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Laboratoire des Propriétés Optiques des Matériaux et Applications – UMR CNRS 6136
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THÈSE DE DOCTORAT

présentée et soutenue publiquement le 18 Octobre 2005

pour l’obtention du

Doctorat de l’université d’Angers
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Introduction Générale

Parmi les problèmes majeurs traités dans la physique de la matière condensée, se

posent les questions de la dynamique et de la thermodynamique des liquides surfon-

dus, et les phénomènes de relaxation lente [11, 83, 188, 257] dans les matériaux vitreux.

Qu’arrivera-t-il à un liquide quand il est refroidi ? Ces liquides peuvent se cristalliser à

une température dite température de cristallisation. Lorsque l’on refroidit un liquide en

dessous de sa température de cristallisation de manière suffisamment rapide, pour que la

cristallisation n’ait pas le temps d’avoir lieu, on obtient un liquide surfondu. La diffusion

d’une particule est ralentie par les particules voisines. Les réarrangements des atomes

sont nécessaires pour que le système évolue vers son état d’équilibre. Ce liquide devient

d’autant plus visqueux que sa température est basse devant la température de cristalli-

sation. Les propriétés dynamiques du système subissent un ralentissement considérable

(au moins exponentiel en fonction de l’inverse de la température (loi d’Arrhenius), parfois

plus qu’exponentiel, suivant le liquide considéré) [11, 83]. On peut alors définir différents

temps de relaxation liés au caractère non markovien 1 de ces liquides.

Le ralentissement de la dynamique ne s’accompagne pas de modifications structurales.

Les fonctions de distributions radiales et les facteurs de structure sont, en effet, très peu

sensibles au changement de température au cours du refroidissement qui conduit à l’état

vitreux. Par contre, les propriétés dynamiques de ces matériaux dépendent fortement de

la température. L’origine du ralentissement des propriétés dynamiques est, de ce fait,

toujours l’objet de conjectures. Le caractère arrhénien de certains liquides surfondus (la

silice par exemple) et le caractère non arrhénien d’autres liquides surfondus (comme l’eau)

restent toujours un domaine à explorer par des études de simulation.

Ce ralentissement peut permettre de simuler par dynamique moléculaire des phéno-

1. Un pocessus markovien est un processus sans mémoire.
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mènes hors d’équilibre sur des temps caractéristiques relativement courts, donc accessibles

aux simulations. Cette voie de recherche sur le vieillissement des matériaux a été beaucoup

utilisée pour les polymères notamment. Le vieillissement, considéré au départ comme une

limitation expérimentale pour la non reproductibilité des mesures, s’est avéré comme étant

un phénomène plus général. Sa compréhension permet d’étudier les matériaux amorphes.

Le vieillissement est observé dans les verres structuraux, les polymères, les colloïdes, les

gels, les matériaux diélectriques désordonnés et la matière granulaire. Cette étude portera

sur les phénomènes de vieillissement dans la silice.

Problématique

Plusieurs études sur la dynamique et la thermodynamique des liquides surfondus

[11, 67, 83, 122, 155, 188, 257] par des travaux expérimentaux et par simulation [94,

107, 113, 170, 229] ont été réalisés dans le but de développer une théorie universelle des

liquides surfondus et de la transition vitreuse. La viscosité et les temps de relaxation

dans les liquides surfondus montrent des comportements différents, selon les matériaux,

en fonction de la température [11, 12]. Les liquides surfondus, pour lesquels les temps de

relaxation augmentent de manière exponentielle en fonction de l’inverse de la température,

sont appelés liquides surfondus forts 2 comme la silice (SiO2). Dans ce cas nous parlons

de systèmes vitreux arrhéniens. Les liquides surfondus, pour lesquels l’augmentation des

temps de relaxation en fonction de l’inverse de la température est plus rapide qu’une

simple exponentielle, sont dits liquides fragiles 3. La relaxation dans ce type de liquides

surfondus est dite super-arrhénienne. Ces derniers sont de loin les plus nombreux dans

la nature. Ils comportent l’eau, les liquides moléculaires (comme le toluène par exemple),

et les polymères. L’accroissement des temps de relaxation en fonction de l’inverse de la

température se poursuit jusqu’à ce que l’on ne puisse mesurer cette relaxation, les temps

devenant trop longs pour un expérimentateur qui a une durée limitée. Le système ap-

paraît alors comme étant figé et on parle d’un verre. La transition vitreuse est fixée par

convention 4 lorsque la viscosité du système atteint 1013 poises.

Jusqu’à présent, aucune longueur de corrélation statique n’a été observée. Alors, il est

naturel de chercher des corrélations dynamiques qui augmentent quand la température

2. En anglais : strong glass-former.

3. En anglais : fragile glass-former.

4. Il existe plusieurs définitions de la température de transition vitreuse.
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diminue. Les hétérogénéités dynamiques ont été observées par simulation dans les systèmes

modèles et dans les liquides fragiles. Les hétérogénéités dynamiques ont été avancées

pour expliquer le comportement non exponentiel des liquides fragiles. De ce point de

vue, les hétérogénéités dynamiques ne devraient pas apparaître dans la silice. Au cours

de ce travail, nous nous proposons d’étudier l’existence et la nature des hétérogénéités

dynamiques et leur comportement dans la silice surfondue. Les hétérogénéités dynamiques

correspondent à l’agrégation des atomes les plus mobiles entre eux et des atomes les moins

mobiles entre eux. Ces hétérogénéités dynamiques sont supposées contrôler la dynamique

du système. Une étude du vieillissement des hétérogénéités dynamiques et des phénomènes

de coopérativité nous aidera à mieux comprendre les phénomènes de vieillissement dans la

silice. Pour répondre à ces questions, nous devons comprendre entièrement la dynamique

des particules à l’échelle microscopique.

Objectifs de la thèse

Notre but est d’étudier les phénomènes de vieillissement dans la silice. Pour mieux

comprendre ces phénomènes, nous étudions l’apparition et l’évolution des hétérogénéités

dynamiques avec le temps et leur extension dans l’espace après un refroidissement rapide.

Les hétérogénéités dynamiques et les phénomènes de coopérativité, qui déterminent la

dynamique du système, peuvent contrôler les phénomènes de vieillissement dans la silice.

Ceci nous permettra de mieux comprendre les processus de vieillissement dans les ma-

tériaux amorphes. Ce travail nécessitera d’utiliser et de tester de nouvelles méthodes de

simulations numériques. La silice étant un verre à structure en réseau et à caractère arrhé-

nien, il paraît intéressant de vérifier si ces hétérogénéités dynamiques apparaissent aussi

dans ce cas et peuvent donc ne pas être directement liées au caractère non exponentiel,

comme il serait tentant de le supposer a priori .

Nous simulerons l’évolution des propriétés dynamiques de la silice et comparerons les

résultats avec différents résultats théoriques et expérimentaux. Il faudra dégager les lois

de vieillissement universelles (lois générales ne dépendant pas des matériaux) et des lois

propres au matériau étudié. Pour cela on pourra comparer nos résultats aux résultats de

simulation de systèmes modèles. L’étude du vieillissement des matériaux a bien entendu

un intérêt pratique et fondamental (processus hors d’équilibre) considérable. Notre but

est de comprendre certaines modifications inexpliquées du comportement des verres après
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recuit et trempe. Nous essayerons de répondre ou du moins apporter des éléments de

réponses à certaines questions qui se posent sur les propriétés statiques et dynamiques

de la silice : comment varient les coefficients de diffusion en fonction de la température ?

Est-ce que le mouvement des molécules composant ces systèmes, est différent de celui des

molécules dans un liquide normal ? Par exemple, est-ce qu’un groupe d’atomes peut se

déplacer d’une manière coopérative ? Comment se manifeste le vieillissement ? ...

Procédure

De nombreuses études théoriques [1], expérimentales [25, 151, 188, 219, 220] et des

simulations numériques ont été menées pour la compréhension des phénomènes obser-

vés dans les liquides surfondus et les matériaux vitreux. Il a été montré depuis plusieurs

années, que les propriétés des liquides surfondus et les verres de silice peuvent être re-

produites par des simulations de dynamique moléculaire [260]. En effet, des simulations

sur des systèmes, relativement simples, utilisant des potentiels interatomiques, ont permis

de reproduire les propriétés des liquides surfondus, comme le caractère arrhénien ou non

arrhénien et les phénomènes de vieillissement, qui caractérisent ces matériaux.

Si la dynamique moléculaire est bien adaptée pour l’étude de la structure locale des

verres, elle peut également être utile pour tenter de répondre à des questions qui émergent

sur la nature de la structure vitreuse [135], la relaxation lente vers l’équilibre des matériaux

vitreux [82, 188] et les phénomènes de vieillissement [28]. L’apparition des hétérogénéités

dans les milieux surfondus [219, 220] a été avancée depuis de nombreuses années pour

expliquer leur étrange comportement lors du refroidissement conduisant au verre. Une

question, qui intéresse les physiciens aujourd’hui, est de savoir comment se caractérise

la dynamique lente, des matériaux vitreux, vers l’équilibre. Aucune hétérogénéité sta-

tique n’a pourtant pu être mise en évidence sur l’ensemble des systèmes vitreux, ceux-ci

ressemblant, du point de vue statique, à de simples liquides gelés. En revanche des hétéro-

généités dynamiques ont été observées dans ces milieux, à la fois de manière expérimentale

[26, 45, 129, 166, 237, 238] (par des méthodes de type Hole Burning en RMN et en diffu-

sion de la lumière notamment) et par des simulations de dynamique moléculaire sur des

systèmes relativement simples [219, 220].

Les principales caractéristiques [82, 83, 188] qui émergent dans les études de liquides
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surfondus et matériaux vitreux sont : la dépendance arrhénienne ou non arrhénienne de

la viscosité et des temps de relaxation en fonction de l’inverse de la température [92],

le caractère non exponentiel des temps de relaxation [71], l’absence de changements si-

gnificatifs dans les propriétés statiques [99, 145, 167, 236], les hétérogénéités dynamiques

[219, 220], les mouvements en chaînes [2, 76, 108, 174], le comportement universel de

certaines observables, et le comportement des coefficients de diffusion [69, 121, 131, 228]

en fonction de la température, des phénomènes de vieillissement [28, 30, 31], des phéno-

mènes de rajeunissement et mémoire [143]... En particulier, le caractère non exponentiel

des fonctions de corrélations et les coefficients de diffusion peuvent être étudiés dans le

cadre d’une dynamique hétérogène. L’existence des hétérogénéités dynamiques est mainte-

nant bien établie dans les expériences et dans des simulations [24, 82, 110, 219, 220]. Donc

une compréhension de l’origine des hétérogénéités dynamiques, de leurs caractéristiques

et leurs vieillissements peut nous aider à mieux comprendre et expliquer les propriétés

des liquides surfondus, et notamment les phénomènes de vieillissement.

Dans le but d’éliminer les effets liés à la taille de la boite de simulation [34, 40, 73,

137, 151, 271], qui apparaissent dans les études de simulations par dynamique moléculaire

et qui sont plus importants à basses températures [271], nous avons effectué des simu-

lations dans un système comportant jusqu’à 9000 atomes (soit une boite de simulation

de 50 Å d’arête) en utilisant la version modifiée [120] du potentiel de van Beest [241] et

l’algorithme de Verlet [7] pour résoudre les équations du mouvement. Ce potentiel, comme

c’est le cas pour d’autres potentiels utilisés pour l’étude de la silice [32, 163, 239, 260],

reproduit la structure de la silice [124]. Autrement dit, ils donnent une bonne estimation

des positions des premiers et seconds pics des fonctions de distributions radiales des diffé-

rentes paires d’atomes et les distributions angulaires des différents triplets d’atomes dans

la silice. Ce potentiel possède, en plus de la bonne approche de la structure de la silice, la

particularité d’être l’un des potentiels les plus utilisés et qui reproduit le mieux possible

les propriétés dynamiques de la silice. Selon le potentiel choisi, les coefficients de diffusion

des atomes d’oxygène et de silicium sont différents, parfois de plusieurs ordres de gran-

deur par rapport aux données expérimentales [9, 10]. La densité du système est maintenue

constante à 2.3 g/cm3. Des études effectuées auparavant ont montré que la densité de la

silice est approximativement constante à pression atmosphérique et dans le domaine de

température étudié [249]. Après avoir maintenu le système à une température de 7000 K

pour assurer l’homogénéisation du liquide, il est refroidi à une température de 5000 K.
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Le système est stabilisé à cette température pendant une durée de 20 ns. Le système est

ensuite refroidi vers des températures plus basses [23] pour l’étude du vieillissement avec

une vitesse de trempe rapide 5.

Dans ce travail, nous présentons les résultats obtenus pour l’étude du comportement

hétérogène des atomes d’oxygène et de silicium dans la silice surfondue à différentes tem-

pératures. Nous déterminerons les propriétés statiques et dynamiques de la silice pour

différentes températures [149]. Nous déterminerons les fonctions de distributions radiales

et angulaires pour étudier d’éventuels changements de la structure en fonction de la tem-

pérature. Nous regarderons comment varient les propriétés dynamiques de la silice pour

différentes températures. Nous étudierons les distributions des atomes les plus mobiles et

moins mobiles pour montrer si des hétérogénéités dynamiques apparaissent aussi dans la

silice, comme c’est le cas des liquides surfondus ou des systèmes modèles fragiles. Nous

déterminerons les propriétés de ces hétérogénéités et nous étudierons leur vieillissement

[150]. Il a été établi dans les liquides surfondus fragiles, que des atomes mobiles évoluent

avec un mouvement coopératif et forment des chaînes composées de quelques atomes. Nous

étudierons d’une manière plus approfondie les hétérogénéités dynamiques pour montrer

si des mouvements en chaînes apparaissent dans la silice surfondue [232]. De ce fait,

nous pourrons voir si ces propriétés constituent un comportement universel des liquides

surfondus et non pas uniquement des liquides fragiles. Nous utiliserons des fonctions de

corrélations, comme les fonctions de distribution des atomes les plus mobiles et les fonc-

tions de corrélation de van Hove, pour étudier les phénomènes de coopérativité dans la

silice. Les phénomènes de vieillissement seront mis en évidence en étudiant les fonctions

de corrélation à deux temps. Ces fonctions ne dépendent pas du temps d’attente (âge) de

l’échantillon pour un système en équilibre. Dans un système hors d’équilibre, ces fonctions

dépendent, au contraire, du temps tw passé après la préparation de l’échantillon.

Plan général de la thèse

Ce travail sera organisé et présenté de la manière suivante :

Le premier chapitre sera consacré à des généralités sur les verres de silice ainsi que

5. Les vitesses de trempe dans les simulations sont plus grandes que les vitesses de trempe réalisées

expérimentalement dans les laboratoires.
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les modèles développés pour expliquer les phénomènes de ralentissement dans les liquides

surfondus. Nous verrons comment certains auteurs ont essayé de classer les verres se-

lon le comportement arrhénien ou non arrhénien de la dépendance en température de

la viscosité (classification d’Angell). Cette classification permet de comprendre quelques

propriétés des liquides surfondus, comme leur fragilité. Nous aborderons aussi la notion

d’échelles d’ordre dans les verres de silice. Nous parlerons brièvement des méthodes utili-

sées pour l’étude des matériaux vitreux.

Dans le second chapitre, nous parlerons de la dynamique moléculaire classique. Cette

méthode, largement utilisée pour l’étude des matériaux amorphes, permet de simuler les

propriétés statiques et dynamiques des systèmes amorphes et beaucoup d’autres systèmes

atomiques. Cette méthode constitue un outil puissant pour l’étude d’une très grande va-

riété de phénomènes en considérant la dynamique du système étudié. Nous présenterons

de façon détaillée le modèle de simulation adopté dans le cadre de ce travail et les mé-

thodes utilisées pour avoir un code de dynamique moléculaire optimisé. Nous décrirons la

méthode reaction field utilisée pour tenir compte des interactions interatomiques à longue

distance. Le calcul des interactions interatomiques est l’étape la plus coûteuse en termes

de temps de calcul dans une simulation de dynamique moléculaire. Cette méthode, bien

adaptée aux systèmes désordonnés, réduit le temps de calcul. Nous parlerons aussi des

outils nécessaires pour l’analyse des résultats comme le principe de calcul des fonctions

de distributions radiales et les fonctions de corrélations.

Dans le troisième chapitre, nous présenterons quelques résultats concernant la simu-

lation des propriétés statiques et dynamiques de la silice. Dans un premier temps, nous

essayerons de répondre à la question concernant les propriétés structurales des verres de si-

lice. Nous déterminerons les fonctions de distributions radiales et angulaires pour pouvoir

valider le modèle utilisé dans le cadre de cette étude. Nous montrerons que l’utilisation

de la méthode reaction field 6, pour tenir compte des interactions interatomiques à longue

distance, permet d’approcher la structure de la silice et de diminuer le temps de calcul.

Par la suite, nous aborderons les propriétés dynamiques que nous comparerons avec les

données de la littérature et de l’expérience. Nous nous intéresserons plus particulièrement

à la dépendance en température des facteurs de diffusion. Nous étudierons aussi les effets

6. La méthode d’Ewald donne aussi une meilleure approche de la structure de la silice. Nous avons

opté pour cette méthode pour réduire le temps de calcul.
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du rayon de coupure sur les propriétés dynamiques de la silice et nous montrerons qu’un

choix judicieux du rayon de coupure permet à la fois de réduire le temps de calcul et

d’obtenir des coefficients de diffusion des atomes d’oxygène et de silicium proches des

résultats obtenus par la méthode d’Ewald. Nous déterminerons les énergies d’activation.

Nous discuterons aussi de l’effet du rayon de coupure sur les propriétés de la silice.

Dans le quatrième chapitre, nous étudierons l’existence ou non des hétérogénéités dy-

namiques dans la silice surfondue, qui est un liquide surfondu fort. Les hétérogénéités

dynamiques correspondent à l’agrégation des atomes les plus mobiles ou atomes les moins

mobiles. Nous parlerons d’abord des hétérogénéités dynamiques trouvées dans les liquides

surfondus fragiles et dans des systèmes modèles. Par la suite nous essayerons de répondre

à la question de l’existence des hétérogénéités dynamiques dans la silice surfondue. Si

ces hétérogénéités dynamiques apparaissent dans la silice alors il serait très intéressant

d’étudier leur nature et leur comportement. Comment évoluent-elles en fonction de la

température ? Nous étudierons les hétérogénéités dynamiques en analysant la distribution

des particules les plus mobiles en fonction du temps et de la température. Nous présente-

rons les résultats obtenus pour l’étude du comportement hétérogène des atomes d’oxygène

et de silicium dans la silice surfondue. Nous discuterons enfin des temps caractéristiques

de ces hétérogénéités dynamiques.

Le cinquième chapitre sera consacré à une étude plus détaillée des hétérogénéités dy-

namiques que nous observons dans la silice. Ces hétérogénéités présentent des similarités

avec les hétérogénéités dynamiques trouvées dans les systèmes modèles. Nous étudierons

les mouvements en chaînes et les mouvements coopératifs dans la silice surfondue. Nous

étudierons de façon détaillée le comportement de ces chaînes et la dépendance en temps

et en température des valeurs moyennes des longueurs de chaînes. Des mouvements en

chaînes ont été déjà observés dans des systèmes fragiles et les systèmes modèles. Tout au

long de ce chapitre nous montrerons que des mouvements en chaînes apparaissent à basse

température dans la silice. En analysant les longueurs des chaînes ainsi formées, nous

pouvons nous rendre compte des mouvements coopératifs présents dans les liquides sur-

fondus. Ce qui nous permettra de savoir si ces mouvements coopératifs et mouvements en

chaînes, constituent bien un comportement universel des liquides surfondus. Ces chaînes

se comportent d’une manière différente pour les atomes d’oxygène et pour les atomes de

silicium. Nous avons étudié le vieillissement de ces chaînes d’hétérogénéités. Nous avons
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observé différentes agrégations dynamiques. En étudiant le vieillissement de ces différents

agrégats, nous avons trouvé un vieillissement différent pour les différentes agrégations dy-

namiques.

Le sixième chapitre sera consacré à l’étude du vieillissement des hétérogénéités dyna-

miques. Nous calculerons les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles

pour différents temps après la trempe et nous les comparerons aux distributions radiales

des atomes de mobilité moyenne. Nous étudierons aussi les paramètres non gaussiens pour

différents temps après la trempe. Nous regarderons comment évoluent les hétérogénéités

dynamiques avec le temps. Nous comparerons les hétérogénéités dynamiques associées aux

atomes d’oxygène et de silicium.

Le dernier chapitre comportera une étude sur le vieillissement des verres de silice. Nous

citerons les principales approches développées pour l’étude des phénomènes de vieillisse-

ment dans les différents matériaux amorphes et nous parlerons du vieillissement dans

certains matériaux vitreux. En utilisant, des fonctions de corrélation à deux temps, nous

mettrons en évidence les phénomènes de vieillissement dans les verres de silice. Dans les

chapitres 5 et 6, nous avons étudié les phénomènes de vieillissement des hétérogénéités

dynamiques en comparant la distribution des atomes les plus mobiles et les moins mobiles

pour différents temps après une trempe rapide. Dans ce chapitre, à partir d’une configu-

ration stabilisée à haute température, nous générons des configurations par une trempe

à différentes températures plus basses. Nous calculerons les fonctions de corrélations à

deux temps pour différents temps d’attente afin de mettre en évidence les phénomènes de

vieillissement dans la silice.

Finalement, nous conclurons en soulignant les résultats importants dégagés à l’issue

de cette étude, des résultats qui viennent s’ajouter à ceux des études antérieures sur les

matériaux amorphes pour bien comprendre l’étrange comportement de leurs propriétés

en fonction de la température et la relaxation lente observée dans ces matériaux. Ces

matériaux qui ont des propriétés intéressantes et un large domaine d’applications, restent

toujours sujets d’actualité tant qu’il n’y a pas une théorie universelle qui peut les décrire

complètement. Nous terminerons cette thèse par certaines perspectives de notre travail.
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Chapitre 1

Généralités sur les verres de silice

Introduction

Dans ce chapitre, nous donnerons un aperçu sur un certain nombre de concepts et des

généralités sur les liquides surfondus et les matériaux vitreux. Dans un premier temps,

nous parlerons des liquides surfondus en général et des verres de silice en particulier. Nous

verrons comment varie le volume spécifique ou l’enthalpie libre au cours du refroidisse-

ment, qui conduit à l’état vitreux. Nous aborderons aussi la classification des liquides sur-

fondus selon le comportement de leur viscosité en fonction de l’inverse de la température.

Nous parlerons de la notion des échelles d’ordre dans les amorphes. Nous comparerons

les propriétés des verres avec celles des liquides. Nous citerons ensuite quelques méthodes

utilisées pour l’étude de ces matériaux complexes. Tous ces concepts aideront le lecteur à

mieux comprendre ce que nous aborderons dans les prochains chapitres.

Vu l’intérêt technologique des matériaux amorphes, leur diversité et leur large domaine

d’applications, une étude détaillée de leur structure, de leur comportement en fonction

de la température et les phénomènes de vieillissement, s’avère nécessaire. Leur nature

amorphe, les relaxations lentes qui les caractérisent, et la dépendance en temps de leurs

propriétés, rendent encore plus difficile leur compréhension. L’étude des verres intervient

dans différents domaines : (i) en physique, les propriétés fondamentales des verres sont

différentes des lois applicables pour les solides cristallins, qui sont, généralement, basées

sur la périodicité cristalline (théorème de Bloch, structure de bandes ...). Ces propriétés,

encore mal comprises du point de vue fondamental, dépendent fortement de la structure

du verre à courtes et à longues distances. (ii) En sciences des matériaux, dans l’industrie
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Chapitre 1. Généralités sur les verres de silice

verrière (tous les types de vitrage : en bâtiment, automobile, conditionnement et embal-

lage, isolation, matériaux optiques, . . .), les verres présentent des propriétés intéressantes

par leur formation que par leur propriétés d’usage (isolation, résistance mécanique, colo-

ration, propriétés de surface, ...). Pour un bon contrôle de toutes ces propriétés, une bonne

compréhension de la structure microscopique des verres et les effets de la température sur

leurs propriétés statiques et dynamiques, s’impose naturellement. (iii) En sciences de la

terre, la possibilité d’une analogie verre liquide permet de faire une étude structurale des

systèmes silicatés à hautes températures, représentative des liquides magmatiques, qui

sont difficiles à étudier in situ. Les verres géologiques (verres volcaniques ou d’impacts

météoritiques) ou les inclusions vitreuses sont également largement étudiées.

1.1 De l’état liquide à l’état vitreux

A partir d’un liquide, qui est dans son état stable à haute température, un refroi-

dissement peut donner une structure cristalline à la température de cristallisation ou un

matériau amorphe à une température appelée température de transition vitreuse, si la vi-

tesse de refroidissement est suffisamment grande pour éviter la cristallisation. On obtient

ainsi un liquide surfondu. Si la température diminue encore nous obtiendrons un système

gelé ou un matériau vitreux. En d’autres termes, un liquide est dans un état métastable

quand il est surfondu, par contre la forme cristallisée est plus stable, néanmoins il peut se

trouver à l’équilibre ou hors d’équilibre, suivant que le liquide a eu le temps de se relaxer

ou non après la trempe. Ce qui demande des temps extrêmement longs. Dans ce qui suit,

nous rappellerons les propriétés de ces différents états.

1.1.1 Etat vitreux

Le verre conserve le désordre structural du liquide dans un état métastable que l’on

appelle état vitreux [270]. Un verre est généralement 1 obtenu en refroidissant assez rapi-

dement un liquide pour éviter toute cristallisation 2. L’état obtenu après refroidissement,

est si caractéristique qu’il a été nommé état vitreux. Cet état est métastable. Il est in-

termédiaire entre le cristal et le liquide. Sa structure est souvent considérée comme étant

proche de celle du liquide à un instant donné. On dit que le verre est une photographie

instantanée de la structure du liquide : il présente à la fois des propriétés de l’état liquide

1. Il existe d’autres méthodes pour obtenir un matériau vitreux.

2. La cristallisation commence par l’apparition des germes ayant une structure cristalline bien définie.
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1.1. De l’état liquide à l’état vitreux

et d’autres de l’état solide, sans pouvoir exactement être placé dans l’un ou l’autre de

ces deux états. A la différence des liquides, il n’existe pas de déplacements atomiques

importants dans les verres. Les atomes peuvent néanmoins vibrer, plus ou moins harmo-

niquement, autour de leurs positions d’équilibre.

L’état vitreux de la matière, et la transition associée, c’est à dire la vitrification, ont

inspiré une riche et abondante littérature scientifique grâce aux progrès des moyens ex-

périmentaux, tels que les techniques de diffraction et la microscopie électronique, et des

méthodes de calcul comme la dynamique moléculaire, ainsi que les moyens de calcul. Ces

derniers permettent de faire des simulations sur des systèmes avec un nombre d’atomes

raisonnable, pour ne pas avoir des effets liés à la taille du système [34, 40, 137, 151, 271],

et pouvoir ainsi reproduire certains phénomènes expérimentaux et expliquer les propriétés

auxquelles nous ne pouvons pas accéder expérimentalement. Toutefois la complexité des

systèmes vitreux reste entière [11, 65, 83, 188].

Les matériaux, présentant une transition vitreuse, sont très nombreux. En réalité,

presque tous les liquides peuvent être vitrifiés 3, pourvu que la trempe soit assez rapide

pour éviter la cristallisation. Parmi les verres les plus courants, on trouve les verres,

dits classiques, à base d’oxyde de silice SiO2, des solutions aqueuses, des composés or-

ganiques, la plupart des polymères synthétiques, les colloïdes, ... etc. Cette variété de

matériaux vitreux peut être classée en plusieurs catégories : la première catégorie contient

ce qu’on appelle les matériaux vitreux durs (comme la silice, les verres métalliques, ...),

une deuxième catégorie contient les verres mous (comme les colloïdes, les mousses, les

matériaux granulaires, ...) et une autre catégorie contient les systèmes modèles comme les

systèmes de Lennard-Jones.

1.1.2 Classification des matériaux

En considérant l’ordre à courte et à grande distances, les matériaux peuvent être ras-

semblés en deux grandes classes : cristallins et amorphes. Les atomes dans les matériaux

cristallins sont disposés régulièrement suivant un réseau tridimensionnel 4. Par contre, les

amorphes sont caractérisés par des atomes placés de façon plus irrégulière de telle sorte

3. On peut aussi obtenir un verre par une compression isotherme rapide. Une condensation de vapeur

sur une paroi froide ou l’irradiation d’un cristal peut conduire par exemple à un état vitreux.

4. Ils obéissent à certaines règles de symétrie : l’ordre existe à courte et à longue distance.
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Chapitre 1. Généralités sur les verres de silice

qu’il est impossible de construire un réseau pour représenter ce genre de structures 5.

Durant les dernières années, les recherches concernant ces structures se sont développées

de façon considérable notamment à l’aide des techniques de diffraction et les simulations

numériques.

