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Introduction

D’un point de vue électronique et thermique, les matériaux peuvent être classés en trois catégories

: les métaux, tels que l’or, l’argent ou le cuivre, qui sont de bons conducteurs; les isolants, comme

les plastiques ou les matières organiques, qui conduisent mal la chaleur et l’électricité; et enfin

les semi-conducteurs, des matériaux intermédiaires à conductivité thermique et électrique mod-

érée, tels que le Silicium, le Germanium ou encore le Tellurure de Bismuth. Les semi-conducteurs

font l’objet de nombreuses études depuis le constat de leur utilité au cours du XXème siècle. En ef-

fet, dans les années 1950, les scientifiques découvrent le principe des transistors, la base de toute

l’électronique et donc des ordinateurs et autres machines de calculs omniprésentes de nos jours.

La fabrication des transistors, depuis leur invention jusqu’à aujourd’hui, est possible grâce aux

propriétés spécifiques des semi-conducteurs, notamment le Silicium qui est un des éléments les

plus abondants sur notre planète, dont les ressources sont limitées. Par ailleurs, le contrôle de la

température des systèmes électroniques afin d’éviter les problèmes liés aux surchauffes des ap-

pareils est toujours d’actualité.

Parallèlement, dans le cadre de la quête humaine vers une source d’énergie renouvelable voire

inépuisable, la communauté scientifique s’est aussi penchée sur un usage différent de ces matéri-

aux. Après la découverte des effets Peltier, Seebeck et Thomson attestant de l’équivalence entre

chaleur et courant électrique au XVIIIème siècle, le domaine de la thermoélectricité s’est progres-

sivement développé grâce aux caractéristiques des semi-conducteurs. Leur structure électronique

permet l’existence d’un courant électrique, comme dans le cas des métaux, mais à la différence de

ces derniers ils n’ont pas forcément une conductivité thermique très élevée. La performance ther-

moélectrique se mesure avec à sa figure de mérite, définie par

ZT = S 2σe T

κ
(1)

Le rendement thermoélectrique d’un matériau est donc d’autant plus élevé que sa conduc-

tivité électrique est importante et que sa conductivité thermique est faible. Les semi-conducteurs
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sont donc de bon candidats pour la thermoélectricité. À l’heure actuelle, les appareils thermoélec-

triques en cours d’élaboration et visant à convertir la chaleur en électricité (et vice versa) ne sont

pas encore assez rentables pour assurer une production d’énergie à grande échelle. Sous leur

forme cristalline commune, les meilleurs semi-conducteurs possèdent des figures de mérite de

l’ordre de 0,1. Un rendement acceptable nécessiterait ZT > 1.

La plupart des systèmes de production (centrales nucléaires, usines, moteurs, ...) et les ap-

pareils électroniques produisent de la chaleur que l’on cherche souvent à évacuer en refroidis-

sant les systèmes (ventilateurs, refroidissement liquide, sprays, ...) afin d’éviter d’endommager

les infrastructures ou les composants. Plutôt que de se débarrasser de la chaleur résiduelle, la

thermoélectricité pourrait permettre de la transformer en énergie utile.

Ces dernières années, il a été montré dans de nombreux travaux que nanostructurer un semi-

conducteur (i.e. réduire la dimension caractéristique d’une structure jusqu’à l’ordre du nanomètre)

pouvait permettre de diminuer sa conductivité thermique tout en préservant sa conductivité élec-

trique, et ainsi augmenter son rendement thermoélectrique [3–7]. Cela est possible grâce aux pro-

priétés singulièrement différentes des porteurs de charge et de chaleur dans les semi-conducteurs

(les électrons et les phonons, respectivement), en particulier leur libre parcours moyen (voir chapitre 1).

À l’échelle nanométrique, les lois régissant le transfert de chaleur par conduction diffèrent de

celles habituellement utilisées à l’échelle macroscopique. Dans le but d’optimiser et de parfaire les

matériaux utilisés en thermoélectricité, l’étude du transport de chaleur dans les semi-conducteurs

nanostructurés est donc primordiale.

De plus, dans un souci constant de miniaturisation, les composants des machines électron-

iques sont de plus en plus petits et commencent aujourd’hui à atteindre des tailles nanométriques.

La diminution de la taille des composants rend l’évacuation de la chaleur de plus en plus difficile.

Le transport thermique à l’échelle nanométrique différant de celui à l’échelle macroscopique, il

est donc important d’étudier comment se propage la chaleur dans les composants nanostruc-

turés et de trouver de nouveaux moyens d’évacuer la chaleur plus rapidement. Dans la technolo-

gie actuelle, la plupart des composants électroniques sont en Silicium. Les nouveaux types de

nanostructures en Silicium pourraient donc être intégrés facilement dans les ordinateurs et autres

appareils à base de circuits imprimés et de transistors. De nouvelles générations de transistors

de plus en plus petits pourraient d’ailleurs voir le jour grâce à certaines nanostructures de Sili-

cium [8–10].

Un autre intérêt de la nanostructuration réside dans la possible apparition de rectification

thermique. Lorsq’un gradient de température est imposé dans une direction au sein d’un matériau
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présentant de la rectification thermique, la résistance à la propagation de la chaleur est différente

selon le signe du gradient. La conductivité thermique d’un tel système dépend donc du sens du

gradient de température (à ne pas confondre avec sa direction). Cet effet peut parfois apparaitre

dans les nanostructures dont la symétrie est brisée [11–14]. Notons également que le Silicium

nanostructuré pourrait servir à catalyser des réactions chimiques de manière très efficace grâce à

sa forte densité de surfaces libres, qui permet une grande surface de contact entre la structure et

le milieu environnant tout en conservant une certaine robustesse de la structure [15; 16].

Enfin, des modifications des propriétés spectrales des porteurs de chaleur (phonons), ap-

pelées effets cohérents, peuvent apparaître dans certaines nanostructures, en particulier à basse

température et lorsque la structure est périodique [17]. les phonons résultent des vibrations des

atomes, qui forment des ondes élastiques possédant une fréquence et une longueur d’onde. De

tels phénomènes, s’ils sont maitrisés, permettraient de créer des interférences contrôlées et faire

disparaitre les modes d’une certaine fréquence [18], ou sélectionner uniquement ceux se propageant

dans une certaine direction (“phonon focusing”) [19]. Le contrôle précis des fréquences et direc-

tions des modes pourrait aboutir à l’élimination des perturbations du flux thermique causé par un

objet, le rendant thermiquement invisible (“thermal cloaking”) [20; 21].

Des nanostructures possédant des géométries très variées ont été étudiées ces dernières an-

nées. Pour nanostructurer un matériau, on peut déjà simplement réduire une ou plusieurs de ses

dimensions. Si on réduit une seule dimension à l’échelle nanométrique, on construit ce qu’on ap-

pelle un nanofilm (une membrane très fine). Plus l’épaisseur du film est faible, plus la conduction

thermique est diminuée (voir fig. 1) à cause des frontières inférieure et supérieure de la membrane

qui diffusent les porteurs de chaleur, surtout si les surfaces sont rugueuses [22]. En réduisant deux

dimensions, on arrive à un nanofil (un fil de quelques nanomètres de diamètre) dont la conduc-

tivité thermique diminue avec le diamètre [6; 23] (fig. 1). Enfin, en limitant les dimensions du

systèmes à quelques nanomètres dans les trois directions de l’espace, on créé une nanoparticule

(“quantum dot” [24]) dont les propriétés thermiques sont encore plus exotiques que celles des

précédents exemples.

Les super-réseaux sont un autre type de nanostructures qui ont beaucoup été étudiées [26–31].

Il s’agit de milieux composites alternant de fines couches (quelques nanomètres d’épaisseur) de

différents matériaux. Les super-réseaux de Silicium et de Germanium cristallins ont notamment

suscité un grand intérêt. La conductivité thermique de tels systèmes dans la direction perpen-

diculaire aux interfaces Si/Ge peut prendre des valeurs extrêmement basses, parfois au-delà de la
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Figure 1 – Évolution de la conductivité thermique des nanofilms et nanofils de semi-conducteurs en fonc-
tion de leur dimension caractéristique (épaisseur des films et diamètre des fils). Comparaison entre expéri-
ences (points) et modèles théoriques (lignes). Les résultats sont normalisés par la conductivité du matériau
massif κbulk (κbulk ' 150 W m−1 K−1pour le Silicium et κbulk ' 60 W m−1 K−1pour le Germanium) [25].

limite amorphe des deux matériaux [32].

Il est aussi possible de nanostructurer un matériau en créant des nanopores (de minuscules

trous) [33; 34]. Les transferts radiatifs et convectifs pouvant avoir lieu à travers les nanopores

seront négligés dans toute cette étude en raison de la taille nanométriques des pores [35]. La

forme des pores peut être variée, donnant lieu à une large gamme de matériaux nanoporeux (pores

sphériques, parallélépipédiques, cylindriques, coniques; réseaux de nanofils; etc). Notons qu’il

est également possible de combiner les différents types de nanostructurations en créant par ex-

emple des nanofilms nanoporeux, ce qui accentue la résistance thermique (voir chapitre 4). Ces

dernières structures portent souvent le nom de “cristaux phononiques” en raison des possibles

modifications des propriétés des phonons qui sont supposées apparaitre lorsque les pores sont

périodiques [19; 36–39].

Pour étudier le transport de chaleur dans les nanostructures, différentes techniques sont au-

jourd’hui disponibles. Côté expérimental, la mesure de la conductivité thermique peut se faire

par thermoréflectance, en mesurant l’évolution temporelle de la réflectivité de la surface lorsque

le matériau est chauffé [40; 41]; par méthode “3-ω”, où une pointe vient chauffer la surface de

l’échantillon [42; 43]; par méthode SThM (Scanning Thermal Microscopy), qui utilise une sonde

nanométrique capable de déterminer la température d’une surface avec une résolution extrême-
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ment précise [44–47]; ou encore par technique photoacoustique [48; 49]. Ces différentes méth-

odes de mesure des propriétés thermiques nécessitent néanmoins du matériel coûteux et sont

souvent complexes à mettre en application. De plus, à cette échelle, de nombreuses perturbations

extérieures peuvent fausser les mesures.

Dans ce rapport, seules des méthodes numériques sont utilisées, en particulier la Dynamique

Moléculaire et la méthode de Monte Carlo de résolution de l’équation de transport de Boltzmann.

Ces deux techniques ont déjà fait leurs preuves dans la détermination de la conductivité ther-

mique des nanostructures [31; 50–53]. D’autres techniques de simulation, telles que la méthode

ab-initio ou les calculs de type éléments finis, peuvent parfois également être employées.

Dans tous les types de nanostructures, plusieurs paramètres sont importants pour la réduction

du transport de chaleur. Parmi eux, la dimension caractéristique de la structure est cruciale. Mais

l’état des surfaces est également essentiel, en particulier la rugosité ou l’oxydation pouvant avoir

lieu au contact de l’air. Il est donc important de prendre en compte ces différents phénomènes

dans les modélisations numériques.

Enfin, de nombreux modèles théoriques, comme la dynamique de réseau [54] ou les fonc-

tions de Green [55; 56], ont été développés pour prédire la conductivité thermique des semi-

conducteurs nanostructurés. Ces modèles sont souvent complexes et ne sont pas toujours en

accord avec les mesures expérimentales, d’où la nécessité de compléter notre connaissance du

transport thermique à nano-échelle avec des simulations numériques.

Cette thèse est la continuité des travaux réalisés au sein de notre équipe au LEMTA par le

précédent doctorant Valentin Jean [2]. De plus, elle s’inscrit dans différents programmes, comme

le projet Mésophon visant la caractérisation thermique de Germanium contenant des nanoinclu-

sions d’un alliage de Germanium et de Manganèse (GeMn). Le couplage de la méthode de Monte

Carlo avec les calculs ab-initio est également un sujet d’études au sein de notre équipe qui est en

rapport direct avec les travaux présentés ici. Enfin, l’étude de réseaux de nanofils 3D (chapitre 5)

rejoint le projet 3D ThermoNano en collaboration avec l’Institut Jean Lamour.

La manuscrit est organisé de la manière suivante. En premier lieu, les bases théoriques néces-

saires à la compréhension de la conduction thermique dans les semi-conducteurs nanostructurés

sont abordées dans le chapitre 1. Puis les techniques de simulations numériques utilisées sont

décrites dans le chapitre 2. Ensuite, les résultats des simulations caractérisant les propriétés ther-

miques de différents types de nanostructures sont présentés dans les chapitres 3 à 6. Les conclu-

sions de l’ensemble des travaux réalisés pendant ma thèse sont enfin données dans une dernière
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partie.
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CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

Dans ce chapitre, nous décrirons les bases théoriques nécessaires aux calculs des propriétés

thermiques des semi-conducteurs nano-structurés, notamment leur conductivité thermique, selon

deux formalismes. Après avoir défini les solides cristallins et les semi-conducteurs, nous verrons

dans un premier temps comment obtenir certaines propriétés thermiques à partir des caractéris-

tiques des atomes du milieu cristallin. Puis le concept des phonons, des pseudo-particules por-

teuses de chaleur dans les solides cristallins, sera abordé et nous verrons comment remonter à

la conductivité thermique grâce à leurs propriétés. Enfin, une brève description du transfert de

chaleur dans les matériaux amorphes et dans les nanostructures sera donnée et quelques exem-

ples de semi-conducteurs nanostructurés seront présentés avec leurs possibles applications.

1.1 Réseaux cristallins et semi-conducteurs

Les cristaux sont des matériaux aux caractéristiques particulières : ils possèdent de nombreuses

symétries et une périodicité dans leur organisation atomique (fig. 1.1a). Des structures, appelées

bases, composées d’un ou plusieurs atomes, sont répétées identiques à elles-mêmes selon une or-

ganisation spatiale imposée par la composition du matériau et les conditions thermodynamiques

(température, pression, ...). Certains motifs, tels que les réseaux cubiques centrés, sont bien con-

nus dans le domaine de la chimie et sont regroupés sous le nom de "réseaux de Bravais". On peut

représenter un cristal par des nœuds placés en chaque endroit où l’on doit insérer la base d’atomes

(fig. 1.1b). On définit alors la maille élémentaire (ou primitive) du réseau par le volume minimal

contenant un seul nœud et remplissant tout l’espace en étant répété identique à lui-même dans

toutes les directions. Pour un réseau cubique, ce volume est représentée sur la figure (1.1b), avec

ses 3 vecteurs associés (~a,~b,~c). Chacun des 8 nœuds présents aux sommets du cube est partagé

avec les 8 mailles voisines englobant le coin, la maille élémentaire ne contient donc bien qu’un

seul nœud. Parfois, il est plus commode de représenter des mailles non élémentaires (contenant

plus d’un nœud) car leur géométrie est plus explicite. On parle alors de maille conventionnelle,

comme pour le réseau cubique face centrée pour lequel cette maille contient 4 nœuds.

De nombreux solides ont une structure cristalline, les métaux ou le diamant (carbone cristallin)

en sont les exemples les plus notoires. Les semi-conducteurs sont une classe de matériaux dont

font partie le Silicium, le Germanium ou encore le Tellurure de Bismuth, et que l’on peut rencon-

trer sous forme cristalline. Il existe différentes structures cristallines, qui définissent l’organisation

des atomes au sein de la maille cristalline qui se répète périodiquement dans une ou plusieurs

directions pour former le solide. Parmi les structures cristallines les plus connues, on retrouve
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Figure 1.1 – (a) Représentation schématique de la structure périodique d’un cristal. (b) Réseau cubique
avec sa maille élémentaire et ses vecteurs ~a,~b et~c qui relient les nœuds. (c) Structure cristalline réelle du
diamant, du silicium et du germanium. Les deux atomes en rouge définissent la maille primitive d’une telle
structure [57].

la structure cubique (à face centrée ou non) pour le Cuivre ou l’Argent, la structure hexagonale

compacte pour le Magnésium, ou encore la structure cristalline de type diamant. C’est sur cette

dernière que va porter notre intérêt. En effet, les semi-conducteurs comme le Silicium (Si) et le

Germanium (Ge) adoptent ce type de structure cristalline. Nous travaillerons principalement avec

du Silicium, un semi-conducteur très utilisé dans l’électronique et peu coûteux. Lorsqu’il est en

phase cristalline, sa maille cristalline conventionnelle contient 8 atomes et a une structure de type

diamant (fig. 1.1c). Cette maille conventionnelle peut être ramenée à une maille élémentaire de

type cubique face centrée contenant 2 atomes (atomes en rouge sur la figure 1.1c).

L’organisation spécifique des cristaux incite à définir des directions et des plans privilégiés par

la géométrie pour mener des études sur leurs caractéristiques (fig. 1.2). De plus, on construit le

réseau réciproque à partir des 3 vecteurs~A,~B et~C donnés par les égalités (1.1). Ces vecteurs sont

associés aux mailles du réseau réciproque comme le sont les vecteurs ~a,~b et~c pour les mailles du

réseau réel, mais sont représentés dans un espace de Fourier. Un nœud vient se placer à chacune

de leurs extrémités, comme dans le cas de la structure non transformée. Le réseau réciproque

possède les mêmes propriétés de symétrie que le cristal et conserve toute l’information sur sa

structure. Tout vecteur de la forme (1.2) est appelé vecteur du réseau réciproque.

~A = 2π
~b ∧~c
~a ·~b ∧~c

; ~B = 2π
~a ∧~c
~a ·~b ∧~c

; ~C = 2π
~a ∧~b
~a ·~b ∧~c

(1.1)

~G = h~A+k~B+ l~C avec h, k et l entiers (1.2)

~G sera donc toujours un vecteur reliant deux nœuds du réseau réciproque. Dans l’espace de

Fourier, on peut construire une maille élémentaire analogiquement à celle du cristal dans l’espace

9
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Figure 1.2 – Exemples de plans de travail dans une maille cubique [57].

réel. Pour cela, on relie un nœud du réseau réciproque à tous ses voisins directs, puis on trace le

plan médiateur (situé à mi-distance entre les deux nœuds et perpendiculaire à la droite les reliant)

de chaque droite. On obtient un volume minimal autour du nœud central, délimité par les plans

les plus proches, nommé “première zone de Brillouin”. Si on avait suivi le même protocole dans

l’espace réel, on aurait construit la maille élémentaire dite “de Wigner-Seitz”. Au-delà des fron-

tières de la zone de Brillouin, on entre dans une autre maille élémentaire du réseau réciproque,

toutes ses caractéristiques seront donc reproduites périodiquement. C’est pour cela que l’étude

des matériaux cristallins ne nécessite pas de prendre en compte les zones extérieures. Dans le cas

d’une maille cristalline de type diamant, la zone de Brillouin prend la forme d’un octaèdre tronqué

(fig. 1.3) défini par les 3 vecteurs donnés par l’équation 1.1. Cette zone de Brillouin peut-être ra-

menée à la zone de Brillouin irréductible (en vert et rouge sur la figure 1.3) qui redonne l’octaèdre

tronqué lorsqu’elle est répétée symétriquement dans toutes les directions. Les points qui délim-

itent la zone de Brillouin irréductible sont nommés Γ, K, X et L, et les distances qui les séparent

sont Σ, ∆ et Λ. Les relations de dispersion (voir section 1.2) sont généralement données le long de

Σ, ∆ et Λ (voir fig. 1.6). Il faut garder à l’esprit que la zone de Brillouin fait partie de l’espace de

Fourier, et que les solides cristallins sont des milieux organisés selon des mailles élémentaires, ce

qui leur confère de nombreuses propriétés de symétrie et de périodicité.

Sous leur forme cristalline, les semi-conducteurs ont la particularité d’avoir une conductivité

électrique moindre que celle de la plupart métaux, mais assez importante pour transporter un

courant électrique de faible intensité. De ce fait, leur conductivité thermique se trouve générale-

ment réduite. Dans les métaux, la chaleur est principalement véhiculée par les électrons, qui ont

une forte mobilité. Dans les semi-conducteurs, les électrons circulent moins librement et la ma-

jeur partie de la chaleur est propagée par les vibrations du réseau cristallin [58; 59]. Bien que la

conductivité thermique totale soit en vérité la somme de celles des électrons (κe ) et du réseau
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Figure 1.3 – Représentation dans l’espace de Fourier de la zone de Brillouin pour un réseau cristallin de
type diamant. La zone de Brillouin irréductible est délimitée par les lignes vertes et rouges. En reproduisant
périodiquement cette zone, on retrouve l’octaèdre tronqué correspondant à la zone de Brillouin.

cristallin (κL), nous négligerons dans toute notre étude la contribution des électrons car κL >> κe

dans le Silicium. À température ambiante, la conductivité thermique du Silicium est d’environ

150 W m−1 K−1 [59; 60] (voir tableau 1.2), ce qui est assez élevé pour un semi-conducteur. À titre de

comparaison, celle du Germanium, un autre semi-conducteur connu, est de 60 W m−1 K−1 [59; 60]

et celle du cuivre (métal) est de 385 W m−1 K−1 [61].

1.2 Propriétés thermiques d’un solide cristallin semi-conducteur

1.2.1 Vibrations du réseau cristallin et ondes élastiques

Voyons maintenant quelles sont les équations qui régissent la propagation des vibrations du réseau

cristallin, et donc de la chaleur. En vibrant autour de leur position d’équilibre définie par la maille

cristalline, les atomes génèrent des ondes élastiques qui se propagent dans le solide. Pour con-

naitre les propriétés de ces ondes, il est intéressant de résoudre l’équation du mouvement des

atomes. En première approche, considérons un cas unidimensionnel (fig. 1.4). Les interactions

entre 2 plans d’atomes peuvent être représentées par des potentiels, ou des ressorts, par analogie

avec les oscillateurs harmoniques. La force Fs exercée sur un plan d’atomes s par les plans voisins

s −1 et s +1 dans la direction perpendiculaire aux plans peut s’écrire

Fs = C(us+1 −us)+C(us−1 −us) (1.3)
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avec C la constante de rappel entre 2 plans (la raideur du “ressort” qui lie les 2 plans) et us le dé-

placement du plan s par rapport à sa position d’équilibre. En appliquant le principe fondamental

de la dynamique (PFD, voir éq. 2.1), on obtient

m
d 2us

d t 2 = C(us+1 +us−1 −2us) (1.4)

où m est la masse d’un atome et t le temps. On cherche des solutions ayant la forme d’ondes

planes progressives harmoniques us = u0e i (Ksa−ωt ) avec K le vecteur d’onde, ω la pulsation et a

la distance séparant 2 plans d’atomes consécutifs1. En injectant cette forme de solution dans

l’équation 1.4, on aboutit à

−mω2u0e i (Ksa−ωt ) = Cu0e−iωt (e i K(s+1)a +e i K(s−1)a −2e i Ksa) (1.5)

Cette équation peut être simplifiée par u0e i (Ksa−ωt ). D’où

mω2 =−C(e i Ka +e−i Ka −2) (1.6)

On obtient alors une relation liant pulsation et vecteur d’onde, appelée relation de dispersion, qui

peut être reformulée en ne gardant que les pulsations positives

ω= 2ω0

∣∣∣∣sin

(
Ka

2

)∣∣∣∣ (1.7)

avec ω0 =
p

C/m la fréquence de résonance de l’oscillateur harmonique assimilé au système.

1.2.2 Relations de dispersion

Les ondes propageant la chaleur doivent obéir aux relations de dispersion du solide cristallin :

dans notre cas unidimensionnel, une onde ayant un vecteur d’onde K aura forcément une pul-

sation ω donnée par l’équation 1.7. On remarque que la relation de dispersion est périodique de

période 2π/a. En faisant varier K entre −π/a et π/a, on parcourt en fait la zone de Brillouin du

réseau réciproque d’un bout à l’autre. Le vecteur d’onde est une propriété qui, comme la zone de

Brillouin, est décrite dans l’espace de Fourier. Les relations de dispersion données à l’intérieur de

la zone de Brillouin (−π/a < K <π/a dans le cas 1D) suffisent donc à décrire l’ensemble des ondes

élastiques qui peuvent exister au sein d’un cristal.

1Dans l’approximation 1D, le vecteur d’onde a la dimension d’un scalaire, c’est pourquoi nous nous passerons de la
notation vectorielle pour l’instant.
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Figure 1.4 – Déplacements des plans d’atomes d’un réseau cristallin sous l’influence d’une onde élastique
longitudinale. Les positions d’équilibre des atomes sont indiquées en pointillés [57].

Un solide cristallin n’étant pas infini, il est nécessaire d’imposer des conditions aux limites

pour les déplacements des atomes. On peut par exemple imposer un déplacement nul aux atomes

se trouvant aux extrémités (us = 0 pour les plans d’atomes s = 0 et s = N avec N le nombre total de

plans), ou encore imposer des conditions périodiques de Born-von-Karman (us = us+N) [62]. Dans

les deux cas, il en résulte une discrétisation des valeurs possibles du vecteur d’onde. La condition

périodique de Born-von-Karman, qui suppose un grand nombre de plans, donne :

Kn = n
2π

Na
avec n entier tel que −N/2 ≤ n ≤ N/2 (1.8)

Ainsi, seuls certains vecteurs d’onde sont autorisés, correspondant aux modes propres de vibra-

tion du réseau cristallin. La relation de dispersion est donc discrète. En réalité, les solides que

nous étudierons contiennent un très grand nombre d’atomes, le nombre de modes possible est

donc également très grand et les relations de dispersion sont souvent représentées comme con-

tinues (voir exemple fig. 1.6).

Les ondes élastiques propagées à travers le réseau cristallin ne peuvent donc prendre que des

vecteurs d’onde et des pulsations bien précises. Notons que ces ondes possèdent également une

fréquence ν et une longueur d’onde λ définies par

ν= ω
2π ; λ= 2π

K
(1.9)

La pulsation est analogue à la fréquence, tout comme la longueur d’onde est analogue au vecteur
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d’onde. ω et K sont des propriétés de l’espace de Fourier, alors que λ et ν sont représentés dans

l’espace réel. Les ondes élastiques de basses fréquences (≤ GHz) sont celles qui propagent le son,

tandis que les ondes de hautes fréquences (Thz) sont les principales porteuses de chaleur lorsque

la contribution des électrons est négligeable, comme c’est le cas dans les semi-conducteurs. On

peut aussi attribuer aux ondes une vitesse de propagation, appelée vitesse de phase vϕ pour une

onde isolée et vitesse de groupe vg pour un paquet d’ondes2. Celles-ci ne peuvent pas prendre

n’importe quelles valeurs, elles sont déterminées par les relations de dispersion du matériau :

~vϕ = ω
~K

; ~vg = dω
d~K

(1.10)

La vitesse de groupe est donc d’autant plus grande que la pente des relations de dispersion est

importante. Au voisinage du point Γ (centre de la zone de Brillouin, K → 0), les relations de disper-

sion peuvent être approximées par une fonction linéaire et les vitesses de groupe et de phase sont

considérées comme constantes sur une certaine gamme de fréquence (≤ GHz). Par conséquent,

toutes les ondes de faible fréquence se propagent à la même vitesse : la vitesse du son dans le

matériau (8400 m s−1 dans le Silicium, voir tableau 1.2).

1.2.3 Cas tridimensionnel et polarisations des ondes

En plus de posséder les propriétés précédemment énoncées, les ondes élastiques ont une polar-

isation. En 1D, trois polarisations sont possibles : une longitudinale (us dirigé selon x, l’axe per-

pendiculaire aux plans d’atomes, voir fig. 1.4) et deux transverses (us dirigé selon y et z, les deux

axes parallèles aux plans d’atomes). En 3D, à cause de l’anisotropie des cristaux, répartir ainsi les

polarisations en trois catégories n’est possible que pour des vecteurs d’ondes dirigés selon des di-

rections cristallographiques bien particulières dites de haute symétrie [57], comme les plans de la

figure 1.2.

Pour le Silicium, la maille primitive de la structure cristalline contient 2 atomes (voir sec-

tion 1.1), ce qui complexifie la mise en équation du problème et conduit à deux solutions pour

2Il est souvent bien plus pratique de travailler en rassemblant les ondes de fréquences semblables par paquets.

14



CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

la pulsation des ondes élastiques :

 ωac =
p

2ω0

√
1−cos Ka

2

ωopt =
p

2ω0

√
1+cos Ka

2

(1.11)

La première correspond aux ondes dites acoustiques et la deuxième est associée aux ondes op-

tiques (voir fig. 1.5). Pour chaque type d’onde, la polarisation peut être longitudinale ou transver-

sale (×2). Ainsi, les relations de dispersion du Silicium comportent 6 branches : une longitudi-

nale acoustique (LA), deux transversales acoustiques (TA), une longitudinale optique (LO) et deux

transversales optiques (TO). De plus, à cause de la nature tridimensionnelle du solide, la zone de

Brillouin est en 3D, le vecteur d’onde n’a plus la dimension d’un scalaire et il convient de donner

les relations de dispersion dans plusieurs directions. Elles sont généralement tracées le long des

directions Σ, ∆ et Λ de la figure 1.3 afin de décrire la zone de Brillouin irréductible. Dans l’espace

réel, ces directions correspondent aux plans de symétrie du réseau cristallin tels ceux de la fig-

ure 1.2. En 3D, l’onde se propage dans la direction de son vecteur d’onde.

Figure 1.5 – Représentation des différentes polarisations des ondes élastiques pour une chaine d’atomes 1D
avec une base de 2 atomes. (a) Onde longitudinale acoustique. (b) Onde longitudinale optique. (c) Onde
transversale acoustique. (d) Onde transversale optique. Les ondes longitudinales engendrent des déplace-
ments parallèles à la direction de propagation de l’onde, tandis que les ondes transversales se traduisent
par des déplacements dans le plan perpendiculaire à la direction de propagation. Les atomes vibrent en
phase lorsque l’onde est acoustique et en opposition de phase pour une onde optique.

Le développement théorique conduisant aux relations de dispersion des matériaux peut être

vérifié expérimentalement par diffusion élastique des neutrons par le réseau cristallin [63]. Les

relations de dispersion expérimentales du Silicium sont tracées sur la figure 1.6. Bien que les

vecteurs d’onde accessibles soient discrets, on peut représenter les relations de dispersion de

manière continue car il s’agit ici de celles d’un matériau “massif”, i.e. pouvant être considéré

infini dans toutes les directions en raison du très grand nombre d’atomes qu’il contient. Dans

deux des trois directions cristallographiques, les branches transverses sont confondues (une seule
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branche TA et une seule branche TO sont visibles sur la figure 1.6), mais pas le long de Σ. On

appelle ce phénomène la dégénérescence des branches transverses. On remarque aussi que les

branches optiques ont une pente bien moins importante que les branches acoustiques. La vitesse

de groupe des premières est donc assez faible et leur contribution au transport de chaleur dans le

Silicium est souvent négligée [64].

Figure 1.6 – Relations de dispersion expérimentales du Silicium [63]. Seuls les vecteurs d’onde positifs sont
représentés car la partie K < 0 est symétrique par rapport à l’axe vertical. Les lignes sont des approximations
continues des mesures expérimentales.

1.2.4 Densité d’états

Connaissant les modes de vibration autorisés dans un solide cristallin, on peut construire la den-

sité d’états D(ω), qui représente les populations relatives des différents modes en fonction de

leur fréquence (ou pulsation). Dans le cas d’une chaine d’atomes 1D, le modèle de la théorie des

solides prédit [57]

D(ω) = 1

L

dN

dω
= 1

πvg (ω)
(1.12)

avec L la longueur de la chaine et N = LK/π le nombre de modes autorisés. En bord de zone de

Brillouin, la vitesse de groupe tend vers 0,et la densité d’états théorique tend vers l’infini. En 3D,

le nombre de modes autorisés dans un volume V devient N = VK3/6π2, soit une densité d’états

donnée par

D(ω) = K2(ω)

2π2vg (ω)
(1.13)

La densité d’états réelle du Silicium est donnée sur la figure 1.7. La densité d’états est en fait
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une projection des relations de dispersion sur l’axe ω. Sur celle du Silicium, on observe plusieurs

pics correspondant aux fréquences maximales des différentes polarisations des ondes (pour des

vecteurs d’onde se situant en bord de zone de Brillouin). Ces pics, appelés singularités de Van

Hove, sont prédits analytiquement pour tous les cristaux en raison de leur périodicité [65]. Les

modes les plus peuplés dans le Silicum sont ceux de hautes fréquences (dernier pic). Cela est lié à

la pente quasi nulle de la branche TO dans les relations de dispersion. Pour cette polarisation, la

plupart des vecteurs d’ondes possibles correspondent à des fréquences entre 14 et 16 Thz.

D’après le théorème de Wiener-Khinchin, la densité d’états peut être obtenue en faisant la

transformée de Fourier de l’autocorrélation des vitesses des atomes du système [66] (éq. 1.14). La

transformée de Fourier permet la décomposition en modes normaux. Ainsi, en connaissant les

vitesses des atomes sur une durée suffisamment longue (afin de réduire les incertitudes statis-

tiques), il est possible de calculer la densité d’états.

D(ω) =
∫

e−iωt 〈v(t )v(0)〉d t (1.14)

Figure 1.7 – Densité d’états phononique du Silicium cristallin obtenue par la théorie de la fonctionnelle
densité (DFT) [2].

Maintenant que nous avons vu comment la chaleur est transportée par les vibrations du réseau

cristallin, d’un point de vue atomique et ondulatoire, nous allons aborder le problème sous un

autre angle : celui d’une particule. Les particules responsables du transport de chaleur dans les
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réseaux cristallins sont les électrons et les phonons. Dans les semi-conducteurs, les seconds ont

un rôle prédominant dans la propagation de la chaleur et correspondent aux ondes élastiques

décrites plus haut. Dans la prochaine partie, nous allons détailler les propriétés des phonons et

montrer comment obtenir la conductivité thermique à partir de leur propagation.

1.3 Les phonons

1.3.1 Populations et diffusions

Dans le cadre de la dualité onde-corpuscule de la mécanique quantique, on peut associer une par-

ticule à une onde et réciproquement. A l’instar des photons qui sont les particules associées aux

ondes électromagnétiques (rayons X, UV, lumière visible, infra-rouges, ...), les phonons sont des

particules virtuelles associées aux ondes élastiques (acoustiques et optiques) du réseau cristallin.

Dans une structure cristalline, ondes élastiques et phonons sont totalement équivalents. Que l’on

voie la chaleur transportée par les ondes ou par les phonons, il s’agit de deux points de vue d’une

seule et même chose. Les phonons véhiculent la chaleur à travers le solide en se propageant avec

les propriétés des ondes élastiques : longueur d’onde λ, fréquence ν, pulsation ω, vecteur d’onde

~K, vitesses de groupe vg et de phase vϕ, ... Ces propriétés sont définies par les équations 1.9 et 1.10.

Elles émanent directement des relations de dispersion du matériau présentées dans la partie 1.2.

On note donc que les vecteurs d’onde et les pulsations possibles pour les phonons sont discrets

dans un solide non infini. Seules certaines valeurs de ~K et ω sont autorisées, celles données par

les relations de dispersion. L’énergie transportée est donc quantifiée et les phonons représentent

des quanta d’énergie E = ~ω. Tout comme pour les ondes élastiques, le vecteur d’onde du phonon

définit sa direction de propagation. La vitesse moyenne statistique des phonons ayant une pul-

sation ω et une polarisation j est donnée par vg , j (ω) [67]. Comme les pulsations des phonons

sont définies par les relations de dispersion, leur distribution doit respecter la densité d’états du

matériau (voir section 1.2.4). De plus, les phonons étant des bosons, ils obéissent aussi à une

distribution de Bose-Einstein :

f (ω,T) = 1

e~ω/kBT −1
(1.15)

Ainsi, plus la température est élevée, plus le nombre de phonons dans le milieu est grand. Le

nombre de phonons par mode et par polarisation à une température donnée peut alors être estimé

par

N j (ω,T) = f (ω,T)×D j (ω) (1.16)
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La propagation des phonons est régie par l’Equation de Transport de Boltzmann (ETB) qui,

dans la cadre de l’approximation du temps de relaxation et en l’absence de force extérieure, s’écrit [68]

∂ f (ω,T)

∂t
+~vg (ω) ·~∇ f (ω,T) = f 0(ω,T0)− f (ω,T)

τ(ω,T)
(1.17)

où f 0 est la distribution de Bose-Einstein à la température d’équilibre du système T0 alors que f est

la distribution de Bose-Einstein à la température réelle T, qui peut fluctuer autour de T0 lorsque les

phonons se propagent. Le terme~vg (ω)·~∇ f (ω,T) est appelée terme advectif et représente la dérive

des phonons (leur déplacement). Le membre de droite de l’équation représente les diffusions des

phonons (voir plus bas), qui ramènent le système vers son état d’équilibre thermique.

Le gradient de température imposé dans le milieu engendre une différence de population de

phonons entre les zones chaudes et froides. Le déplacement des phonons résultant crée le flux

thermique. En se propageant, les phonons subissent régulièrement des diffusions (ou collisions).

Ces diffusions peuvent être causées par :

• des défauts ou impuretés dans la structure cristalline

• des interactions entre phonons

• les frontières du matériau

Elles ont pour effet de maintenir l’équilibre thermique au sein du système en redistribuant con-

stamment l’énergie entre les différents modes selon la densité d’états du matériau et la distribu-

tion de Bose-Einstein à la température locale. En effet, la dérive des phonons dans un milieu

soumis à des variations spatiales de température perturbe l’équilibre thermique. Les diffusions

rétablissent alors ce dernier. Les diffusions modifient donc les propriétés des phonons et peu-

vent parfois changer leur direction de propagation, engendrant ainsi une résistance au transport

de chaleur. Elles sont caractérisées par un temps de relaxation, ou temps de vie, τ = 1/ fdiff (avec

fdiff la fréquence des diffusions en s−1) qui correspond à la durée statistique moyenne entre deux

diffusions pour un phonon. Par analogie, on définit le libre parcours moyen (LPM) Λ comme la

distance statistique moyenne entre deux collisions, liée au temps de relaxation par

Λ= vgτ (1.18)

Un temps de relaxation et un LPM sont associés à chaque type de diffusion. Pour obtenir les

valeurs totales, on utilise la règle de Matthiesen [69; 70] en sommant sur tous les types de dif-
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fusions :

τ−1
tot =

∑
i
τ−1

i ; Λ−1
tot =

∑
i
Λ−1

i (1.19)

A l’échelle macroscopique, les diffusions par les frontières ont un très faible impact sur le

transport de chaleur. Mais lorsque le milieu est nanostructuré, elles peuvent devenir prépondérantes

car les phonons ont de fortes chances de rencontrer une frontière. Ce processus de diffusion est

donc plus ou moins fréquent en fonction de la forme et la taille du système (i.e. le type de nanos-

tructuration), contrairement aux diffusions par les impuretés ou par interaction entre phonons.

Pour ces dernières, on parle de diffusions intrinsèques car elles sont propres à la nature chimique

du matériau.

1.3.2 Diffusions intrinsèques

Les diffusions intrinsèques peuvent être provoquées par des impuretés ou par des interactions en-

tre phonons, voire par des interactions entre phonons et électrons (type de diffusion négligeable

dans les semi-conducteurs [71]). Les diffusions par les impuretés changent la direction de prop-

agation des phonons (donc la direction de leur vecteur d’onde), mais conservent leur fréquence.

Elles sont causées par des irrégularités dans la structure cristalline (atomes manquants ou rem-

placés par des atomes étrangers). Pour ce type de diffusion, le mécanisme est analogue à la dif-

fusion de Rayleigh [72], bien connu en rayonnement. La diffusion est isotrope et le temps de

relaxation associé est proportionnel à la puissance 4 de la pulsation du phonon [73] :

τI(ω)−1 = BIω
4 (1.20)

avec BI un coefficient dépendant de la concentration en impureté et des imperfections de la struc-

ture cristalline [74; 75]. Les coefficients associés aux temps de relaxation des différents processus

de diffusions intrinsèques sont donnés dans le chapitre suivant pour le Silicium massif à tempéra-

ture ambiante (voir tableau 2.4). On remarque que les temps de relaxation (et donc les libres par-

cours moyens) peuvent varier selon la fréquence des phonons. Certains modes sont donc moins

diffusés que les autres, ce qui leur permet de transporter la chaleur sur de plus grandes distances

sans être perturbés.

