incluant de la température. Les
équations du mouvement sont intégrées grâce à un algorithme de velocity-Verlet [53, 100] avec
un pas te temps de 1.0 fs et des conditions aux limites périodiques dans les trois directions de la
boîte de simulation. Les intéractions interatomiques sont définies par le potentiel de Wolf BKS
présenté dans le chapitre 3. La méthode consiste à augmenter le volume d’un échantillon de
silice amorphe dense jusqu’à atteindre la masse volumique cible des aérogels.

La première étape de la méthode consiste à obtenir un verre de silice amorphe dense. Les
atomes de Silicium et d’Oxygène sont initialement placés aux sites correspondant au cristal β-
cristobalite et la structure est ensuite fondue à 5000 K. Le liquide de silice est trempé jusqu’à
300 K avec une vitesse de trempe de 4.7 .1012 K.s−1 afin d’obtenir une structure solide de
silice amorphe. En dynamique moléculaire, cette vitesse de trempe est typiquement de l’ordre
1010 − 1012 K.s−1 pour l’obtention d’un solide amorphe [101]. La structure et les propriétés
mécaniques du verre de silice dépendent de cette vitesse de trempe, il faut donc la choisir avec
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précaution lorsque l’on veut travailler sur le verre dense. Cependant, à cette étape de la méthode
de génération de la nanostructure des aérogels, il n’est pas nécessaire d’avoir une configuration
parfaitement équilibrée. En effet, l’étape suivante consiste à étendre instantanément la boîte
de simulation de 10% par rapport à sa taille initiale dans les trois directions de l’espace. Une
étape de relaxation dans l’ensemble NPT avec un barostat de Berendsen [92] et un thermostat
de Langevin [91] est appliquée pendant 50 ps afin de rééquilibrer la structure à 300 K. Les
conditions aux limites périodiques permettent d’obtenir une pression négative sur les bords de
la boîte de simulation après expansion. Pendant l’étape de relaxation, des contraintes locales
sont induites et la rupture des liaisons Si-O conduit à la formation de porosités. Les deux étapes
d’expansion du volume et relaxation de l’échantillon sont répétées jusqu’à ce que la densité cible
des aérogels soit atteinte. Une étape finale de relaxation de 200 ps est appliquée afin d’atteindre
un état métastable de la structure nanoporeuse.

La figure 4.4 illustre les trois étapes de la génération pour un aérogel de densité finale 250
kg.m−3 inclu dans une boite de 20nm. La première correspond à l’obtention d’un bulk de silice
amorphe dense avec une masse volumique de 2200 kg.m−3. La deuxième représente une étape
intermédiaire avec une silice nanoporeuse dont la masse volumique est de 1250 kg.m−3. La struc-
ture finale est obtenue dans la dernière représentation de la figure 4.4 avec la masse volumique
la plus basse considérée dans cette étude (250 kg.m−3).

 10 nm  15 nm  20 nm
2200 kg.m-3

1250 kg.m-3 250 kg.m-3

Figure 4.4 – Génération d’une structure nanoporeuse par la méthode de "Negative pressure rup-
turing" de Kieffer et al. [18]. L’échantillon final d’aérogel a une masse volumique de 250 kg.m−3,
ce qui correspond approximativement à 50 000 atomes. Les couleurs blanche et violette corres-
pondent respectivement aux pores et à la silice.
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100 nm

Figure 4.5 – Échantillon de silice nanoporeuse représentant un volume de 1003 nm3 de maté-
riau simulé dont la masse volumique est de 250 kg.m−3. Le carré central représente une coupe
dans l’échantillon d’une épaisseur de 20 nm. Le blanc correspond aux porosités et le vert à la
reconstruction des surfaces.

Liste des échantillons générés :

Neuf boîtes de simulation de même masse volumique (250 kg.m−3) ont été générées. Les 9
échantillons diffèrent par leur volume : 203 (Fig. 4.4), 303, 403, 503, 603, 703, 803, 903, et 1003 nm3.
La taille finale de la boîte de simulation dans la figure 4.4 est représentative des dimensions
d’échantillons (203 nm3) utilisés dans la littérature pour l’étude des propriétés mécaniques des
aérogels [14, 17]. L’échantillon le plus volumineux généré dans cette thèse est représenté avec
une coupe d’une épaisseur de 20 nm dans la figure 4.5.

4.2.2 Caractérisations structurales

La caractérisation structurale est réalisée sur l’un des échantillons les plus volumineux, celui
de 80 nm (Fig. 4.6). Les réseaux nanoporeux générés en dynamique moléculaire sont caractérisés
en terme de dimension fractale et de distribution en taille des pores. Les résultats obtenus seront
ensuite comparés aux valeurs expérimentales.

Dimension fractale :

Le caractère fractal des aérogels de silice a été démontré expérimentalement à plusieurs
reprises. Grâce à des expériences de diffraction de neutrons (SANS), Woignier et al. [19] ont
montré que l’acidité du solvant lors de l’élaboration de l’aérogel pouvait modifier sa dimension
fractale. Plus récemment, ce caractère fractal a aussi été observé par Mohite et al. [102] en
diffusion aux rayons X aux petits angles (SAXS) au sein des particules secondaires, qui sont
composées du squelette 3D nanoporeux de particules primaires. En dynamique moléculaire,
Kieffer et al. [18] ont proposé un méthode basée sur la fonction de distribution radiale totale,
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80 nm

Figure 4.6 – Échantillon de silice nanoporeuse de taille 80 nm à une densité de 250 kg.m−3. Les
système contient approximativement 3.4 millions d’atomes et sera utilisé pour la caractérisation
structurale.

g(r), pour calculer la dimension fractale, df , du réseau nanoporeux :

g(r) =
1

ρ 4πr2

〈∑
i

∑
j �=i

δ(r− | �ri − �rj |)
〉

, (4.4)

df = 3 +
d ln g(r)

d ln r
. (4.5)

où ρ est la densité du système homogène et g(r) la probabilité de trouver une paire d’atomes
séparés d’une distance r. Lorsque le matériau possède un caractère fractal, Kieffer et al. [18]
montrent que la fonction de distribution radiale décroît en suivant une loi puissance dans le
domaine des longues distances (>1.5 nm). L’exposant de cette loi puissance permet de remonter
à la dimension fractale qui est strictement inférieure à 3 (eq. (4.5)).

Distribution en taille des pores :

La distribution en taille des pores est une autre information structurale qui peut être compa-
rée aux résultats expérimentaux. Pour des matériaux extrêmement poreux comme les aérogels de
silice, tous les pores sont ouverts et connectés. Ceci rend plus difficile l’extraction d’une taille de
pore pertinente pour les structures générées. Dans le cadre de cette étude, des outils d’analyses
d’image habituellement utilisés pour caractériser des volumes expérimentaux sont mis en œuvre.
L’avantage de cette approche est d’analyser directement les résultats issus de simulations avec
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80 nm

Figure 4.7 – Coupe d’une épaisseur de 1.5 nm de l’échantillon de 80 nm de silice nanoporeuse. À
gauche se trouve une visualisation des positions atomiques obtenues en dynamique moléculaire,
et à droite, l’équivalent en image 3D de cette même coupe. L’échantillon complet a été converti
en image 3D comportant deux phases (noire= matière, blanche= pores).

les mêmes outils et la même précision que ceux issus d’expériences. Dans la littérature, aucune
étude concernant les aérogels en dynamique moléculaire n’a mis en œuvre ce type de procédé.

La méthode consiste à créer une image 3D où la taille d’un voxel correspond à un ångström.
L’image est initialement remplie de voxels blancs et possède les mêmes dimensions que la boîte
de simulation issue de la dynamique moléculaire. Chaque voxel correspondant à une position
atomique est le centre d’une sphère remplie de voxels noirs. Toutes ces sphères possèdent le
même rayon qui est choisi de telle sorte que le squelette de silice solide soit dense afin de ne
compter aucune porosité (voxels blancs) au sein du squelette.

L’image 3D résultante (Fig. 4.7) est donc uniquement composée de voxels blancs et noirs, qui
représentent respectivement les porosités et la matière. L’algorithme de granulométrie Analysis
3D [103] implémenté dans le logiciel ImageJ est ensuite utilisé pour estimer la taille des pores.
Le principe de cet algorithme de croissance de grains consiste à placer des octaèdres de taille
maximale dans les pores (phase blanche). Le résultat obtenu en sortie correspond à la fraction
volumique des octaèdres en fonction de leur taille.

4.2.3 Caractérisations mécaniques

Tous les essais mécaniques sont effectués en conditions aux limites périodiques dans l’en-
semble NPT en appliquant un barostat de Berendsen [92] et un thermostat de Langevin [91]
afin de maintenir la température à 300 K. Deux méthodes distinctes sont utilisées pour sollici-
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ter les échantillons en traction et compression à état de contrainte uniaxial, elles sont décrites
ci-dessous :

Essais à contrainte imposée :
Cette première méthode consiste à imposer une rampe en contrainte avec le barostat de

Berendsen. En partant d’un échantillon à l’état d’équilibre, le barostat impose une rampe en
contrainte jusqu’à un niveau de contrainte σr. En augmentant la contrainte, le barostat modifie
les dimensions de la boîte de simulation. C’est donc la déformation qui est mesurée à chaque
instant suivant l’axe de sollicitation. Suivant les deux autres axes, les dimensions de la boîte
de simulation sont ajustées par le barostat de manière à conserver une contrainte nulle (effet
Poisson). Le temps écoulé lors de la rampe en contrainte est également ajusté afin de contrôler
la vitesse de déformation. Les vitesses de déformation que nous imposerons avec cette méthode
sont de 109 s−1, 5.108 s−1, 108 s−1 et 107 s−1. Lorsque σr est atteint, une étape de relaxation à
contrainte imposée σr est engagée. Si la déformation mesurée pendant cette étape de relaxation
n’évolue pas au cours du temps, la décharge mécanique est alors amorcée. Dans le cas contraire,
si la déformation continue d’évoluer pendant la relaxation à contrainte imposée, cette relaxa-
tion continue jusqu’à ce que la déformation converge et reste constante au cours du temps. La
décharge mécanique suit la même procédure en partant d’un état initial à contrainte σr jusqu’à
un état de contrainte nulle. Avec cette méthode, c’est donc la déformation qui est la grandeur
mesurée au cours de l’essai mécanique.

Essais à déformation imposée :
Le principe de cette seconde méthode est de déformer la boîte de simulation dans l’axe de

sollicitation. Le barostat de Berendsen contrôle la pression uniquement dans les deux autres
axes non-sollicités afin d’y maintenir une contrainte nulle. Les vitesses de déformation imposées
avec cette méthode sont de 108 s−1 et 107 s−1. Cette méthode sera utilisée lorsque des essais
impliquant de grandes déformations (> 10%) seront effectués. En effet cette méthode permet de
mieux contrôler la vitesse de déformation lors d’évènements plastiques et plus particulièrement
lors des ruptures. Avec cette méthode, c’est la contrainte qui est mesurée.

Remarque : Les vitesses de déformation, que ce soit pour les essais à contrainte ou à
déformation imposées, sont très élevées par rapport aux vitesses expérimentales qui sont plutôt
de l’ordre de 101 − 103 s−1 [104]. Ceci est lié aux temps qui peuvent raisonnablement être
simulés en dynamique moléculaire qui sont proches de la nanoseconde. F. Yuan et L. Huang
[64] ont montré que la rupture fragile de la silice amorphe dense en dynamique moléculaire
s’observe avec des vitesses de déformation inférieures à 109 s−1 avec le potentiel BKS. Pour des
vitesses plus élevées, le bulk de silice amorphe révèle un comportement ductile en désaccord
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avec les observations expérimentales. C’est pourquoi les vitesses choisies dans cette étude sont
inférieures ou égales à 109 s−1 pour tendre vers des conditions quasi-statiques.

4.2.4 Nanofils denses de silice

En général la structure nanoporeuse est modélisée comme un enchevêtrement de billes de
silice denses [17, 70]. Le choix fait dans cette étude est plutôt de considérer notre structure
nanoporeuse comme un assemblage de brins de silice formant des galeries de matières inter-
connectées. Ce choix est motivé par les visualisations introspectives et de multiples coupes
d’épaisseurs variables des systèmes générés en dynamique moléculaire (exemple fig. 4.7). Ces
visualisations ont montré que considérer ce réseau poreux comme un assemblage de sphères est
une approximation trop forte. Dans les figures 4.5 et 4.7, aucune particule à géométrie sphérique
n’est observée.

Si l’on accepte de voir la structure nanoporeuse comme un treillis de brins de silice, il est
intéressant d’étudier le comportement mécanique d’un seul de ces brins. L’étude de la ’brique
élémentaire’ de la structure devrait nous aider à comprendre le comportement macroscopique
de la structure nanoporeuse.

La géométrie des brins de silice formant la structure nanoporeuse est cependant assez com-
plexe. Nous modélisons les brins de silice par des cylindres denses. Ce choix arbitraire a le
mérite de la simplicité et nous allons donc étudier les propriétés mécaniques de nanofils denses

1

5

Coordinence

vue longitudinale vue transversale

10 nm 4 nm

Figure 4.8 – Vue longitudinale et transversale du nanofil dense de silice. Les dimensions ont
été choisies d’après les observations sur les structures nanoporeuses (Fig. 4.5). La coordinence
est représentée sur la figure et montre comme prévu des atomes avec peu de voisins en surface.
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de silice de géométrie cylindrique. Ceux-ci représenteront, bien que extrêmement simplifiés, les
brins de silice qui constituent les briques élémentaires du réseau nanoporeux dans les aérogels.
La méthode pour générer ces nanofils est de couper un cylindre dans un échantillon de silice
amorphe dense. L’échantillon dense sélectionné possède initialement une taille qui correspond à
la longueur voulue du cylindre. En s’appuyant sur les observations des structures nanoporeuses
générées (Fig. 4.5), un cylindre de diamètre 4 nm a été choisi (Fig. 4.8). Des conditions aux li-
mites périodiques sont appliquées dans la direction longitudinale du cylindre avec une longueur
de période de 10 nm.

Une minimisation de l’énergie potentielle est effectuée avec la technique du gradient conjugué.
Cette minimisation est nécessaire pour la réorganisation atomique de la surface. Une dernière
phase d’équilibration de 50 ps est effectuée en température pour relaxer le nanofil. Durant cette
dernière étape, un thermostat de Langevin [91] maintient la température à 300 K et un barostat
de Berendsen [92] est appliqué dans la direction longitudinale du cylindre (celle en condition
aux limites périodiques) pour permettre la relaxation du nanofil.

4.3 Caractérisation structurale du système nanoporeux

4.3.1 Relaxation de la structure nanoporeuse

Lors de l’élaboration de la structure nanoporeuse en dynamique moléculaire, l’échantillon est
soumis périodiquement à des sollicitations extrêmes qui permettent de générer les pores. Les
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Figure 4.9 – Evolution de la température et de la pression en fonction du temps lors de la
génération des réseaux nanoporeux.
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évolutions temporelles de la pression et de la température sont présentées dans la figure 4.9
pour l’échantillon de 90 nm. Après chaque expansion instantanée de 10% de la taille initiale de
la boite de simulation, le barostat de Berendsen et le thermostat de Langevin reconduisent le
système vers une pression nulle et une température de 300 K. L’amplitude du saut de pression et
de température diminue lorsque le nombre de cycles d’expansion/relaxation augmente. En effet,
les premiers cycles génèrent les pores dans le bulk de silice dense. Une grande quantité d’énergie
élastique est alors libérée par le système alors que les derniers cycles consistent principalement
à augmenter la taille des pores déjà existants.