Les matériaux amorphes comprennent, en dehors des verres, de nombreux polymères

de poids moléculaires élevés, quelques composés inorganiques et un petit nombre d’élé-

ments chimiques. Cette classification des matériaux, qui ne tient compte que de la géomé-

trie suivant laquelle sont disposés les atomes, permet de comprendre une partie de leurs

propriétés. L’exemple le plus connu des matériaux amorphes est, sans doute, ce que l’on

appelle en langage courant, le verre ou l’oxyde de silice (SiO2).

1.1.3 Liquides surfondus et matériaux vitreux

Au cours du refroidissement d’un liquide, la transition vitreuse apparaît sous la forme

d’un écart des grandeurs thermodynamiques (volume spécifique, enthalpie, ...) par rap-

port à la ligne d’équilibre lorsque le temps de relaxation devient supérieur au temps

expérimental. Ceci prend la forme d’un saut des dérivées secondes de l’enthalpie libre

G. L’observation d’un saut de la chaleur spécifique par une mesure de calorimétrie est

certainement l’une des signatures opératoires de la transition vitreuse macroscopique la

plus communément utilisée. Pour chaque type de verre 6, il existe au moins une propriété

macroscopique pour rendre compte de la transition vitreuse qui apparaît au cours du

refroidissement d’un matériau. Parmi ces observables, nous pouvons suivre les variations

du volume spécifique ou de l’enthalpie du matériau au cours du refroidissement.

La figure 1.1 représente la variation schématique du volume spécifique Vs (ou de l’en-

thalpie H) d’un matériau en fonction de la température et à pression constante [66, 67]

au cours du refroidissement. Sur la figure 1.1, nous avons représenté les trois régions dans

lesquelles un système peut se trouver [11]. Dans le domaine A, le système est en équilibre

pour toutes les températures de ce domaine (état liquide). Dans le domaine C, le système

est totalement gelé et est appelé un verre (état vitreux). Dans le domaine intermédiaire

(B), situé entre les deux domaines précédents (A et C), le système est dans un état mé-

5. Il n’existe qu’un ordre à courte distance : ce sont des matériaux désordonnés.

6. Dans le cas des verres de spin, par exemple, les variations de l’aimantation sont utilisées pour

déterminer la température de transition vitreuse.
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1.1. De l’état liquide à l’état vitreux

tastable et les temps de relaxation sont tellement longs qu’ils ne sont pas accessibles

expérimentalement. Ce domaine (état surfondu) est plus difficile à comprendre [11].

A haute température, l’état d’équilibre du système est l’état liquide. Une trempe rapide

a pour effet de retenir à des températures inférieures à la température de cristallisation

Tcrist un état métastable. En effet, lorsqu’on refroidi un liquide, deux phénomènes peuvent

se produire (comme montré sur la figure 1.1) suivant que la vitesse de refroidissement est

élevée ou faible. Dans certains cas, il se produit un saut brutal dans l’évolution du volume

spécifique Vs (ou de l’enthalpie H). Le système présente alors une transition du premier

ordre à une température, appelée température de cristallisation, Tcrist, où le système passe

dans une phase cristalline. Cette transformation est caractérisée par une discontinuité à

la température Tcrist des variables thermodynamiques du système, telles que le volume

spécifique Vs ou l’enthalpie H , comme sur la figure 1.1. La transformation ne peut pas

être progressive. Il faut qu’il se forme des germes ayant la structure du cristal pour que

la cristallisation puisse avoir lieu. La situation, n’est plus la même pour des vitesses de

refroidissement suffisamment élevées. La cristallisation peut être évitée si la vitesse de

refroidissement est très élevée [12, 14, 240]. En effet, il ne se produit aucun saut, et le

volume continue à décroître régulièrement. Seul un changement de pente apparaît pour

une température, dite température de transition vitreuse, Tg inférieure à Tcrist. Le terme

transition vitreuse est utilisé pour designer la disparition de la relaxation structurale au

cours du refroidissement. Entre les températures Tg et Tcrist, le liquide est dans un état

métastable, appelé état surfondu.

Sur la figure 1.1, nous avons représenté deux températures de transitions vitreuses, Tg1
et Tg2, qui correspondent à deux vitesses de refroidissement 7 différentes (vitesse élevée

(Verre 1) et vitesse faible (Verre 2)). Pour des températures inférieures à Tg, le matériau

est dans l’état vitreux. Sur le tableau 1.1, nous avons rassemblé les températures de fu-

sion et les températures de transition vitreuse de certains matériaux. La température de

transition vitreuse augmente avec la vitesse de refroidissement [35, 67, 182]. En pratique,

la variation de la température de transition vitreuse est faible (de l’ordre de 3-5̊ C quand

la vitesse de refroidissement varie d’un ordre de grandeur [83]).

Les détails de la transition vitreuse sont légèrement différents dans d’autres systèmes :

7. Les vitesses de refroidissement typiques dans le laboratoire sont entre 0.1 et 100 K/min.
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Chapitre 1. Généralités sur les verres de silice

Verres Transition vitreuse Tg (̊ K) Température de fusion Tf (̊ K)

SiO2 1700 2000

Verre à vitres 800 1000

B2O3 526 723

ZnCl2 375 521

Polyéthylène 163 483

Glycérol 180 291

Table 1.1 – Températures de fusion et températures de transition vitreuse de certains

matériaux.

pourtant dans tous ces cas, et contrairement à ce qui se produit dans la transition ferro-

magnétique, la transition vitreuse n’est pas accompagnée d’un changement de structure.

Les temps d’équilibration au dessus de la température de transition vitreuse Tg sont acces-

sibles expérimentalement et l’on étudie les propriétés dynamiques des liquides à l’équilibre

métastable par rapport au cristal quand celui-ci existe et la cristallisation peut être évitée.

Au contraire les temps d’équilibration en dessous de Tg sont très longs et dépassent de loin

la plage des temps d’observation expérimentaux et les mesures sont faites dans un régime

de dynamique lente hors d’équilibre et qui est caractérisée par des effets de vieillissement.

Ces propriétés correspondent au fait que, quand le temps s’écoule après la préparation de

l’échantillon, ces systèmes deviennent plus rigides et leur relaxation devient lente. L’une

des manières de se rendre compte plus précisément du vieillissement du système, consiste

à comparer les configurations du système au temps d’attente tw, écoulé après la prépara-

tion, avec celles atteinte à un temps ultérieur. Ces comparaisons peuvent être obtenues

en utilisant des fonctions de corrélations à deux temps : en effet, dans la phase vitreuse,

on observe que les fonctions de corrélation dépendent non seulement de la différence entre

les temps de mesure, comme c’est le cas dans un état d’équilibre, mais aussi du temps

d’attente tw (nous discuterons plus en détails de ces phénomènes dans les chapitres 6 et 7).

Dans un liquide, les molécules sont sensiblement aussi entassées que dans le cristal :

ce qui change est leur mode d’arrangement mutuel ; la formation du germe n’exige que

de courts déplacements de molécules. Il arrive néanmoins qu’on conserve la phase liquide

en dessous de la température de cristallisation Tcrist et on parle dans ce cas de liquide

surfondu. Lorsqu’on poursuit le refroidissement de cet état, on observe une augmentation
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Figure 1.1 – Variation schématique du volume spécifique Vs (ou l’enthalpie H) d’un

matériau au cours du refroidissement et les températures de transitions vitreuses associées

à différentes vitesses de refroidissement : Tg1 et Tg2 pour des vitesses de refroidissement,

rapide et lente, respectivement. Tcrist est la température de cristallisation.

phénoménale de la viscosité du système, sans qu’il y ait des changements significatifs de

la structure microscopique du système. En dessous d’une certaine température, la mobi-

lité des particules du système devient si faible que ces particules n’auront plus le temps

de se réarranger avant que la température ne diminue encore. Cette réorganisation étant

nécessaire à l’équilibre du système, celui ci s’éloigne de la stabilité thermodynamique et

on note le changement des variables thermodynamiques telles que le volume spécifique Vs
et l’enthalpie H . Pour des températures encore plus faibles, les temps de réarrangements

microscopiques ou en d’autres termes les temps de relaxation deviennent extrêmement

longs devant les temps d’observation expérimentaux. Dans ce cas de figure, la structure

du matériau est figée, et nous obtenons un état vitreux, qui présente bien entendu, un

comportement universel d’une grande variété de matériaux. Cet état ne dépend pas du

matériau mais dépend très fortement des vitesses de refroidissement et de l’histoire ther-

mique par laquelle le système est obtenu. La température de transition vitreuse, Tg, peut

être caractérisée par les variations du volume spécifique, de la chaleur spécifique ou par
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Chapitre 1. Généralités sur les verres de silice

l’étude de la variation de la viscosité du système au cours du refroidissement. Au voisinage

de Tg, une forte augmentation de la viscosité est observable [12, 13]. Par convention, on

considère que l’état vitreux est atteint lorsque la viscosité du matériau est supérieure à

1013 Poises 8. Il a été montré par plusieurs expériences [35, 36, 142, 171, 206, 265] et dans

divers simulations [17, 95, 164, 179, 225, 249, 250, 251, 252] que la température de tran-

sition vitreuse, Tg, dépend non seulement de la composition du matériau mais aussi de la

vitesse de refroidissement. Plus le liquide est refroidi vite plus la transition se produit à

une température élevée (figure 1.1). La transition vitreuse s’observe également sur d’autres

grandeurs thermodynamiques ou observables telles que l’enthalpie, énergie potentielle ou

des caractéristiques structurales [68, 141, 270]. La température de transition vitreuse Tg
n’a pas une valeur bien définie pour un matériau donné. Nous trouvons plusieurs défi-

nitions de Tg, avec une incertitude de quelques degrés selon qu’on considère le début ou

la fin du changement de comportement des variables thermodynamiques. L’état vitreux

dépend aussi de l’histoire thermique du matériau, puisqu’il reflète l’image microscopique

du matériau au passage de la température Tg. Comme nous l’avons déjà signalé, plusieurs

paramètres, et en particulier la vitesse de refroidissement, peuvent modifier la valeur de

cette température. Il n’y a donc pas un seul état amorphe, mais des états amorphes, et

ces derniers sont des états hors d’équilibre (cf. §1.1.6).

La silice surfondue est obtenue par fusion du quartz à la température de 1700 C̊. A

cette température, son coefficient de viscosité est 108 fois plus grand que celui de l’eau.

Cette grande viscosité est due à la nature des liaisons interatomiques. La silice dans l’état

cristallisé est basée sur des tétraèdres SiO4, liés entre eux par des liaisons covalentes fortes

Si − O − Si. La figure 1.2 représente le tétraèdre de base. A l’intérieur du tétraèdre de

base les angles sont bien définis. Dans le liquide, certaines de ces liaisons sont coupées

et d’autres distordues ; l’ensemble garde néanmoins de la rigidité. Les angles de liaisons

entre les différents tétraèdres suivent une certaine distribution. Donc les germes cristallins

auront beaucoup plus de difficultés à se former et à grossir, et ainsi la silice, au cours

de son refroidissement, traverse, sans qu’il n’y ait apparition de germes, l’intervalle de

température en dessous de la température de cristallisation Tcrist, où les germes ont une

probabilité appréciable d’apparaître. Il n’y a donc pas de cristallisation. Mais la viscosité

augmente au fur et à mesure que la température décroît et atteint une telle valeur que la

8. Cette valeur est arbitraire mais c’est une définition largement utilisée et qui correspond à des temps

de relaxation de l’ordre de plusieurs minutes.
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matière se comporte comme un solide.

Figure 1.2 – Représentation du tétraèdre de base (SiO4) sur lequel est basée la structure

d’un verre de silice : le verre peut être défini par un réseau désordonné de ces tétraèdres

(cf. §1.2.1).

1.1.4 Problématique des liquides surfondus

La compréhension de l’état vitreux et sa formation reposent sur un savoir-faire tech-

nologique datant de plusieurs siècles. La mise au point des premières techniques de fa-

brication des verres a probablement commencé en Mésopotamie, environ 4500 ans avant

J.-C. L’homme maîtrise depuis très longtemps les techniques de fabrication des verres.

Du point de vue fondamental, les propriétés physiques de l’état vitreux et les mécanismes

qui conduisent à cet état sont pourtant encore mal compris [11, 65, 161, 188]. Malgré une

riche et abondante activité scientifique de plus de 50 ans et la mise au point de nouvelles

approches expérimentales et théoriques, ce domaine constitue toujours l’une des questions

ouvertes de la physique de l’état condensé et de la matière désordonnée. Les premières

approches fondamentales de l’état vitreux ont été mises en forme à partir du milieu du

20eme siècle jusqu’aux années 70 [1, 105, 114, 146]. Ces approches privilégient un lien

possible entre le ralentissement extrême des propriétés dynamiques des liquides à basses

températures et des grandeurs thermodynamiques telles que la densité et l’entropie. Des

notions importantes sont alors mises en place et sont souvent reprises ou parfois redéfi-
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nies dans les approches actuelles. De nouvelles notions, telles que dynamique collective et

coopérativité, hétérogénéités dynamiques, sont alors apparues.

Pour mieux positionner le problème des liquides surfondus, il est nécessaire de décrire

plus en détail leurs propriétés en fonction de la température. De nombreux systèmes ou

conditions expérimentales permettent d’abaisser la température d’un liquide en dessous

de son point de cristallisation (Tcrist), tout en évitant la cristallisation. Le système entre

alors dans un état d’équilibre métastable vis-à-vis du cristal appelé liquide surfondu. La

poursuite du processus de refroidissement du liquide surfondu fait alors apparaître des

propriétés dynamiques remarquables. Il est accompagné d’une augmentation extrême-

ment importante de la viscosité et des temps caractéristiques de la relaxation principale

du liquide (dite aussi relaxation structurale et couplée à la relaxation du volume, de l’en-

thalpie, des réarrangements atomiques, des réorientations des molécules ....). La figure 1.3

(prise des références [12, 65, 67]), représente la viscosité de certains liquides surfondus

en fonction de la température réduite Tg/T . Cette figure montre l’accroissement phéno-

ménal de la viscosité quand on se rapproche de la température de transition vitreuse.

Nous reviendrons sur ce point lors de la présentation de la classification d’Angell des li-

quides surfondus selon le comportement de leur viscosité en fonction de la température

(cf. §1.1.5).

1.1.5 Classification d’Angell

Selon les systèmes, la viscosité présente des comportements très variés à l’approche

de la transition vitreuse. En effet, pour certains liquides, la viscosité suit une loi d’Arrhe-

nius en fonction de l’inverse de la température, et une loi non arrhénienne pour d’autres

systèmes. Angell [12, 13] s’est basé sur cette différence pour proposer une classification

des liquides surfondus en liquides surfondus forts et liquides surfondus fragiles. Cette

classification permet de mieux comprendre le comportement des liquides surfondus et les

matériaux vitreux.

A plus basse température, le retour à l’équilibre du liquide n’est plus observable ex-

périmentalement, définissant ainsi la température de transition vitreuse. La transition

vitreuse est donc de nature dynamique et non thermodynamique. La température de

transition vitreuse Tg dépend, comme nous l’avons déjà signalé (cf. §1.1.3), des vitesses de

refroidissement. Une propriété caractéristique de plusieurs systèmes est la forte déviation
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des temps de relaxation moyens par rapport à une loi de type Arrhenius. L’approche de

la transition vitreuse est accompagnée d’une nette augmentation de l’énergie d’activa-

tion pour des systèmes ne présentant cependant que des interactions moléculaires, dites

modestes (de type van-der-Waals). Cette propriété est perceptible dans une représenta-

tion du logarithme du temps de relaxation en fonction de l’inverse de la température

réduite par rapport à Tg. Ce qui est observé aussi sur la courbe de la viscosité représentée

sur la figure 1.3. Ce diagramme est à l’origine de la classification des liquides surfondus,

proposée par Angell [12]. Les liquides surfondus sont classés en deux grandes catégories

selon le comportement de la viscosité en fonction de la température [12]. Les systèmes

présentant la plus forte augmentation de l’énergie d’activation sont appelés liquides fra-

giles : il s’agit en particulier de l’eau, le toluène, des liquides moléculaires, des polymères

et certains liquides ioniques. Les systèmes ayant une énergie d’activation constante sont

appelés liquides forts. En d’autres termes : les liquides pour lesquels les temps de relaxa-

tion augmentent de manière exponentielle en fonction de l’inverse de la température sont

appelés liquides forts comme c’est le cas de la silice SiO2, ZnCl2 et BeF2. Les liquides

pour lesquels l’augmentation des temps de relaxation en fonction de l’inverse de la tem-

pérature est plus rapide qu’une simple exponentielle, sont dits liquides fragiles, comme

les matériaux organiques (ortho-Terphenyl) et les verres ioniques (CaKNO3).

Pour les liquides forts, la dépendance de la viscosité en fonction de l’inverse de la

température, suit une loi d’Arrhenius :

η(T ) = η0 × exp
[

EA

T

]

, (1.1)

où EA est une énergie d’activation. Une étude récente [189] a montré un bon accord entre

les données expérimentales de la viscosité et celles obtenues à l’aide d’une relation ana-

lytique proposée par Ojovan et al. [189]. La viscosité des liquides surfondus montre une

forte énergie d’activation à basse température et une faible énergie d’activation à haute

température.

Dans le cas des liquides fragiles, la dépendance de la viscosité en fonction de l’in-

verse de la température est mieux décrite par une loi de Vogel-Tamman-Fulcher (VTF)
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[91, 231, 245] qui est donnée par la relation suivante :

η(T ) = η0 × exp
[

B

T − T0

]

, (1.2)

où η0 et B sont des constantes qui dépendent de la température. Le facteur T0 est une

température caractéristique, différente de la température de transition vitreuse Tg. Elle

est inférieure à Tg. Notons que si T0 peut avoir une signification physique intrinsèque, Tg
représente seulement la température en dessous de laquelle les processus physiques mis

en jeu dans la diffusion, par exemple, apparaissent gelés à l’échelle des temps expérimen-

taux. La relaxation dans ce type de liquides est dite super-arrhénienne. Les liquides forts

présentent en général des interactions interatomiques très fortes et structurantes (comme

dans la silice).

La fragilité d’un système traduit la résistance de la structure à sa dégradation par la

température [12]. D’après le diagramme montré sur la figure 1.3, on peut constater une

relation qualitative entre la stéréochimie des systèmes et leur fragilité : les liquides forts

ont des liaisons essentiellement covalentes, donc orientées (ce sont souvent des structures

tétraédriques), tandis que les liquides fragiles ont en général des liaisons moins fortes et

peu directionnelles. Les liaisons covalentes sont plus fortes, ce qui entraîne une plus grande

résistance de la structure à se modifier par l’effet de la température.

L’un des problèmes majeurs traités par la communauté scientifique de nos jours est de

rendre compte, par un processus physique universel, d’une dynamique qui peut s’étaler

sur des échelles de temps différentes (des temps microscopiques aux temps géologiques),

avec une énergie d’activation croissante. L’approche qui est reprise par la plupart des

modèles théoriques, est basée sur l’existence d’une échelle caractéristique supplémentaire

dans le liquide surfondu. Cette longueur peut être de nature différente selon les modèles

considérés. Les notions de coopérativité ont été déjà introduites par la théorie d’Adam et

Gibbs [1]. La notion d’hétérogénéités dynamiques a été aussi introduite [82, 220]. Jusqu’à

présent, plusieurs concepts ont été introduits comme la dynamique collective qui met en

jeu quelques dizaines de particules, une longueur de corrélation ou une longueur de co-

opérativité qui augmentent quand la température diminue, et la formation des domaines
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Figure 1.3 – Variation de la viscosité des liquides surfondus en fonction de l’inverse

de la température réduite (Tg/T ) selon Angell (prise des références [12, 65, 67]). Cette

représentation est la base de la classification des liquides surfondus : forts et fragiles.

supramoléculaires. Ces différents concepts découlent d’approches différentes. Néanmoins,

ils permettent de limiter l’étude de l’état liquide surfondu sur une échelle intermédiaire

de l’ordre de quelques nanomètres. La notion de distribution de taille à cette échelle per-

met une description de type hétérogène. Cette description est cohérente avec l’étirement

observé dans les fonctions de relaxations structurales. Les processus mis en jeu à l’échelle

mésoscopique (entre la taille moléculaire et les limites macroscopiques), sont difficiles à

mettre en évidence d’une manière expérimentale. En particulier, se pose la question de

leur nature structurale. L’un des aspects qui a été particulièrement étudié ces dernières

années, est la recherche de l’existence d’une possible signature à cette échelle sur des

grandeurs structurales telles que les fonctions de corrélation de paires et les facteurs de

structure.
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1.1.6 Systèmes hors d’équilibre

Les situations dans lesquelles un système évolue, sans se relaxer vers un état d’équi-

libre, sont de loin les plus fréquentes dans la nature. Les raisons en sont diverses : (i)

un système n’est pas forcément isolé, en contact avec un thermostat, ou entouré d’un

réservoir de particules, .... Ce qui empêche son évolution vers un état d’équilibre ; (ii) il

peut exister des temps de relaxation très supérieurs aux temps microscopiques (adsorp-

tion de protéines aux interfaces, polymères, verres structuraux, verres de spin ...) ; (iii)

le phénomène peut posséder une irréversibilité intrinsèque (liée à des phénomènes dissi-

patifs). Pour la compréhension de ces divers phénomènes, il est nécessaire d’introduire

une modélisation fondamentalement hors d’équilibre (milieux granulaires, fragmentation,

phénomènes de croissance). Un verre est un système hors d’équilibre thermodynamique.

Nous utilisons ici le mot équilibre thermodynamique au sens large du terme, en incluant

les états métastables du système. Un liquide surfondu n’est qu’un état métastable, mais

on peut le considérer à l’équilibre du point de vue dynamique.

Un verre est hors d’équilibre dans le sens où des changements continuent à s’opérer sur

toutes les échelles de temps. La cinétique de retour à un état stable est si longue qu’elle

ne peut être atteinte sur l’échelle des temps expérimentaux. Cette situation, qui semble

assez paradoxale, se retrouve généralement dans des systèmes hors d’équilibre. Comme

exemple, nous pouvons citer un écoulement turbulent. Ce système est hors d’équilibre

tant qu’on injecte constamment de l’énergie (arrivée permanente du fluide). Si on cesse

d’apporter de l’énergie au système, le fluide redevient stable. Ce qui n’est pas le cas dans

un verre. Ce dernier reste toujours hors d’équilibre sur des échelles de temps très longues

sans aucun apport énergétique extérieur.

Lorsqu’on maintient un verre à une température constante, son caractère hors d’équi-

libre se manifeste par le vieillissement des observables mesurées dans le système. La re-

laxation observée (voir figure 1.1), traduit la recherche lente d’un état d’équilibre stable.

L’état vitreux dépend, en plus de la vitesse de la trempe, du temps écoulé depuis sa prépa-

ration. En effet, les mesures de certaines propriétés de ces liquides, comme l’aimantation

dans le cas des systèmes magnétiques, pour des temps différents après la trempe, montrent

que ces propriétés dépendent fortement du temps écoulé après la trempe. C’est ce qu’on

appelle phénomènes de vieillissement. Nous en parlerons d’avantage dans les chapitres 5,

6 et 7.
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1.1.7 Les amorphes, les cristaux et les liquides

Les verres peuvent être obtenus de plusieurs manières [14]. Ils sont formés, schémati-

quement, quand la vitesse de refroidissement du liquide est plus importante que la vitesse

de cristallisation. C’est le cas de la silice où la cristallisation à partir de l’état liquide

désordonné exige la rupture puis la formation de liaisons O − Si − O très fortes. Il est

alors possible de figer l’état liquide en un état vitreux ou amorphe. En résumé, l’état

amorphe apparaît comme intermédiaire entre l’état liquide et l’état cristallin. Nous com-

parerons ces trois états différents.

Les trois états constituent des phases condensées et dans chaque état les atomes sont

en contact, par conséquent il faut prendre les mêmes considérations énergétiques pour

l’étude de ces trois états. Dans l’état amorphe comme dans l’état cristallin, les atomes

vibrent autour de leurs positions d’équilibre déterminées. Le point commun entre l’état

liquide et l’état amorphe est l’absence de l’ordre à longue distance et la présence d’un ordre

à courte distance (nous développerons ce point dans le paragraphe (cf. §1.2.2)) : cet ordre

peut être de nature topologique (distances ou arrangements caractéristiques des atomes).

Dans l’état liquide, en plus des vibrations atomiques, les atomes sont en mouvements

de translation. Lorsque le liquide est refroidi en dessous de Tg, seuls les mouvements de

vibrations autour de la position d’équilibre subsisteraient. Donc l’état amorphe correspond

au gel de l’état liquide. La principale différence entre un verre et un liquide est évidemment

macroscopique : le liquide coule tandis que le verre se comporte comme un solide. De

plus, les propriétés physiques d’un liquide relaxent dans le temps lorsqu’on change la

température et/ou la pression, tandis que celles d’un verre ne relaxent pas ou le font sur

des échelles de temps extrêmement longues, donc inaccessibles expérimentalement. Les

propriétés de relaxation et de configuration du liquide par rapport au verre sont liées aux

changements de structure à haute température et en constituent la mesure macroscopique.

1.2 Les verres de silice

Nous entendons parfois dire que le verre des très vieilles églises est plus épais en bas

qu’en haut des vitres parce que le verre est un liquide et après quelques siècles il aurait

coulé vers le bas. Ceci, évidemment, n’est pas vrai. Au moyen âge, les vitres étaient souvent

fabriquées avec le procédé suivant : un bloc de verre fondu était roulé, soufflé, aplati, et

finalement mis en rotation dans un disque avant d’être coupé en vitres. Les panneaux
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de verre étaient plus épais au voisinage des bords du disque et étaient souvent installés

avec la partie la plus lourde en bas. D’autres techniques aussi ont été utilisées mais c’est

seulement avec les techniques récentes utilisant du verre flottant qu’on a pu obtenir des

vitres plates de bonne qualité.

1.2.1 Structure des verres de silice

La plus grande partie des solides possède une structure cristalline au niveau micro-

scopique. Les atomes sont arrangés selon un motif bien régulier. Si le solide est porté

à une très haute température, les atomes vibrent autour de leurs positions d’équilibre

dans le motif jusqu’à la température de fusion, où le cristal se désagrège et les atomes

commencent à couler. A cette température, il y a une nette distinction entre le solide

et le liquide, qui sont séparés par une transition de phase du premier ordre, c’est-à-dire

une transition accompagnée d’une discontinuité dans les propriétés thermodynamiques du

matériau comme l’enthalpie et le volume spécifique (comme le montre la figure 1.1, cf.

§1.1.3). Un liquide est caractérisé par une propriété appelée viscosité qui constitue une

mesure de sa résistance à couler 9. La viscosité de certains liquides surfondus est repré-

sentée sur la figure 1.3 (cf. §1.1.5). Quand un liquide est refroidi, sa viscosité augmente.

Cette augmentation de la viscosité a tendance à empêcher la cristallisation. Générale-

ment, quand un liquide est refroidi jusqu’en dessous de sa température de fusion (Tf ),

des petits cristaux se forment et le liquide devient solide, mais parfois il peut devenir

surfondu et rester liquide bien qu’au dessous de sa température de fusion parce qu’il n’y

a pas de sites de nucléation ou de germination pour initier le processus de cristallisation.

Si la viscosité augmente suffisamment pendant le refroidissement alors le liquide pourrait

ne jamais cristalliser, ce qui entraîne la formation d’un verre.

La structure de l’état vitreux est caractérisée par l’absence de l’ordre à longues dis-

tances et des propriétés de symétrie, propres aux matériaux cristallins. Le verre est obtenu

en gelant un liquide, donc nous attendons à retrouver, du moins, à courtes distances les

propriétés d’un liquide, à savoir les corrélations spatiales entre les particules voisines. A

courte distance en revanche, l’ordre est bien défini et correspond aux unités structurales

de base du réseau (triangles, tétraèdres) et aux distributions des sites de coordination qui

répondent aux lois de Pauling. La difficulté de la détermination structurale des verres se

9. La viscosité de l’eau à température ambiante est de l’ordre de 0.01 poise et celle d’une huile épaisse

pourrait être de l’ordre de 1.0 poise.
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pose à l’échelle des moyennes distances (cf. §1.2.2).

Le manque de modèles structuraux précis, pour décrire les verres, vient du désordre

atomique qui caractérise ces derniers. La structure d’un cristal parfait est entièrement

décrite par la position des atomes à l’intérieur d’une cellule unitaire et par les symétries

de translation permettant de reproduire cette cellule dans les trois directions de l’espace.

Une description totale d’un verre nécessiterait la connaissance des coordonnées de chaque

atome dans le composé, ce qui est impossible et ne peut pas être appliqué pour un autre

verre. Il est alors préférable de parler en terme statistique de la position des atomes

et de déterminer les principes qui définissent leur arrangement [102]. Plusieurs modèles

ont été introduits pour expliquer la structure des verres. L’un des premiers est celui

de Lebedev [270] dans lequel il considère que le verre est constitué de petits domaines

cristallins. Il est difficile de justifier ce modèle car les spectres de diffraction d’un verre

ne font apparaître aucune raie de diffraction visible. Un autre modèle est proposé par

Zachariasen [269] où la structure du verre repose sur un réseau désordonné dans lequel

seraient aléatoirement substitués des ions. Un autre modèle, intermédiaire entre les deux

précédents, a été introduit par Porai-Koshits. Dans ce modèle la maille est aléatoirement

déformée. Le modèle de Zachariasen décrit bien les verres covalents.