Les interactions entre phonons, appelées aussi processus anharmoniques, peuvent avoir un

effet à la fois sur le vecteur d’onde, la fréquence et la polarisation des phonons. Les processus

anharmoniques font intervenir plusieurs phonons, qui peuvent se combiner ou se décomposer
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(fig. 1.8). À basse température, on néglige souvent les processus à 4 phonons ou plus. Mais

quand la température devient élevée, le nombre de phonons grandit (voir équation 1.15). Par

conséquent, les interactions entre 4 voire 5 phonons deviennent de plus en plus probables et ne

peuvent plus être négligées [59; 76]. Le temps de relaxation associé à ce type de diffusions diminue

donc quand la température augmente (voir équations 1.21 à 1.23). C’est pourquoi la conductiv-

ité thermique des semi-conducteurs diminue à haute température [59] : bien que les porteurs de

chaleurs soient de plus en plus nombreux, ils subissent de plus en plus de diffusion en interagis-

sant entre eux, ce qui ralentit leur propagation. Au contraire, à basse température les interactions

entre phonons sont rares car ils sont peu nombreux. Augmenter la température a alors pour prin-

cipal effet d’augmenter le nombre de phonons et donc de faciliter le transport de chaleur.

Figure 1.8 – Processus de diffusions anharmoniques (interactions entre phonons). (a) et (b) Processus à 3
phonons : un phonon se décomposant en deux (a) et deux phonons se combinant en un seul (b). (c), (d) et
(e) Processus à 4 phonons [2].

On peut distinguer les processus anharmoniques en deux catégories : les processus Normaux

(N) et Umklapp (U). Le premier conserve la pulsation et le vecteur d’onde et ne contribue donc pas

à la résistance thermique (pour un processus à 3 phonons, on a alors ω1 +ω2 =ω3 et ~K1 + ~K2 = ~K3,

voir partie gauche de la figure 1.9). Néanmoins, si ~K1 et ~K2 sont suffisamment grands, le vecteur

d’onde du phonon résultant de la collision peut sortir de la zone de Brillouin, comme sur la partie

droite de la figure 1.9. L’ajout d’un vecteur du réseau réciproque~G (éq. 1.2) donne alors un vecteur

~K3 équivalent contenu dans la zone de Brillouin. La conservation du vecteur d’onde n’est alors

plus respectée (~K1+~K2 6= ~K3) et le processus est qualifié d’Umklapp. On remarque que la résultante

du vecteur d’onde du phonon sortant a une direction opposée aux déplacements initiaux, c’est

donc ce genre de phénomènes qui contribue à la limitation du transport de chaleur. On parle

alors de rétrodiffusion, ou backscattering en anglais. On peut même représenter sur les relations

de dispersion le "retour en arrière" subi par la particule formée (fig. 1.10).

En plus de dépendre de la température, les temps de relaxation associés aux processus an-
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Figure 1.9 – Représentation schématique d’un processus anharmonique à trois phonons dans l’espace de
Fourier. La zone grise représente la zone de Brillouin. Gauche : le vecteur d’onde résultant~K3 reste contenu
dans cette zone (processus Normal). Droite : La résultante a une norme trop importante, le vecteur d’onde
pointe hors de la zone de Brillouin, on lui ajoute donc un vecteur ~G du réseau réciproque pour construire
un~K3 équivalent restant à l’intérieur de la zone (processus Umklapp) [57].

Figure 1.10 – Illustration du report d’un vecteur d’onde dans la zone de Brillouin sur une relation de dis-
persion simplifiée. On décrit l’interaction de deux phonons de polarisation transversale (~K1, ω1 ; ~K2, ω2)
se combinant pour former un phonon longitudinal (~K3, ω3) selon un processus Umklapp. La somme des
vecteurs ~K1 et ~K2 pointe en dehors de la zone de Brillouin, on lui ajoute donc un vecteur du réseau ré-
ciproque ~G pour l’y ramener. Grâce à la périodicité et à la symétrie des structures cristallines, ce procédé
ne modifie pas la pulsation résultante ω3. La courbe noire en pointillés est la branche TA reportée à une
origine différente.
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harmoniques dépendent de la pulsation des phonons, comme pour les diffusions par impureté

(éq. 1.20), ainsi que de leur polarisation et de la nature du processus anharmonique (Normal ou

Umklapp). Selon le formalisme de Holland [77] et Glassbrenner [59], les temps de vie associés à

ces mécanismes de diffusion pour les modes acoustiques dans le Silicium cristallin sont donnés

par

• Branche LA

τN,LA(ω,T)−1 = τ−1
U,LA = BLω

2T3 (1.21)

• Branches TA

– Processus N

τN,TA(ω,T)−1 = BTNωT4 (1.22)

– Processus U

τU,TA(ω,T)−1 =

 0 si ω<ωc

BTU × ω2

sinh(~ω/kBT) si ω>ωc

(1.23)

avecωc la pulsation donnée par la relation de dispersion en milieu de zone de Brillouin (pour K =π/2a).

~ est la constante de Planck réduite3. BL, BTN et BTU sont des coefficients qui sont donnés dans

le chapitre suivant pour le Silicium massif à température ambiante (voir tableau 2.4). Le temps de

relaxation et le libre parcours moyen intrinsèques (τint et Λint) au matériau peuvent être obtenus

pour chaque polarisation grâce à la règle de Matthiesen (éq. 1.19) en prenant en compte τI, τN

et τU (fig. 1.11). Ces temps de relaxation et LPM représentent des valeurs totales pour le Silicium

massif, dans lequel les diffusions par les frontières n’interviennent pas. D’après la figure 1.11, les

phonons de polarisation transversale sont plus souvent diffusés que leurs homologues longitu-

dinaux. De plus, τint et Λint diminuent lorsque la fréquence augmente. Seuls les modes de basses

fréquences (≤ 2 GHz) peuvent avoir des LPM supérieurs au micromètre. En moyennant sur les

fréquences et polarisations tout en tenant compte de la population des modes, on peut définir

un libre parcours moyen intrinsèque “dominant” Λdom
int qui ne dépend que du matériau et de la

température. Pour T ∼ 300 K dans le Silicium, le LPM intrinsèque dominant se situe aux alentours

de 300 nm [78] (voir tableau 1.1). Le LPM intrinsèque dominant augmente lorsque la température

diminue (voir tableau 1.1) car les processus anharmoniques se font plus rares (du fait de la faible

population de phonons à basse température, cf éq. 1.15) et car les modes les plus peuplés sont

ceux de basses fréquences, qui possèdent de grands LPM intrinsèques (voir fig. 1.11).

3~= h/2π avec h la constante de Planck : h = 6.62607×10−34 m2 kg s−1.
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Température (K) κ ( W m−1 K−1) CV (J m−3 K−1) vdom
g (m/s) Λdom

int
10 2325 780 5216 2 mm

100 886 4,7 ·105 2533 2 µm
300 150 7,8 ·105 2558 300 nm
500 76 8,3 ·105 2605 100 nm

Table 1.1 – Propriétés thermiques du Silicium cristallin pour différentes températures. Valeurs de conduc-
tivité tirées de [1]. Capacité thermique et vitesse dominante calculées à partir des relations de dispersion
approchées utilisées en MC (éqs. 2.25 et 2.26) et de la méthode décrite dans [2]. Le libre parcours moyen
dominant est ensuite obtenue à partir de la théorie cinétique (éq. 1.34).

Figure 1.11 – Libre parcours moyen et temps de relaxation intrinsèques des phonons dans le Silicium
cristallin massif en fonction de leur fréquence et de leur polarisation. Courbes obtenues à partir de la règle
de Matthiesen (éq. 1.19) et des équations 1.20 à 1.23 avec les coefficients donnés dans le tableau 2.4.

1.3.3 Diffusions par les frontières

Lorsque le milieu est nanostructuré, les diffusions par les frontières jouent un rôle majeur dans

la limitation du transport de chaleur. En effet, nanostructurer un matériau revient à augmenter

considérablement la densité des surfaces libres, aussi appelées surfaces de diffusion. Par exemple,

en réduisant un matériau massif à un nanofilm de quelques nanomètres d’épaisseur, on passe

d’un système qui avait des frontières très éloignées à un film dont les deux bords sont tout proches.

Les phonons se propageant dans le matériau ont alors beaucoup plus de chance de rencontrer

une frontière, et donc d’être diffusés par cette dernière. Plus la dimension caractéristique de la

structure est petite, plus la probabilité pour un phonon de subir une diffusion par une frontière

est importante. Pour une répartition des surfaces libres isotrope, le libre parcours moyen associé à

ce processus de diffusion est le même pour tous les phonons, quelles que soient leur fréquence et

leur polarisation. Il s’agit d’un paramètre purement géométrique qui peut être calculé d’après [79]

ΛF = 4V

Sdiff
(1.24)
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avec Sdiff la somme de toutes les surfaces de diffusion contenues dans un volume de matériau

V. Lorsque les surfaces ne sont pas réparties de manière isotrope, comme c’est le cas pour un

nanofilm ou un nanofil, le LPM dépend de la direction de propagation du phonon, donc de la

direction de son vecteur d’onde. Mais la relation 1.24 reste valable lorsque l’on moyenne dans

toutes les directions. Le temps de relaxation associé aux diffusions par les frontières peut ensuite

se déduire de l’équation 1.18. La vitesse de groupe étant dépendante de la pulsation et de la po-

larisation, le temps de relaxation l’est également.

La valeur de ΛF peut donc être diminuée en réduisant les dimensions du système. Générale-

ment, ΛF est du même ordre de grandeur que la dimension caractéristique de la structure (di-

amètre du nanofil, épaisseur du nanofilm, distance entre pores dans un milieu poreux, ...). Il faut

prendre en compte ΛF dans la règle de Matthiesen (éq. 1.19) pour calculer Λtot. Ainsi, à tempéra-

ture ambiante, pour des matériaux qui ne sont pas nano-structurés (i.e. massifs), ΛF est grand

devant Λdom
int (∼ 300 nm) et sa contribution au LPM total est négligeable. La résistance thermique

est alors dominée par les diffusions intrinsèques (voir fig. 1.12a), on parle dans ce cas de transport

de chaleur diffusif. Mais lorsqueΛF est de l’ordre deΛdom
int , les diffusions par les frontières ne sont

plus négligeables (fig. 1.12b) et le LPM total n’est plus celui du Silicium massif et doit être recalculé

avec la règle de Matthiesen. Par conséquent, il est possible de diminuer la valeur deΛtot et donc le

transport de chaleur en fabriquant des structures dont la dimension caractéristique est de l’ordre

de Λdom
int (∼ 300 nm dans le Silicium à température ambiante) ou encore plus petite.

Étant donnée l’évolution du LPM intrinsèque avec la température (voir tableau 1.1), il devient

nécessaire de nanostructurer le Silicium pour que les diffusions par les frontières aient un effet

sur le transport thermique pour des températures supérieures à 100 K. En revanche, à très basse

température, des structures ayant des dimensions caractéristique de l’ordre du micromètre ou du

millimètre peuvent suffir à diminuer la conductivité. Dans les nanostructures, le rapport V/Sdiff

est généralement très petit et, à température ambiante, les processus de diffusion associés aux

frontières dominent la résistance thermique (fig. 1.12c), le transport de chaleur est alors qualifié

de balistique car les phonons se propagent sans être diffusés entre 2 obstacles.

Un LPM Λe peut également être associé aux électrons, qui subissent eux aussi des diffusions.

Dans les semi-conducteurs, le LPM intrinsèque des électrons est souvent bien plus faible que celui

des phonons (par exemple,Λe ∼ 1 nm pour le Silicium [71; 80]). Comme les phonons, les électrons

sont diffusés par les frontières du cristal, mais pour que ces diffusions jouent un réel rôle dans

la limitation de leur propagation, il faudrait des nanostructures avec des dimensions caractéris-

tiques de l’ordre de Λe . En pratique, on peut atteindre aujourd’hui des tailles de nanostructures
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Figure 1.12 – Illustration du libre parcours moyen d’un phonon évoluant dans un matériau à température
ambiante. (a) Dans le Silicium massif. (b) Dans du Silicium nanoporeux avec une dimension caractéristique
de l’ordre de la centaine de nanomètres (' Λdom

int ). (c) Dans du Silicium nanoporeux dont la dimension

caractéristique est de l’ordre de la dizaine de nanomètres (<<Λdom
int ). Le cas (a) correspond à un transport

diffusif tandis que le cas (c) correspond à un transport balistique.

allant jusqu’à environ 10 nm pour les plus petites. Les électrons sont donc peu affectés par les

frontières de ces nanostructures et on peut considérer que les diffusions par les surfaces n’ont pas

d’effet notoire sur le transport électrique [36; 81]. Ainsi, en nanostructurant les semi-conducteurs,

il est possible de réduire le transport thermique tout en préservant le transport électrique, une

propriété très recherchée dans le domaine de la thermoélectricité (voir introduction).

Les diffusions par les frontières modifient la direction de propagation des phonons car ceux-

ci sont toujours réfléchis à l’intérieur du cristal. En revanche, la fréquence et la polarisation sont

conservées dans le cas de diffusions élastiques. En fonction de l’état de la surface et de la longueur

d’onde du phonon, la réflexion peut être soit spéculaire, soit diffuse. Lors d’une réflexion spécu-

laire, l’angle de réflexion est égal à l’angle d’incidence, tandis que pour une réflexion diffuse, la

direction du phonon après réflexion est aléatoire (bien que pointant toujours vers l’intérieur du

solide) et ne dépend pas de la direction d’incidence. Pour savoir si une réflexion est diffuse ou

spéculaire, on peut utiliser le paramètre de spécularité p défini par Ziman [71] puis corrigé par

Maznev [82] :

p = e−
16π2δ2

λ2 (1.25)

avec δ la rugosité moyenne de la surface sur laquelle le phonon est réfléchi. Le paramètre de

spécularité représente la probabilité que la réflexion soit spéculaire. Ainsi, lorsque δ est grand

p → 0 et la plupart des réflexions sont diffuses (voir schéma 4.6. Au contraire, lorsque la surface
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est parfaite (δ→ 0), p s’approche de 1 et les réflexions ont de grandes chances d’être spéculaires. À

température ambiante dans le Silicium, la longueur d’onde dominante des phonons est de l’ordre

du nanomètre [81]. Même pour des surfaces avec une rugosité très faible (δ' 1 nm), le paramètre

de spécularité est généralement très petit et la plupart des réflexions par les frontières sont dif-

fuses.

Maille cristalline Diamant
Paramètre de maille a0 5,43 Å

Masse atomique 28,0855 g/mol
Conductivité thermique 150 W m−1 K−1

Vitesse du son 8400 m s−1

Λdom
int 268 nm

λdom ∼ 1 nm
Capacité thermique 700 J kg−1 K−1

Table 1.2 – Résumé des propriétés du Silicium cristallin

1.3.4 Interfaces

Les surfaces libres ne sont pas les seules responsables de ce type de diffusions. Lorsque le phonon

rencontre une interface entre deux matériaux, il peut également être réfléchi de manière spécu-

laire ou diffuse en fonction de la rugosité de l’interface, mais il peut aussi être transmis. La mod-

élisation des réflexions des phonons causées par des interfaces est un peu plus complexe qu’avec

des surfaces libres. Pour les décrire, il existe des modèles théoriques basés sur des coefficients de

transmission d’un milieu à l’autre t12 dépendant de la fréquence du mode. En effet, contrairement

à une surface libre, une partie de l’énergie thermique peut être transmise à travers une interface.

Ainsi, les phonons ne sont pas forcément réfléchis dans le matériau d’où ils proviennent. Nous

supposerons une fois de plus des processus élastiques conservant la fréquence et la polarisation

des particules incidentes. En faisant l’approximation de Debye (vitesse de groupe constante pour

chaque polarisation), le modèle AMM (Acoustic Mismatch Model) prédit une probabilité de trans-

mission telle que [83]

t12 =


4Z1Z2µ1µ2

(Z1µ1+Z2µ2)2 si ω<ωmax et θ1 < θmax

0 sinon
(1.26)

avec Zi l’impédance du milieu i définie par

Zi = ρi v i (1.27)
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où ρ est la masse volumique et v la vitesse moyenne constante supposée dans le modèle de Debye.

µ1 = cosθ1 et µ2 = cosθ2 représentent respectivement l’angle d’incidence et l’angle de réflexion.

Ainsi, au-delà d’un angle d’incidence critique θmax, la probabilité pour un phonon d’être transmis

chute à 0. θmax est donné par

θmax = sin−1 (
v2/v1

)
(1.28)

La fréquence des phonons pouvant être transmis est également limitée : seuls les modes autorisés

des deux côtés de l’interface peuvent la traverser. ωmax est donc défini par

ωmax = min
(
ωmax,1,ωmax,2

)
(1.29)

avec ωmax,i la pulsation maximale autorisée pour les modes de vibration dans le matériau i .

Le modèle AMM suppose des réflexions ou transmissions spéculaires, ce qui, comme pour les

surfaces libres, n’est pas le cas dans le Silicium à température ambiante. Les longueurs d’onde des

phonons sont comparables à la rugosité de l’interface et les réflexions/transmissions sont censées

être diffuses. Le modèle DMM (Diffuse Mismatch Model) prend en compte cet aspect en effaçant

la mémoire des phonons arrivant sur l’interface. Peu importe que le phonon vienne du matériau

1 ou 2, la probabilité qu’il reparte dans le matériau 2 est la même :

t12 =


v2D2(ω)

v1D1(ω)+v2D2(ω) si ω<ωmax,2

0 sinon
(1.30)

La probabilité pour que le phonon émerge de l’interface vers le matériau 1 est alors obtenue via

t21 = 1−t12. La condition sur l’angle d’incidence maximal a disparu car la direction d’incidence du

phonon n’a pas d’importance, ce qui est réaliste pour une surface rugueuse (voir schéma 4.6). Des

détails à propos des types d’interfaces étudiées dans ce rapport (cristallin/amorphe) sont fournis

dans la partie 1.4.

Des interfaces diffusant les phonons peuvent même exister au sein d’un même matériau : on

les appelle les joints de grains. Parfois, le matériau n’est pas cristallisé selon la même orientation

dans tout l’espace et certaines discontinuités sont observées, on dit alors qu’il est polycristallin. La

réduction du transport de chaleur liée à ces interfaces est connue [84–86]. Elles seront négligées

dans toute cette étude, en supposant que le Silicium utilisé a été préparé de manière à minimiser

les différences de direction cristallographique à l’intérieur du solide.

28



CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

1.3.5 Grandeurs thermiques

À partir des propriétés des phonons définies précédemment (énergie E = ~ω, vitesse vg , libre par-

cours moyen Λ, ...), il est possible de remonter aux grandeurs thermiques telles que le flux de

chaleur, la température et la conductivité thermique. Le flux de chaleur correspond à une quan-

tité d’énergie transportée par unités de temps et de surface (W m−2). On peut donc exprimer ses

composantes en sommant l’énergie transportée par chaque phonon dans chaque direction [87] :

Jα = 1

V

∑
j

N j∑
p=1

~ωp, j~vg ,p, j .~eα (1.31)

avec N j le nombre de phonons de polarisation j (défini par l’équation 1.16) contenus dans un vol-

ume de matière V et~eα le vecteur unitaire dans la direction α. On vérifie bien que Jα a la dimension

d’un flux surfacique.

L’énergie totale portée par les phonons dans un système en équilibre à une température T peut

se calculer d’après

E =∑
j

∫ ∞

0
N j~ωdω=∑

j

∫ ∞

0
D j (ω) f (ω,T)~ωdω (1.32)

L’énergie thermique du système est donc liée à la température via la distribution de Bose-Einstein.

Elle croît de manière continue avec la température car le nombre de phonons augmente. Ainsi, en

connaissant l’énergie totale des phonons du système on peut retrouver sa température et vice-

versa.

À partir du flux de chaleur et de la température, on peut obtenir la conductivité thermique κ

du système. Pour cela, on utilise le formalisme de Fourier, qui définit la conductivité thermique

comme le lien entre un gradient de température et le flux engendré par ce dernier :

~J =−κ~∇T (1.33)

Contrairement à l’expression de la conductivité décrite plus loin par la relation de Green-Kubo

(éq. 1.44), la loi de Fourier donne usuellement la conductivité seulement dans la direction du gra-

dient de température. On peut également calculer la conductivité thermique dans la direction α

directement à partir des propriétés des phonons grâce à la théorie cinétique [71; 88] :

κα =
∑

j

N j∑
p

Cv,p, j~vg ,p, j .~eαΛp, j (1.34)
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où la somme est faite sur tous les phonons avec Cv,p la capacité calorifique spectrale définie par

Cv,p =
~2ω2

p

kBT2

e~ωp /kBT

e~ωp /kBT −1
(1.35)

Dans l’équation 1.34, on voit directement que la diminution du libre parcours moyen des phonons

a pour effet de diminuer la conductivité thermique, donc le transport de chaleur. Pour calculer la

conductivité thermique des nanostructures à partir des propriétés des phonons, on utilise générale-

ment une méthode numérique. Par exemple, on peut résoudre l’ETB (éq. 1.17) en simulant le dé-

placement et les diffusions des phonons dans un système soumis à un gradient de température

grâce à la méthode de Monte Carlo (voir section 2.2) et sommer les propriétés de tous les phonons

modélisés pour obtenir le flux, l’énergie (donc la température) et la conductivité thermique.

De cette façon, on peut également accéder à la contribution de chaque mode à la conductivité

thermique. Sur la figure 1.13, on a tracé la fonction cumulée de la conductivité en fonction de

la fréquence et du libre parcours moyen des phonons dans le Silicium massif. Sur ces graphes,

seuls les modes acoustiques (≤ 12 THz) ont été pris en compte. On remarque tout d’abord qu’ils

contribuent à plus de 90 % de la conductivité totale, ce qui justifie le fait de négliger les phonons

optiques dans nos calculs. En comparant la figure 1.13a avec la densité d’état du Silicium (fig. 1.7)

et les relations de dispersion (fig. 1.6), on voit que la majeure partie du transport thermique est

due à la branche longitudinale des phonons acoustiques car les branche TA ont une fréquence

maximale d’environ 7,5 THz. Les phonons de polarisation transversale transportent donc moins

de 30 % de la chaleur, tandis que ceux de polarisation longitudinale en véhiculent plus de 60 %. Les

phonons de faible fréquence ont une énergie peu élevée (E = ~ω), mais ils participent néanmoins

de manière non négligeable à la conductivité thermique car leur vitesse de groupe est importante

et ils subissent peu de diffusions (voir fig. 1.11). D’après la figure 1.13b, la plus grande partie de la

chaleur (60 %) est transportée par des phonons ayant un LPM intrinsèque entre 200 et 400 nm. On

retrouve bien le Λdom
int du Silicium donné dans le tableau 1.2 (∼ 300 nm). Les phonons possédant

un LPM intrinsèque supérieur à 400 nm ne transportent quasiment pas de chaleur car ce sont des

modes de très basses fréquences (voir fig. 1.11), et donc de faible énergie, qui sont très peu peuplés

(voir DOS fig. 1.7).

Bien que la conductivité thermique soit une propriété de transport, il est également possi-

ble de la calculer sans imposer de gradient de température grâce au théorème de fluctuation-

dissipation. La variation de l’énergie interne du système U au cours du temps doit respecter

30



CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

Figure 1.13 – Conductivité thermique cumulée normée dans le Silicium cristallin massif en fonction de (a)
la fréquence des phonons, (b) leur libre parcours moyen intrinsèque. La conductivité a été normée par
sa valeur totale (κ = 150 W m−1 K−1) dans un souci de lisibilité. Les courbes ont été obtenues grâce à la
méthode de Monte Carlo (voir section 2.2).
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l’équation de continuité suivante :

ρ
dU

d t
=−∇J (1.36)

En combinant cette équation avec la loi de Fourier (éq. 1.33), on arrive à

ρ
dU

d t
= κ∇2T (1.37)

Si l’énergie totale est conservée et en l’absence de gradient de température imposé, cette équation

peut être appliquée aux fluctuations de température et d’énergie. Au premier ordre, cela donne

ρ
d∆U

d t
= κ∇2∆T (1.38)

Grâce à la loi de la thermodynamique liant variation d’énergie, température et capacité thermique,

l’équation précédente peut être réécrite

ρ
d∆U

d t
= α∇2ρ∆U (1.39)

avec α= κ/ρCV la diffusivité thermique. Une transformée de Fourier permet d’éliminer la dérivée

spatiale en faisant apparaitre le vecteur d’onde K :

ρ
d∆Û

d t
=−K2αρ∆Û (1.40)

On peut alors définir la fonction d’autocorrélation de l’énergie interne :

C(K, t ) =
〈
ρ∆Û (K, t )ρ∆Û (−K,0)

〉
(1.41)

dont la diffusivité α est la “fonction mémoire”, d’après l’équation 1.40 [89], qui doit respecter

Ĉ(K,ω) = Ĉ(K,0)

iω+K2α̂(K,ω)
(1.42)

On obtient donc un lien entre la diffusivité, qui dépend elle-même de la conductivité, et la fonction

d’autocorrélation de l’énergie interne. De plus, cette dernière est liée à la fonction d’autocorrélation

du flux de chaleur de la façon suivante [89] :

d 2C(K, t )

d t 2 =−K2 〈J(K, t )J(−K,0)〉 (1.43)
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On parvient alors à la formule de Green-Kubo liant la conductivité thermique à la fonction

d’autocorrélation des fluctuations du flux de chaleur :

καβ =
V

kBT

∫ ∞

0

〈
Jα(0)Jβ(t )

〉
d t (1.44)

avec V le volume du système et Jα le flux de chaleur surfacique (en W m−2) dans la direction α.

Les détails des étapes mathématiques menant à cette formule peuvent être trouvées dans le livre

d’Evans et Morris [89].

Pour un système évoluant autour d’un équilibre thermique (à une température donnée, sans

gradient de température), le flux de chaleur n’est fait que de fluctuations, on peut donc calculer

directement l’autocorrélation du flux. En comparaison avec la loi de Fourier (éq. 1.33), la formule

de Green-Kubo a l’avantage de donner le tenseur des conductivités thermiques καβ. Il est donc

possible de calculer la conductivité thermique dans toutes les directions, ce qui s’avère utile pour

les systèmes anisotropes. De plus, cette formule n’est pas valable uniquement pour les solides

cristallins, mais aussi pour les milieux désordonnés et même les liquides. L’intégrale temporelle

sur l’autocorrélation du flux est habituellement calculée numériquement, par exemple grâce à la

Dynamique Moléculaire, une méthode numérique qui simule les déplacements et interactions des

atomes d’un système (voir section 2.1). D’un point de vue atomique, le flux de chaleur surfacique

peut être obtenu d’après [89; 90]

~J = 1

V

[∑
i

(
EC,i +EP,i

)
~vi −

∑
i
σi~vi

]
(1.45)

avec EC,i et EP,i l’énergie cinétique et potentielle de l’atome i , respectivement. ~vi est la vitesse de

l’atome etσi est son tenseur des contraintes. L’énergie transportée est sommée sur tous les atomes

du système afin d’obtenir le flux de chaleur surfacique moyen. Ici on ne prend en compte que la

part du flux transportée par les vibrations des atomes en négligeant la contribution des électrons.

Pour l’étude des semi-conducteurs, cette approximation est bien justifiée [58; 59]. La tempéra-

ture moyenne du système peut également être calculée à partir des propriétés d’un système de N

atomes de masse m [89; 91] :

T =
〈∑

i

mi v2
i

3kBN

〉
(1.46)
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1.4 Transport de chaleur en phase amorphe

1.4.1 Modes de vibration dans un milieu amorphe

Parfois, les semi-conducteurs (et autres matériaux) ne sont pas dans une phase cristalline, mais

plutôt en phase amorphe. À la différence d’un réseau cristallin dans lequel les atomes sont ar-

rangés périodiquement selon une maille cristalline bien définie, les atomes d’un matériau amor-

phe sont disposés de façon désordonnée. Il est donc bien plus compliqué d’identifier les modes

de vibrations qui peuvent se propager dans un milieu amorphe. Il n’existe plus de schéma péri-

odique, plus de symétrie, et donc plus de vecteurs élémentaires dans l’espace réel ou réciproque.

La zone de Brillouin ne peut pas être définie et les équations de la partie 1.2 régissant la propaga-

tion des ondes élastiques ne sont plus valables (il n’y a pas de relations de dispersion et il est donc

difficile de déterminer des vitesses de propagation). Pourtant, dans les semi-conducteurs amor-

phes, la majeure partie de la chaleur est tout de même transportée par les vibrations des atomes.

Ces dernières n’étant pas toujours des ondes planes progressives harmoniques, elles ne peuvent

pas être associées à des phonons avec un vecteur d’onde bien défini. Il a fallu les caractériser

autrement pour décrire le transport de chaleur en phase amorphe.

Les modes normaux de vibrations (“vibrons”) peuvent être distingués en plusieurs catégories

en fonction de leur comportement. Les modes spatialement localisés sont appelés “locons” tan-

dis que les modes délocalisés sont appelés “extendons”. Dans les milieux cristallins, les modes

normaux (les phonons) sont délocalisés : l’onde est étendue à la structure entière, se répétant

périodiquement selon sa longueur d’onde. Dans le Silicium amorphe (a-Si), la plupart des modes

(∼ 95 %) sont des extendons, mais ceux de très haute fréquence sont des locons (voir figure 1.14).

La localisation d’un mode peut se vérifier à partir du vecteur propre associé qui, dans le cas d’un

locon, décroît de manière exponentielle en s’éloignant de la position moyenne centrale de la vibra-

tion [92]. Ainsi, un locon excite seulement un nombre limité d’atomes du solide, les plus proches

du centre de vibration. Les locons sont des modes non-propagatifs qui contribuent très peu au

transport de chaleur.

Parmi les extendons, on distingue encore deux catégories. Les extendons de très basses fréquences

sont nommés “propagons” en raison de leur capacité à se propager sur des distances relativement

longues (de quelques distances interatomiques à plusieurs dizaines de nanomètres [40; 93]) sans

être diffusés. Ils possèdent donc un libre parcours moyen, mais également un vecteur d’onde bien

défini et une polarisation. Ce sont les modes des matériaux amorphes qui ressemblent le plus aux

phonons des matériaux cristallins. Comme les locons, ils représentent une très petite part de la
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totalité des modes qui peuvent exister (moins de 5 %) dans le Silicium amorphe. Néanmoins, à

température ambiante, ils transportent une part non négligeable de la chaleur (30-40 %) grâce à

leur faible taux de diffusion [87; 93].

Enfin, les extendons restants, possédant une fréquence entre celle des propagons et des locons

et représentant la majorité des modes possibles, sont appelés “diffusons” car, contrairement aux

propagons, ils sont sans cesse diffusés, si bien qu’il est impossible de leur attribuer un libre par-

cours moyen sensé. Leur temps de relaxation est donc très faible. Ils n’ont pas non plus de vecteur

d’onde à proprement parler, ni de polarisation. Malgré leur très fréquentes diffusions, ils sont les

principaux porteurs de chaleur dans le a-Si car ils représentent plus de 90 % des modes.

Figure 1.14 – Densité d’états du Silicium amorphe obtenu par simulations (ligne continue) et expériences
(points). L’axe des abscisses est ici donné en terme d’énergie, ce qui est équivalent à la pulsation via la
relation E = ~ω. On distingue plusieurs types de modes de vibration en phase amorphe en fonction de leur
fréquence : les extendons (propagons et diffusons) et les locons [92].

Les différents types de modes de vibration sont représentés sur la figure 1.14, qui donne la

densité d’états du a-Si obtenue de manières numérique (ligne continue) et expérimentale (points).

Bien que les porteurs de chaleur soient fondamentalement différents, la DOS du Silicium amorphe

a une forme similaire à celle du Silicium cristallin (c-Si) (fig. 1.7). Mais les pics de Van Hove corre-

spondant aux différentes branches (TA, LA, LO, TO) dans le c-Si sont amortis dans le a-Si, en raison

de l’absence de périodicité en phase amorphe. La fréquence critique séparant les locons des ex-

tendons est appelée frontière de mobilité et se situe environ à 72 meV (= ~ω→ω∼ 1.1×1014 rad/s).

La démarcation entre extendons et locons est très nette, contrairement à celle qui distingue les

propagons des diffusons, appelée limite de Ioffe-Regel. Cette dernière est localisée aux alentours
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de 12 meV (ω ∼ 1,8× 1013 rad/s) pour le a-Si. La plupart des modes du Silicium amorphe étant

non-propagatifs (tous ceux au dessus de la limite de Ioffe-Regel) et les diffusions étant bien plus

fréquentes, la conductivité thermique du a-Si (∼ 1,8 W m−1 K−1 [94]) est bien plus faible que celle

du c-Si (∼ 150 W m−1 K−1à température ambiante [59; 60]).

Le Silicium peut également se trouver en phase amorphe sous forme de silice (a-SiO2). La

présence d’oxygène dans le milieu modifie fortement la densité d’états (fig. 1.15), faisant appa-

raitre des modes à très haute fréquence. Dans la silice amorphe, les modes de vibrations sont

également répartis entre propagons, diffusons et locons, mais les propagons jouent un rôle moins

important dans le transport de chaleur (< 10 %) [93], qui est principalement assuré par les dif-

fusons. La limite de Ioffe-Regel se situant à plus basse fréquence dans la silice que dans le Sili-

cium amorphe, les propagons sont moins nombreux. Cela est dû en partie aux liaisons atomiques

entre Si et O qui sont plus faibles que les liaisons entre deux atomes de Silicium [93]. Par con-

séquent, la conductivité thermique du a-SiO2 est encore plus basse que celle du a-Si : κa−Si O2 ∼
1.4 W m−1 K−1 [95].

Figure 1.15 – Densité d’états de la silice amorphe (SiO2) obtenue expérimentalement par diffusion de neu-
trons [96].

1.4.2 Interfaces cristallin/amorphe

Dans notre étude, nous serons amenés à rencontrer des matériaux composites contenant à la

fois du Silicium cristallin et du Silicium amorphe. La présence simultanée de ces deux phases

donne naissance à des interfaces qu’il est important de caractériser. Une interface diffuse les

phonons (ou vibrons) comme une surface libre, excepté qu’une partie des phonons peut parfois

traverser l’interface plutôt que d’être réfléchis vers le côté d’où ils viennent (voir section 1.3.4).
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Les modes autorisés de chaque côté de l’interface ne sont pas les mêmes car les densités d’états

sont différentes, mais se recoupent souvent sur certaines gammes de fréquence. Pour quantifier

la proportion des modes de vibration qui peut traverser une interface, on utilise les fonctions de

transmission. Ces dernières dépendent usuellement de la fréquence du mode et de la nature de

l’interface [83; 97].

Pour une interface c-Si/a-Si, les modes de faible fréquence sont plus facilement transmis car

les phonons du côté cristallin peuvent se transformer en leur homologue propagon du côté amor-

phe. Pour des fréquences supérieures à la limite de Ioffe-Regel, la transmission décroît rapidement

car elle nécessite la conversion des phonons en diffusons ou en locons (et inversement). En fonc-

tion de la rugosité de l’interface, les réflexions et transmissions des modes sont plus ou moins

spéculaires. Dans le cas d’une interface parfaitement lisse, le modèle AMM peut être utilisé pour

représenter la fonction de transmission. Si l’interface est rugueuse (cas considéré dans le Silicium

à température ambiante), le modèle DMM est plus adapté.

Comme elle diffuse les porteurs de chaleur, l’interface oppose une résistance au flux. De plus,

l’interface perturbe la densité d’états des deux phases à son voisinage, jusqu’à une distance de

0.8 nm pour une interface c-Si/a-Si [28], ce qui créé une résistance supplémentaire. Pour décrire

la résistance globale générée par une interface, on utilise la résistance de Kapitza RK. Le concept

de résistance thermique, créé par analogie avec les résistances électriques, permet de lier flux de

chaleur et gradient de température d’après la relation suivante

Jα = TC −TF

R
(1.47)

avec α la direction du gradient de température, TC et TF les températures chaude et froide, respec-

tivement, et R la résistance thermique en K m2 W−1. En combinant cette équation avec la formule

de Fourier (éq. 1.33), on peut exprimer la conductivité thermique d’un système en fonction de sa

résistance totale Rtot :

κ= L

Rtot
(1.48)

avec L la distance séparant les zones chaude et froide. La résistance totale se calcule à partir des

résistances individuelles de chaque phase et de celle de l’interface. Pour le système simple décrit

sur la figure 1.16, les résistances sont dites en série dans la direction x et Rtot s’écrit

Rtot = Rc-Si +RK +Ra-Si = Lc-Si

κc-Si
+ TI

C −TI
F

Jx
+ La-Si

κa-Si
(1.49)
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Les grandeurs Lc-Si et La-Si sont définies sur la figure 1.16, TI
C et TI

F sont les températures de chaque

côté de l’interface. En effet, l’interface ayant une longueur nulle dans la direction x mais une

résistance bien réelle, un saut de température d’amplitude ∆TI = TI
C −TI

F a lieu lorsqu’on passe

d’une phase à l’autre. Pour une interface lisse c-Si/a-Si à température ambiante, la résistance de

Kapitza vaut environ 10−9 K m2 W−1 [28], ce qui équivaut à une portion de 150 nm de c-Si ou

1,8 nm de a-Si. Quand la densité d’interfaces est importante, par exemple dans les matériaux

composites nanostructurés, il est donc important de prendre en compte la résistance de Kapitza

pour déterminer la conductivité thermique. Parfois, au lieu de parler de résistance on utilise la

conductance G, ce qui est complètement équivalent car G = 1/R.

Figure 1.16 – Exemple de résistances thermiques pour un système composé de Silicium cristallin et amor-
phe séparés par une interface.

1.5 Transport de chaleur dans les nanostructures

Jusqu’ici, nous avons décrit le transport de chaleur dans les semi-conducteurs cristallins et amor-

phes avec des lois valables dans les matériaux massifs ou bulk (sans nanostructuration et con-

sidéré suffisamment grands dans toutes les directions). Lorsque le milieu est nanostructuré, la

conduction thermique s’en trouve modifiée et certaines affirmations des parties précédentes sont

à remettre en cause. La principale conséquence de la nanostructuration au niveau du transport

38



CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

thermique réside dans l’augmentation de la densité des surfaces libres et donc du nombre de dif-

fusion des phonons par les frontières (voir partie 1.3.3), ce qui diminue leur LPM et augmente la ré-

sistance thermique globale du système. La plupart du temps, nanostructurer un semi-conducteur,

aura pour effet de diminuer sa conductivité thermique d’un voire plusieurs ordre(s) de grandeur,

qu’il soit cristallin [6; 22; 23; 98–102] ou amorphe [103; 104]. En théorie, la conductivité thermique

minimum atteignable par diminution du libre parcours moyen due à la nanostructuration cor-

respond environ à la conductivité de la phase amorphe du matériau. En effet, dans la phase

amorphe on peut considérer que Λint est de l’ordre d’une distance interatomique (sauf pour les

propagons), il est donc impossible de diminuerΛF au-delà deΛint (les frontières doivent au moins

être séparées par un atome, sinon il n’y a plus de matière). On appelle ce minimum la limite amor-

phe. Pour descendre en dessous de la limite amorphe, il faut faire intervenir d’autres phénomènes

comme les effets cohérents (voir plus bas) ou la porosité.

Dans les matériaux nanostructurés, le milieu est rarement infini et l’utilisation des conditions

périodiques de Von-Karman pour la détermination des modes de vibration autorisés (voir sec-

tion 1.2.2) est à remettre en question à cause de la taille des structures. En conséquence, la nanos-

tructuration d’un matériau cristallin peut modifier ses relations de dispersion. Les dimensions des

systèmes sont parfois si petites que les ondes sont confinées et la zone de Brillouin s’en trouve ré-

duite et se “replie” sur elle même, donnant un plus grand nombre de branches dans les relations de

dispersion. En anglais, ce phénomène est nommé “band folding” et a été observé dans des super-

réseaux. Il s’accompagne parfois d’un “band flattening” : la pente des relations de dispersion se

trouve réduite, ce qui implique une diminution des vitesses de groupe des phonons.

La périodicité de certaines nanostructures peut également entrainer une modification de la

zone de Brillouin et interdire des bandes de fréquences pour les ondes (“band gap”). C’est le

cas des cristaux phononiques. Ce phénomène a été démontré avec des structures périodiques

à échelle macroscopique, qui crééent des bandes de fréquences interdites pour les ondes acous-

tiques dans une gamme de fréquences de l’ordre du kHz. Pour créer des band gap correspondant

à des fréquences plus importantes, il faut réduire la période des structures. Les ondes propageant

la chaleur étant de l’ordre du THz, il est nécessaire de créer des structures de taille nanométrique

si on souhaite que cela ait un impact sur la conductivité thermique. Une des façons de créer un

cristal phononique est de perforer une fine membrane de silicium avec un réseau périodique de

pores cylindriques [36; 105–107].