À la fin de la génération de la structure poreuse, une étape de relaxation en température à
300 K dans l’ensemble NPT est effectuée pendant 200 ps pour stabiliser l’échantillon. La pression
et le volume de l’échantillon pendant cette étape de relaxation sont présentés dans la figure 4.10.
On remarque qu’au moins 50 ps sont nécessaires pour que l’échantillon atteigne son volume final.
Le but de l’étape d’élaboration étant de dilater le volume de la nanostructure, il est normal que
celui-ci nécessite un certain temps pour revenir à une valeur stable. À la fin de la relaxation, la
pression oscille autour d’une valeur nulle et le système conserve un volume constant au cours
du temps. L’échantillon est prêt pour la caractérisation structurale et les essais mécaniques.
Sur la figure 4.9, le volume final de l’échantillon de 90 nm est environ de 88.53 nm3. Tous les
échantillons de 20 à 100 nm subissent cette légère diminution de volume lors de la dernière étape
de relaxation. La densité finale (250 kg.m−3) et les autres grandeurs dépendantes du volume
sont calculées à partir de la valeur exacte du volume.
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4.3.2 Dimension fractale

Les fonctions de distribution radiale totales (entre tous les atomes, peu importe leur nature)
calculées dans les structures nanoporeuses générées avec la méthode de Kieffer et al. [18] sont
présentées sur la figure 4.11. Seules les fonctions de distribution radiales correspondant aux
échantillons de plus basse densité sont représentées. Les résultats montrent que la probabilité
de trouver des proches voisins est plus grande que celle de trouver des lointains voisins pour les
échantillons les moins denses. Cela peut être interprété par l’augmentation de vide lorsque la
densité de l’échantillon diminue. Plus la fraction volumique de vide augmente, moins de lointains
voisins sont comptabilisés. La pente dans le graph inséré de la figure 4.11 permet de calculer la
dimension fractale de l’échantillon en utilisant l’équation (4.5).

La dimension fractale est calculée pour l’échantillon de 80 nm à différentes densités (Fig. 4.12).
Les résultats sont en bon accord avec ceux de Kieffer et al. [18] et Murillo et al. [14] issus
également de simulations en dynamique moléculaire. Comme prévu, nos résultats sont plus
proches de ceux de Kieffer et al. puisque les échantillons sont élaborés en suivant la même
méthode. Pour une masse volumique donnée, les échantillons de Murillo et al. montrent une
dimension fractale légèrement plus élevée. Les valeurs expérimentales de Woignier et al. [19]
varient entre 1.8 et 2.4 pour les aérogels de silice. Cette dispersion est liée à la nature du
solvant (acide, base, neutre) qui influe sur la valeur de la dimension fractale pendant le procédé
chimique Sol-gel. Ces valeurs étant mesurées sur des échantillons de densités différentes, cela
implique une certaine plage de valeurs où la dimension fractale est en bon accord avec celle
des aérogels expérimentaux. Sur la figure 4.12, un rectangle de couleur rose correspondant à
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Figure 4.12 – Dimension fractale des échantillons en fonction de leur densité. La surface colorée
correspond à un domaine de validité où les résultats de simulation sont comparables aux valeurs
expérimentales de Woignier et al. [19]. Les flèches indiquent le léger décalage en densité que
devraient subir les valeurs expérimentales pour être correctement comparées avec celles issues
des simulations où les pores à l’échelle mésoscopique ne sont pas modélisés.

cette plage est inséré afin de comparer les expériences aux simulations. Comme discuté dans la
section 4.1, les mésopores ne sont pas modélisés dans ces simulations à l’échelle nanométrique.
Les densités calculées en dynamique moléculaire sont donc plus élevées que celles des aérogels
expérimentaux qui ont servi à obtenir les valeurs expérimentales pour la dimension fractale. Sur
la figure 4.12, nous avons tenté de représenter graphiquement ce décalage en densité. Le rectangle
vert correspond à la plage des valeurs expérimentales de Woignier et al. [19] en supposant que ces
aérogels expérimentaux présentent un empilement granulaire aléatoire à l’échelle mésoscopique
d’une porosité de 50%. Les valeurs de dimensions fractales expérimentales sont ainsi représentées
avec une translation vers des densités plus élevées, comparables à celles du réseau nanoporeux
modélisé en dynamique moléculaire.

Les résultats de la figure 4.12 indiquent que les échantillons de basses densités possèdent une
dimension fractale cohérente avec les valeurs expérimentales. La dispersion de ces valeurs issues
d’expériences permet aussi de valider les deux méthodes de génération des systèmes nanoporeux
(celles de Kieffer [18] et Murillo [14]) au regard du caractère fractal des aérogels. Cependant,
l’incertitude des mesures expérimentales et la comparaison difficile concernant l’ajustement des
densités simulées et expérimentales ne permet pas de discriminer les simulations.

Mohite et al. [102] ont aussi extrait la dimension fractale de leur aérogels liantés par des

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 67



Chapitre 4 – Propriétés mécaniques des aérogels de silice

polymères grâce à des expériences de SAXS. Bien que le squelette solide de leurs aérogels ne
soit pas composé uniquement de silice, cela reste intéressant de comparer nos résultats avec
ces expériences. Les dimensions fractales de deux de leurs échantillons sont de 1.94 ± 0.28 et
2.07 ± 0.02. Ces résultats correspondent au caractère fractal du squelette solide et poreux com-
posé de particules primaires denses. Ils sont effectivement comparables avec les résultats issus
de nos simulations (Fig. 4.12).

4.3.3 Distribution en taille des pores

Afin d’obtenir des résultats statistiquement correctes, les distributions en taille des pores
sont calculées sur l’un des échantillons les plus volumineux. Un volume contenant 3.4 millions
d’atomes a été choisi. À la densité la plus basse (250 kg.m−3), cela correspond à une taille de
boîte cubique de 80 nm. En utilisant la méthode de Kieffer et al. [18] pour générer des structures
nanoporeuses, la taille typique des pores peut être contrôlée. Cela permet de se rapprocher des
microstructures expérimentales avec plus d’efficacité. En effet, en dilatant le volume de silice
amorphe dense jusqu’à une densité plus basse prédéfinie, la distribution en taille des pores
peut être calculée à chaque étape de relaxation (décrite dans la section méthode 4.2.1). Le
procédé de dilatation peut donc être stoppé lorsque la taille des pores correspond à celle observée
expérimentalement. La distribution pour plusieurs densités est présentée sur la figure 4.13 pour
l’échantillon de 80 nm de côté.

Les résultats indiquent que les distributions suivent une loi normale décalée vers des plus
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grandes valeurs lorsque la densité diminue. L’écart type des fonctions gaussiennes est également
plus large pour les échantillons les moins denses. Cela signifie que la distribution en taille des
pores devient légèrement plus hétérogène lorsque la densité décroit. Ceci est dû aux pores volu-
mineux et adjacents séparés par des brins solides de silice. Ces brins subissent des contraintes
plus élevées que ceux qui séparent des pores de plus petites tailles. Les phases de dilatation
(génération du système nanoporeux) conduisent à la rupture préférentielle des brins les plus
contraints en traction. Les pores les plus larges sont donc les plus susceptibles de coalescer. La
coalescence des pores tend à augmenter la dispersion en taille à partir d’une distribution normale
initiale donnée.

Les observations expérimentales ont montré des distributions normales centrées autour de
10-20 nm [46, 105, 33]. C’est la première fois que des distributions en taille de pores issues
de simulations en dynamique moléculaire sont comparables avec des données expérimentales.
Récemment, Roiban et al. [4] on caractérisé expérimentalement un échantillon d’aérogel de
silice. Ces auteurs ont observé une distribution centrée autour de 10 nm qui est en très bon
accord avec les nanostructures simulées les plus poreuses (250 kg.m−3) sur la figure 4.13. C’est
pourquoi ces systèmes avec une taille de pores de 10 nm (250 kg.m−3) sont particulièrement
intéressants. Il seront au centre de notre étude sur le comportement mécanique (section 4.4).

4.3.4 Conclusion sur la caractérisation

Les résultats de caractérisation ont montré que les structures poreuses générées en dynamique
moléculaire sont en bon accord avec les observations expérimentales en terme de dimension frac-
tale et de distribution en taille des pores. Ils démontrent aussi que seul le réseau nanoporeux
est modélisé. En effet dans le cas des aérogels expérimentaux, ce réseau de particules primaires
forme une particule secondaire à l’échelle mésoscopique dont la taille, qui approche la centaine
de nanomètres, dépend des conditions expérimentales du procédé Sol-gel [106, 107]. Les poro-
sités entre ces particules secondaires n’apparaissent pas sur les distributions en taille des pores
(Fig. 4.13). La densité calculée lors des simulations est donc plus élevée que la densité d’un
aérogel expérimental ayant la même nanostructure. Il faudra garder en tête cette divergence lors
de la comparaison entre les propriétés mécaniques simulées et expérimentales. Le comportement
mécanique simulé correspond à celui de la particule secondaire. Seule la nanostructure (réseau
nanoporeux) est générée dans les simulations.

La visualisation des systèmes générés (Fig. 4.4, 4.5, 4.7) a permis de proposer une brique
élémentaire pour modéliser très schématiquement le réseau poreux. Usuellement, cette brique
est modélisée par une sphère [17, 70]. Dans notre cas, les structures montrent des brins de
silice inter-connectés sans géométrie sphérique particulière. Nous avons donc choisi d’étudier le
comportement de simples brins rectiligne de géométrie cylindrique. Ce nanofil dense, présenté
dans la section 4.2.4, est le système basique se rapprochant le plus d’un brin de silice. Afin de
mieux comprendre le comportement des aérogels, nous allons tout d’abord étudier les propriétés
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de ce nanofil via des essais de traction/compression.

4.4 Comportement mécanique des aérogels de silice

4.4.1 Nanofils denses

De nombreuses études de dynamique moléculaire ont porté sur le comportement mécanique
de nanofils [64, 108, 109, 110, 111], essentiellement motivées par les propriétés particulières
des nanomatériaux liées aux effets de taille, de surface, et d’interface. Que les nanofils soient
constitués de matériaux cristallins ou amorphes, une attention particulière doit être portée à la
préparation de l’échantillon numérique. Pour les silices amorphes, Yuan et al. [64] ont mis en
évidence l’importance de l’état de surface lors de ces essais mécaniques. En effet, ces auteurs ont
généré leur nanofils avec deux méthodes distinctes qui conduisent à des concentrations de défauts
en surface différentes. La première méthode consiste à couper le cylindre dans le bulk de silice
amorphe. Le principe de la seconde méthode est de créer un champ de force cylindrique contenant
un liquide de silice pour ensuite tremper le matériau afin d’obtenir un solide à l’intérieur de ce
champ de force. Ces deux méthodes mènent à des états de surface différents. Yuan et al. ont
montré que plus la concentration de défauts en surface est élevée, plus le comportement du
nanofil tend à être ductile.

Yuan et al. [64] ont démontré que le comportement mécanique de nanofils de silice dépend de
la géométrie de la boite de simulation. Ces auteurs ont observé un comportement ductile lorsque
la longueur du fil est inférieure à 10 nm (pour un diamètre de 1 nm). Dans ces conditions,
leurs résultats montrent une absence de rupture totale jusqu’à 50% de déformation. La rupture
fragile, qui est le comportement attendu pour la silice amorphe dense, n’est observée que pour
des fils dont la longueur est supérieure à 10 nm. Il faut tout de même relativiser cette dernière
information puisque dans leur étude, le nanofil est soumis à des conditions aux limites périodiques
dans l’axe de sollicitation. Il n’y a donc pas vraiment de taille caractéristique du brin suivant
l’axe périodique. L’effet de taille qu’ils ont observé serait plutôt causé par la représentativité du
système qui s’améliore lorsque la longueur du fil augmente. Luo et al. [20] ont également observé
une transition fragile/ductile en fonction de la largeur du fil lors d’essais mécaniques couplant
expérimentation et modélisation en dynamique moléculaire. D’après leurs résultats, des nanofils
avec un diamètre inférieur à 15 nm possèdent un comportement ductile alors que la rupture
fragile n’apparait que pour des fils avec un diamètre plus grand.

La configuration adoptée ici pour la géométrie consiste à utiliser des conditions périodiques
suivant l’axe de traction (ou de compression) et des conditions aux bords libres sur les deux autres
directions cartésiennes (surface de l’échantillon). C’est la configuration typique adoptée dans la
littérature récente [64, 20]. Il est donc important de noter que le comportement des nanofils
que l’on va étudier reste dépendant de paramètres tels que l’état de surface et le diamètre.
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Figure 4.14 – Visualisation du nanofil après 30% de déformation en traction et compression. Le
nanofil est sollicité dans l’axe longitudinal et ses extrémités sont reliées par des conditions aux
limites périodiques. Le diamètre et la longueur initiale sont respectivement de 4 nm et 10 nm.

Le but principal de nos simulations est d’étudier l’influence de la vitesse de déformation sur
le comportement mécanique du nanofil dont les dimensions sont comparables à celles trouvées
dans les aérogels de silice à 250 kg.m−3 (densité sélectionnée dans la section précédente).

Le nanofil de silice est donc sollicité en traction et compression uniaxiale à différentes vitesses
de déformation. La figure 4.14 représente le nanofil après 30% de déformation. En comparant
avec l’état initial du nanofil (Fig. 4.8), on remarque une augmentation du nombre d’atomes
avec une coordinence élevée en compression. Cela montre que l’arrangement des tétraèdres de
SiO4 est logiquement impacté lorsque le nanofil est soumis à une forte contrainte. Les vitesses de
déformation choisies sont 109, 108 et 107 s−1 car Yuan et al. [64] ont montré que la rupture fragile
du bulk de silice dense se produit pour des vitesses inférieures à 109 s−1. La figure 4.15 montre
le diagramme contrainte/déformation pour l’essai de traction. Le module élastique est mesuré
dans les deux cas (traction et compression) sur le premier pourcent de déformation. Sa valeur
pour l’essai de traction est de 87 GPa. Cette valeur est cohérente avec celle de Yuan et al. [64] de
85 GPa pour le bulk de silice et légèrement au dessus de la valeur expérimentale de 72 GPa [81].
En effet, le choix du potentiel interatomique influe sur la valeur du module élastique généralement
surestimée par le potentiel BKS. La courbe de Luo et al. [20] correspond à la traction d’un
nanofils de diamètre 4.5 nm (donc comparable au nôtre) avec un potentiel Vashishta [21]. Leurs
résultats sont comparables avec ceux issus de nos simulations. On remarque tout de même que
leur limite à la rupture est légèrement inférieure à la nôtre. Cela peut potentiellement provenir
de la méthode de génération du fil qui entrainerait un état de surface légèrement différent ou
tout simplement du potentiel interatomique qui diffère de celui de nos simulations. Nos valeurs
pour la limite à la rupture son comprises entre 10 et 12 GPa selon la vitesse de déformation. Les
résultats montrent que cette limite à la rupture est légèrement plus basse pour la vitesse la plus
lente de 107 s−1. Pour cette vitesse de déformation, la rupture du nanofil de silice s’effectue à une
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Figure 4.15 – Courbe contrainte/déformation de la traction du nanofil dense de silice. Les
résultats sont comparés avec celui de Luo et al. [20] pour un nanofil de silice de diamètre 4.5 nm
modélisé avec le potentiel Vashishta [21] (vitesse de déformation : 109s−1).

déformation plus petite que pour les autres vitesses. On peut donc conclure que le comportement
plastique du nanofil en traction reste légèrement dépendant de la vitesse de déformation (pour
un même potentiel dans la gamme de vitesse testée ici.). Par contre les propriétés élastiques du
nanofil ne semblent pas être impactées par la vitesse de sollicitation. Rappelons que les vitesses de
sollicitation sont beaucoup plus élevées que les vitesses expérimentales (107 s−1 contre 10−2 s−1

[20]).