1.2.2 Echelles d’ordre dans les verres de silice

Une meilleure compréhension de la structure des verres repose sur une meilleure

connaissance de l’ordre à courte et à moyenne portées. Les verres sont caractérisés par

l’absence de l’ordre à longues distances, ce qui n’est pas le cas des cristaux. Par contre

l’ordre est bien établi à courtes distances. Dans la silice SiO2, les tétraèdres mettent en

commun les oxygènes de leurs sommets et forment alors une structure tridimensionnelle

(de formule SiO2 puisque les oxygènes sont communs à deux tétraèdres). Pour illustrer la

notion d’ordre dans les verres structuraux, deux échelles peuvent être définies [84] : une

échelle à courtes distances et une autre à moyennes distances. Un exemple de structure de

la silice est montré sur la figure 1.4 où nous montrons les différents angles et les liaisons

interatomiques.

Nous distinguons généralement trois types d’ordre dans les verres [84, 261] :

1. Courtes distances : pour les courtes distances (de 1 à 5 Å) l’ordre local est im-
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Figure 1.4 – Paramètres structuraux décrivant l’ordre à courte et moyenne distances

dans les verres covalents [84] : (a) paramètres à l’intérieur du tétraèdre, (b) l’angle inter-

tétraèdral θ et l’angle dièdral φ décrivant la connexion de deux tétraèdres successifs.

posé par les polyèdres de coordination des différents cations. Ces polyèdres sont définis

par la coordinence, la longueur et les angles de liaison : tétraèdres SiO4 (figure 1.2). Les

verres qui ont des liaisons dirigées et un caractère covalent important (silicates, borates,

phosphates, germanates) sont bien décrits par un modèle aléatoire continu 10. Ce dernier

constitue le modèle courant de la structure vitreuse. Il est introduit par Zachariasen [269]

en 1932. Ce modèle repose sur l’idée d’un réseau continu de tétraèdres SiO4. La varia-

bilité des relations d’angle entre ces tétraèdres, conduit au désordre à toutes les échelles

au-delà de l’ordre local. L’ordre local (longueurs de liaisons, coordinence) s’établit sui-

vant les principes de stabilité communs aux cristaux (principes cristallochimiques, lois de

Pauling). Autour de 5 Å, l’ordre est donné par le type de connexion entre les polyèdres

de coordination : sommets, arrêtes ou faces. Il est défini par la distribution de l’angle

inter-polyèdral et par les corrélations d’orientations entre les polyèdres. Le paramètre ca-

ractéristique de ces orientations est l’angle dièdral (figure 1.4). D’autres modèles ont été

proposés pour décrire d’autres verres. Nous pouvons citer le modèle structural de réseau

aléatoire modifié 11, développé par Creaves [57].

10. Continuous Random Network : CRN

11. Random Modified Network : RMN
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Figure 1.5 – Représentation schématique à deux dimensions de la structure désordonnée

de la silice.

2. Moyennes distances : ce domaine de distances (5 à 20 Å) peut encore être décomposé

en trois échelles successives : (i) autour de 5 Å, l’ordre est donné par le type de connexion

entre les polyèdres de coordination (sommets, arrêtes ou faces). Il est défini par la distri-

bution de l’angle inter-polyèdral θ et par les corrélations d’orientations entre les différents

polyèdres. Le paramètre caractéristique des ces orientations est l’angle dièdral φ (figure

1.4). (ii) de 5 à 8 Å, l’ordre est associé aux corrélations entre les paires d’angles dièdraux,

il s’agit donc de corrélations à 5 atomes ou 3 polyèdres. Cette échelle d’ordre est celle

des anneaux de polyèdres et des unités super structurales. Enfin (iii) de 8 à 20 Å, l’ordre

s’assimile à la dimensionnalité locale du réseau, 1, 2 ou 3 selon qu’on a localement des

chaînes, des feuillets ou une structure tridimensionnelle respectivement.

La relation entre l’ordre local (unités de base et sites cationiques) et l’ordre à moyennes

distances (hétérogénéités, topologie) est encore très mal interprétée et fait l’objet des

études de structure des verres, notamment par simulation numérique. Les outils expéri-

mentaux les plus appropriés pour l’étude de ces échelles sont les méthodes de diffraction,

de rayons X ou de neutrons, associées à la conception de modèles, par exemple par Monte
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Carlo Inverse 12 ou la dynamique moléculaire. Toutefois les spectroscopies Raman et Infra

Rouge (IR) peuvent être aussi sensibles à certaines structures bien définies des moyennes

distances, comme les anneaux de petites tailles (3-4 tétraèdres SiO4 dans les silicates).

La résonance magnétique nucléaire (RMN), par l’intermédiaire des interactions dipolaires

et quadripolaires, est couramment utilisée pour l’étude de la polymérisation du réseau,

des seconds voisins, des conformations et des distributions angulaires [191, 227]. L’en-

semble des résultats sur l’étude de la structure des verres conduit finalement à envisager

la structure comme intermédiaire entre deux extrêmes : d’un côté une structure semblable

à la structure cristalline à moyenne échelle, de l’autre une structure de réseau continu,

désordonnée pour des distances à partir de 3 Å.

3. Longues distances : les verres sont caractérisés par l’absence de l’ordre à longue

distance. A ces distances l’ordre concerne seulement les fluctuations de densité ou de

composition (séparation des phases).

1.2.3 Mouvement des atomes dans un matériau amorphe

Les positions mutuelles de l’atome, à un instant déterminé (à 10−13 seconde près) dans

un matériau amorphe et dans le liquide correspondant sont en fait très semblables, sou-

vent même presque identiques. Ce qui différencie les deux états, ce sont les mouvements

des atomes. En schématisant les deux cas extrêmes, nous pouvons considérer que dans le

liquide, une molécule donnée (ou un atome), à cause de son mouvement et de celui de ses

voisines diffuse facilement, c’est à dire que sa trajectoire irrégulière l’écarte en moyenne

de son point de départ, de plus en plus que le temps passe. Par opposition, dans un solide

amorphe, comme dans le cristal, la molécule reste attachée à un site : elle vibre constam-

ment mais reste encagée dans un petit volume de position fixe. En fait, toute situation

réelle est intermédiaire entre ces deux schémas simplistes. D’une part dans le liquide, la

molécule vibre dans la cage formée par ses voisines pendant un certain temps, que nous

appellerons τ , avant de se retrouver dans une autre position adjacente ou voisine, ce qui

constitue un processus élémentaire de diffusion. Dans un matériau amorphe, le temps τ

devient très long, mais néanmoins, il peut se produire aussi de temps en temps un saut

en un site voisin [247]. La diffusion par saut est caractéristique des verres. Le temps τ

varie pour une substance avec la température, et à une température donnée, dépend de

la nature de la substance. Ce sont des images dynamiques de la structure des matériaux

12. RMC method.
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amorphes qui tenteront d’expliquer les variations de leurs propriétés avec la température.

La difficulté de la transition vitreuse consiste à bien comprendre le domaine de dy-

namique activée quand la température diminue. Cette dynamique force les particules à

coopérer pour pouvoir bouger en même temps qu’elle amène le système dans un bassin

de configurations (le puits). Ce dernier point est considéré dans les théories entropiques

de la transition vitreuse, particulièrement la théorie d’Adam et Gibbs [1].

1.3 Méthodes d’étude des verres de silice

Les verres de silice ont des propriétés très remarquables. Ces matériaux sont utilisés

dans plusieurs domaines. Vu leur double intérêt, technologique et scientifique, ces ma-

tériaux ont reçu une attention particulière par la communauté scientifique. Ils ont fait

l’objet de plusieurs études expérimentales, théoriques et par simulation numérique.

1.3.1 Méthodes expérimentales

Diverses techniques sont développées pour l’étude des matériaux vitreux. Nous cite-

rons à titre d’exemple les techniques de diffraction, les techniques de sondes locales et

un ensemble de techniques macroscopiques. Dans les techniques de diffraction, on mesure

en général l’intensité du rayonnement après interaction avec le matériau. Les intensités

mesurées sont en rapport direct avec les distances interatomiques et la structure micro-

scopique du matériau. En plus des techniques de diffraction de rayon X et de neutrons,

s’ajoute une autre technique très développée, qui est la microscopie électronique. Les tech-

niques de sondes locales nous apportent des informations sur l’état d’un atome et de son

entourage immédiat, en mesurant les distributions de grandeurs physiques telles que le

champ hyperfin, gradient du champ électrique ... L’ensemble de ces techniques combiné

aux mesures macroscopiques 13 apportent des informations dont il faut tenir compte dans

la modélisation de ces systèmes.

En résumé, comme aucune méthode expérimentale ne saurait rendre compte à elle

seule de la structure et de la composition des amorphes que l’on étudie. Il faut appliquer

plusieurs techniques expérimentales pour obtenir les informations que nous cherchons sur

13. Nous entendons par les mesures macroscopiques, toutes les mesures des propriétés magnétiques,

électriques, optiques et de diffusion atomique.

31



Chapitre 1. Généralités sur les verres de silice

la structure et la composition des matériaux amorphes. Les expériences de diffraction

donnent la valeur moyenne des distances interatomiques et le nombre de coordination

total moyen pour la première, la seconde, et parfois la troisième couche atomique. L’ana-

lyse des spectres de la technique EXAFS 14, permet d’avoir une bonne détermination des

nombres de coordination et de l’asymétrie des distributions atomiques. D’autres mesures

de spectroscopie (RMN par exemple) peuvent compléter l’information sur la géométrie

locale du système amorphe. Une fois toutes ces informations réunies, il ne reste qu’à

proposer un modèle de structure et de tester s’il peut reproduire les propriétés trouvées.

1.3.2 Etudes théoriques

Plusieurs approches théoriques ont été mises au point dans le but de comprendre et

d’expliquer les divers phénomènes observés dans les matériaux vitreux. Certaines théories

sont basées sur les phénomènes observés à l’approche de la transition vitreuse. Certaines

de ces approches considèrent la transition vitreuse comme un phénomène où certaines

variations thermodynamiques [67] disparaissent quand on se rapproche de la température

de transition vitreuse. Ces approches théoriques sont dites approches phénoménologiques.

D’autres approches sont dites théories microscopiques. Ces dernières sont basées sur le

principe selon lequel les propriétés physiques d’un matériau macroscopique peuvent être

calculées à partir des données microscopiques en connaissant le potentiel inter-atomique

qui décrit le système. La théorie de couplage de modes (MCT) [115, 161] fait partie de

cette catégorie.

Les principales théories phénoménologiques [14, 67, 78, 139, 259] sont : la théorie

d’Adam et Gibbs [1], la théorie du volume libre et ses dérivées [52, 53], et la théorie de

Gibbs-DiMarzio [106]. En 1965, Adam et Gibbs [1] ont développé une théorie basée sur

l’hypothèse suivante : des régions dynamiques et coopératives apparaissent quand la tem-

pérature se rapproche de la température de transition vitreuse [1]. Les particules dans

ces régions, présentent des mouvements coopératifs. Cette théorie est basée sur un en-

semble d’hypothèses ; telle que la diminution du nombre d’agrégats dynamiques quand

la température diminue, les fluctuations du nombre d’atomes dans chaque agrégat dyna-

mique sont très faibles. Avec ces hypothèses, le nombre moyen d’agrégats peut être connu.

En 1959, Cohen et Turnball [52] ont développé une autre théorie pour expliquer la

14. Extended Ray Absorption Fine Structure.
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transition vitreuse. Dans le but d’illustrer l’idée de base de cette théorie, nous choisirons

un système de sphères dures avec une densité moyenne ρm. Si nous fixons les positions de

toutes les sphères à l’exception de la i ème sphère, cette dernière peut se déplacer dans le

volume libre délimité par d’autres sphères voisines. Les volumes affectés pour les diverses

sphères sont corrélés entre eux. Cette théorie est basée sur certaines hypothèses. Chaque

sphère possède un volume libre qui l’entoure. Nous admettons que la probabilité de la

distribution des volumes libres est décrite par une exponentielle avec est le volume libre

moyen par particule. Le volume libre associé à chaque particule et le volume moyen, dimi-

nuent quand la densité augmente ou quand la température diminue. L’hypothèse la plus

importante est qu’il existe une température pour laquelle le volume libre associé à chaque

particule disparaît complètement. Cette théorie a été étendue par Cohen et Grest [52, 53].

L’idée de base était de faire un lien direct avec la transition vitreuse. Si la température

diminue, les volumes libres associés aux particules voisines se recouvrent et des clusters se

forment. Dans ce cas, la particule peut se déplacer sur une distance macroscopique. En di-

minuant encore la température, il existerait une température pour laquelle le volume libre

associé à la particule tend à disparaître complètement. Ce qui conduit à la localisation des

particules dans des configurations figées. En d’autres termes, le système se retrouve dans

un état vitreux. Si ce scénario est vrai, la température de transition vitreuse coïnciderait

avec la température pour laquelle le volume libre associé aux particules tend à disparaître

complètement lors du rapprochement des particules. Une autre théorie phénoménologique

est la théorie dite de Gibbs-DiMarzio [106].

Les théories phénoménologiques décrites précédemment, et qui sont basées sur des

hypothèses cruciales, décrivent mal la transition vitreuse et l’état vitreux. Il a fallu dé-

velopper des théories microscopiques pour mieux comprendre les phénomènes de la tran-

sition vitreuse. Les premières approches sont développées par Bengtzelius et al. [21] en

1984. Ces auteurs ont appliqué la théorie de couplage de modes (MCT), développée par

Kawasaki [147], dans le but de décrire les phénomènes de ralentissement observés en se

rapprochant du point critique, et les fluctuations locales de la densité dans un liquide sur-

fondu. Cette théorie consiste à trouver les solutions aux équations du mouvement de la

fonction d’auto-corrélation de la densité F (q, t) en faisant certaines approximations. Nous

parlons de couplage de mode parce que les approximations faites conduisent à un ensemble

d’équations couplées auto-cohérentes pour F (q, t). Avec cette théorie, il est possible de

déterminer le facteur de structure S(q, t), qui peut être comparée à celle obtenue par les
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expériences de diffraction de lumière et de neutrons [38]. Les propriétés des équations de

la théorie de couplage de modes ont été largement étudiées par Gotze et ses collaborateurs

[60, 115, 116, 117, 157, 159, 161, 216]. Les équations de base de la théorie de couplage

de modes pour les liquides simples, ont été obtenues en considérant différentes approches

[63, 152, 268]. Ces diverses approches aboutissent à un même formalisme mathématique

de la théorie de couplage de modes. Il a été montré aussi que cette théorie reste valable

pour des systèmes de dimension infinie [152]. D’autres preuves de la théorie de couplage

de modes sont vérifiées en utilisant des modèles sphériques [96] et des modèles de verres

de spin [28, 153].

1.3.3 Simulation dans les verres

Les progrès de la physique de la matière condensée résultent d’allers-retours perma-

nents entre expériences, modélisation théorique et, de plus en plus, simulations numé-

riques. En dépit du développement des techniques expérimentales, la représentation de la

structure des verres reste encore partielle. Le recours à des simulations peut aider à mieux

représenter les verres par les modèles structuraux existants. Actuellement, les techniques

de simulation occupent une place importante dans l’étude des matériaux amorphes. Ce

progrès est réalisé grâce au développement des moyens de calculs et les méthodes numé-

riques. Les calculateurs actuels permettent de faire des simulations sur des systèmes de

taille suffisante pour pouvoir comparer, dans certaines situations, les résultats de simula-

tion aux résultats expérimentaux, et dans d’autres, d’essayer de comprendre ou d’apporter

des éléments de réponses sur des questions posées et inaccessibles par les différentes mé-

thodes expérimentales. Les techniques de simulation de dynamique moléculaire ou de

Monte Carlo sont celles qui ont été le plus souvent utilisées.

La dynamique moléculaire permet de suivre en fonction du temps et pour différentes

températures, les mouvements d’un ensemble d’atomes interagissant au moyen d’un po-

tentiel donné. Nous obtenons ainsi des informations sur la dynamique du système, sur son

comportement lors de la transition vitreuse ou sur la structure du verre. Cette méthode

a été appliquée à un grand nombre de verres. Cependant, pour des raisons de temps de

calcul, les vitesses de trempe numériques sont plus importantes que celles obtenues ex-

périmentalement. De plus, la détermination des potentiels interatomiques représentant

correctement les interactions interatomiques est une opération très délicate.
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Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons donné un aperçu global sur les liquides surfondus et

sur les verres. Nous avons rappelé quelques propriétés des verres qui nous seront utiles

pour la compréhension des notions que nous aborderons dans les chapitres à venir. Nous

avons mis en évidence la classification des liquides surfondus selon le comportement de

la viscosité en fonction de l’inverse de la température. Quand la température diminue,

les mouvements des particules sont limités et ces dernières se trouvent enfermées dans les

cages formées par les particules voisines. Pour sortir de ces cages, il faut une réorganisa-

tion des particules voisines, ce qui conduit ces particules à coopérer dans leur mouvement.

Les notions d’hétérogénéités dynamiques, de coopérativité ont été émises pour expliquer

certains phénomènes des matériaux vitreux, tels que l’augmentation de la viscosité et le

caractère non arrhénien des liquides surfondus fragiles. Les matériaux amorphes sont en ef-

fet encore loin d’avoir révélé tous les secrets de leurs propriétés structurales et dynamiques.

Une étude détaillée de la structure des matériaux amorphes nécessite l’utilisation de

plusieurs méthodes expérimentales et le développement d’un modèle de structure pour ef-

fectuer des simulations. Le prochain chapitre sera consacré à la simulation par dynamique

moléculaire et au modèle de calcul des configurations que nous analyserons pour étudier

le caractère hétérogène des atomes d’oxygène et de silicium en fonction du temps et de la

température et mettre en évidence les phénomènes de vieillissement dans la silice.
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Chapitre 2

Simulation par dynamique moléculaire

Introduction

De façon générale, le problème majeur de la modélisation en sciences de la matière

condensée est de rendre compte des diverses échelles mises en jeu : spatiales (du nm au µm)

ou temporelles (de la picoseconde à l’heure, voire plus). Ces diverses échelles interviennent

simultanément. Par exemple, diverses longueurs caractéristiques sont à considérer dans

un phénomène d’auto organisation, divers temps caractéristiques interviennent dans les

processus cinétiques de croissance et de diffusion. La méthodologie moderne part d’une

description à l’échelle atomique des interactions interatomiques (structure électronique),

ce qui permet d’identifier ensuite les mécanismes élémentaires mis en jeu à des échelles

inférieures au nanomètre et à la nanoseconde, puis d’en déduire des mécanismes effectifs

donnant accès aux échelles supérieures de distance et de temps, par l’utilisation des simu-

lations de type Monte-Carlo.

Les différentes méthodes de simulation utilisées sont : dynamique moléculaire, Car-

Parrinello et Monte Carlo. Cependant, la lourdeur de ces méthodes, en restreint actuel-

lement l’usage à des systèmes relativement simples, aux échelles de temps et d’espace les

plus basses, même si des avancées sont en cours vers l’étude d’une matière plus complexe :

nano tubes, verres (couplage entre les simulations de dynamiques moléculaires quantique

et classique). Pour une simulation numérique de matériaux plus réalistes, plus ou moins

loin de l’équilibre, dans des conditions (température, pression, ...) variées, on ne peut pas

décrire la structure électronique à l’aide des seules méthodes ab-initio. L’alternative est

de les utiliser pour fonder des potentiels d’interactions interatomiques, semi empiriques,
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qui soient plus réalistes et bien adaptés au type de liaisons chimiques mises en jeu dans

chaque type de système. Le meilleur protocole en modélisation des solides semble être

le suivant : structure électronique ab-initio, potentiels semi empiriques, mécanismes élé-

mentaires (dynamique moléculaire), et en fin mécanismes effectifs. Les développements

algorithmiques et numériques, de nos jours, mettent le doigt sur la nécessité de réaliser

des compromis appropriés entre le niveau de détail de la description, l’investissement que

le calcul représente, et l’information que l’on peut en extraire. Ceci rappelle que la modé-

lisation (qui comprend, en plus du calcul numérique, les approches analytiques) est, par

essence même, un art où s’exprime le sens physique dans un dialogue fructueux entre les

théoriciens et les expérimentateurs.

2.1 Les simulations en physique

Beaucoup de problèmes physiques, souvent très différents, sont traités par la dyna-

mique moléculaire. Cette méthode consiste en une simulation numérique du mouvement

des atomes ou des molécules d’un système donné en fonction du temps (calcul des posi-

tions et des vitesses). Elle peut être utilisée dans différents ensembles thermodynamiques

(NVE, NVT, NPT ...). Cette technique est largement utilisée pour simuler les propriétés

des solides et des liquides. Elle est appliquée dans plusieurs domaines 1. Les principales

méthodes de simulations numériques utilisées pour l’étude des matériaux amorphes sont :

(i) la méthode dite de Monte-Carlo, mise au point en 1953 [7, 177] et (ii) la dynamique

moléculaire, inventée par Alder et al. [6, 7]. L’intérêt de ces méthodes est de donner

une dépendance temporelle réaliste des grandeurs étudiées. L’inconvénient par rapport

aux simulations Monte-Carlo est le coût en termes de temps de calcul. Avec la méthode

Monte-Carlo, nous avons accès à des données statiques sur le système étudié alors qu’avec

la dynamique moléculaire nous avons accès à des propriétés statiques et dynamiques du

système.

La limitation de la méthode Monte-Carlo provient du fait que cette dernière ne consi-

dère pas la dynamique réelle du système étudié. Dans le but de tenir compte de la dyna-

mique du système, défini à partir d’un Hamiltonien, il est possible de résoudre, par in-

1. Par exemple, en microélectronique pour étudier la diffusion des éléments dopant dans un substrat,

en biologie pour étudier les macromolécules et pour la compréhension des mécanismes réactionnels des

protéines dans les structures biologiques, ... etc.
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tégration numérique, les équations du mouvement de chaque particule du système. Cette

méthode est dite dynamique moléculaire. Elle consiste à calculer les positions et les vi-

tesses de chaque particule en fonction du temps et par conséquent elle offre la possibilité

de calculer précisément les propriétés dynamiques (corrélations temporelles) du système

à l’équilibre, ainsi que des propriétés statiques (facteurs de structure, fonctions de distri-

butions radiales et angulaires), comme dans le cas de la méthode Monte-Carlo, pour une

comparaison directe avec les données expérimentales. L’utilisation efficace d’un nouvel

outil de calcul est basée sur la connaissance de ses possibilités ; les ordres de grandeurs

des systèmes étudiés accessibles à la puissance des ordinateurs actuels. Cette méthode

permet l’étude des phénomènes sur des échelles de temps accessibles par la simulation.

Pour un système tridimensionnel, on peut résoudre les équations du mouvement pour des

systèmes de quelques centaines à quelques dizaines de milliers d’atomes ; même pour les

plus grands systèmes (par exemple 10000 atomes), cela signifie que, le long d’une arrête

de la boite, le nombre de particules est de l’ordre de (104)(1/3) ≃ 21. D’où la nécessité d’in-

troduire des conditions périodiques (cf. §2.2.5) pour rendre le système pseudo-infini. Pour

des systèmes atomiques, en dehors de la région critique, cela est largement suffisant, mais

se révèle très limitant lors de l’étude des systèmes moléculaires très complexes, comme les

polymères biologiques.

Même si la démarche à suivre dans une étude par dynamique moléculaire est rela-

tivement simple, certaines limites apparaissent. Ces dernières sont liées, d’une part à la

puissance limite des calculateurs dont nous disposons actuellement, et d’autre part aux

méthodes de calcul. Ceci dit, la taille du système étudié et le temps de l’expérience, sont

alors limités. La boite de simulation peut ainsi avoir une taille typique de l’ordre de 20

à 100 Å de coté. Des effets, liés à la taille de la boite, peuvent alors apparaître dans

les simulations [137, 151]. Les temps de calcul varient entre centaines de picosecondes

à quelques dizaines de nanosecondes. Le pas du temps utilisé pour la simulation étant

fini, cela induit des erreurs sur le calcul des positions des atomes au cours du temps. Ces

erreurs augmentent rapidement [97]. Ce qui rend cette méthode en partie stochastique.

Cependant cette limitation semble ne pas avoir d’effets sur les résultats obtenus. En pra-

tique, ces multiples limitations sont le plus souvent peu contraignantes et les résultats

obtenus reproduisent, dans de nombreuses situations avec une bonne précision, les résul-

tats expérimentaux.
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L’intérêt de la dynamique moléculaire est de s’affranchir des effets statistiques présents

dans les mesures macroscopiques. Elle permet aussi de créer des systèmes modèles pour

tester de nouvelles théories mises au point dans des configurations simples où des résultats

théoriques exacts sont possibles. Cette méthode permet aussi d’étudier des systèmes pour

lesquels les expériences sont difficiles à réaliser. Elle permet, théoriquement, d’accéder à

toutes les informations qu’on peut tirer du système puisque les trajectoires sont connues.

2.2 Dynamique moléculaire

La dynamique moléculaire est une méthode de simulation moléculaire basée sur un

champ de force empirique paramétrable spécifiquement pour un système à partir des

résultats expérimentaux ou selon des calculs quantiques ou ab-initio. Par exemple, des

champs de forces moléculaires ont été développés pour l’étude des acides aminés et les

protéines. Plusieurs potentiels ont été proposés pour l’étude des verres de silice (cf. §2.3.1).

Cette méthode consiste à suivre la trajectoire d’une molécule ou d’une particule en appli-

quant les lois de la mécanique classique Newtonienne. En d’autres termes, elle consiste à

simuler les mouvements atomiques au cours du temps (calcul des positions et des vitesses).

L’idée de la dynamique moléculaire est très ancienne. Elle constitue une notion fon-

damentale dans le domaine de la matière condensée. L’idée de base est très simple : si

on connaît le potentiel d’interaction entre les atomes ou les molécules et sous certaines

conditions initiales, on peut utiliser, dans le cadre de la mécanique classique, la relation

fondamentale de la dynamique pour obtenir l’évolution en fonction du temps des positions

de chaque atome ou molécule en intégrant numériquement les équations du mouvement

(cf. §2.2.4). Pour un système, dans le cadre de la mécanique classique, l’idée intuitive de

la dynamique moléculaire est que de très complexes expériences peuvent être réalisées sur

des calculateurs. En principe, avec ce genre de simulations on peut connaître les positions

et les vitesses de chaque atome ou molécule au cours de la simulation. Avec ces données

nous déterminons un grand nombre d’observables que l’on peut comparer directement aux

résultats expérimentaux. Néanmoins dans certains cas il est difficile de confronter directe-

ment les résultats d’une simulation avec des résultats expérimentaux, ceci peut être lié au

potentiel utilisé d’une part, qui n’est pas toujours un potentiel réel, et d’autre part à une

différence de plusieurs ordres de grandeur entre certaines variables dans les simulations

et les expériences réelles, comme les vitesses de trempe par exemple. Néanmoins la dyna-
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mique moléculaire reste toujours un outil très puissant pour la simulation des phénomènes

physiques.

2.2.1 Historique de l’utilisation de la dynamique moléculaire

Les premières simulations, utilisant la dynamique moléculaire, ont été réalisées dans

le domaine de l’astronomie en 1941 [132] sur un système relativement petit (deux groupes

de 37 lampes). Après la deuxième guerre mondiale et avec l’avènement des moyens de

calcul, il a été possible d’intégrer les équations du mouvement pour un système compor-

tant plusieurs particules. Parmi les premiers travaux, on peut citer à titre d’exemple les

travaux d’Alder et Wainwright [6] sur des sphères dures, et les simulations utilisant le

potentiel de Lennard-Jones [201] quelques années plus tard.

Dans les amorphes et systèmes vitreux, les simulations par dynamique moléculaire

constituent un outil essentiel pour l’étude des propriétés structurales et dynamiques de ces

matériaux. Les méthodes expérimentales déterminent les propriétés physiques du système

étudié, que l’on peut comparer avec les résultats de la simulation. Ceci nous permet de

tester si le modèle, adopté, reproduit plus au moins bien les différentes propriétés du

système, ou certaines d’entre elles. Par exemple le facteur de structure expérimental doit

être en bon accord avec le facteur de structure déterminé par le modèle de façon à pouvoir

considérer que le modèle soit acceptable. Le modèle pourra, par la suite, être appliqué

pour prédire certains phénomènes ou comprendre le comportement de plusieurs propriétés

physiques du système en question.