Ces modifications des propriétés thermiques intrinsèques du matériau sont dues à des “effets

cohérents” (ou “phononiques”), nommés ainsi car ils nécessitent la conservation de la phase des

39



CHAPTER 1. TRANSPORT DE CHALEUR DANS LES SEMI-CONDUCTEURS NANOSTRUCTURÉS

ondes réfléchies par les frontières pour donner lieu à des interférences entre ondes incidentes et

onde réfléchies. Lorsque la phase de l’onde est conservée, on dit que la réflexion est cohérente.

Pour cela il faut que la longueur d’onde soit plus grande que la taille des rugosités de la surface de

diffusion. Ce phénomène survient plus facilement à basse température car les modes de basses

fréquences sont plus peuplés (cf distribution de Bose-Einstein). Les basses fréquences correspon-

dant à de grandes longueurs d’ondes, les réflexions cohérentes sont plus nombreuses. Des effets

cohérents ont par ailleurs été mis en évidence dans des nanofils et des cristaux phononiques à très

basse température [17; 108]. Il faut également que la dimension caractéristique de la nanostruc-

ture soit très petite afin que les diffusions intrinsèques n’interviennent pas, car certaines mod-

ifieraient la phase de l’onde. Les conditions d’apparition des effets cohérents dans le Silicium

sont encore sujettes à discussion au sein de la communauté scientifique et ces phénomènes ne

sont généralement pas pris en compte dans les modèles théoriques décrivant la conductivité ther-

mique des nanostructures. Ils sont donc une cause possible des écarts observés entre modèles et

expériences, surtout pour de petites dimensions (voir fig. 1).

La nanostructuration peut aussi entrainer l’apparition de nouveaux modes de vibrations. Par

exemple, des modes de torsion ont été détectés dans des nanofils [109; 110]. Dans le graphène

(Carbone en 2D), ce sont les modes collectifs flexuraux (branche ZA) qui sont responsables de

l’importante valeur de la conductivité thermique [111]. En effet, les nouveaux modes transportent

une part de l’énergie mais peuvent être plus rapides ou plus lents que leurs homologues du matériau

massif, ce qui cause une augmentation ou une diminution de la conductivité thermique, respec-

tivement. De plus, la proximité d’une surface libre perturbe généralement la densité d’états lo-

calement et créé des modes de surface se propageant le long de celle-ci [112].

En nanostructurant un matériau, il arrive souvent que celui-ci s’amorphise, voire s’oxyde.

Par exemple, lorsqu’on créé des nanopores les atomes tout près du pore sont obligés de modi-

fier légèrement leur configuration cristalline pour s’adapter à l’absence de leurs voisins. On ap-

pelle ce phénomène la reconstruction de surface libre. Les atomes les plus proches de la sur-

face n’étant plus disposés selon le réseau cristallin, la structure est légèrement amorphisée à cet

endroit. De plus, les surfaces libres sont parfois en contact direct avec l’air. L’oxygène contenu

dans ce dernier peut venir oxyder le matériau, créant une couche de silice amorphe aux abords de

la surface. L’amorphisation et l’oxydation en surface (jusqu’à une profondeur de 2 nm) du Sili-

cium nanostructuré a récemment été mis en évidence expérimentalement [113]. Le transport

de chaleur en phase amorphe étant beaucoup moins efficace qu’en phase cristalline, les con-

séquences sur les propriétés thermiques globales du système peuvent être importantes et doivent
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être évaluées. C’est pourquoi nous aurons parfois à travailler avec des systèmes en partie amor-

phe. L’amorphisation en surface des nanostructures est une autre cause possible des écarts entre

expériences et modèles théoriques, particulièrement pour les structures de petite taille où la frac-

tion volumique de matériau amorphe n’est pas négligeable.

Synthèse du chapitre

• Dans les semi-conducteurs cristallins, la chaleur est principale-

ment transportée par les vibrations du réseau, qui forment des on-

des élastiques dont les particules associées sont appelées phonons.

• Pendant leur propagation, les phonons sont régulièrement diffusés

par différents processus, ce qui créé la résistance thermique.

• Dans les nanostructures, les diffusions sont plus fréquentes à cause

de la présence de surfaces libres et la conductivité thermique est

généralement réduite.

• En phase amorphe, le transport de chaleur est également princi-

palement dû aux vibrations des atomes, mais les particules asso-

ciées sont diffusées bien plus souvent qu’en phase cristalline. La

conductivité thermique des matériaux amorphes est donc large-

ment inférieure à celle des matériaux cristallins.
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Dans ce chapitre, nous allons présenter les méthodes numériques utilisées pour calculer les

propriétés thermiques des nanostructures, en particulier leur conductivité thermique. Pour cela,

nous avons principalement employé deux techniques : la Dynamique Moléculaire (DM) et la réso-

lution de l’ETB par la méthode de Monte Carlo (MC). Le première repose sur la modélisation des

interactions des atomes d’un système, tandis que l’autre simule la propagation des phonons en

les considérant comme des particules ponctuelles se déplaçant avec les propriétés d’une onde

(fréquence, polarisation, ...). Les deux méthodes abordent donc le problème du transport de

chaleur dans les nanostructures de deux points de vue différents et indépendants. Leur com-

plémentarité renforce le crédit donné aux résultats lorsque les deux méthodes sont utilisées pour

décrire des nanostructures similaires.

Il existe d’autres méthodes numériques destinées à décrire le transport de chaleur dans des

structures de taille variable. La théorie de la fonctionnelle de densité (DFT) permet, par calculs

dits ab-initio, de calculer les relations de dispersion de matériaux massifs ainsi que les temps de

vie des phonons associés. L’avantage de cette méthode est qu’elle n’est basée sur aucun paramètre

empirique, si ce n’est la masse de l’électron et la constante de Planck. Malheureusement, bien

qu’elle soit extrêmement précise, cette technique est limitée à quelques atomes en ce qui con-

cerne la taille du système car elle est excessivement couteuse en temps de calcul. L’application de

condition périodiques dans toutes les directions permet de modéliser un matériau massif, mais

pas une nanostructure avec des dimensions actuellement réalisables. L’approche par fonctions

de Green permet également la description du chaleur à l’échelle nanométrique [55; 56; 114–118].

2.1 La Dynamique Moléculaire

2.1.1 Principe général

Discrétisation du Principe Fondamental de la Dynamique

Pour modéliser le comportement des matériaux cristallins à l’échelle nanométrique, la façon de

procéder la plus rigoureuse est de simuler le déplacement de chaque atome constituant le réseau

au cours du temps. Dans le cadre de la mécanique classique (en négligeant les effets quantiques),

il suffit pour cela d’appliquer le principe fondamental de la dynamique de Newton

mi~ai =
∑

j

~Fi j (2.1)
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sur chaque particule, avec ~ai l’accélération de l’atome i et~Fi j la force exercée par l’atome j sur

l’atome i , en considérant que le système n’est soumis à aucune force extérieure. Dans les struc-

tures cristallines, les interactions des atomes peuvent être modélisées par des potentiels. Ces po-

tentiels, notés U, sont directement liés aux forces subies par les éléments de la structure par la

formule

~F =−~∇U (2.2)

Le minimum du potentiel total ressenti par un atome correspond alors à sa position d’équilibre

au sein du réseau cristallin. Dans la Dynamique Moléculaire classique, les électrons ne sont pas

représentés. Cette méthode est donc bien adaptée à la description du transport de chaleur dans

les semi-conducteurs, mais pas dans les métaux.

En définissant un potentiel adapté pour décrire les interactions entre atomes voisins dans la

structure cristalline au repos, nous sommes donc capables, par l’application de l’équation 2.1, de

prévoir les mouvements de chaque particule au cours du temps lorsque des vibrations causées par

l’agitation thermique interviennent dans le milieu. Ces vibrations peuvent représenter une onde

élastique se propageant dans le cristal, donc le transport de chaleur par les phonons.

Le réel problème concerne le temps de calcul nécessaire à une telle entreprise, qui augmente

très rapidement avec le nombre d’atomes à modéliser. Ainsi, la taille des systèmes simulés en

dynamique moléculaire dépasse rarement quelques centaines de milliers d’atomes, c’est à dire

quelques dizaines de nanomètres seulement pour un système en 3 dimensions. De plus, la réso-

lution d’une équation différentielle par méthode numérique passe par une discrétisation du prob-

lème. On choisit alors un schéma d’intégration qui permet de trouver la position~ri et la vitesse ~vi

de chaque particule à un temps t+∆t à partir de leurs valeurs à l’instant t . Le schéma d’intégration

le plus usité est l’algorithme de Verlet, basé sur les approximations suivantes [119; 120] :

~ri (t +∆t ) ' 2~ri (t )−~ri (t −∆t )+ d 2~ri

d t 2 ∆t 2 (2.3)

~vi (t ) ' ~ri (t +∆t )−~ri (t −∆t )

2∆t
(2.4)

Le pas de temps ∆t est forcément très petit (typiquement 0,5 fs pour le Silicium1) si l’on veut une

précision acceptable sur le déplacement vibratoire des atomes. Pour simuler le comportement

d’un système constitué d’un grand nombre d’atomes pendant une durée conséquente, il faut donc

1Pour décrire correctement les vibrations des atomes, le pas de temps doit être petit devant la période des oscillations
des ondes élastiques. Dans le Silicium, la fréquence maximale des ondes est d’environ 16 THz, ce qui correspond à une
période de 60 fs. ∆t = 0,5 fs est donc suffisamment petit.
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un nombre d’itérations considérable et un temps de calcul très long. Il reste néanmoins possible

d’utiliser la dynamique moléculaire à petite échelle en étant raisonnable sur la durée et la pré-

cision des simulations grâce à un choix adapté des potentiels d’interactions entre atomes et une

utilisation pertinente des conditions aux limites.

La discrétisation en temps et le calcul des forces, des vitesses et des déplacements des atomes

à chaque pas de temps sont réalisés à l’aide du logiciel open-source LAMMPS [90]. Ce code permet

la parallélisation spatiale des simulations sur plusieurs processeurs : chaque cœur s’occupe d’une

partie des atomes du système, ce qui réduit considérablement le temps de calcul nécessaire. Le

temps, quant à lui, ne peut pas être parallélisé car pour calculer la position/vitesse à un instant t ,

il faut connaître sa position à l’instant précédent.

Potentiels interatomiques

Les systèmes sont souvent modélisés en l’absence de gravité ou d’autres champs extérieurs. On

doit alors définir la forme du potentiel d’interaction entre deux particules voisines, ainsi que le

rayon d’action de la force exercée par chaque atome sur son entourage. Le rayon d’action, ou

rayon de coupure rc , correspond à la distance au-delà de laquelle un atome ne ressent plus les

interactions dues aux atomes distants. Le potentiel total ressenti en un point peut se décomposer

en plusieurs termes :

U =∑
U1 +

∑∑
U2 +

∑∑∑
U3 + ... (2.5)

U1 représente les champs extérieurs et est donc nul dans le cadre des modélisations numériques.

U2 est appelé potentiel de paire car il incarne les interactions dues au potentiel existant entre deux

atomes proches. Les termes suivants sont des corrections d’ordre supérieur prenant en compte les

potentiels d’interaction à 3 atomes ou plus. En première approche, on peut négliger les termes à

partir de l’ordre 4. Les potentiels dont le choix est important sont donc U2 et U3.

Un des modèles de potentiels les plus simples est celui de Lennard-Jones (LJ) [62; 121], dont

la forme est connue et représente approximativement les forces de répulsion et d’attraction entre

deux atomes (fig. 2.1). L’équilibre est atteint lorsque la position de l’atome correspond au mini-

mum de l’énergie potentielle (en r0) car c’est le seul point où le gradient du potentiel est nul, la

particule ne subit donc plus de force extérieure. En revanche, si elle s’écarte un tant soit peu de

cette position d’équilibre, par agitation thermique par exemple, elle y est ramenée par la force de

répulsion exercée par les autres atomes placés tout autour. Le potentiel de LJ entre deux atomes

46



CHAPTER 2. MÉTHODES NUMÉRIQUES

peut s’exprimer [122]

U(ri j ) = 4ε

((
σ

ri j

)12

−
(
σ

ri j

)6)
(2.6)

σ est le diamètre des atomes et ε représente la profondeur du puits de potentiel dans lequel se

trouve un atome à l’équilibre. Quant à ri j , il s’agit simplement de la distance entre les deux par-

ticules considérées. Notons qu’en fonction de la précision désirée et du temps disponible, il est

possible d’introduire des potentiels interatomiques plus réalistes que LJ dans le code de nos sim-

ulations, comme celui de Stillinger-Weber (SW) qui a déjà fait ses preuves en modélisant correcte-

ment les interactions atomiques du Silicium [123].

Figure 2.1 – Forme du potentiel de Lennard Jones entre deux atomes en fonction de la distance qui les
sépare.

Pour modéliser le Silicium, nous avons principalement utilisé le potentiel de Stillinger-Weber

car ce dernier est particulièrement adapté à la description des propriétés thermiques. SW est un

potentiel à 3 corps défini par les formules suivantes

U =∑
i

∑
j>i

φ2(ri j )+∑
i

∑
j 6=i

∑
k> j

φ3(ri j ,ri k ,θi j k ) (2.7)

φ2(ri j ) = Ai j εi j

[
Bi j

(
σi j

ri j

)pi j

−
(
σi j

ri j

)qi j
]

exp

(
σi j

ri j −ai jσi j

)
(2.8)

φ3(ri j ,ri k ,θi j k ) = λi j kεi j k
(
cosθi j k −cosθ0i j k

)2 exp

(
γi jσi j

ri j −ai jσi j

)
exp

(
γi kσi k

ri k −ai kσi k

)
(2.9)

Il y a donc 10 paramètres à fournir au potentiel : ε, σ, a, λ, γ, cosθ0, A, B, p et q . Comme certaines

structures modélisées pour ce rapport contiennent du Silicium cristallin et amorphe, nous avons

choisi les coefficients modifiés proposés par Vink et al [124] car ils sont capables de représenter

correctement le transport de chaleur dans les deux phases du Silicium. Ces coefficients sont don-
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nés dans le tableau 2.1.

ε 1,64833 eV
σ 2,0951 Å
a 1,8
λ 31,5
γ 1,2

cosθ0 -1/3
A 7,049556277
B 0,6022245585
p 4
q 0

Table 2.1 – Coefficients adaptés aux phases cristalline et amorphe du Silicium pour le potentiel de Stillinger-
Weber [124].

Pour les systèmes contenant de la silice amorphe, et donc de l’oxygène, les forces interatomiques

sont calculés à partir du potentiel de Tersoff [125] défini par

U = 1

2

∑
i

∑
j 6=i

fC(ri j )
[

fR(ri j )+bi j fA(ri j )
]

(2.10)

fC(r ) =


1 si r < R−D

1
2 − 1

2 sin
(
π
2

r−R
D

)
si R−D < r < R+D

0 si r > R+D

(2.11)

fR(r ) = Ae−λ1r (2.12)

fA(r ) =−Be−λ2r (2.13)

bi j =
(
1+βnζn

i j

)−1/2n
(2.14)

ζi j =
∑

k 6=i , j
fC(ri k )g (θi j k )exp

[
λm

3

(
ri j − ri k

)m]
(2.15)

g (θ) = γi j k

(
1+ c2

d 2 − c2

d 2 + (cosθ−cosθ0)2

)
(2.16)

Cette fois, il y a 14 coefficients à préciser. Ils sont donnés dans le tableau 2.2 pour les interactions

entre Silicium et Oxygène.
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Conditions aux limites

Différents types de conditions aux limites peuvent être imposés aux frontières du système. Pour

représenter les directions infinies, on utilise des conditions périodiques. Par exemple, pour un

matériau massif, seule une boîte contenant quelques milliers d’atomes est modélisée et des con-

ditions périodiques sont appliquées dans toutes les directions. Cette astuce permet de limiter le

nombre d’atomes à modéliser et par conséquent le temps de calcul nécessaire au calcul de la con-

ductivité thermique.

Figure 2.2 – Représentation des conditions aux limites en Dynamique Moléculaire dans le cas d’un
nanofilm.

Si le milieu possède des directions non-infinies (comme dans un nanofilm, où seules les deux

directions du plan du film peuvent être considérées comme infinies), des conditions fixes peu-

vent être imposées à la place des conditions périodiques (voir fig. 2.2). La frontière du système

représente alors une surface libre.

Ensembles thermodynamiques

Lors des phases de simulation de Dynamique Moléculaire, des ensembles thermodynamiques

peuvent être imposés. Ils définissent les quantités à conserver durant l’évolution du système.

Parmi les plus connus, on peut citer les ensembles NVE (nombre d’atomes, volume et énergie

totale constants), NVT (nombre d’atomes, volume total et température moyenne constants), NPT

(nombre d’atomes, pression et température moyenne constants), etc. L’ensemble NVT est sou-

vent utilisé pour maintenir une température constante dans une région du système (thermostat).

L’ensemble NPT sert habituellement à relaxer une structure dans des conditions de température et

de pression précises. L’ensemble NVE est généralement employé pour les simulations à l’équilibre

(voir section 2.1.2). Dans nos travaux, nous avons préféré l’utilisation de l’ensemble NVT car celui-

ci permet de modéliser la dynamique d’un système solide aussi bien que l’ensemble NVE et a
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l’avantage d’éviter les dérives en température.

2.1.2 Calcul des propriétés thermiques (exemple du Silicium cristallin massif )

Il existe plusieurs méthodes en dynamique moléculaire pour obtenir la conductivité d’une struc-

ture. Nous allons nous attarder sur le principe de deux méthodes en particulier : la dynamique

moléculaire à l’équilibre (EMD) et hors équilibre (NEMD). Dans ce rapport, la quasi-totalité des

calculs de conductivité thermique ont été effectués avec la méthode EMD. La méthode de l’approche

à l’équilibre (AEMD), basée sur le transport de chaleur en phase transitoire pendant l’établissement

de l’équilibre thermique, ne sera pas détaillée ici. Des précisions peuvent être trouvées dans la

référence [127].

Équilibration

Avant de calculer les grandeurs thermiques à l’aide de la DM, les nanostructures doivent être

équilibrées. En effet, la création de nanopores, la présence d’une surface libre ou l’existence d’une

interface cristalline/amorphe perturbent les positions équilibres des atomes les plus proches de

ces singularités. Pour rétablir l’équilibre, plusieurs étapes sont nécessaires. Tout d’abord, le sys-

tème subit une minimisation de son énergie, pendant laquelle on cherche la nouvelle position

d’équilibre exacte de chaque atome en minimisant leur énergie potentielle. Pour cela, on utilise

l’algorithme du gradient conjugué. Cette première étape ne tient pas compte de la température

du système mais uniquement des interactions entre atomes au repos.

On attribue alors une vitesse à chaque atome, avec des directions aléatoires et des normes

respectant une distribution de Maxwell-Boltzmann, qui dépend de la température voulue (v '√
3kBT/m). Le système est ensuite progressivement amené à la température désirée grâce à un

thermostat de Nose-Hoover en utilisant un ensemble NVT avec T = 300 K. Puis on le laisse évoluer

autour de son équilibre thermique pendant 200 ps. Après cette phase, le calcul des propriétés

thermiques peut commencer.

Dynamique moléculaire hors équilibre

La méthode NEMD revient à imposer numériquement un gradient de température dans le matériau

en créant une source et un puits de chaleur aux extrémités (fig. 2.3). Pour cela, on utilise un

thermostat de Nose-Hoover (ensemble NVT) permettant de redéfinir la température de certains

groupes d’atomes à chaque pas de temps. Les zones entre les deux thermostats sont soumises à

un ensemble NVE. On laisse suffisamment de temps au système pour atteindre l’équilibre, puis
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le flux de chaleur est obtenu à partir de l’énergie à apporter aux thermostats pour les maintenir à

température constante. Enfin, on obtient simplement κ dans la direction z d’après la loi de Fourier

(1.33) car le gradient de température est connu. Les gradients de température imposés en NEMD

sont généralement très importants, de l’ordre de 108 K/m, ce qui est irréaliste mais nécessaire pour

imposer un flux de chaleur significatif sur des systèmes aussi petits ??.

Figure 2.3 – Schéma en 2D du principe de la méthode hors équilibre pour le cas d’un système massif (con-
ditions périodiques selon x et y).

Bien qu’elle paraisse d’une extrême simplicité, cette méthode présente un inconvénient : la

taille maximale du système est limitée par la distance entre les thermostats Lth . En effet, main-

tenir une température dans ces zones signifie modifier régulièrement les vitesses des atomes à cet

endroit pour respecter la distribution de Maxwell-Boltzmann, ce qui provoque la destruction des

ondes élastiques. Cela se traduit par une diminution de la contribution de certains modes à la

conductivité thermique. Les phonons ayant un LPM supérieur à la distance entre les thermostats

sont obligatoirement diffusés par ces derniers. Dans le Silicium cristallin, certains phonons ont

un LPM intrinsèque de plusieurs micromètres et ils peuvent voyager de manière balistique d’un

réservoir à l’autre. Pour retrouver la conductivité thermique totale du Silicium massif, il faudrait

donc écarter les thermostats de plusieurs micromètres, ce qui n’est généralement pas possible à

cause du trop grand nombre d’atomes qu’il faudrait modéliser. Le même problème intervient si on

souhaite calculer la conductivité thermique dans le plan d’un nanofilm car certains phonons peu-

vent avoir de grands LPM. C’est pourquoi quand on s’attaque à ce genre de problème on réalise

souvent les calculs sur des échantillons de plusieurs tailles. On suppose ensuite une relation du

type

1

κ
= A

Lth
+ 1

κ∞
(2.17)

entre κ et Lth permettant d’extrapoler la valeur de la conductivité pour une longueur infinie [91],

avec A une constante.

L’évolution de 1/κ en fonction de 1/Lth est tracée sur la figure 2.4 pour le Silicium cristallin
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massif à température ambiante. La longueur du système dans le sens du gradient de tempéra-

ture varie de 200 nm à 3 µm. La différence de température imposée entre les deux thermostats

est de 60 K (de TF = 270 K et TC = 330 K). Le système a une section perpendiculaire au flux de

Lx ×Ly = 3×3 nm2 et des conditions périodiques sont appliquées selon x et y pour modéliser un

matériau massif. Le pas de temps est fixé à 1 fs et la durée totale de la simulation varie de 2,5 ns

à 15 ns en fonction de la taille du système. Pour avoir une bonne précision sur κ∞, il est néces-

saire de modéliser des systèmes de grandes tailles (> µm). Un facteur de correction quantique

Fq = 0,66 est appliqué à la conductivité thermique car la température de simulation est inférieure

à la température de Debye du Silicium [128] (voir section 2.1.4).

L’approximation linéaire des résultats selon l’équation 2.17 donne A = (6,2±0,1)·10−9 m2 K W−1

et κ∞ = 270±15 W m−1 K−1. Cette dernière valeur correspond à la conductivité du Silicium massif

d’après la méthode NEMD. La conductivité thermique donnée par cette technique pour le Silicium

massif est donc surestimée par rapport aux mesures expérimentales (∼ 150 W m−1 K−1), comme

dans de précédents travaux [128].

Figure 2.4 – Évolution de la conductivité thermique du Silicium cristallin massif obtenue avec la méthode
NEMD en fonction de la distance entre les deux thermostats (T = 300 K).

Dynamique moléculaire à l’équilibre

La méthode EMD s’appuie sur la formule de Green-Kubo (éq. 1.44). Il n’y a donc pas besoin

d’imposer de gradient de température car il suffit de s’intéresser aux fluctuations du flux de chaleur.

Le système peut être maintenu autour de son équilibre thermique pendant toute la simulation.

Les effets de taille liés aux thermostats dans la méthode NEMD n’interviennent donc pas ici.
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Même avec une petite boite de simulation (5,4 nm de côté, soit 8000 atomes), en mettant des con-

ditions périodiques dans toutes les directions, on retrouve la conductivité thermique du Silicium

massif (κEMD = 161±20 W m−1 K−1avec le potentiel SW). Par conséquent, le temps de calcul peut

être réduit comparé à la méthode NEMD. Néanmoins, la boite doit être suffisamment grande pour

représenter correctement les longueurs d’ondes des porteurs de chaleur [129; 130]. À température

ambiante, la longueur d’onde dominante des phonons dans le Silicium cristallin étant d’environ

1 nm, cette condition est facilement satisfaite. La méthode EMD permet également d’obtenir la

conductivité thermique dans toutes les directions en une seule simulation. Pour cela, elle sera

préférée à la méthode NEMD dans cette étude.

Définition Notation Valeurs
Pas de temps ∆t 0,5 fs
Temps entre deux valeurs de flux ∆téch 2,5 fs
Temps entre deux valeurs de conductivité ∆tcorr 40-400 ps
Durée de la simulation ∆ttot 10-25 ns

Table 2.3 – Paramètres de simulation temporels pour la Dynamique Moléculaire à l’équilibre.

La conductivité thermique est calculée tous les 80000∆t (∆tcorr = 40 ps) sur une durée total

de 2× 107∆t (∆ttot = 10 ns), ce qui donne 250 valeurs de κ au cours du temps. L’énergie poten-

tielle et cinétique de chaque atome ainsi que le tenseur des contraintes sont extraits tous les 5∆t

(∆téch = 2,5 fs) afin d’évaluer le flux grâce à la formule 1.45. Ces paramètres sont résumés dans

le tableau 2.3. La fonction d’autocorrélation décroit d’autant plus rapidement que la conductivité

thermique est faible (typiquement 20 ps dans les nanostructures). Au bout de 40 ps, elle a défini-

tivement atteint 0 et l’aire sous la courbe n’augmente plus (voir fig. 2.5a). L’intégrale de la formule

de Green-Kubo peut donc être évaluée en limitant sa borne supérieure à ∆tcorr. La température

moyenne du système est déterminée à partir des vitesses des atomes toutes les 40 ps à l’aide de

la formule 1.46. Au début de la simulation, la conductivité thermique calculée fluctue beaucoup,

mais elle se stabilise ensuite (fig. 2.5b). κ est moyennée sur la deuxième moitié de la simulation.

De plus, chaque simulation est répétée 10 fois avec des conditions initiales différentes (distribu-

tions des vitesses initiales différentes) afin de réduire l’incertitude sur le résultat par une moyenne

d’ensemble. En suivant un tel protocole, l’incertitude dépend avant tout de ∆tcorr, du temps total

de la simulation ∆ttot (ici 10 ns) et du nombre de fois Nsim où elle est répétée. L’écart type peut se

calculer de manière systématique par [131]

σκ = 2κ

√
∆tcorr

Nsim∆ttot
(2.18)
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Dans ce rapport, c’est cette formule qui sera utilisée pour quantifier l’incertitude sur tous les ré-

sultats issus de simulations EMD.

Figure 2.5 – Courbes typiques obtenues en Dynamique Moléculaire à l’équilibre avec des nanostructures
de Silicium (ici un réseau de nanofil en 2D avec un diamètre de fil de 2,7 nm et une période de 5,4 nm). (a)
Fonction d’autocorrélation du flux (normalisée par sa valeur maximale) en fonction du temps. (b) Conduc-
tivité thermique en fonction du temps (moyenne sur 10 simulations).

Densité d’états

Pendant une simulation de Dynamique Moléculaire à l’équilibre, les positions et vitesses succes-

sives des atomes peuvent être enregistrées pour calculer la densité d’états à partir de l’autocorrélation

des vitesses (éq. 1.14). Pour calculer la DOS du Silicium massif cristallin, les vitesses sont enreg-

istrées tous les 5∆t (2,5 fs) sur une durée totale de 10000∆t (5 ps). L’autocorrélation et la projection

dans l’espace de Fourier sont réalisés avec l’outil numérique Specden, qui fait partie du Signal Pro-

cessing Plugin Package du logiciel gratuit VMD [132]. Un exemple d’implémentation numérique

de l’équation 1.14 avec cet outil peut être trouvé en ligne [133]. On obtient ainsi les populations

relatives des modes peuplant le matériau en fonction de la fréquence en cm−1. Cette méthode est

validée en retrouvant la DOS du Silicium massif cristallin (voir fig. 2.13).

2.1.3 Modélisation des nanostructures

Création des systèmes

Pour représenter le transport thermique dans les nanostructures, il faut d’abord savoir modéliser

des surfaces libres. Pour cela, les conditions aux limites sont d’un grand secours. Par exemple,

pour modéliser un nanofilm, on créé une “boîte de simulation” remplie d’atomes, de forme paral-

lélépipédique rectangle et on impose des conditions périodiques dans deux directions (x et y) et
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des conditions fixes dans la troisième (z) (voir fig. 2.2). En choisissant un multiple du paramètre

de maille a0 comme côté de la boîte dans les directions x et y , on s’assure que les conditions

périodiques représentent fidèlement le réseau cristallin. La taille du système dans la direction z

correspond à l’épaisseur du nanofilm. La Dynamique Moléculaire est donc limitée à l’étude de

films très minces (quelques nanomètres tout au plus) à cause de l’augmentation des ressources

numériques nécessaires avec le nombre d’atomes. Pour modéliser un nanofil, on impose des con-

ditions fixes dans deux directions et des conditions périodiques dans la troisième, qui correspond

à l’axe du nanofil. L’élément limitant du coût de calcul est alors la section (et donc le diamètre) du

fil.

Pour créer des nanopores dans les structures, il n’y a pas besoin de conditions aux limites.

Il suffit d’effacer les atomes situés dans les régions ciblées et de laisser le système se relaxer. La

modification du potentiel ressenti par les atomes proches de la surface du pore suffit à simuler

la reconstruction de la surface libre, les positions d’équilibre de ces atomes ayant été légèrement

modifiées. La création de nanocomposites cristallin/amorphe requiert un peu plus de savoir-faire.

Il est facile de créer un système d’atomes cristallin en les positionnant de manière automatisée

selon les positions d’équilibre de leur réseau cristallin. En phase amorphe, les atomes ne sont pas

ordonnés mais leur position n’est pas tout à fait due au hasard. La répartition des atomes doit re-

specter une certaine densité et une fonction de distribution radiale g (r ). Cette dernière est tracée

sur la figure 2.6 (a) pour le silicium amorphe. Elle représente le nombre de voisins d’un atome

en fonction de l’éloignement de sa position. En DM, pour créer une phase amorphe qui respecte

au mieux les propriétés du matériau, on part d’un système cristallin qu’on fait chauffer jusqu’à sa

température de fusion puis on le refroidit rapidement à température ambiante, comme préconisé

par la méthode A2 de la référence [134]. Nous avons également appliqué cette technique au cas du

SiO2 amorphe. Les fonctions de distribution expérimentales et numériques sont comparées sur la

figure 2.6 (b). La qualité de nos phases amorphes semble suffisante.

Pour construire une structure contenant à la fois des phases cristallines et amorphes, il faut

partir d’un boite de simulation remplie de matériau amorphe (exemple fig. 2.7a), préparée préal-

ablement grâce à la méthode décrite ci-dessus. On efface ensuite les atomes situés dans les zones

où l’on veut placer la phase cristalline (fig. 2.7b). Puis on remplit automatiquement ces espaces

avec des atomes positionnés selon leur réseau cristallin (fig. 2.7c). Enfin, on cherche les atomes

cristallins et amorphes qui sont trop proches les uns des autres aux abords de l’interface et on les

efface. La commande delete_overlap de LAMMPS automatise très bien cette démarche. Si néces-

saire, on peut alors en plus créer des pores en effaçant d’autres atomes (fig. 2.7d). L’exemple donné
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Figure 2.6 – Fonction de distribution radiale g (r ) du Silicium amorphe (a) et du Silicium oxydé (b), com-
paraison entre les structures modélisées en dynamique moléculaire et les relevés expérimentaux [135; 136].

sur la figure 2.7 est celui d’un nanofilm à pores cylindriques avec une coquille de Silicium amor-

phe autour des pores. En imposant des conditions aux limites adéquates (périodiques dans les

directions du plan et fixes dans la direction perpendiculaire) à la cellule unitaire représentée sur

la figure, on obtient un nanofilm à pores périodiques (cristal phononique) avec des pores amor-

phisés. Des exemples d’autres nanostructures modélisées dans cette étude sont données sur la

figure 2.8.

Figure 2.7 – Étapes de construction d’un nanofilm à pores cylindriques avec amorphisation autour des
pores en Dynamique Moléculaire. (a) Boite de simulation pleine de Silicium amorphe. (b) Suppression
des atomes dans les régions où l’on veut du Silicium cristallin (autour du pore et de sa coquille). (c) Rem-
plissage automatisé de la zone vide avec du Silicium cristallin, atomes disposés selon la maille cristalline du
Silicium. (d) Suppression des atomes au centre pour créer le pore. L’application de conditions fixes dans la
direction perpendiculaire au plan de la figure fait du système un nanofilm.
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Figure 2.8 – Visualisation avec le logiciel VMD [132] d’exemples de nanostructures modélisées en Dy-
namique Moléculaire. (a) Nanofil lisse cylindrique. (b) Nanofil rugueux cylindrique. (c) Nanofil à section
rectangulaire modulé. (d) Réseau de nanofils en 3D.

Surfaces libres rugueuses

Les conditions fixes et la création de pores entrainent une reconstruction de la surface libre, où

chaque atome proche du bord adapte légèrement sa position d’équilibre pour compenser l’absence

d’atomes au-delà de la surface. L’état de la surface reconstruite par ce procédé en DM est très pro-

pre (la rugosité est extrêmement faible) car seuls les atomes les plus proches de la frontière sont

affectés. Pour personnaliser l’état d’une surface ou d’une interface en DM, on peut imposer une

rugosité. Pour cela, on génère d’abord une surface aléatoire à rugosité de type gaussienne grâce

à un code MATLAB. Ce code admet deux paramètres δ et LC en entrée, qui représentent respec-

tivement la hauteur moyenne des rugosités et la longueur de corrélation (voir schéma 2.9). Cette

dernière correspond à l’extension spatiale moyenne des rugosités dans le plan de la surface. Une

première surface z∗ aléatoire, carrée de côté L et divisée en N×N intervalles est générée selon une

loi de distribution normale, représentée par la fonction de densité de probabilité

ϕ(z∗) = 1p
2πδ

e−z∗2/(2δ2) (2.19)

La distribution de z∗ intègre donc la hauteur moyenne des rugosités, mais pas la longueur de

corrélation. Pour prendre en compte LC, on utilise des transformées de Fourier rapide en deux

dimensions. Celle de z∗ est donnée par

ẑ∗
pq = [

F
(
z∗)]

pq =
N∑

j=1

N∑
k=1

z∗
j k e−2πi[( j−1)p+(k−1)q]/N (2.20)
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avec p et q les indices décrivant la discrétisation spatiale de la surface selon x et y . La surface

rugueuse finale z(x, y) est ensuite obtenue grâce à

zpq = 2Lp
πNLC

[
F−1 (

ẑ∗ · Ẑ
)]

pq (2.21)

où Ẑ est la transformée de Fourier rapide 2D de Z, qui est défini par

Z j k = e−2(X2
k+Y2

j )/LC avec Xi = Yi = (i−1)L
N−1 − L

2
(2.22)

Un exemple de surface ainsi créée est donné sur la figure 2.9. Une fois que la surface est bien

définie, on l’utilise pour effacer certains atomes en DM afin de représenter des surfaces libres

rugueuses. Par exemple, pour créer un nanofilm rugueux, on initialise deux surfaces aléatoires

zmin et zmax avec MATLAB, centrées en A et A+h (avec h l’épaisseur du nanofilm), puis on efface

tous les atomes du système DM dont la position z(x, y) est inférieure à zmin(x, y) ou supérieure à

zmax(x, y). Pour un nanofil, on enroule la surface zmax créée avant d’effacer tous les atomes dont

la position R(θ, z) est en dehors de la limite définie par cette surface. Le code exécutant cette

procédure est fourni dans l’annexe A.2. On obtient ainsi des nanostructures avec une rugosité

bien caractérisée (exemple de nanofil rugueux sur la figure 2.8b).

Figure 2.9 – (a) Représentation schématique de la rugosité moyenne δ et de la longueur de corrélation LC.
(b) Exemple de surface rugueuse générée avec MATLAB pour L = 15a0, N = 100, δ= 0,2 nm et LC = 1 nm.
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2.1.4 Limitations

Il existe quelques limitations à la Dynamique Moléculaire. Comme expliqué précédemment, les

ressources numériques actuelles ne permettent pas de simuler de trop grands systèmes, la boîte

de simulation doit être assez grande pour pouvoir représenter les modes de grandes longueurs

d’onde et les électrons ne sont pas modélisés. De plus, la DM classique ne devrait être utilisée

que pour des températures supérieures à la température de Debye TD du matériau. En dessous de

cette température, la DM classique n’est plus un moyen sûr de décrire correctement le comporte-

ment du système car elle ne prend pas en compte la quantification de l’énergie des modes. La

capacité thermique est donc la même quelle que soit la température du système (loi de Dulong et

Petit [137]). En réalité, CV décroît à basse température, comme prédit par le modèle de Debye [138]

(voir fig. 2.10) qui prend en compte la quantification des modes.

Figure 2.10 – Évolution de la capacité thermique du Silicium cristallin massif avec la température. Influence
des effets quantiques sur la valeur de CV .

En réalité, on peut considérer CV comme constant pour des températures supérieures à la

température de Debye. Pour le Silicium, TD = 640 K [139]. Les simulations ne devraient donc pas

être réalisées à température ambiante (T ' 300 K). Néanmoins, il a été montré que la diminution

de la capacité thermique affecte peu la conductivité thermique du Silicium à cette température

lorsqu’elle est calculée avec la méthode EMD [140]. Si on considère CV constant, la valeur de κ

obtenue avec la méthode EMD pour le Silicium massif est plus proche de celle mesurée expéri-

mentalement. C’est pourquoi il est courant de calculer la conductivité thermique des nanostruc-
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tures de Silicium à température ambiante avec la DM classique à l’équilibre et les résultats sont

souvent en bon accord avec l’expérience [22; 34; 102; 141–143].

2.2 Résolution de l’Équation de Transport de Boltzmann par méthode

de Monte Carlo

La méthode de Monte Carlo appliquée au transport de chaleur a pour objectif la résolution de

l’ETB (éq. 1.17) via la simulation de la propagation des phonons dans un matériau. Pour cela, elle

a recours a des tirages de nombres aléatoires qui, comparés à des probabilités, déterminent les

populations et le comportement des phonons. Comparé à d’autres méthodes comme la DM ou la

DFT, la méthode MC a l’avantage d’être moins limitée quant à la taille du système, ce qui permet

de simuler le comportement de nanostructures avec des dimensions actuellement réalisables (de

quelques nanomètres à quelques micromètres). De plus, elle s’adapte facilement à toutes sortes

de géométries grâce à sa simplicité dans l’application des conditions aux limites.

2.2.1 Programme principal pour la conductivité thermique

Le code utilisé pour nos simulations a été développé par D. Lacroix [144] et adapté à différentes

géométries de nanostructures par V. Jean [2] et moi-même. Ce code peut être parallélisé sur

plusieurs processeurs, ce qui permet de réduire l’incertitude sur les résultats en lançant plusieurs

fois la même simulation avec des conditions initiales différentes, comme dans la méthode EMD.

Les étapes du code sont présentées schématiquement sur la figure 2.11 et détaillées dans les sec-

tions suivantes.

Discrétisation spatiale

Dans un premier temps, la géométrie du système doit être définie. Les dimensions, la forme et

les conditions aux limites sont spécifiées comme paramètres d’entrée du code. Un découpage en

cellules est nécessaire dans une direction (celle du gradient de température imposé, que nous ap-

pellerons z) afin d’obtenir un profil de température et ainsi connaitre le gradient de température

réel une fois l’équilibre thermique atteint. Un nombre de cellules NC est choisi en fonction de la

longueur Lz du système et de la précision désirée (typiquement NC = 20 dans la plupart des sim-

ulations de ce rapport). Une température chaude TC et une température froide TF sont également

données au code, elles seront maintenues constantes dans la première (TC) et dans la dernière

cellule (TF) tout au long des calculs (voir fig. 2.12).
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Figure 2.11 – Détails des différentes étapes de l’algorithme du code Monte Carlo utilisé pour nos simula-
tions.

Dans les directions x et y , les conditions aux limites sont appliquées. De la même manière

qu’en dynamique moléculaire, on peut appliquer des conditions périodiques dans les deux di-

rections afin de modéliser un milieu infini (matériau massif), des conditions “diffuses” selon x

et périodiques selon y pour un nanofilm, ou encore des conditions diffuses dans les deux direc-

tions pour simuler un nanofil. Des conditions périodiques dans une direction correspondent à

un milieu infini dans cette direction. Les conditions diffuses, équivalentes aux conditions fixes en

DM, modélisent des surfaces libres qui réfléchissent les phonons dans des directions aléatoires,

contribuant ainsi à la résistance thermique du système.