La figure 4.16 montre la courbe contrainte/déformation pour l’essai de compression. Le do-
maine linéaire est plus restreint que celui de la traction en terme de déformation. C’est pourquoi
le module élastique a été calculé dans les deux cas sur le premier pourcent de déformation. La
valeur du module en compression est de 71 GPa. Celle-ci est inférieure à celle obtenue en traction
de 87 GPa. On remarque donc une asymétrie traction/compression pour les propriétés élastiques
du nanofil. Cette observation est confirmée par des résultats similaires obtenus dans les études
de Davila et al. [112] et Silva et al. [113]. Ces auteurs ont obtenu des modules en traction entre
87 et 95 GPa et des modules en compression de 60 et 76 GPa pour des nanofils de diamètre
comparables (≈ 5 nm). C’est aussi le cas de Zhou et al. [114], dont les résultats sur des nanofils
de verres métalliques montrent une asymétrie croissante entre traction et compression lorsque le
diamètre du fil diminue (< 15 nm). Le brin de silice que nous avons considéré comme la brique
élémentaire des aérogels de silice exhibe donc une asymétrie traction/compression. Concernant
le comportement plastique, aucune différence notable ne peut être observée entre les différentes
vitesses de déformation lors de la compression du nanofil.
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Figure 4.16 – Courbe contrainte/déformation de la compression du nanofil dense de silice.

Ces systèmes présentant de larges surfaces libres, il est intéressant de calculer le rapport
surface/volume. Les cylindres correspondants aux nanofils ne possèdent qu’une surface latérale.
En effet, les extrémités sont reliées par les conditions aux limites périodiques. Après reconstruc-
tion des surfaces (résultat équivalent à la figure 4.5), la surface spécifique exprimée par unité
de volume est de 1.05 nm2.nm−3 (≡ nm−1). Ce résultat pourra servir de comparaison pour les
systèmes nanoporeux d’aérogels de silice et permettra de mieux comprendre leur comportement
mécanique.

4.4.2 Comportement hystérétique des aérogels de silice

Les études en dynamique moléculaire concernant les propriétés mécaniques des aérogels de
silice sont peu nombreuses [14, 17]. Elles donnent peu de détails sur les conditions des essais
numériques qui permettent d’accéder aux propriétés élastiques par exemple. Ces conditions
peuvent cependant avoir un impact important sur le résultat final, en particulier pour les aérogels
de silices. Le but de cette section est donc d’étudier quelles sont les conditions qui peuvent assurer
au mieux que les propriétés mécaniques (en particulier élastiques) sont reproduites correctement.

En général, il est plus sûr d’obtenir le module élastique d’un matériau en utilisant la phase
de décharge élastique (en nano-indentation par exemple) pour éviter les phénomènes plastiques
ou viscoélastiques. Nous avons donc mené une campagne d’essais en soumettant les aérogels à
des phases de charge et de décharge. Murillo et al. [14] ont simplement utilisé la phase de charge
en soumettant l’aérogel de silice à un essai de traction avec une vitesse de 4.109 s−1. La vitesse
choisie par Murillo et al. parait raisonnable (bien qu’un peu élevée) aux vues des travaux de Yuan
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Figure 4.17 – Traction à état de contrainte uniaxiale avec charge/décharge sur l’échantillon
d’aérogel de 803 nm3 à 300 K. Pour les vitesses de déformation supérieures à 108 s−1, l’échantillon
subit des effets inertiels dus à des vitesses de sollicitation trop grandes.

et al. [64] qui ont montré que pour des vitesses de déformation supérieures à 109 s−1, le bulk
de silice dense n’est pas capable d’exhiber une rupture fragile comme le matériau expérimental,
mais que les propriétés élastiques sont bien reproduites.

Les vitesses que nous avons testées résultent du même compromis entre la nécessité de se
rapprocher au maximum des conditions quasi-statiques et celle de produire des résultats de
simulation dans un temps raisonnable. Les conditions expérimentales de vitesse assurent un
comportement quasi-statique (10−3-10−1 s−1) où les effets inertiels peuvent être négligés. Les
travaux de Yuan et al. [64] et ceux de Murillo et al. semblent montrer qu’une vitesse de l’ordre
de 109 s−1 serait suffisamment faible pour assurer des conditions quasi-statiques. C’est ce choix
que nous avons voulu tester en imposant des vitesses inférieures ou égales à 109 s−1 (5.108,
108 et 107 s−1). L’étude de l’influence de la vitesse de déformation sera effectuée sur l’un des
échantillons les plus volumineux (803 nm3).

Les essais sont réalisés à contrainte imposée comme décrit à la section 4.2.3. Chaque charge est
suivie d’une étape de relaxation à contrainte imposée σr. Sur ces essais à différentes vitesses de
déformation (Fig. 4.17), σr est égale à 3.5 MPa. La décharge est amorcée lorsque la déformation
reste constante au cours du temps à la fin de la relaxation à contrainte imposée. Les résultats
de la figure 4.17 montrent qu’à des vitesses supérieures à 108 s−1, l’échantillon continue de se
déformer lors de l’étape de relaxation à σr imposé. Dans ce cas de figure, une aire subsiste
dans le diagramme contrainte/déformation entre la charge et la décharge formant une boucle
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d’hystérésis.

Ces boucles d’hysteresis n’exhibent pas de déformation plastique après la décharge. En tenant
compte de la composante temporelle et de cette absence de déformation plastique, ce comporte-
ment mécanique peut être qualifié de viscoélastique. Lorsque la vitesse de déformation décroit,
l’aire de la boucle d’hystérésis diminue et disparait pour la vitesse la plus lente de 107 s−1. Le
calcul du module élastique lors des charges/décharges n’est plus dépendant de la vitesse lorsque
celle-ci est suffisamment lente (≤ 108 s−1). Pour les deux dernières vitesses, le comportement mé-
canique peut être considéré comme purement élastique. Par ailleurs, la vitesse de 108 s−1 semble
être un bon compromis entre temps de calcul et précision pour le calcul du module élastique.
Pour des vitesses supérieures, il reste possible de déterminer un module élastique ’apparent’ en
prenant soin de le calculer en utilisant le dernier point de la relaxation, avant décharge, et non
la pente lors de la charge.

Discussion sur la vitesse de déformation :

Il n’est pas commun d’observer un changement significatif du comportement élastique en
fonction de la vitesse de déformation lors des simulations en dynamique moléculaire. Yuan
et al. [64] et Muralidharan et al. [65] ont constaté que ces vitesses ont une influence sur la
rupture fragile du verre dense de silice. Cependant, aucune dépendance n’a été relevée aux
petites déformations (élasticité). D’autres études se concentrant sur les tests mécaniques de
nanofils de Silicium et de silice [115, 20] ont également observé l’impact de ces vitesses sur
la limite à la rupture des fils sans pour autant déceler une altération significative du module
élastique. Cela reste cohérent avec les résultats sur les nanofils de silice obtenus dans la section
4.4.1. Toujours dans le domaine des nanofils, mais cette fois ci pour des verres métalliques
[116, 117], une légère augmentation du module élastique a été mise en évidence pour des vitesses
de déformation très élevées (> 1010 s−1). Cependant, aucune de ces études n’a mis en évidence
des boucles d’hystérésis comme dans la figure 4.17 pour les grandes vitesses. Il est intéressant
de noter que ces observations concernent toutes des systèmes de nanofils denses qui possèdent
de larges surfaces libres comparés à des bulks en conditions aux limites périodiques sans aucune
surface libre.

Afin de comprendre le phénomène d’hystérésis de la figure 4.17, des essais de traction uniaxiale
sont réalisés à 109 s−1 sur le même échantillon d’aérogel à différentes étapes du procédé d’élabo-
ration. La figure 4.18 présente la courbe contrainte/déformation pour une densité croissante en
partant de l’état d’aérogel. Les densités 250, 450 et 780 kg.m−3 correspondent respectivement à
90%, 80% et 65% de porosité.

La même déformation a été appliquée pour les trois densités avec la même méthode que l’essai
précédant (essai à contrainte imposée). Comme attendu, les niveaux de contrainte augmentent
drastiquement avec la densité. Les charges et décharges ont été effectuées pour confirmer le
caractère élastique de l’essai pour les trois densités. La courbe à 250 kg.m−3 correspond au
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comportement hystérétique observé sur la structure aérogel de la figure 4.17. Pour la densité
intermédiaire (450 kg.m−3), qui correspond à la structure nanoporeuse avec une taille de pore de
6 nm (Fig. 4.13), la courbe contrainte/déformation exhibe toujours une hystérésis bien qu’elle
soit moins prononcée qu’à la densité de 250 kg.m−3. Pour 780 kg.m−3 qui correspond à 65%
de porosité, l’effet hystérétique tend à disparaitre de la courbe contrainte / déformation et le
comportement mécanique se confond avec celui purement élastique d’un bulk de verre de silice.

Les aires des boucles d’hystérésis normalisées par les énergies élastiques emmagasinées sont
calculées et présentées dans le tableau 4.1. Ces quantités sans unités correspondent au frottement
intérieur, Fi, qui traduit la dissipation interne d’énergie. On remarque, d’après les valeurs du
tableau 4.1, que ce frottement intérieur augmente lorsque la densité diminue. Cette dissipation
interne d’énergie peut s’expliquer par le réarrangement atomique, favorisé par la présence des
surfaces, qui s’effectue hors équilibre dans le cas d’une vitesse de déformation élevée. En effet, les

 0

 1

 2

 3

 4

C
o

n
tr

ai
n

te
 [

M
P

a]

250 kg.m
−3

charge
décharge

 0

 10

 20

 30

 40

C
o

n
tr

ai
n

te
 [

M
P

a]

450 kg.m
−3

charge
décharge

 0

 40

 80

 120

 160

 200

 0  0.005  0.01  0.015  0.02

C
o

n
tr

ai
n

te
 [

M
P

a]

Déformation

780 kg.m
−3

charge
décharge

Figure 4.18 – Traction uniaxiale à 300 K avec une vitesse de déformation de 109 s−1. La porosité
est de 90%, 80% et 65% pour les masses volumiques 250 kg.m−3, 450 kg.m−3 et 780 kg.m−3,
respectivement.
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boucles d’hystérésis que l’on pourrait associer à de la viscoélasticité ont un effet considérable sur
le diagramme contrainte / déformation à partir d’un certain taux de porosité (> 65% à 109 s−1).
L’accroissement de ce taux de porosité s’accompagne à priori d’une augmentation de la surface
spécifique. Le nombre d’atomes en surface avec une coordinence faible augmente donc avec la
porosité. L’amplitude des réarrangements possibles est donc très vraisemblablement plus grande
dans des structures poreuses que dans un système dense. Il est plus facile pour les atomes de se
retrouver dans un état hors équilibre lorsque la surface spécifique augmente.

Pour les structures nanoporeuses correspondantes à la figure 4.18, les valeurs de la surface spé-
cifique sont respectivement de 2.28, 2.14 et 1.75 nm−1 pour les densités 250, 450 et 780 kg.m−3.
La quantité de surface par unité de volume augmente bien lorsque la densité diminue. Les effets
hystérétiques deviennent donc prépondérants pour des systèmes à surface spécifique élevée. Il est
intéressant de noter que la valeur calculée pour la surface spécifique des nanofils est de 1.05 nm−1,
pour un objet dont les dimensions sont bien plus petites que l’échantillon d’aérogel de 80 nm. À
titre de comparaison, un cube dense avec une arête de 80 nm possède une surface spécifique de
0.075 nm−1, soit trente fois moins que l’aérogel. L’élasticité des nano-objets comme les nanofils
(silice, silicium, verre métallique) ne montrerait pas de dépendance à la vitesse pour des vitesses
de déformation proches de 109 s−1. Les effets hystérétiques deviennent non-négligeables, à cette
vitesse, pour des systèmes à surface volumique plus élevée comme les aérogels de silice.

Il faut donc retenir qu’à haute vitesse de déformation (> 108 s−1), le comportement méca-
nique des aérogels (y compris l’élasticité) montre des effets inertiels dépendant du temps. La
surface spécifique des aérogels est si élevée que les phénomènes de surface comme la relaxation
(réorganisation atomique) qui dépendent de la température [118] deviennent prépondérants et
influe sur le comportement mécanique. Lorsque la vitesse de déformation est trop élevée, le
système n’est pas correctement équilibré pendant l’essai mécanique et des phénomènes hystéré-
tiques (Fig. 4.17 et 4.18) apparaissent. Par ailleurs, les systèmes poreux qui nous intéressent (ici
250 kg.m−3) se déforment sous des contraintes très faibles ce qui accentue la part relative des
phénomènes d’hystérésis. En conclusion, le comportement mécanique des aérogels de silice est
particulièrement sensible aux vitesses de déformation. L’étude correcte des propriétés élastiques
devient possible pour des vitesses de déformation inférieures ou égales à 108 s−1.

250 kg.m−3 450 kg.m−3 780 kg.m−3

Fi (sans unités) 1.2 .10−1 2.2 .10−2 8.3 .10−3

Table 4.1 – Valeurs du frottement interne correspondant aux boucles d’hystérésis de la figure
4.18.

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 77



Chapitre 4 – Propriétés mécaniques des aérogels de silice

4.4.3 Effet de taille de la boite de simulation

La distribution en taille de pores (Fig. 4.13) de la nanostructure d’aérogel à 250 kg.m−3

montre un pic centré à 10 nm mais avec un écart type relativement élevé. Ce résultat est
cohérent avec la valeur expérimentale de Roiban et al. [4]. De telles hétérogénéités représentent
un défi concernant la définition d’un Volume Elémentaire Représentatif (VER) pour l’étude
du comportement mécanique des systèmes nanoporeux générés. Il est donc nécessaire d’étudier
l’effet de la taille de la boite de simulation sur les propriétés élastiques. La vitesse de déformation
choisie est de 108 s−1 ce qui représente un bon compromis entre précision du résultat et temps de
calcul comme discuté à la section précédente. La méthode utilisée est toujours celle à contrainte
imposée avec charge et décharge pour valider le comportement élastique. Les 9 échantillons
générés (section 4.2.1) ayant un volume de 203 à 1003 nm3 à la densité de 250 kg.m−3 sont
sollicités. La dispersion du module élastique est évaluée grossièrement en pratiquant des tests de
traction uniaxiale dans les trois directions de l’espace (Ox, Oy et Oz) à 300 K, ce qui conduit
à analyser 27 essais mécaniques.