2.2.2 Principe de base

La dynamique moléculaire est basée sur l’approche suivante : à partir d’un modèle

décrivant les interactions interatomiques dans un système, il est possible de résoudre les

équations du mouvement et de déterminer par la suite l’état du système à n’importe

quel instant ultérieur. Ainsi pour débuter la simulation, il faut se donner un ensemble

réaliste de N positions atomiques et appliquer ensuite les lois de la mécanique classique

afin d’obtenir un ensemble statistique de configurations reproduisant le plus exactement

possible le système étudié. Chaque atome de la molécule est considéré comme une masse

ponctuelle, et son mouvement au cours du temps est déterminé par l’ensemble des forces

exercées sur lui par les autres atomes. L’échelle du temps atomique est de l’ordre de :
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1 femtoseconde (10−15 s). Les forces exercées sont considérées comme constantes. La mo-

lécule est donc perçue comme une entité dynamique dont les atomes modifient leurs po-

sitions spatiales au cours du temps. C’est l’ensemble de ces positions et les configurations

obtenues qui servira pour la détermination des propriétés du matériau en évaluant des

moyennes statistiques sur l’ensemble des configurations enregistrées tout au long de la

simulation (cf. §2.5).

2.2.3 Equations du mouvement

Considérons un ensemble de N atomes dont les positions par rapport à une origine

sont notées ri. La force Fi(ri), exercée par les N − 1 autres atomes, peut s’exprimer en

fonction des forces d’interactions de paires atomiques fij(rij) sous la forme suivante :

Fi(ri) =
∑

j,j 6=i

fij(rij). (2.1)

La forme du potentiel d’interactions, entre deux atomes i et j, Vij(rij), dont dérive la

force, sera discutée ultérieurement (cf. §2.3.1). A partir de la force Fi(ri), on peut déter-

miner la position de l’atome i en utilisant l’équation de Newton :

Fi = mir̈i, (2.2)

où mi est sa masse et r̈i est la dérivée seconde par rapport au temps de la variable position.

Il existe différents algorithmes pour résoudre cette équation. Parmi les méthodes les

plus simples et les plus utilisées en dynamique moléculaire, on peut citer à titre d’exemple,

les méthodes de prédicteurs correcteurs et l’algorithme de Verlet [7, 244] et ses différentes

variantes. Dans le cadre de ce travail, nous avons utilisé l’algorithme de Verlet (cf. §2.2.4).
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2.2.4 Discrétisation - Algorithme de Verlet

Pour une intégration numérique des équations différentielles du mouvement, il est né-

cessaire de les discrétiser en temps. Une très grande variété de choix d’algorithmes de

discrétisation est possible, mais comme nous allons le voir par la suite, il est très impor-

tant que l’énergie du système soit conservée au cours du temps. L’algorithme de Verlet

est historiquement l’un des premiers introduits et il reste encore l’un des plus utilisés à

l’heure actuelle.

Pour des raisons de simplicité, considérons un système de N particules identiques.

Soit r un vecteur de 3N composantes : r = (r1, r2, ...., ri, ...., rN) où ri désigne le vecteur

position de la particule i. L’équation du mouvement du système est de la forme :

m
d2r

dt2
= f(r(t)). (2.3)

En faisant un développement de Taylor, on aura :

r(t+∆t) = r(t) + v(t)∆t +
f(r(t))

2m
(∆t)2 +

1

6

d3r

dt3
(∆t)3 +O((∆t)4), (2.4)

et de manière similaire,

r(t−∆t) = r(t)− v(t)∆t+
f(r(t))

2m
(∆t)2 −

1

6

d3r

dt3
(∆t)3 +O((∆t)4). (2.5)

En faisant la somme des deux équations précédentes, on obtient :

r(t+∆t) + r(t−∆t) = 2r(t) +
f(r(t))

m
(∆t)2 +O((∆t)4). (2.6)
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La nouvelle position d’une particule i est donc calculée avec une précision de l’ordre

de (∆t)4. Cet algorithme n’utilise pas les vitesses des particules pour calculer les nouvelles

positions. On peut toutefois déterminer celles-ci de la manière suivante :

v(t) =
r(t+∆t)− r(t−∆t)

2∆t
+O((∆t)4). (2.7)

L’efficacité d’une simulation de dynamique moléculaire est évidemment liée à l’algo-

rithme utilisé et à ses propriétés. La rapidité de l’exécution peut être aussi déterminante.

Notons que l’essentiel du temps de calcul dans les simulations de dynamique moléculaire

est consommé dans l’évaluation, à chaque pas du temps, des forces d’interactions entre

les particules, d’où la nécessité de choisir une méthode plus efficace pour tenir compte des

interactions interatomiques. Dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé la méthode

de champ de réaction 2 (cf. §2.3.2).

La précision du calcul avec l’algorithme de Verlet est grossièrement donnée par,

∆t4Nt, (2.8)

où Nt est le nombre de pas de la simulation. Le temps maximal écoulé dans la simulation

est donné par ∆tNt. Il semble intéressant d’utiliser un algorithme faisant intervenir des

dérivées de coordonnées à des ordres plus élevés. Les algorithmes d’ordres plus élevés ont

tendance à fournir une dynamique aux temps courts de meilleure qualité, mais l’énergie

totale du système tend à fluctuer aux temps longs. L’algorithme de Verlet conduit à de

faibles fluctuations de l’énergie totale aux temps longs.

Une symétrie particulièrement importante, contenue dans les équations de Newton,

est la symétrie par renversement du temps. Il est important de noter que l’algorithme de

Verlet satisfait bien cette symétrie. En effet, en changeant ∆t → −∆t, l’équation (2.6)

2. RF : Reaction Field
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reste inchangée. La conséquence de cette propriété est que, si à un instant t de la simu-

lation on inverse la flèche du temps, la trajectoire de la dynamique moléculaire revient

sur ses pas. Les erreurs d’arrondi accumulées dans la simulation limitent la réversibilité

quand le nombre de pas de calcul devient important. En revanche on peut, en utilisant

cette propriété de l’algorithme, tester l’importance des erreurs d’arrondi en inversant le

temps dans la simulation pour des temps de plus en plus longs. Les systèmes Hamiltoniens

ont la propriété de conserver le volume de l’espace des phases quand le système évolue

et l’on souhaite respecter celle-ci en dynamique moléculaire. Si un algorithme ne possède

pas cette propriété, cela implique que l’énergie ne peut pas être conservée 3 au delà des

temps courts. Cette propriété est bien vérifiée dans le cas de l’algorithme de Verlet.

Il existe une autre variante de l’algorithme de Verlet, connue sous le nom d’algorithme

Leap frog ou saute-mouton, basée sur le principe suivant : les vitesses sont calculées pour

des intervalles de temps demi-entiers et les positions sont obtenues pour des intervalles de

temps entiers. Si on définit les vitesses pour les temps t +∆t/2 et t−∆t/2 :

v(t+∆t/2) =
r(t+∆t)− r(t)

∆t
, (2.9)

v(t−∆t/2) =
r(t)− r(t−∆t)

∆t
. (2.10)

On obtient immédiatement les positions aux temps t +∆t et t−∆t,

r(t+∆t) = r(t) + v(t+∆t/2)∆t, (2.11)

et de manière similaire,

r(t−∆t) = r(t)− v(t−∆t/2)∆t. (2.12)

3. Pour que cette propriété soit vérifiée, il est nécessaire qu’entre deux temps le Jacobien de la trans-

formation entre les nouvelles et les anciennes coordonnées dans l’espace des phases soit égal à 1.
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En utilisant l’équation (2.6), on obtient la relation :

v(t+∆t/2) = v(t−∆t/2) +
f(r(t))

m
∆t +O((∆t)3). (2.13)

Puisqu’il est basé sur l’équation (2.6), cet algorithme est identique à l’algorithme de Verlet

en ce qui concerne le calcul des trajectoires (les valeurs des vitesses aux temps demi-entiers

n’apparaissent que comme des intermédiaires dans le calcul des positions). Il peut être

toutefois différent pour le calcul des grandeurs thermodynamiques car la moyenne de

l’énergie potentielle peut être calculée aux temps entiers (elle fait intervenir les positions),

tandis que la moyenne de l’énergie cinétique fait intervenir des temps demi-entiers (elle

fait intervenir les vitesses).

2.2.5 Les Conditions aux limites périodiques

Les simulations par dynamique moléculaire sont réalisées sur des systèmes finis, conte-

nant jusqu’à quelques dizaines de milliers d’atomes. Les performances informatiques per-

mettent actuellement de décrire des systèmes contenant jusqu’à plusieurs millions d’atomes,

ce qui reste faible par rapport à l’échelle du laboratoire. Du fait de la petite taille des

échantillons simulés, les surfaces doivent jouer un rôle important sur les propriétés simu-

lées. Typiquement pour un échantillon de 1000 atomes, la moitié des atomes peut être

considérée comme étant en surface (figure 2.1) : un cube de 10 × 10 × 10 atomes, aura

8× 8× 8 = 512 atomes dans le cœur de l’échantillon et donc 488 en surface. Sur la figure

2.1, nous avons représenté la variation de la fraction des atomes de surface par rapport

aux atomes de volume en fonction de la taille de l’échantillon (en Å). Pour un système de

9000 atomes (50 Å), un peu plus de 20% des atomes se trouvent sur la surface. Pour un

système de 1125 atomes (25 Å), un peu plus de 50% des atomes se trouvent sur la surface.

Dans ces systèmes, les effets de bord ou de surface ne sont pas négligeables. Nous nous

intéressons à la structure des matériaux infinis. Alors, afin de rendre pseudo infini les

systèmes qu’on modélise, on applique des conditions aux limites périodiques à la boite de

simulation. La symétrie de la boite dépend du type de système étudié (cristal, liquide, ...).

Donc la solution pour contourner ce problème est d’appliquer les conditions aux limites

périodiques [7, 123]. Pour cela, nous considérons le système comme un ensemble de N
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atomes contenus dans une boite de volume V . C’est ce qui constitue la cellule principale.

Les conditions périodiques consistent à faire des répliques de la cellule principale dans

toutes les directions de l’espace autour de la cellule principale. Ainsi, lorsqu’une particule

est amenée à sortir de la boite principale, elle est remplacée par une de ses images de

la cellule adéquate. Cette procédure assure la conservation du nombre total d’atomes au

cours d’une simulation. En ce qui concerne le verre, qui est amorphe et isotrope, le choix

d’une description dans des boites cubiques est naturel. La figure 2.2 est une représentation

schématique des conditions aux limites périodiques à deux dimensions. Lorsqu’un atome

sort de la boite de simulation par un de ses cotés, il est réintroduit par le coté opposé. De

cette manière, le système est rendu pseudo infini. Nous utilisons des boites cubiques pour

décrire un volume sans surface.
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Figure 2.1 – Poids Ns

N
: le rapport entre le nombre d’atomes sur la surface de la boite de

simulation et le nombre d’atomes en volume en fonction de la taille de l’échantillon (arête

du cube) en Å : pour un échantillon de 25 Å (et 50 Å), le rapport Ns

N
est de l’ordre de 50

% (et 20 %) respectivement.
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Figure 2.2 – Représentation schématique de la duplication de la boite de simulation à

deux dimensions. En utilisant les conditions aux limites périodiques, lorsqu’une particule

se déplace et quitte la boite principale, ses images dans les cellules voisines se déplacent

de la même façon.

2.3 Interactions interatomiques

2.3.1 Forces et Potentiels

Dans le domaine des liquides surfondus et les systèmes vitreux, les simulations par

dynamique moléculaire peuvent être classées en trois grandes catégories différentes. Cha-

cune a son domaine de validité et son domaine d’application. La nature des potentiels

utilisés et leur complexité définissent les barrières entre ces différentes approches. La pre-

mière catégorie utilise de simples potentiels, qui ne sont pas réalistes pour des systèmes

physiques, mais ils comportent, tout de même, un caractère réaliste du fait qu’ils sont

composés d’un terme répulsif et d’un terme attractif. De longues simulations sont acces-

sibles par ces potentiels. Elles peuvent être utilisées pour l’étude des phénomènes hors

d’équilibre. La seconde catégorie utilise des potentiels semi empiriques développés pour

étudier un système bien défini. La dernière catégorie consiste en des simulations de type

ab-initio des interactions interatomiques.
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La détermination des trajectoires des atomes nécessite la connaissance des forces inter-

atomiques, elles mêmes dérivant d’un potentiel. Notons Vij(rij) le potentiel d’interaction

entre l’atome i et l’atome j, séparés par une distance rij . L’énergie potentielle peut s’écrire

alors sous la forme :

U =
∑

i

∑

j>i

Vij(rij). (2.14)

La force fij(rij) exercée par l’atome j sur l’atome i est donnée par :

fij(rij) = −∇Vij(rij). (2.15)

Différents modèles de potentiels existent dans la littérature et sont utilisés pour simu-

ler les propriétés statiques et dynamiques de la silice. On peut citer le potentiel de TRIM

[32, 260], le potentiel développé par Kubicki et al. [163], le potentiel de Tsuneyuki [239],

le potentiel de van Beest Kramer (BKS) [241] et le potentiel modifié de Matsui [125, 175].

Dans le cadre de ce travail, nous avons utilisé le potentiel de BKS [241] modifié

[120]. Ce potentiel reproduit les propriétés statiques et dynamiques de la silice surfon-

due [124, 136, 137, 249].

Le potentiel BKS est donné par la relation suivante :

Vij(rij) =
e2

4πǫ0
×
qi qj
rij

+ Aij × exp (−Bij × rij)−
Cij

r6ij
, (2.16)

où rij est la distance entre l’atome i et l’atome j, qi est la charge de l’atome i et les

constantes Aij , Bij, et Cij sont données dans le tableau 2.1. La figure 2.3 montre le

potentiel d’interaction entre les paires d’atomes (Si − Si, O − O et Si − O) en fonction
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de la distance entre les deux atomes. Les masses et les charges des ions sont données dans

le tableau 2.1.
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Figure 2.3 – Variation du potentiel de BKS pour les paires d’atomes Si− Si, O −O et

Si−O en fonction de la distance entre les deux atomes.

2.3.2 Traitement des interactions coulombiennes

Comme, nous l’avons décrit précédemment, suivre le mouvement des atomes d’un sys-

tème nécessite une intégration numérique des équations du mouvement. Cette dernière

n’est possible que si nous connaissons les interactions interatomiques. Il est donc néces-

saire de calculer ces forces d’interactions à chaque pas de temps. Or le calcul exact de

l’ensemble des forces d’interactions est une opération très coûteuse en termes de temps de

calcul. En effet la complexité algorithmique de ces calculs est proportionnelle au carré du

nombre d’atomes. Dans la pratique, pour des petits systèmes (moins de 1000 atomes) le

calcul complet des forces d’interactions représente plus de 90% du temps de calcul d’une

itération complète. Les forces d’interactions coulombiennes ont une portée infinie, ce qui

rend impossible de les calculer d’une manière exacte. Les programmes de dynamique molé-
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Constantes O-O Si-O Si-Si unités

A 1388.7730 18003.7572 0.0 eV

B 2.76000 4.87318 0.0 Å−1

C 175.0000 133.5381 0.0 eV Å6

Atome qi mi (u.a.)

O -1.2 15.9940

Si +2.4 28.0855

Table 2.1 – Constantes Aij , Bij , et Cij , tirées de l’article original, utilisées dans le po-

tentiel BKS [241], les charges qi et les masses mi des atomes d’oxygène et de silicium

culaire utilisent des approximations pour réduire la complexité algorithmique 4 du calcul

des interactions interatomiques. Il existe plusieurs techniques pour le calcul des forces

d’interactions interatomiques : la méthode reaction field , calcul des forces suivant les dis-

tances 5, la méthode des moments multipolaires et la méthode d’Ewald.

Dans le cas de la silice, comme dans beaucoup d’autres systèmes, il est nécessaire

de connaître les interactions interatomiques à courtes et à longues portées. Ces interac-

tions sont très difficiles à évaluer à cause de leurs grande portée et du nombre important

d’atomes [22, 218]. Vu leur importance, différentes méthodes ont été développées pour le

calcul de ces interactions [222]. Les différentes méthodes peuvent se regrouper en deux

grandes catégories : une catégorie qui explicite les interactions entre les particules, comme

la méthode d’Ewald [7, 86, 173], et une autre qui utilise une description continue, comme

les méthodes de Poisson-Boltzman et la méthode reaction field , que nous avons utilisé

dans le cadre de cette étude. L’utilisation de la méthode reaction field , sans porter des

corrections sur les forces à longue portée, peut causer des distorsions dans les propriétés

des systèmes étudiés [218, 223]. Pour des systèmes larges, ces méthodes deviennent de plus

en plus coûteuses en termes de temps de calcul, à cause du nombre d’interactions inter-

atomiques à calculer, qui augmente en fonction du nombre d’atomes. Ceci dit, la méthode

reaction field peut être une alternative pour diminuer le temps de calcul si nous utilisons

un système large. Les premières simulations utilisant cette méthode ont été réalisées sur

l’eau par Barker et al. [15]. Cette méthode a été beaucoup plus utilisée dans les liquides

où la constante diélectrique est bien connue.

4. Le calcul des interactions interatomiques et l’intégration des équations du mouvement ont des

complexités algorithmiques proportionnelles au carré du nombre d’atomes dans le système.

5. Distance Classes.
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Dans la méthode reaction field , il est admis que toute particule est entourée d’une

sphère de rayon Rc, appelé rayon de coupure. A l’intérieur de la sphère, les interactions

interatomiques sont calculées explicitement. En dehors de la sphère, le système est consi-

déré comme un milieu diélectrique continu, de constante diélectrique ε. Chaque dipôle,

présent à l’intérieur de la sphère, produit une polarisation dans le milieu diélectrique en

dehors de la sphère [192]. En retour, ce champ interagit avec la paire d’atomes, qui est à

l’origine de ce champ. En procédant ainsi, le champ électrique est composé de deux contri-

butions : une contribution à courte distance des particules qui se trouvent à l’intérieur de

la sphère et une contribution à longue distance des particules qui se trouvent à l’extérieur

de la sphère et qui sont considérées comme un milieu diélectrique continu. Cette méthode

revient à remplacer la somme infinie des interactions coulombiennes à longue distance

par une somme finie, restreinte à la sphère de rayon Rc et le champ en retour créé par le

milieu diélectrique en dehors de la sphère.

Avec la méthode reaction field , on calcule seulement les interactions entre les atomes

se trouvant à une distance inférieure au rayon de coupure Rc. En effet les forces d’inter-

actions diminuent rapidement quand la distance augmente. Si les charges sont réparties

d’une manière homogène dans le système, les forces de Coulomb s’annulent à longues dis-

tances. Il est aussi possible de négliger les forces d’interaction au delà du rayon de coupure.

En pratique, la répartition des charges n’est pas homogène dans le système. Donc il faut

tenir compte des interactions interatomiques au delà du rayon de coupure. Il ne faut pas

perdre de vue, que nous étudions un système dynamique. Une coupure brutale des forces

et des énergies d’interactions au voisinage de la sphère de coupure peut créer une variation

brutale des forces et des énergies d’interactions interatomiques surtout lorsqu’un atome

sort de la sphère. L’introduction de cette méthode et le fait que la constante diélectrique

d’un verre est bien définie, restreint le nombre de variables et nous pouvons jouer sur le

rayon de coupure pour modifier l’écrantage des interactions interatomiques.

La méthode reaction field réduit le temps de calcul. Mais la taille des systèmes étu-

diés, parfois plus de 30000 atomes, et le nombre des itérations nécessaires à une bonne

simulation, de l’ordre de 100000 itérations, nécessitent de grands et de puissants moyens

de calcul. Cette méthode ne permet pas de modéliser tous les phénomènes électrosta-

tiques. Son utilisation ne fait pas l’unanimité mais elle est très largement utilisée dans des

programmes de dynamiques moléculaires pour l’étude des protéines. Elle est considérée
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Figure 2.4 – Représentation schématique du principe de la méthode reaction field : à

l’intérieur de la sphère les interactions interatomiques sont évaluées explicitement, et à

l’extérieur le système est remplacé par un matériau diélectrique dont la constante diélec-

trique est ε.

comme suffisante pour la plupart des phénomènes liés au mouvement des protéines.

2.4 Les simulations et les expériences

Les simulations sont parfois considérées comme des expériences et parfois comme des

études théoriques. D’un coté, nous utilisons des modèles, et non pas des systèmes réels :

ceci peut nous permettre de considérer les simulations comme des modèles théoriques. De

l’autre coté, la procédure de vérification des modèles ressemble à celle utilisée dans les

expériences réelles. Ceci dit, les études de simulations peuvent être considérées à la fois

comme étant des méthodes théoriques et des expériences.

2.4.1 Simulation d’expériences

Nous sommes souvent amenés à simuler des expériences pour des raisons multiples :

cela peut être un moyen de dialogue avec les expérimentateurs, bien sûr. Par exemple,

imaginons que l’on ait fait une expérience sur un calculateur et que l’on ait ajusté un

modèle théorique sur les résultats de la simulation : on obtient alors un ensemble de
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paramètres (i) qui sont sensés décrire le système physique étudié. Toutefois, le fait qu’un

ajustement d’un modèle quelconque fonctionne bien, ne peut pas constituer une preuve

de sa validité. On fait alors des simulations sur un système en principe très proche et l’on

simule la même expérience : on peut ajuster alors le même modèle que précédemment aux

résultats expérimentaux obtenus par la simulation. Cela donnera un jeu de paramètres (ii)

qui décrivent le système simulé de la même façon que (i) pour le système réel. Finalement

il arrive que l’on puisse calculer directement les paramètres physiques du modèle sans

passer par un ajustement d’expériences, ce qui donne un autre jeu de paramètres (iii). Si

l’on compare (i) et (ii), on teste alors la simulation : est-elle proche de la réalité ? Si l’on

compare (ii) et (iii), on teste le modèle, ce qui peut donner de précieux renseignements,

en particulier dire si l’ajustement aux données de la vraie expérience est susceptible de

fournir des informations fiables, ou, parmi les paramètres ajustés, ceux qui sont dignes de

confiance et ceux qui ne le sont pas.

2.4.2 Relation entre les simulations et les expériences

Il existe plusieurs relations entre les expériences et les simulations. Parmi les plus uti-

lisées, on trouve la relation entre les fonctions de distributions radiales et le facteur de

structure. En effet les fonctions de distributions radiales sont facilement accessibles par

des simulations de dynamique moléculaire et les facteurs de structure sont donnés par

des expériences de diffraction. Les expériences de diffraction (de neutrons ou de rayon X)

fournissent des informations sur la structure du système et les fonctions de distributions

radiales de différentes paires d’atomes constituant le système. En particulier la diffraction

de neutron permet de déterminer le facteur de structure que l’on peut comparer au facteur

de structure déterminé par simulation. Ce dernier est donné par la relation suivante :

S(Q) = 1 +
1

N < b2 >

∑

i

∑

j,j 6=i

bibj
sin(Qrij)

Qrij
. (2.17)

La somme est faite sur tous les atomes de la boite de simulation. Les rij = ri − rj

représentent la différence entre les positions des atomes i et j.

Il est préférable de travailler avec des fonctions de distributions radiales g(r), plutôt

que d’utiliser les facteurs de structure. Ces derniers sont liés [61] aux fonctions de distri-
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butions radiales par la relation suivante :

g(r) = 1 +
1

8 π3n0

∫ ∞

0
[S(Q)− 1]

sin(Qr)

Qr
dQ. (2.18)

Pour qu’un modèle quelconque soit crédible, il faut qu’il y ait un bon accord entre

le facteur de structure déterminé par ce modèle et le facteur de structure déterminé par

les expériences de diffractions de rayons X ou de neutrons. Notons qu’un bon accord

pour les fonctions de distributions radiales et les facteurs de structure, est une condition

nécessaire mais pas suffisante pour dire que le modèle reproduit bien la structure étudiée.

Nous pouvons trouver dans la littérature des simulations avec des modèles qui donnent un

accord satisfaisant pour les facteurs de structure et les fonctions de distributions radiales

mais qui ne traduisent pas la réalité de la structure car les autres propriétés sont très

différentes, même largement très loin des propriétés réelles de la structure en question. En

effet, les travaux de Rustzai et al. [213] ont montré qu’un bon accord avec les facteurs de

structure peut être obtenu dans certains modèles, mais avec des distributions angulaires

au moins deux fois plus larges que les distributions réelles.

2.5 Outils d’analyse

Avec une simulation de dynamique moléculaire, on peut calculer différentes quantités

thermodynamiques, mais aussi les fonctions de corrélations spatiales et temporelles. Ces

fonctions caractérisent la structure du système simulé et fournissent des quantités plus dé-

taillées que les simples données thermodynamiques. Elles peuvent de plus être confrontées,

d’une part directement aux résultats expérimentaux de diffusion de neutron, et d’autre

part aux différentes approximations théoriques développées au cours des dernières an-

nées. Les fonctions de corrélations dynamiques ne peuvent être comparées qu’avec une

simulation de dynamique moléculaire qui comprend une évolution microscopique réelle.

En utilisant la théorie de la réponse linéaire, on peut caractériser la dynamique de re-

tour à l’équilibre en calculant les fonctions de corrélations temporelles de l’équilibre, et

déterminer les coefficients de diffusion.
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2.5.1 Fonctions de distributions radiales

Dans une simulation de dynamique moléculaire avec des conditions aux limites pério-

diques, on ne peut pas étudier la structure du système au delà d’une distance égale à L /2

(pour une boite à symétrie cubique), car le système est périodique dans chaque direction

principale de la boite. Le calcul de la fonction de distribution radiale nécessite une discré-

tisation de l’espace. Notons que dans une simulation, on peut soit calculer la fonction de

distribution radiale g(r) et obtenir le facteur de structure S (Q) par transformée de Fou-

rier, soit calculer directement S (Q), puis calculer par transformée de Fourier inverse g(r).

Pour les deux méthodes, la connaissance des corrélations est limitée à la demi-longueur de

la boite. Pour le facteur de structure, cela entraîne qu’il y ait un vecteur d’onde minimum

(π/L) en dessous duquel la simulation ne peut donner aucune information. On peut, par

contre, arrêter le calcul pour une distance inférieure à la demi-longueur de la boite de

simulation si la fonction recherchée tend vers zéro très rapidement, ou encore si seule la

structure à courte distance nous intéresse.

La fonction de distribution radiale gij(r) est une mesure de l’ordre des atomes les uns

par rapport aux autres. Elle donne la probabilité de trouver un atome j à une distance r

par rapport à un atome i, pris comme référence. Elle nous renseigne principalement sur la

structure locale ou l’ordre à courte distance. Notons dNij(r) le nombre d’atomes de type

j dans une couronne de sphère de volume dV , comprise entre les sphères de rayons r et

r + dr, centrées sur un atome i (comme montré sur la figure 2.5).

Par définition [123] la fonction de distribution radiale gij(r) peut s’exprimer sous la

forme :

(

dNij

dV

)

r

=
Nj

V
gij(r), (2.19)

où Nj est le nombre total d’atomes de type j contenus dans la boite de simulation. Le

cas g(r) = 0 correspond au cas pour lequel dNij = 0, ce qui se traduit par le fait qu’il

n’y a pas d’atomes de type j dans le volume considéré. Pour un liquide, g(r) part de

zéro, puisque fixant une particule du fluide, il y a une probabilité quasi-nulle de trouver

une autre particule collée sur la première, puis présente quelques oscillations amorties de
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part et d’autres de la valeur 1 et tend finalement vers 1 aux grandes distances. Un liquide

présente donc, à courte portée, un ordre local évoquant un solide. C’est pourquoi on dit,

globalement, qu’un liquide est caractérisé par un ordre à courte distance 6. Le principe de

calcul de la fonction de distribution radiale est illustré sur la figure 2.5. La validité de cette

formule repose sur l’approximation suivant laquelle la fonction g(r) ne varie que très peu

sur l’intervalle compris entre r et r + dr. Une diminution de la largeur du pas permet de

vérifier a posteriori que cette condition est satisfaite. Il faut par contre se garder de trop

diminuer le pas, car le nombre de paires comprises dans chaque élément d’histogramme

devient trop faible et les erreurs statistiques augmentent.

En dernier lieu, comme le calcul de la fonction de corrélation nécessite de faire (pour

une configuration donnée) une sommation sur toutes les paires de particules, pour un pas

de simulation, le nombre de termes à sommer augmente comme le carré du nombre de

particules, N2, multiplié par le nombre de fois que cette moyenne est réalisée au cours de

la simulation. Dans le calcul direct du facteur de structure S (Q), le nombre de termes

à calculer est proportionnel à N , multiplié par le nombre de vecteurs d’onde utilisé pour

le stockage du facteur de structure et multiplié par le nombre de fois que cette moyenne

est réalisée. L’évaluation des fonctions trigonométriques peut aussi pénaliser le calcul du

facteur de structure. En principe, le calcul de la fonction de distribution radiale g(r),

suivi du calcul du facteur de structure S (Q) par transformée de Fourier de g(r), devrait

donner le même résultat que le calcul direct du facteur de structure ; mais compte tenu

de la durée finie de la simulation et de la distance limitée par la taille de la boite, les

erreurs statistiques ainsi que des erreurs d’arrondi peuvent produire des différences entre

ces deux calculs.