Des nanopores de différentes formes (sphères, cubes, cylindres, ...) peuvent également être

initialisées en définissant leur nombre, leur taille ainsi que leurs emplacements. Durant ma thèse,

plusieurs nouvelles formes (cylindrique, triangulaire, ...) et dispositions (anisotrope, en quin-

conce, ...) de pores ont été implémentées dans le code, rendant possible la modélisation d’une

plus vaste gamme de nanostructures.

Discrétisation spectrale

Ensuite, il faut déterminer la répartition spectrale et la population des phonons dans le milieu

à la température souhaitée. En debut de simulation, cette dernière est initialisée à TC dans la

première cellule et à TF dans toutes les autres. Le nombre de phonons étant très grand, on ne

cherche pas à connaitre la dynamique de chaque individu. On définit des paquets de Nph phonons

ayant la même pulsation et la même polarisation et chacun sera vu comme une entité à modéliser

possédant les caractéristiques d’une particule. En initialisant des groupes de phonons en ajustant
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Figure 2.12 – Représentation schématique de systèmes modélisés en Monte Carlo. (a) Système élémentaire
modélisé avec NC = 9 cellules. (b) Dans le cas de conditions périodiques appliquées au système (a) dans la
direction y et de conditions diffuses dans la direction x, cela revient à simuler un nanofilm (conductivité in-
plane selon z). (c) Nanofil cylindrique, condition diffuse sur toute la surface, conductivité dans la direction
de l’axe du fil (z). (d) Nanofilm à pores cylindriques périodiques. Dans le code, seule une rangée de NC =
9 cellules est représentée (comme pour le schéma (a)), avec des conditions périodiques selon y et diffuses
selon x.

Nph tel que chaque paquet possède la même énergie EBundle = Nph~ω, on gagne en temps de calcul

tout en conservant une bonne précision [145].

De plus, il n’est pas nécessaire de représenter toute l’énergie thermique contenue dans le sys-

tème à la température T. En définissant une température de référence proche de la tempéra-

ture attendue, on peut ne modéliser que les phonons portant l’énergie permettant d’atteindre

la température réelle depuis celle de référence. Par exemple, pour simuler un nanofilm avec un

gradient de température allant de 299 à 301 Kelvins, on peut choisir Tref = 298 K. Ainsi, dans les

zones froides, un faible nombre de paquets de phonons (quelques milliers) suffit pour représenter

l’énergie supplémentaire pour atteindre 299 K. Dans les zones chaudes, il faudra environ 3 fois

plus de particules que dans les zones froides, compte tenu du Tref choisi, ce qui reste plus que

raisonnable par rapport aux millions de quanta à simuler depuis 0 K. Ces valeurs de tempéra-

tures chaude, froide et de référence seront utilisées pour toutes nos simulations à température

ambiante. L’énergie totale à modéliser dans une cellule de volume V
�C

à une température T en

ayant choisi une température de référence Tref peut être dérivée de l’équation 1.32 et s’exprime

E(T) =∑
j

∫ ∞

0
D j (ω)

[
f (ω,T)− f (ω,Tref)

]
V
�C
~ωdω (2.23)

L’énergie d’un paquet de phonons est alors définie par

EBundle = E(TC)/Npaquets (2.24)

avec Npaquets le nombre de paquets de phonons à modéliser dans la première cellule pour attein-

dre l’énergie désirée à partir de Tref. Cette cellule étant généralement la plus chaude tout au long
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de la simulation, elle est la plus peuplée de phonons. Il faudra donc représenter au maximum

Npaquets particules par cellule. Dans nos simulations, Npaquets est généralement fixé à 5000, ce qui

permet d’économiser un temps de calcul précieux.

Au début de la simulation, il faut que la distribution des pulsations des groupes de phonons

soit en accord avec les propriétés spectrales du matériau et sa température (relations de disper-

sion, densité d’états et fonction de Bose-Einstein). Grâce aux propriétés de symétrie et d’isotropie

du Silicium cristallin, la direction choisie pour obtenir la relation de dispersion a peu d’importance

(on prend l’hypothèse d’un matériau massif isotrope)[2; 53]. On approche cette relation par un

polynôme d’ordre 2, donné par les équations 2.25 et 2.26 pour les polarisations longitudinale et

transversales des phonons acoustiques dans le Silicium. Ces formules sont comparées aux rela-

tions de dispersion réelles sur la figure 2.13a. Les phonons optiques ne sont pas représentés en

raison de leur faible contribution au transport de chaleur dans le Silicium [64; 146].

ωLA(K) =−2,22×10−7K2 +9260K (2.25)

ωTA(K) =−2,28×10−7K2 +5240K (2.26)

La densité d’états du Silicium utilisée est également une approximation, donnée par la théorie

des solides (éq. 1.13 [2; 57]), le vecteur d’onde et la vitesse de groupe étant liés à la pulsation par les

relations de dispersion simplifiées données précédemment (équations 2.25 et 2.26) et l’équation 1.10.

En manipulant ces équations, on obtient

 vg ,LA(ω) =
√

92602 −4×2,22.10−7 ×ω
vg ,TA(ω) =

√
52402 −4×2,28.10−7 ×ω

(2.27)


KLA(ω) = −9260+vg ,LA(ω)

−2×2.22.10−7

KTA(ω) = −5240+vg ,TA(ω)
−2×2.28.10−7

(2.28)

Sur la figure 2.13b, la densité d’états approchée est comparée à la densité d’états réelle du Sili-

cium obtenue par DFT (voir fig. 1.7) et celle obtenue par Dynamique Moléculaire selon la méthode

décrite dans la section 2.1.2.

En combinant ces informations avec la fonction de distribution de Bose-Einstein 1.15 à la tem-

pérature voulue, on définit la fonction cumulée normée en énergie en fonction de la pulsation
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Figure 2.13 – (a) Relations de dispersion simplifiées du Silicium utilisées dans le code Monte Carlo pour les
branches acoustiques (éq. 2.25 et 2.26), comparaison avec les relations de dispersion expérimentales de la
fig. 1.6 [63] le long de la direction cristallographique ∆. (b) Densité d’états simplifiée du Silicium utilisée
en Monte Carlo (éq. 1.13), comparaison avec celle calculée par DFT (fig. 1.7) et par dynamique moléculaire
(DM) selon la méthode décrite dans la section 2.1.2. Les phonons optiques ne sont pas représentés en MC.

(fig. 2.14) par

F(X) =

∑
j

X∫
0
~ωD j (ω) f (ω,T)dω

∑
j

∞∫
0
~ωD j (ω) f (ω,T)dω

(2.29)

Elle permet d’attribuer une pulsation aux phonons à partir de deux nombres aléatoires R1 et R2,

compris entre 0 et 1, en respectant les propriétés spectrales du matériau. Les valeurs possibles des

pulsations sont divisées en NB = 5000 bandes spectrales de largeur∆ω. Le premier nombre donne

l’intervalle de pulsation possible, et le second situe précisément la pulsation du groupe dans cette

bande ∆ω (voir fig. 2.14). Concernant la répartition entre les différentes polarisations, la proba-

bilité qu’un phonon de fréquenceω à la température T appartienne à la branche longitudinale est

donnée par

PLA(ω,T) = DLA(ω)

DLA(ω)+2DTA(ω)
(2.30)

Le tirage d’un troisième nombre aléatoire R3 pour chaque paquet donne la polarisation d’après

 R3 < PLA ⇒ Longitudinale

R3 > PLA ⇒ Transversale
(2.31)
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Figure 2.14 – Fonctions cumulées normées de la probabilité pour un phonon d’avoir une pulsation ω dans
le Silicium à différentes températures (éq. 2.29), selon les relations de dispersion, la densité d’états et la
distribution de Bose-Einstein donnés par les équations 2.25, 2.26, 1.13 et 1.15, respectivement. Le nombre
aléatoire R1 correspond à une bande de pulsation de largeur ∆ω. [2]

On connaît alors la fréquence initiale de chaque paquet de phonons, ainsi que leur polarisa-

tion, on peut donc déterminer leur vecteur d’onde et leur vitesse de groupe grâce aux relations

de dispersion approchées. Pour finaliser l’initialisation, il ne reste plus qu’à définir la direction de

leur vecteur vitesse et leur position à t = 0 s. On tire deux nombres aléatoires de plus pour leur

donner des vitesses initiales statistiquement isotrope (éq. 2.32 [2]) et trois autres nombres pour les

répartir uniformément dans l’espace défini par la géométrie.


vx = vg

√
1− (2R4 −1)2 ×cos(2πR5)

vy = vg

√
1− (2R4 −1)2 × sin(2πR5)

vz = vg (2R4 −1)

(2.32)

Pour un système parallélépipédique de dimensions Lx , Ly et Lz sans pores, les positions peuvent

être déterminées par 
x = R6Lx

y = R7Ly

z = R8Lz

(2.33)
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Si le système est cylindrique de rayon r et d’axe z, les coordonnées sont données par [2]


x = r

p
R6 cos(2πR7)

y = r
p

R6 sin(2πR7)

z = R8Lz

(2.34)

Si la structure est poreuse, les phonons ne sont jamais placés dans les pores, toujours dans le

matériau. Chaque cellule est remplie avec un nombre de particules qui représente une énergie

totale correspondant à leur température initiale et à leur volume de matière, d’après les équa-

tions 2.23 et 2.24. Pour chaque paquet, 8 nombres aléatoires sont tirés afin de définir leurs car-

actéristiques en accord avec les propriétés du matériau selon la méthode décrite ci-dessus. Le

système est alors correctement initialisé et on peut commencer à simuler leur propagation en

répétant les étapes 2 à 5 du code (voir fig. 2.11) jusqu’à ce que le flux de chaleur n’évolue plus.

Dérive des phonons

La propagation des paquets de phonons est régie par leur vitesse de groupe. Le déplacement d’un

phonon pendant un pas de temps ∆t peut être calculé d’après

~r (t +∆t ) =~r (t )+~vg∆t (2.35)

avec ~r la position du phonon définie par ses coordonnées xph, yph et zph. Le pas de temps est

donné comme paramètre d’entrée du code (typiquement 1 ps). Pendant ce déplacement, les

phonons peuvent rencontrer une frontière du système ou un pore. Lorsqu’une particule rencontre

une frontière du système sur laquelle est appliquée une condition périodique, elle est transportée

à l’extrémité opposée du système. En revanche, si le phonon entre en collision avec une frontière

à condition diffuse (une surface libre) ou un pore au cours de son déplacement, il est réfléchi. La

distance moyenne entre deux collisions pour une particule est le LPM associé aux frontières défini

par l’équation 1.24. Cette formule a été vérifiée numériquement pour des géométries complexes

de différentes nanostructures (voir partie 4.1).

Le comportement des particules réfléchies par une paroi est caractérisé par le paramètre de

spécularité p (éq. 1.25), qui dépend de la rugosité de la surface et de la longueur d’onde du phonon.

La rugosité des surfaces est un paramètre défini en début de simulation. Il est possible de spécifier

indépendamment celle des pores et celle des conditions diffuses. Si l’on veut imposer des réflex-

ions spéculaires, la rugosité est fixée à 0 (p = 1). Si au contraire on souhaite que les réflexions
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soient toutes diffuses, on donne aux surfaces une forte rugosité (p → 0). La longueur d’onde du

phonon peut être obtenue à partir du vecteur d’onde et de l’équation 1.9. À chaque collision, le

paramètre de spécularité est calculé pour le paquet de phonons en cours et un nombre aléatoire

R9 est tiré. Le type de réflexion est alors déterminé selon

 R9 < p ⇒ Spéculaire

R9 > p ⇒ Diffuse
(2.36)

Le phonon est d’abord avancé jusqu’au point de collision avant d’être réfléchi. Il faut ensuite

transporter les coordonnées du vecteur vitesse dans la base (~A,~B,~n) définie par la normale ~n à la

surface au point de collision. Dans le cas d’une réflexion sur une frontière d’un système paral-

lélépipédique (fig. 2.15a), la normale est confondue avec un vecteur de la base principale (~x ou

~y). Trouver les composantes du repère (~A,~B,~n) pour une réflexion sur un pore peut s’avérer un

peu plus complexe selon la forme du pore. Le cas d’un pore cylindrique est schématisé sur la

figure 2.15b et détaillé en annexe A.3. Les calculs pour d’autres géométries (pores sphériques,

ellipsoïdaux ou cubiques) peuvent être trouvées dans la référence [2].

Figure 2.15 – Représentation du repère (~A,~B,~n) pour les réflexions des phonons sur les surfaces. (a) Réflex-
ion sur une frontière d’un système parallélépipédique. (b) Réflexion sur un pore cylindrique. La direction
n est définie par la normale à la surface au point d’impact. Les directions A et B sont alors choisies pour
obtenir un repère orthonormé direct (~A,~B,~n).

Une fois la base propre de la réflexion déterminée, la particule doit être réfléchie. Pour une

réflexion spéculaire (angle d’incidence = angle de réflexion), il suffit de prendre le signe opposé

de la coordonnée vn de la vitesse le long de la direction ~n. Pour une réflexion diffuse, la particule

est réfléchie selon une distribution isotrope à l’intérieur du matériau dans l’hémisphère défini par

la normale à la surface. Pour cela, deux nombres aléatoires R10 et R11 sont tirés et les nouvelles
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coordonnées du vecteur vitesse dans la base (~A,~B,~n) sont mises à jour grâce à [147]


vA = vg

p
1−R10 ×cos(2πR11)

vB = vg
p

1−R10 × sin(2πR11)

vn = vg
p

R10

(2.37)

Ces coordonnées peuvent alors être reconverties dans la base principale (~x,~y ,~z).

Après avoir été réfléchi, le phonon continue son trajet jusqu’à sa position terminale (fin du

pas de temps), en s’assurant qu’il ne rencontre pas d’autres obstacles sur le chemin. À ce stade, les

collisions avec les frontières ont été gérées, mais pas les mécanismes de diffusions intrinsèques.

Diffusions intrinsèques

Après la dérive des phonons, le milieu n’est pas à l’équilibre thermique, même localement. Il faut

définir une pseudo-température T̃, qui est calculée dans chaque cellule�C en inversant l’équation 2.23

à partir de l’énergie locale donnée par la somme des paquets d’énergie p présents :

E(T̃) = ∑
p∈�C

EBundle (2.38)

C’est la pseudo-température à l’issue de la dérive des phonons qui est utilisée pour le calcul de

leur temps de vie. Après la phase de diffusion, l’équilibre thermique local est rétabli grâce aux

processus anharmoniques qui modifient les pulsations et donc l’énergie des phonons.

Pendant son déplacement, un phonon peut rencontrer une frontière ou un pore, mais il a aussi

une chance de subir une diffusion, causée par une impureté ou un processus anharmonique (ici

seuls les mécanismes à 3 phonons sont considérés). La probabilité pour un phonon de pulsation

ω évoluant dans une cellule à la pseudo-température T̃ d’être diffusé pendant une durée ∆t est

donnée par

Pdiff, j (ω, T̃) = 1−e−∆t/τint, j (ω,T̃) (2.39)

Le temps de relaxation intrinsèque τint, j (ω, T̃) est propre au matériau. Il représente le temps

de relaxation total associé aux diffusions par impuretés et processus anharmoniques (voir par-

tie 1.3.2). Il dépend de la pulsation et de la polarisation du phonon, ainsi que de la pseudo-

température locale du milieu d’après les équations 1.20 à 1.23. Il est évalué en appliquant la règle

de Matthiesen (éq. 1.19). Après la dérive, un nombre aléatoire R12 est tiré pour chaque paquet

de phonons. Le phonon est diffusé seulement si R12 < Pdiff, j (ω, T̃). Ainsi, la distance moyenne
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entre deux diffusions pour une particule vaut son LPM intrinsèque. Cette procédure est valable

tant que ∆t est assez petit pour que les chances qu’un phonon subisse deux diffusions au cours

d’un même pas de temps soient négligeables. Le temps caractéristique entre deux diffusions est

donné par τint, j (ω, T̃). La probabilité pour un phonon de temps de vie intrinsèque τint de subir

deux diffusions au cours d’un pas de temps ∆t est donnée par

P2diff =
[

Pdiff

(
∆t

2
,τint

)]2

= (
1−e−∆t/(2τint)

)2
(2.40)

On obtient le maximum de cette probabilité Pmax
2diff en prenant le temps de vie le plus court possi-

ble. Dans le Silicium à température ambiante, le temps de relaxation intrinsèque le plus faible est

atteint pour les hautes fréquences de la branche TA et vaut environ 1,7.10−12 s (voir fig. 1.11). Avec

∆t = 1 ps, on trouve Pmax
2diff ' 6 %. ∆t = 1 ps est donc un pas de temps suffisamment court pour

modéliser correctement la propagation des phonons.

S’il y a diffusion pendant le pas de temps, la nature exacte du mécanisme est ensuite décidée

grâce au tirage de deux autres nombres aléatoires R13 et R14 en les comparant aux probabilités

suivantes

PI, j (ω, T̃) = τI(ω)−1

τN, j (ω, T̃)−1 +τU, j (ω, T̃)−1 +τI(ω, T̃)−1
(2.41)

PU, j (ω, T̃) = τU, j (ω, T̃)−1

τN, j (ω, T̃)−1 +τU, j (ω, T̃)−1
(2.42)

PI représente la probabilité que la diffusion soit due à une impureté, et PU correspond à la proba-

bilité que la diffusion, si elle est n’est pas due à une impureté mais à un processus anharmonique,

soit de type Umklapp. On compare d’abord R13 à PI, j (ω, T̃), puis R14 à PU, j (ω, T̃) et on en déduit le

type de diffusion selon


R13 < PI ⇒ Diffusion par impureté

R13 > PI ⇒

 R14 > PU ⇒ Processus anharmonique Normal

R14 < PU ⇒ Processus anharmonique Umklapp

(2.43)

Dans le code, les coefficients BI, BL, BTN et BTU ainsi que la fréquence de coupure ωc néces-

saires aux calculs des temps de vie (éqs. 1.20 à 1.23) sont ceux donnés par Holland pour le Silicium

cristallin massif [77]. Ils sont fournis dans le tableau 2.4.

Il a été dit dans la partie 1.3.2 que la diffusion d’un phonon par une impureté conserve sa

fréquence et ne modifie que sa trajectoire. Lorsqu’on doit modéliser ce processus sur un paquet
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BI 1,2×10−45 s3

BL 1,3×10−24 K−4

BTN 9×10−13 s K−3

BTU 1,9×10−18 s
ωc 2,42×1013 rad/s

Table 2.4 – Coefficients intervenant dans le calcul des temps de vie des phonons dans le Silicium cristallin
massif selon le formalisme de Holland. [77]

de phonons (si R13 < PI), on lui attribue un nouveau vecteur vitesse avec une direction aléatoire

obtenu par un nouveau tirage selon une loi uniforme des nombres R4 et R5 (éq. 2.32).

Qu’ils soient Normaux ou Umklapp, les processus anharmoniques engendrent forcément un

changement de pulsation et parfois une modification de la polarisation. Quant à la direction du

groupe de particules, elle est conservée dans le cas d’un processus Normal afin de respecter la na-

ture non-résistive de ce mécanisme de diffusion. Seule la norme de la vitesse est ré-échantillonnée

à partir de la nouvelle fréquence. Mais pour un processus Umklapp, il faut également échantillon-

ner un nouveau vecteur vitesse à l’aide de deux nombres aléatoires, comme dans le cas d’une

diffusion par une impureté.

Le changement de fréquence entraîné par un processus anharmonique doit respecter les valeurs

de ω possibles en fonction de l’énergie initiale du paquet. On construit donc une fonction cu-

mulée (2.44) donnant les pulsations accessibles pour les deux types de diffusions anharmoniques,

de manière analogue à la cumulée pour la pulsation initiale (fig. 2.14 et éq. 2.29). La fonction

cumulée pour la nouvelle pulsation est représentée sur la figure 2.16 et calculée d’après

Fproc, j (ω, T̃) =

∑
j

ω∫
0
~ωD j (ω) f (ω, T̃)Pproc, j (ω, T̃)dω

∑
j

ωmax∫
0

~ωD j (ω) f (ω, T̃)Pproc, j (ω, T̃)dω

(2.44)

avec Pproc, j (ω, T̃) la probabilité pour un phonon de pulsation ω de subir un processus (Normal ou

Umklapp) donnée par

Pproc, j (ω, T̃) = 1−e−∆t/τproc, j (ω,T̃) (2.45)

Le tirage de deux nombres aléatoires donne alors la fréquence post-diffusion comme lors de l’initialisation.

Pour déterminer la nouvelle polarisation du paquet de phonons, on réutilise la formule 2.30 avec

la nouvelle pulsation et on tire encore un nombre aléatoire.

À ce stade, l’équilibre thermique local a été rétabli par les diffusions. Les différents termes

de l’ETB ont tous été modélisés sans avoir été explicitement discrétisés. L’échantillonnage ini-

tial des phonons respectant les propriétés spectrales du matériau, la fonction de distribution f

71



CHAPTER 2. MÉTHODES NUMÉRIQUES

Figure 2.16 – Fonction cumulée normée de la probabilité pour un phonon subissant un processus N (a) ou
U (b) d’avoir une pulsation ω, représentée pour le Silicium à différentes températures (éq. 2.44). [2]

est à l’équilibre à la température voulue en début de simulation. L’étape de la dérive des phonons

simule ensuite le terme d’advection~vg (ω).~∇ f (ω,T), amenant le système à une pseudo-température

T̃. Enfin, les diffusions représente le membre de droite de l’ETB
[

f 0(ω,T0)− f (ω,T)
]

/τ(ω,T), qui

rétablit l’équilibre thermique local à une température T.

Thermostats et calculs des grandeurs thermiques

À chaque pas de temps, la première et la dernière cellules sont maintenues à TC et TF, respective-

ment. Pour cela, les phonons se trouvant dans ces cellules après la dérive et les diffusions sont

réinitialisés à chaque pas de temps avec une distribution respectant l’équilibre thermique pour la

température considérée.

L’énergie contenue dans toutes les autres cellules est alors calculée en sommant celle trans-

portée par chaque paquet de phonons se trouvant dans la cellule en question. On en déduit la

température moyenne de la cellule en inversant une fois de plus l’équation 1.32. Le flux de chaleur

dans la direction du gradient de température est également déterminé dans chaque cellule à partir

de la formule 1.31 en faisant la somme sur les paquets de phonons plutôt que sur les polarisations

et la population totale :

Jz = 1

V
�C

Npaquets∑
p=1

EBundlevg ,z,p (2.46)
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Post-traitement

Une fois que le gradient de température et le flux sont établis, on peut commencer à récolter des

données pour calculer la conductivité thermique. L’équilibre thermique global est généralement

atteint au bout de quelques centaines de milliers de pas de temps (∼ 100 ns), mais cela dépend

de la longueur et de la résistivité thermique de la structure. Il faut que les phonons ayant les

plus faibles LPM globaux (incluant les diffusions intrinsèques et par les frontières selon la règle de

Matthiesen) puissent parcourir le système d’un thermostat à l’autre. Ainsi, lorsque la résistivité

est importante, les LPM sont réduits (par la présence de surfaces libres par exemple) et le temps

nécessaire pour établir le gradient de température est long. De surcroît, plus la distance entre

les thermostats est grande, plus le temps pour atteindre l’équilibre est long. Il est parfois néces-

saire de modéliser des structures longues pour éviter les effets de taille liés à la distance entre les

thermostats, comme dans la méthode NEMD, surtout pour les structures ayant une importante

conductivité thermique (Silicium cristallin massif, membrane épaisse sans pore, ...). La durée de

la simulation (le nombre d’itérations) doit alors être augmenté. La température et le flux sont

stockés régulièrement, en général tous les 10 pas de temps (10 ps). Les valeurs du flux et du gra-

dient de température sont ensuite moyennées temporellement sur la partie de la simulation où

l’équilibre thermique est établi. De plus, le flux est moyenné spatialement sur les N
�C
−2 cellules

se trouvant entre les thermostats. La conductivité thermique dans la direction de~∇T est calculée

d’après le formalisme de Fourier (éq. 1.33).

Des résultats typiques d’une simulation Monte Carlo sont donnés sur la figure 2.17, dans le cas

du Silicium cristallin massif. Le calcul est parallélisé sur 16 processeurs pour diminuer l’incertitude

sur les valeurs de flux et de température. Les dimensions du systèmes sont Lx = Ly = 200 nm et

Lz = 20 µm. Des conditions périodiques sont appliquées selon x et y . La longueur du système

selon z est choisie pour prendre en compte les phonons ayant le plus grand LPM total dans le

système (voir fig. 2.18). Le pas de temps utilisé est ∆t = 1 ps et le nombre de pas de temps effec-

tués est 1 200 000. Le transport de chaleur est donc modélisé pendant une durée de 1,2 µs, ce qui

suffit à peine à atteindre l’état stationnaire. Cela peut se voir sur la figure 2.17b, où le flux devrait

être rigoureusement constant dans toutes les cellules non thermalisées. Ici, les cellules éloignées

de la source de chaleur (1ère cellule à la température TC) ont un flux un peu moins élevé. Cela

est dû aux phonons ayant de très faibles LPM et/ou des vitesses minimes, qui n’ont pas encore

eu le temps d’atteindre la dernière cellule depuis le début de la simulation. On peut voir que ces

modes contribuent assez peu au transport de chaleur total. Une simulation au moins deux fois
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plus longue serait souhaitable pour obtenir un flux uniforme, mais le coût en temps de calcul

serait exorbitant. De plus, en négligeant des modes transportant peu de chaleur, l’erreur com-

mise est minime. La conductivité thermique moyennée sur la deuxième moitié de la simulation

vaut 143,7 ± 0,9 W m−1 K−1, ce qui est proche de la valeur expérimentale (∼ 150 W m−1 K−1). Le

faible écart entre ces deux valeurs s’explique en partie par le transport ballistique des phonons

ayant un très grand LPM (plusieurs dizaines de micromètres, soit de l’ordre de grandeur de Lz ).

Sur les figures 2.17c et 2.17d, on peut voir que dès la moitié de la simulation, les températures et

flux dans différentes cellules sont déjà presque établis.

Figure 2.17 – Résultats typiques d’une simulation de type Monte Carlo, cas du Silicium cristallin massif. (a)
Profil de température selon z dans le système à la fin de la simulation. (b) Évolution de la température en
fonction du temps à plusieurs endroits de la structure : cellule accolée au thermostat chaud (rouge), cellule
se trouvant proche du milieu du système (vert) et dernière cellule avant le thermostat froid (bleu). (c) Flux
de chaleur dans les différentes cellules à la fin de la simulation. (d) Évolution du flux en fonction du temps
à plusieurs endroits de la structure : cellule accolée au thermostat chaud (rouge), cellule se trouvant proche
du milieu du système (vert) et dernière cellule avant le thermostat froid (bleu).
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2.2.2 Autres utilisations possibles de la méthode de Monte Carlo

Conductivité thermique cumulée

Avec cette procédure de simulation, il est possible d’obtenir la contribution de chaque mode de

pulsation ω à la conductivité thermique totale du système. Pour cela, on calcule le flux pour

chaque bande spectrale. Accumuler assez de données pour avoir des statistiques correctes né-

cessite alors de modéliser un plus grand nombre de paquets de phonons. Ces simulations sont

donc bien plus gourmandes en temps de calcul qu’un simple calcul de conductivité. La conduc-

tivité thermique cumulée peut ensuite être tracée en fonction de la pulsation, de la fréquence (voir

fig. 1.13) ou encore du LPM intrinsèque des phonons (fig. 2.18). Cette courbe représente le part

du transport de chaleur due à des phonons de LPM intrinsèque inférieur à Λ. Le LPM intrinsèque

associé aux modes est calculé pour chaque bande spectrale à partir des fréquences centrales. Il

peut être déterminé de la manière décrite dans la section 1.3.2 pour la figure 1.11. Mais dans notre

code, les processus Normaux n’entrainent pas de changement de direction (voir partie 2.2.1) et ne

contribuent donc pas à la limitation du LPM. Dans les simulations MC, les particules ont donc un

LPM intrinsèque effectif ΛMC >Λint qui ignore les processus Normaux.

La conductivité thermique cumulée dans le Silicium cristallin massif est tracée en fonction de

Λint et ΛMC sur la figure 2.18. En terme de Λint, la contribution des modes avec un LPM supérieur

à 500 nm est négligeable. En revanche, en terme de LPM intrinsèque effectif en MC, une part

significative de la chaleur est propagée par des particules ayant un ΛMC jusqu’à 20 µm. C’est

pourquoi, pour s’affranchir des effets de taille dus à la proximité des deux thermostats dans le

Silicium cristallin massif (pour un système sans pore avec des conditions périodiques selon x et

y), la longueur Lz du système dans la direction du gradient de température doit être d’au moins

20 µm et le temps de simulation assez long pour permettre aux phonons à faible LPM de parcourir

cette distance. Dans les nanostructures, le LPM global des phonons étant généralement réduit, la

longueur nécessaire pour les simulations peut être raccourcie.

Calcul numérique du Libre Parcours Moyen associé aux frontières

À partir de la procédure de dérive des phonons, le libre parcours moyen associé aux frontières

ΛF peut être calculé statistiquement. Une simulation entière n’est pas nécessaire. Il suffit de

répartir uniformément un grand nombre de particules dans un système en leur conférant une

seule et même vitesse statistiquement isotrope v et de compter le nombre de collisions (avec les

pores ou les conditions aux limites diffuses) intervenant pendant un pas de temps∆t . ΛF étant un
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Figure 2.18 – Conductivité thermique cumulée normée du Silicium massif en fonction du LPM. Comparai-
son entre LPM intrinsèque et LPM effectif en Monte Carlo.

paramètre purement géométrique, il ne dépend pas de la vitesse des particules ni de leurs autres

propriétés (pulsation, polarisation, ...). Il est donc inutile d’initialiser des phonons respectant une

distribution spectrale réaliste, des particules possédant une position et une vitesse dans l’espace

suffisent. L’économie de mémoire et de temps de calcul ainsi faite est considérable. À l’issue d’une

simulation de ce type, le LPM associé aux frontières est calculé par définition :

ΛF = v∆t ×Nph

Ncol
(2.47)

avec Nph le nombre de particules et Ncol le nombre total de collisions ayant lieu pendant une

dérive de durée ∆t . Nph et ∆t doivent être assez grands pour avoir un nombre de collisions con-

venable afin de réduire l’incertitude sur la valeur deΛF obtenue. Dans des structures à dimensions

nanométriques, en imposant une vitesse arbitraire de 10 000 m/s à toutes les particules, on utilise

typiquement ∆t = 10 ps. Un calcul donnant un LPM correct avec une incertitude acceptable ne

prend que quelques secondes. Ce code a par exemple été utilisé pour calculer le LPM associé aux

frontières dans des nanofilms à pores cylindriques périodiques (cristaux phononiques) de dimen-

sions diverses (voir partie 4.1).
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2.3 Confrontation des deux méthodes

De par leurs approches différentes (vibrations des atomes et propagation des phonons), la DM et

la méthode MC présentent des avantages et des inconvénients bien spécifiques qui sont résumés

dans le tableau 2.5. Comme susmentionné, la DM est censée être limitée à T > TD car les ef-

fets quantiques intervenant à basse température ne sont pas modélisés, alors que la méthode MC

est valable pour une large gamme de T grâce à la dépendance des temps de vie en température.

À très haute température (> 500 K), les modes optiques commencent à contribuer significative-

ment au transport de chaleur car ils sont plus peuplés et la méthode MC ne prenant en compte

que les modes acoustiques sous-estime la conductivité thermique. En DM, la taille du système

est limité par le temps de calcul qui augmente avec le nombre d’atomes. En MC, la taille maxi-

male du système est seulement limitée par le temps nécessaire à l’établissement du gradient de

température dans un système de longueur L, mais la taille minimale est également limitée car

les modifications des propriétés (relations de dispersion, DOS, vitesses, temps de vie, ...) appa-

raissant pour de très petites dimensions ne sont pas prises en compte (les caractéristiques des

phonons dans le matériau massif sont utilisées). Les deux méthodes sont aisément adaptables à

différentes géométries, que ce soit concernant la forme des pores ou celle du système. Contraire-

ment à la méthode MC, la DM permet de modéliser simplement les milieux composites (con-

tenant plusieurs phases ou plusieurs matériaux) tant que les potentiels idoines sont disponibles

dans la littérature. En MC, cela nécessite une caractérisation précise et spécifique à l’inclusion. La

spécularité des surfaces peut être réglée à volonté dans le code MC via la rugosité. Avec la DM,

la reconstruction par défaut des surfaces leur confère une spécularité hors du commun, équiv-

alente à une surface extraordinairement lisse (voir section 6.1). Introduire une rugosité dans les

simulations demande un certain savoir-faire dont les étapes sont exposées dans la partie 2.1.3.

Un énorme avantage de la DM sur la méthode MC est qu’elle prend automatiquement en

compte les effets phononiques liés aux modifications des relations de dispersion pour certaines

géométries, ainsi que les nouveaux modes pouvant apparaitre dans les nanostructures (modes de

surface, de torsion, de flexion). Les propriétés des phonons (DOS, relations de dispersion, vitesses,

temps de vie, ...) utilisées dans le code MC étant celles du matériau massif, les effets cohérents et

les modes supplémentaires n’apparaissent pas dans les simulations. La DM permet de calculer la

DOS du système, tandis que MC prend la DOS du matériau massif en paramètre d’entrée. Cepen-

dant, la méthode MC rend facilement possible la décomposition spectrale des propriétés ther-

miques (conductivité, LPM, ...) en fonction de la pulsation. Avec la DM, la procédure est plus
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ardue et nécessite des transformées de Fourier.

La méthode de Monte Carlo repose sur plusieurs hypothèses. La première est l’approximation

du temps de relaxation dans la formulation de l’ETB (partie 1.3.1). Ensuite, les propriétés des

phonons employées sont celles du matériau massif, on suppose que cela n’affecte pas la conduc-

tivité thermique de manière significative pour des dimensions de l’ordre de la dizaine de nanomètre

ou plus [2]. De plus, la DOS et les relations de dispersion sont approchées par des fonctions sim-

ples (voir partie 2.2.1). Les temps de vie sont semi-analytiques car leur dépendance en fréquence

et en température relève du formalisme de Holland, mais aussi semi-empiriques au travers des

constantes BI, BL, BTN et BTU. La DM est basée sur une toute autre hypothèse, intervenant dans la

définition du potentiel, qui est limité à l’ordre 3 dans notre étude.

Les forces et faiblesses de chaque méthode nous rendent capables de modéliser une large var-

iété de nanostructures. Avec la DM, nous avons modélisés des milieux infinis, des membranes

et des nanofils grâce aux conditions aux limites périodiques ou fixes, parfois avec des pores de

forme personnalisable. Les surfaces libres de ces systèmes peuvent être rendues rugueuses par

la procédure décrite dans la partie 2.1.3. Des structures amorphisées et/ou oxydées aux abords

des surfaces libres ont également pu être construites puis simulées en représentant fidèlement les

interactions entre les phases cristalline et amorphe grâce à un choix judicieux de potentiel. De

la même manière, la conductivité thermique de milieux totalement amorphes ou cristallins con-

tenant (ou pas) des inclusions cristallines ou amorphes peut être calculée. Des réseaux de nanofils

à section carrée s’entrecroisant périodiquement à angle droit ont aussi été étudiés par DM. Avec

MC, nous avons déterminé la conductivité thermique de membranes et de milieux infinis con-

tenant des pores de formes variées (sphères, cylindres, prismes, boomerang, ...). Des nanofils

avec différentes sections (circulaire ou rectangulaire), pouvant comporter des modulations cylin-

driques ou non, ont également modélisés avec la méthode MC.
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Dynamique Moléculaire Monte Carlo
Point de vue Atomistique Milieu continu
Température d’application T > TD/2 1 K < T < 500 K
Taille du système 1 nm < L < 100 nm 10 nm < L < 100 µm
Facilement adaptable pour
différentes géométries

Oui Oui

Modélisation de nanocom-
posites

Oui Complexe

Spécularité des surfaces Très forte par défaut Ajustable
Effets cohérents modélisés Oui Non
Calcul de la densité d’états Oui Paramètre d’entrée
Décomposition spectrale des
propriétés

Complexe Oui

Conductivité radiale Oui Oui

Hypothèses
Potentiel d’ordre 3 (pas
d’ordre supérieur) et souvent
partiellement empirique

Temps de relaxation (ETB)
Approximation DOS et dis-
persion (massif)
Temps de vie semi-
empiriques (massif)

Systèmes modélisés

Milieux poreux
Milieux infinis, membranes
et nanofils
Amorphisation/oxidation
des surfaces
Rugosité des surfaces
Milieux amorphes
Inclusions amorphes dans
matrice cristalline et inverse-
ment
Réseaux de nanofils 2D et 3D

Milieux poreux

Cristaux phononiques

Milieux infinis, membranes
et nanofils

Modulations

Table 2.5 – Comparaison des méthodes de la Dynamique Moléculaire et de Monte Carlo.
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Synthèse du chapitre

• La Dynamique Moléculaire est une méthode de simulation qui

modélise le déplacement des atomes d’un système au cours du

temps. Elle permet la modélisation de structures complexes

et composites (système cristallin/amorphe) et prend en compte

les possibles modifications des propriétés des phonons dues à

la nanostructuration (effets cohérents), mais elle est limitée à

quelques nanomètres quant à la taille du système.

• La résolution de l’ETB par méthode Monte Carlo se fait via la sim-

ulation du déplacement et des diffusions des phonons. Des struc-

tures de grandes dimensions (∼ µm) peuvent ainsi être modélisées,

mais les effets cohérents ne sont pas pris en compte car les pro-

priétés des phonons utilisées sont celles du Silicium massif.
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3.1 Introduction

Dans ce chapitre, des structures à nanopores sphériques sont étudiées. De telles structures ont

récemment été l’objet de travaux théoriques et numériques. Tarkhanyan et Niarchos ont développé

un modèle pour des pores sphériques répartis de manière inhomogène [33]. Jean et al ont utilisé

la méthode de Monte Carlo pour simuler des nanopores sphériques dans du Silicium et du Ger-

manium [52]. Yang et al proposèrent des “cristaux phononiques 3D” basés sur des structures à

nanopores sphériques ayant une porosité très élevée [148]. Dettori et al ont récemment montré

que la conductivité thermique dans les structures à nanopores sphériques répartis uniformément

est contrôlée par la densité de surfaces [34]. Ici, nous nous proposons d’étudier la conductiv-

ité thermique de Silicium nanoporeux avec des pores sphériques répartis de manière isotrope ou

non. Pour ces systèmes, il convient de définir la porosité comme

φ= Vpores

Vtot
(3.1)

La température moyenne de toutes les simulations présentées dans cette partie est de 300 K,

sauf si une température différente est précisée. À cette température, la plupart des réflexions des

phonons par les surfaces sont diffuses. Avec la technique de Monte Carlo, la spécularité des pores

peut être réglée en fonction de la rugosité choisie. En Dynamique Moléculaire, la surface des pores

est reconstruite pendant la phase d’équilibration du système (cf partie 2.1.3) et sa spécularité est

à définir.

Avec la Dynamique Moléculaire à l’équilibre, la conductivité calculée est la conductivité effec-

tive globale de la structure κeff car le volume intervenant dans l’équation 1.44 est pris comme le

volume total de la boîte de simulation (comprenant le volume du pore). En revanche, en MC, le

volume pour le calcul du flux est choisi comme le volume de matière, on obtient donc directe-

ment la conductivité de la phase solide. Pour comparer quantitativement les résultats des deux

méthodes, la conductivité effective obtenue en DM doit être divisée par (1−φ) afin d’obtenir la

conductivité de la phase solide.

De plus, la réduction de la conductivité thermique dans le Silicium à nanopores sphériques ré-

sulte du cumul de deux effets. D’une part, le volume de matière diminue, ce qui réduit la quantité

de matériau pour transporter la chaleur et rallonge le trajet moyen à emprunter pour aller d’un

bout à l’autre du système (“effets massifs” car ces phénomènes existent même à échelle macro-

scopique). D’autre part, la surface totale de diffusion augmente avec la porosité, ce qui diminue le

82



CHAPTER 3. MATÉRIAUX NANOPOREUX

LPM global des phonons, et d’éventuelles modifications des propriétés des phonons par effets co-

hérents peuvent avoir des conséquences sur le transport thermique (“effets nanométriques”). Les

effets massifs ont les mêmes conséquences sur le transport électrique et n’ont donc pas d’intérêt

pour la thermoélectricité, pour laquelle le ratio σ/κ doit être maximisé. En revanche, la réduction

du LPM des phonons par les nanopores et les effets cohérents n’ont pas d’influence sur la conduc-

tivité électrique car les électrons ont un LPM intrinsèque bien plus faible que les phonons (voir

partie 1.3.3).