Une régression linéaire est pratiquée sur les courbes contrainte/déformation entre 0 et 2% de
déformation lors de la décharge. Les modules élastiques sont extraits et présentés dans la figure
4.19. La différence, Emax − Emin, entre les modules min et max obtenus dans les trois directions
et l’écart type correspondant à chaque échantillon sont présentés sur la figure 4.20. Le plus petit
échantillon avec une taille de 20 nm montre une différence de 55 MPa entre ses valeurs min et
max, ce qui est loin d’être négligeable pour un module d’une centaine de MPa. La différence,
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Figure 4.19 – Modules élastiques mesurés sur les 9 échantillons. La vitesse de déformation est
de 108 s−1.
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Emax − Emin, ainsi que l’écart type tendent tous les deux à diminuer lorsque la taille de la boite
de simulation augmente. Cette tendance est claire, même si la diminution de cette dispersion
n’est pas monotone. Par ailleurs, on ne remarque pas d’évolution claire du module d’Young avec
la taille de la boite.

La dépendance en taille (Fig. 4.19) est donc liée au ratio entre la taille de la boite de simulation
et celle des pores. Lorsque les dimensions de la boite augmente, le nombre de pores dont le
diamètre approxime la dizaine de nanomètre croît ce qui améliore la représentativité du système.

L’échelle de la taille des pores est donc primordiale lorsque l’on s’intéresse au comportement
mécanique des aérogels. Il est nécessaire de construire un système dont les dimensions sont
suffisamment grandes comparées à celles des pores pour obtenir des résultats pertinents. Les si-
mulations en dynamique moléculaire les plus récentes sur les propriétés mécaniques des aérogels
ne fournissent pas de distribution en taille des pores [17, 14]. C’est pourquoi il n’est pas possible
de comparer directement nos résultats avec les leurs. Cependant, l’analyse des images des na-
nostructures générées par Murillo et al. (Fig. 4.1) indique que pour une densité de 280 kg.m−3,
comparable à la nôtre, la taille des pores dans leurs échantillons avoisine les 5-6 nm. Sachant que
la dimension maximale de leurs échantillons est de 14 nm, la Fig. 4.19 suggère que leurs systèmes
ne constituent pas un VER pertinent pour l’étude du comportement mécanique de la nanostruc-
ture des aérogels. Dans notre cas, les échantillons les plus volumineux (≥ 80 nm) exhibent une
dispersion loin d’être négligeable mais qui parait acceptable. Nous les considérerons comme des
volumes représentatifs de la structure poreuse des aérogels. Afin de conserver des temps de calcul
raisonnables, le comportement mécanique sera par la suite étudié sur l’échantillon de 80 nm.
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Figure 4.20 – Dispersion du module élastique en fonction de la taille de la boite de simulation.
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4.4.4 Module élastique

La variation du module élastique en fonction de la densité est présentée sur la figure 4.21. Une
loi puissance peut être extraite de ces résultats afin d’être comparée aux données expérimentales.
La loi puissance s’écrit de manière générale :

E = Kρn (4.6)

La figure 4.21 présentent nos résultats avec ceux de Woignier et al. en 1998 [15] et 1987 [16]
issus d’essais mécaniques expérimentaux. La valeur de l’exposant n de la loi puissance de nos
simulations est de 3.84 ± 0.22. Cette valeur est en très bon accord avec Woignier et al. [15]
qui a obtenu un résultat de 3.7 ± 0.2 pour 3 lots d’échantillons d’aérogel préparés sous des
conditions expérimentales différentes. En effet, la nature du solvant lors du procédé Sol-gel était
soit neutre, acide ou basique selon le lot d’échantillon. Notre loi puissance obtenue à partir de
simulations atomistiques est également en bon accord avec celle de Woignier et al. en 1987 [16]
dont la valeur de l’exposant est de 3.8 ± 0.2. Toutes les valeurs d’exposant sont résumées dans
le tableau 4.2.

Les résultats de nos simulations (Fig. 4.21) surestiment les valeurs expérimentales de Woignier
et al. [15, 16]. Cette surestimation est logique puisque d’après les résultats de caractérisation
de la section 4.3, une seule échelle de porosité est présente dans nos échantillons (≈ 10 nm).
Les propriétés mécaniques mesurées sont donc celles de la particule secondaire, qui possède une
taille d’une centaine de nanomètres. Les pores aux échelles supérieures n’étant pas modélisés,
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Figure 4.21 – Variation du module élastique en fonction de la densité en échelle logarithmique.
Les valeurs expérimentales sont issues de la littérature : Woignier et al. de 1998 [15] et 1987 [16].
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Références Exposant Masse volumique [kg.m−3] Observation

Cette étude 3.84 ± 0.22 250 - 660 Dynamique moléculaire

Campbell et al. [68] 3.5 ± 0.2 1670 - 2200 Dynamique moléculaire

Murillo et al. [14] 3.11 ± 0.21 230 - 2200 Dynamique moléculaire

Woignier et al. [16] 3.8 ± 0.2 100 - 400 Expérience, pH neutre

Woignier et al. [15] 3.7 ± 0.2 55 - 500 pH neutre, basique, acide

Woignier et al. [15] 3.2 ± 0.2 420 - 2200 Partiellement frittés

Table 4.2 – Résumé des exposants de loi puissance issus d’études numériques et expérimentales.
On trouvera une revue plus complète des exposants de la loi puissance dans l’étude de Ma et
al. [41].

il est logique que nos résultats de simulation constituent une borne supérieure par rapport aux
données expérimentales. Par ailleurs, la très bonne concordance entre la loi puissance numérique
et expérimentale montre que l’élasticité de l’aérogel est essentiellement gouvernée par la nano-
porosité des aérogels dont la taille des pores approxime la dizaine de nanomètre.

Discussion sur l’exposant de la loi puissance :

L’exposant n = 3.84 de la loi puissance est en bon accord avec les résultats de la littérature.
Plusieurs modèles à l’échelle mésoscopique ont été proposés dans la littérature pour expliquer
cette valeur. En particulier ces modèles tentent d’élucider l’écart au modèle de Gibson et Ashby
pour les mousses à cellule ouverte [44]. Celui-ci prévoit un exposant n = 2 lorsque le com-
portement est dominé par la flexion des poutres de la structure. Une première tentative a été
proposée en arguant qu’une partie de la masse des poutres, celle qui n’était pas connectée au
reste de la structure (les ’bras ballants’ ou dangling mass), ne participait pas à la rigidité de la
structure nanoporeuse [119]. Selon Lemay, le nombre de ces bras ballants connectés au reste du
squelette solide augmente lorsque la densité décroît. Ils seraient responsables d’un exposant de
la loi puissance supérieur à 2.

Le modèle proposé par Ma et al. [41] qui approxime le réseau nanoporeux à une structure
de poutres élastiques a réfuté cette proposition. Ma et al. ont montré par des simulations en
éléments finis que leurs réseaux poreux, dont la géométrie est comparable à celle des aérogels en
terme de dimension fractale, exhibent le même exposant de la loi puissance que les expériences
après élimination des bras ballants. Ces auteurs ont montré que pour les densités très faibles,
typiques des aérogels, le réseau de poutres n’était pas contraint de manière homogène à cause de
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l’hétérogénéité de la connectivité entre les poutres. Si la densité du réseau changeait en faisant
simplement varier la largeur des poutres, le matériau suivrait une loi avec un exposant n égal à
2. C’est l’accroissement de l’hétérogénéité des inter-connectivités entre poutres lorsque la densité
diminue qui entraîne l’hétérogénéité du champ de contrainte. Ma et al. justifient ainsi l’exposant
n supérieur 2 et les très faibles propriétés mécaniques des aérogels.

Le modèle de Ma et al. est cohérent avec la microstructure nanoporeuse testée ici (fig. 4.5)
qui exhibent des bras (les poutres du modèles de Ma et al.) de sections très différentes et dont
la connectivité est extrêmement hétérogène. Ces résultats suggèrent que l’exposant de la loi
puissance est dictée par le réseau nanoporeux et non par le réseau mésoporeux.

4.4.5 Comparaison des comportements en traction et compression

Les matériaux poreux comme les mousses à porosité ouverte ou les matériaux enchevêtrés,
quelque soit l’échelle de taille de leur porosité, exhibent classiquement un comportement asymé-
trique en traction et en compression, surtout s’ils sont soumis à des déformations importantes
[120, 121]. Les aérogels de silice ne devraient pas faire exception car ils empruntent de nombreuses
caractéristiques à ces matériaux comme discuté à la section précédente (Fig. 4.5).

Des tests de traction et compression uniaxiale ont donc été réalisés, avec des déformations
de l’ordre de 9% (Fig. 4.22), sur l’échantillon de 803 nm3 avec une densité de 250 kg.m−3 à tem-
pérature ambiante 300 K. Cet échantillon est suffisamment volumineux (3.5 millions d’atomes)
pour assurer une bonne représentativité de la nanostructure des aérogels afin de garantir des
résultats indépendants des effets de taille (section 4.4.3). La vitesse de déformation imposée est
de 108 s−1 afin de minimiser les effets d’hystérésis tout en gardant un temps de calcul raisonnable
(section 4.4.2).

Des charges et décharges sont imposées pour une meilleure compréhension du comportement
mécanique en traction et compression. La première remarque est que ni le test en traction ni
celui en compression ne conduisent à une rupture catastrophique même après 7% de déformation.
Cela peut paraître surprenant pour un système dont la porosité s’élève à 90%. Il est difficile de
comparer nos résultats de simulation sur un volume inférieur à 100 nm de côté avec les résultats
expérimentaux de la littérature qui utilisent des échantillons millimétriques issues de procédés
qui induisent nécessairement des défauts. Notons seulement que des ruptures fragiles en traction
après 2-3% de déformation [45, 122], ou des comportement plus ductiles [7] ont été observés. Il
semble toutefois qu’une transition du comportement mécanique de fragile à ductile apparaisse
lorsque les densités décroissent. Lorsque la masse volumique est inférieure à 100 kg.m−3, les
échantillons d’aérogels de silice testées par Wong et al. exhibent des déformations plastiques
sans rupture jusqu’à 80% de déformation en compression.

La seconde remarque sur la figure 4.22 concerne l’asymétrie entre traction et compression. Le
système montre lors de l’essai en traction un comportement élastique, avec quasiment aucune
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Figure 4.22 – Traction et compression uniaxiale sur l’échantillon de 80 nm à 300 K (250 kg.m−3).

hystérésis, lors de la décharge à 5% de déformation. La seconde décharge à 7% révèle, quant à
elle, une petite déformation plastique irréversible. Le module élastique est calculé sur les deux
premiers pourcents de déformation. Une valeur de 159 MPa est obtenue, cohérente avec les
données de la figure 4.19.

En contraste avec l’essai de traction, le système en compression exhibe une déformation
plastique non-négligeable dès la décharge à 3%. Cette tendance est confirmée avec la seconde
décharge qui montre une déformation plastique de plus de 3% pour une déformation totale en
compression de l’ordre de 9%. Il est donc difficile de déterminer un domaine élastique en com-
pression pour l’aérogel. Le module élastique apparent est donc calculé sur le domaine des très
faibles déformations (<0.5%). La valeur de ce module élastique apparent est de 115 MPa, signi-
ficativement inférieure à celui en traction.

Discussion :

L’asymétrie entre traction et compression peut avoir plusieurs origines. Notons tout d’abord
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que l’aérogel simulé contient environ 90% de porosité essentiellement ouverte. Il est donc naturel
que l’aérogel, comme les mousses à porosité ouverte, exhibe une rigidité inférieur en compres-
sion. Notons aussi qu’une asymétrie des modules élastiques a déjà été observée dans les résultats
concernant les nanofils de silice (section 4.4.1). La différence entre les modules représente 20%
de la valeur du module en traction pour les nanofils. Sur les nanostructures poreuses d’aérogel,
cette différence est du même ordre de grandeur (environ 30%). L’asymétrie sur les modules d’aé-
rogels de silice pourraient donc provenir aussi du comportement intrinsèquement asymétrique
des brins denses de silice. Les nanofils de la structure poreuse ne sont pas soumis localement
à des déformations uniaxiales comme dans les essais simplifiés de la section 4.4.1. Bien que la
déformation locale dans l’aérogel soit bien plus complexe (flexion des brins essentiellement pour
le mode de compression), le caractère asymétrique en traction/compression pourrait être une
propriété de la brique élémentaire transmise à la nanostructure poreuse.

Il est aussi intéressant de comparer la dérivée seconde des courbes contrainte/déformation de
la figure 4.22. Alors que le test de traction mène à une valeur positive de la dérivée seconde, celle
en compression est négative. Cette différence est caractéristique des mousses lorsque le régime
de densification n’est pas encore atteint [123, 124].

Enfin, pour un système contenant un taux de porosité aussi élevé, ici 90%, les tensions de
surface jouent un rôle important sur le comportement mécanique. Des études en dynamique mo-
léculaire complétées par des observations expérimentales ont montré que ces tensions de surface
tendaient à accentuer l’asymétrie traction/compression sur de l’or nanoporeux [125] et sur des
nanofils d’or [126, 127, 128]. La diminution de la taille des nanofils augmente les tensions de
surface et accentue l’asymétrie sur le comportement mécanique. Les forces de tension de sur-
face tendent à densifier la structure en fermant les pores, un phénomène qui est favorisé lors
d’un essai en compression. Cela explique pourquoi le domaine élastique de la nanostructure des
aérogels en compression (Fig. 4.22) est si restreint. On peut d’ailleurs se demander si il existe
vraiment un domaine élastique en compression pour les aérogels.

Le coefficient de Poisson, ν, est une propriété importante qui permet de mieux comprendre
le comportement mécanique des matériaux [129]. Pour un essai uniaxial, il est défini par :

ν = −dεt

dεl
(4.7)

Où εt est la déformation transverse et εl la déformation longitudinale dans l’axe de sollicitation.
La figure 4.23 présente l’évolution du coefficient de Poisson en fonction de la déformation lon-
gitudinale pour les essais de la figure 4.22. Celui-ci est calculé à partir de la moyenne des deux
déformations transverses. On remarque que ν possède des évolutions différentes entre la traction
et la compression, ce qui n’est pas étonnant d’après l’asymétrie des comportements mécaniques
observée sur la figure 4.22. La valeur de ν est inférieure pour la sollicitation en compression
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Charge

Décharge

Figure 4.23 – Evolution du coefficient de Poisson, ν, en fonction de la déformation lors des
essais de traction et compression uniaxiales sur l’échantillon de 80 nm à 300 K (250 kg.m−3).

par rapport à la traction. Ceci exprime le caractère aisément densifiant de la silice nanoporeuse
en compression. Des valeurs de l’ordre de 0.1 - 0.2 sont assez classiques pour des céramiques
poreuses [130, 131]. On remarque que la valeur de ν en compression tend à diminuer lorsque
la déformation augmente. Cela traduit une propension plus facile de la structure poreuse à se
densifier lorsque la déformation augmente. En traction, le coefficient de Poisson a une valeur
relativement élevée (0.25 - 0.33) ce qui reflète la plus grande difficulté de l’aérogel à se dilater
sous une contrainte de traction relativement à la compression. On remarque également une dis-
continuité de l’évolution du coefficient de Poisson entre la charge / décharge pour le mode de
compression. Cette discontinuité traduit la différence de comportement au moment où le sens
de la déformation longitudinale est inversé (Fig. 4.24).