2.5.2 Fonctions de corrélation de van Hove

La description détaillée de l’évolution temporelle des corrélations spatiales dans les

liquides nécessite l’introduction de fonctions de corrélations dépendantes du temps pour

étudier en fonctions du temps les fluctuations de la densité locale. Ces fonctions sont

introduites par van Hove et sont données par la relation suivante :

6. C’est pourquoi, du point de vue de l’ordre, un verre est une sorte de liquide figé ou une image

instantanée d’un liquide.
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Figure 2.5 – Principe de calcul d’une fonction de distribution radiale gij(r) : à partir

d’une particule, on détermine le nombre de paires de particules situées dans les couronnes

successives de rayons compris entre r et r + dr.

G(r, t) =
1

N
< ρ(r, t)ρ(r, 0) > . (2.20)

Cette fonction peut être décomposée en deux fonctions, désignés par 7 : Gs(r, t) et

Gd(r, t) :

G(r, t) = Gs(r, t) +Gd(r, t), (2.21)

avec,

Gs(r, t) =
1

N
<

N
∑

i=1

δ(r + ri(0)− ri(t)) >, (2.22)

et

7. Ces indices viennent de l’anglais : comme indiqué ci-dessus, Gs(r, t) est la fonction self , tandis que

Gd(r, t) est la fonction distinct
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Gd(r, t) =
1

N
<

N
∑

i=1

N
∑

j 6=i

δ(r + rj(0)− ri(t)) > . (2.23)

La signification physique de la fonction de corrélation de van Hove est que la quantité

4 π r2G(r, t)dr est proportionnelle à la probabilité de trouver une particule i dans une

région d’espace de rayon dr autour du point r au temps t choisi, étant donné qu’il existe

une particule j à l’origine à l’instant t = 0. L’écriture de cette fonction sous la forme de

la somme de deux contributions différentes self et distinct correspond aux cas i = j et

i 6= j, c’est-à-dire que les particules i et j peuvent être soit la même, soit différentes. Pour

des systèmes homogènes et isotropes, Gs(r, t) et Gd(r, t) sont, toutes les deux, fonctions

de r.

La normalisation de Gs(r, t) et Gd(r, t) s’écrit de la façon suivante :

∫ ∞

0
4π r2Gs(r, t)dr = 1, (2.24)

et

∫ ∞

0
4π r2Gd(r, t)dr = N − 1, (2.25)

Ces résultats sont valables à tout instant t et représentent la conservation du nombre

total de particules.

2.6 Modèle de simulation

Comme dans le cas des expériences réelles, pour les simulations de dynamique molé-

culaire, nous devons préparer le système à étudier. La première étape de la modélisation

d’un verre consiste à équilibrer un liquide à haute température pour assurer son homo-

généisation avant de le tremper vers des températures très basses. Après un choix du

système (dans un certain ensemble thermodynamique) et d’un potentiel, nous procédons

en suivant les principales étapes de base dans un programme de dynamique moléculaire

[7, 98, 165, 202]. Ces étapes peuvent se résumer en :
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1. Initialisation : cette étape consiste à initialiser toutes les variables et appliquer les

conditions aux limites périodiques pour rendre le système pseudo infini.

2. Calcul des forces : nous calculons les forces d’interactions entre les particules en

utilisant le potentiel choisi et une méthode pour calculer les interactions interatomiques.

3. Intégration des équations du mouvement : dans cette partie, nous utilisons un

algorithme adéquat (Verlet par exemple) pour calculer les intégrales des équations du

mouvement et déterminer les positions de chaque particule.

4. Résultats : Dans cette partie, nous sauvegarderons les configurations obtenues et nous

mettrons les résultats de la simulation sous une forme que l’on peut exploiter par la suite

pour le calcul des grandeurs thermodynamiques et les différentes fonctions de corrélation.

Dans le cadre de ce travail et dans le but d’étudier les propriétés statiques et dyna-

miques de la silice, ainsi que les phénomènes de vieillissement de certaines observables,

nous avons utilisé un modèle basé sur la dynamique moléculaire. L‘algorithme de Verlet

[7, 244] est utilisé pour résoudre les équations du mouvement des atomes d’oxygène et de

silicium. La bonne implémentation de l’algorithme de Verlet dans l’ensemble micro cano-

nique se vérifie par la stabilité de l’énergie. Les fluctuations de l’énergie totale dépendent

de la température, du pas de temps utilisé et de l’algorithme choisi pour l’intégration

des équations du mouvement. Pour l’algorithme de Verlet, l’écart quadratique moyen de

l’énergie totale évolue comme le pas de temps au carré [7]. Lorsque le pas de temps aug-

mente, les fluctuations de l’énergie augmentent aussi. Un pas de temps trop grand ne

permet plus la conservation de l’énergie totale. Le pas de temps doit être choisi de façon

à ce que l’énergie soit conservée. Dans la présente étude, le pas de temps est de l’ordre

de 10−15s. Ce choix est largement suffisant pour obtenir une énergie totale constante au

cours d’une simulation.

Les présentes simulations ont été faites sur des systèmes comportant jusqu’à 9000

atomes, ce qui correspond à un échantillon dont l’arête est de l’ordre de 50 Å. Des effets

de taille sur la dynamique d’un système sont observables dans d’autres liquides surfondus

modèles ou dans la silice pure [72, 137, 151]. Pour ces liquides, il est observé que les

atomes sont beaucoup moins mobiles dans le cas de systèmes comportant une centaine
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d’atomes que dans des systèmes comportant plus d’un millier d’atomes. Le potentiel

utilisé est celui de BKS [241] modifié [120], qui à notre connaissance est le potentiel le

plus utilisé et qui reproduit le mieux possible les propriétés statiques et dynamiques de la

silice [124, 136, 137, 249]. Les interactions interatomiques à longue portée ont été prises

en compte en utilisant la méthode reaction field [7] au lieu de la méthode d’Ewald [7, 86],

qui est gourmande en temps de calcul. Nous avons utilisé un rayon de coupure de 10 Å.

Conclusion

Dans ce chapitre nous avons développé le modèle utilisé dans le cadre de cette étude.

Ce modèle est basé sur la version modifiée du potentiel proposé par van Beest et al.

Ce potentiel est le plus utilisé pour l’étude des propriétés dynamiques de la silice qu’il

reproduit relativement bien. Nous avons utilisé la méthode reaction field pour tenir compte

des interactions coulombiennes à longue distance. Nous avons opté pour l’algorithme de

Verlet pour résoudre les équations du mouvement. A partir d’une configuration stabilisée à

haute température pour assurer l’homogénéisation du liquide, le système subit une trempe

rapide vers les températures d’étude. Les configurations obtenues sont analysées à l’aide

des outils évoqués dans les paragraphes précédents (fonctions de distributions radiales

et angulaire, fonctions de van Hove ...). Dans les prochains chapitres, nous exposerons

les résultats de l’analyse de ces configurations. Ainsi nous commencerons par l’étude des

propriétés statiques et dynamiques de la silice.
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Chapitre 3

Propriétés statiques et dynamiques de

la silice surfondue

Introduction

La silice est l’un des matériaux les plus étudiés dans la matière condensée et en sciences

des matériaux. Les verres de silice interviennent dans plusieurs domaines : de la géophy-

sique aux technologies des fibres optiques (télécommunications), stockage des déchets nu-

cléaires et le bâtiment. Dans l’étude du phénomène de la transition vitreuse, les verres de

silice constituent un prototype des liquides surfondus forts [13, 150, 232]. L’origine du com-

portement arrhénien de la dépendance en température de certains liquides forts, comme le

cas de la silice, reste encore un sujet ouvert pour une exploration théorique et par des mo-

dèles de simulation numérique. Les simulations par dynamique moléculaire reproduisent

bien le caractère arrhénien de certains liquides surfondus [124, 135, 137, 157, 233, 234, 249].

Cette méthode a donné des résultats satisfaisants sur l’étude des liquides surfondus fra-

giles et sur des systèmes modèles. Il semble que la dynamique moléculaire est très adaptée

pour l’étude de l’origine de la fragilité. Le caractère arrhénien ou non arrhénien est une

conséquence directe du potentiel. Plusieurs modèles et potentiels ont été développés pour

l’étude de la silice surfondue [37, 93, 124, 163, 175, 241, 239].

Dans ce chapitre nous étudions les propriétés statiques et dynamiques de la silice pour

différentes températures après une trempe rapide. Ce qui permettra de valider le modèle

de simulation et l’utiliser pour étudier les phénomènes de vieillissement dans la silice.

Nous simulerons les fonctions de distributions radiales et angulaires pour différentes tem-
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pératures. Ces fonctions de distributions nous renseignent sur la structure de la silice et

sur d’éventuels changements en fonction de la température. Nous déterminerons princi-

palement les positions des premiers et des seconds pics observés dans les fonctions de

distributions radiales et nous les comparerons avec les données trouvées dans la littéra-

ture, positions obtenues par différentes simulations [20, 124, 239, 243, 258] et expériences

[119, 162, 184].

Les présentes simulations ont été réalisées avec un rayon de coupure Rc = 10 Å. Cer-

taines simulations ont été faites avec différents rayons de coupure Rc dans le but d’étudier

l’effet de l’écrantage des interactions interatomiques à longue distance sur les coefficients

de diffusion et les fonctions de distributions radiales et angulaires. En utilisant la méthode

reaction field , nous avons obtenu des coefficients de diffusion du même ordre de grandeur

que les résultats obtenus par la méthode d’Ewald et nos résultats donnent des énergies

d’activation qui sont en bon accord avec les résultats expérimentaux. En faisant varier la

température, nous avons trouvé que les coefficients de diffusion suivent une loi arrhénienne

en dessous de 4000 K.

Les propriétés statiques et dynamiques de la silice ont été étudiées par dynamique mo-

léculaire en utilisant différents potentiels [32, 125, 163, 175, 239, 241, 260]. Ces derniers

reproduisent plus au moins bien les propriétés statiques des verres de silice [124]. En effet,

ils donnent une bonne estimation des positions des premiers et seconds pics des fonctions

de distributions radiales et une meilleure distribution des angles. Bien que ces potentiels

donnent une approche plutôt satisfaisante au niveau de la structure de la silice, néan-

moins les propriétés dynamiques sont généralement très différentes ou mal reproduites

[124, 125, 259] par les différents potentiels. Elles différent parfois de plusieurs ordres de

grandeur [125]. Pour des températures très basses, les coefficients de diffusion peuvent

varier de plusieurs ordres de grandeur [124] pour les différents potentiels. Certains de ces

potentiels, comme le potentiel de BKS [135, 137, 241], utilisent la méthode reaction field et

les autres la méthode d’Ewald [7, 86] pour tenir compte des interactions à longue portée.

Ce potentiel reproduit bien les propriétés structurales de la silice [124] et donne accès à

des énergies d’activation [33, 180], qui sont en bon accord avec les données expérimentales

[124, 135, 137, 249]. Les coefficients de diffusion obtenus par ce potentiel sont très grands

pour être comparés directement aux données expérimentales [33, 124, 180].
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Pour l’étude de la structure de la silice, nous devons utiliser un système infini, ce qui

est réalisé en appliquant les conditions aux limites périodiques (cf. §2.2.5). Des données

expérimentales 1 [56] montrent des variations significatives, de l’ordre de 1% dans la den-

sité de la silice pour des échantillons dont les dimensions des cotés du cube sont inférieurs

à 30 Å. Ce qui correspond à une région qui contient environ 2000 atomes. Pour simuler

par dynamique moléculaire et reproduire la structure de la silice afin de comparer aux

résultats expérimentaux, nous devons utiliser des boites de simulations dont le volume

doit être au minimum de l’ordre de 40nm3, c’est à dire un cube de 34 Å d’arête.

3.1 Les propriétés statiques de la silice

Avant d’étudier les propriétés dynamiques de la silice, il est important de comprendre

ses propriétés statiques. Dans cette partie, on se propose d’étudier les propriétés statiques

de la silice. L’objectif principal est de déterminer les fonctions de distributions radiales et

les fonctions de distributions angulaires obtenues en utilisant le potentiel BKS et la mé-

thode reaction field . Plusieurs températures ont été considérées pour étudier d’éventuels

changements de la structure de la silice en fonction de la température. Nous montrerons

que ce modèle est bien adapté pour reproduire les propriétés statiques de la silice. La

silice peut être décrite par un réseau désordonné de tétraèdres (cf. §1.2.1). La figure 3.1

représente la structure de la silice obtenue par simulation sur un système composé de 1125

atomes à la température 3100 K après une trempe rapide de 5000 K et un temps suffisant

pour l’équilibration de la structure.

Cette partie sera organisée de la manière suivante : nous commencerons par la dé-

termination des fonctions de distributions radiales et angulaires. Nous discuterons des

positions des premiers et seconds pics des fonctions de distributions radiales et nous les

comparerons aux résultats obtenus par d’autres méthodes et les résultats expérimentaux.

3.1.1 Fonctions de distributions radiales

L’avantage de calculer les fonctions de distributions radiales g(r) dans les simulations

de dynamique moléculaire, est le fait que ces dernières sont liées au facteur de structure

S(Q) qui est accessible expérimentalement par des expériences de diffraction. La fonction

de distribution radiale g(r) intervient dans le calcul des propriétés thermodynamiques du

1. Angle Xray Scattering
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Figure 3.1 – Structure de la silice obtenue par simulation numérique à T = 3100 K après

une trempe rapide de la température 5000 K.

liquide.

Dans le but d’étudier les propriétés structurales de la silice, nous avons calculé les

fonctions de distributions radiales gαβ(r), α et β ∈ {O, Si} [123] pour toutes les paires

d’atomes et pour différentes températures. Les résultats que nous présentons ici sont

obtenus en utilisant un rayon de coupure de 10 Å. L’effet de la variation du rayon de

coupure sera discuté ultérieurement (cf. §3.3). Les fonctions de distributions radiales pour

les températures 3250, 4400 et 6600 K sont montrées sur la figure 3.2 (a, b et c). Nous

constatons que pour chaque paire d’atomes, les fonctions de distributions radiales pos-

sèdent la même allure et que les positions des premiers et seconds pics semblent ne pas

changer en fonction de la température. La structure de la silice varie peu en fonction de la

température. Les positions des premiers et seconds pics sont rassemblées dans le tableau

3.1. Ces résultats sont en bon accord avec les résultats expérimentaux [119, 162, 184] et

les résultats des autres simulations, trouvés dans la littérature, [20, 124, 239, 243, 258]. En

particulier, les résultats obtenus par la méthode reaction field et la méthode d’Ewald sont
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en bon accord. Les différents potentiels, comparés dans le tableau 3.1, donnent des résul-

tats [20, 124, 239, 243, 258] en bon accord avec les données expérimentales concernant les

positions des premiers et seconds pics des fonctions de distributions radiales [119, 184]. La

différence entre les résultats de simulations et les données expérimentales est très faible

selon qu’on utilise la méthode d’Ewald ou la méthode reaction field . Dans la silice, la

position du premier pic de la fonction de distribution radiale gSi,O(r) est 1.60 Å. La valeur

expérimentale correspondante est 1.62 Å selon Mozzi et al. [184] et 1.608 Å selon Grimley

et al. [119]. Pour la liaison O−O, elle est de l’ordre de 2.61 Å et la valeur expérimentale

correspondante est de 2.626 Å selon Grimley et al. [119].

En regardant de près les fonctions de distributions radiales pour différentes tempé-

ratures, il semble que les positions des pics ne varient pas avec la température. Nous

avons obtenu les mêmes allures des fonctions de distributions radiales et les mêmes posi-

tions des premiers et des seconds pics que les positions données par d’autres simulations

[20, 124, 239, 243, 258] et les données expérimentales [119, 162, 184]. Nous observons sur

la figure 3.2 (a, b et c) que la position du premier pic ne change pas avec la température.

Néanmoins la position de second pic pour Si− Si (figure 3.2 (a)) varie de 5.20 Å à 5.03

Å quand la température varie de 6600 K à 3250 K. Les figures 3.2 (b et c) montrent

que les positions des premiers et seconds pics pour Si − O et O − O ne varient pas avec

la température. De plus ces valeurs sont en bon accord avec les résultats expérimentaux

[119, 162, 184]. Ces résultats montrent que les propriétés statiques de la silice ne sont pas

très sensibles au changement de température. Nous verrons plus loin que les propriétés

dynamiques dépendent fortement de la température (cf. §3.2).

3.1.2 Fonctions de distributions angulaires

La silice vitreuse est de loin la structure la plus étudiée. Curieusement sa structure

reste encore mal comprise. Cette dernière peut être représentée par un réseau désordonné

de tétraèdres SiO4 (cf. §1.4). Les longueurs des liaisons entre deux types d’atomes et les

distributions des angles sont bien définies. Les angles Si−O− Si sont de l’ordre de 142◦

et des angles O − Si− O très proches de 109.47◦. En utilisant une technique spectrosco-

pique 2 [81, 254], il a été montré que les angles Si − O − Si varient entre 140 ◦ et 155 ◦.

Le désordre dans des structures de verre est attribué surtout aux variations des angles

2. Si-MAS-NMR
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Figure 3.2 – Les fonctions de distributions radiales gαβ(r) , α et β ∈ {O, Si} pour les

températures 3250, 4400 et 6600 K : (a, b et c).
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Paires atomiques Simulations Ce travail [149] Expériences.

1er O-O 2.62(1) Réf. [239] 2.61 2.626 Réf. [119]

2.60(1) Réf. [124, 258] 2.65 Réf. [184]

2.65(1) Réf. [243]

2.66 Réf. [20]

1er Si-O 1.63(1) Réf. [239] 1.60 1.620 Réf. [184]

1.61(1) Réf. [124, 243, 258] 1.608 Réf. [119]

1.62 Réf. [20]

1er Si-Si 3.16(1) Réf. [239] 3.11 3.077 Réf. [162]

3.14(1) Réf. [124, 258] 3.12 Réf. [184]

3.13(1) Réf. [243]

3.08 Réf. [20]

2nd O-O 5.06(1) Réf. [239] 5.01 4.95 Réf. [184]

5.01(3) Réf. [124, 258]

5.05(5) Réf. [243]

2nd Si-O 4.14(2) Réf. [239] 4.03 4.15 Réf. [184]

4.10(4) Réf. [124, 258]

4.18(1) Réf. [243]

2nd Si-Si 5.06(10) Réf. [239] 5.03-5.20 5.18 Réf. [184]

5.12(6) Réf. [124, 258]

5.11(6) Réf. [243]

Table 3.1 – Comparaison des positions des premiers et seconds pics (en Å) des fonctions

de distributions radiales des paires O−O, Si−O et Si−Si obtenues par diverses modèles

de simulation [20, 124, 149, 239, 243, 258] avec les données expérimentales [119, 162, 184].

Si−O − Si et à la distribution de l’angle dièdral Si−O − Si entre deux tétraèdres voi-

sins [242]. Donc, la détermination de ces distributions est nécessaire pour l’analyse de la

structure de la silice au delà de l’unité de base, qui est le tétraèdre SiO4. La distribution

des angles Si − O − Si dans la silice a été étudiée par la diffraction des rayons X. Les

premiers résultats sur la distribution des angles Si−O−Si, en utilisant la diffraction des

rayons X, sont obtenus par Mozzi et al. en 1969 [184]. Leur large distribution des angles

Si−O−Si, avec un angle le plus probable de l’ordre de 144 ◦, a été confirmée par d’autres

auteurs [62, 103, 186] quelques années plus tard, contrairement aux travaux de da-Silva
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et al. [221] qui ont donné un angle Si− O − Si le plus probable autour de 152 ◦. Avec le

développement de la méthode de diffraction des rayons X à hautes énergies, des mesures

plus exactes et une haute résolution spatiale réelle sont devenues réalisables. Poulsen et

al. [198] ont utilisé ces expériences pour étudier la distribution des angles Si − O − Si

dans la silice vitreuse et ont analysé les résultats en terme d’un modèle de l’ordre à courte

portée. Ce modèle donne une distribution des angles Si − O − Si centrée sur 147◦ avec

une largeur à mi-hauteur de 35◦. En utilisant les données de Poulsen et al. [198] et les

résultats obtenus par diffraction de neutrons [119, 187], Neuefeind et al. [187] ont montré

que la distribution des angles Si− O − Si est centrée autour de 147◦ avec une largeur à

mi-hauteur de seulement 17◦.

Nous montrons sur la figure 3.3 (a et b) les fonctions de distribution des angles O −

Si−O et Si−O−Si, qui déterminent avec les fonctions de distributions radiales l’état de

l’ordre à courte distance dans la structure du verre. Les résultats obtenus dans le cadre de

cette étude sont rassemblés dans le tableau 3.2 et comparés aux résultats expérimentaux

[62, 81, 194, 221, 254] et ceux obtenus par divers modèles de simulation [20, 249]. Nous

avons représenté les fonctions de distributions angulaires pour trois températures (2900,

3500 et 4000 K). Notons que pour les autres températures étudiées, les fonctions de

distribution angulaires possèdent la même allure que celles montrées sur la figure 3.3. Les

angles O− Si−O sont de l’ordre de 107◦, cette valeur est plus petite de 2◦ que la valeur

expérimentale [81, 254]. Les angles Si−O−Si sont centrés [81] sur la valeur de 147◦. Cette

valeur est plus grande de 5◦ par rapport à la valeur expérimentale donnée par Pettifer et

al. [194] . Les résultats sont en bon accord avec les simulations antérieures [20, 249] et les

données expérimentales [62, 81, 184, 221].

3.2 Les propriétés dynamiques de la silice

En étudiant les propriétés statiques, nous avons montré que ce modèle reproduit de

façon satisfaisante la structure de la silice et que les fonctions de distributions radiales et

angulaires sont très peu sensibles à la température. Dans cette partie, nous regarderons

comment évoluent les propriétés dynamiques de la silice en fonction de la température.

Nous montrerons comment varie le déplacement quadratique moyen des atomes d’oxygène

et de silicium en fonction du temps et de la température. Nous utiliserons le déplacement

quadratique moyen pour déterminer les coefficients de diffusion de chaque type de parti-
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Figure 3.3 – Les fonctions de distributions des angles O−Si−O (a) et Si−O−Si (b)

pour les températures 2900, 3500 et 4000 K.
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Angle Simulations Ce travail Expériences

O − Si− O 108.3◦ (12.8◦) Réf. [249] 107.28◦ 109.5◦ Réf. [184]

109◦ (7◦) Réf. [20] 109.47◦ Réf. [81]

109.7◦ Réf. [62]

109.4◦ Réf. [221]

Si− O − Si 152◦ (35.7◦) Réf. [249] 147.24◦ 144◦ (38◦) Réf. [184]

145◦ (13◦) Réf. [20] 142◦ Réf. [81]

142◦ (26◦) Réf. [194]

144◦ − 152◦ Réf. [62]

153◦ Réf. [221]

Table 3.2 – Les distributions des angles O−Si−O et Si−O−Si obtenues par simulations

[20, 149, 249] et comparées aux distributions mesurées par différentes expériences [62, 81,

184, 194, 221].

cule.

3.2.1 Déplacement quadratique moyen

L’une des plus simples propriétés dépendantes du temps, accessibles dans une simula-

tion de dynamique moléculaire, est le déplacement quadratique moyen, qui est donné par

la relation suivante :

< r(t)2 >=
1

N

N
∑

i=1

< |r(t)− r(0)|2 >, (3.1)

Le déplacement quadratique moyen des atomes est caractérisé par deux régimes prin-

cipaux : un régime balistique où le déplacement quadratique moyen est proportionnel à t2

aux premiers instants et un régime diffusif aux temps plus longs où le déplacement qua-

dratique moyen est proportionnel à t. La figure 3.4 montre le déplacement quadratique

moyen pour les atomes d’oxygène et de silicium à une température de 3250 K. Nous dis-

tinguons sur la figure 3.4 les deux principaux régimes : pour des temps très courts, nous

observons un mouvement balistique des particules et le régime diffusif pour des temps
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3.2. Les propriétés dynamiques de la silice

longs. Ces deux régimes existent à hautes comme à basses températures (figure 3.6) mais

un troisième régime est souvent évoqué : un plateau dû à l’effet de cage. Ce dernier est

d’autant plus important que la température est basse [133, 161]).
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Figure 3.4 – La variation du déplacement quadratique moyen < r(t)2 > en fonction du

temps pour les atomes d’oxygène et de silicium à T = 3250 K.

Le régime balistique,
〈

r(t)2
〉

= 〈(vt)2〉 = 〈v2〉 t2, est dû au fait que les vitesses des

particules sont constantes pour des temps très courts. Pour des temps longs,
〈

r(t)2
〉

∼ t,

le régime diffusif est observé pour toutes les températures étudiées. Quand la tempéra-

ture diminue, les temps pour lesquels le régime diffusif apparaît, deviennent de plus en

plus longs ; et un plateau apparaît entre le régime diffusif et le régime balistique, comme

on peut le voir sur la figure 3.4. Ce plateau sur le déplacement quadratique moyen peut

être interprété par l’effet de cage : aux temps très courts, les atomes ont un mouvement

balistique et n’entrent pas en collision avec leurs plus proches voisins (évolution du dépla-

cement quadratique moyen en t2), à partir d’un certain moment, les atomes rencontrent

leurs plus proches voisins qui forment alors une cage et les empêchent de diffuser. Après

un certain temps, une ouverture peut se présenter et la particule arrive à s’échapper de

cette cage. Donc à partir d’une échelle de temps suffisamment élevée, cette barrière, qui
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empêche la diffusion, est surmontée et les atomes diffusent en suivant une marche aléa-

toire (évolution du déplacement quadratique moyen en t). Au bout de plusieurs sorties

de cages [247], la particule diffuse. La figure 3.5 montre une représentation schématique

des différents régimes par lesquels le mouvement d’une particule peut passer au cours du

temps.

Figure 3.5 – La représentation schématique des mouvements balistiques, effet de cage et

régime diffusif des particules.

Pour chaque température, la dépendance temporelle du déplacement quadratique

moyen des atomes d’oxygène et de silicium fait apparaître les trois régimes. Notons que

le plateau est très large à basses températures. Quand la température augmente le pla-

teau diminue et disparaît à très hautes températures. La figure 3.6 montre le déplacement

quadratique moyen des atomes d’oxygène et de silicium pour des températures entre 4800

K et 2900 K. Nous constatons que la diffusion des atomes apparaît sur des échelles de

temps de plus en plus longues quand la température diminue. En d’autres termes, quand

la température diminue, la diffusion des atomes d’oxygène et de silicium devient de plus

en plus ralentie et s’opère sur des échelles de temps très longues. A hautes températures,

le régime diffusif commence à partir d’un temps de l’ordre de la picoseconde à plus basse

température, les particules deviennent diffusives typiquement à partir de la nanoseconde

(figure 3.4). Entre les deux échelles, les particules sont emprisonnées dans les cages formées

par leurs voisines. Le fait que le régime diffusif soit atteint pour toutes les températures

est une condition nécessaire mais non suffisante pour que le système soit en équilibre.
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Figure 3.6 – La variation temporelle du déplacement quadratique moyen pour les atomes

d’oxygène et les atomes de silicium pour différentes températures : de haut en bas les

températures sont : 4800, 4400, 4000, 3500, 3250, 3000 et 2900 K.

75



Chapitre 3. Propriétés statiques et dynamiques de la silice surfondue

3.2.2 Facteurs de diffusion

Les coefficients de diffusion des atomes d’oxygène et de silicium ont été calculés en

utilisant différents potentiels [32, 125, 163, 175, 239, 241, 260]. Ces potentiels reproduisent

bien les propriétés statiques de la silice. La détermination des facteurs de diffusion par

dynamique moléculaire est fortement dépendante des potentiels utilisés. Le potentiel BKS

semble plus adapté pour calculer les facteurs de diffusion des atomes d’oxygène et de si-

licium dans la silice pure [134].

Dans le régime diffusif, les atomes suivent une marche aléatoire et la loi d’Einstein 3.2

peut alors être appliquée afin de déterminer les coefficients de diffusion D des différentes

espèces à partir de leurs déplacement quadratique moyen respectifs :

D = limt→∞

〈

r(t)2
〉

6 t
, (3.2)

Pour toutes les températures considérées dans le cadre de ce travail, nous avons uti-

lisé un rayon de coupure de 10.0 Å. La figure 3.7 montre la variation des coefficients de

diffusion pour les atomes d’oxygène et de silicium en fonction de 1/T pour différentes

températures entre 2900 K et 7000 K. A basses températures, les facteurs de diffusion des

atomes d’oxygène et de silicium suivent une loi arrhénienne, qui est donnée par la relation

suivante :

D(O, Si) = D0(O, Si)× exp
[

−
EA

T

]

, (3.3)

où EA représente l’énergie d’activation. Les facteurs préexponentiels D0(O, Si) sont 4.7×

107cm2/s et 23.5× 107cm2/s respectivement pour l’oxygène et le silicium.