3.2 Modèle des milieux effectifs

Les effets massifs peuvent être caractérisés par différents modèles tels que ceux d’Eucken [149] ou

de Maxwell-Garnett [150]. Ces modèles ont été comparés avec des simulations de type éléments

finis sur des structures poreuses macroscopiques complexes (voir annexe A.4). Pour une porosité

répartie de manière isotrope et dans le cas de pores de dimension largement supérieur au LPM

intrinsèque des phonons, la conductivité thermique effective globale (celle mesurée en DM) peut

s’écrire

κeff = f (φ)κbulk (3.2)

avec f (φ) le facteur de correction lié aux effets massifs de la porosité. Pour des pores sphériques,

la conductivité peut être décrite par le modèle d’Eucken [149] (voir annexe A.4) avec

f (φ) = 1−φ
1+φ/2

(3.3)

Pour la majorité des autres nanostructures poreuses, le modèle de Maxwell-Garnett [150] est mieux

adapté (voir annexe A.4) :

f (φ) = 1−φ
1+φ (3.4)

Aucun effet nanométrique n’intervient dans ces facteurs, seulement la porosité (la fraction

volumique de vide). Avec des pores de dimension nanométrique, ce phénomène se cumule à la

limitation du LPM et aux possibles autres phénomènes (effets cohérents, ...) et la conductivité

effective devient

κeff = g

(
Sdiff

V
,d , a

)
f (φ)κbulk (3.5)

avec g une fonction dépendant du ratio Sdiff/V, de la période a et du diamètre d des pores, qui

représente la réduction du transport de chaleur liée aux effets nanométriques. Le cumul des
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effets massifs et nanométriques fait que les conductivités thermiques atteintes dans les milieux

nanoporeux peuvent être extrêmement basses [148; 151]. Pour isoler les effets dus à la nanostruc-

turation (ce qui permet de décrire l’amélioration de l’efficacité thermoélectrique du matériau),

on peut calculer la conductivité thermique équivalente d’un milieu non poreux κ∗ à partir de la

conductivité effective obtenue en DM :

κeff = f (φ)κ∗ ⇒ κ∗ = g
(

Sdiff
V ,d , a

)
κbulk = κeff

f (φ)
(3.6)

La réduction du transport de chaleur due à l’absence de matière dans les pores n’intervient donc

pas dans κ∗ et sa réduction par rapport au Silicium massif est seulement causée par les effets

nanométriques. En MC, le flux étant déjà divisé par (1−φ), pour isoler les effets nanométriques il

suffit de multiplier la conductivité calculée (celle de la phase solide) par (1+φ) ou (1+φ/2) en fonc-

tion du modèle choisi. Pour le Silicium massif, la porosité est nulle et aucun effet nanométrique

n’influence le transport de chaleur (g = 1). On a donc κ∗ = κ' 150 W m−1 K−1.

3.3 Nanopores sphériques à distribution spatiale isotrope

Les sphères possédant des propriétés de symétrie bien particulières, les nanopores sphériques

sont les plus simples à étudier en première approche. En effet, les vecteurs normaux à la surface de

diffusion d’un pore sphérique ont la particularité d’avoir une distribution isotrope dans l’espace,

ce qui assure des réflexions globalement isotropes pour les phonons quelle que soit la direction

du flux. Pour des géométries plus complexes, l’orientation des surfaces de diffusion peut avoir

son importance, comme montré plus loin dans la partie 4.2. De plus, nous étudions d’abord des

matériaux à nanopores sphériques dont les pores sont répartis de manière périodique et isotrope

(ax = ay = az , voir fig. 3.1). La période a est typiquement de l’ordre de 10-100 nm, tandis que la

diamètre des pores est appelé d et est nécessairement inférieur à a. La conductivité thermique

d’un tel système est la même dans les directions principales~x,~y et~z (κx = κy = κz = κtot).

La conductivité thermique de la phase solide du Silicium à nanopores sphériques est tracée

en fonction de la porosité pour différents diamètres de pores et périodes sur la figure 3.2a. Pour

une même période, la conductivité décroît lorsque la porosité augmente car la surface totale de

diffusion augmente. Pour une même porosité, la conductivité est plus faible lorsque les pores ont

un diamètre réduit (et sont donc plus nombreux, ce qui implique une période plus petite). Cette

observation met en évidence l’importance de la densité de surfaces de diffusion Sdiff/V dans la
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Figure 3.1 – Schéma d’un milieu à pores sphériques répartis de manière isotrope. La distance séparant deux
pores voisins (période) est la même dans toutes les directions

diminution du LPM. En effet, le LPM associé aux surfaces de diffusion est inversement propor-

tionnel au ratio Sdiff/V, qui vaut pour les systèmes étudiés dans cette partie

Sdiff

V
= πd 2

a3(1−φ)
(3.7)

De plus, la période et le diamètre des pores sont liés par la porosité :

φ= πd 3

6a3 ⇒ a =
(
π

6φ

)1/3

d (3.8)

La densité de surfaces devient alors

Sdiff

V
= 6φ

d(1−φ)
(3.9)

Cette relation montre qu’à porosité constante Sdiff/V est plus important lorsque d est petit (et

donc a petit également). Ainsi, le LPM associé aux surfaces, et par conséquent la conductivité

thermique, sont davantage réduits lorsque la période et le diamètre sont faibles. On peut d’ailleurs

généraliser le comportement de la conductivité thermique en traçant les résultats en fonction de

Sdiff/V (fig. 3.2b). Ce paramètre est donc capable de décrire la conductivité thermique de matéri-

aux infinis à nanopores sphériques lorsque la répartition de ces derniers est isotrope. L’évolution

de κ suit une loi proportionnelle à 1/
√

Sdiff/V.

La conductivité équivalente d’un milieu non poreux κ∗ du Silicium à nanopores sphériques

peut être calculée en multipliant κ par (1 +φ/2) (voir éq. 3.6). Pour la gamme de dimensions
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Figure 3.2 – [Monte Carlo] Conductivité thermique de Silicium cristallin massif contenant des nanopores
sphériques périodiques, (a) en fonction de la porosité, (b) en fonction de la densité de surfaces.
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étudiée ici, elle est comprise entre 25 et 65 W m−1 K−1. La capacité thermoélectrique peut donc

être multipliée par 6 avec une porosité de 20% et un diamètre de pores de 24 nm.

3.4 Nanopores sphériques à distribution spatiale anisotrope

Lorsque la période n’est pas la même dans toutes les directions, la répartition des pores est anisotrope

(voir fig. 3.3). Nous avons étudié des structures dont les périodes dans le plan perpendiculaire au

flux sont égales mais dont la période az est différente (ax = ay 6= az ). Sur le schéma 3.3, les péri-

odes ont été choisies telles que az >> ax y . Lorsque le flux est orienté selon z, les porteurs de

chaleur doivent régulièrement traverser des plans de pores en empruntant des passages de di-

mension réduite. La dimension caractéristique de ces passages est appelée “neck”1 et correspond

à la distance minimale entre les surfaces de deux pores voisins. Mais dans le cas d’un flux ori-

enté selon x ou y , les phonons ne voient pas la structure de la même façon et les passages sont

beaucoup plus larges. Les phonons disposent donc de larges voies dans lesquelles ils peuvent se

propager sans collisionner avec un pore. Cela a un effet important sur la conductivité thermique,

qui devient dépendante de la direction de mesure (κx = κy 6= κz ).

Figure 3.3 – Schéma d’un milieu à pores sphériques répartis de manière anisotrope.

La densité de surfaces n’est alors plus suffisante pour décrire le comportement de la conduc-

tivité (voir fig. 3.4). En effet, le ratio Sdiff/V ne fait pas intervenir la répartition des pores, seule-

ment leur forme et leur taille. Il représente donc une réduction moyenne de la conductivité dans

toutes les directions. Par conséquent, la loi de la figure 3.2b donne en réalité la conductivité totale

κtot = (κx +κy +κz )/3. Avec la méthode de Monte Carlo, la conductivité thermique calculée est

celle dans la direction z. Pour des pores anisotropes, elle est donc différente de celle prédite par la

densité de surfaces.

Pour expliquer l’évolution de la conductivité thermique dans ce cas, il faut pendre en compte

la largeur des passages pour les phonons. Le flux de particules se propageant le long du gradient

de température peut être comparé à la circulation d’un fluide. Les pores sont alors vus comme des

1Équivalent anglais de “goulot”
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Figure 3.4 – [Monte Carlo] Conductivité thermique de Silicium cristallin massif contenant des nanopores
sphériques périodiques à répartition anisotrope (la période n’est pas la même dans toutes les directions, ici
ax = ay 6= az ) en fonction de la densité de surfaces de diffusion.

plans d’obstacles périodiques séparés d’une distance az qui entrainent des retrécissements de

section et donc des pertes de charge. En hydrodynamique, la dimension importante pour décrire

les pertes de charges est le diamètre hydraulique DH, défini par

DH = 4S⊥
P

(3.10)

où S⊥ est la section de passage perpendiculaire au flux et P le périmètre mouillé. On peut donc

calculer un diamètre hydraulique pour les phonons lorsque la section de passage est réduite par

les pores. À l’endroit où la section est la plus petite, dans le cas de pores sphériques périodiques

avec ax = ay = ax y 6= az , le diamètre hydraulique vaut

DH =
4
(
a2

x y −πd 2/4
)

πd
(3.11)

Le diamètre hydraulique représente la dimension caractéristique du rétrécissement de sec-

tion. De plus, il incorpore les pertes de charge qui, par analogie, représente les diffusions des

phonons sur les surfaces. Ainsi, la conductivité thermique doit être logiquement d’autant plus

importante que DH est grand. D’autres dimensions caractéristiques sont également nécessaires à

la caractérisation du transport de chaleur : la longueur du rétrécissement, qui peut être assimilé

à d , et la distance entre les plans d’obstacle az . À partir de simples considérations physiques, on

peut affirmer que la résistance au flux sera plus forte si az est petit et si d est grand. La conduc-
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tivité doit donc augmenter avec az et diminuer lorsque d augmente. On construit un paramètre

DH × az /d pour la conductivité thermique. Les résultats pour les pores sphériques isotropes et

anisotropes sont tracés sur la figure 3.5. La conductivité suit une loi unique proportionnelle à√
DH ×az /d quelles que soient les dimensions, confirmant la pertinence du modèle.

Figure 3.5 – [Monte Carlo] Conductivité thermique de Silicium cristallin massif contenant des nanopores
sphériques périodiques à répartition anisotrope en fonction du paramètre DH ×az /d .

La conductivité dans le plan (x y) a été calculée pour un système (ax y = 24,3 nm, az = 100 nm

et d = 22,4 nm) en changeant la direction du gradient de température. On trouveκx y = 48,4 W m−1 K−1,

la chaleur est donc plus facilement transportée dans le plan (x y) que dans la direction z (κz =
17,7 W m−1 K−1) car l’espace important entre les pores dans la direction z laisse de larges pas-

sages pour les phonons qui se propagent perpendiculairement à z. Pour ces dimensions, le rap-

port d’anisotropie κx y /κz atteint presque 3, soit un écart relatif de plus de 60%.
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Synthèse du chapitre

• Dans les matériaux nanoporeux, la réduction de la conductivité

thermique est due à deux phénomènes :

– Les “effets massifs” de la porosité, qui apparaissent même à

l’échelle macroscopique et peuvent être caractérisés par dif-

férents modèles (Eucken, Maxwell-Garnett, ...).

– Les “effets nanométriques” résultant de la réduction du Li-

bre Parcours Moyen des phonons et des éventuels effets co-

hérents.

• Pour évaluer l’amélioration de l’efficacité thermoélectrique du

matériau, il faut se concentrer sur la réduction du transport ther-

mique causée par les effets nanométriques.

• Lorsque les surfaces de diffusion sont réparties de manière

isotrope, la conductivité thermique est contrôlée par la densité de

surfaces.

• Quand les surfaces ne sont pas réparties de manière isotrope, il faut

prendre en compte d’autres phénomènes dépendant de la direction

d’observation.
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Dans ce chapitre, les propriétés thermiques de structures à nanopores cylindriques sont étudiées.

L’axe des cylindres est dirigé selon ~z et la période est la même dans les deux autres directions

(ax = ay , voir fig. 4.1). Selon le type de conditions aux limites appliquées dans la direction~z, le sys-

tème représente un milieu infini avec des pores de hauteur infinie ou un nanofilm percé de pores

cylindriques dans toute sa hauteur. Ce dernier type de structure est la façon la plus courante de

créer un cristal phononique (PnC) à l’échelle nanométrique et a fait l’objet de nombreuses études

ces dernières années [36; 105–107; 152].

En supposant que les réflexions sur les cylindres conservent la phase de l’onde, ce qui néces-

siterait une longueur d’onde plus grande que la taille caractéristique des rugosités, la périodic-

ité du réseau de pores est supposée causer des effets cohérents (ici des interférences entre on-

des incidentes et réfléchies) qui modifieraient significativement les propriétés des phonons (re-

lations de dispersion, densité d’états, vitesse de groupe, etc). De tels phénomènes auraient des

conséquences sur le transport de chaleur et donc sur la conductivité thermique. Étant données

la taille minimale des rugosités atteinte expérimentalement (∼ 0,5 nm [19; 109]) et la longueur

d’onde dominante des phonons à T = 300 K (∼ 1 nm), l’importance des effets cohérents dans le

Silicium à température ambiante est toujours discutée.

Figure 4.1 – Schéma d’un milieu à pores cylindriques périodiques. Des conditions aux limites périodiques
sont appliquées selon x et y afin de modéliser un milieu infini dans ces directions. Selon z, on peut appli-
quer des conditions périodiques pour simuler un système de hauteur infinie ou des conditions fixes (dif-
fuses) pour un nanofilm. h est la hauteur du nanofilm, a la période des pores et d le diamètre des pores. Le
neck (n) est la distance minimale séparant les surfaces de deux pores voisins.

La surface du nanofilm est modélisée différemment selon la méthode utilisée : avec des con-

ditions aux limites fixes en DM et des conditions diffuses en MC. La conductivité est calculée dans

le plan perpendiculaire à l’axe des cylindres, qui correspond au plan du nanofilm. Les simulations

fournissent donc la valeur de κx y , nommée conductivité “in-plane”. La hauteur du nanofilm est

92



CHAPTER 4. CRISTAUX PHONONIQUES

notée h, tandis que la période et le diamètre des cylindres sont appelés a et d , comme pour les

pores sphériques.

4.1 Généralités

4.1.1 Comparaison entre milieu infini et nanofilm à pores cylindriques

Dans un premier temps, nous avons comparé les structures infinies et les nanofilms à pores cylin-

driques avec les deux méthodes numériques (tab. 4.1). La période et le diamètre des pores sont

fixés à a = 8,1 nm et d = 5,4 nm pour les deux types de systèmes et la hauteur du nanofilm vaut

h = 8,1 nm. Ces dimensions sont choisies pour limiter le coût numérique des calculs de DM.

Pour des dimensions aussi petites, la méthode MC est à la limite de son domaine de validité (voir

section 2.3). Dans un souci de comparaison, la rugosité des parois du nanofilm en MC est fixée à

δ= 0,034 nm pour représenter au mieux la spécularité des surfaces planes en Dynamique Molécu-

laire (voir section 6.1). Les surfaces des pores, pour lesquelles la spécularité a moins d’importance

(voir fig. 4.3) sont choisies diffuses. La conductivité effective obtenue en DM a été divisée par

(1−φ) pour obtenir la conductivité de la phase solide, qui est quantitativement comparable aux

résultats des simulations MC.

Dynamique Moléculaire Monte Carlo
Massif κx y = 6,8±0,5 W m−1 K−1 κx y = 4,08±0,04 W m−1 K−1

Nanofilm κx y = 5,2±0,5 W m−1 K−1 κx y = 3,57±0,06 W m−1 K−1

Table 4.1 – Conductivité thermique in-plane de Silicium à pores cylindriques périodiques, comparaison
entre nanofilm et milieu infini dans toutes les directions avec les deux méthodes numériques. h = 8,1 nm,
a = 8,1 nm et d = 5,4 nm.

Les deux méthodes numériques sont en accord et prévoient une baisse de plus de 95% de la

conductivité par rapport au Silicium massif rien qu’en ajoutant des pores cylindriques dans un mi-

lieu infini. Ces valeurs extrêmements faibles pour une porosité si modérée (φ' 35%) s’expliquent

par la très faible taille des pores, qui implique une grande densité de surfaces. La porosité et la den-

sité de surfaces des structures à pores cylindriques peuvent être respectivement calculées d’après

φ= πd 2/4

a2 (4.1)

Sdiff

V
= πdh +2

(
a2 −πd 2/4

)
ha2

(
1−φ) (4.2)

Pour les systèmes étudiés ici, la conductivité équivalente d’un milieu non poreux se situe aux alen-
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tours de 5-10 W m−1 K−1, soit une amélioration de l’efficacité thermoélectrique de plus de 90%.

La conductivité du nanofilm à pores cylindriques est encore plus faible que celle du milieu in-

fini car la résistance thermique générée par les surfaces de diffusion du nanofilm (parois inférieure

et supérieure) s’ajoute à celle causée par les surfaces des pores. En DM, la différence de conductiv-

ité entre le milieu infini et le nanofilm à pores cylindriques est de 23±10%. En MC, cette différence

est de 12±2%. La réduction de la conductivité due aux pores est donc bien plus importante que

celle due aux parois du film : la dimension caractéristique limitant le transport de chaleur est la

distance entre pores (neck n = 2,7 nm), qui est 3 fois plus petite que la hauteur de la membrane

(h = 8,1 nm).

4.1.2 Libre parcours moyen associé aux surfaces de diffusion

Grâce au code Monte Carlo, le LPM associé aux frontières dans des nanofilms à pores cylindriques

périodiques de dimensions diverses (épaisseur de film, diamètre et disposition des pores, période)

a pu être calculé. Les résultats sont tracés sur la figure 4.2 en fonction du rapport V/Sdiff. Peu

importe les paramètres géométriques du système, les points de la figure 4.2 sont tous alignés sur

une même droite, de pente 4, ce qui prouve la validité de la relation 1.24 pour de telles structures.

Figure 4.2 – Libre parcours moyen associé aux frontières dans des cristaux phononiques (nanofilms à pores
cylindriques périodiques) en fonction du rapport V/Sdiff. Valeurs obtenues avec le code MC pour différents
paramètres géométriques (épaisseur, période, diamètre, disposition des pores). Comparaison avec la rela-
tion 1.24.
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4.1.3 Influence de la spécularité des pores sur le transport thermique

L’effet de la spécularité des pores sur la conductivité thermique a été étudié avec la méthode MC.

Sur la figure 4.3 sont comparées les conductivités de PnC de différentes hauteurs, périodes et di-

amètres de pores avec des pores purement spéculaires (δ = 0) ou diffus (δ = ∞). À période et

hauteur fixes, la conductivité décroît quand le diamètre des pores augmente. Quand d = 0, on

retrouve la conductivité d’un nanofilm plein de hauteur h. De plus elle est d’autant plus faible

que h et a sont petits, ce qui traduit une fois de plus l’importance de la densité de surfaces de dif-

fusion. Bien que les dimensions soient bien plus grandes que celles des systèmes étudiés avec la

DM, la diminution du transport de chaleur par rapport au Silicium massif peut être conséquente.

La conductivité thermique est divisée par 50 pour h = 40 nm, a = 100 nm et d = 90 nm. La porosité

de cette structure est de 64%, ce qui donne une conductivité équivalente κ∗ = 4,9 W m−1 K−1, soit

une réduction de deux ordres de grandeur comparé au Silicium massif.

Pour des dimensions égales, la conductivité thermique est toujours légèrement plus faible

lorsque les pores sont diffus. La différence de conductivité augmente avec la taille des pores car les

diffusions par ces derniers ont de plus en plus d’impact sur le transport de chaleur, mais reste de

l’ordre de 10-15%. La spécularité des pores cylindriques dans les nanofilms a donc peu d’influence

sur la conductivité thermique.

Figure 4.3 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane de nanofilms de Silicium cristallin à pores cylin-
driques périodiques, comparaison entre pores spéculaires et pores diffus. Les parois du nanofilms sont
diffuses.
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4.2 Importance de l’orientation des surfaces de diffusion

Dans le but de mettre en avant l’importance de l’orientation des surfaces de diffusion et l’influence

des effets cohérents dus à la périodicité des pores, les PnC ont été comparés à des nanofils (NF)

à section rectangulaire ayant des dimensions similaires. Les résultats présentés dans cette partie

ont fait l’objet d’une publication dans International Journal of Heat and Mass Tranfer [153]. La

conductivité in-plane des PnC est confrontée à la conductivité le long de l’axe x des nanofils. On

suppose les deux thermostats assez éloignés l’un de l’autre pour négliger les effets de longueur

dans les nanofils. Ces derniers ont la même hauteur h que les PnC, et une largeur égale au neck

telle que le nanofil passe exactement entre les pores (voir figs. 4.4a et b). Ainsi, la dimension carac-

téristique limitant le transport de chaleur est la même dans les deux systèmes. De plus, la densité

de surfaces est toujours plus importante dans le nanofil que dans le PnC équivalent. En se basant

sur le ratio Sdiff/V, la conductivité des nanofils devrait donc toujours être inférieure à la conductiv-

ité équivalente κ∗ des PnC. Pour les simulations MC de cette partie, les dimensions choisies sont

h = 145 nm et a = 240 nm, avec un diamètre de pore d et une largeur de nanofil n variables tels

que 0 < d < a et n = a −d . Les parois du nanofil ainsi que celles du nanofilm sont toutes diffuses,

tandis que les deux cas extrêmes de spécularité des pores sont étudiés (spéculaire ou diffus).

Figure 4.4 – Schémas des systèmes étudiés pour mettre en évidence l’importance de l’orientation des sur-
faces. (a) Nanofilm à pores cylindriques périodiques. (b) Nanofil à section rectangulaire avec des dimen-
sions ajustées pour que le nanofil passe exactement entre les pores du système (a). (c) Nanofil à section
rectangulaire avec des modulations périodiques en forme de demi-cylindre. Les dimensions de ce dernier
système (hauteur h, largeur a et diamètre des modulations d) sont ajustées sur celles du système (a).

Les conductivités thermiques des PnC et des nanofils sont comparées sur la figure 4.5. Afin

de se concentrer sur l’effet des surfaces de diffusion sur le transport de chaleur, les conductivités

équivalentes de milieux non poreux κ∗ sont présentées ici. Pour les PnC, elle est recalculée à partir

de κ en multipliant par (1+φ). Pour les nanofils, elle est égale à la conductivité calculée en MC

puisque la porosité est nulle. Lorsqu’on trace κ∗ en fonction du neck (fig. 4.5a), la conductivité

équivalente des PnC est effectivement toujours supérieure à celle des nanofils. Les valeurs expéri-

mentales de la conductivité thermique de PnC de mêmes dimensions [98] sont en bon accord avec
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les simulations.

En revanche, lorsque la conductivité est tracée en fonction du ratio Sdiff/V, la conductivité

du nanofil devient supérieure à celle des PnC pour des grands diamètres de pores et donc des

faibles largeurs de nanofils. Comme pour les pores anisotropes sphériques, même lorsque toutes

les surfaces sont diffuses, la densité de surfaces ne suffit pas à décrire le transport de chaleur dans

toutes les nanostructures. Celle-ci peut être calculée via l’équation 4.2 pour les PnC et prend la

forme suivante pour les nanofils : (
Sdiff

V

)
NF

= 2(h +n)

hn
(4.3)

La conductivité “anormalement” basse des PnC comparée aux nanofils observées ici ne peut

pas être due à de quelconques effets cohérents puisque ceux-ci ne sont pas modélisés en MC.

La différence de comportement de la conductivité thermique vient en réalité de l’orientation des

surfaces de diffusion. Dans le cas du nanofil, toutes les surfaces sont parallèles à la direction de

mesure (= direction du gradient de température et donc du flux). Dans les PnC, les parois in-

férieure et supérieure du film sont également parallèles au flux, mais les surfaces des pores cylin-

driques sont perpendiculaires. Elles coupent donc la trajectoire des phonons se propageant dans

la direction in-plane.

L’importance de l’orientation des surfaces de diffusion sur la résistance thermique qu’elles en-

gendrent est illustré sur la figure 4.6. Quand les surfaces sont perpendiculaires au flux, il y a 100%

de chance que les phonons rencontrant la surface soient rétro-diffusés (backscattering), que la

surface soit spéculaire ou diffuse. La résistance thermique causée par ces surfaces est donc maxi-

male. En revanche, la probabilité de backscattering est plus faible pour des surfaces parallèles au

flux (50% pour une surface complètement diffuse et 0% pour une surface totalement spéculaire).

L’impact sur le transport de chaleur diffère donc en fonction de l’orientation des surfaces de dif-

fusion, surtout lorsqu’elles sont spéculaires : de manière générale, les surfaces parallèles au flux

sont moins résistives que celles perpendiculaires.

Pour confirmer que l’écart de conductivité à densité de surface égale entre nanofils et PnC

est bien dû à l’orientation des surfaces, des nanofils à modulations cylindriques (NFM) ont été

modélisés (fig. 4.4c). La période et le diamètre des modulations sont égaux à ceux des pores dans

les PnC. Ainsi, ces structures représentent presque exactement les PnC, la seule différence entre

les deux systèmes est l’application de conditions périodiques selon y pour le PnC et de conditions

diffuses pour le nanofil modulé. À dimensions égales, la densité de surfaces sera donc toujours un

peu plus élevée dans le NFM. De plus, le nanofil modulé possède autant de surfaces de diffusion
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Figure 4.5 – [Monte Carlo] Conductivité thermique équivalente de nanofilms de Silicium cristallin con-
tenant des nanopores cylindriques périodiques (PnC) comparée à la conductivité de nanofils à section
rectangulaire. Les nanofilms et les nanofils ont tous la même hauteur h = 145 nm, tandis que la largeur
des nanofils est ajustée sur le neck (voir figs. 4.4a et b). Le diamètre des pores varie de 0 à 210 nm et la
période est fixée à 240 nm. (a) Conductivité thermique en fonction du neck (la distance minimale entre
les bords de deux pores voisins). Comparaison avec des mesures expérimentales sur des PnC de mêmes
dimensions [98]. (b) Conductivité thermique en fonction du ratio Sdiff/V.
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Figure 4.6 – Probabilité de backscattering en fonction de l’orientation et de la spécularité des surfaces de
diffusion.

perpendiculaires au flux que le PnC. Comme pour les pores, les réflexions des phonons sur les

modulations peuvent être spéculaires ou diffuses. La densité de surface des nanofils modulés se

calcule d’après (
Sdiff

V

)
NFM

= πdh +2
(
a2 −πd 2/4

)+2h (a −d)

h
(
a2 −πd 2/4

) (4.4)

Les conductivités thermiques équivalentes κ∗ des deux systèmes sont comparées sur la fig-

ure 4.7 en fonction du neck (a) et de la densité de surfaces (b). Cette fois, la conductivité des

nanofils “modulés” reste bien inférieure à celle des PnC, même lorsqu’elles sont comparées en

terme de densité de surfaces. De plus, que les pores/modulations soient spéculaires ou diffus, les

deux conductivités se rejoignent quand le diamètre devient très grand car les parois latérales en-

tre les modulations du nanofil ont de moins en moins d’impact sur le transport de chaleur. Cela

confirme que la conductivité supérieure des nanofils non modulés par rapport aux PnC est prin-

cipalement due à l’orientation des surfaces de diffusion.

La comparaison entre PnC, nanofils et nanofils modulés a également été faite avec la Dy-

namique Moléculaire. La hauteur du film et des fils est fixée à h = 8,1 nm, le diamètre des pores/-

modulations à d = 5,4 nm et la période varie. Les résultats sont présentés sur la figure 4.8. Même

en traçant la conductivité équivalente d’un milieu non poreux en fonction du neck, celle des PnC

est plus faible que celle des nanofils sans modulation. De plus, à dimensions égales, la densité de

surfaces est plus importante dans le nanofil. Comme pour les résultats MC, le ratio Sdiff/V n’est pas

suffisant pour caractériser les propriétés thermiques des nanostructures. Un seul nanofil modulé

a été modélisé et sa conductivité est quasiment la même que celle du PnC avec les mêmes dimen-

sions (a = 8,1 nm et n = 2,7 nm). L’importance de l’orientation des surfaces est donc confirmée
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Figure 4.7 – [Monte Carlo] Conductivité thermique équivalente de nanofilms de Silicium cristallin con-
tenant des nanopores cylindriques périodiques (PnC) et de nanofils à section rectangulaire et à modula-
tions cylindriques (voir figs. 4.4a et 4.4c). Pour les nanofilms et les nanofils, h = 145 nm. La largeur des
nanofils est égale à la période des pores (a = 240 nm). Les pores et les modulations cylindriques ont le
même rayon. (a) Conductivité thermique en fonction du neck. (b) Conductivité thermique en fonction de
la densité de surfaces.
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par les deux méthodes.

Figure 4.8 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique de nanofilms à pores cylindriques péri-
odiques et de nanofils à section rectangulaire comportant ou non des modulations cylindriques (voir
fig. 4.4). Le diamètre des pores et des modulations est fixé à d = 5,4 nm. La hauteur des nanofilms et
nanofils est de 8,1 nm.

Sur la figure 4.9, les densités d’états des PnC modélisés en DM sont comparées à celle d’un

nanofil. Théoriquement, les effets cohérents dans les nanostructures périodiques peuvent provo-

quer un “band gap” (une gamme de fréquence interdite pour les phonons), ce qui modifierait

significativement les propriétés thermiques du matériau. Un tel phénomène serait visible sur la

densité d’états, qui devrait être nulle sur la bande de fréquence en question. La DOS des systèmes

étudiés ici peut être calculée à partir de la DM (voir section 2.1.2). Les différences entre les dif-

férents systèmes sont minimes. Seule une légère réduction du pic lié à la branche TO est observée

dans les PnC lorsque le neck devient très petit. Cela montre que les modifications des propriétés

spectrales du matériau par effets cohérents ne joue probablement aucun rôle dans la réduction du

transport de chaleur dans ces structures à température ambiante, contrairement aux suggestions

avancées dans de précédents travaux [81] et en accord avec des travaux plus récents [17]. Ces mod-

ifications modérées des propriétés spectrales du matériau renforcent la validité de la méthode MC

dans laquelle les propriétés du Silicium massif sont utilisées.
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Figure 4.9 – [Dynamique Moléculaire] Comparaison des densités d’états d’un nanofilm sans pore, de
nanofilms à pores cylindriques avec différentes périodes et d’un nanofil à section rectangulaire.

4.3 Importance de la disposition des pores

Dans cette partie, l’influence de la disposition des pores cylindriques sur le transport thermique

est étudiée avec la méthode MC, en particulier pour deux configurations : pores alignés et pores

en quinconce (voir fig. 4.10). Le premier cas correspond aux PnC étudiés jusqu’à présent, avec des

pores organisés selon un réseau périodique carré de côté a. Le second est obtenu en décalant une

rangée de pores sur deux d’une demi-période. Pour une même hauteur de film, une même période

et un même diamètre de pores, les deux structures possèdent la même densité de surfaces de

diffusion, réparties de la même façon entre surfaces perpendiculaires et parallèles à la direction de

mesure (in-plane). Néanmoins, les phonons se propageant dans la direction du flux de chaleur ne

suivent pas les mêmes trajets dans les deux systèmes, ce qui implique des propriétés thermiques

différentes. Les PnC de cette partie ont des hauteurs, périodes et diamètres de pores variables.

Les parois inférieure et supérieure des nanofilms sont diffuses, en accord avec la température de

simulation (T = 300 K). Les surfaces des pores sont spéculaires, sauf si le contraire est précisé, car

cela permet de mieux mettre en évidence les différents trajets empruntés par les phonons et il a

été montré que la spécularité des pores cylindriques avait une faible influence sur la conductivité

thermique des PnC (section 4.1.3). Les résultats de cette partie ont fait l’objet d’une publication

dans Physical Review B [154].

La conductivité thermique des PnC avec pores alignés et en quinconce est tracée sur la fig-

ure 4.11 en fonction de d/a pour différentes périodes. La hauteur des nanofilms est h = 145 nm.

Les résultats MC sont comparés à des mesures expérimentales réalisées par l’équipe de M. No-
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Figure 4.10 – Deux façons de placer les pores cylindriques dans un nanofilm en conservant le ratio Sdiff/V.
(a) Pores alignés. (b) Pores en quinconce (une rangée de pores sur deux est décalée d’une demi-période).

mura et R. Anufriev sur des PnC de mêmes dimensions [154]. L’accord entre simulations et expéri-

ences est remarquable, surtout pour la période a = 350 nm. Dans les deux cas, la conductivité des

PnC à pores en quinconce est toujours légèrement inférieure à celle des PnC à pores alignés. La

différence entre les deux configurations augmente avec le diamètre des pores, comme montré sur

la figure 4.12a.

Puisque la densité de surfaces et la répartition entre surfaces perpendiculaires et parallèles au

flux sont les mêmes pour les deux réseaux de pores, la différence de conductivité n’est pas due

aux classiques effets de limitation du LPM par les diffusions par les surfaces, ni à la différence

d’orientation de ces dernières. Un autre effet intervient ici. Dans le cas de pores alignés, les

phonons se propageant dans le sens du flux de chaleur ont un large passage pour circuler entre les

pores. Quand les pores sont en quinconce, ce passage est au moins partiellement obstrué par une

rangée de pores sur deux. Plus le diamètre des pores est important, plus cet effet est prononcé, ce

qui coïncide avec l’augmentation de la différence de conductivité observée sur les figures 4.11

et 4.12. Certains phonons possédant des LPM intrinsèques relativement grand (au moins du

même ordre de grandeur que la période, soit Λint > 100 nm) peuvent donc se propager sans ren-

contrer de pores sur de grandes distances dans les nanofilms à pores alignés, alors qu’ils sont

diffusés par les pores lorsque ceux-ci sont en quinconce. D’après nos résultats, ce phénomène

n’est pas négligeable, même à température ambiante.

L’écart relatif entre les conductivités des PnC avec pores alignés ou en quinconce est tracé en
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Figure 4.11 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane de nanofilms à pores cylindriques périodiques
de différentes périodes, pores disposés de manière alignés ou en quinconce, comparaison entre Monte
Carlo et expériences. La hauteur des nanofilms est de 145 nm.

fonction de d/a sur la figure 4.12. Il est calculé d’après

∆A
Q = κA −κQ

κA
(4.5)

avec κA la conductivité thermique du nanofilm à pore alignés et κQ celle du nanofilm à pores en

quinconce. Comme dit précédemment, cet écart augmente avec le diamètre et atteint des valeurs

significatives, même à température ambiante (fig. 4.12a). Ce phénomène est observé à la fois dans

les simulations et expérimentalement. De plus, pour une hauteur de film constante, cet écart

semble uniquement dépendant de d/a.

Des calculs et des mesures expérimentales similaires ont été faits sur les mêmes structures à

très basse température (T = 4 K). Cette étude permet d’accentuer les effets liés aux phonons se

propageant sur de longues distances, car les LPM intrinsèques sont bien plus importants à basse

température (voir tab. 1.1). La différence de conductivité entre structures à pores alignés et en

quinconce est bien plus prononcée à T = 4 K (fig. 4.12b) car un plus grand nombre de phonons est

impacté par l’obstruction du passage dans le cas quinconce. Ce phénomène qui modifie la con-

ductivité thermique des PnC selon la disposition des pores est appelé “effet directionnel” puisqu’il

est dû aux phonons se propageant sur de longues distances dans une direction précise. Dans

les nanofilms à pores alignés, l’effet directionnel est bien présent (surtout à basse température) à

cause du passage existant entre les pores. Quand les pores sont en quinconce, l’effet directionnel

lié à ce passage s’atténue et devient nul lorsqu’on augmente d , ce qui provoque une baisse de la

conductivité.
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Figure 4.12 – [Monte Carlo] Écarts relatifs entre les conductivités thermiques in-plane de nanofilms à pores
cylindriques en fonction de la disposition des pores. (a) À température ambiante (T = 300 K). (b) À basse
température (T = 4 K). Comparaison entre expériences, simulations Monte Carlo et Modèle du Passage
Direct (MPD).
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Figure 4.13 – [Monte Carlo] Écarts relatifs entre les conductivités thermiques in-plane de nanofilms à pores
cylindriques en fonction de la disposition des pores, comparaison entre pores spéculaires et pores diffus
(dimensions de la structure : h = 145 nm et a = 200 nm).

La figure 4.13 montre que la spécularité des pores a peu d’influence sur la différence de con-

ductivité ∆A
Q à température ambiante. En réalité, la plupart des réflexions par les frontières sont

diffuses à cette température. Mais l’application de conditions spéculaires sur les pores ne remet

pas en cause les interprétations développées dans cette partie car∆A
Q est peu affecté. À basse tem-

pérature, la plupart des réflexions sont spéculaires en raison des grandes longueurs d’onde des

phonons (de l’ordre de plusieurs dizaines de nanomètres d’après l’approche proposée par Dames

et Chen [70]), les conditions spéculaires appliquées sur les pores en MC sont donc pleinement

justifiées.

Figure 4.14 – [Monte Carlo] Distribution normée de l’angle des phonons par rapport au flux global à la sortie
d’un nanofilm à pores cylindriques, comparaison entre pores alignés et en quinconce. (a) À température
ambiante (T = 300 K). (b) À basse température (T = 4 K). Représentations en coordonnées polaires. Les
dimensions des systèmes sont h = 145 nm, a = 160 nm et d = 126 nm.

Avec la méthode MC, la direction de propagation des phonons sortant du système peut égale-
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ment être extraite d’une simulation, dans le but de mettre en évidence des directions de propa-

gations préférentielles dans les nanostructures. Cela permet par exemple d’étudier la focalisation

des phonons (“phonon focusing”, cf introduction), ou encore d’estimer s’il est possible de créer

un flux de phonons unidirectionnel, ce qui est un challenge expérimental, grâce à des structures

périodiques [19].

Les vitesses des phonons entrant dans le thermostat froid peuvent être enregistrés pendant

la simulation une fois le gradient de température établi. Grâce à la température de référence, le

nombre de particules à modéliser pour représenter l’énergie correspondant la température froide

est faible. Par conséquent, une grande partie des phonons (∼ 2/3) entrant dans la cellule froide

provient de la cellule chaude et a traversé la totalité de la nanostructure. Leur direction de sor-

tie peut être obtenue à partir des composantes de leur vecteur vitesse final, sauvegardées avant

l’application des thermostats qui efface les particules dans la dernière cellule. La distribution

statistique des directions donne ensuite des informations sur d’éventuels effets directionnels. Les

particules modélisées en MC étant des paquets de phonons de même énergie EBundle, la distribu-

tion en nombre de phonons représente directement la distribution en énergie.

La distribution de l’angle de sortie des phonons par rapport à la direction du flux de chaleur

pour une structure de dimensions a = 160 nm et d = 126 nm est tracée en coordonnées polaires

sur la figure 4.14. À T = 4 K (fig. 4.14b), l’effet directionnel est clairement visible dans le cas de

pores alignés. Quand les pores sont en quinconce, peu de phonons sortent de la structure dans la

direction du flux global (angle de 0°) car le passage est obstrué. En revanche un pic dans la distri-

bution est visible aux alentours de 30°. À température ambiante, l’effet directionnel existe toujours

dans le cas des pores alignés mais il est beaucoup moins prononcé (fig. 4.14a) car le LPM intrin-

sèque des phonons est plus faible. Les diffusions par impuretés ou processus anharmoniques sont

plus fréquentes et rendent la direction de propagation des phonons plus aléatoire. Cela corrobore

la plus importante différence de conductivité thermique ∆A
Q à basse température.

Lorsque les pores sont en quinconce, il existe aussi un passage où les phonons peuvent se

propager sans entrer en collision avec un pore, mais il est incliné de 27° par rapport à celui dans

le cas aligné (voir fig. 4.15). De plus, il est plus étroit. La largeur du passage dans le cas aligné est

égale au neck :

LA = a −d = n (4.6)
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Figure 4.15 – Schéma explicatif du Modèle du Passage Direct (MPD) : chemins en ligne droite pouvant être
empruntés par les phonons lors de leur propagation.

Alors que la largeur du passage entre les pores en quinconce vaut

LQ = 2a/
p

5−d ' 0,89a −d < n (4.7)

Le pic dans la distribution angulaire des phonons visible à basse température dans le cas quin-

conce (fig. 4.14b) est directement lié à ce passage, dans lequel certains modes peuvent se propager

sur de longues distance.