Dans notre modèle, seule la silice pure est simulée. Les aérogels expérimentaux possèdent une
chimie de surface beaucoup plus complexe comprenant des espèces chimiques hydrophobantes.
Ces surfactants jouent un rôle important lors du procédé Sol-gel en particulier pour des séchages
non supercritiques, et ont un impact significatif sur les propriétés mécaniques finales des silices
nanoporeuses [132]. Leur présence doit également modifier les tensions de surface. C’est pourquoi
dans nos simulations, il est probable que l’asymétrie en traction/compression soit renforcée par
l’absence de ces surfactants.

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 85



Chapitre 4 – Propriétés mécaniques des aérogels de silice

Charge

Décharge

Figure 4.24 – Evolution de la déformation transverse en fonction de la déformation longitu-
dinale lors des essais de traction et compression uniaxiales sur l’échantillon de 80 nm à 300 K
(250 kg.m−3).

4.4.6 Mécanismes de déformation lors d’essais en traction uniaxiale

D’après la figure 4.22, une déformation de 7% n’est pas suffisante pour observer de l’endom-
magement ou de la rupture sur les essais de traction. Des déformations plus grandes (> 30 %) sont
donc imposées sur le même échantillon que celui testé lors de la section précédente (Fig. 4.25).
La méthode de simulation pour l’essai mécanique n’est cependant pas la même. Pour ce test en
traction, la méthode à déformation imposée (section 4.2.3) est utilisée. Elle permet lors d’une
rupture importante, lorsqu’une quantité significative d’énergie élastique est libérée par le sys-
tème, de maintenir une vitesse de déformation constante. La méthode à contrainte imposée est
plus adaptée pour les petites déformations lorsque la sollicitation imposée reste proche du régime
élastique.

L’essai de traction est mené à 300 K avec une vitesse de déformation de 108 s−1. Les évè-
nements plastiques majeurs sont identifiés sur la courbe contrainte/déformation (Fig. 4.25).
Chaque chute de contrainte peut être associée à la rupture d’un brin ou de plusieurs brins de
silice. Un exemple de ce phénomène est représenté dans la figure 4.25. Dans cette figure, l’image
b) montre un brin sur le point de rompre. Sur l’image c), le brin devient plus fin et casse fina-
lement sur l’image d). Les chutes de contrainte peuvent être liées à la rupture d’un seul brin ou
d’une avalanche de ces ruptures.
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Discussion

Les principaux mécanismes de déformation lors d’un essai de traction uniaxiale sont les rup-
tures de brins de silice. Ces évènements s’enchainent dans le domaine des grandes déformations.
L’échantillon de la nanostructure d’aérogel de silice ne montre pas de rupture totale jusqu’à 35%
de déformation (Fig. 4.25). Nos résultats ont mis en évidence la forte dépendance de la vitesse
de déformation sur le comportement élastique du matériau (section 4.4.2). Ici l’essai est mené à
une vitesse de 108 s−1. Il est possible que l’étude fine de la plasticité de ces structures nanopo-
reuses requière des vitesses encore plus lentes. Cependant la dépendance en taille du système,
qui influe sur les propriétés mécaniques, nous contraint à mener les essais sur des structures
contenant plusieurs millions d’atomes, ce qui alourdit le calcul. Afin d’affirmer si le caractère
ductile observé lors de l’essai de traction est un artefact numérique lié à une trop grande vitesse
de sollicitation ou une propriété réelle du matériau à l’échelle nanométrique en condition quasi-
statique, des essais à vitesses de déformation plus lentes devraient être effectués. Pour l’essai

a b

c d

Ruptures de brins de silice

14 nm

14 nm 14 nm

Figure 4.25 – Essai de traction uniaxiale sur l’échantillon de 80 nm avec grande déformation
à 300 K. La figure a) montre la courbe contrainte/déformation. Les figures b), c) et d) sont une
visualisation de la rupture d’un brin de silice observé lors des essais.
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de la figure 4.25 à la vitesse 108 s−1, la simulation a nécessité une semaine de calcul sur 128
processeurs. Pour diminuer la vitesse de déformation d’un ordre de grandeur un temps de calcul
de l’ordre de dix semaines sur le même nombre de processeurs pourrait permettre d’appliquer la
même déformation que sur la figure 4.25. Nous avons adopté une stratégie un peu moins brutale.

L’essai de traction à 108 s−1 de la figure 4.25 a été repris à différents états de la déformation en
appliquant une vitesse de 107 s−1. Les états de déformation choisis pour reprendre l’essai à une
vitesse inférieure sont ceux précédents un évènement plastique majeur sur la courbe à 108 s−1.
Le but de cette manœuvre n’est pas de tracer la courbe contrainte/déformation correspondant
à 107 s−1, mais de vérifier si le comportement mécanique est dépendant de la vitesse. En effet, si
l’essai se déroule en conditions quasi-statique, les deux courbes correspondantes aux deux vitesses
de déformation devraient se superposer. La figure 4.25 montre clairement que le comportement
observé dépend de ces vitesses. Lors du premier changement de vitesse à 9% de déformation, le
même évènement plastique se produit dans les deux cas. Cependant, il survient plus tôt pour la
vitesse de 107 s−1. On peut supposer que le système à 108 s−1 souffre encore d’effets inertiels
comme ceux observés dans la figure 4.17. On peut toutefois noter que les niveaux de contrainte
sont les mêmes avant et après l’évènement dans les deux cas. Pour les deux autres changements
de vitesse, ces effets inertiels s’accentuent. Il semblerait donc que ces vitesses de déformation
ne soient pas suffisamment lentes pour étudier finement le comportement mécanique au delà du
domaine élastique.

Il est toujours possible de faire le rapprochement de ces résultats avec ceux obtenus sur les
briques élémentaires. Nos simulations ont montré des comportements fragiles de nanofils pour
des dimensions comparables à celles trouvées dans les aérogels (section 4.2.4). Cependant le
système réel est plus complexe qu’un simple nanofil avec une dimension fixe. Une distribution
de la taille des nanofils centrée autour d’une certaine valeur signifierait que des petits brins
de silice coexistent avec des plus grands dans la nanostructure complète. Luo et al. [20] et
Yuan et al. [64] ont observé une transition fragile vers ductile lorsque les dimensions du brin
diminuent (longueur périodique et diamètre). Nous proposons que les briques élémentaires dans
la nanostructure d’aérogel possèdent différents comportements (fragile ou ductile selon leurs
dimensions). Le résultat d’un essai de traction d’un tel système ressemblerait à la figure 4.25
avec des ruptures locales fragiles mais un comportement global sans rupture totale. Des nanofils
avec un comportement ductile continuerait de maintenir la cohésion globale du système malgré
des ruptures locales répétées. Pour confirmer cette hypothèse, des simulations à des vitesses
de déformation plus lentes de plusieurs ordres de grandeur seraient nécessaires. En effet, la
possibilité que la rupture totale soit retardée par une vitesse de déformation trop élevée n’est
pas à écarter.
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4.4.7 Effet du volume de l’échantillon sur la contrainte maximale

Des tractions uniaxiales ont été simulées en appliquant de grandes déformations sur tous les
échantillons (de 20 à 100 nm). La méthode à déformation imposée est utilisée comme dans la
section précédente. Pour chaque échantillon, trois essais sont menés dans les trois directions de
l’espace. Après avoir observé que la contrainte maximale ne variait pas de manière significative
entre 109 s−1 et 108 s−1, la vitesse de déformation choisie afin d’évaluer la contrainte maximale
dans chaque direction de chaque échantillon est 109 s−1.

La multiplication des essais nécessitant d’atteindre de grandes déformations demande une op-
timisation du temps de calcul tout en gardant une précision des résultats correcte. La contrainte
maximale, σm, est donc mesurée sur tous les échantillons. La figure 4.26 montre, en échelle loga-
rithmique, l’évolution de σm en fonction du volume de l’échantillon. En écartant les échantillons
dont la dispersion est grande (petits volumes), la contrainte maximale suit approximativement
une loi puissance en fonction du volume de matériau simulé. Nous associons cette contrainte
maximale à une contrainte à rupture (même si la ruine totale de l’échantillon n’a pas été obser-
vée).

La dépendance de la contrainte à rupture au volume de l’échantillon testé est classique en
mécanique de la rupture. En effet Weibull postule que l’accroissement du volume augmente
la probabilité qu’un défaut critique provoquant la rupture. D’après cette loi, la probabilité de
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Figure 4.26 – Évolution (en log népérien) de la contrainte maximale mesurée pour chaque
échantillon d’aérogel (de 20 à 100 nm) dans les trois directions de l’espace en fonction du volume.
Seules les échantillons dont le volume est considéré suffisamment représentatif de la structure
nanoporeuse sont utilisés pour obtenir la loi puissance.

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 89



Chapitre 4 – Propriétés mécaniques des aérogels de silice

rupture d’un échantillon de volume V1 est égale à celle d’un volume V2 si les contraintes de
rupture σ1 et σ2 sont reliées par :

V1σm
1 = V2σm

2 (4.8)

où m est le module de weibull et permet de mesurer la dispersion de la taille des défauts
dans les échantillons. Il est important de souligner que nos simulations sont loin de remplir les
conditions pour définir correctement une loi de Weibull sur nos résultats. Effectivement, cette
loi nécessite un nombre conséquent d’échantillons pour obtenir des statistiques représentatives.
De plus, elle s’applique pour des échantillons contenant des défauts finis (pores fermés), or dans
nos systèmes toutes les porosités sont ouvertes. C’est également la contrainte à la rupture de
matériaux à comportement fragile qui est utilisée pour nourrir les statistiques. Le comportement
mécanique de nos nanostructures d’aérogel est plutôt ductile, c’est donc la contrainte maximale
qui est représentée dans la figure 4.26. Nous n’utilisons que les échantillons de volume suffisant
pour obtenir la loi puissance.

Même s’il n’est pas possible d’invoquer directement Weibull pour nos matériaux, il semble
bien exister une relation en loi puissance entre σm et le volume des échantillons (Fig. 4.26). Le
coefficient m calculé à partir de la pente de la figure 4.26 est égal à 5. A titre de comparaison,
pour une loi de Weibull sur une céramique poreuse avec une distribution homogène de défauts
de même taille, ce coefficient est proche de 10. Roussel et al. [133] ont obtenu une valeur de 9.
Les résultats pour les modules de Weibull de Fan et al.[134] sont compris entre 5 et 10 pour plus
de 1560 échantillons de matériaux oxydés ou non.

La figure 4.26 montre une dépendance de la contrainte à rupture (approximée à la contrainte
maximale) au volume de l’échantillon. La Fig. 4.19 ne montre pas une telle dépendance pour le
module d’Young. Ceci conforte l’hypothèse que c’est bien une statistique sur les défauts (même
s’il est difficile de vraiment définir ce qu’est un défaut dans les aérogels extrêmement poreux)
dans le volume testé qui pilote la rupture.

Par ailleurs, la valeur de m = 5 obtenue à partir de nos simulations pourrait également être
utilisée pour prédire la contrainte maximale pour de plus gros volumes difficilement atteignables
en dynamique moléculaire. Ces volumes correspondraient à des particules secondaires d’aérogel
plus volumineuses (de l’ordre de quelques centaines de nanomètres). En effet, dans un même
aérogel la taille des particules secondaires peut varier. La valeur de σm pourrait être évaluée en
suivant l’équation (4.8).

4.5 Conclusion

L’utilisation d’un potentiel interatomique de paires avec les interactions coulombiennes tron-
quées a permis de générer des systèmes nanoporeux d’aérogel de silice suffisamment représentatifs
pour envisager l’étude du comportement mécanique (Chapitre 3, [84]).
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La structure nanoporeuse générée est tout d’abord caractérisée en terme de dimension fractale
et de distribution en taille des pores. Les résultats sont en très bon accord avec les données
expérimentales. C’est à notre connaissance la première fois que des simulations en dynamique
moléculaire délivrent une distribution en taille des pores comparable aux aérogels expérimentaux
utilisés en superisolation [4].

Plusieurs résultats originaux sont issus de cette étude. Le premier est la forte sensibilité du
comportement mécanique à la vitesse de sollicitation utilisée, ceci y compris pour le domaine
élastique. Des phénomènes d’hystérésis apparaissent pour des vitesses supérieures à 108 s−1. Ces
résultats combinés aux observations réalisées sur les nanofils de silice permettent de conclure
que la surface spécifique élevée des aérogels rendent difficiles les essais mécaniques dans des
conditions comparables aux conditions quasi-statiques rencontrées expérimentalement. Cette
observation appelle donc à une très grande prudence pour la mise en œuvre de la dynamique
moléculaire pour ces matériaux nanoporeux. Les essais mécaniques nécessitent des temps de
calcul conséquents afin d’obtenir des résultats comparables aux données expérimentales.

La taille des structures générées a aussi une influence sur la dispersion lors du calcul du
module élastique. La dispersion diminue lorsque la taille de la boite de simulation augmente.
Les échantillons représentants les volumes de matériaux classiquement étudiés dans la littéra-
ture, typiquement 203 nm3 (à 250 kg.m−3), ne peuvent pas être considérés comme des volumes
élémentaires représentatifs permettant d’étudier correctement le comportement mécanique des
aérogels. Cette dépendance en taille implique donc de mener les essais mécaniques sur des sys-
tèmes volumineux comme l’échantillon de 80 nm (fig. 4.19) qui contient 3.5 millions d’atomes.

Sur cet échantillon, un comportement asymétrique en traction/compression est observé. Cette
propriété est liée principalement à la très forte porosité du matériau. Elle peut aussi être liée
au comportement des brins solides qui constituent le réseau poreux dont le comportement est
lui-même asymétrique. Les tensions de surface particulièrement importantes dans ces systèmes
avec beaucoup de surfaces libres seraient à l’origine de cette particularité. Le surfactant présent
en surface dans les aérogels expérimentaux pourrait jouer un rôle crucial dans cette asymétrie.
Une perspective d’étude plus proche de l’application finale de ces matériaux serait d’analyser
l’influence de paramètres tels que le pourcentage volumique de surfactants et sa composition
chimique sur le comportement mécanique, et en particulier sur l’asymétrie traction/compression.

Lors d’essais de traction uniaxiale, les mécanismes de déformation ont été identifiés. Les
ruptures de brins de silice sont les évènements plastiques majeurs lors de la déformation de
la nanostructure des aérogels. À plus de 35% de déformation, aucune rupture catastrophique
n’est cependant observée. À cette échelle, la plasticité du système global semble être guidée par
le comportement des briques élémentaires. Les nanofils peuvent posséder des comportements
mécaniques différents (fragile ou ductile) selon leurs dimensions. Une possibilité serait que ces
deux types de nanofils soient présents dans le système global. Cela expliquerait la ductilité
observée, ponctuée par des ruptures fragiles locales. Il serait également intéressant de caractériser

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 91



Chapitre 4 – Propriétés mécaniques des aérogels de silice

l’influence de la température sur le comportement plastique. En effet, c’est un paramètre qui
influe considérablement sur les effets de surface. Cela présenterait l’occasion d’observer finement
les réorganisations de surface lors des essais mécaniques en température, et plus particulièrement
lors des évènements plastiques majeurs.