Dans le but de comparer et de confronter nos résultats aux données expérimentales,

nous avons calculé les énergies d’activation pour les atomes d’oxygène et de silicium. Les

énergies d’activations calculées à partir de ces pentes sont de l’ordre de 4.72 (4) eV pour
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Figure 3.7 – La variation des coefficients de diffusion obtenus en utilisant le potentiel

BKS et la méthode reaction field avec (Rc = 10 Å), pour les atomes d’oxygène et de

silicium en fonction de 104/T .

l’oxygène et de l’ordre de 5.36 (3) eV pour le silicium. Ces énergies d’activation sont en

bon accord avec les résultats obtenus par simulation [157] et avec les résultats expérimen-

taux [33, 180]. Les valeurs expérimentales sont 4.7 eV pour l’oxygène [180] et 6 eV pour le

silicium [33]. En particulier, les valeurs des énergies d’activations que nous avons obtenu,

sont situées entre les résultats expérimentaux [33, 180] et les résultats obtenus par des

simulations utilisant la méthode d’Ewald [135, 137, 157, 249]. L’ensemble de ces résultats

est rassemblé dans le tableau 3.3. La région où les coefficients de diffusion suivent un com-

portement arrhénien s’étend entre 3000 K et 4400 K. Pour des températures inférieures à

3000 K, les temps de relaxation sont si longs que l’on n’arrive pas à stabiliser la structure

et par conséquent les temps de calcul deviennent de plus en plus longs.

Nous avons reproduit sur la figure 3.8 les coefficients de diffusion des atomes d’oxygène

et de silicium obtenus dans le cadre de cette étude et nous les avons superposé à certains

résultats expérimentaux trouvés dans la littérature dans un large domaine de température

(1100 K à 7000 K). Les lignes correspondent à un ajustement des coefficients de diffusion
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Figure 3.8 – La variation des coefficients de diffusion pour les atomes d’oxygène et de

silicium en fonction de 104/T et les ajustements avec des lois d’Arrhenius : comparaison

avec les données expérimentales [33, 180] trouvées dans la littérature. Les deux segments

(traits pleins et pointillés reproduisent les résultats obtenus par Kob [157].

avec une loi d’Arrhenius. Pour un rayon de coupure de 10 Å, nous observons que les co-

efficients de diffusion des atomes d’oxygène obtenus par simulation sont compatibles avec

les données expérimentales de Mikkelsen [180] et l’évolution suivant une loi d’Arrhenius

à basses températures. Pour les atomes de silicium, les résultats obtenus sont en accord

avec les données de Brebec et al. [33]. Nous observons sur la figure 3.8 que les coefficients

de diffusion obtenus avec ce rayon de coupure sont en bon accord avec les résultats expé-

rimentaux. Une diminution du rayon de coupure conduit à une diminution des coefficients

de diffusion. Avec un ajustement du rayon de coupure, il est possible d’approcher les coef-

ficients de diffusion obtenus expérimentalement. La figure 3.8 montre que la variation du

rayon de coupure n’affecte pas le comportement exponentiel (Dépendance arrhénienne)

des coefficients de diffusion à basses températures. Ce comportement peut commencer à

partir d’une température haute quand le rayon de coupure diminue. Nous avons observé

une dépendance arrhénienne des coefficients de diffusion à partir de 4000 K. Dans le cas

de la méthode d’Ewald (un rayon de coupure infini), ce comportement commence à partir

de 3330 K [135, 137, 157, 249].
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Référence EA(O) EA(Si) D0(Ox) D0(Si) T1 → T2

Soules [224] 4.77 5.20 0.01 0.009 8000–20000

Kubicki [163] 5.20 4.77 0.45 0.18 6000–8000

Mikkelsen [180] 4.70 – 2.6 – 1473–1673

Brebec [33] – 5.98 – 328 1383–1683

Hetherington [128] 5.29 – 5.37 – – – 1173–1673

Litton [169] 4.95 4.99 0.22 – 0.32 0.17 – 0.27 4800–7200

W. Kob [157] 5.18 4.66 – – 2900–3400

Ce travail 4.72 5.36 – – 2900–4000

Table 3.3 – Les énergies d’activation obtenues dans le cadre de cette étude [149] com-

parées aux énergies d’activations expérimentales [33, 180] et celles obtenues par d’autres

modèles de simulation [128, 157, 169, 224].

3.3 Effets du rayon de coupure sur les propriétés de la

silice

Pour évaluer les forces d’interactions à longue portée, nous avons utilisé la méthode

reaction field [7] au lieu de la méthode d’Ewald [86]. Dans cette partie, nous étudions les

effets de la variation du rayon de coupure sur les propriétés de la silice. Nous avons effectué,

pour quelques températures, des simulations en utilisant différents rayons de coupure : 8.0

Å, 10.0 Å et 12.5 Å. Le temps de calcul augmente quand le rayon de coupure augmente

de 8.0 Å à 12.5 Å.

3.3.1 Propriétés statiques de la silice

Pour les températures 3000 K et 3330 K, nous avons déterminé les fonctions de dis-

tributions radiales des paires gαβ(r) , α et β ∈ {O, Si} et les fonctions de distributions des

angles O−Si−O et Si−O−Si en utilisant trois différentes valeurs de rayon de coupure :

8 Å, 10 Å et 12.5 Å. Nous avons trouvé que les différentes fonctions de distributions ra-

diales et angulaires ne varient pas quand le rayon de coupure varie de 8 Å à 12.5 Å. Sur le

tableau 3.1, nous constatons que les positions des premiers et seconds pics des fonctions de

distributions radiales, obtenues en utilisant un rayon de coupure de 10 Å, sont en très bon

accord avec les résultats obtenus par la méthode d’Ewald [20, 124, 239, 243, 258], c’est à
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dire quand le rayon de coupure tend vers l’infini. Une modification du rayon de coupure

de 8 Å à l’infini, ne donne que de faibles modifications des fonctions de distributions ra-

diales. Les différents potentiels, comparés dans le tableau 3.1, reproduisent d’une manière

satisfaisante les positions expérimentales des premiers pics des fonctions de distributions

radiales. La différence entre les positions expérimentales et les valeurs obtenues par la

méthode reaction field est très faible.

Les distributions angulaires obtenues en utilisant la méthode reaction field (figure 3.3)

sont en bon accord avec les résultats expérimentaux [62, 81, 194, 221, 254] et les résultats

obtenus par d’autres simulations (cf. §3.1). La dépendance de la structure de la silice, qui

peut être décrite par les fonctions de distributions radiales et les distributions angulaires,

est très peu sensible à la variation du rayon de coupure.

3.3.2 Propriétés dynamiques de la silice

Contrairement aux propriétés statiques, qui sont peu sensibles à la variation de l’écran-

tage des interactions interatomiques (pour Rc > 8 Å), les propriétés dynamiques sont très

sensibles au changement de l’écrantage. Sur le tableau 3.4, nous avons regroupés les coef-

ficients de diffusion obtenus en utilisant trois rayons de coupure (8 Å, 10 Å et 12.5 Å). Ce

tableau montre qu’une augmentation de rayon de coupure conduit à une augmentation

des coefficients de diffusion. En d’autres termes, une diminution de rayon de coupure se

traduit par un ralentissement de la dynamique. Un ajustement de la portée des interac-

tions à longue distance peut conduire à des coefficients de diffusions qui sont très proches

des coefficients expérimentaux. Les coefficients de diffusion sont dans le même ordre de

grandeur quand le rayon de coupure passe de 10.0 Å à 12.5 Å. Il semble que la valeur

RC = 10.0 Å est tout à fait raisonnable pour reproduire les propriétés dynamiques de la

silice. En effet les énergies d’activations déterminées à partir des coefficients de diffusion

des atomes d’oxygène et de silicium à basses températures, sont en bon accord avec les

résultats expérimentaux de Mikkelsen [180] et Brebec [33]. Le caractère arrhénien de la

dépendance en température des coefficients de diffusion commence à partir de la tempé-

rature 4000 K tandis que dans le cas du potentiel original BKS, il commence à 3330 K

(cf. §3.2). Une variation du rayon de coupure ne change pas le comportement arrhénien

des coefficients de diffusion mais les énergies d’activation sont différentes. Le tableau 3.3

montre que les énergies d’activation obtenues par la méthode d’Ewald [157] sont infé-
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rieures aux énergies d’activation que nous avons obtenu par la méthode reaction field .

Ces énergies sont proches des énergies d’activation expérimentales [33, 180].

T (K) Rc (Å) DO(10
−11m2/s) DSi(10

−11m2/s)

3000 8.0 0.36 0.11

10.0 0.51 0.21

3310 8.0 2.56 1.27

10.0 3.02 1.72

12.5 3.17 1.64

∞ 7.40 4.40

3330 8.0 2.83 1.41

10.0 3.33 1.93

Table 3.4 – Les coefficients de diffusion pour les atomes d’oxygène et de silicium obtenus

avec différentes valeurs du rayon de coupure.

Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons utilisé le modèle décrit dans le chapitre précédent pour

étudier les propriétés statiques et dynamiques de la silice. Au début de ce chapitre, nous

avons déterminé les propriétés statiques de la silice amorphe. Nous avons trouvé que les

fonctions de distributions radiales et les fonctions de distributions angulaires sont en bon

accord avec les fonctions de distributions obtenues par d’autres simulations utilisant la

méthode d’Ewald pour tenir compte des interactions coulombiennes à longue distance, et

avec les résultats expérimentaux. Cette concordance est visible dans le bon accord entre

les positions des premiers et seconds pics des fonctions de distributions radiales avec les ré-

sultats trouvés dans la littérature et les résultats expérimentaux. Nous avons trouvé aussi

que le potentiel BKS donne une bonne distribution des angles Si−O−Si et O−Si−O

avec un angle le plus probable très comparable à celui donné par l’expérience. Nous avons

montré que ces angles ne changent pas beaucoup avec la température. Autrement dit, la

structure de la silice est relativement peu sensible au changement de la température. Ces

résultats, ajoutés à ceux obtenus par d’autres auteurs, viennent confirmer que le potentiel

de BKS reproduit bien la structure de la silice. La méthode reaction field s’avère très
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efficace dans ce cas.

Après l’étude des propriétés structurales, nous avons déterminé les propriétés dyna-

miques de la silice. Pour cela, nous avons étudié le déplacement quadratique moyen des

atomes d’oxygène et de silicium dans un très large domaine de température. La dépen-

dance temporelle du déplacement quadratique moyen fait ressortir trois régimes. Pour des

temps très courts le déplacement quadratique moyen est proportionnel à t2, ce qui corres-

pond au régime balistique des atomes. Pour des temps suffisamment longs, le déplacement

quadratique moyen est proportionnel à t, ce qui constitue le régime diffusif des atomes.

Pour des temps intermédiaires, le système est non markovien et hétérogène. Nous avons

constaté l’apparition d’un plateau (dû à l’effet de cage) qui devient de plus en plus large

à mesure que la température diminue.

En utilisant la partie linéaire du déplacement quadratique moyen où le régime diffusif

des particules est atteint, nous avons déterminé les coefficients de diffusion des différentes

espèces. Une représentation du logarithme des coefficients de diffusion en fonction de l’in-

verse de la température, montre que les coefficients de diffusion suivent une loi d’Arrhenius

pour des températures très basses. Ce domaine commence à partir de 4000 K. Dans le

cas de a méthode d’Ewald, la température à partir de laquelle les coefficients de diffusion

suivent une loi d’Arrhenius etait de 3330 K. Les énergies d’activation obtenues pour les

atomes d’oxygène et de silicium sont de l’ordre de 4.72 eV et 5.36 eV respectivement. Ces

valeurs sont en bon accord avec les résultats expérimentaux de Mikkelsen et Brebec.

Pour compléter cette étude, nous avons regardé l’effet de la variation du rayon de

coupure sur les propriétés de la silice. Nous avons trouvé que les propriétés structurales

sont très peu sensibles au changement de rayon de coupure. Une modification du rayon de

coupure de la valeur 8 Å à l’infini (méthode d’Ewald), ne donne que de faibles modifica-

tions des fonctions de distributions radiales. Les positions des premiers et seconds pics des

fonctions de distributions radiales sont en bon accord avec les résultats expérimentaux.

Autrement dit, un rayon de coupure 10 Å conduit à une même structure de la silice qu’un

rayon de coupure infini. Tandis que les propriétés statiques sont très peu dépendantes

du rayon de coupure, les propriétés dynamiques, en revanche, dépendent fortement du

rayon de coupure. Nous avons trouvé qu’une augmentation du rayon de coupure donne

des coefficients de diffusion plus grands que ceux obtenus par de petits rayons de coupure.
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Les énergies d’activation obtenues en utilisant un rayon de coupure de 10 Å sont nette-

ment supérieures aux énergies d’activation obtenues en utilisant la méthode d’Ewald, et

sont très proches des résultats expérimentaux de Mikkelsen et Brebec. Dans les prochains

chapitres, nous étudierons d’une manière plus approfondie le comportement hétérogène

des atomes d’oxygène et de silicium.
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Chapitre 4

Hétérogénéités dynamiques dans la

silice surfondue

Introduction

Les liquides surfondus montrent des propriétés dynamiques remarquables pour des

températures proches de la température de transition vitreuse. Les mesures de relaxation 1

dans les liquides surfondus donnent des comportements qui ne peuvent pas être reproduits

par de simples exponentielles. Ces observations ont été interprétées en terme d’hétérogé-

néités dynamiques [90, 129, 166, 183, 217]. Les mesures des coefficients de diffusion dans les

liquides surfondus [64] ont montré un ralentissement des propriétés dynamiques à basses

températures. Ces déviations ont été interprétées en termes d’hétérogénéités dynamiques.

Néanmoins les expériences de diffusion de neutrons, qui sont faites pour une large gamme

de longueurs d’onde, n’ont pas montré des fluctuations de la densité locale, qui peuvent

être associées aux hétérogénéités dynamiques [167].

Les hétérogénéités dynamiques ont été observées par simulation sur des systèmes mo-

dèles [74] et dans les liquides surfondus fragiles. Elles ont été avancées pour expliquer le

caractère non arrhénien des liquides surfondus fragiles [82, 85]. Les expériences de neutrons

sur des polymères amorphes ont montré que les hétérogénéités dynamiques augmentent

pour des polymères qui se rapprochent des liquides surfondus forts [144]. La silice possède

une structure très différente des systèmes étudiés précédemment [82, 158, 263]. En se ré-

férant à l’idée que le caractère non arrhénien des liquides fragiles est entièrement lié aux

1. RMN, Diffusion de la lumière.
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hétérogénéités dynamiques, ces dernières ne devraient pas apparaître dans la silice, qui est

un liquide fort. Si ces hétérogénéités dynamiques apparaissent aussi dans la silice, alors

elles doivent être différentes de celles rencontrées dans les liquides fragiles ou les systèmes

modèles. Si les hétérogénéités dynamiques observées par simulation existent aussi dans les

liquides forts, comme dans les liquides fragiles alors il est possible qu’elles constituent un

caractère universel des liquides surfondus. Si la dynamique d’un milieu surfondu est liée

à ces hétérogénéités dynamiques, alors il serait intéressant d’étudier leur existence dans

un liquide surfondu fort comme la silice [9, 10].

En utilisant des simulations par dynamique moléculaire, basées sur le modèle décrit

dans le chapitre 2 (cf. §2.6), nous allons montrer la présence des hétérogénéités dyna-

miques dans la silice surfondue. Pour cela nous comparons les fonctions de distributions

radiales des atomes d’oxygène et de silicium les plus mobiles avec les fonctions de dis-

tributions radiales de tous les atomes. L’apparition des hétérogénéités dynamiques est

plus particulièrement étudiée dans la perspective de l’existence d’une relation entre les

propriétés dynamiques de la silice et l’intensité de son comportement hétérogène.

Ce chapitre sera organisé de la manière suivante : au début nous allons aborder la

question des hétérogénéités dynamiques et le pourquoi de leur étude. Nous parlerons

aussi des hétérogénéités dynamiques trouvées dans les liquides surfondus fragiles et les

systèmes modèles. Nous parlerons de quelques approches théoriques et expérimentales

développées pour l’étude des hétérogénéités dynamiques et leur mise en évidence par des

méthodes de simulation. Par la suite nous allons montrer leur présence dans la silice

surfondue en comparant les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles

et les fonctions de distributions radiales normales. Nous étudierons aussi le comportement

des paramètres non gaussien pour différentes températures et nous discuterons des temps

caractéristiques des hétérogénéités dynamiques.

4.1 Définition des hétérogénéités dynamiques

La relaxation des liquides surfondus vers un état d’équilibre implique des mouvements

des atomes voisins. Ces derniers se trouvent généralement ralentis par d’autres atomes

voisins et restent emprisonnés dans les cages formées par ces derniers. Ces réarrange-

ments obligent les atomes à coopérer dans leurs mouvements. Ces mouvements ont pour
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conséquence l’apparition des régions où les atomes sont plus mobiles ou plus lents. Ces

agrégations sont appelées hétérogénéités dynamiques. La détection des hétérogénéités dy-

namiques est basée sur la possibilité de distinguer les particules les plus mobiles et les

moins mobiles par rapport aux autres particules. Sur la figure 4.1, nous avons représenté

une distribution aléatoire des particules où nous supposons qu’on peut distinguer les par-

ticules les plus mobiles (en cercles pleins) et les particules les moins mobiles (en cercles

vides) par rapport aux autres particules. Les particules montrées sur la figure 4.1 (a)

ne représentent aucune hétérogénéité dans l’espace par contre dans la figure 4.1 (b), les

particules mobiles et les moins mobiles forment une région qui s’étend sur une longueur

bien définie. Ces agrégations évoluent en fonction du temps, ce qui exprime leur caractère

dynamique.

Figure 4.1 – Représentation schématique à deux dimensions d’une distribution aléatoire

de particules où nous supposons qu’on peut distinguer les particules les plus mobiles (re-

présentées en cercles pleins) et les particules les moins mobiles (représentées par des cercles

vides) : les particules montrées sur la figure (a) ne représentent aucune hétérogénéité dans

l’espace par contre dans la figure (b), les particules mobiles et les moins mobiles présentent

une agrégation des atomes mobiles d’une part et une agrégation des atomes lents d’autre

part.

Dans le but d’expliquer certaines propriétés des liquides surfondus, comme la relaxa-

tion lente de la dynamique, la fragilité de ces liquides, il est plus simple d’admettre

l’existence d’une longueur de corrélation qui augmente lorsque la température diminue.
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Ce type de longueurs de corrélation a été supposé par de nombreuses théories, comme la

théorie d’Adam et Gibbs [1], pour expliquer la relaxation lente de la dynamique quand la

température diminue. Jusqu’à présent, aucun accroissement significatif d’une corrélation

statique n’a été observé de manière universelle. Nous avons montré dans le chapitre 3

(cf. §3.1) que les propriétés statiques de la silice sont très peu sensibles au changement

de température [149]. Par contre les propriétés dynamiques dépendent fortement de la

température (cf. §3.2). Les effets de ralentissement des temps de relaxation sont dyna-

miques, il est alors tout à fait naturel de poser la question ou de rechercher l’existence

d’une longueur de corrélation dynamique qui augmente quand la température diminue.

4.2 Question des hétérogénéités dynamiques

Les hétérogénéités dynamiques dans les liquides surfondus, c’est à dire la coexistence

des régions où les atomes sont plus mobiles et des régions où des atomes sont plus lents,

ont été observées dans nombreuses études par simulation de dynamique moléculaire dans

les matériaux amorphes et des systèmes modèles [19, 25, 74, 82, 151, 158, 195, 210, 220,

253, 263]. Un accroissement des longueurs de corrélations, associé à ces hétérogénéités

dynamiques a été avancé pour expliquer le caractère non arrhénien des liquides surfon-

dus fragiles. Ces hétérogénéités dynamiques semblent être une propriété universelle des

liquides surfondus. En augmentant la température, le système devient markovien et les

hétérogénéités dynamiques disparaissent.

Des hétérogénéités dynamiques ou structurales sont proposées pour expliquer le ca-

ractère non exponentiel de la relaxation près de la transition vitreuse [219, 220] : les hé-

térogénéités dynamiques recouvrent l’étalement des temps entre les processus aux temps

courts, correspondant aux mouvements de la particule dans la cage formée par ses parti-

cules voisines, et les processus aux temps longs, de nature coopérative. Les hétérogénéités

spatiales caractérisent l’existence de différents domaines donnant lieu chacun à un temps

de relaxation. L’échelle spatiale de ces hétérogénéités est de 1 à 5 nm d’après l’expérience

ou les modèles thermodynamiques [219, 220].

Cette étude des hétérogénéités dynamiques dans la silice est menée dans le but d’es-

sayer de répondre à certaines questions ou du moins apporter des éléments de réponses

sur des questions, qui restent encore sans explication précise, telles que : si la croissance
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des longueurs de corrélations dynamiques observée dans les hétérogénéités dynamiques est

la cause du caractère non arrhénien des liquides fragiles, ces hétérogénéités dynamiques

sont-elles présentes dans les liquides surfondus forts comme la silice ? Si c’est le cas, alors

comment évoluent-elles en fonction du temps et de la température ? Quels sont leurs

temps caractéristiques ? Serait-il alors possible d’accepter l’universalité des hétérogénéités

dynamiques dans les milieux surfondus ?

4.3 Observation des hétérogénéités dynamiques

Des développements récents des techniques expérimentales [82, 220, 148, 255, 256, 55,

211, 210, 181, 50] et des simulations numériques [185, 138, 158, 76, 74, 130, 262, 226, 190,

248, 41, 42] commencent à donner d’intéressants résultats sur le comportement dynamique

des liquides surfondus et des systèmes vitreux. Ainsi des hétérogénéités dynamiques, qui

déterminent la dynamique du système, ont été déjà trouvées dans les matériaux surfondus

non arrhéniens ou fragiles, dans les polymères amorphes. En résumé, il n’existe toujours

pas une description théorique plus complète pour expliquer les hétérogénéités dynamiques

dans les différents systèmes. Pour cela des études théoriques, expérimentales et des simu-

lations s’avèrent nécessaires (cf. §4.4). Des études antérieures par dynamique moléculaire

ont montré l’évidence des hétérogénéités dynamiques [25, 74, 151, 158, 195, 220, 253, 263].

Ces hétérogénéités sont illustrées par la persistance des propriétés dynamiques des liquides

surfondus pour les différentes échelles de temps [235]. L’une des premières expériences uti-

lisées pour détecter les hétérogénéités dynamiques a été réalisée par Schmidt-Rohr et al.

[217]. En utilisant des expériences de RMN, ces auteurs ont réussi à mettre en évidence

l’existence des particules lentes dans un polymère amorphe. Ils ont pu caractériser les do-

maines où se trouvent ces particules lentes. En continuant la sélection de ces domaines, ils

ont constaté que la différence entre les mobilités des ces particules et les autres particules

du système devient de plus en plus négligeable. Ceci montre le caractère dynamique de

ces hétérogénéités. Ce temps peut être considéré comme étant un temps de rééquilibration

du système, un temps nécessaire pour atteindre un état d’équilibre.

Après les travaux de Schmidt-Rohr et al. [217], plusieurs expériences par RMN sont

réalisées pour mettre en évidence les échelles de temps sur lesquelles se forment les hété-

rogénéités dynamiques [26, 45, 129, 166, 237, 238]. Plusieurs autres expériences, utilisant

d’autres méthodes, ont montré que les longueurs de corrélation sont de l’ordre de quelques
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nanomètres [77, 204, 207] quand on se rapproche de la température de transition vitreuse

Tg. Malgré le fait que les échelles de temps et de températures entre les simulations et les

expériences ne sont pas équivalentes, de telles simulations nous fournissent l’accès direct

aux corrélations spatiales des particules les plus mobiles et les plus lentes.

4.4 Approches théoriques et expérimentales

Un bilan des différentes approches théoriques et expérimentales a été dressé dans la

référence [219, 220]. Nous allons résumer certaines approches afin de pouvoir comprendre

la notion des hétérogénéités dans la silice surfondue. Bien entendu, nous n’essayons pas

d’établir un constat de toutes les approches développées pour expliquer les hétérogénéités

dynamiques.

4.4.1 Approches théoriques

De nombreux modèles théoriques ont essayé de donner une explication rationnelle des

hétérogénéités dynamiques. Parmi ces modèles, nous trouvons ceux basés sur des varia-

tions thermodynamiques, d’autres sur des variations structurales, modèles de corrélations

dynamiques des domaines, modèles d’Ising, modèles de fractales dynamiques et enfin des

modèles basés sur un paysage d’énergie.

Des variations thermodynamiques pour des températures T ≥ Tg ont été considérées

à l’origine de l’étrange comportement des liquides surfondus. Bueche [39] a développé un

modèle théorique, qui repose sur les variations thermiques dans les liquides surfondus. Il

considère les variations du volume des petites régions d’espace et suppose qu’une proba-

bilité de saut liée aux propriétés de transport (diffusion et viscosité) est proportionnelle

à la probabilité que le volume de ces petites régions soit plus important qu’une valeur

minimale. Un traitement des variations d’énergie conduit à une relation des coefficients

de transport dépendant de la température. Il a suggéré que ces expressions impliquent

un mouvement coopératif dans des régions qui contiennent ≃ 100 segments de polymères

[39]. Les grandes énergies d’activation, dues aux mouvements coopératifs, sont observées

dans une autre théorie sur la viscosité des liquides, développée auparavant par Eyring

[87]. Cette idée [87] a eu une grande influence sur les travaux de Barrer et Jenckel sur les

réarrangements coopératifs des particules [16, 140] dans la théorie d’Adam et Gibbs [1].

La théorie de Cohen et al. [52] peut aussi expliquer la même dépendance en température
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des coefficients de transport même si aucune coopérativité n’est considérée directement

dans ce modèle.

Récemment, Garrahan et al. [100, 101] ont développé un modèle microscopique des

liquides surfondus. Ce modèle est basé sur les principes suivants : (i) la mobilité des

particules et la dynamique du système sont spatialement hétérogènes pour des temps

intermédiaires entre les temps correspondants aux mouvements balistiques et les temps

pour lesquels les particules sont diffusives ; (ii) les particules les plus mobiles contribuent

à la mobilité des particules qui se trouvent à leur voisinage ; (ii) la mobilité des particules

est plus persistante dans les systèmes fragiles que dans les systèmes forts [13]. L’existence

d’une distribution spatiale des hétérogénéités dynamiques dans les liquides fragiles a été

montrée dans plusieurs expériences [82, 220, 237]. Il a été aussi observé qu’un groupe

d’atomes mobiles se déplacent en formant des chaînes [2, 74, 75, 104].

4.4.2 Approches expérimentales

Les hétérogénéités dynamiques ont été mises en évidence dans plusieurs expériences

[45, 44, 80, 88, 208]. Ces observations sont possibles parce que nous pouvons distinguer

les régions formées par les particules mobiles et les régions formées par des particules

lentes. La première sélection de ces régions a été réalisée par des expériences de RMN.

Plusieurs autres techniques récentes ont été mises au point pour l’étude des hétérogénéités

dynamiques telle que : les méthodes diélectriques et les méthodes optiques.

4.4.3 Approches par simulations

Les simulations ont joué un grand rôle dans l’étude des hétérogénéités dynamiques

[219, 220, 246]. En se rapprochant de la température de transition vitreuse, la simula-

tion des hétérogénéités dynamiques dans les liquides surfondus est limité par le fait que

les temps caractéristiques de ces hétérogénéités sont plus grands (d’environ 10 ordres de

grandeur) que les temps accessibles par dynamique moléculaire et par le fait que la taille

des hétérogénéités dynamiques est du même ordre de grandeur que la taille de la boite de

simulation généralement utilisée. Néanmoins, les simulations par dynamique moléculaire

restent un outil puissant pour l’étude de ces hétérogénéités dynamiques et leurs caracté-

ristiques.
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Des simulations par dynamique moléculaire ont été menées sur des liquides surfondus,

où le potentiel d’interaction entre les molécules est le potentiel de Lennard-Jones, dans

le but de déterminer l’existence et la nature des hétérogénéités dynamiques [158]. Kob

et al. [158] ont étudié un système de 8000 particules. Les concentrations des atomes A

et B (80 % de A et 20 % de B) ont été choisies de façon à éviter la cristallisation et la

séparation des phases. Des simulations antérieures sur ce système [160] ont montré que

ce modèle possède les propriétés d’un liquide surfondu fragile [13] et les fluctuations de

la densité trouvées dans ce système sont en bon accord avec les prédictions de la théorie

de couplage des modes (MCT) [115, 117, 161]. Plusieurs simulations sur ce système ont

montré l’existence des hétérogénéités dynamiques [76, 126, 158, 196].

4.5 Hétérogénéités dynamiques dans la silice surfondue

Dans cette partie, nous montrerons l’existence des hétérogénéités dynamiques dans

la silice en comparant les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles

avec celles des atomes de mobilité moyenne. Si ces fonctions de distributions radiales sont

différentes alors cela pourrait signifier que les atomes les plus mobiles forment des agrégats

et que les hétérogénéités dynamiques apparaissent. Nous étudierons le comportement du

paramètre non gaussien à différentes températures.