À partir de ces considérations, un modèle, appelé Modèle du Passage Direct (MPD), a été

développé pour décrire le transport de chaleur dans les deux types de structures et ainsi carac-

tériser la différence de conductivité. En première approximation, on suppose que les conductiv-

ités thermiques des PnC à pores alignés ou en quiconce varient toutes deux selon une même loi

κ∝ Lα (4.8)

avec L la largeur du passage pour chaque réseau de pores (éqs. 4.6 et 4.7) etα un paramètre à déter-

miner. Le facteur de proportionnalité est présumé être le même pour les deux types de structures.

Avec ce modèle simple, la conductivité devient nulle quand la largeur du passage tend vers 0.

Avec des pores alignés, cela doit effectivement être le cas car LA = 0 signifie que le neck est nul, et

donc que le diamètre des pores vaut au moins la période. Dans cette configuration, le matériau

n’est plus continu et, en l’absence de transport convectif et radiatif, la chaleur ne peut pas être

transportée d’un thermostat à l’autre. En revanche, dans le cas des pores en quinconce, lorsque

LQ = 0, le neck vaut n(LQ=0) = a(1−2/
p

5) > 0, le matériau est donc toujours continu. La conductiv-

ité doit donc être différente de 0. Afin de se débarasser de cet artifice du modèle simple, un facteur

de correction pour la porosité est appliqué, par analogie avec le modèle d’Eucken [149]. Les ex-
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pressions des conductivités thermiques dans les cas de pores alignés ou en quinconce deviennent

κA ∝ nα (4.9)

κQ ∝
[

LQ +n(LQ=0)

(
φ(LQ=0)

φ(n=0)

)2
]α

∝
[

2ap
5
−d +a

(
1− 2p

5

)
× 16

25

]α
(4.10)

avec φ(LQ=0) = π/5 la porosité pour LQ = 0 (avec n(LQ=0) = a(1−2/
p

5)) et φ(n=0) = π/4 la porosité

pour n = 0. Le facteur de proportionnalité s’annule lorsqu’on calcule l’écart relatif entre ces deux

conductivités, qui peut être exprimé uniquement en fonction de d/a :

∆A
Q = 1−

 2p
5
− d

a + 16
25

(
1− 2p

5

)
1− d

a

α (4.11)

Figure 4.16 – [Monte Carlo] Approximation de la conductivité thermique in-plane des nanofilms à pores
cylindriques utilisée dans le Modèle du Passage Direct. (a) T = 300 K. (b) T = 4 K.

Afin de déterminer la valeur du paramètre α, des résultats expérimentaux et numériques de

conductivité thermique de nanofilms à pores cylindriques de dimensions variées sont tracées sur

la figure 4.16. À température ambiante, l’ensemble des points suit une tendance générale κ ∝
n0,35 (α = 0,35), que les pores soient alignés ou en quinconce (fig. 4.16a). En revanche, à T =
4 K (fig. 4.16b), d’après les résultats des simulations MC, l’évolution de κ en fonction du neck est

approximativement linéaire (α= 1).

Le MPD est comparé aux valeurs numériques et expérimentales de ∆A
Q sur la figure 4.12. Il

reproduit bien l’évolution de ∆A
Q en fonction de d/a. De plus, il prédit que la différence relative de

conductivité est plus grande à basse température.
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4.4 Modèle général pour les membranes à pores cylindriques périodiques

Après avoir vu et quantifié les différents phénomènes à l’origine de la réduction du transport de

chaleur dans les structures nanoporeuses, un modèle général pour la conductivité thermique des

PnC est développé dans cette partie. Dans un premier temps, des nanofilms à pores cylindriques

périodiques, alignés et spéculaires sont étudiés. Tout d’abord, la conductivité thermique de PnC

ayant une hauteur h = 145 nm et différentes périodes est tracée en fonction de la densité de sur-

faces sur la figure 4.17a. Les résultats suivent globalement la même tendance, mais une légère in-

fluence de la période est observée. Avec des membranes de différentes hauteurs, la généralisation

des résultats avec le paramètre Sdiff/V fonctionne encore moins bien (fig. 4.17b). Les conductivités

divergent en fonction de l’épaisseur du film lorsque Sdiff/V devient faible (i.e. quand le diamètre

des pores est petit devant la période).

Figure 4.17 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane de nanofilms de Silicium cristallin contenant
des nanopores cylindriques périodiques. (a) Conductivité thermique en fonction du ratio Sdiff/V pour une
hauteur de nanofilm h = 145 nm et différentes périodes du réseau de pores. (b) Conductivité thermique
en fonction du ratio Sdiff/V pour différentes épaisseurs de nanofilms et périodes. (c) Conductivité ther-
mique en fonction du paramètre γ pour h = 145 nm et différentes périodes. (d) Conductivité thermique en
fonction du paramètre γ pour différentes épaisseurs et périodes.
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Nous avons vu précédemment que la densité de surface ne suffit pas toujours à décrire le trans-

port thermique dans toutes les nanostructures. Il est également important de prendre en consid-

ération la largeur du passage entre les pores, c’est à dire le neck (voir section 3.4). Plus ce dernier

est petit et plus le transport de chaleur est réduit. On construit ainsi un paramètre γ défini par

γ= V

Sdiff

(n

a

)1/3
(4.12)

Ce paramètre à la dimension d’une longueur, qui est la longueur caractéristique de la structure,

dépendant de la densité de surfaces de diffusions et de la taille des pores. La conductivité ther-

mique des PnC de hauteur h = 145 nm est tracée en fonction de γ sur la figure 4.17c. Les résultats

pour différentes périodes sont suivent exactement la même courbe. De surcroît, sur la gamme de

dimensions étudiées ici, la tendance générale de l’évolution de κ en fonction de γ est linéaire et

peut être approchée par

κ= 0,73γ+16,2 (4.13)

avec γ en nanomètres et κ en W m−1 K−1. Lorsque γ tend vers 0 (c’est-à-dire quand le neck

et/ou le volume de matière deviennent très petits), cette loi prévoit une conductivité non nulle

(16,2 W m−1 K−1). Pourtant, elle devrait tendre vers 0. La tendance linéaire n’est donc valable que

pour des dimensions caractéristiques & 10 nm. Pour de faibles γ, on s’attend à ce que la conduc-

tivité diminue plus fortement. Les prémices de ce changement de comportement sont d’ailleurs

visibles sur la figure 4.17c pour γ< 20 nm.

En revanche, le paramètre γ échoue à décrire la conductivité thermique de PnC de différentes

épaisseurs (fig. 4.17d). La conductivité diverge encore lorsque γ devient grand, ce qui correspond

à une faible densité de surface et donc un petit diamètre de pores. Lorsque le diamètre des pores

devient petit, la réduction de la conductivité est en grande partie due aux surfaces de diffusion

du nanofilm (parois inférieure et supérieure), dont l’orientation (parallèle au flux) est différente

de celle des surfaces des pores (perpendiculaires au flux). Il faut donc prendre en compte dans

le modèle la différence d’orientation des différentes surfaces de diffusion mise en avant dans la

partie 4.2. Pour cela, on pondère la surface de diffusion des parois du nanofils par un coefficient β

dans le calcul de la densité de surfaces (éq. 4.2), ce qui donne une valeur corrigée

(S∗
diff

V

)
PnC

= πdh +2β
(
a2 −πd 2/4

)
ha2

(
1−φ) (4.14)

On peut ensuite calculer le paramètre corrigé γ∗ en remplaçant Sdiff par S∗
diff dans l’équation 4.12.
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D’après la figure 4.6, dans le cas de surfaces parallèles diffuses et de surfaces perpendiculaires

spéculaires, les surfaces perpendiculaires sont deux fois plus résistives que les surfaces parallèles.

On choisit donc β= 0,5.

Figure 4.18 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane de nanofilms à pores cylindriques périodiques
(pour différentes épaisseurs et périodes) en fonction du paramètre γ∗ prenant en compte l’orientation des
surfaces de diffusions avec β= 0,5.

On parvient à mieux généraliser la conductivité thermique avec γ∗ (fig. 4.18). La conductivité

ne diverge plus lorsque les parois du nanofilms deviennent plus importante que les surfaces des

pores. En revanche, un léger écart est observé lorsque γ∗ devient petit (i.e. quand le diamètre

des pores devient grand). Cet écart n’apparaissait pas avec γ comme paramètre de contrôle (voir

fig. 4.17d).

Pour les PnC ayant des pores de grands diamètres (surtout quand le diamètre devient proche

de la période), des effets directionnels peuvent exister car les phonons sont guidés entre les pores

(voir partie 4.3). Dans ce cas, les surfaces des pores sont moins résistives au flux car elles aident les

phonons à se propager dans le passage entre les pores (fig. 4.19a). Il n’est alors plus nécessaire de

pondérer les surfaces supérieure et inférieure du nanofilm pour prendre en compte leur orienta-

tion. Les surfaces du film et des pores ont à peu près la même résistivité thermique. Il existe donc

deux régimes :

• Le régime directionnel, lorsque le diamètre des pores est assez important pour guider les

phonons dans le passage entre les pores (fig. 4.19a). Dans ce cas, les surfaces parallèles

sont aussi résistives que celles des pores et le paramètre γ suffit à décrire la conductivité

thermique.
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• Le régime isotrope, lorsque le diamètre des pores est trop petit pour guider les phonons, ces

derniers ont alors une direction plus aléatoire (fig. 4.19b) et les surfaces des pores sont plus

résistives que celles du nanofilm. Le paramètre de contrôle doit alors être choisi comme γ∗.

Figure 4.19 – Schéma des régimes directionnel (a) et isotrope (b) dans les milieux à pores cylindriques péri-
odiques alignés. Le régime directionnel apparait plus facilement lorsque d/a est grand.

Pour distinguer ces deux régimes, il faut mettre en place des critères nécessaires à l’apparition

des effets directionnels :

d

a
> 0,5 (4.15)

n <<Λdom
int (4.16)

h

n
>> 1 (4.17)

Le premier critère traduit la nécessité d’avoir des pores de diamètre assez important pour guider

les phonons dans le passage existant entre les pores alignés. Le deuxième indique que la longueur

caractéristique de la nanostructure doit être plus petite que le LPM intrinsèque dominant des

phonons (∼ 300 nm à T = 300 K), sinon les diffusions intrinsèques détruisent les effets direc-

tionnels en changeant régulièrement la direction de propagation des phonons. Le dernier critère

compare la hauteur du nanofilm au neck. Pour que les phonons puissent se propager entre les

pores sans être déviés, il faut qu’ils soient plus souvent diffusés par les pores que par les parois du

nanofilm, car les parois du nanofilms parallèle au flux renvoient les phonons dans des directions

aléatoires selon x et y . Si ces 3 critères sont remplis, le système appartient au régime directionnel,

sinon il fait partie du régime isotrope.

Si on trie les systèmes selon ces 3 critères et qu’on trace la conductivité en fonction de γ pour

les systèmes du régime directionnel et en fonction de γ∗ pour les systèmes du régime isotrope,

on peut enfin définir une loi de comportement pour la conductivité thermique (fig. 4.20). Pour le
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Figure 4.20 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane des nanofilms à pores cylindriques alignés
en fonction du paramètre γ ou γ∗ selon les critères définis par les équations 4.15 à 4.17, pores alignés et
spéculaires.
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régime directionnel et dans la gamme de dimensions étudiées ici, la conductivité peut s’écrire

κ= 12γ0,4 −10 (4.18)

avec γ en nanomètres et κ en W m−1 K−1. La conductivité dans le régime isotrope prend la forme

κ= 29 γ∗ 0,27 −40 (4.19)

Avec des pores en quinconce, les effets directionnels principaux ne peuvent pas apparaitre car

les pores décalées d’une demi-période bouchent le passage (voir section 4.3). Le paramètre γ∗

est alors suffisant pour décrire le transport de chaleur sur toute la gamme de dimensions étudiée

avec la méthode de Monte Carlo (voir fig. 4.21). Pour être cohérent avec la construction du modèle

défini plus haut, le neck qui intervient dans la définition de γ (éq. 4.12) et qui représente la part

de la section de passage obstruée par les pores est remplacé par la largeur LQ (éq. 4.7) du passage

entre les pores en quinconce. La conductivité thermique suit également une loi unique donnée

par

κQ = 4,2 γ∗ 0,55 +5,9 (4.20)

Ces relations donnant l’évolution de la conductivité de différents types de PnC en fonction du

paramètre γ ou γ∗ n’ont pas vocation à décrire des phénomènes physiques, mais plutôt à faciliter

la comparaison avec d’autres résultats expérimentaux et numériques sur des structures similaires.

Figure 4.21 – [Monte Carlo] Conductivité thermique in-plane de nanofilms à pores cylindriques en quin-
conce (spéculaires) en fonction du paramètre γ∗. La hauteur des nanofilms est de 145 nm. Valeurs expéri-
mentales tirées de [154]
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Synthèse du chapitre

• À température ambiante, les modifications des propriétés des

phonons dans les structures appelées cristaux phononiques sont

minimes et n’ont quasiment aucune influence sur le transport ther-

mique.

• L’orientation des surfaces joue un rôle essentiel pour le transport

de chaleur : une surface perpendiculaire au flux oppose davantage

de résistance thermique qu’une surface parallèle.

• La disposition des pores est également importante car cer-

taines configurations peuvent ouvrir des passages directs pour les

phonons.

• La conductivité thermique des nanofilms à pores cylindriques peut

être généralisée avec les paramètres γ et γ∗.
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Dans ce chapitre, les propriétés thermiques de structures composées de nanofils sont étudiées.

Il est connu que la conductivité thermique des nanofils de Silicium est réduite comparée à celle

du Silicium massif [4; 109; 155–158]. De plus, les nanofils peuvent actuellement être incorporés

dans les appareils électroniques ou thermoélectriques [8; 15; 159]. Des modes de surfaces ont été

mis en évidence dans certains nanofils [112]. L’importance de l’état de la surface du nanofil pour

le transport de chaleur a par ailleurs été confirmée par différents auteurs [6; 160]. Des structures

composées de plusieurs nanofils, interconnectés ou non, ont également été étudiées [8; 9; 15; 161;

162]. Enfin, les propriétés thermiques de nanofils modulés ou de nanofils “core/shell” (faits d’un

cœur cristallin et d’une couche extérieure amorphe) ont été calculées [163; 164].

Dans ce chapitre, l’évolution radiale de la conductivité thermique et de la densité d’états dans

un nanofil cylindrique est d’abord présentée. Puis des structures complexes composées de nanofils

interconnectés et appelées réseaux de nanofils sont modélisées. Ces dernières nanostructures

peuvent être élaborées expérimentalement [162; 165] et pourraient avoir des applications diverses

dans le domaine de la thermoélectricité [4; 6; 81; 166], de la nanoélectronique [8–10] ou encore

pour la catalyse de réactions chimiques [15; 16].

5.1 Évolution radiale des propriétés thermiques dans les nanofils

En divisant un système cylindrique en plusieurs couches concentriques d’axe z (l’axe du nanofil),

une simulation NEMD peut aussi donner l’évolution radiale du flux le long d’un nanofil. Le flux

de chaleur est calculé dans chaque couche en ne prenant en compte que les atomes se trouvant

dans les régions concernées et en le divisant par le volume approprié (éq. 1.45). En considérant

que le gradient de température est le même pour toutes les couches, on peut en déduire le com-

portement de la conductivité thermique en fonction de la position radiale dans le nanofil.

De la même façon qu’en NEMD, la division d’un système cylindrique en plusieurs couches

concentriques orientées selon la direction du gradient de température permet d’obtenir l’évolution

radiale du flux dans un nanofil à partir d’une simulation MC. Le flux de chaleur est calculé dans

chaque couche en considérant uniquement les phonons se trouvant dans les zones en question

et en le divisant par le volume adéquat (éq. 2.46). Le gradient de température étant le même pour

toutes les couches, l’évolution radiale de la conductivité peut être déterminée.

La surface en périphérie du nanofil est choisie purement diffusive en MC. En DM, elle est lisse

et partiellement spéculaire (voir partie 6.1) car la reconstruction de la surface se fait sans que l’on

impose une quelconque rugosité. Le diamètre des nanofils est limité à quelques nanomètres en
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Figure 5.1 – Schéma du découpage en couches concentriques d’un nanofil cylindrique pour obtenir
l’évolution radiale de la conductivité.

DM en raison de l’augmentation du temps de calcul avec le nombre d’atomes à modéliser. La

distance entre les deux thermostats est fixée à environ 250 nm, ce qui est suffisant pour éviter

une part significative de transport balistique (les diffusions par les surfaces rétablissent le régime

diffusif). Avec la méthode MC, des diamètres plus grands peuvent être étudiés. La longueur est

alors fixée en fonction du diamètre afin d’éviter le transport balistique. Pour tous les nanofils

étudiés, et avec les deux méthodes, le système est divisé en 5 couches concentriques (voir fig. 5.1).

5.1.1 Conductivité thermique

Les résultats donnés par les deux méthodes pour des diamètres extrêmement ténus (d < 11 nm)

sont rassemblés sur la figure 5.2. Rappelons que pour des dimensions si petites, la méthode MC

est à la limite de son domaine de validité car les modifications des propriétés des phonons (rela-

tions de dispersion et temps de vie) ne sont pas modélisées. Néanmoins, les deux méthodes don-

nent la même tendance : la conductivité est maximale au centre du nanofil et décroît lorsqu’on

s’approche de la surface. Cela peut naturellement s’expliquer avec les rétrodiffusions des phonons

causées par la surface externe du fil. Les phonons circulant au centre du nanofil ont moins de

chance de rencontrer la surface que ceux se propageant dans la couche externe. Il y a donc plus de

backscattering dans les couches extérieures, ce qui induit une plus grande résistance thermique

dans ces zones.

Les lignes pointillées représentent la conductivité totale du nanofil le long de son axe. Elle

est calculée avec le flux total, mais peut également être retrouvée en faisant la moyenne des con-

ductivités dans chaque couche pondérées par le volume de la couche correspondante. Les deux

méthodes numériques donnent des valeurs sensiblement différentes, ce qui est dû à la différence

de spécularité des surfaces en DM et en MC, comme cela sera clairement détaillé dans la par-

tie 6.1. En raison de la forte spécularité des surfaces lisses en DM, la conductivité obtenue avec
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Figure 5.2 – [Monte Carlo (gauche) et Dynamique Moléculaire (droite)] Évolution radiale de la conductivité
thermique dans les nanofils, calculée avec les deux méthodes numériques.
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cette méthode est toujours supérieure à celle donnée par la méthode MC avec des surfaces pure-

ment diffusives. Pour comparer quantitativement les résultats, il faut donc les normaliser.

C’est ce qui a été fait sur la figure 5.3. La conductivité de chaque couche est divisée par la valeur

maximale (celle au centre du nanofil, pour r /R = 0,1). Le gradient de température étant le même

pour chaque couche, la conductivité est proportionnelle au flux de chaleur. Il est donc équivalent

de parler de conductivité normalisée ou de flux normalisé. Les deux méthodes donnent toujours

la même tendance, mais la réduction relative du flux dans la couche la plus proche de la surface est

plus prononcée en DM (∼ 50%) qu’en MC (∼ 30%). Ce résultat est inattendu, étant donné que les

surfaces sont plus spéculaires en DM. L’effet du backscattering dans les couches externes devrait

être plus visible avec la méthode MC. Un autre effet intervient surement en DM.

Figure 5.3 – [Monte Carlo et Dynamique Moléculaire] Évolution radiale du flux de chaleur dans les nanofils.
Les valeurs sont normalisées par le flux maximal, atteint au centre des nanofils (en r /R = 0,1).

Sur la figure 5.3, on remarque aussi que la réduction relative du transport de chaleur dans les

couches extérieures semble indépendante du diamètre du nanofil. Cette observation est faite avec

les deux méthodes. Pourtant, si cette réduction est vraiment due au backscattering plus impor-

tant aux abords de la surface, elle devrait s’atténuer puis disparaitre en augmentant le diamètre

du nanofil, car les diffusions intrinsèques deviennent plus fréquentes que les diffusions par les

surfaces et le LPM intrinsèque est le même dans tout le nanofil.

Afin de vérifier que la diminution de la conductivité proche de la surface est bien due au

phénomène décrit plus haut, des diamètres beaucoup plus larges ont été modélisés avec la méth-

ode MC. Sur la figure 5.4, le flux normalisé est tracé en fonction du rayon local pour des diamètres
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allant de 2 nm à 20 µm. Pour d = 1 µm, la réduction de la conductivité dans la couche est toujours

aussi marquée que pour les faibles diamètres (∼ 25−30%).

Figure 5.4 – [Monte Carlo] Évolution radiale du flux de chaleur dans les nanofils quand le diamètre devient
large. Les valeurs sont normalisées par le flux maximal, atteint au centre des nanofils (en r /R = 0,1).

En revanche, pour d = 20 µm, la conductivité est quasiment constante dans tout le nanofil.

Seule une légère réduction (environ 5%) est observée dans la dernière couche, bien que le diamètre

du fil soit largement supérieur au LPM intrinsèque dominant (∼ 300 nm). Avec un tel diamètre,

l’épaisseur de chaque couche est de 2 µm. Dans les simulations MC, certains phonons ont des LPM

intrinsèques de quelques micromètres et contribuent quand même de façon non négligeable au

transport thermique (voir fig. 2.18). Pour ces phonons, une épaisseur de couche de 2 µm n’est pas

suffisante pour masquer totalement les effets des diffusions par les surfaces.

5.1.2 Densité d’états

En dépit de la plus forte spécularité des surfaces en DM, la réduction de la conductivité dans la

couche extérieure calculée avec cette méthode est plus importante qu’avec la méthode MC. La

principale différence entre ces deux méthodes réside dans la modélisation des modifications des

propriétés des phonons dans les nanostructures, qui n’est pas faite en MC. Nous avons donc cal-

culé les densités d’états dans les différentes couches avec la DM.

Elles sont comparées sur la figure 5.5. Dans les couches internes, la DOS est exactement la

même que celle du Silicium cristallin massif. Seule la dernière couche possède une DOS bien

différente. Une forte réduction du pic TO est observée, ainsi qu’un décalage de chaque pic vers
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de plus basses fréquences (“redshift”). Les phonons auront donc tendance à transporter moins

d’énergie. De plus, la pente de la densité d’états à basse fréquence est plus forte que dans le cas du

c-Si massif, ce qui se traduit par une vitesse de groupe un peu moins élevée. Ces phénomènes ont

donc pour effet de réduire le transport de chaleur. La DOS totale du nanofil (ligne pointillée) étant

une moyenne des DOS des différentes couches, les modifications par rapport au Silicium massif

sont légères, comme observé dans la partie 6.1.

Figure 5.5 – [Dynamique Moléculaire] Évolution radiale de la densité d’états dans un nanofil de diamètre
d = 5,4 nm.

En réalité, la DOS de la couche externe ressemble fortement à celle du Silicium amorphe mas-

sif (voir fig. 5.6). La réduction du pic TO et le décalage vers les plus basses fréquences sont sim-

ilaires. La principale différence entre les deux est localisée entre 300 et 400 cm−1, au niveau des

pics LA et LO. Ces derniers sont lissés dans le Silicium amorphe, alors qu’ils sont toujours visibles

dans la dernière couche du nanofil. Quoi qu’il en soit, la DOS de la couche externe du nanofil est

plus proche de celle du a-Si que de celle du c-Si. La conductivité du Silicium amorphe étant bien

moindre que celle du Silicium cristallin, il est normal que la conductivité dans la dernière couche

soit plus faible qu’au centre du nanofil.
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Figure 5.6 – [Dynamique Moléculaire] Comparaison de la densité d’états proche de la surface d’un nanofil
avec celle du Silicium amorphe massif.

5.2 Réseaux de nanofils

Dans cette partie, des réseaux de nanofils à section carrée d ×d se croisant périodiquement avec

un angle de 90° sont étudiés avec la Dynamique Moléculaire. Les résultats de cette partie sont

en cours de publication. Deux types de réseaux sont modélisés : des réseaux où les nanofils sont

tous dans le même plan (réseaux 2D), et d’autres où les nanofils peuvent être orientés selon les 3

directions de l’espace x, y et z (réseaux 3D). La boîte de simulation contient une seule intersection

de nanofils (“nœud”). Dans le cas d’un réseau 2D, deux nanofils se croisent au centre de la boîte

(fig. 5.7a), tandis que dans le cas 3D, le nœud est composé de 3 nanofils interconnectés (fig. 5.7b).

Pour obtenir un réseau de nanofils à partir de la cellule unitaire de la structure, des conditions

périodiques sont appliquées, dans toutes les directions pour les réseaux 3D et dans les directions

du plan des nanofils dans le cas 2D (les conditions selon z sont alors fixes). On modélise ainsi des

réseaux aux dimensions infinies dans 2 ou 3 directions (figs. 5.7c et d). La période a des réseaux

de nanofils correspond à la distance entre deux nœuds.

Ces structures étant poreuses, la conductivité calculée par DM est la conductivité effective.

Afin d’évaluer l’amélioration de l’efficacité thermoélectrique du matériau, il est possible de cal-

culer la conductivité équivalente d’un milieu non poreux à l’aide du modèle de Maxwell-Garnett

(éqs. 3.4 et 3.6), qui décrit bien ces structures (voir annexe A.4).
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Figure 5.7 – Visualisation avec le logiciel VMD [132] des réseaux de nanofils 2D et 3D modélisés avec la DM.
Cellule unitaire simulée en DM pour un réseau 2D (a) et 3D (b). (c) Réseau de nanofils 2D, obtenu à partir
d’une cellule unitaire (a) en appliquant des conditions périodiques dans les directions x et y . (d) Réseau de
nanofils 3D, cellule unitaire (b) avec des conditions périodiques dans toutes les directions.
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5.2.1 Conductivité thermique par Dynamique Moléculaire

La conductivité thermique effective de telles structures est tracée sur la figure 5.8 en fonction de la

période (pour une largeur de fil constante d = 2,7 nm) et de la largeur des nanofils (pour une péri-

ode constante a = 21,7 nm). Premièrement, on remarque que le transport de chaleur est toujours

davantage limité dans les réseaux 3D que dans les réseaux 2D. De plus, lorsque la distance sé-

parant les interconnections augmente, la conductivité thermique diminue, ce qui est normal car la

porosité augmente. Pour les réseaux 3D, elle atteint 97% quand a = 27,1 nm et d = 2,7 nm. Cela ex-

plique les valeurs très faibles atteintes par la conductivité effective (jusqu’à κeff ' 0,05 W m−1 K−1),

qui fait apparaitre à la fois les effets massifs et nanométriques (voir partie 3.2).

Figure 5.8 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique effective des réseaux de nanofils 2D et 3D
en fonction de la période (distance séparant les intersections de nanofils) pour une largeur de fil constante
d = 2,7 nm, comparaison entre résultats de DM et modèle des résistances thermiques. Les insets montrent
l’évolution de κeff pour une période fixe a = 21,7 nm et une largeur de fil variable.

À période constante, la conductivité augmente avec d , ce qui est également logique car (i) la

conductivité des nanofils est plus importante si la section est grande et (ii) la porosité diminue

quand d augmente. On remarque que l’évolution de κeff suit une tendance en d 2 pour les réseaux

2D et d 3 pour les réseaux 3D. Cette loi d’évolution est valable tant que d < a. Pour d = a, la con-

ductivité effective des réseaux 2D et 3D est censée tendre vers celle d’un nanofilm de hauteur d

(κeff ' 23 W m−1 K−1) et celle du Silicium massif (κeff ' 161 W m−1 K−1), respectivement. Les lignes

continues représentées sur le graphique proviennent d’un modèle qui sera décrit par la suite.

Pour comprendre les phénomènes intervenant à l’échelle nanométrique dans ces structures

et caractériser leur intérêt en thermoélectricité, il convient de comparer les conductivités équiva-

lentes pour des milieux non poreux κ∗ (éq. 3.6). Pour ces systèmes, le facteur lié aux effets massifs
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de la porosité vaut (1−φ)/(1+φ) (voir annexe A.4). La conductivité équivalente des réseaux de

nanofils 2D et 3D est tracée en fonction de la distance entre nœuds a sur la figure 5.9a). Elle

est comprise entre 3,8 et 6,6 W m−1 K−1pour les réseaux 2D et entre 2,7 et 3,6 W m−1 K−1pour

les réseaux 3D. Le rendement thermoélectrique peut donc être amélioré de presque 2 ordres de

grandeur, sous réserve que le transport électrique ne soit pas trop dégradé dans ces structures.

Contrairement àκeff, κ
∗ augmente avec la période car les effets massifs de la porosité n’apparaissent

plus. Cela confirme les observations expérimentales de Lee et al sur des réseaux de nanofils 2D

(“nanomeshes”) [150]. Si on se place dans le cas d’un flux se propageant dans la direction x, les

phonons contribuant au transport de chaleur se déplacent dans les nanofils dirigés selon cet axe.

Les parois de ces nanofils étant parallèles au flux, leur impact sur la conductivité thermique est

modéré (voir section 4.2). En revanche, à chaque fois qu’un phonon passe par une intersection

de nanofils, il a une chance d’être rétrodiffusé par les parois du ou des nanofil(s) perpendicu-

laire(s) (voir fig. 5.9b). Les interconnections affectent donc le transport de chaleur de manière

importante, alors que les parois des nanofils entre 2 nœuds opposent peu de résistance au flux.

Lorsque les nœuds sont éloignés, la diminution de la conductivité due aux surfaces de diffusion

est donc moins prononcée, ce qui explique que κ∗ augmente. Pour une période infinie, la con-

ductivité équivalente doit tendre vers la celle d’un nanofil de section d ×d , qui a été calculée par

Dynamique Moléculaire : κ1D = 11±2 W m−1 K−1.

Figure 5.9 – (a) [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique équivalente pour un milieu non poreux
des réseaux de nanofils 2D et 3D en fonction de la période (distance séparant les intersections de nanofils)
pour une largeur de fil constante d = 2,7 nm. Les lignes pointillées montrent la tendance croissante de κ∗.
(b) Schéma des diffusions des phonons par les parois des nanofils perpendiculaires et parallèles au flux, cas
de réflexions diffuses.

Même en éliminant l’effet macroscopique de la porosité, la conductivité thermique équiva-
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lente des réseaux 2D est toujours supérieure à celle des réseaux 3D (à dimensions égales). Cette

observation est contre-intuitive car la réduction d’une dimension est généralement associée à une

baisse de conductivité dans les nanostructures. Par exemple, la conductivité d’un nanofil de di-

mension caractéristique D est inférieure à celle d’un nanofilm de même dimension, qui est elle-

même plus faible que celle du matériau massif. Sur la figure 5.10, les conductivité thermiques κeff

et κ∗ sont tracées en fonction de la densité de surfaces des structures. Même ainsi, la conductiv-

ité des réseaux 2D est plus importante que celle des réseaux 3D. Le ratio Sdiff/V croît lorsqu’on

éloigne les nœuds (quand a augmente), ce qui correspond à une augmentation de la porosité.

Ainsi, quand la densité de surface augmente, la conductivité effective diminue et la conductivité

équivalente augmente.

5.2.2 Modèle des résistances thermiques

Pour quantifier l’impact des interconnections 2D et 3D sur le transport thermique, un modèle

basé sur le concept des résistances thermiques a été développé. Quand un gradient de tempéra-

ture est appliqué dans les réseaux de nanofils, les porteurs de chaleur rencontrent deux types de

résistances thermiques (voir fig. 5.11). La première est RNF, la résistance de chaque morceau de

nanofil entre les nœuds, qui dépend de sa section d ×d et de sa longueur a −d d’après

RNF = a −d

κ1Dd 2 (5.1)

avecκ1D la conductivité thermique d’un nanofil de section d×d de longueur infinie, (∼ 11 W m−1 K−1pour

d = 2,7 nm). Le second type de résistance thermique Rnoeud est causé par les interconnections en-

tre nanofils et n’est pas connu quantitativement.

D’après la loi de Fourier et dans le cadre de l’approche par résistance thermique, le flux de

chaleur peut être écrit de deux façons :

J = κeff
TC −TF

L
= TC −TF

RtotS
(5.2)

TC et TF sont les températures des thermostats chaud et froid, respectivement, L = Na est la dis-

tance entre les thermostats, Rtot est la résistance totale du système (en K/W) et S est la section

totale perpendiculaire au flux, représentée sur les figures 5.7c et 5.7d pour les réseaux 2D et 3D.

On a donc S2D = Na×d et S3D = Na×Na. Pour représenter un milieu infini dans 2 ou 3 directions,

N doit tendre vers l’infini.
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Figure 5.10 – [Dynamique Moléculaire] (a) Conductivité thermique effective des réseaux de nanofils 2D et
3D en fonction du ratio Sdiff/V. (b) Conductivité thermique équivalente d’un milieu non poreux pour les
réseaux de nanofils 2D et 3D en fonction du ratio Sdiff/V.

Figure 5.11 – Représentation schématique du modèle des résistances thermiques pour un réseau de nanofil
2D. Pour représenter un milieu infini comme dans les simulations, N doit tendre vers l’infini.
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En combinant les deux définitions du flux de chaleur, la conductivité est donnée par

κeff =
L

RtotS
(5.3)

où la section et la résistance thermique totale sont différentes pour les réseaux 2D et 3D. En appli-

quant les lois pour les résistances en série et en parallèle, on trouve

1

R2D
tot

= 1

RNF +R2D
noeud

(5.4)

1

R3D
tot

= N

RNF +R3D
noeud

(5.5)

On en déduit donc deux expressions simples pour la conductivité thermique des réseaux de nanofils :

κ2D
eff =

1

d
(
RNF +R2D

noeud

) (5.6)

κ3D
eff =

1

a
(
RNF +R3D

noeud

) (5.7)

La résistance des fils RNF peut être déterminée quelles que soient les dimensions de la struc-

tures grâce à l’équation 5.1. La résistance des nœuds Rnoeud est choisie comme paramètre ajustable.

Elle est considérée constante pour une section de nanofil donnée, mais elle n’est pas la même pour

les réseaux 2D et 3D en raison du nombre différent de nanofils interconnectés dans les deux cas

(2 et 3, respectivement). Chaque noeud correspond à un changement brutal de la section de pas-

sage du matériau sur une longueur d , ce qui affecte le transport thermique de manière inconnue.

De plus, les parois des nanofils perpendiculaires au flux peuvent causer des rétrodiffusions et ré-

duire la conductivité thermique. Le modèle décrit plus haut permet de quantifier la résistance

thermique causée par les nœuds.

Le modèle est comparé aux résultats de la Dynamique Moléculaire pour d = 2,7 nm sur la fig-

ure 5.8. Les simulations et le modèle sont en bon accord, particulièrement pour les réseaux 3D.

Le modèle reproduit correctement la tendance de la conductivité des réseaux 2D et 3D. Il prédit

également que le transport de chaleur dans les réseaux 3D est toujours moins important que dans

les structures 2D. Dans le modèle, ce phénomène découle principalement de la différence de sec-

tion totale entre les deux types de systèmes, qui conduit à une différence d’un facteur a/d entre

κ2D
eff et κ3D

eff (en considérant que R2D
noeud ' R3D

noeud). Ce facteur est approximativement retrouvé avec

la DM.
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La valeur optimale de Rnoeud pour que le modèle décrive fidèlement les résultats numériques

est de 1,2×108 K/W pour les réseaux 2D et 1,6×108 K/W pour les réseaux 3D. En guise de com-

paraison, RNF varie de 0,2×108 à 3,0×108 K/W pour d = 2,7 nm et 4 nm < a < 27 nm. La résistance

thermique d’un noeud est donc environ équivalente à une portion de nanofil de 15 nm de long,

alors que sa longueur n’est que de 2,7 nm. De plus, la résistance d’un noeud est un peu plus impor-

tante dans les réseaux 3D. Cela est lié au fait qu’à chaque nœud 3D, deux nanofils perpendiculaire

contribuent au backscattering des phonons (comparé à un seul nanofil perpendiculaire pour un

nœud 2D).

5.2.3 Réseaux de nanofils anisotropes

Afin de confirmer l’importance du back-scattering aux noeuds, les propriétés thermiques de réseaux

de nanofils avec une période variable selon x et constante selon y et z ont été étudiées. Pour les

systèmes 2D, la période selon y est fixée à ay = 5,4 nm. Pour les systèmes 3D, on a ay = az = ay z =
5,4 nm. Dans les deux cas, la largeur des nanofils est de 2,7 nm. La conductivité thermique ef-

fective obtenue par Dynamique Moléculaire est tracée en fonction de ax sur les figures 5.12a et c

pour les réseaux 2D et 3D, respectivement.

Dans le cas 2D, la conductivité thermique effective selon x κx augmente avec ax , tandis que

κy diminue. Pour une section totale donnée, une augmentation de ax signifie qu’il y a de moins

en moins de canaux pour propager la chaleur dans la direction y , ce qui explique la diminution

de κy . Au contraire, quand on regarde dans la direction x, la densité de nanofils parallèles au flux

reste la même quel que soit ax car ay est constant. La seule conséquence de la variation de ax sur

le transport de chaleur dans la direction x est liée à l’espacement des noeuds dans cette direction.

Les phonons rencontrent des intersections de nanofils moins souvent et subissent donc moins

de backscattering. Ainsi, La résistance thermique globale du système dans la direction x diminue

et κx augmente. On remarque que l’augmentation de κx et la diminution de κy se compensent,

ce qui donne une conductivité totale constante quel que soit ax dans la gamme de dimensions

étudiées ici, et cela en dépit de la porosité et de la densité de surfaces qui augmentent avec ax .

Sur la figure 5.12b, la conductivité thermique équivalente pour un milieu non poreux κ∗ est

tracée en fonction de ax pour les réseaux 2D. La période n’étant pas la même dans toutes les

directions, le facteur f (φ) décrivant les effets massifs de la porosité doit être modifié. Dans le

cas de réseaux isotropes, ce facteur était déterminé avec le modèle de Maxwell-Garnett f (φ) =
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Figure 5.12 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique des réseaux de nanofils anisotropes 2D et
3D en fonction de la période dans la direction x, pour une largeur de fil constante d = 2,7 nm. Conductivité
effective des réseaux 2D (a) et 3D (c). Conductivité équivalente d’un milieu non poreux pour les réseaux 2D
(b) et 3D (d).
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(1−φ)/(1+φ). Quand la période selon x est différente des autres, il devient [150]

 f (φ) = 1+φ×ay /ax

1−φ dans la direction x

f (φ) = 1+φ×ax /ay

1−φ dans la direction y
(5.8)

L’augmentation deκ∗x est encore plus prononcée que celle deκeff,x car l’effet du manque de matière,

qui tend à diminuer la conductivité thermique, n’apparait plus. De plus, la réduction de la conduc-

tivité dans la direction y n’est plus visible. Comme le système a été réduit à un milieu non-poreux

équivalent, la densité de nanofils parallèles à la direction y n’a plus d’importance.

Pour les réseaux 3D, les tendances sont moins claires. La conductivité thermique est la même

dans les directions y et z car ay = az . Le conductivité effective dans le plan (y z) diminue quand

ax augmente (fig. 5.12c), pour la même raison que dans le cas 2D : la densité de nanofils pouvant

transporter la chaleur dans ce plan diminue. Mais κx n’augmente pas significativement. Cela

montre une compétition entre l’effet de la porosité (qui est plus importante dans le cas 3D) et celui

du backscattering aux nœuds. Par conséquent, la conductivité totale n’est pas constante comme

dans le cas 2D.

Si on considère κ∗ (fig. 5.12d), l’augmentation de la conductivité dans la direction x se voit

mieux, bien qu’elle ne soit pas aussi nette que pour les systèmes 2D. De plus, κ∗y z n’est pas vraiment

constant. En particulier, la valeur de la conductivité pour ax = 16,3 nm est anormalement basse.

Un phénomène similaire mais moins marqué est visible dans le cas 2D (fig. 5.12b) et dans le cas 3D

isotrope (fig. 5.9a), à chaque fois pour la même période. Cela pourrait être un signe de résonance

ou de nouveaux modes apparaissant uniquement pour des dimensions spécifiques des réseaux de

nanofils.

Concernant l’anisotropie de ces structures (la différence de conductivité thermique entre les

différentes directions), elle est à peu près la même pour les réseaux 2D et 3D. Elle atteint ∼ 80%

pour ax = 27,1 nm.
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Synthèse du chapitre

• Dans un nanofil, la conductivité thermique est plus importante au

centre qu’aux abords de la surface libre.

• La densité d’états est également fortement affectée par la présence

de la surface libre, jusqu’à une distance de quelques Angströms.