Les résultats sont également marqués par la dépendance en loi puissance de la contrainte
maximale en traction uniaxiale avec le volume de matériau simulé. Cette loi, similaire à une loi de
type Weibull, traduit une augmentation de la probabilité de rupture due à un défaut critique de
grande taille lorsque le volume de l’échantillon augmente. Cette loi puissance permet par la même
occasion de prédire la contrainte maximale d’un volume d’aérogel de silice (correspondant à la
particule secondaire) inatteignable en dynamique moléculaire. Nous avons vu que la simulation
des aérogels de silice par ces simulations atomistiques cumule deux difficultés : la nécessité
de solliciter l’aérogel a des vitesses relativement faibles et la nécessité d’utiliser des boites de
simulation de grandes tailles. La conjonction de ces obstacles milite pour la mise en place d’un
modèle multi-échelle à partir des résultats de simulations atomistiques. L’étude des propriétés
mécanique de la particule secondaire dont la taille approxime la centaine de nanomètres pourrait
servir de base à ce modèle multi-échelle.
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Nanocompression de particules
secondaires
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5.1 Introduction

Comme mentionné dans le chapitre 1, la structure des aérogels est architecturée sur plusieurs
ordres de grandeur. Le premier réseau poreux à l’échelle nanométrique ("réseau nanoporeux")
possède des pores dont la taille est de l’ordre de grandeur de la dizaine de nanomètres [4, 46, 36,
135]. C’est le comportement mécanique de ce réseau qui a été étudié en dynamique moléculaire
dans le chapitre 4. Cependant, la distribution bimodale de pores des aérogels [36] traduit la
présence d’une architecture poreuse à une échelle supérieure. Le réseau nanoporeux forme une
particule secondaire, dont la taille est de l’ordre de la centaine de nanomètres [4, 7], qui est elle-
même au centre d’un réseau poreux à l’échelle mésoscopique ("réseau mésoporeux"). L’utilisation
du potentiel Wolf BKS avec les intéractions coulombiennes tronquées a permis la génération de
réseau nanoporeux de silice dont la taille est de l’ordre de 100 nm. Simuler des échantillons
de plus grande taille n’est pour l’instant pas envisageable avec des simulations atomistiques.
Pour continuer à améliorer notre compréhension du comportement mécanique des aérogels à
travers les différentes échelles, des modèles multi-échelles s’imposent. L’idée consiste à extraire
des simulations en dynamique moléculaire les informations nécessaires à ce type de modèle, le
but étant ensuite de les transmettre à l’échelle supérieure.

La particule secondaire des aérogels de silice a une géométrie approximativement sphérique
(Fig. 1.7). Ses dimensions sont également comparables aux échantillons les plus volumineux gé-
nérés en dynamique moléculaire dans le chapitre 4. Nous considérons cette particule secondaire
comme l’élément transmettant l’information de l’échelle nanométrique vers l’échelle mésosco-

Figure 5.1 – Exemple de microstructure générée pour les simulations DEM. Chaque sphère
est assimilée à la particule secondaire des aérogels de silice. Leur diamètre mesure approxima-
tivement une centaine de nanomètres. Image issue des travaux de la thèse en cours d’Etienne
Guesnet (2015-2018, laboratoire SIMaP à Grenoble).
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pique. L’étude du comportement mécanique de cette particule est l’objet de ce chapitre. Une loi
de comportement tirée d’essais mécaniques simples sur la particule secondaire pourrait nourrir
d’autres simulations du type Discrete Element Method (DEM). Celles-ci utilisent des particules
sphériques, au même titre que les atomes ponctuels en dynamique moléculaire, comme éléments
discrets de la simulation. Des empilements 3D de particules pourront ensuite être générés afin de
reproduire la structure des aérogels à l’échelle mésoscopique et d’étudier le comportement mé-
canique de la structure finale. Un exemple de ces empilements est représenté dans la figure 5.1.
Chaque sphère correspond à une particule secondaire dont les propriétés mécaniques doivent être
extraites des simulations atomistiques. Le temps de calcul gagné par ce changement d’échelle
permettrait de simuler des systèmes d’aérogel dont le volume serait de plusieurs centaines de
millier de fois plus grand que ceux étudiés en dynamique moléculaire. Actuellement, il n’existe
pas de modèle multi-échelle de ce type. Il faut donc mettre en place des simulations permettant
d’extraire les informations nécessaires au changement d’échelle.

Les données d’entrée nécessaires à une simulation DEM sont essentiellement les lois qui
régissent les forces de contact entre les particules. Le but de ce chapitre est de montrer comment
les simulations de dynamique moléculaire peuvent fournir de telles lois, tout en enrichissant
notre compréhension des mécanismes de déformation d’un objet sphérique nanostructuré de
silice amorphe. L’étude complète nécessiterait d’aborder la compression, le cisaillement et la
torsion au contact entre deux particules secondaires. C’est la compression d’une sphère de silice
amorphe poreuse qui sera étudiée ici pour une première approche.

Il nous faut donc étudier le comportement mécanique d’une particule secondaire en dyna-
mique moléculaire. L’étude des propriétés de nano-objets par des simulations atomistiques a subit
un essor considérable dans les années 2000. L’un des pionnier dans le domaine est W.W. Gerbe-
rich. Il a notamment étudié expérimentalement la compression de nanosphères denses de Silicium
[22] complétée par des simulations en dynamique moléculaire. Le figure 5.2 montre la compres-
sion d’une nanosphère de Silicium ainsi que la valeur moyenne de σzz le long de l’axe z. Gerberich
et al. [22] ont montré que les lignes de dislocation sont nucléées aux surfaces de contact avec les
indenteurs. Ils ouvrent également la voie aux études plus poussées concernant la plasticité dans
les nano-objets. D’autres études de l’équipe de Gerberich ont eu pour but d’étudier les phéno-
mènes liés aux transitions de phase dans les nanosphères de Silicium [136, 137] en conditions
aux bords libres.

Depuis, les études concernant la compression de nano-objets en dynamique moléculaire se
sont multipliées. La grande majorité d’entre elles concerne des systèmes cristallins. Mordehai et
al. [138] ont observé lors d’essais de compression sur des particules d’or, que la limite d’élasticité
de leurs systèmes qui correspond au premier évènement de nucléation de dislocation, suit une loi
de puissance en fonction de la taille des particules. Bian et al. [139] ont quant à eux démontré
que les lignes de dislocation à la surface du contact entre la sphère et l’indenteur forment une
structure pyramidale.
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z

Figure 5.2 – Nanocompression d’une nanosphère cristalline de Silicium issue de Gerberich et
al [22]. La courbe représente la moyenne de σzz dans les plans parallèles aux indenteurs pour
différentes valeurs de z. La contrainte est maximale sous les deux indenteurs.

D’autres études comparant les résultats issus de simulations avec les expériences pour ce
type de compression ont permis de mieux comprendre le comportement plastique de nano-
sphères cristallines [140]. Issa et al. [141] expliquent avec finesse la nucléation et la dynamique
de disclocations au cours d’essais de compression de nanocubes de MgO. Les simulations en dy-
namique moléculaire apportent des informations précises sur les phénomènes plastiques observés
expérimentalement.

Concernant la silice, beaucoup d’auteurs ont étudié la structure et la dynamique des surfaces
de silice amorphe (voir l’introduction du chapitre 3) sur des nano-objets. D’autres sujets comme
l’évaluation de la conductivité thermique de particules et nanofils de silice amorphe [142] ont
également été abordés. Ndoro et al. [143] ont observé un effet de taille et d’état de surface sur
la greffe de chaines de polymères sur des nanosphères de silice amorphe. En ce qui concerne
la mécanique, Sun et al. [23] ont étudié la compression de deux nanoparticules cristallines en
dynamique moléculaire (Fig. 5.3). Ces auteurs ont montré que le modèle de Hertz [144] est adapté
pour décrire le contact mécanique de deux particules de silice pour les petites déformations. Ils
montrent que lorsqu’il y a contact mécanique intime avec un enfoncement plus important, les
intéractions attractives de van der Waals et les forces répulsives de Born sont couplées. Dans ce
cas des modèles classiques comme ceux de Johnson Kendall Roberts (JKR) [145] ou de Derjaguin
Muller Toporov (DMT) [146] qui ajoutent un terme adhésif au seul terme répulsif élastique de
Hertz proposent une meilleure approximation de la forces normale au contact.

La littérature concernant la compression en condition aux bords libres de nano-objets en
dynamique moléculaire est bien plus fournie sur les systèmes cristallins que sur les amorphes, ce

96 © 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1



Méthode

Figure 5.3 – Compression de deux nanosphères cristallines de silice de 4 nm de diamètre (Sun
et al. [23]). Le graphe donne l’évolution de la force d’indentation Fn en fonction de l’indentation
δn. La courbe d’indentation est en bon accord avec la théorie de Hertz lorsque les phénomènes
d’adhésion (DMT ou JKR) sont pris en compte.

qui rend plus difficile la comparaison des résultats de nos simulations. Ce type d’étude n’existe
pas encore sur des matériaux amorphes nanoporeux comme les aérogels de silice. La mise en
place de cette simulation est donc originale de par la nature du matériaux. L’analyse complète
de la compression d’une particule secondaire d’aérogel (mécanisme de déformation, localisation
des évènements plastiques ...) n’est pas le but principal de ce chapitre. L’objectif est de mettre
en œuvre cette simulation afin d’en tirer une loi de comportement permettant de nourrir un
modèle multi-échelle pour l’étude des propriétés mécaniques des aérogels. Nous démontrerons la
faisabilité de cette démarche dans le cas de l’indentation normale.

5.2 Méthode

5.2.1 Génération de la particule secondaire

Les méthodes de Murillo et Kieffer (chapitre 3) permettant de générer des structures poreuses
à dimension fractale reposent toutes les deux sur les conditions au bords périodiques. Le principe
de la méthode de Kieffer (méthode utilisée dans cette thèse) consiste à utiliser la périodicité de la
boite de simulation afin de créer une pression négative sur les bords de celle-ci. Lorsque le volume
de la boite est artificiellement augmenté, la pression négative élevée génère la nucléation de pores
au sein de la structure dense. Il n’est donc pas possible avec la méthode de Kieffer de créer un
échantillon à géométrie nativement sphérique puisque les conditions aux limites périodiques ne
s’appliquent que sur des systèmes pouvant paver entièrement un espace tridimensionnel.

Pour obtenir un nano-objet sphérique, la méthode la plus simple est d’exploiter les échan-
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Silice

PoreLimite de la sphère
de découpe

Cluster de silice isolé
 après découpe

Figure 5.4 – Schéma représentant la possibilité de garder des clusters d’atomes en surface après
la découpe dans le réseau tortueux.

tillons déjà générés dans le chapitre 4. Une sphère est découpée à l’intérieur d’un échantillon
représentatif de la nanostructure poreuse. L’échantillon de 80 nm est choisi afin d’optimiser le
temps calcul tout en gardant un volume de sphère (particule secondaire) proche de la centaine
de nanomètres. En effet, la parallélisation MPI de LAMMPS n’est pas optimisée pour les calculs
sur des nano-objets ne remplissant pas la totalité du volume de la boite de simulation. Certains
processeurs étant associés à des régions de l’espace vides d’atomes, la parallélisation perd en
efficacité. Les temps de calcul sont donc plus longs que sur un système bulk pour un même
nombre d’atomes et de processeurs.

Une sphère de diamètre 80 nm est donc coupée à l’intérieur de l’échantillon de même taille.
La méthode de découpe pour obtenir une particule relaxée, prête pour un essai mécanique,
s’articule en plusieurs étapes :

• A cause de la nature tortueuse du réseau poreux, des clusters de silice isolés de la structure
principale subsistent au niveau de la surface de découpe (Fig. 5.4). Il faut donc suppri-
mer les atomes en surface qui ne sont pas rattachés à la particule. Chaque cluster est
défini comme un réseau d’atomes inter-connectés de proche en proche par une distance
inférieure ou égale à 2 Å. Dans chaque cluster, tous les atomes sont reliés entre eux par
au moins un chemin continu de voisins successifs. Cela permet d’identifier les atomes en
surface qui ne sont reliés par aucun chemin de voisins à la structure principale (particule
secondaire). Les atomes isolés sont supprimés.

• L’étape suivante consiste à minimiser l’énergie potentielle de la particule avec la méthode
du gradient-conjugué. Cette minimisation est nécessaire pour deux raisons. La première
est due à la nécessité de reconstruire les nouvelles surfaces engendrées par la coupe. La
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seconde est que la suppression d’atomes en surface a également fait disparaitre certaines
intéractions longue-distances puisque le cut-off du potentiel est de 11 Å (> 2 Å). Le but
de cette étape n’est pas d’obtenir une particule dans un état fondamental d’énergie mais
de préparer l’étape de relaxation en température.

• Une première étape de relaxation en température à 300 K est engagée pendant 50 ps
dans l’ensemble NVT avec un thermostat de Langevin [91]. À la fin de cette relaxation,
une autre procédure de suppression des clusters isolés en surface est effectuée. En effet,
une seconde analyse pratiquée à la fin de cette étape montre que certains atomes isolés
subsistent encore. En effet, la minimisation a détaché certains atomes lors de la recons-
truction des surfaces et certains clusters de silice étaient déjà isolés tout en étant très
proches de la particule secondaire. La relaxation en température fournit une impulsion
aux atomes isolés qui les éloignent de la particule. Ils sont ensuite détectés et supprimés
lors de la seconde analyse de clusters isolés. Des tests complémentaires ont montré que
deux analyses sont nécessaires et suffisantes. En effet, aucun atome isolé n’est détecté au
delà de la seconde analyse.

• Les essais du chapitre 4 sont réalisés à 300 K, la motivation étant de pratiquer les essais
mécaniques à température ambiante. La température de la particule secondaire est réduite
à 50 K pour l’essai de compression. Ce choix est motivé par la volonté d’atténuer le bruit lié
à la température et donc à la vibration des atomes. Le but de ce chapitre n’est pas d’étudier
les mécanismes de déformation, cependant, une diminution de ce bruit permettrait de
mieux comprendre les phénomènes observés lors de la compression. Ces simulations en
bords libres ne sont pas optimisées pour le calcul massivement parallèle. Leurs résultats,
qui ont coûté un temps de calcul considérable, pourraient également servir à une analyse
ultérieure ayant pour objectif d’identifier précisément les mécanismes de déformation.
Albe et al. [147] ont observé plus distinctement la formation de bandes de cisaillement dans
des verres metalliques en diminuant la température à 50 K. Par ailleurs, leurs résultats
indiquent qu’en diminuant le bruit lié à la température, les mécanismes de déformation
restent inchangés. Étant donné la complexité géométrique de la particule secondaire et la
quantité de surfaces libres, diminuer la température maximise les chances d’observer des
phénomènes plastiques. La trempe de 300 à 50 K est effectuée en 200 ps dans l’ensemble
NVT. Finalement, une dernière étape de relaxation à 50 K est effectuée pendant 200 ps
afin de stabiliser correctement la particule avant l’essai mécanique.