4.5.1 Paramètre non gaussien

Dans un système markovien, la fonction de corrélation de van Hove, Gs(r, t), de pro-

gression de l’atome par rapport à une loi gaussienne (approximation markovienne), pos-

sède une forme gaussienne. En se basant sur ce principe, des écarts à la forme gaussienne

ont été trouvés dans plusieurs liquides surfondus et ils sont peut être liés aux hétérogé-

néités dynamiques. Ce paramètre sera utilisé pour montrer l’existence des hétérogénéités

dynamiques dans la silice [150]. Le domaine de temps non diffusif est non markovien et

hétérogène. Les écarts à la forme gaussienne peuvent être caractérisés par un paramètre

appelé paramètre non gaussien α2 [201] qui est donné par la relation suivante :

α2 =
3

5

〈r(t)4〉

〈r(t)2〉2
− 1. (4.1)
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Ce paramètre, qui est égal à zéro pour des temps courts, atteint son maximum au temps

t∗ quand le système est hétérogène, puis redevient nul pour des temps longs quand le

système redevient homogène.

Expérimentalement, le paramètre non gaussien α2 peut être déterminé à partir de

la dépendance des facteurs de Debye-Waller [272] en fonction du vecteur d’onde. Dans

les études de simulation, ce paramètre peut être calculé à partir des configurations qui

contiennent les positions des atomes. La figure 4.2 représente la dépendance en fonction

du temps des paramètres non gaussien associés aux atomes d’oxygène et de silicium à

une température de 2900 K. Pour des temps très courts, de l’ordre de la picoseconde, le

paramètre non gaussien est égal à zéro. Ce paramètre atteint son maximum à un temps

t∗ puis redevient nul pour des temps très longs. A 2900 K (figure 4.2), le paramètre non

gaussien pour les atomes d’oxygène et de silicium atteignent leur maximum respectifs

(α2max(O) = 2.96) et (α2max(Si) = 1.77) à des temps de l’ordre de 390 ps pour l’oxygène

et 690 ps pour le silicium. Ces positions sont montrées par les deux droites verticales. Nous

appellerons ces temps t∗O et t∗Si pour l’oxygène et le silicium respectivement. Pour chaque

température étudiée, les temps pour lesquels les paramètres non gaussien atteignent leur

maximum, sont différents pour les atomes d’oxygène et de silicium (comme le montre

la figure 4.2). Le temps associé à l’oxygène est inférieur à celui associé au silicium. Le

maximum du paramètre non gaussien des atomes d’oxygène est plus grand que celui asso-

cié aux atomes de silicium pour une même température (comme montré sur le tableau 4.1).

Températures t∗O t∗Si

3000 240 420

3100 140 200

3250 50 75

3500 24 30

4000 4 4

Table 4.1 – Les temps t∗ (en picosecondes) pour lesquels les paramètres non gaussien

sont maximum pour les atomes d’oxygène et les atomes de silicium.

La figure 4.3 (a et b) représente la dépendance en fonction du temps des paramètres

non gaussien des atomes d’oxygène (a) et de silicium (b) pour différentes températures.
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Figure 4.2 – La dépendance en fonction du temps des paramètres non gaussiens des

atomes d’oxygène et de silicium à une température de 2900 K : les droites verticales

montrent les positions des temps caractéristiques t∗O et t∗Si.

A hautes températures, le paramètre non gaussien atteint son maximum au bout de

quelques picosecondes (24 ps à 3500 K). En diminuant encore la température, ces temps

augmentent pour atteindre quelques centaines de picosecondes (240 ps à 3000 K et 690 ps

à 2900 K). Pour chaque température, le système est homogène au début de la simulation

(le paramètre non gaussien est nul pour des temps très faibles), puis le système devient

hétérogène pour des temps intermédiaires, ce qui correspond à la partie où le paramètre

non gaussien atteint son maximum. Pour des temps très longs, le paramètre non gaussien

est à nouveau nul et le système redevient homogène. Nous constatons sur la figure 4.3 (a),

l’apparition d’un petit pic pour des temps très courts.

En résumé, nous observons deux structures dans la variation du paramètre non gaus-

sien en fonction du temps. La première aux temps longs, habituellement observée dans

les milieux surfondus, est en général associée aux hétérogénéités dynamiques [75, 150]. La

seconde correspond aux temps courts. Ce pic a été observé dans certains polymères. Ce

pic semble n’apparaître que dans les polymères ou les structures en réseau, ce qui est le
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cas de la silice. Celui ci n’apparaît que pour l’atome le plus léger qui est l’oxygène.

4.5.2 Distribution des atomes les plus mobiles et les moins mo-

biles

Les atomes les plus mobiles sont sélectionnés en considérant la dépendance temporelle

des déplacements quadratiques moyens (cf. §3.2) 2. Nous utilisons le temps t∗ qui corres-

pond au temps pour lequel le paramètre non gaussien atteint son maximum. Nous avons

déjà vu (cf. §4.5.1) que les temps t∗ pour lesquels les paramètres non gaussien atteignent

leur maxima augmentent quand la température diminue. Pour une température définie,

le temps associé au silicium est supérieur à celui associé aux atomes d’oxygène. Les dif-

férents temps t∗ associés aux atomes d’oxygène et aux atomes de silicium sont regroupés

dans le tableau 4.1. Nous considérerons comme atomes d’oxygène les plus mobiles, une

fraction des atomes d’oxygène qui ont le plus grand déplacement quadratique moyen sur

un temps t = t∗ox et de même pour les atomes de silicium sur un temps t = t∗si (cf. §5.3.1).

La figure 4.4 (a et b) représente les distributions des atomes d’oxygène les plus mobiles

et les moins mobiles en fonction de la fraction des atomes les plus mobiles et les atomes

les moins mobiles à une température de 3250 K. Cette figure montre que plus la mobilité

des atomes est élevée plus l’agrégation des atomes est forte.

Nous constatons que les atomes les plus mobiles et les moins mobiles sont plus corré-

lés que les atomes de mobilité moyenne : en effet la probabilité de trouver un atome plus

mobile ou moins mobile à une distance égale à la distance minimale entre un atome et

son premier voisin, qui est donnée par la position du premier pic dans la fonction de dis-

tribution radiale, est plus importante que la probabilité de trouver un atome de mobilité

moyenne. Cette augmentation ne peut être expliquée que par l’agrégation des atomes les

plus mobiles ou les moins mobiles, ou en d’autres termes que par la présence des hété-

rogénéités dynamiques. Sur la figure 4.4 (a et b), nous avons représenté les distributions

des atomes les plus mobiles et les moins mobiles en considérant des fractions variant de

4 à 16%. Nous constatons que le pic de la fonction de distribution radiale est d’autant

plus important que la fraction des atomes est très faible. Augmenter cette fraction est

équivalent à prendre une mobilité moyenne des atomes ou à considérer tous les atomes et

par conséquent nous retrouverons la distribution radiale moyenne.

2. Nous expliquerons plus les détails pour le choix des atomes les plus mobiles dans le chapitre suivant

(cf. §5.3)
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Figure 4.3 – La variation temporelle des paramètres non gaussiens des atomes d’oxygène

et de silicium pour différentes températures : du haut en bas, les températures sont : 2900,

3000, 3250, 3500, 4000, 4400 et 4800 K.
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Figure 4.4 – Fonctions de distribution radiale entre les atomes d’oxygène les plus mobiles

(a) et les moins mobiles (b) pour différentes proportions des atomes les plus mobiles et

les moins mobiles à la température 3250 K : la fraction des atomes les plus mobiles et les

moins mobiles varie de 4% à 16%.
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4.5.3 Présence des hétérogénéités dynamiques dans la silice

Pour montrer la présence des hétérogénéités dynamiques dans la silice, nous avons

utilisé les fonctions de distributions radiales des atomes d’oxygène et de silicium les plus

mobiles et nous les avions comparées aux fonctions de distributions radiales de tous les

atomes.

La figure 4.4 montre les fonctions de distributions radiales gO−O(r, t0) pour des frac-

tions variant de 4% à 16% des atomes d’oxygène les plus mobiles comparées à la fonction

de distribution radiale de tous les atomes d’oxygène à une température de 3250 K. Nous

observons sur la figure 4.4 que les fonctions de distributions radiales des atomes les plus

mobiles, et pour toutes les fractions considérées, sont différentes des fonctions de distri-

butions radiales de tous les atomes. Le premier pic correspond à la probabilité de trouver

un autre atome d’oxygène à la distance du premier voisin. Ce pic est plus important pour

les atomes les plus mobiles. Les atomes les plus mobiles sont plus corrélés que les atomes

de mobilité moyenne. En d’autres termes les atomes les plus mobiles sont beaucoup plus

corrélés que les autres particules. La probabilité de trouver un atome mobile au voisinage

d’un autre atome mobile est plus importante que la probabilité de trouver un atome de

mobilité moyenne au voisinage d’un autre atome de mobilité moyenne. Le même com-

portement est observé pour les atomes d’oxygène les moins mobiles. Ce résultat montre

la présence des agrégats formés par les atomes d’oxygène les plus mobiles ou les moins

mobiles. Donc des hétérogénéités dynamiques apparaissent. Nous trouvons cette corré-

lation à des distances très longues de l’ordre de ≃ 1nm. Cette distance correspond au

quatrième voisin. Dans le domaine de température étudié (entre 5000 et 2800 K), cette

distance augmente quand la température diminue. Les hétérogénéités dynamiques sont de

plus en plus importantes quand la température baisse.

A haute température le système redevient homogène. Nous n’avons pas observé d’hé-

térogénéités dynamiques à haute température comme le montre la figure 4.5. En effet

les deux courbes se recouvrent. A hautes températures, les mobilités des atomes ne sont

pas très différentes, donc nous ne pouvons pas distinguer les particules mobiles et les

particules lentes par rapport aux particules de mobilité moyenne. A hautes températures,

les hétérogénéités dynamiques disparaissent. En conclusion, les hétérogénéités dynamiques

apparaissent au cours de la procédure de refroidissement ou de la trempe. Elles deviennent

de plus en plus importantes quand la température est plus basse.
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Figure 4.5 – Les fonctions de distributions radiales gSi−Si(r, t0) des 10% des atomes de

silicium les plus mobiles (en cercles) comparées à la fonction de distribution radiale des

atomes de silicium de mobilité moyenne (trait plein) à la température 5000 K.

Conclusion

Les hétérogénéités dynamiques ont été trouvées expérimentalement et par simulation

dans des systèmes fragiles et dans les systèmes modèles. Ces hétérogénéités ont été avan-

cées pour expliquer le caractère non arrhénien des liquides fragiles. Dans ce chapitre nous

avons montré l’existence des hétérogénéités dynamiques dans la silice surfondue, qui est un

système fort. En utilisant la dépendance temporelle du déplacement quadratique moyen,

nous avons sélectionné les particules de différentes mobilités. Les atomes d’oxygène et de

silicium montrent des similarités du point de vue des hétérogénéités dynamiques mais ces

dernières évoluent différemment en fonction du temps. Les temps caractéristiques associés

à l’oxygène sont inférieurs à ceux correspondant au silicium. Ces temps augmentent quand

la température diminue. Ils sont de l’ordre de 30 ps à 3500 K et de l’ordre de 600 ps à

2900 K. La taille des hétérogénéités dynamiques augmente quand la température diminue.

Cette taille est de l’ordre de 1nm (ce qui correspond au quatrième voisin) à 3500 K. Dans

le domaine de température étudié, les hétérogénéités dynamiques apparaissent durant la

première nanoseconde.
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Dans un processus markovien, la fonction de van Hove possède une forme gaussienne.

Des écarts par rapport à la forme gaussienne ont été trouvés dans divers systèmes. Ces

écarts semblent être liés à la présence des hétérogénéités dynamiques. Dans notre cas, ce

paramètre est égal à zéro pour des temps très courts et augmente jusqu’à atteindre son

maximum pour un temps t∗ qui caractérise les hétérogénéités dynamiques, puis décroit.

Le paramètre non gaussien est nul pour des temps très longs lorsque le système redevient

markovien. Dans le cas de la silice, nous avons observé deux structures dans la variation

temporelle du paramètre non gaussien. La première structure au temps longs, qui est as-

sociée aux hétérogénéités dynamiques. La seconde structure au temps courts correspond à

la présence d’un petit pic. Ce pic a été observé à des temps courts dans les paramètres non

gaussiens des atomes d’oxygène. Un pic similaire a été déjà observé dans des polymères.

Ce pic semble n’apparaître que dans les polymères et les structures en réseau. Celui ci

n’apparaît que pour l’atome le plus léger, qui est l’oxygène dans nôtre cas. La structure

associée aux hétérogénéités dynamiques est maximale en des temps différents pour les

atomes d’oxygène et les atomes de silicium. Les résultats obtenus par le comportement du

paramètre non gaussien confirment, ainsi, les résultats obtenus en analysant les fonctions

de distributions radiales des atomes les plus mobiles.

Il apparaît donc que les hétérogénéités dynamiques apparaissent dans les liquides sur-

fondus forts comme dans les liquides surfondus fragiles. Il existe des similarités entre les

hétérogénéités des différents systèmes mais leur évolution est différente d’un système à un

autre. Il semble donc que les hétérogénéités dynamiques constituent un caractère universel

des liquides surfondus. De ce fait, le caractère non arrhénien des liquides fragiles n’est pas

du uniquement à la présence des hétérogénéités dynamiques.

Nous venons de voir que des hétérogénéités dynamiques existent dans la silice et

qu’elles évoluent en fonction du temps et qui sont plus importantes à très basse tem-

pérature. Dans le cas des liquides fragiles, les hétérogénéités dynamiques conduisent à des

mouvements coopératifs et des mouvements en chaînes. Dans le prochain chapitre, nous

allons vérifier la similarité des mouvements dans ces deux types de liquides, c’est à dire

la présence de mouvements coopératifs sous forme de chaînes d’atomes dans la silice.
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Chapitre 5

Mouvements en chaînes dans la silice

surfondue

Introduction

Dans ce chapitre, nous étudierons la présence des mouvements en chaînes dans la si-

lice surfondue. Nous avons déjà montré l’existence des hétérogénéités dynamiques dans

la silice surfondue [150]. Dans ce qui suit, nous étudierons d’une manière plus appro-

fondie le comportement des hétérogénéités dynamiques dans la silice surfondue et nous

étudierons leur vieillissement. Nous avons observé l’apparition à basses températures de

mouvements en chaînes pour les hétérogénéités dynamiques [232]. Nous avons observé

que les hétérogénéités dynamiques et les mouvements en chaînes des atomes montrent des

similarités avec les résultats obtenus dans un système fragile [76]. Nous constatons que

les atomes d’oxygène et de silicium se déplacent en formant des chaînes atomiques mais

avec des temps caractéristiques différents. Ces derniers correspondent aux maximums des

hétérogénéités dynamiques. Nous avons constaté que les valeurs moyennes de longueurs de

chaînes sont dans le même ordre de grandeur que celles trouvées dans les systèmes fragiles

[76]. Nous étudions le vieillissement de ces chaînes d’hétérogénéités dynamiques. Nous

observons aussi différents types d’agrégation des atomes. En étudiant le vieillissement de

ces différents agrégats, nous trouvons un vieillissement différent dans les diverses agrégats.

Ce chapitre sera organisé de la manière suivante : dans un premier temps nous rappel-

lerons les principaux résultats obtenus dans des systèmes fragiles et des systèmes modèles.

Par la suite, nous montrerons la présence des mouvements en chaînes dans la silice sur-
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fondue à basses températures [232]. Dans le but de comparer nos résultats à ceux obtenus

par Donati et al. [76], nous avons utilisé les mêmes fonctions de corrélation. Nous étudie-

rons l’évolution des valeurs moyennes des longueurs de chaînes en fonction du temps pour

différentes températures et nous montrons que cette quantité n’est pas constante, mais

évolue avec la température. A la fin de ce chapitre, nous étudierons la relation entre les

mouvements coopératifs et les mouvements en chaînes.

L’observation des mouvements en chaînes dans les systèmes fragiles et les systèmes

modèles nous conduit à poser d’autres questions : existent-ils des mouvements en chaînes

dans les liquides surfondus forts (comme la silice) ? Si c’est le cas, comment se comportent

t-ils en fonction du temps et de la température ? Quelles sont les grandeurs caractéristiques

de ces mouvements en chaînes et quelle est leur relation avec les mouvements coopératifs ?

5.1 Hétérogénéités et mouvements en chaînes

La complexité de l’étude des propriétés dynamiques des liquides surfondus au voisinage

de la température de transition vitreuse a reçu un intérêt particulier par la communauté

scientifique. Différents travaux on été réalisés dans ce sens [14, 27, 43, 83, 139, 158, 228].

Il a été montré dans différentes simulations [2, 19, 73, 74, 76, 104, 109, 112, 158, 193,

197, 200, 262] et expériences [47, 148, 174, 212, 214, 217, 237, 255, 264] que le comporte-

ment exponentiel de la relaxation et le comportement des coefficients de diffusion sont en

grande partie des conséquences de l’émergence des hétérogénéités dynamiques [82, 220].

Certaines régions dans les liquides surfondus contiennent des particules qui ont une mo-

bilité plus grande ou plus petite que la mobilité moyenne de toutes les autres particules

[110, 204, 237]. Ces particules ont tendance à se regrouper et à former des agrégats dont

la taille augmente quand la température diminue. Ceci a été montré dans plusieurs simu-

lations [74, 104, 109] et dans plusieurs études expérimentales [255]. Une étude détaillée

de ces agrégats montre que les petits amas de particules bougent ensemble avec un mou-

vement corrélé où les particules remplacent les autres en formant des chaînes atomiques,

ou en d’autres termes ils montrent un mouvement en chaînes 1 [76]. Il a été avancé que

ces éléments de mouvements en chaînes conduisent à un mouvement coopératif [110].

L’existence de ces corrélations dynamiques et la dépendance en température des va-

1. String-like Motion
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leurs moyennes des chaînes ont été étudiés dans des systèmes en utilisant le potentiel

de Lennard-Jones [76] et dans les polymères [2]. De ces études, il ressort que la valeur

moyenne des longueurs de chaînes possède un maximum pendant le temps où les hétéro-

généités dynamiques ont été calculées, quand le paramètre non gaussien est maximum.

D’une manière similaire des corrélations dynamiques ont été observées dans les simula-

tions des verres de spin [266]. Expérimentalement, de nombreuses approches ont montré

l’évidence et l’existence des hétérogénéités dynamiques (cf. §4.3).

Actuellement, l’existence d’une extension spatiale caractéristique de l’ordre de un à

quelques nanomètres au voisinage de la température de transition vitreuse Tg, semble

cohérente avec de nombreux résultats expérimentaux et modèles [127]. L’existence de

domaines spatiaux transitoires dans lesquels la dynamique est plus lente ou plus rapide,

conduit par exemple à une violation de la relation de Stokes-Einstein, qui relie le coefficient

de diffusion à la viscosité. Cet effet, mesuré par résonance magnétique nucléaire (RMN) et

photo-blanchiment des molécules sondes, est désormais bien compris et s’interprète par la

différence de représentativité des domaines lents et rapides dans des observables moyennes

[46, 188].

5.2 Mouvements en chaînes dans les systèmes fragiles

Les hétérogénéités dynamiques et les mouvements coopératifs ont été observés dans

plusieurs liquides surfondus, soit expérimentalement [82, 174, 220] au voisinage de la tem-

pérature de transition vitreuse ou par simulation [2, 19, 75, 76, 108, 110, 111, 112, 150,

151, 158, 195, 262]. Dans certains liquides, il a été montré que ces hétérogénéités dyna-

miques présentent des mouvements en chaînes [2, 76, 108, 174]. Comme les propriétés

statiques ne montrent pas de changements significatifs, il est donc tout à fait naturel de

considérer que les mouvements coopératifs, présents dans les hétérogénéités dynamiques,

sont liés au comportement non arrhénien des liquides surfondus fragiles [82, 85]. De ce

point de vue, les mouvements en chaînes et les hétérogénéités dynamiques ne devraient

pas apparaître dans les liquides surfondus forts ou ils devraient être différents des mouve-

ments coopératifs trouvés dans les liquides fragiles. En d’autres termes, les mouvements

en chaînes dans les liquides surfondus peuvent être considérés comme une conséquence

directe de l’effet de cage.
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En utilisant des techniques expérimentales très élaborées, il a été possible de donner

des preuves de l’existence des hétérogénéités dynamiques dans les liquides surfondus. Ces

observations ont beaucoup changé la vision actuelle de ce domaine [220]. Les méthodes

spectroscopiques ont permis de montrer le caractère hétérogène de la dynamique de ces

milieux. Comme exemple, nous pouvons citer la méthode de spectroscopie diélectrique qui

a montré l’existence d’une distribution de modes de relaxation [214, 215], en effectuant

un creusement de trou spectral (Hole Burning). S’il existe une distribution spatiale des

temps de relaxation dans les liquides surfondus, il serait intéressant de chercher à éti-

queter à un instant donné t les hétérogénéités dynamiques qui présentent une dynamique

lente ou rapide. Cet étiquetage peut permettre la détermination la durée de vie des hété-

rogénéités dynamiques, ou les temps caractéristiques des hétérogénéités dynamiques, les

temps au delà desquels les hétérogénéités dynamiques peuvent changer de régime dyna-

mique et pouvoir explorer l’ensemble de la distribution statistique des temps de relaxation.

La seule observation expérimentale directe des hétérogénéités dynamiques concerne la

dynamique de suspensions colloïdales [148]. Les expériences numériques jouent un rôle

essentiel puisqu’elles ne présentent aucune limitation dans la nature de l’observable cal-

culée. Ainsi, il est possible de définir des critères ou des paramètres d’ordre, permettant

de caractériser la nature des hétérogénéités dynamiques du point de vue microscopique

[158, 199].

5.3 Mouvements en chaînes dans la silice surfondue

Dans un système markovien, la fonction de corrélation de van Hove Gs(r, t) possède

une forme gaussienne. Cette fonction est donnée par la relation suivante :

Gs(r, t) =
1

N

N
∑

i=1

δ(r − (|ri(t+ t0)− ri(t0)|)), (5.1)

et la quantité 4πr2Gs(r, t) représente la probabilité pour qu’une particule se trouve à

l’instant (t + t0) à une distance r de sa position initiale au temps t0. N représente ici le

nombre d’atomes d’oxygène ou de silicium. Cette fonction ne dépend pas du temps initial

t0 si le liquide est dans un état d’équilibre. Un écart par rapport à cette forme gaussienne
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a été observé dans plusieurs liquides surfondus. Ces déviations sont caractérisées par un

paramètre appelé paramètre non gaussien (cf. §4.5). Dans ce qui suit, nous utiliserons ces

fonctions pour suivre en fonction du temps les positions des atomes les plus mobiles et

montrer ainsi que des mouvements en chaînes existent aussi dans la silice.

5.3.1 Mobilité des atomes

Comme nous l’avons déjà vu précédemment, le paramètre non gaussien atteint son

maximum à un temps t∗ [150]. Les temps t∗ varient avec la température et ils ont été

considérés comme étant des temps caractéristiques des hétérogénéités dynamiques [150]

(voir chapitre 4). Ils sont différents pour les atomes d’oxygène et de silicium.

Nous définissons la mobilité µi,t0(t) d’un atome i de la manière suivante :

µ1,t0(t) =
|ri(t + t0)− ri(t0)|

(< r2(t) >)0.5
, (5.2)

où < r2(t) > est le déplacement quadratique moyen. La mobilité de l’atome i est définie

en normalisant le déplacement quadratique moyen de l’atome i pendant le temps t. Dans

ce qui suit, nous allons omettre dans la discussion le temps t0 qui va disparaître dans

les valeurs moyennes des grandeurs calculées. Nous sélectionnons les atomes de grande

mobilité pour le calcul des hétérogénéités dynamiques. Cette sélection dépend du temps t

choisi pour la définition de la mobilité µi(t). Conformément à la méthode utilisée par Do-

nati et al. [76], nous utilisons les temps t∗ correspondants aux maximum des paramètres

non gaussien comme temps caractéristiques pour le calcul des mobilités. Rappelons que les

temps caractéristiques correspondants à l’oxygène sont différents de ceux de silicium [150].

Notons t∗ox et t∗si les temps caractéristiques associés à l’oxygène et au silicium respective-

ment. Nous considérerons comme atomes d’oxygène les plus mobiles, les 10% des atomes

d’oxygène qui ont la plus grande mobilité au temps t = t∗ox et pour les atomes de silicium,

les 4% des atomes de silicium qui ont une grande mobilité au temps t = t∗si. La différence

des proportions choisies pour l’oxygène et le silicium reflète une plus grande proportion

de mouvements en chaînes pour l’oxygène. En effet, plus le pourcentage d’atomes mobiles

choisi sera faible, plus on observera des mouvements en chaînes dans la statistique. La

proportion des mouvements en chaînes étant plus faible pour les atomes de silicium. Nous
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sommes donc amené à décroître le pourcentage d’atomes mobiles, c’est à dire à augmenter

la mobilité moyenne des atomes sur lesquels est appliquée la statistique.

5.3.2 Fonctions de corrélation de van Hove

La figure 5.1 montre la fonction de corrélation de van Hove Gmm(r, t) entre les 10%

des atomes d’oxygène les plus mobiles pour différents temps t à la température 3000 K.

La fonction Gmm(r, t) est la probabilité de trouver au temps t un atome d’oxygène mo-

bile à une distance r de la position d’un autre atome mobile au temps t0. Si les atomes

mobiles se déplacent en formant des chaînes, alors la position d’un atome mobile possède

une probabilité non nulle d’être occupée par un autre atome mobile au temps t. Ceci se

traduit par l’augmentation de la probabilité Gmm(r, t) autour de la position r = 0. La

figure 5.1 montre que la fonction Gmm(0, t) augmente avec le temps jusqu’à atteindre son

maximum au temps t∗ox. En d’autres termes, un atome mobile d’oxygène suit un autre

atome mobile d’oxygène en formant une chaîne d’atomes avec un temps caractéristique

qui est égal à t∗ox. Cet effet conduit à un mouvement en chaînes des atomes d’oxygène avec

le temps caractéristique t∗ox, qui correspond au maximum des hétérogénéités dynamiques

pour les atomes d’oxygène.

La figure 5.2 représente la fonction de corrélation de van Hove Gmm(r, t) entre les 4%

des atomes de silicium les plus mobiles pour différents temps t à la température de 3000 K.

Comme pour le cas des atomes d’oxygène, nous trouvons aussi un mouvement en chaînes

des atomes de silicium avec un temps caractéristique qui est égal à t∗si et qui correspond

au maximum des hétérogénéités dynamiques pour les atomes de silicium.

Comme nous pouvons l’observer sur la figure 5.3, conformément à ce qui a été montré

dans le chapitre précédent (cf. §4.5.1), le temps t∗si est plus grand que le temps t∗ox, ce

qui est étroitement lié aux coefficients de diffusion associés pour l’oxygène et le silicium.

Les temps associés au maximum des paramètres non gaussien, correspondent à la fin du

plateau observé dans le comportement du déplacement quadratique moyen et le début du

régime diffusif des particules. La fonction de corrélation de van Hove montre une large

augmentation de cette probabilité autour de la position r = 0 pour les atomes d’oxygène

(figure 5.1) que les atomes de silicium (figure 5.2). Pour les deux types d’atomes, une

variation de la fraction des atomes les plus mobiles et les moins mobiles n’affecte pas les

temps caractéristiques des mouvements en chaînes. La dépendance de la fonction de corré-
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Figure 5.1 – Fonctions de corrélation de van Hove Gmm(r, t) pour les 10% des atomes

d’oxygène les plus mobiles à la température 3000 K et pour différents temps t (du haut en

bas, les temps sont : 250 ps, 180 ps, 90 ps, 45 ps et 0 ps.) La courbe en ligne correspond à

t = t∗O = 250 ps. La courbe en cercles pleins représente la fonction de distribution radiale

de la paire d’atomes O − O.

lation de van Hove en pourcentage des atomes les plus mobiles est représentée sur la figure

5.4. La variation de la fraction des atomes les plus mobiles affecte uniquement la valeur de

la probabilité de trouver un atome mobile à la position r = 0. En effet, nous observons sur

la figure 5.4 que cette probabilité diminue quand la fraction des atomes les plus mobiles

augmente. Cet effet est probablement dû aux atomes les plus mobiles qui ne participent

pas aux chaînes et qui augmentent quand la fraction des atomes les plus mobiles augmente.

Nous avons observé des mouvements en chaînes pour les atomes d’oxygène et de sili-

cium. Nous avons trouvé que ces mouvements en chaînes évoluent avec des temps carac-

téristiques différents et qui correspondent au maximum des hétérogénéités dynamiques

ou au maximum des paramètres non gaussien. Ce résultat confirme l’existence des mou-

vements en chaînes dans la silice, qui constitue un liquide fort, et nous pensons que les

mouvements en chaînes constituent une propriété universelle des liquides surfondus.
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Figure 5.2 – Fonctions de corrélation de van Hove Gmm(r, t) pour les 4% des atomes de

silicium les plus mobiles à la température 3000 K et pour différents temps t (du haut en

bas, les temps sont : 500 ps, 800 ps, 270 ps, 180 ps et 0 ps.) La courbe en ligne correspond à

t = t∗Si = 500 ps. La courbe en cercles pleins représente la fonction de distribution radiale

de la paire d’atomes Si− Si.