• Les réseaux de nanofils sont des structures robustes possédant une

forte porosité, une importante densité de surfaces et une conduc-

tivité extrêmement faible.

• La conductivité des réseaux de nanofils en 3D est plus faible que

celle des réseaux de nanofils 2D en raison de l’augmentation de la

résistance des nœuds avec le nombre de nanofils interconnectés.
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Dans ce dernier chapitre, l’importance de l’état des surfaces pour les propriétés de transport

thermique est mise en évidence. L’impact de la rugosité et de l’amorphisation des surfaces sur la

conductivité des nanostructures est étudié. En effet, il a été montré que la rugosité des surfaces

dans les nanostructures telles que les nanofilms ou les nanofils joue un rôle important dans la

réduction du transport de chaleur [6; 161; 167]. Pour l’instant, les tailles de rugosités les plus faibles

atteintes expérimentalement lors de la création de nanostructures sont de l’ordre du nanomètre,

ce qui assure une grande part de réflexions diffuses à température ambiante pour les phonons et

détruit la cohérence des ondes.

6.1 Rugosité des surfaces

La spécularité des surfaces de diffusion, et donc leur rugosité, peut avoir une grande influence sur

le transport thermique, surtout si les surfaces sont parallèles au flux, comme abordé dans la par-

tie 4.2. Dans le cas de surfaces perpendiculaires au flux, la spécularité a peu d’importance car les

phonons diffusés par la surface ont 100% de chance d’être rétrodiffusés (voir schéma 4.6). C’est

pourquoi la conductivité thermique in-plane des structures à pores cylindriques est quasiment

la même que les pores soient spéculaires ou diffus (voir partie 4.1.3), la surface des pores étant

majoritairement perpendiculaire au flux. En revanche, lorsque les surfaces de diffusion sont par-

allèles au flux, une surface spéculaire n’engendre aucune résistance thermique car les phonons ne

sont jamais rétrodiffusés, alors qu’une surface diffuse cause en moyenne 50% de backscattering.

Quand on considère la conductivité in-plane d’un nanofilm ou celle le long de l’axe d’un

nanofil, les surfaces sont entièrement parallèles au flux. Leur rugosité est donc un paramètre

important pour le transport de chaleur dans ces structures. Avec la méthode de Monte Carlo,

l’influence de la rugosité des surfaces peut être étudiée car celle-ci est réglable et gérée avec le

paramètre de spécularité (éq. 1.25). Mais en Dynamique Moléculaire, la reconstruction des sur-

faces se fait pendant les phases de minimisation de l’énergie potentielle et d’équilibration, et la

rugosité est inconnue. Les deux méthodes numériques peuvent donc donner des conductivités

sensiblement différentes pour les nanofilms ou les nanofils, comme observé sur la figure 6.1.

Sur cette figure sont tracées les conductivités thermiques à température ambiante de nanofilms

et de nanofils cylindriques en fonction de leur hauteur h et de leur diamètre d , respectivement.

Pour les calculs MC présentés ici, les surfaces sont entièrement diffusives. Les mesures expéri-

mentales [25] et les simulations MC et DM confirment toutes que la conductivité diminue avec

la dimension caractéristique de la structure. La méthode MC donne des valeurs en accord avec
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Figure 6.1 – Conductivité thermique des nanofilms et nanofils de Silicium cristallin en fonction de la di-
mension caractéristique des structures (épaisseur du film ou diamètre du fil). Comparaison entre expéri-
ences [25], Dynamique Moléculaire et méthode de Monte Carlo.

l’expérience tant que les dimensions restent dans le domaine de validité de la méthode (> 10 nm).

En dessous de cette limite, les résultats MC doivent être considérés avec prudence. Ils permettent

néanmoins une comparaison directe avec les valeurs fournies par la DM, avec laquelle la taille du

système est limitée à des dimensions actuellement irréalisables.

On observe une tendance décroissante de la conductivité lorsque l’on diminue h ou d . En re-

vanche, celle calculée par Dynamique Moléculaire pour les deux types de structures est anormale-

ment élevée (4 fois supérieure à celle donnée par la méthode MC, qui semble plus en accord avec

les prédictions expérimentales). Les modifications des propriétés des phonons dans ces nanos-

tructures par rapport à celles du Silicium massif étant mineures, en particulier pour les nanofilms

(voir fig. 6.2), la large différence entre les conductivités données par les deux méthodes est prin-

cipalement due à la spécularité des surfaces, qui est nulle pour ces calculs MC et apparemment

plus importante en DM. Dans la section 4.1.1, les conductivités des PnC données par la DM et la

méthode MC ne sont pas si éloignées car la réduction du transport thermique est dominée par la

diffusion par les pores dont la surface est perpendiculaire à la direction de mesure. La spécularité

des surfaces a donc moins d’importance dans ce cas.

6.1.1 Nanofilms

Afin d’obtenir davantage d’information sur la rugosité et la spécularité des surfaces libres en Dy-

namique Moléculaire, une étude de l’influence de la rugosité sur la conductivité thermique in-

plane d’un nanofilm de hauteur h = 8,1 nm a été menée avec la méthode de Monte Carlo. Sur la
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Figure 6.2 – [Dynamique Moléculaire] Comparaison des densités d’états du Silicium cristallin massif, d’un
nanofilm de hauteur h = 8,1 nm et d’un nanofil de diamètre d = 5,4 nm.

figure 6.3, la conductivité obtenue avec la méthode MC est tracée en fonction de la rugosité des

parois du film imposée en début de simulation. La température moyenne de simulation est de

300 K.

Figure 6.3 – [Monte Carlo] Conductivité thermique d’un nanofilm de Silicium de hauteur h = 8,1 nm en
fonction de la rugosité de ses parois. La conductivité obtenue avec la Dynamique Moléculaire pour le même
nanofilm correspond à une rugosité δ' 0,034 nm.

Lorsque δ est très faible (< 1 pm, ce qui est un cas purement théorique), on retrouve la con-

ductivité du Silicium massif car les surfaces spéculaires parallèles au flux ne créent aucune ré-

sistance thermique supplémentaire et les propriétés des phonons utilisées sont celles du Sili-
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cium massif1. La conductivité calculée ici est légèrement inférieure à celle du Silicium massif

(∼ 130 W m−1 K−1au lieu de 150 W m−1 K−1). Cela est dû à la longueur du système (la distance

entre les thermostats) fixée ici à 2 µm, ce qui est trop court pour éviter une part de transport balis-

tique lorsque les surfaces ont une forte spécularité. Heureusement, lorsque la rugosité augmente,

le régime diffusif est retrouvé grâce au backscattering subi par les phonons qui rencontrent une

surface, la conductivité diminue et la longueur du système est suffisante pour ne pas fausser les

résultats.

Quand la rugosité est importante (> 1 nm), on retrouve la conductivité du nanofilm à surfaces

totalement diffusives donnée sur la figure 6.1. À température ambiante, la transition entre surface

spéculaire et diffusive a donc lieu pour des rugosités comprises entre 1 pm et 1 nm. L’élaboration

de nanostructures de Silicium avec une rugosité de surface inférieure nanomètre est aujourd’hui

un véritable challenge expérimental, ce qui justifie que les simulations MC présentées dans ce

rapport sont le plus souvent réalisées avec des surfaces purement diffusives.

La conductivité thermique obtenue en Dynamique Moléculaire pour un film de même hau-

teur, avec une surface libre de rugosité inconnue, est de 53±5 W m−1 K−1. Avec la méthode MC,

cela correspond à une rugosité extrêmement faible, d’environ 0,034 nm, ce qui est irréaliste car

plus petit qu’une distance interatomique (∼ 0,25 nm) ou même que le rayon d’un atome de Sili-

cium (∼ 0,1 nm). Mais il est possible que cette rugosité soit un artefact numérique lié à la Dy-

namique Moléculaire.

En regardant de près une surface libre lors d’une simulation de DM, on peut aborder la rugosité

de deux manières. La rugosité moyenne peut être considérée comme la distance entre les plans

moyens des deux premières couches atomiques proches de la surface (fig. 6.4a). Cette définition

donne δ= 0,14 nm, ce qui est supérieur d’un ordre de grandeur à la rugosité équivalente trouvée

avec la méthode MC.

Une autre définition est envisageable. La rugosité pourrait être prise comme l’écart moyen des

atomes de la première couche atomique par rapport au plan moyen de cette couche (fig. 6.4b).

Cette rugosité a été calculée à partir des positions successives des atomes lors d’une simulation de

DM. Elle est ainsi estimée à δ= 0,038±0,004 nm, ce qui est compatible avec la valeur trouvée par

comparaison avec la méthode de MC. Il semble donc qu’en Dynamique Moléculaire, en l’absence

d’aspérités artificiellement créée en effaçant ou ajoutant des atomes, la rugosité soit prise comme

cette deuxième définition. La reconstruction quasiment parfaite d’une surface libre plane en DM

1Avec la méthode MC, la diminution de la conductivité thermique par rapport au Silicium massif est seulement due
au backscattering causé par les surfaces de diffusion
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Figure 6.4 – Deux définitions possibles de la rugosité en Dynamique Moléculaire dans le cas d’une surface
libre lisse (sans introduire de rugosité artificielle). (a) Écart entre les deux premières couches atomiques
proches de la surface. (b) Déviation moyenne des atomes de la première couche atomique par rapport à
la position moyenne de cette couche. D’après la conductivité thermique des nanofilms calculée par Dy-
namique Moléculaire, c’est la définition (b) qui est prise en compte dans les simulations.

mène donc à une spécularité anormalement importante à température ambiante et à une con-

ductivité thermique surestimée, surtout pour des structures dont les surfaces sont parallèles au

flux.

Des nanofilms rendus rugueux ont été modélisés avec la Dynamique Moléculaire grâce au

protocole décrit dans la partie 2.1.3. Leur conductivité thermique a été étudiée en fonction de

deux paramètres : la hauteur moyenne des rugosités δ et la longueur de corrélation LC (voir

schéma 2.9a). Sur la figure 6.5, la conductivité in-plane d’un nanofilm rugueux de hauteur h =
8,1 nm est tracée en fonction de ces deux paramètres.

La figure (a) montre que pour une hauteur de rugosité donnée la conductivité thermique

diminue légèrement avec LC. Sur la figure (b), on voit qu’à longueur de corrélation constante la

conductivité diminue quand la hauteur des rugosités δ augmente, comme observé avec la méth-

ode de Monte Carlo (fig. 6.3). Les deux figures montrent qu’une rugosité inférieure au nanomètre

provoque déjà une importante chute de la conductivité par rapport au nanofilm lisse (53 W m−1 K−1).

Ainsi, avec δ= 0,2 nm et LC = 1 nm, la conductivité est presque divisée par deux.

L’introduction d’une rugosité artificielle dans les simulations de DM permet donc d’obtenir

des valeurs de conductivité plus réalistes pour les nanofilms, bien qu’encore un peu surestimée

par rapport aux résultats MC ou à la tendance expérimentale (fig. 6.1). En réalité, les surfaces sont

généralement plus rugueuses, donc plus diffusives, que celles modélisées ici avec la DM. Mais

la hauteur du nanofilm simulé en DM est trop faible pour introduire des rugosités plus grandes.
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Figure 6.5 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique de nanofilms de Silicium cristallin rendus ar-
tificiellement rugueux. (a) Conductivité en fonction de la longueur de corrélation, pour plusieurs rugosités
moyennes. (b) Conductivité en fonction de la rugosité moyenne, pour plusieurs longueurs de corrélation.

La procédure pour rendre les surfaces rugueuses passe par la suppression de certains atomes et

réduit la section de passage par endroits. Pour éviter de diminuer significativement la dimension

caractéristique de la structure, la hauteur des rugosités doit rester faible devant l’épaisseur du film.

Néanmoins, théoriquement la conductivité pourrait être davantage réduite en augmentant encore

la hauteur des rugosités.

6.1.2 Nanofils

L’étude précédente sur la rugosité des surfaces des nanofilms a également été réalisée avec un

nanofil de diamètre d = 5,4 nm. Avec la méthode MC et des surfaces purement diffusives, la con-

ductivité d’un tel nanofil est de 3,8±0,1 W m−1 K−1. La Dynamique Moléculaire prédit quant à

elle une conductivité de 12±1 W m−1 K−1pour un nanofil “lisse” (sans rugosité artificielle). Une

fois de plus, la spécularité de la surface en Dynamique Moléculaire semble trop élevée.

La conductivité thermique du nanofil donnée par la méthode MC est tracée en fonction de

la rugosité imposée sur la figure 6.6. Là encore, la conductivité du Silicium massif est retrouvée

lorsque la rugosité est très faible. La transition entre surface spéculaire et diffusive se situe égale-

ment dans la gamme 1 pm< δ <1 nm. Cette transition ne dépend donc pas de la forme de la

surface (elle est cependant forcément liée à la température via la longueur d’onde des phonons).

La conductivité donnée par la DM pour ce nanofil correspond à une rugosité de 0,55 nm

avec la méthode MC. Cette valeur est un ordre de grandeur plus importante que dans le cas d’un

nanofilm. La surface courbe d’un nanofil cylindrique reconstituée en DM est donc moins spécu-

laire qu’une surface plane. En effet, il est bien plus difficile de définir une “première couche atom-
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Figure 6.6 – [Monte Carlo] Conductivité thermique d’un nanofil de Silicium de diamètre d = 5,4 nm en
fonction de la rugosité de sa surface. La conductivité obtenue avec la Dynamique Moléculaire pour le même
nanofil correspond à une rugosité δ' 0,55 nm.

ique” pour une surface cylindrique étant donnée la forme cubique de la cellule élémentaire du

Silicium cristallin. La rugosité du nanofil ressentie en DM ne peut donc pas être assimilée à la

définition de la figure 6.4b, ni à celle de la figure 6.4a.

En introduisant une rugosité supplémentaire grâce à la méthode utilisée précédemment pour

les nanofilms, la conductivité du nanofil peut être encore diminuée. Elle est tracée sur la fig-

ure 6.7 en fonction de la longueur de corrélation, pour plusieurs hauteurs moyennes des rugosités.

Comme pour les nanofilms, la conductivité augmente avec LC et diminue quand δ augmente.

Cependant, la réduction de la conductivité par rapport au nanofil “lisse” est bien moins pronon-

cée que dans le cas du nanofilm, car le nanofil lisse possède déjà une rugosité “intrinsèque” non

négligeable (∼ 0,55 nm). On parvient néanmoins à causer une réduction supplémentaire de κ

d’environ 30% avec une rugosité artificielle caractérisée par δ= 0,2 nm et LC = 1 nm.

Nous avons donc montré dans cette partie que lorsqu’on modélise le transport de chaleur dans

des nanostructures dont les surfaces libres sont parallèles à la direction de mesure (nanofilms,

nanofils), il est important d’introduire une rugosité forcée des surfaces afin de reproduire cor-

rectement leur caractère diffusif pour les phonons. En l’absence d’une rugosité artificielle, les

surfaces sont trop parfaites et spéculaires (particulièrement les surfaces planes) et la conductivité

thermique est largement surestimée. Pour des nanostructures possédant une majorité de sur-

faces perpendiculaires au flux, l’introduction d’une rugosité n’est pas forcément nécessaire car

les surfaces spéculaires causent autant de backscattering que des surfaces diffusives, la résistance
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Figure 6.7 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique de nanofils de Silicium cristallin rendus ar-
tificiellement rugueux en fonction de la longueur de corrélation, pour plusieurs rugosités moyennes.

thermique est donc fidèlement modélisée.
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6.2 Amorphisation des surfaces

Lors de l’élaboration des nanostructures, il arrive fréquemment que les surfaces s’oxydent et s’amorphisent,

comme montré sur la figure 6.8a. Cette dernière montre une image obtenue par microscope élec-

tronique à balayage par transmission (STEM) d’un pore approximativement cylindrique dans un

nanofilm de Silicium cristallin. Une couche de Silicium amorphe d’épaisseur 2,4 nm est observée

autour du pore ainsi que sur la paroi supérieure du film. De plus, une analyse dispersive en énergie

(EDX) prouve la présence d’oxygène aux abords des surfaces libres (en vert sur la figure 6.8b), ce

qui signifie que les surfaces sont oxydées. L’impact de ce phénomène d’amorphisation et d’oxydation

sur le transport de chaleur a été peu étudié [22; 143] et nécessite d’autres analyses.

Figure 6.8 – Observation expérimentale de l’amorphisation et de l’oxydation des surfaces libres dans un
nanofilm de Silicium à pores cylindriques [113]. (a) Image d’un pore obtenue par microscope électronique
à balayage par transmission (STEM), sur laquelle l’amorphisation des surfaces libres est visible. (b) Analyse
dispersive en énergie (EDX) du même pore, mettant en évidence la présence d’oxygène (en vert).

6.2.1 Nanofilms

Pour étudier l’effet de l’amorphisation des surfaces sur le transport de chaleur, des nanofilms

à bords amorphisés ont d’abord été modélisés. La construction de nanostructures composites

cristallin/amorphe en DM est réalisée grâce à la méthode décrite dans la section 2.1.3. Le nanofilm

initial de Silicium cristallin a une épaisseur h = 8,1 nm (voir section précédente). La phase amor-

phe peut être incorporée au système de deux façons :

• En remplaçant les atomes cristallins proches de la surface par des atomes en phase amorphe

(ajout “intérieur”), conservant ainsi la hauteur totale h du film, mais en réduisant l’épaisseur

de Silicium cristallin hC. Ce point de vue correspond au cas expérimental, où la hauteur

mesurée du nanofilm est la hauteur totale et comprend donc l’éventuelle couche amorphe

à la surface.
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• En ajoutant des atomes en phase amorphe autour du film cristallin (ajout “extérieur”), préser-

vant ainsi l’épaisseur cristalline hC et augmentant la hauteur totale h.

Dans le tableau 6.1, les conductivités thermiques des nanofilms avec/sans bords amorphes de

faible épaisseur e sont comparées. Lorsque le a-Si est ajouté à l’intérieur du film, la conductivité

diminue logiquement car l’épaisseur de c-Si, dans lequel les phonons peuvent se propager rela-

tivement facilement (sans trop de diffusions intrinsèques), diminue. Le Silicium amorphe ayant

une conductivité 100 fois plus faible que le Silicium cristallin, le transport thermique dans la phase

amorphe dans ces structures est négligeable. En ajoutant une faible épaisseur (e = 0,5 nm) de a-Si

à l’intérieur du film sur les parois supérieure et inférieure, la conductivité est divisée par deux par

rapport au film de pur c-Si. En augmentant l’épaisseur d’amorphe, la conductivité diminue en-

core, ce qui rapproche les résultats des simulations de DM des valeurs expérimentales. Comme la

rugosité, l’amorphisation peut être une cause de l’écart existant entre simulations numériques et

expériences.

Localisation du a-Si e (nm) h (nm) hC (nm) κx y (W m−1 K−1) κC,x y (W m−1 K−1)
Aucun 0 8,1 8,1 53±5 53±5
Intérieur 0,5 8,1 7,6 26±2 29±2
Intérieur 1 8,1 7,1 19±1 24±1
Extérieur 0,5 8,6 8,1 32±4 36±4
Extérieur 1 9,1 8,1 27±2 33±2

Table 6.1 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique in-plane de nanofilms de Silicium cristallin
avec surfaces amorphisées (a-Si).

Lorsque le a-Si est ajouté à l’extérieur du film, la conductivité diminue également significative-

ment, même pour de faibles épaisseurs d’amorphe et en dépit de l’augmentation de la hauteur

totale du film. Une réduction du transport thermique de plus de 40% est observée par rapport

au nanofilm de c-Si non amorphisé. La réduction de κ peut être comprise en terme de propor-

tion de matériau amorphe. En effet, la conductivité donnée dans le tableau 6.1 est la conductivité

in-plane “totale” du film. En considérant une section de passage perpendiculaire à la direction

in-plane, elle peut se décomposer en

κ= hCκC

hC +2e
+ 2eκam

hC +2e
(6.1)

avec κC et κam les conductivités du nanofilm cristallin et de la couche amorphe, respectivement.

La conductivité in-plane totale est d’autant plus faible que la quantité de matériau amorphe

présente dans le système est grande. En supposant que les fines couches amorphes ont environ la

même conductivité que le a-Si massif (∼ 1,5 W m−1 K−1), ce qui est justifié pour des nanofilms de
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a-Si [104], on peut calculer la conductivité κC du nanofilm cristallin entre les couches amorphes à

partir de κ :

κC = κ+ 2e

hC
(κ−κam) (6.2)

Lorsqu’on ajoute le a-Si à l’intérieur du film cristallin, la conductivité de la phase cristalline diminue

logiquement car le film cristallin est de plus en plus fin, ce qui limite le libre parcours moyen des

phonons à cause des rétrodiffusions aux interfaces.

Même lorsqu’on ajoute du a-Si à l’extérieur du film cristallin, on observe une réduction abrupte

du transport thermique. Pourtant, en ajoutant le a-Si à l’extérieur, la hauteur cristalline hC est tou-

jours la même. La réduction de la conductivité n’est donc pas lié à une diminution du LPM associé

aux diffusions par les frontières. En revanche, la spécularité d’une interface c-Si/a-Si n’est pas for-

cément la même que celle d’une surface libre. Il semble qu’une interface cristallin/amorphe est

plus diffusive qu’une surface libre lisse en DM et cause donc une résistance thermique plus im-

portante.

La conductivité thermique de nanofilms à bords amorphes ajoutés à l’extérieur a été calculée

pour une large gamme d’épaisseurs de couche amorphe. Les résultats sont tracés sur la figure 6.9.

La figure (a) montre que la conductivité in-plane totale décroît lorsque e augmente, ce qui est

logique car la proportion de matériau amorphe augmente (voir éq. 6.1). Mais les prédictions de

l’équation 6.1 avec κC = 53 W m−1 K−1sont surestimées par rapport aux résultats de DM. Un autre

phénomène intervient donc ici.

Sur la figure (b), la conductivité de la phase cristalline est tracée en fonction de l’épaisseur des

couches amorphes inférieure et supérieure. En ajoutant une faible épaisseur de a-Si, elle passe de

53 à 35 W m−1 K−1. Elle reste ensuite à peu près constante, peu importe l’épaisseur d’amorphe,

signe que la réduction de κC est seulement due à la présence de l’interface et n’est pas liée à la

quantité de matériau amorphe dans la structure. Ainsi, en transformant une surface libre lisse, qui

est très spéculaire en DM (voir section 6.1), en interface c-Si/a-Si, les phonons subissent davantage

de backscattering et la résistance thermique augmente brusquement. La conductivité moyenne

en présence de bords amorphes est d’environ 32 W m−1 K−1. En utilisant cette valeur pour κC dans

l’équation 6.1, la conductivité in-plane totale est bien mieux décrite (fig. 6.9a).

Pour finir, un nanofilm à surfaces amorphisées avec une interface rugueuse a été modélisé.

Lors de la création du nanofilm à bords amorphes, l’interface c-Si/a-Si peut être rendue artificielle-

ment rugueuse, comme pour les surfaces libres dans la section 6.1. Une interface et une surface

rugueuse étant toutes deux plus diffusive qu’une surface libre lisse, le fait de rendre une interface
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Figure 6.9 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique in-plane de nanofilms de Silicium cristallin
avec surfaces inférieure et supérieure amorphisées en fonction de l’épaisseur de la couche amorphe. (a)
Conductivité totale. (b) Conductivité de la phase cristalline. L’épaisseur de la phase cristalline est fixée à
8,1 nm et l’épaisseur totale du film augmente avec celle de la couche amorphe.

rugueuse peut éventuellement réduire encore plus la conductivité thermique. Les dimensions du

nanofilms sont hC = 8,1 nm, e = 1 nm, h = 9,1 nm, δ = 0,2 nm et LC = 1 nm. La conductivité

in-plane totale d’un tel nanofilm est de 24±2 W m−1 K−1, ce qui donne κC = 30±3 W m−1 K−1. La

conductivité de la phase cristalline est légèrement inférieure à celle du nanofilm à bords amorphes

de mêmes dimensions avec interface lisse (∼ 33 W m−1 K−1), mais la différence est faible. De plus,

la κC est environ égale à la conductivité d’un nanofilm non amorphisé à surface libre rugueuse

avec les mêmes caractéristiques de rugosité (∼ 29 W m−1 K−1). Cela montre qu’une interface c-

Si/a-Si ou une surface libre rugueuse suffit à rendre les réflexions diffuses. Combiner ces deux

effets n’a pas vraiment d’intérêt car le transport de chaleur n’est pas réduit davantage.

6.2.2 Nanofils

Une étude similaire a été menée avec un nanofil cylindrique. Un nanofil non amorphisé à surface

libre lisse de diamètre d = 5,4 nm à une conductivité de 12±1 W m−1 K−1à température ambiante

d’après les calculs de DM (voir section 6.1.2). Lorsqu’on ajoute une couche de Silicium amorphe

autour du nanofil pour représenter l’amorphisation de la surface, on parle de nanofil “core/shell”

(cœur/coquille). Ici, le cœur est cristallin et la coquille est amorphe.

L’ajout d’une couche amorphe d’épaisseur e = 1 nm à l’extérieur du fil diffuse les phonons de

manière plus efficace mais préserve la diamètre cristallin dC = 5,4 nm. La conductivité de la phase

cristalline est alors légèrement réduite (∼ 10 W m−1 K−1). Cela montre encore que la spécularité

d’une surface libre cylindrique “lisse” en DM est moins importante que pour une surface plane. Si
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la couche amorphe est ajoutée à l’intérieur du fil, en plus de la plus forte diffusivité de l’interface,

le diamètre cristallin est réduit (dC = 3,4 nm) et la conductivité thermique de la phase cristalline

devient encore plus faible (∼ 5 W m−1 K−1).

Pour un nanofil core/shell avec phase amorphe à l’extérieur et interface rugueuse, la conduc-

tivité de la phase cristalline est d’environ 9 W m−1 K−1. Comme dans le cas des nanofilms, ren-

dre l’interface rugueuse ne diminue pas significativement sa spécularité. Les conductivités des

nanofilms et des nanofils avec différents états de surface sont résumées dans le tableau 6.2.

Limite de la phase cristalline Nanofilms Nanofils
Surface libre lisse κC = 53±5 W m−1 K−1 κC = 12±1 W m−1 K−1

Surface libre rugueuse κC = 29±2 W m−1 K−1 κC = 8±1 W m−1 K−1

Interface c-Si/a-Si lisse κC = 33±2 W m−1 K−1 κC = 10±1 W m−1 K−1

Interface c-Si/a-Si rugueuse κC = 30±3 W m−1 K−1 κC = 9±1 W m−1 K−1

Table 6.2 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique de la phase cristalline dans des nanofilms
(h = 8,1 nm) et des nanofils (d = 5,4 nm) de Silicium cristallin avec différents états de surfaces (lisses,
rugueuses, amorphisées). Pour les surfaces et interfaces rugueuses, les caractéristiques de la rugosité sont
arbitrairement choisies comme δ= 0,2 nm et LC = 1 nm.

6.2.3 Surfaces des nanopores

Nanopores sphériques

Lors de la création de nanopores dans le Silicium, il arrive souvent que la surface des pores devi-

enne amorphe (voir section 1.5). Les conséquences d’un tel phénomène sur la conductivité ther-

mique du Silicium nanoporeux ont été étudiées avec la Dynamique Moléculaire. Des systèmes de

Silicium à nanopores sphériques possédant des coquilles de Silicium amorphe d’épaisseur e ont

pu être modélisés grâce à la méthode décrite dans la partie 2.1.3. Les résultats de cette partie ont

été publié dans Journal of Applied Physics [151].

En Dynamique Moléculaire à l’Équilibre, on ne représente qu’une cellule unitaire cubique

de côté a contenant un pore. En appliquant des conditions aux limites périodiques dans toutes

les directions, on simule un matériau infini avec des nanopores périodiques répartis de manière

isotrope (ax = ay = az = a). La conductivité est donc la même dans toutes les directions et on peut

moyenner κx , κy et κz pour obtenir la conductivité globale. La période est définie par la taille du

système et est donc limitée à quelques nanomètres. Ici, elle est fixée à a = 5,4 nm. Les dimen-

sions des systèmes étudiés dans cette partie sont donc bien plus petites que celles des structures

du chapitre 3 modélisées avec la méthode MC.

Sur la figure 6.10a, la conductivité thermique effective du Silicium à nanopores sphériques

avec ou sans coquille amorphe est tracée en fonction du diamètre des pores. Le diamètre des pores
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Figure 6.10 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique effective de Silicium cristallin massif con-
tenant des nanopores sphériques périodiques, avec et sans amorphisation autour des pores. (a) Conduc-
tivité thermique en fonction du diamètre des pores. L’épaisseur de la coquille amorphe pour les pores
amorphisés est fixée à e = 0,5 nm. (b) Conductivité thermique en fonction de l’épaisseur d’amorphisation
autour des pores, diamètre de pore fixé à d = 2,2 nm.

varie de 0 à a et l’épaisseur de la coquille amorphe est fixée à e = 0,5 nm. La période étant con-

stante, l’augmentation du diamètre des pores entraine une augmentation de la porosité (voir axe

supérieur) et de la densité de surfaces et la conductivité diminue logiquement. Lorsque la surface

des pores est amorphisée, une réduction supplémentaire du transport de chaleur est observée.

Ce phénomène peut être expliqué par la différence de conductivité entre les phases cristalline et

amorphe du Silicium (κc-Si = 150 W m−1 K−1et κa-Si = 1,8 W m−1 K−1, respectivement). Le Sili-

cium amorphe (a-Si) conduit beaucoup moins bien la chaleur que son homologue cristallin (c-Si).

Lorsqu’une coquille amorphe est ajoutée autour du pore, une partie du c-Si est remplacée par du

a-Si. La largeur du passage de Silicium cristallin dans lequel les phonons peuvent se propager sans

être diffusés trop souvent est donc réduite.

Sur la figure 6.10b, la conductivité thermique effective est tracée en fonction de l’épaisseur

de la coquille amorphe pour un diamètre de pore constant d = 2,2 nm. Elle diminue lorsque

e augmente car la proportion de Silicium amorphe dans la structure augmente et la largeur du

passage cristallin diminue. Pour une épaisseur de coquille infinie, on tend vers la conductivité

d’un Silicium amorphe à pores sphériques (κ = 1,5±0,1 W m−1 K−1). La conductivité thermique

du Silicium amorphe massif obtenu par Dynamique Moléculaire est de 1,7± 0,1 W m−1 K−1, ce

qui est en très bon accord avec la valeur expérimentale [94]. Même dans le Silicium amorphe, la

conductivité thermique est donc légèrement plus faible en présence de nanopores. Le LPM in-

trinsèque des phonons dans le a-Si étant de l’ordre d’une distance interatomique, les diffusions

par les surfaces des pores ne contribuent que très faiblement à cette réduction, qui est princi-
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palement due à la porosité (effets massifs). En effet, la porosité pour d = 2,2 nm et a = 5,4 nm

étant d’environ 3,35%, si on calcule la conductivité d’un milieu non poreux équivalent, on obtient

κ∗ = 1,6±0,1 W m−1 K−1, ce qui se rapproche de la valeur du a-Si massif.

En cumulant l’effet des nanopores et de l’amorphisation des surfaces, la conductivité peut at-

teindre des valeurs extrêmement basses. Pour le diamètre de pores le plus important envisagé ici

(d = a = 5,4 nm), la conductivité thermique effective du Silicium à nanopores amorphisés chute

à 0,38±0,03 W m−1 K−1. Pourtant, les pores étant sphériques, une part de Silicium cristallin est

toujours présente dans le système, notamment dans les coins de la boîte de simulation. Le c-

Si restant forme un réseau continu pouvant permettre le transport d’électrons, ce qui n’est pas

possible dans le a-Si. Pour ces dimensions spécifiques, la porosité est de 52,4% et la fraction volu-

mique de Silicium amorphe vaut φam = 27,4%, ce qui laisse φC = 20,2% de Silicium cristallin. De

la même manière que pour la conductivité équivalente d’un milieu non poreux (éq. 3.6), on peut

définir la conductivité à l’intérieur de la phase cristalline comme

κC = f (φ,φam)κeff (6.3)

avec f (φ,φam) = (1+φ/2+φam/2)/(1−φ−φam).

Lorsque la fraction volumique de matériau amorphe dans le système n’est pas négligeable,

c’est cette conductivité thermique qui doit être comparée à la conductivité électrique pour carac-

tériser le pouvoir thermoélectrique de la structure. Pour ce système, la conductivité de la phase

cristalline vaut κC = 2,6±0,2 W m−1 K−1, soit une multiplication par 50 du rendement thermoélec-

trique.

Les pores étant répartis de manière périodique, la structure peut être considérée comme un

“cristal phononique”, à l’instar des PnC du chapitre 4. Des effets cohérents, tels que des inter-

férences entre ondes incidentes et réfléchies, agissant sur le transport thermique sont donc à en-

visager. Sur la figure 6.11, les DOS d’un système à pores sphériques avec ou sans coquille sont

comparées à celle du Silicium cristallin massif. Aucun “band gap” n’est observé, ce qui remet en

cause l’apparition des effets cohérents dans ces structures à température ambiante, comme pour

les nanofilms à pores cylindriques (voir section 4.2).

Globalement, les conséquences de la nanoporosité sur la densité d’états de la structure sont

minimes. On observe une baisse significative de la population des branches TO, qui contribuent

peu au transport de chaleur. Le peuplement de la branche TA est également légèrement diminué.

Une fois de plus, l’utilisation des propriétés du c-Si massif pour les phonons dans le code MC est

150



CHAPTER 6. IMPACT DE LA RUGOSITÉ ET DE L’AMORPHISATION

Figure 6.11 – [Dynamique Moléculaire] Comparaison des densités d’états du Silicium cristallin massif et de
Silicium à nanopores sphériques avec et sans amorphisation autour des pores.

justifiée par les faibles changements observés dans la DOS.

Nanopores cylindriques

Comme pour les pores sphériques, l’effet de l’amorphisation de la surface des pores cylindriques

est étudiée dans cette partie avec la Dynamique Moléculaire. Ces résultats ont récemment été

publiés dans Physical Review B [113]. Les différents systèmes modélisés sont schématisés sur la

figure 6.12. Ici, plusieurs types de coquilles autour des pores sont comparées : des coquilles de

Silicium amorphe (a-Si), des coquilles de Silicium oxydé en phase amorphe (a-SiO2) et une dou-

ble coquille a-Si/a-SiO2. Lors de la nanostructuration, non seulement les surfaces s’amorphisent,

mais elle s’oxyde également au contact de l’air (voir section 1.5). Une coquille de a-SiO2 autour

du pore permet d’étudier l’effet de l’oxydation. De plus, la double coquille permet une modéli-

sation plus réaliste du phénomène d’amorphisation/oxydation, avec une oxydation en surface et

une amorphisation un peu plus en profondeur dans le matériau.

Dans un premier temps, les dimensions sont fixées à h = 8,1 nm, a = 8,1 nm, d = 5,4 nm.

Deux épaisseurs de coquille sont envisagées : e = 0,5 nm ou e = 1 nm. Les conditions aux limites

selon x et y sont périodiques. Selon z, les conditions peuvent être périodiques (pour modéliser

un milieu infini dans toutes les directions) ou fixes (pour modéliser un nanofilm). La conductivité

thermique effective calculée avec la DM pour les différentes structures est tracée sur la figure 6.13

en fonction de l’épaisseur de la coquille amorphe.

Les structures sans amorphisation (points noirs sur la figure) sont celles présentées dans le
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Figure 6.12 – Schémas de nanofilms à pores cylindriques possédant une coquille, (a) de Silicium amorphe
(a-Si), (b) de silice amorphe (a-SiO2). (c) Nanofilm à pores cylindriques avec double coquille a-Si/a-SiO2.

Figure 6.13 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique in-plane de nanofilms à pores cylindriques
possédant une coquille amorphe de Silicium (a-Si) ou de silice (a-SiO2) en fonction de l’épaisseur de co-
quille.
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tableau 4.1. Ici, leur conductivité thermique est comparée à d’autres valeurs numériques obtenues

par méthode EMD [38]. Ces résultats ne sont pas exactement en accord avec les nôtres à cause

de l’utilisation d’un potentiel différent (EDIP). Néanmoins, l’écart relatif entre milieu infini et

nanofilm à pores cylindriques est préservé (∼ 25%).

Lorsqu’une coquille de a-Si est ajoutée autour du pore, la conductivité diminue d’autant plus

que la coquille est épaisse (points rouges), comme dans le cas des pores sphériques, car le a-Si

vient remplacer une partie du c-Si. Avec une coquille de 1 nm d’épaisseur, la conductivité peut

atteindre des valeurs extrêmement basses (κeff ' 0,8 W m−1 K−1). La conductivité de la phase

cristalline κC (éq. 6.3) est alors d’environ 3,8 W m−1 K−1, soit une amélioration de l’efficacité ther-

moélectrique d’un facteur 40 par rapport au Silicium cristallin massif. L’ajout de la coquille de

Silicium amorphe fait disparaitre la différence entre milieu infini et nanofilm. Cela montre que

la réduction du LPM des phonons est alors principalement due aux diffusions par les pores/co-

quilles et que les diffusions sur les parois du film ne jouent presque aucun un rôle. La dimension

caractéristique limitant le transport de chaleur est donc la largeur minimale du passage cristallin

entre les coquilles de deux pores voisins, que nous appellerons neck cristallin (voir schéma 6.12a).

En ajoutant une coquille de a-SiO2, la conductivité est également réduite, généralement de

manière plus prononcée qu’avec le Silicium amorphe. L’oxydation des nanostructures peut donc

être responsable d’une diminution de la conductivité encore plus marquée qu’avec une simple

reconstruction de la surface libre. En revanche, la conductivité semble cette fois indépendante de

l’épaisseur de coquille et la différence entre milieu infini et nanofilm est accentuée.

Un seul nanofilm a été modélisé avec la double coquille a-Si/a-siO2. L’épaisseur de chaque

phase amorphe étant fixée à 0,5 nm, l’épaisseur totale de la coquille est de 1 nm. La conductivité

prend une valeur intermédiaire entre celle du PnC à coquille de a-Si et celle du PnC à coquille de

a-SiO2 : κeff ' 0,36 W m−1 K−1, soit κC ' 1,7 W m−1 K−1, ce qui correspond à la limite amorphe

du Silicium et à une multiplication du rendement thermoélectrique par 100 comparé au Silicium

massif si on considère que le transport électrique n’est pas affecté par la nanostructuration (en

réalité, avec des dimensions aussi petites que les systèmes modélisés ici, la propagation des élec-

trons est certainement un peu ralentie).

Les modifications de la densité d’états causées par la nanostructuration, l’amorphisation et

l’oxydation sont visibles sur la figure 6.14. Comme dans le cas des nanopores sphériques, nanos-

tructurer le matériau n’a qu’une très faible influence sur la DOS, à part au niveau du pic de la

branche TO (fig. 6.14a). Aucun band gap n’est observé, ce qui confirme que l’appellation de

cristaux phononiques n’est pas justifiée pour ces structures à température ambiante, en accord
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Figure 6.14 – [Dynamique Moléculaire] Effet de la présence d’une coquille amorphe autour des pores sur
la densité d’états de la structure. (a) Comparaison des densités d’états du Silicium cristallin massif, d’un
nanofilm de Silicium cristallin (sans pore), et d’un PnC (sans coquille). (b) Densités d’états des PnC avec
coquille de Silicium amorphe (a-Si), comparaison avec un PnC sans coquille et un nanofilm de a-Si sans
pore. (c) Densités d’états des PnC avec coquille de silice amorphe (a-SiO2), comparaison avec un PnC sans
coquille et un nanofilm de a-SiO2 sans pore. Les dimensions sont les mêmes pour tous les PnC (h = 8,1 nm,
a = 8,1 nm et d = 5,4 nm).
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avec les observations de la section 4.2 et les travaux de Nomura et al [17].

En revanche, l’ajout d’une coquille de a-Si modifie la DOS de manière un peu plus conséquente

(fig. 6.14b). Plus l’épaisseur de la coquille est importante, plus la DOS globale de la structure se

rapproche de celle du Silicium amorphe. Ce procédé passe par une diminution du pic TO, un lis-

sage de la courbe au niveau des pics LA et LO (“softening”) et un léger décalage des populations

vers de plus basses fréquences (“red shift”).

Avec une coquille de a-SiO2, plusieurs pics apparaissent à haute fréquence. Ces mêmes pics

sont observées dans la DOS de la silice pure. Ils sont liés à la présence d’oxygène dans le système.