5.2.2 Essais mécaniques

La particule est placée entre deux indenteurs plans et rigides. Ces indenteurs sont des champs
de force plats impénétrables. Ils ne représentent donc ni de la silice amorphe dense ni de la si-
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Un seul plan mobile Deux plans mobiles

80 nm

Figure 5.5 – Schéma représentant les deux types d’essais mécaniques. La compression est ef-
fectuée avec un seul et deux indenteurs mobiles.

lice amorphe nanoporeuse. Deux types d’essais mécaniques avec un ou deux plans mobiles sont
effectués sur la particule secondaire. La figure 5.5 est un schéma représentant ces deux essais.

Indentation simple effet :
Ce premier essai mécanique consiste à imposer une vitesse de déplacement à l’indenteur

supérieur alors que celui du bas reste fixe. La vitesse de déplacement de l’indenteur impose une
vitesse de déformation globale de l’échantillon. Deux vitesses de déformation ont été appliquées
pour ces essais en compression, 108 s−1 et 107 s−1. Soit ε la déformation et z0 la hauteur initiale
de l’indenteur, la position de l’indenteur à l’instant t, z(t), est obtenue simplement à partir de
la vitesse de déformation :

ε̇ =
1
z

dz

dt
(5.1)

dont l’intégration entre z0 et z donne :

ln
(

1 +
z − z0

z0

)
= ln

(
1 +

δ

z0

)
= ε̇ t (5.2)

où δ = z − z0 et ε̇ < 0 (en compression)

z(t) = z0 exp ε̇t (5.3)

Les plans inférieur et supérieur à l’instant t = 0 sont placés respectivement à 0.1 Å en dessous
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et au dessus de la position min et max des atomes. Nous approximons la hauteur de la particule
z0 à la différence de hauteur entre les positions initiales des deux plans (0.02 nm << 80 nm).

Indentation double effet :
Lors de cet essai, les deux indenteurs se déplacent avec la même vitesse de déplacement dz

dt

(en valeur absolue). La vitesse de déformation est donc multipliée par deux pour l’essai à deux
plans mobiles. Afin de réaliser un essai aux mêmes vitesses de déformation que celui à un plan
mobile (indentation simple effet), la vitesse de déplacement des indenteurs est divisée par deux.

5.3 Résultats

5.3.1 Relaxation de la particule

Après la suppression des clusters isolés, une seule particule solide est présente dans la boite
de simulation. La figure 5.6 montre l’évolution de l’énergie potentielle normalisée par le nombre
total d’atomes en fonction du temps lors de la trempe de 300 à 50 K et lors de la relaxation
à 50 K. Lors de cette dernière étape de relaxation, l’énergie potentielle de la particule reste
constante. Nous considérons donc qu’elle se trouve dans un état stable, condition nécessaire
pour commencer l’essai de compression.

La figure 5.7 représente la particule secondaire juste après la coupe dans le bulk aérogel et

−14.98

−14.96

−14.94

−14.92

 0  100  200  300  400

 50

 150

 250

 350

Epot/atome [eV] Température [K]

Temps [ps]

Energie potentielle
Température

Figure 5.6 – Évolution de l’énergie potentielle par atome de la particule lors de la réduction de
température de 300 à 50 K en 200 ps. La seconde partie de la courbe représente la relaxation à
cette même température pendant les 200 picosecondes suivantes.
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Avant relaxation Après relaxation

80 nm
Rouge = clusters isolés

= relaxation importante
des surfaces

a) b)

Figure 5.7 – Particule secondaire générée en dynamique moléculaire avant et après toutes
les étapes de relaxation. Les clusters de silice isolés de la structure principale sont en rouge
sur l’image a). L’image b) représente la particule après suppression de ces clusters et après la
relaxation à 50 K. La particule est prête pour l’essai d’indentation.

juste avant la compression (après toutes les relaxations). Dans le premier cas (image a)), la par-
ticule possède une surface extérieure parfaitement sphérique. Des clusters isolés n’appartenant
pas à la particule sont présents en surface. Leur présence peut être gênante s’ils se trouvent
au niveau des surfaces de contact avec les indenteurs. L’image b) sur la figure 5.7 montre la
particule après suppression des clusters en surface. La relaxation en température a permis de
réorganiser la surface extérieure de la particule. Certains brins de silice (entourés sur la figure
5.7) adoptent un angle différent par rapport à l’état précédent. On peut les considérer comme
des bras ballants (ou ’dangling masses’ comme proposé par Ma et al. [41]). En effet, extraire la
particule secondaire de l’échantillon bulk de 80 nm implique que ces bras ballants, qui étaient
initialement à l’intérieur d’une structure solide, sont soumis à de nouveaux effets de surface après
découpe de la sphère. La relaxation de la particule a pour conséquence de modifier la position
relative de ces brins de silice en surface.

La rugosité (de la surface extérieure) est assez importante. Elle est la conséquence du nombre
élevé de pores en surface, de la suppression des particules isolées et de la relaxation de bras
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ballants de silice. La structure de la particule est extrêmement poreuse (90% de porosité) avec
une porosité ouverte et interconnectée. La taille relative élevée de ces porosités par rapport à la
particule et la grande rugosité de la surface conduit à une configuration locale sous l’indenteur
très différente d’un point à l’autre de la surface. On peut donc s’attendre à ce que le choix de la
position des deux indenteurs influence le comportement mécanique lors des premiers pourcents
de déformation.

5.3.2 Indentation simple effet

Un premier essai de compression avec un seul plan mobile (indenteur supérieur) est réalisé
à une vitesse de déformation de 108 s−1. La courbe force/déplacement correspondant à l’inden-
teur mobile est présentée sur la figure 5.8. Un second essai à 107 s−1 est également présenté sur
la figure 5.8. Pour cet essai, l’évolution des deux forces (indenteurs supérieur et inférieur) est
montrée. Un déplacement de seulement 10 nm a été appliqué pour cette seconde vitesse de dé-
formation car un essai complet demanderait un temps de calcul trop important (un déplacement
de 10 nm à 107 s−1 nécessite 15 jours de calcul en parallèle sur 128 processeurs).

La courbe de force présente un point d’inflexion à environ 15 nm de déplacement sur l’essai
à 108 s−1. Ce changement de courbure apparait aussi sur la force de l’indenteur supérieur lors
de l’essai à 107 s−1 mais pour une indentation plus faible. Ce phénomène est lié à l’asymétrie
des forces exercées sur la particule par les deux indenteurs et à la configuration locale de la
surface différente pour les deux indenteurs. On remarque que la valeur du déplacement au point

 0

 20

 40

 60

 80

 100

 120

 140

 0  5  10  15  20  25  30  35  40

Force [nN]

Déplacement [nm]

indenteur sup 10
8
s
−1

indenteur sup 10
7
s
−1

indenteur inf 10
7
s
−1

 0

 5

 10

 0  2  4  6  8  10

Figure 5.8 – Courbes force/déplacement des essais de compression à un seul plan mobile sur
la particule secondaire. Les vitesses de déformation sont de 108 s−1 et 107 s−1 .
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d’inflexion sur l’essai à 107 s−1 correspond au déplacement à partir duquel l’indenteur inférieur
commence à exercer une force sur la particule. Cette valeur de déplacement est plus petite pour
la vitesse 107 s−1 (3-4 nm) que pour 108 s−1 (15 nm). L’asymétrie de l’essai de compression
est donc dépendante de la vitesse de déformation. La valeur de la force avant le changement
de courbure correspond donc à une de mise en place de l’échantillon entre les deux indenteurs.
L’amplitude de cette première phase dépend de la vitesse de déplacement imposé à l’indenteur.

Afin de mieux comprendre l’influence de la vitesse de déformation sur ces résultats, les vec-
teurs de déplacement des atomes ont été calculés entre l’instant initial et celui qui correspond
à un déplacement de l’indenteur de 8 nm (Fig. 5.9). La couleur violette correspond à la silice,
le blanc aux pores et le jaune aux vecteurs de déplacement. On remarque qu’à la vitesse de
déformation de 108 s−1, les atomes qui se sont déplacés sont principalement localisés près de
la surface de contact avec l’indenteur mobile. À l’inverse pour une vitesse de 107 s−1, le dé-
placement des atomes est réparti de manière plus homogène sur la totalité de la particule. Le

Vitesses de déformation108 s-1 107 s-1

Déplacement  de 8 nm (  10% de déformation globale)

jaune = vecteurs de déplacement des atomes
par rapport à l'état initial (  = 0)

Figure 5.9 – Vecteurs de déplacement des atomes calculés sur une coupe d’épaisseur 20 nm
entre l’instant initial et après un déplacement de l’indenteur de 8 nm pour les deux vitesses de
déformation (108 s−1 et 107 s−1). Essai à un plan mobile.
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phénomène observé pour la plus petite vitesse de déformation est un déplacement de corps rigide
(de la particule entière) selon l’axe de sollicitation. Lors des premiers nanomètres de déplace-
ment, la particule est déplacée dans la direction normale au plan pour se positionner entre les
deux indenteurs. Une vitesse de déformation trop élevée comme 108 s−1 n’est pas suffisamment
lente pour une transmission des forces à partir de la surface de contact. Cela résulte en un essai
de compression asymétrique entre les indenteurs supérieur et inférieur.

Comme au chapitre précédent, une de nos préoccupations pour ces simulations, est d’assu-
rer que nous nous plaçons au plus près des conditions quasi-statique. Et comme au chapitre
précédent, la porosité importante de la nanoparticule (≈ 90%) est un obstacle.

5.3.3 Indentation double effet

Pour l’essai à double effet (section 5.2), la vitesse de déplacement des indenteurs est divisée
par deux comparée à l’essai précédent afin de conserver les mêmes vitesses de déformation pour
l’échantillon que constitue la particule secondaire. Sur la figure 5.10 sont tracées les courbes
force / déplacement correspondant aux deux indenteurs pour les deux vitesses de déformation
(108 s−1 et 107 s−1).

Commençons par commenter la courbe correspondant à 108 s−1 par rapport aux résultats
de l’indentation simple effet. L’évolution des forces exercées sur la particules par les deux plans
est toujours asymétrique pour les petits déplacements (<4 nm). Cependant, la valeur du dé-
placement pour le point d’inflexion, observé également sur les essais simple effet, a légèrement
diminué. Celui-ci apparait à 2 nm pour l’essai double à 108 s−1 contre 3-4 nm pour l’indentation
simple effet à 107 s−1. L’asymétrie des deux courbes disparait à partir de 4 nm de déplacement
alors que ce n’était toujours pas le cas à 10 nm de déplacement pour l’essai simple effet à 107 s−1.
L’indentation double effet présente donc l’avantage de diminuer l’amplitude de la phase de ré-
arrangement de la particule en imposant un déplacement identique aux deux indenteurs. Par
ailleurs, pour une même vitesse de déformation, la vitesse de déplacement des plans mobiles est
divisée par deux. Au niveau des surfaces de contact, les atomes subissent une vitesse de dépla-
cement plus lente ce qui favorise la transmission des forces par rapport à l’indentation simple
effet.

L’asymétrie résiduelle des forces est liée à la géométrie complexe de la particule au niveau
des surfaces de contact. En effet sur la figure 5.10, plusieurs bras ballants dirigés vers l’extérieur
sont présents en surface de la particule relaxée. L’observation des essais a effectivement montré
que l’indenteur inférieur se trouve en dessous de l’un de ces bras. Les premiers nanomètres
de déplacement de l’indenteur inférieur consiste à replier ce bras et la force ressentie est donc
extrêmement faible. Pendant ce temps, l’indenteur supérieur qui possède une surface de contact
plus importante avec la particule applique une force légèrement supérieure et tend à mettre en
place la particule entre les deux indenteurs.

© 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1 105



Chapitre 5 – Nanocompression de particules secondaires

 0

 10

 20

 30

 40

 50

 60

 70

 0  2  4  6  8  10  12  14  16

Force [nN]

Déplacement [nm]

indenteur sup 10
8
s
−1

indenteur inf 10
8
s
−1

indenteur sup 10
7
s
−1

indenteur inf 10
7
s
−1

 0

 3

 6

 9

 0  1  2  3  4  5

Figure 5.10 – Courbes force/déplacement des essais de compression à double effet sur la par-
ticule secondaire. Les vitesses de déformation sont de 108 s−1 et 107 s−1.

À 107 s−1, l’asymétrie des forces a fortement diminué. Il y a toujours un léger point d’in-
flexion mais celui-ci tend à disparaitre lorsque la vitesse de déformation diminue. D’après les
différentes courbes de la figure 5.10, la vitesse de déformation influe toujours sur la mise en place
de l’échantillon à cause de l’asymétrie des surfaces de contact. Cependant, les forces de l’inden-
tation double effet à 107 s−1 peuvent raisonnablement être considérées comme symétriques. Ces
résultats se rapprochent le plus de la quasi-staticité. La moyenne des deux forces à 107 s−1 sera
utilisée pour obtenir la loi de comportement de la particule secondaire.

5.3.4 Loi de comportement

Afin d’obtenir l’information nécessaire pour un changement d’échelle, les courbes force /
déplacement obtenues à partir de l’essai d’indentation double effet à 107 s−1 sont comparées
aux modèles disponibles dans la littérature. Suivant le ou les mécanismes de déformation sous
l’indenteur, plusieurs modèles de comportement ont été proposés pour décrire l’évolution de la
force normale avec l’indentation, δ, pour une sphère indentée par un plan. Lorsque la déformation
est purement élastique et que les phénomènes d’adhésion peuvent être négligés, la loi de Hertz
[144] s’applique :

FHertz =
4
3

E

1 − ν2 R1/2 δ3/2 (5.4)

où Fhertz est la force, E le module d’Young, R le rayon de la particule et δ l’indentation impo-
sée par le déplacement. Il est difficile d’assurer que la déformation de la sphère poreuse s’effectue

106 © 2016 – William Gonçalves – Labs. Mateis & Simap – Université Claurde-Bernard Lyon 1



Résultats

 0

 5

 10

 15

 20

 25

 30

 35

 40

 0  2  4  6  8  10  12

Force [nN]

Déplacement [nm]

F = 2.3×10
8
 R

0.17
 δ

1.83

(SI units)

Paramètres pour Hertz:

R = 40 nm

E = 115 MPa

ν = 0.2

indenteur sup 10
7
s
−1

indenteur inf 10
7
s
−1

Hertz

Notre modèle

Figure 5.11 – Comparaison des courbes force/déplacement de l’essai à deux plans mobiles à
107 s−1 avec le modèle de Hertz. Dans ce modèle de Hertz, le rayon de la particule est de 40 nm et
les module d’Young (115 MPa) et coefficient de poisson (0.2) sont obtenus à partir des résultats
du chapitre 4 (échantillon de 80 nm, densité 250 kg.m−3).

de manière élastique. Nous n’avons pas procédé à une décharge élastique sur cette essai. Nous
pouvons même soupçonner que sous l’indenteur, des phénomènes plastiques (endommagement
et rupture de brins) ont lieu. Néanmoins, il est intéressant en première intention, de comparer
la loi de Hertz avec nos résultats de simulation.

Le rayon de la particule R est approximé à 40 nm. La rugosité extrême de la particule
ne permet pas de calculer un rayon exact mais celui utilisé pour la découpe reste une bonne
approximation. Le module d’Young est directement obtenu à partir des résultats du chapitre
4. En effet, la sphère a été extraite de l’échantillon de 80 nm à une densité de 250 kg.m−3. La
valeur du module d’Young correspondant à l’essai en compression est de 115 MPa. C’est cette
valeur qui est utilisée dans le modèle de Hertz (Eq (5.4)). Le coefficient de poisson est également
tiré de l’essai en compression du chapitre 4, sa valeur est de 0.2. La comparaison des forces sur
la figure 5.11 indique que le modèle de Hertz prédit relativement bien la force des indenteurs sur
la particule jusqu’à 5-6 nm de déplacement, ce qui est assez surprenant pour des déformations
relativement élevées. Cette remarque sera discutée plus en détail dans la sous-section suivante.

Lorsque les mécanismes de déformation sous l’indenteur font intervenir à la fois élasticité et
plasticité, la littérature sur l’indentation propose des lois de la forme [148, 149, 150, 151] :

F = KR(2−m)δm (5.5)

où K est une constante qui a les unités d’une contrainte et ne dépend pas de la taille de
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l’objet indenté, R est le rayon de la particule secondaire et δ est l’indentation. Nous reprenons
cette forme générale pour proposer une loi d’indentation de la particule secondaire ajustée à
nos simulations de dynamique moléculaire à partir de la moyenne des forces issues des deux
indenteurs. Cette loi phénoménologique s’écrit :

F = 2.3 × 108 R0.17 δ1.83 (5.6)

Toutes les unités de cette loi sont en SI. L’exposant de l’indentation est de 1.83. Le préfacteur
a les dimensions d’une contrainte. Mais celle-ci n’a aucune signification physique particulière.

5.4 Discussion et conclusion

D’après la figure 5.11, la force exercée par les indenteurs sur la particule est relativement
bien décrite par un modèle de Hertz jusqu’à 5-6 nm de déplacement. Cela est assez surprenant
puisque ce modèle s’applique pour des particules qui se déforment élastiquement. Il est donc
valide pour des petits déplacements dans le meilleur des cas. Pour notre particule secondaire,
6 nm de déplacement représente 15% du rayon de la particule ce qui n’est pas négligeable.
D’autant plus que le comportement en compression a montré un domaine élastique très réduit
dans les résultats du chapitre 4. Sun et al. [23, 152] ont étudié la mise en contact de particules
de silice cristalline. Après avoir pris la précaution de soustraire les intéractions Van der Waals et
répulsion de Born entre les deux particules lors de l’absence de contact, ces auteurs ont obtenu
une cohérence avec le modèle de Hertz jusqu’à des déplacements représentant 25% du rayon de
leurs particules (rayon de 4.12 nm pour la plus grande). Leurs résultats montrent qu’au delà
de cette valeur, des modèles comme JKR [145] ou DMT [146] contenant un terme d’adhésion
dépendant de l’énergie de surface des particules, permettent de décrire les forces au delà du
domaine valide pour Hertz. Bien que ce domaine soit anormalement étendu pour les résultats
de Sun et al. [23, 152], il y a également une différence fondamentale entre la nature de leurs
particules et celle de nos simulations. En effet leurs simulations concernent des particules denses
cristallines alors que les nôtres sont amorphes ultraporeuses à caractère fractal.

Outre la porosité très élevée de la particule, l’une de ses principales caractéristiques est la
fractalité du réseau qui la compose. Lors des premiers nanomètres de déplacement, l’indenteur
est mis en contact avec une surface à dimension fractale très rugueuse. Via des simulations
en Méthode des Intégrales aux Frontières (Boundary Elements Method), Pohrt et al.[153] ont
étudié l’indentation de particules à surface rugueuse et auto-affine, c’est à dire qu’il existe une
transformation anisotrope par laquelle leur image est invariante (fractalité). Leurs résultats
montrent que la rigidité du contact est dominée par l’aspect fractal pour des petites valeurs
d’indentation puis transite vers un modèle hertzien pour des taux d’indentation plus élevés. Les
particules de Pohrt et al.[153] sont rugueuses mais elles sont également denses. Cela parait assez
logique qu’une fois le régime dominé par la fractalité de la surface est passé, celui-ci tende vers
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le modèle de Hertz. Concernant nos résultats, la légère déviation par rapport à Hertz lors des
premiers nanomètres de déplacement pourrait être également liée la dominance du caractère
fractal.

Yin et al.[154] ont mis en contact deux surfaces à dimension fractale. Leurs résultats in-
diquent que les aspérités présentes aux surfaces de contact se déforment plastiquement et que
leur comportement, dépendant des propriétés du matériau, peut être décrit par un modèle JKR
(comprenant un terme adhésif). Ces aspérités qu’ils décrivent correspondent à nos bras ballants
observés en surface de la particule secondaire. Il sera nécessaire pour une future étude de simuler
la mise en contact de la particule secondaire avec un plan constitué de silice afin de prendre en
compte ces effets d’adhésion. La nature du plan (dense ou poreux) aura aussi un impact sur le
comportement lors de la mise en contact. Il sera alors intéressant de comparer ces résultats avec
les modèles JKR et DMT et les résultats de Sun et al. [23], Porht et al. [153] et Yin et al. [154].
L’énergie de surface joue un rôle important dans ces modèles. La comparaison des résultats de
simulation aux expressions proposées permettrait de remonter à cette valeur d’énergie de surface,
par ailleurs calculée dans le chapitre 3.

L’exposant m de la loi d’indentation (Eq. (5.6)) est supérieur (1.83) à celui de la loi de Hertz
(1.5). Lorsque la plasticité est le seul mécanisme pris en compte, l’équation (5.5) s’écrit sous la
forme :

F = KR(1− n
2 )δ(1+ n

2 ) (5.7)

où n est l’exposant de la loi d’écrouissage du matériau (loi d’Hollomon) :

σ = σ0εn (5.8)

où σ est la contrainte pour un essai uniaxial et σ0 une constante. L’ajustement proposé ici
conduit à un exposant d’écrouissage n de 1.66. Il est évidemment difficile de discriminer élas-
ticité et plasticité pour un matériaux aussi poreux que celui de la particule mais cet exposant
d’écrouissage élevé pour des déformations importantes est cohérent avec les résultats obtenus
sur la boite périodique (fig. 1.21 du chapitre précédent). En particulier, il est cohérent avec la
densification du matériau constitutif de la particule qui a été observée au chapitre précédent.
L’intérêt de la loi (5.6) est donc essentiellement de proposer pour les simulations à l’échelle supé-
rieure une loi phénoménologique simple qui rende compte des différents mécanismes rencontrés
lors de l’indentation de la particule secondaire.

Les modèles multi-échelles peuvent s’appuyer loi phénoménologique pour l’indentation de la
particule secondaire. Bien que ces résultats méritent encore d’être approfondis, ils ouvrent des
perspectives pour les modèles multi-échelles impliquant la dynamique particulaire (DEM). Le
comportement mécanique à travers les échelles pourra être étudié plus finement afin de faire un
lien continu entre l’échelle nanométrique et macroscopique. A l’heure actuelle, ces simulations
en dynamique moléculaire de compression de particules secondaires d’aérogels constituent une
réelle avancée par rapport à l’état de l’art. Des perspectives intéressantes concernant l’étude du
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comportement de cette particule en dynamique moléculaire s’ouvrent également. En effet, des
surfactants peuvent potentiellement être ajoutés en surface afin d’observer leur influence sur la
densification de la particule. Des effets de taille peuvent également être étudiés et discutés afin
d’alimenter les modèles multi-échelles impliquant des particules de tailles différentes.
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Cette thèse qui a pour motivation l’étude des propriétés mécaniques des aérogels de silice
à l’échelle nanométrique a permis la mise en place d’une stratégie d’approche scientifique arti-
culée autour de trois axes principaux : la transférabilité d’un potentiel interatomique [10] pour
les surfaces de silice amorphe, le comportement mécanique du réseau nanoporeux et la loi de
comportement de la particule élémentaire du réseau mésoporeux des aérogels de silice.

Le premier verrou à lever est de trouver un potentiel interatomique qui permette de correcte-
ment reproduire les surfaces de silice amorphes tout en optimisant le temps de calcul. Le choix
du potentiel BKS [13] est motivé par la littérature. Ce simple potentiel de paire a déjà prouvé son
efficacité quant à l’étude du comportement plastique de la silice amorphe dense [63] et également
concernant la reproduction des propriétés statiques et dynamiques des surfaces amorphes [79].
Les interactions électrostatiques (∝ 1

r ) présentes dans ce potentiel empirique nécessitent d’être
calculées sur de longues distances et augmentent considérablement le temps de calcul. La tron-
cation de ces interactions par la méthode de Wolf [10] présente l’opportunité de s’affranchir des
longues-distances. Cependant, il faut démontrer que cette troncation n’affecte pas les propriétés
de surface du BKS original. Ce dernier point est important lorsque l’on veut modéliser un maté-
riau qui possède plus de 90% de porosité. Des agrégats sphériques en température ont été étudiés
et montrent la même structure en surface avec ou sans troncation. La principale différence entre
le potentiel tronqué et l’original est la distribution de rings légèrement shiftée vers des rings
plus petits pour le Wolf BKS. Cela se traduit par une légère augmentation de la rigidité des
surfaces avec le potentiel tronqué. Les énergies de surface obtenues avec le potentiel Wolf BKS
sont également en bon accord avec les valeurs expérimentales. On a pu donc en conclure que la
troncation des interactions coulombiennes n’impacte pas de manière significative les propriétés
de surface du BKS original. L’utilisation du Wolf BKS est validée pour la génération de silices
nanoporeuses, l’optimisation du temps de calcul est ensuite utilisée pour générer des systèmes
nanoporeux suffisamment volumineux pour une caractérisation mécanique correcte.

Des structures nanoporeuses de silice à dimension fractale sont générées avec le potentiel Wolf
BKS. Des échantillons allant de 203 nm3 à 1003 nm3 à une densité de 250 kg.m−3 sont étudiés.
La caractérisation structurale en terme de dimension fractale et distribution en taille des pores
montre des résultats cohérents par rapport aux valeurs expérimentales. C’est même la première
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fois que des simulations en dynamique moléculaire fournissent des distributions en taille des
pores de l’ordre de la dizaine de nanomètres, comparables à celles observées expérimentalement.
Les premiers essais mécaniques de traction à état de contrainte uniaxial montrent une forte
influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique. L’élasticité est aussi
dépendante de cette vitesse de déformation et nécessite des vitesses inférieures ou égales à 108 s−1

afin d’éliminer les effets inertiels dépendant du temps. Des tests de traction uniaxiale effectués
sur tous les volumes générés ont également permis de mettre en évidence un effet de taille de
la boite de simulation sur la dispersion du module élastique mesuré dans les trois directions de
l’espace. Les échantillons qui conduisent aux résultats les moins dispersés peuvent être considérés
comme des volumes représentatifs. Ils sont les plus volumineux et contiennent plusieurs millions
d’atomes. Cela justifie pleinement l’utilisation d’un potentiel optimisé en temps de calcul.

Les résultats montrent également que la loi puissance du module élastique en fonction de la
densité est correctement reproduite par le réseau nanoporeux des aérogels de silice. L’exposant
de la loi puissance est en très bon accord avec les valeurs expérimentales. Des essais à plus
grandes déformations mettent en évidence une forte asymétrie du comportement mécanique
entre traction et compression. Le module élastique de 159 MPa à 250 kg.m−3 est plus élevé
en traction qu’en compression (115 MPa) à la même densité. De la déformation plastique est
également observée dès les premiers pourcents de déformation en compression, ce qui n’est pas
le cas en traction. Il est donc sans doute plus correct de parler d’un module de rigidité en
compression que d’un réel module élastique. Les tensions de surface élevées dans ces matériaux
nanoporeux favorisent la compression et tendent à densifier le système. Lors des essais de traction
à grandes déformations, le principal mécanisme de déformation observé est la rupture des ponts
de silice. Le comportement mécanique exhibe également une ductilité surprenante pour des
matériaux avec un taux si élevé de porosité. Il faudrait néanmoins diminuer encore les vitesses de
déformation pour confirmer ou non ce caractère ductile. Le dernier résultat concernant le réseau
nanoporeux en conditions aux limites périodiques est la loi puissance observée sur la contrainte
max des échantillons en fonction de leur volume. Cette loi puissance permet potentiellement
de prédire la valeur de la contrainte max pour des échantillons plus volumineux, difficilement
atteignables par des simulations en dynamique moléculaire.

La dernière partie de la thèse s’est focalisée sur l’étude du comportement mécanique de la
particule secondaire. Celle-ci possède un rayon de 80 nm et est extraite de l’échantillon de même
taille. Une loi de comportement est tirée de l’indentation de la particule secondaire par un plan
rigide et impénétrable. Bien que la force exercée sur la particule soit comparable au modèle de
Hertz, il est peu probable qu’elle se déforme élastiquement (condition intrinsèque au modèle de
Hertz). Le principal mécanisme de déformation observé est la densification de la particule. Cet
essai de nanocompression de la particule amorphe nanoporeuse (90% de porosité) en dynamique
moléculaire est difficile à comparer avec les résultats de la littérature. Il n’existe pas, à notre
connaissance, d’essais comparables pour des simulations atomistiques. C’est pourquoi la loi de
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comportement extraite de ces résultats constitue une première approche importante pour une
transition multi-échelle impliquant des simulations en Discrete Element Method.

Ces simulations ouvrent des perspectives intéressantes pour des études ultérieures tant en
dynamique moléculaire qu’en modélisation multi-échelle et expériences en laboratoire. En effet,
l’introduction d’un surfactant en surface permettrait d’étudier l’influence de sa concentration
volumique sur le comportement mécanique des aérogels. Une telle étude en dynamique molé-
culaire pourrait être comparée aux résultats de cette thèse et améliorer la compréhension de
l’asymétrie traction/compression observée dans nos simulations. Une autre perspective consiste-
rait modéliser la structure des aérogels de silice à l’échelle mésoscopique via des simulations en
Discrete Element Method. Chaque particule élémentaire de ce modèle représenterait la particule
secondaire étudiée dans cette thèse (chapitre 5). La loi de comportement de cette particule fi-
gurant parmi les résultats de cette thèse serait injectée dans le modèle à l’échelle mésoscopique.
Il s’agira de compléter la loi obtenue ici pour un chargement normal par des simulations pour
lesquelles deux demi-particules en contact sont soumis à un cisaillement ou à une torsion. Ce
modèle multi-échelle permettra d’étudier le comportement mécanique des aérogels de l’échelle
nanométrique à l’échelle macroscopique. Une dernière perspective serait de réaliser expérimenta-
lement des essais de compression de particules secondaires dont la taille approxime la centaine de
nanomètres sous microscope électronique. De tels essais pourront être comparés à nos résultats
issus de simulations atomistiques.

Beaucoup d’auteurs dans la littérature se sont confrontés aux limites de la dynamique molécu-
laire en échelle de temps et d’espace pour l’étude des propriétés thermo-mécaniques des aérogels
de silice [14, 17, 66, 69]. Certains ont même privilégié des modèles Coarse-Grained [70, 9] à
l’échelle nanométrique afin de contourner ces limites. Les résultats de cette thèse proposent
une base solide pour continuer à étudier et à améliorer notre compréhension du comportement
mécanique des aérogels de silice à l’échelle nanométrique via des simulations atomistiques.
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