Leur contribution au transport de chaleur est inconnue. Leur haute fréquence leur confère une

énergie importante. S’il s’avérait que ces modes se propagent rapidement et sans être diffusés trop

souvent, leur apparition pourrait expliquer pourquoi la conductivité ne diminue pas davantage

lorsque l’épaisseur de coquille a-SiO2 augmente (voir fig. 6.13).

Des nanofilms à pores cylindriques de période et diamètre variables ont été étudiés. Pour ces

systèmes, seules des coquilles de a-Si d’épaisseur e = 1 nm sont modélisées. Il a été montré que

les coquilles a-Si et a-SiO2 de cette épaisseur ont un effet similaire sur le transport thermique (voir

fig.6.13). La période est d’abord maintenue constante tandis que le diamètre des pores varie, puis

le diamètre des pores est fixé et on fait varier la période (voir schéma 6.15).

Figure 6.15 – Schéma de la variation de la période et du diamètre des pores cylindriques. (a) Période con-
stante et diamètre variable. (b) Diamètre constant et période variable.
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La conductivité thermique effective de ces systèmes est tracée en fonction du neck sur la fig-

ure 6.16a. À diamètre constant, le neck augmente avec la période, mais à période constante, il

diminue quand le diamètre augmente (voir schéma 6.15). La réduction supplémentaire causée

par l’amorphisation des surfaces des pores est nettement visible, peu importe les dimensions

du système. La dimension importante en présence de coquille amorphe autour des pores est le

neck cristallin (voir fig. 6.12a), qui correspond à la largeur minimale du passage cristallin pour les

phonons. Quand la conductivité est décrite en fonction du neck cristallin, elle est la même avec et

sans coquille (fig. 6.16b).

Figure 6.16 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique in-plane de nanofilms à pores cylindriques
pour différents diamètres de pore (période constante a = 8,1 nm). (a) En fonction du neck. (b) En fonc-
tion du neck cristallin. Les insets montrent la conductivité thermique pour différentes périodes (diamètre
constant d = 5,4 nm).

En réalité, dans les PnC, la surface des pores n’est pas la seule à être amorphisée. Les parois

supérieure et inférieure du nanofilm le sont également. La conductivité est encore davantage ré-

duite en combinant l’amorphisation des pores et des parois du nanofilm. Pour un PnC de dimen-

sion h = a = 8,1 nm et d = 5,4 nm avec une coquille amorphe d’épaisseur 1 nm autour des pores et

une couche de a-Si de même épaisseur aux surfaces du nanofilm, la conductivité effective est ré-

duite à 0,6±0,2 W m−1 K−1alors qu’il reste environ 30% de Silicium cristallin dans la structure. La

conductivité de la phase cristalline vaut alors 3,2±1 W m−1 K−1, soit une amélioration théorique

du rendement thermoélectrique par un facteur 50.

6.3 Nanoinclusions

Dans cette partie, l’effet de la présence de nanoinclusions sur le transport de chaleur est étudié

avec la Dynamique Moléculaire. Comme pour les pores, les inclusions sont organisées de façon
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périodique et peuvent avoir différentes formes, tailles et périodes.

6.3.1 Nanoinclusions sphériques

Nanoinclusions amorphes

Dans un premier temps, des systèmes cristallins à nanoinclusions de a-Si sphériques et péri-

odiques sont modélisés. Le milieu est infini dans toutes les directions grâce à l’application de con-

ditions périodiques sur chaque face de la boîte de simulation cubique, qui contient une nanoin-

clusion en son centre. Le côté de la boîte de simulation définit donc la période a, qui est fixée à

5,4 nm, tandis que le diamètre de l’inclusion varie. Les systèmes modélisés ont donc les mêmes

dimensions que les structures à nanopores sphériques décrites dans la partie 6.2.3.

Les conductivités thermiques effectives des milieux poreux et des systèmes à nanoinclusions

sont comparées sur la figure 6.17. Comme dans le cas du Silicium poreux, l’augmentation de la

taille de l’inclusion induit une diminution de la conductivité car la proportion de matériau amor-

phe et la surface de diffusion augmentent. En effet, au même titre qu’une surface libre, une in-

terface entre phases cristalline et amorphe diffuse les phonons et contribue à la résistance ther-

mique globale de la structure (voir section 1.4.2). D’après la figure 6.17, la réduction du transport

thermique due aux nanoinclusions est aussi importante que celle causée par les nanopores. No-

tons que la conductivité du Silicium poreux donnée ici est la conductivité thermique effective κeff,

faisant apparaitre à la fois les effets macroscopiques de la porosité et les effets nanométriques de

réduction du LPM des phonons (éq. 3.5). Une inclusion de Silicium amorphe a donc le même effet

que l’absence de matière (pore). La conductivité du a-Si est tellement faible face à celle du c-Si

que le transport thermique dans les inclusions est négligeable. De plus, l’interface c-Si/a-Si dif-

fuse les phonons aussi significativement qu’une surface libre (interface c-Si/vide). Les propagons

de la phase amorphe ne peuvent donc pas propager la chaleur sur de longues distances, surtout

lorsque l’inclusion est petite. La conductivité de la phase cristalline (éq. 6.3 avec φ = 0) diminue

jusqu’à 7 W m−1 K−1pour les inclusions les plus volumineuses.

Puisqu’en première approximation les inclusions amorphes peuvent être assimilées à du vide

en ce qui concerne le transport de chaleur, il est possible de généraliser le comportement des

matériaux à inclusions ou pores sphériques amorphisés ou non. En effet, si la coquille amor-

phe autour des pores peut être considérée comme du vide et que l’interface c-Si/a-Si agit sur

les phonons comme une surface libre, on peut calculer la densité d’interfaces pour les systèmes
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Figure 6.17 – [Dynamique Moléculaire] Comparaison de la conductivité thermique effective du Silicium
nanoporeux et du Silicium contenant des nanoinclusions de a-Si sphériques.

poreux avec coquille amorphe d’épaisseur e autour des pores :

Sdiff

V
= 4π(R+e)2

a3 − 4
3π(R+e)3

(6.4)

La densité de surfaces pour les structures poreuses non amorphisées peut être obtenue avec l’équation 3.7.

Pour les nanoinclusions, on peut également utiliser l’équation 3.7 en prenant d comme le di-

amètre de l’inclusion et φ comme la fraction de matériau amorphe dans le système.

Figure 6.18 – [Dynamique Moléculaire] Loi générale pour la conductivité thermique effective de milieux
infinis à nanopores sphériques amorphisés ou non, ainsi que pour les milieux à nanoinclusions amorphes
sphériques.

En traçant les conductivités thermiques effectives des différents systèmes en fonction de la
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densité d’interfaces (fig. 6.18), tous les résultats suivent une même loi, qui peut être approchée

par

κeff = 64e−
Sdiff

V /0,004 +46e−
Sdiff

V /0,014 +5,6e−
Sdiff

V /0,078 (6.5)

avec Sdiff/V en nm−1 et κeff en W m−1 K−1.

On remarque que la conductivité thermique est légèrement moins affectée avec les nanoin-

clusions lorsque Sdiff/V devient important (i.e. quand l’inclusion devient grande), signe que les

propagons commencent à participer de manière non négligeable au transport de chaleur. Quand

la fraction volumique de matériau amorphe est importante et la taille des inclusions est grande, le

Silicium amorphe ne peut plus vraiment être considéré comme du vide car il transmet une petite

partie de la chaleur. En revanche, pour des coquilles fines autour des pores ou pour des nanoin-

clusions de faible dimension, la réduction du transport de chaleur est la même qu’avec du vide.

Nanoinclusions cristallines

On s’intéresse maintenant à des nanoinclusions sphériques périodiques de Silicium cristallin dans

une matrice de Silicium amorphe. La période est toujours de 5,4 nm et le diamètre des inclusions

varie. La conductivité thermique effective des structures à nanoinclusions amorphes est com-

parée à celle des structures à nanoinclusions cristallines sur la figure 6.19 en fonction de la fraction

volumique de matériau amorphe. Cette dernière augmente avec le diamètre des nanoinclusions

amorphes dans un matériau cristallin, mais diminue quand la taille des inclusions cristallines

dans une matrice amorphe augmente. Pour de faibles diamètres d’inclusions cristallines (φam >
80 %), la conductivité semble légèrement plus basse que celle du Silicium amorphe massif, bien

que l’incertitude sur les résultats soit du même ordre de grandeur que la différence de conductiv-

ité. Damart et al ont montré que les inclusions cristallines dans une matrice de Silicium amorphe

empêchent la propagation des modes possédant une haute énergie et diminuent donc le transport

thermique [168].

Quand la fraction volumique cristalline devient plus importante, la conductivité croît et doit

tendre vers celle du Silicium cristallin massif quand les inclusions deviennent suffisamment grandes

pour remplir tout l’espace. On remarque que les conductivités des systèmes à inclusions cristallines

et de ceux à inclusions amorphes suivent une même évolution, qui n’est pas sans rappeler celles

usuellement obtenues pour des alliages. Par exemple, lorsqu’on trace la conductivité thermique

d’alliages de Silicium et de Germanium en fonction de la concentration en Si ou Ge, la courbe a

une forme similaire et passe par un minimum plus bas que la conductivité thermique de chaque
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Figure 6.19 – [Dynamique Moléculaire] Conductivité thermique effective du Silicium cristallin avec nanoin-
clusions amorphes sphériques et du Silicium amorphe avec nanoinclusions cristallines sphériques.

matériau massif [60]. Dans le cas des nanoinclusions sphériques, un minimum est également at-

teint pour φam ' 90%, avec une conductivité légèrement inférieure à la limite amorphe. Ainsi, la

répartition périodique des inclusions et leur forme sphérique permet d’assimiler la structure à un

alliage dans lequel les deux matériaux sont mélangés uniformément.

Bien que ses propriétés thermiques soient singulières, un matériau amorphe contenant des

nanoinclusions cristallines de ce genre n’est pas d’un grand intérêt pour la thermoélectricité. En

effet, la phase cristalline n’est pas continue tant que d < a et le transport d’électrons dans la phase

amorphe est insuffisant pour assurer un courant électrique significatif.

6.3.2 Nanoinclusions cylindriques

Dans cette partie, des nanoinclusions de Silicium amorphe de forme cylindrique dans du Silicium

cristallin sont modélisées et leur impact sur le transport thermique est étudié. Dans un premier

temps, nous nous intéressons aux systèmes ayant des dimensions infinies dans toutes les direc-

tions. Puis la conductivité thermique des nanofilms à nanoinclusions amorphes cylindriques est

calculée.

Milieux infinis à nanoinclusions cylindriques

La conductivité thermique des systèmes infinis de Silicium cristallin à nanoinclusions de Silicium

amorphe cylindriques et périodiques est présentée dans le tableau 6.3. Elles est comparée à la

conductivité effective de milieux infinis à nanopores cylindriques pour deux périodes différentes
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(a = 8,1 nm et a = 11 nm). Le diamètre des pores/inclusions est fixé à d = 5,4 nm.

Premièrement, on remarque que la conductivité le long de l’axe des cylindres κz est toujours

supérieure à la conductivité dans la direction perpendiculaire à l’axe des cylindres κx y , que ces

derniers soient des pores ou des inclusions. Cela peut s’expliquer d’une part par l’orientation des

surfaces/interfaces des pores/inclusions, qui sont parallèles au flux pour κz et perpendiculaires

pour κx y . Les surfaces sont moins résistives lorsqu’elles sont parallèles à la direction de propa-

gation de la chaleur (voir partie 4.2). La forme des pores/inclusions implique donc en soi une

anisotropie du transport thermique. Mais un deuxième effet vient s’ajouter à ce phénomène. Pour

le flux se propageant dans le plan (x y), les phonons doivent passer par un “neck” (n = Lx = Ly =
a −d), qui correspond à la largeur minimale du passage entre les cylindres. Dans la direction z,

les phonons peuvent se propager entre les pores/inclusions dans un passage de largeur minimale

constante Lz =p
2a −d > n (voir figs. 6.20a et 6.20c). La conductivité est donc logiquement plus

importante dans la direction z que dans le plan (x y).

a = 8,1 nm Nanopores Nanoinclusions a = 11 nm Nanopores Nanoinclusions
κx y (W m−1 K−1) 4,4±0,3 6,5±0,5 κx y (W m−1 K−1) 15,5±1,3 17,8±1,6
κz (W m−1 K−1) 17,5±1,9 10,3±1,4 κz (W m−1 K−1) 38,3±2,2 31,1±4,4
κtot (W m−1 K−1) 8,8±0,7 7,8±0,6 κtot (W m−1 K−1) 24,2±2,6 22,3±1,6

Table 6.3 – Comparaison des conductivités thermiques effectives des systèmes infinis de Silicium cristallin
à nanopores ou nanoinclusions amorphes cylindriques périodiques. Le diamètre des pores ou inclusions
est fixé à d = 5,4 nm.

Pour les deux périodes étudiées, la conductivité κx y est légèrement plus élevée avec des inclu-

sions qu’avec des pores. Cependant, κz est plus faible dans le cas des nanoinclusions. Lorsqu’on

remplace le pore par une inclusion, la réduction de κz est plus forte que l’augmentation de κx y et

la conductivité totale (κtot = (2κx y+κz )/3) diminue. Pour expliquer la différence de comportement

de la conductivité thermique en fonction de la direction, il faut prendre en compte l’orientation

des surfaces.

Pour un flux se propageant dans le plan (x y), les surfaces/interfaces des cylindres sont per-

pendiculaires au flux. Ainsi, dans le cas d’un pore, une grande partie des phonons le rencontrant

subit un backscattering (fig. 6.20a). Dans le cas d’une inclusion, quelques uns de ces phonons,

plutôt que d’être réfléchis en arrière, peuvent pénétrer dans l’inclusion (fig. 6.20c) en se convertis-

sant en propagons, diffusons ou locons, et même parfois en ressortir de l’autre côté (surtout pour

les propagons qui ont un LPM relativement grand). Le transport thermique dans le plan (x y) est

donc davantage réduit avec des pores qu’avec des inclusions amorphes.

Pour un flux se propageant dans la direction z (le long des cylindres), les surfaces/interfaces
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Figure 6.20 – Schéma du transport thermique dans différentes directions dans les milieux à nanopores et
nanoinclusions amorphes cylindriques et périodiques. Coupe dans le plan (x y) (perpendiculaire à l’axe des
cylindres) pour un matériau à nanopores (a) et à nanoinclusions (c). Coupe dans le plan (xz) (parallèle à
l’axe des cylindres pour un matériau à nanopores (b) et à nanoinclusions (d). La zone plus claire représente
la partie du Silicium cristallin dans laquelle la densité d’états est perturbée par la proximité de l’interface.
Les flèches représentent le flux de chaleur ou les phonons.
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des pores/inclusions sont parallèles au flux. Elles opposent donc moins de résistance à la prop-

agation de la chaleur. Si le cylindre est un pore, la majeur partie des phonons est guidée dans la

direction z par sa surface libre (fig. 6.20b), qui est très spéculaire en Dynamique Moléculaire (voir

partie 6.1). Mais dans le cas d’une inclusion, l’interface c-Si/a-Si est plus diffuse qu’une surface

libre c-Si/vide (voir parties 6.2.1 et 6.2.2), elle oppose donc davantage de résistance au transport

de chaleur (fig. 6.20d). De plus, la densité d’états aux abords de la surface/interface est pertur-

bée sur une certaine distance, qui est plus grande dans le cas d’une interface c-Si/a-Si que pour

une surface libre (voir fig. 6.21). La DOS du Silicium cristallin massif est rétablie à partir d’une

distance de 0,6 nm par rapport à l’interface c-Si/vide. Pour une interface c-Si/a-Si, il faut une dis-

tance de 0,8 nm pour retrouver la DOS du c-Si massif [28]. La zone dont la DOS est perturbée

est représentée en clair sur les figures 6.20b et 6.20d. Le fait que κz soit plus élevée avec un pore

qu’une inclusion résulte de la cumulation de ces différents phénomènes.

Figure 6.21 – Évolution de la densité d’états du Silicium cristallin à proximité d’une surface libre (interface
c-Si/vide). La DOS est perturbée proche de la surface, sur une épaisseur de 0,6 nm.
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Nanofilms à nanoinclusions cylindriques

Notre attention se porte maintenant sur des nanofilms à nanoinclusions cylindriques (conditions

fixes selon z). Ces derniers peuvent être élaborés plus facilement que les milieux infinis à nanoin-

clusions cylindriques et leur conductivité effective peut être comparée à celle des PnC de la sec-

tion 6.2.3. La période et la hauteur des nanofilms sont fixées à 8,1 nm. Pour une si faible épaisseur

de film, la conductivité “cross-plane” κz est très faible en raison de l’important transport balistique

des phonons d’une paroi à l’autre. Seule la conductivité in-plane est décrite ici.

Elle est donnée dans le tableau 6.4 pour les nanofilms à nanopores et à nanoinclusions amor-

phes cylindriques. Comparée au cas des milieux infinis de la section précédente, la conductivité

est réduite d’environ 20% car les diffusions causées par les surfaces du film viennent s’ajouter à

celles dues aux interfaces c-Si/a-Si. Une fois de plus, à dimensions égales, la conductivité per-

pendiculaire à l’axe des cylindres est légèrement plus élevée avec des nanoinclusions qu’avec des

nanopores. L’écart relatif est d’environ 25% et augmente avec le diamètre des cylindres. Cela

souligne encore l’importance des propagons dans les nanoinclusions lorsque la taille de ces dernières

devient relativement importante.

Diamètre Nanopores Nanoinclusions
3,3 nm κx y = 10,1±0,8 W m−1 K−1 κx y = 13,0±1,2 W m−1 K−1

5,4 nm κx y = 3,4±0,3 W m−1 K−1 κx y = 4,9±0,5 W m−1 K−1

Table 6.4 – Comparaison des conductivités thermiques effectives des nanofilms de Silicium cristallin à
nanopores ou nanoinclusions amorphes cylindriques périodiques. La hauteur du film et la période sont
fixées à h = 8,1 nm et a = 8,1 nm.

La conductivité de la phase cristalline dans le plan (x y) pour les systèmes à nanoinclusions

cylindriques peut se calculer d’après

κC = 1+φam

1−φam
κeff (6.6)

Pour les systèmes infinis, elle est de 13,5 W m−1 K−1et 26,5 W m−1 K−1pour a = 8,1 nm et a =
11 nm, respectivement, soit une réduction d’un ordre de grandeur par rapport au Silicium cristallin

massif, et ce sans créer de pore, seulement des inclusions amorphes. Pour les nanofilms, la con-

ductivité de la phase cristalline chute à 10,2 W m−1 K−1pour h = 8,1 nm, a = 8,1 nm et d = 5,4 nm.
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Synthèse du chapitre

• En Dynamique Moléculaire, les surfaces libres reconstruites pen-

dant l’équilibration sont extrêmement lisse, ce qui conduit à une

importante spécularité.

• Dans les nanostructures possédant une majorité de surfaces paral-

lèles au flux (nanofilms et nanofils), cela a de fortes conséquences

sur le transport de chaleur.

• Une rugosité peut être imposée en effaçant certains atomes, ce qui

corrige ce problème.

• L’amorphisation des surfaces libres apporte une réduction supplé-

mentaire de la conductivité thermique.

• Des nanoinclusions amorphes ont presque le même effet que des

nanopores sur le transport thermique.
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Conclusion

Nous avons vu tout au long de ce rapport que la nanostructuration du Silicium permet effective-

ment de diminuer sa conductivité thermique, et théoriquement d’augmenter son rendement ther-

moélectrique en supposant que ses propriétés électriques ne sont pas dégradées. La réduction de

la conductivité est d’autant plus forte que la dimension caractéristique de la structure (diamètre

d’un nanofil, épaisseur d’un nanofilm, distance entre les pores “neck”, ...) est petite. Ce résul-

tat général est retrouvé avec deux méthodes numériques complémentaires, i.e. la Dynamique

Moléculaire et la méthode de Monte Carlo, basées sur des hypothèses différentes et indépen-

dantes.

À température ambiante, la diminution de la conductivité ne semble pas due à de quelcon-

ques modifications des propriétés des phonons par effets cohérents (interférences entre ondes

incidentes et ondes réfléchies, périodicité des pores, non applicabilité des conditions de Von-

Karman), même quand la dimension caractéristique est de quelques nanomètres seulement. Ces

phénomènes restent minimes dans toutes les structures étudiées, comme le montrent les densités

d’états calculées avec la Dynamique Moléculaire, excepté lorsque l’on s’approche d’une surface li-

bre ou d’une interface à des distances de l’ordre de l’Angström (voir sections 5.1.2 et 6.3.2).

La réduction du transport thermique dans les nanostructures est avant tout due aux diffu-

sions des phonons par les surfaces ou interfaces, en particulier quand les porteurs de chaleur sont

rétrodiffusés (backscattering), c’est-à-dire lorsqu’une particule se propageant initialement dans le

sens du flux global est réfléchie dans le sens contraire. Les diffusions intrinsèques sont respons-

ables du backscattering et de la résistance thermique des matériaux massifs. Dans les nanostruc-

tures, les diffusions par les surfaces sont prépondérantes et accentuent la résistance totale au flux

de chaleur.

Lorsque les surfaces sont réparties de manière isotrope, comme dans les matériaux à nanopores

sphériques de la section 3.3, la réduction de la conductivité peut être caractérisée par la densité

de surfaces de diffusion Sdiff/V, avec V le volume de matière. Plus celle-ci est importante, plus
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la conductivité est faible. Cette loi reste valide avec des interfaces cristallin/amorphe, en consid-

érant que la conduction de la phase amorphe est négligeable et que l’interface diffuse les phonons

similairement à une surface libre (voir section 6.3.1).

En revanche, si les surfaces ne sont pas réparties de façon isotrope, la densité de surfaces ne

suffit plus à décrire l’évolution de la conductivité thermique dans les nanostructures. L’orientation

des surfaces joue alors un rôle majeur. Les surfaces perpendiculaires au flux (ou à la direction de

mesure) provoquent plus de rétrodiffusions que les surfaces parallèles (voir section 4.2), et donc

davantage de résistance thermique.

Dans le cas des surfaces parallèles, la spécularité des surfaces a également son importance.

Une surface parallèle entièrement diffusive rétrodiffuse en moyenne 50% des phonons et a donc

un impact modéré sur la conductivité thermique, comparée à une surface perpendiculaire au flux.

Une surface parallèle entièrement spéculaire ne cause aucune rétrodiffusion et n’a pas d’effet sur

le transport thermique. La spécularité des surfaces est donc particulièrement importante pour la

conductivité in-plane d’un nanofilm ou celle le long de l’axe d’un nanofil (voir section 6.1).

L’oxydation et l’amorphisation des surfaces lors de la création des nanostructures est égale-

ment un facteur important. La couche de matériau amorphe formée à la surface remplace une

part du Silicium cristallin, ce qui réduit naturellement le transport des phonons dans la structure.

La dimension caractéristique de la phase cristalline est donc réduite et la conductivité s’en trouve

logiquement diminuée. Ce phénomène pourrait être à l’origine de la conductivité extrêmement

faible mesurée expérimentalement dans certaines nanostructures.

De plus, l’écart important parfois observé entre simulations et expériences pourrait être en

grande partie dû à la spécularité et l’amorphisation des surfaces. Dans les simulations de Dy-

namique Moléculaire, lorsqu’on ne définit pas artificiellement une rugosité, la reconstruction des

surfaces libres mène à une spécularité anormalement importante à température ambiante et à

une conductivité trop élevée, en particulier dans les nanofilms et les nanofils, dans lesquels les

surfaces de diffusion sont parallèles à la direction de mesure. Ce problème peut être contourné

en imposant une rugosité en effaçant certains atomes proches de la surface (voir sections 2.1.3

et 6.1), ou en modélisant la couche de matériau amorphe à la surface (section 6.2). Une inter-

face cristallin/amorphe est nettement moins spéculaire qu’une surface libre lisse en Dynamique

Moléculaire. Avec la méthode de Monte Carlo, les surfaces peuvent être choisies complètement

diffusives, comme cela est attendu à température ambiante. Mais l’amorphisation des surfaces ne

peut pas encore être modélisée.

Pour conclure, la conductivité thermique des nanostructures dépend fortement de l’orientation
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et de l’état des surfaces ou interfaces de diffusion. Pour minimiser la conductivité thermique,

dans le but d’augmenter le rendement thermoélectrique des matériaux, il faut maximiser la quan-

tité de surfaces perpendiculaires au flux de chaleur. De plus, les simulations numériques doivent

être améliorés afin de faire intervenir les différents phénomènes dépendant de la rugosité et de

l’oxydation des surfaces. Des travaux récents permettent d’ores et déjà de combiner la méthode

de Monte Carlo avec les propriétés des phonons (vitesses, temps de vie, ...) dans le silicium ex-

traites de calculs ab-initio. De plus, la caractérisation précise du transport thermique à travers

des interfaces et des nanoinclusions à l’aide de la Dynamique Moléculaire devraient permettre

dans le futur de modéliser des systèmes plus réalistes avec la méthode de Monte Carlo. Toutes ces

études sur le Silicium nanostructuré aboutiront peut-être un jour à l’utilisation à grande échelle

d’un matériau thermoélectrique rentable, peu coûteux, non toxique et abondant.
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Appendix A

Annexes

A.1 Calcul du libre parcours moyen intrinsèque dominant dans le Sili-

cium massif

Pour calculer le LPM intrinsèque dominant dans le Silicium cristallin massif à une température

donnée, une version simplifiée de la théorie cinétique (éq. 1.34) est utilisée :

κ' 1

3
Cdom

V vdom
g Λdom

int (A.1)

Cette équation suppose une valeur moyenne dominante pour la capacité thermique et et la vitesse

de groupe.

La première peut être déterminée d’après

Cdom
V =∑

j

∫ ωmax, j

0
cph, j (ω)D j (ω)dω=∑

j

∫ ωmax, j

0

~2ω2K2
j (ω)

2kBT2π2vg , j (ω)

e~ω/kBT(
e~ω/kBT −1

)2 dω (A.2)

où la somme est faite sur les 3 polarisations acoustiques (LA, TA et TA) avec cph(ω) la capacité

thermique d’un phonon de pulsationω. La densité d’états est issue de l’équation 1.13. Les valeurs

de K(ω) et vg (ω) sont exprimées en fonction de ω pour chaque branche grâce aux équations 2.2.1

et 2.2.1.

Pour obtenir la vitesse de groupe dominante à une température, il faut pondérer sa moyenne

spectrale par la densité d’états et la fonction de distribution de Bose-Einstein :

vdom
g =

∑
j
∫ ωmax, j

0 vg , j (ω)D j (ω) f (ω,T)dω∑
j
∫ ωmax, j

0 D j (ω) f (ω,T)dω
(A.3)

Enfin, les valeurs de conductivités thermiques du Silicium sur de larges gammes de tempéra-
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tures peuvent aisément être trouvées dans la littérature [59].

A.2 Code pour la création de membranes rugueuses en Dynamique Molécu-

laire

Le code suivant suppose l’existence d’un fichier “positions_atomes_membrane_lisse.txt” qui re-

cense les positions des atomes d’un système de taille Lx ×Ly ×Lz au début d’une simulation de

DM. Ici Lx = Ly = 15a0, comme défini dans le code, mais la hauteur Lz de la membrane initiale

doit être supérieure à l’épaisseur moyenne souhaitée à cause des variations de hauteur dues à la

rugosité. De plus, une fonction MATLAB nommée “random_roughness_function” doit être acces-

sible. Celle ci peut être trouvée en ligne [169].

clear all

h=81.464145; %Hauteur moyenne souhaitée de la membrane (Angstroms)

rugo=2; %Rugosité moyenne (Angstroms)

cl=10; %Longueur de corrélation (Angstroms)

Lx=81.464145; %Dimension du système selon x (Angstroms)

Ly=81.464145; %Dimension du système selon y (Angstroms)

Nx=100; %Nombre d’intervalles selon x

Ny=100; %Nombre d’intervalles selon y

deltaX=Lx/Nx;

deltaY=Ly/Ny;

a0=5.430943; %Paramètre de maille du réseau cristallin (Angstroms)

liste=importdata(’positions_atomes_membrane_lisse.txt’);

id=liste(:,1);

x=liste(:,3);

y=liste(:,4);

z=liste(:,5);
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%On détermine aléatoirement les limites inférieure et supérieure de la

%membrane à chaque position (x,y) grâce à la fonction random_roughness_function

[zinf,xinf,yinf]=random_roughness_function(Nx,Lx,rugo,cl);

offset=min(min(zinf));

zinf=zinf-offset; %Pour que zinf soit forcément positif, on redéfinit le zéro comme le minimum de

zinf

[zsup,xsup,ysup]=random_roughness_function(Nx,Lx,rugo,cl);

zsup=zsup-offset+h;

%On teste pour chaque atome si son z est inférieur à zinf ou supérieur à zsup

compt=1;

for i=1:size(liste,1)

indX=floor(x(i)/deltaX)+1;

indY=floor(y(i)/deltaY)+1;

if (indX==(Nx+1))

indX=Nx;

end

if (indY==(Ny+1))

indY=Ny;

end

if (z(i)<zinf(indX,indY) || z(i)>zsup(indX,indY))

aEffacer(compt)=id(i); %On stocke les ID des atomes à effacer dans un tableau

compt=compt+1;

end

end

%On réécrit la liste des atomes en effaçant ceux en dehors des limites

listeFinale=zeros(size(liste,1)-length(aEffacer),size(liste,2));

compt=1;

for i=1:size(liste,1)

%On cherche si l’atome en cours est dans le tableau aEffacer

effacer=0;

for j=1:length(aEffacer)
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if (id(i)==aEffacer(j))

effacer=1;

end

end

if (effacer==0) %On n’écrit l’atome dans le nouveau fichier que s’il n’est pas en dehors des lim-

ites

listeFinale(compt,:)=liste(i,:);

listeFinale(compt,1)=compt; %On remplace l’ID de l’atome pour qu’il n’y ait pas de trous

compt=compt+1;

end

end

A.3 Détails des calculs pour une collision entre un phonon et un pore

cylindrique en Monte Carlo

A.3.1 Détermination du point de collision

Figure A.1 – Intersections entre la trajectoire d’un phonon et un pore cylindrique.

Dans le code MC utilisé pour nos simulations, les pores sont répartis dans le système dès

l’initialisation selon une disposition définie par l’utilisateur. Les pores cylindriques sont dirigés

selon x et sont repérés dans l’espace par la position (z0, y0) de leur centre et leur rayon R0 (voir

fig. A.1). Les collisions des phonons sur les pores sont déterminées en calculant l’intersection en-
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tre la trajectoire du phonon et l’équation de la surface cylindrique du pore. Pour cela, on résout le

système 
z = vz tcol + zi

y = vy tcol + yi

(z − z0)2 + (y − y0)2 = R2
0

(A.4)

avec (zi , yi ) la position initiale du phonon au début du pas de temps (ou à la dernière collision avec

un obstacle) et tcol l’instant de la rencontre entre le phonon et la frontière du pore. Ce système

mène à une équation du second degré pour tcol :

(v2
z + v2

y )t 2
col +

[
2vz (zi − z0)+2vy (yi − y0)

]
tcol + (zi − z0)2 + (yi − y0)2 −R2

0 = 0 (A.5)

qui a pour déterminant

∆= 4
[

R2
0(v2

z + v2
y )− (

vz (yi − y0)− vy (zi − z0)
)2

]
(A.6)

Si ce dernier est positif, la trajectoire du phonon a une ou plusieurs intersections avec la surface

du pore (sinon, le phonon ne rencontre pas le pore au cours du pas de temps). Le phonon n’étant

normalement jamais à l’intérieur du pore, les deux solutions réelles t1 et t2 de l’équation A.5 sont

forcément de même signe, ce qui signifie que les deux intersections ont lieu dans le “passé” (si

les deux temps sont négatifs) ou dans le “futur” (si les deux temps sont positifs). Si t1 et t2 sont

de signes opposés, cela veut dire qu’une intersection provient du “passé” tandis que l’autre se

produira dans le “futur”, le phonon est donc à l’intérieur du cylindre. Cette vérification permet de

s’assurer régulièrement que les particules ne pénètrent pas dans les pores et que la procédure de

collision est bien gérée. Les deux solutions pour tcol sont données par


t1 = −2[vz (zi−z0)+vy (yi−y0)]+

p
∆

2(v2
z+v2

y )

t2 = −2[vz (zi−z0)+vy (yi−y0)]−
p
∆

2(v2
z+v2

y )

(A.7)

Elles nous intéressent seulement si elles sont toutes deux positives. On choisit ensuite le temps le

plus faible des deux (t2) car il correspond à la première intersection (voir fig. A.1), et on le compare

à ∆t (le temps restant au phonon avant la fin du pas de temps). Si t2 < ∆t , une collision avec le

pore a effectivement lieu pendant le pas de temps. Cette procédure est répétee pour tous les pores

du système et seule la plus petite solution t2 est retenue. Le phonon est ensuite amené au point

d’impact dont les coordonnées sont facilement calculables d’après l’équation A.4 et ∆t est mis à
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jour en lui soustrayant le t2 final.

A.3.2 Base propre pour la réflexion des phonons

Dans le but de représenter fidèlement les réflexions spéculaires ou diffuses des phonons sur les

pores en fonction de l’état de surface, la base propre (A,B,n) de la collision définie par la normale

~n à la surface au point d’impact doit être déterminée (voir fig. 2.15). Les cylindres étant orientés

selon l’axe x de la base principale (x, y, z), la composante x de ~n est toujours nulle. De plus, on

peut définir ~A comme colinéaire à ~x, ce qui le rend automatiquement orthogonal à ~n. La base

(A,B,n) peut donc être obtenue par une simple rotation d’un angle α de (x, y, z) autour de l’axe x.

Il ne reste plus qu’à trouver les deux dernière composantes de~n et s’arranger pour que~B complète

le repère orthonormé direct. Le vecteur unitaire normal à la surface au point d’impact a pour

coordonnées dans le repère principal

~n =


nx

ny

nz

=


0

(yI − y0)/
√

(yI − y0)2 + (zI − z0)2

(zI − z0)/
√

(yI − y0)2 + (zI − z0)2

 (A.8)

avec (yI, zI) la position du point d’impact dans le plan (y z). L’angle α entre (A,B,n) et (x, y, z) vaut

alors cos−1(nz ) (voir fig. A.2). On a donc les relations suivantes permettant de passer d’un repère

à l’autre : 
~A =~x
~B = cos(α)~y + sin(α)~z

~n = cos(α)~z − sin(α)~x

(A.9)


~x =~A
~y = cos(α)~B− sin(α)~n

~z = cos(α)~n + sin(α)~B

(A.10)

Ainsi, le vecteur vitesse du phonon ~v = vx~x + vy~y + vz~z peut être transporté dans la base (A,B,n),

ses coordonnées peuvent être modifiées en fonction du type de réflexion (spéculaire ou diffuse)

puis il peut être ramené dans le repère principale pour continuer la dérive.
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Figure A.2 – Projection dans le plan (y z) des repères (x, y, z) et (A,B,n) lors de la collision d’un phonon avec
un pore cylindrique en MC.

A.4 Modèles macroscopiques pour la conductivité des milieux poreux

Afin de distinguer les effets massifs et nanométriques définis au début du chapitre 4 pour les

structures nanoporeuses, des simulations d’éléments finis (FEM) pour les différentes géométrie

étudiées ont été comparées à des modèles existants. Les simulations d’éléments finis sont réal-

isées avec le logiciel COMSOL, qui ne fait pas intervenir les effets nanométriques (limitation du

LPM, effets cohérents). La réduction par rapport au Silicium massif de la conductivité thermique

obtenue est donc seulement due aux effets massifs, qui ont lieu même à échelle macroscopique et

qui dégradent identiquement les propriétés électriques de la structure. On a donc

κFEM = f (φ)κbulk (A.11)

avec f (φ) le facteur de correction dépendant de la porosité qui modélise les effets massifs.

Figure A.3 – Modèles macroscopiques pour la réduction de la conductivité dans les structures poreuses,
comparaison avec des simulations d’éléments finis ne prenant en compte que les effets massifs.
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Pour les simulations FEM, une différence de température ∆T = 10 K entre les extrémités du

système dans la direction x est imposée. Le système représente une ou plusieurs périodes de

la structure. En l’absence d’effets nanométriques, la distance entre les thermostats (la longueur

du système selon x) n’a pas d’importance. Le flux de chaleur est ensuite calculé et moyenné sur

une section perpendiculaire à celui-ci et la conductivité est déterminée grâce à la loi de Fourier

(éq. 1.33). La réduction de la conductivité thermique par rapport au Silicium massif pour les

structures ayant une porosité isotrope est comparée à plusieurs modèles analytiques sur la fig-

ure A.3. Presque toutes les structures suivent le modèle de Maxwell-Garnett f (φ) = (1−φ)/(1+φ),

excepté les milieux à pores sphériques. Pour ces derniers, le modèle d’Eucken [149] semble mieux

adapté. Cette méthode pour déterminer f (φ) a déjà été utilisée pour des réseaux de nanofils 2D

(“nanomeshes”) [150].

Concernant les milieux anisotropes, comme les réseaux de nanofils de la section 5.2.3, l’ajout

d’un facteur de correction dépendant de la direction de mesure est nécessaire [150] (voir éq. 5.8).
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Effet de l'orientation et de l'état des surfaces/interfaces sur les 

propriétés thermiques des semi-conducteurs nanostructurés 

Résumé : Ce travail porte sur l'étude du transport de chaleur dans le Silicium cristallinnanostructuré et 

l’effet de l’amorphisation. La conductivité thermique de diverses nanostructures est calculée à l'aide de 

deux méthodes numériques : la Dynamique Moléculaire et la résolution de l'équation de transport de 

Boltzmann par technique Monte Carlo. Les matériaux contenant des nanopores sphériques sont d'abord 

examinés et l'importance de la densité de surfaces de diffusion est mise en évidence. Puis des nanofilms 

à pores cylindriques périodiques, souvent appelés cristaux phononiques, sont étudiés. La densité d'états 

calculée par Dynamique Moléculaire ne montre pas de modifications majeures des propriétés des 

porteurs de chaleur (phonons). En revanche, les résultats montrent que l'orientation des surfaces, la 

disposition des pores ou la présence d’une couche de silicium oxydé ou amorphisé peuvent jouer un rôle 

important pour la dissipation de la chaleur. Ensuite, le transport de chaleur dans les nanofils est étudié, 

notamment l'évolution radiale de la conductivité thermique. Cette dernière est maximale au centre des 

nanofils et décroît en s'approchant de la surface du nanofil. Des structures composées de nanofils 

interconnectés, appelées réseaux de nanofils, sont également étudiées; elles possèdent des 

conductivités extrêmement basses. Enfin, l'effet de la rugosité et de l'amorphisation des surfaces sur le 

transport thermique est analysé pour différents types de nanostructures. Ces deux derniers phénomènes 

contribuent fortement à la réduction de la conductivité thermique, qui peut prendre des valeurs très 

basses en gardant une fraction cristalline importante. Cela ouvre de nouvelles perspectives pour le 

contrôle de cette propriété à travers le design des matériaux. 

Mots-clés : Semi-conducteur, nanostructure, conductivité thermique, dynamique moléculaire, Monte 

Carlo 

Effect of the surfaces/interfaces orientation and state on the thermal 

properties of nanostructured semi-conductors 

Abstract: This study deals with heat transport in crystalline nanostructured silicon and the impact of 

amorphization. The thermal conductivity of various nanostructures is computed with two numerical 

methods: Molecular Dynamics and Monte Carlo resolution of the Boltzmann transport equation. First, 

materials with spherical nanopores are investigated and the importance of the surface density is 

highlighted. Then, nanofilms with periodic cylindrical pores, often called phononic crystals, are studied. 

The density of states computed with Molecular Dynamics does not show major modifications of the heat 

carriers (phonons) properties. However, results show that the surfaces orientation, the pore distribution 

and the existence of native oxide or amorphous layers may have an important impact on the thermal 

conductivity. Then, heat transport in nanowires is studied, in particular the radial evolution of the 

thermal conductivity. The latter one is maximum at the center of the nanowire and decreases when 

approaching the nanowire surface. Structures made from interconnected nanowires, called nanowire 

networks, are also studied; they have an extremely low thermal conductivity. Finally, the impact of the 

roughness and amorphization of the surfaces on thermal transport is analyzed for different types of 

nanostructures. The two latter phenomena contribute strongly to the reduction of the thermal 

conductivity, which can reach very low values while keeping an important crystalline fraction.It opens 

new perspectives for the control of this property with material designing. 

Keywords: Semi-conductor, nanostructure, thermal conductivity, molecular dynamics, Monte Carlo 
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