5.4 Quantification des chaînes dans la silice surfondue

Pour calculer le nombre d’atomes mobiles qui participent à un mouvement en chaînes

avec un temps caractéristique t et dans le but de déterminer la longueur des chaînes et

de suivre leur évolution en fonction du temps et de la température, nous avons défini des

fonctions qui nous permettent de calculer la valeur moyenne des longueurs de chaînes.

5.4.1 Définition des chaînes

Afin de compter le nombre d’atomes les plus mobiles qui participent à la formation

d’une chaîne d’atomes d’oxygène par exemple, nous avons procédé de la manière suivante :

une chaîne est définie comme étant la connexion entre deux atomes mobiles d’oxygène i

et j si l’atome i est remplacé par l’atome j au temps t. Plus précisément, pour un temps

t, un atome i et un atome j prendront part à une même chaîne si |ri(0)− rj(t)| < 1.8 Å,
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Figure 5.3 – Le déplacement quadratique moyen et le paramètre non gaussien en fonction

du temps à la température T = 3000K pour les atomes d’oxygène et de silicium. Les lignes

en continu correspondent aux atomes d’oxygène et les lignes en pointillés aux atomes de

silicium, les deux droites verticales représentent les positions des temps caractéristiques

t∗ox et t∗si.

pour des distances plus faibles que la distance correspondant à la position du premier pic

de la fonction de distribution radiale entre les deux atomes d’oxygène, et aussi pour des

distances plus faibles que la distance sur laquelle se trouve le premier pic de la fonction

de distribution radiale pour les atomes de silicium. La figure 5.5 montre un exemple de

mouvements en chaînes.

5.4.2 Longueurs des chaînes

Nous parlons d’une chaîne atomique quand au moins deux atomes mobiles se suivent.

Soit P (n) la fraction des atomes qui participent à une chaîne de longueur n, ce qui cor-

respond à la fraction des atomes qui vérifient |ri(0)− rj(t)| < 1.8 Å dans une chaîne de n

atomes. Par analogie avec les travaux de Rouault et al. [209] et Greer [118] sur les chaînes

linéaires des polymères, la fraction des atomes les plus mobiles constitue un paramètre

d’ordre pour décrire le changement de population des particules mobiles.
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Figure 5.4 – Le variation de la fonction de van Hove Gmm(r, t) en fonction de r pour

différentes fractions des atomes d’oxygène les plus mobiles au temps t = t∗ox = 250 ps à la

température 2900 K. La fraction des atomes les plus mobiles varie de 2.0 % à 30.0 % (du

haut en bas).

Figure 5.5 – Un exemple de mouvements en chaînes des atomes d’oxygène.
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La figure 5.6 représente la fraction P (n) des atomes les plus mobiles qui participent

à une chaîne de longueur n pour différentes températures. Une "chaîne" de longueur 1

est constituée d’un seul atome mobile. Nous observons, pour chaque température, que la

fonction P (n) diminue d’une façon exponentielle quand n augmente. En d’autres termes,

la probabilité de trouver des chaînes diminue quand la longueur de la chaîne augmente.

Ce comportement a été déjà observé dans les liquides surfondus fragiles [76, 108]. En

diminuant la température, la probabilité de trouver des chaînes plus longues augmente.

La pente de la droite diminue quand la température augmente. Ceci est équivalent à dire

que les chaînes atomiques formées par les atomes les plus mobiles deviennent plus longues

à basses températures.

Figure 5.6 – La probabilité de trouver un atome mobile participant à une chaîne de

longueur n en fonction de la longueur de la chaîne n pour différentes températures (du

haut en bas, les températures sont : 3000, 3250, 3500 et 4400 K). Nous avons utilisé les

temps caractéristiques t∗ox suivants : 250 ps pour 3000 K, 70 ps pour 3250 K, 22 ps pour

3500 K et 2 ps pour 4400 K.
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5.4.3 Valeur moyenne des longueurs de chaînes

La valeur moyenne des chaînes de longueur n est donnée par la relation suivante :

〈n〉 =

∑

nP (n)
∑

P (n)
, (5.3)

La figure 5.7 représente la valeur moyenne des chaînes de longueur n formées par les

atomes d’oxygène en fonction du temps pour différentes températures (cercles et triangles)

superposées aux différents paramètres non gaussien (en lignes) pour les mêmes tempéra-

tures. Du haut en bas, les températures sont : 3000, 3100, 3250 et 4000 K (le paramètre

non gaussien correspondant à 3000 K n’est pas représenté sur la figure pour une meilleur

lisibilité de la courbe).

La valeur moyenne des chaînes débute à 1 à haute température. Une valeur de 1 signifie

qu’il n’y a pas de chaînes. Nous trouvons une moyenne de 1.7 à T = 3250 K. La moyenne

augmente ensuite pour atteindre approximativement 3 à T = 3000 K. Dans le domaine

de température où les coefficients de diffusion suivent une loi d’Arrhenius en fonction de

l’inverse de la température, la valeur moyenne des chaînes augmente. Ce résultat suggère

que la valeur moyenne des chaînes n’est pas un critère déterminant pour différencier les

liquides surfondus forts et les liquides surfondus fragiles parce que dans ce cas la valeur

moyenne des chaînes ne devrait pas dépendre de la température pour un liquide fort. En

d’autres termes, nous n’avons pas retrouvé la relation :

D = D0 × exp(−A(〈n〉 − 1)/T ), (5.4)

qui a été obtenue dans le cas de l’eau [108], un formateur de verre en réseau fragile. Pour

un formateur de verre fort, comme dans le cas de la silice, cette relation nous indiquera

si la valeur moyenne des chaînes 〈n〉 dépend ou non de la température.
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Figure 5.7 – La valeur moyenne des chaînes de longueur n, formées par les atomes d’oxy-

gène, en fonction du temps pour différentes températures (cercles et triangles) superposées

aux différents paramètres non gaussiens (en lignes) pour les mêmes températures. Du haut

en bas, les températures sont : 3000, 3100, 3250 et 4000 K (le paramètre non gaussien

correspondant à 3000 K n’est pas représenté sur la figure pour une meilleur lisibilité de

la courbe).

5.4.4 Contribution des chaînes au processus de diffusion

Comme nous venons de le montrer précédemment, les chaînes ont des longueurs diffé-

rentes, et par conséquent leur contribution au processus de diffusion atomique ne sera pas

forcément équivalente. Notons que le calcul des valeurs moyennes des chaînes dépend de la

manière dont sont définis les atomes les plus mobiles. Dans notre cas, nous avons considéré

les 10% des plus mobiles. Pour les systèmes fragiles [76] la fraction considérée était de 5%

seulement. Avec ce choix 〈n〉 augmentera. Dans le but d’éliminer cet effet dans le calcul

de la probabilité P (n) des atomes participant à la chaîne de longueur n, nous avons mul-

tiplié, pour chaque atome i appartenant à la chaîne de longueur n, cette contribution par

un poids statistique qui est associé au déplacement quadratique moyen r2(t∗, i)/ 〈r2(t∗)〉.

Dans ce cas, nous observons que la valeur moyenne des chaînes augmente. Néanmoins ce
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choix n’est pas parfait car un accroissement de t entraîne un accroissement de l’importance

des chaînes longues. Finalement nous avons obtenus des valeurs moyennes de chaînes du

même ordre de grandeur que celles trouvées dans les systèmes fragiles pour des temps de

relaxation comparables.

La figure 5.7 montre que le maximum de la valeur moyenne des chaînes de longueur n

est atteint au même endroit que le maximum du paramètre non gaussien, c’est-à-dire au

temps t∗. Nous observons aussi sur la figure 5.7 que la variation temporelle de la valeur

moyenne des chaînes suit celle du paramètre non gaussien. En d’autres termes, la valeur

moyenne des chaînes de longueur n augmente quand le paramètre non gaussien augmente

et atteignent leur maximum respectifs en un même temps qui correspond au maximum

des hétérogénéités dynamiques, puis les deux quantités diminuent de la même façon.

5.4.5 Corrélation entre les atomes les plus mobiles

Au chapitre 4, nous avons montré que les atomes les plus mobiles sont fortement cor-

rélés en comparant leurs fonctions de distributions radiales avec celles de tous les atomes

(fonction de distribution radiale moyenne). Pour mieux comprendre cette corrélation entre

les atomes les plus mobiles, nous avons utilisé la fonction A(r, t) définie par la relation

suivante :

A(r, t) =
Gmm(r, t)

G(r, t)
− 1, (5.5)

et

A(r) = A(r, t∗α), (5.6)

où α = O et Si et t∗α correspond au maximum des hétérogénéités dynamiques (cf. §4.5.1).

Dans la relation 5.5 la fonction Gmm(r, 0) représente la fonction de distribution radiale

des atomes les plus mobiles et G(r, 0) coïncide avec la fonction de distribution radiale des

atomes d’oxygène. Le temps t apparaît dans cette équation parce que la sélection des

atomes les plus mobiles dépend du temps t choisi pour la définition de la mobilité µi(t)
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des atomes (équation 5.2). Afin d’éliminer les valeurs infinies, nous posons A(r, t) = 0

et A(r) = 0 quand G(r, 0) < 0.05. Cette hypothèse implique que A(r, t) est significatif

à partir d’une certaine distance qu’on définie par G(r, 0) > 0.05. Cette distance est de

l’ordre de 2.2 pour les atomes d’oxygène et de 2.7 pour les atomes de silicium.

La fonction A(r) nous renseigne sur la variation de la corrélation entre les atomes

d’oxygène les plus mobiles. Quand les atomes les plus mobiles ont une corrélation com-

parable aux atomes de mobilité moyenne A(r) = 0. La figure 5.8 montre la fonction

A(r) = Gmm(r,0)
G(r,0)

− 1. Nous constatons que cette fonction, pour l’ensemble des atomes

d’oxygène les plus mobile, est différente de zéro, comme on peut le voir sur la figure 5.8.

Ceci montre une augmentation de la corrélation entre les atomes les plus mobiles et par

conséquent le mouvement est coopératif.

5.5 Mouvements en chaînes et coopérativité

Pour l’étude des mouvements coopératifs ou de la coopérativité, nous avons défini

l’intégrale I(t) de la fonction A(r, t) comme mesure de la coopérativité. Cette intégrale

est donnée par la relation suivante :

I(t) =
∫ ∞

0
4 πr2A(r, t) dr. (5.7)

Nous avons trouvé que le temps correspondant au maximum de la coopérativité est

égal à t∗. Il semble donc que les trois mécanismes (mouvements en chaînes, non gaus-

sianité et hétérogénéités dynamiques) soient liés. Comme nous l’avons déjà vu dans la

figure 5.3, les temps t∗ (t∗ox pour les atomes d’oxygène et t∗si pour les atomes de silicium)

correspondent à la fin du plateau observé dans les déplacements quadratiques moyens,

c’est à dire quand les atomes commencent à s’échapper des cages formées par les atomes

voisins avant que le régime diffusif ne soit atteint pour tous les atomes.

La figure 5.8 montre la corrélation entre les atomes les plus mobiles pour des chaînes

de longueurs différentes. Nous représentons sur cette courbe la fonction An(r, t) (équation

5.8) pour les atomes d’oxygène participant à des chaînes de longueurs différentes.
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An(r, t) =
Gn

mm(r, 0)

G(r, 0)
− 1. (5.8)

Dans l’équation 5.8, la fonction Gn
mm(r, 0) représente la fonction de distribution radiale des

atomes d’oxygène les plus mobiles qui participent à la chaîne de longueur n, et G(r, 0) est

la fonction de distribution radiale des atomes d’oxygène. An(r, t) mesure l’augmentation

de la corrélation entre les atomes les plus mobiles participant à la chaîne de longueur

n. Nous observons sur la figure 5.8 que la corrélation augmente quand la longueur de la

chaîne augmente. Les atomes les plus mobiles qui ne participent pas aux chaînes ont une

corrélation comparable à celle des atomes de mobilité moyenne. Ceci peut être expliqué

par le fait que A1(r, t) = G1
mm(r, 0)/G(r, 0) − 1 = 0. Ce résultat suggère que dans la

silice, le mouvement coopératif des atomes mobiles est entièrement dû aux mouvements

en chaînes et que les atomes mobiles qui ne forment pas des chaînes ne sont pas coopératifs.

La coopérativité est donc liée à la présence des mouvements en chaînes dans la silice.

Conclusion

Il ressort des diverses études de liquides surfondus fragiles et des systèmes modèles,

que les hétérogénéités dynamiques se manifestent par la présence des mouvements co-

opératifs et des mouvements en chaînes des particules les plus mobiles. Dans le chapitre

précédent, nous avons montré la présence des hétérogénéités dynamiques dans la silice.

Ces dernières sont différentes pour les atomes d’oxygène et pour les atomes de silicium.

Dans ce chapitre, nous avons fait une étude très approfondie des hétérogénéités dyna-

miques et nous avons mis en évidence l’apparition des mouvements en chaînes et des

mouvements coopératifs dans la silice. Ceci nous laisse penser que les mouvements en

chaînes constituent une caractéristique universelle des liquides surfondus. En utilisant, les

fonctions de van Hove, nous avons montré, que la position d’un atome mobile possède

une probabilité non nulle d’être occupée par un autre atome mobile au temps t. Nous

avons trouvé qu’un atome mobile suit un autre atome mobile en formant une chaîne. La

probabilité de trouver un atome mobile à la position d’un autre atome mobile augmente

avec le temps t et elle est maximale au temps t∗, puis diminue pour des temps longs.

Ces chaînes apparaissent pour les atomes d’oxygène et les atomes de silicium avec des
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Figure 5.8 – La fonction An(r, t) = Gn

mm
(r,0)

G(r,0)
− 1 pour différentes chaînes de longueur

n à une température de 3000 K et pour les atomes d’oxygène les plus mobiles, du haut

en bas les longueurs de chaînes sont : 5, 4, 3 et 2. La première courbe correspond à

A(r) = Gmm(r,0)
G(r,0)

− 1. Nous ne pouvons pas observer la chaîne de longueur unité (un seul

atome mobile), sa représentation correspond à A1(r) = 0.

temps caractéristiques différents. Ces temps caractéristiques coïncident avec les temps t∗

correspondant aux maxima des paramètres non gaussien, temps pour lesquels les hétérogé-

néités dynamiques sont maximales, et correspondent aussi à la fin du plateau observé dans

le comportement du déplacement quadratique moyen quand les particules commencent

à s’échapper de la cage formée par les particules voisines. Ce comportement est visible

dans la présentation de la dépendance temporelle du paramètre non gaussien et de la lon-

gueur moyenne des chaînes pour les différentes températures considérées dans cette étude.

Nous avons montré que pour une température donnée, la fraction des atomes qui

prennent part à un mouvement en chaîne, diminue quand la longueur de la chaîne aug-

mente. En diminuant la température, la probabilité de trouver des chaînes plus longues
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augmente. En étudiant le paramètre de coopérativité (I(t) =
∫∞
0 4 πr2A(r, t) dr), nous

avons vérifié que les mouvements en chaînes sont à l’origine des mouvements coopératifs

des atomes les plus mobiles et que les atomes mobiles qui ne participent pas aux chaînes

ne sont pas coopératifs. De ce fait, le mouvement coopératif des atomes est entièrement

dû aux mouvements en chaînes des atomes les plus mobiles. La valeur moyenne (〈n〉) des

chaînes de longueur n est une mesure de la coopérativité des atomes les plus mobiles qui

sont impliqués dans les hétérogénéités dynamiques. Les résultats essentiels, qui ressortent

de l’étude des mouvements en chaînes et des mouvements coopératifs dans la silice sur-

fondue, viennent s’ajouter aux différents résultats obtenus dans les systèmes fragiles. Il

semble que l’hypothèse de l’universalité des mouvements en chaînes et des mouvements

coopératifs apparaisse aussi juste que l’est l’universalité de l’effet de cage pour le mouve-

ment des atomes.

La valeur moyenne des chaînes de longueur n, qui mesure la taille des régions où les

atomes sont coopératifs [108] dans le contexte de la théorie d’Adam et Gibbs [1], n’est pas

très différente dans ce système fort de celle des systèmes fragiles. Dans la silice, la relation

(D = D0× exp(−A(〈n〉−1)/T )), qui relie les coefficients de diffusion à la valeur moyenne

des chaînes de longueurs n, n’est pas vérifiée. Pour un système arrhénien, comme c’est le

cas de la silice, cette relation signifierait que la valeur moyenne des chaînes de longueur

n est constante. La taille des chaînes, le paramètre non gaussien et le paramètre de co-

opérativité I(t) évoluent de la même façon. La valeur moyenne des chaînes de longueur n

peut donc être considérée comme étant une mesure de la coopérativité des atomes les plus

mobiles impliqués dans les hétérogénéités dynamiques, mais ne peut constituer une me-

sure de l’entropie de configuration de la silice dans le cadre de la théorie d’Adam et Gibbs.

Dans ce chapitre et dans le chapitre précédent, nous avions parlé des hétérogénéités

dynamiques et les mouvements en chaînes dans la silice. Les hétérogénéités dynamiques

et les phénomènes de coopérativité sont supposés contrôler la dynamique du système, et

par conséquent le vieillissement de la silice. Dans le prochain chapitre, nous étudierons le

vieillissement des hétérogénéités dynamiques dans le but de comprendre les phénomènes

de vieillissement dans la silice.
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Chapitre 6

Vieillissement des hétérogénéités

dynamiques dans la silice

Introduction

Dans le chapitre 4, nous avons montré la présence des hétérogénéités dynamiques dans

la silice. Nous allons maintenant étudier le vieillissement de ces hétérogénéités dynamiques

dans le but de comprendre les phénomènes de vieillissement dans les verres de silice.

Nous mesurons les changements des fonctions de distributions radiales des atomes les

plus mobiles et les changements du paramètre non gaussien pour différents temps après

une trempe rapide [150]. Nous comparerons les hétérogénéités dynamiques des atomes de

silicium et des atomes d’oxygène.

6.1 Fonctions de distributions radiales

En utilisant la même procédure que celle utilisée dans le chapitre 4, nous avons déter-

miné les fonctions de distributions radiales des atomes d’oxygène et des atomes de silicium

les plus mobile, pour différents temps après la trempe. Sur la figure 6.1, nous avons com-

paré les fonctions de distributions radiales des atomes de silicium les plus mobiles pour

différents temps après la trempe. La courbe représentée par des cercles vides correspond

à la fonction de distribution radiale des atomes de silicium les plus mobiles à 0.5 ns après

la trempe et la courbe en cercles pleins correspond à 10 ns après la trempe. La courbe en

trait plein représente la fonction de distribution radiale des atomes de silicium de mobilité

moyenne. Nous constatons que la corrélation des atomes les plus mobiles est plus forte

que celle des atomes de mobilité moyenne. Cette corrélation est de l’ordre de 1nm à 3500
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K. Ce qui correspond au quatrième voisin. Dans le domaine de température étudié (entre

5000 et 2800 K), cette longueur de corrélation augmente quand la température dimi-

nue. Cette figure montre aussi que les hétérogénéités dynamiques augmentent en fonction

du temps ou pendant le processus de vieillissement. Nous avons remarqué que les hété-

rogénéités dynamiques apparaissent durant la première nanoseconde après la trempe et

augmentent lentement pendant plusieurs nanosecondes avant d’atteindre leur forme finale.

Sur la figure 6.1, nous observons le vieillissement des hétérogénéités dynamiques des

atomes de silicium. Les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles ob-

tenues à 10 ns après la trempe sont différentes de celles obtenues à 0.5 ns après la trempe.

Cette figure montre que les hétérogénéités dynamiques augmentent en fonction du temps.

En d’autres termes, des petits agrégats commencent à apparaître dès la première nanose-

conde et continuent à grossir sur toutes les échelles de temps jusqu’à atteindre leur forme

finale pour des temps suffisamment longs.

Figure 6.1 – Les fonctions de distributions radiales gSi−Si(r, t0) des 10% des atomes de

silicium les plus mobiles (en cercles pleins à 10 ns après la trempe et en cercles vides à

0.5 ns après la trempe) comparées avec la fonction de distribution radiale des atomes de

silicium de mobilité moyenne (trait plein) à la température 3500 K.
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Figure 6.2 – Les fonctions de distributions radiales gO−O(r, t0) des 10% des atomes de

silicium les plus mobiles (en cercles pleins à 10 ns après la trempe et en cercles vides à

0.5 ns après la trempe) comparées avec la fonction de distribution radiale des atomes de

silicium de mobilité moyenne (trait plein) à la température 3500 K.

Sur la figure 6.2, nous avons représenté les mêmes fonctions de distributions radiales

des atomes les plus mobiles mais pour les atomes d’oxygène. La dynamique du système

est à nouveau hétérogène. Nous avons observé le même comportement que dans le cas des

atomes de silicium. La taille des hétérogénéités est approximativement du même ordre de

grandeur que celle du silicium à cette température, elle est de l’ordre de 1nm. Néanmoins

cet effet est moins important pour les atomes de silicium que pour les atomes d’oxygène.

Cette différence augmente avec le temps.

6.2 Paramètre non gaussien

Les figures 6.3 et 6.4 montrent la dépendance temporelle des paramètres non gaus-

sien des atomes d’oxygène et de silicium à 3500 K pour différents temps après la trempe

(0.5 et 10 ns). Ces résultats peuvent être liés directement aux résultats montrés sur les
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figures 6.1 et 6.2. Ceci peut être aussi visible sur les figures 6.3 et 6.4 où le paramètre non

gaussien calculé 10 ns après la trempe est décalé par rapport à celui correspondant à 0.5

ns après la trempe. Le paramètre α2, qui est égal à zéro à hautes températures, possède

un maximum à basse température. Ce maximum est dû aux hétérogénéités dynamiques.

Nous avons déjà montré que ce maximum et le temps pour lequel ce maximum est at-

teint sont de plus en plus importants quand la température diminue. La différence entre

les courbes obtenues à 0.5 ns après la trempe et celles obtenues à 10 ns, montre que les

hétérogénéités dynamiques augmentent en fonction du temps. Ceci confirme le décalage

de la courbe représentant la fonction de distribution radiale des atomes les plus mobiles

obtenue à 10 ns après la trempe par rapport à celle obtenue à 0.5 ns après la trempe.

Le décalage observé dans les figures 6.3 et 6.4, montre conformément aux résultats

obtenus par les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles (figures 6.1

et 6.2), que les hétérogénéités dynamiques augmentent au cours du vieillissement de la

silice. Nous avons obtenu un vieillissement rapide des hétérogénéités dynamiques associées

aux atomes d’oxygène que celles associées aux atomes de silicium.
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Figure 6.3 – Paramètre non gaussien pour les atomes de silicium à la température 3500

K. Les cercles vides (pleins) correspondent à 0.5 (10)ns après la trempe.
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Figure 6.4 – Paramètre non gaussien pour les atomes d’oxygène à la température 3500

K. Les cercles vides (pleins) correspondent à 0.5 (10)ns après la trempe.

Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié le vieillissement des hétérogénéités dynamiques

dans la silice en utilisant la distribution des atomes les plus mobiles et les paramètres

non gaussien pour différents temps après la trempe. Ces hétérogénéités, qui apparaissent

au cours du refroidissement, augmentent en fonction du temps pour atteindre leur forme

finale pour des temps longs. La différence observée entre les fonctions de distributions

radiales pour différents temps après la trempe, montre que ces hétérogénéités évoluent en

fonction du temps. Ceci signifie qu’on est en présence d’un phénomène de vieillissement

des hétérogénéités dynamiques. Le même constat peut être obtenu par la représentation

des paramètres non gaussiens pour différents temps après la trempe. Les hétérogénéités

associées aux atomes d’oxygène et de silicium vieillissent différemment. Le vieillissement

est plus rapide pour les atomes d’oxygène que celui associé aux atomes de silicium. Dans

le prochain, chapitre nous utiliserons les fonctions d’auto-corrélation de la densité pour

étudier le vieillissement dans la silice.
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Chapitre 7

Vieillissement dans les verres de silice

Introduction

Il existe une grande variété de systèmes qui se trouvent dans un état hors d’équilibre

thermodynamique. Diverses situations peuvent entraîner un système à évoluer dans un

état hors d’équilibre. Une autre classe de situations physiques concerne les systèmes dont

le retour à l’état d’équilibre est très lent, ce qui est le cas des verres. Quand le temps de

relaxation est très supérieur au temps de l’observation et de l’expérience, les grandeurs

que l’on peut mesurer dans une expérience ou au cours d’une simulation numérique dé-

pendent fortement des temps pendant lesquels les mesures sont prises. Si nous prenons

des mesures à des temps différents, ces mesures ne seront pas forcément identiques. Pen-

dant longtemps, une telle situation a représenté une difficulté expérimentale pour la non

reproductibilité des mesures lors des expériences. Depuis quelques années, grâce à l’ac-

cumulation des résultats expérimentaux (verres de silice, verres moléculaires, polymères,

...), à l’étude théorique des phénomènes de croissance de domaines, et à la dynamique des

modèles de spin, il apparaît qu’il existe une certaine universalité des propriétés de l’état

hors d’équilibre. Ce qui nous amène à parler des phénomènes de vieillissement. Qu’est

ce que le vieillissement ? Comment se manifeste t-il dans les verres de silice ? Comment

peut-on étudier ces phénomènes de vieillissement ?

L’étude du vieillissement des systèmes de tailles différentes est menée dans le but de

discerner les différents modèles de vieillissement à partir de la différence du vieillissement

de chaque système. S’il existe des tailles de domaines qui s’agrandissent lors du vieillisse-

ment du système, la limitation de la taille de la boite devrait arrêter le vieillissement au
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bout d’un certain temps.

Dans ce chapitre, nous étudierons les phénomènes de vieillissement dans les verres de

silice en évaluant les fonctions de corrélation à deux temps pour différents temps d’attente

après une trempe rapide. Nous étudierons les effets de la taille de la boite de simulation

sur le vieillissement dans le but de tester les différents modèles de vieillissement et regar-

der si ces phénomènes sont en accord avec les modèles de croissance des domaines et les

hétérogénéités dynamiques. A partir d’une configuration stabilisée à haute température,

le système subit une trempe rapide vers des températures plus basses. Les fonctions d’au-

tocorrélation de la densité, sont évaluées pour différents temps après la trempe. Le vecteur

d’onde considéré correspond à la position du premier pic du facteur de structure (q = 2.8

Å−1). Ce chapitre sera organisé de la manière suivante, en premier lieu nous parlerons du

vieillissement et nous donnerons les principales évidences expérimentales qui donnent des

phénomènes de vieillissement. Nous parlerons des principaux modèles de vieillissement.

Nous discuterons des phénomènes de vieillissement dans les différents systèmes vitreux.

Par la suite, nous exposerons les résultats obtenus par simulation.

7.1 Définition du vieillissement

Le vieillissement est observé dans : les verres structuraux, polymères, gels, pâtes, col-

loïdes, les matériaux ferromagnétiques désordonnés, les matériaux ferroélectriques désor-

donnés, ... etc. Le point commun entre ces différents matériaux est qu’ils sont tous des

systèmes hors d’équilibre. Avant d’introduire le phénomène de vieillissement dans les verres

de silice, essayons de voir un exemple plus simple. Supposons que l’on prend une règle

en plastique et que l’on applique un effort sur les deux bouts et on mesure, ensuite la

longueur de la règle. Nous verrons que la longueur de la règle croit très lentement au bout

de quelques mois par exemple. L’échelle de temps caractéristique de cette relaxation lente

n’est rien d’autre que l’âge de la règle. Ce temps peut être déterminé par une mesure de la

réponse de la règle à une perturbation extérieure sur des temps suffisamment longs. C’est

ce phénomène que l’on appelle vieillissement. Ce comportement est commun à plusieurs

systèmes très différents, tels que les verres polymériques et d’autres systèmes vitreux, les

verres de spin 1, et les milieux granulaires. De nouveaux processus de relaxation entrent

1. Les verres de spin sont des systèmes magnétiques où les spins en interaction se bloquent quand

la température est inférieure à la température de transition vitreuse Tg. En l’absence d’un champ ma-
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en jeu lorsque ces systèmes évoluent sur des échelles de temps très longues.

7.2 Études du vieillissement

Durant ces dernières années, les effets de vieillissement dans les matériaux amorphes

ont reçu un intérêt particulier par la communauté scientifique. Des caractéristiques com-

munes ont été trouvées dans le comportement du vieillissement dans les verres de spin et

les verres structuraux par simulation numérique et par des expériences. Les similarités des

théories développées indiquent qu’il y a une possibilité de connexion entre la dynamique

lente dans les deux types de verres [28]. Pendant l’équilibration prolongée de ces sys-

tèmes, les fonctions de corrélation dynamiques et les fonctions de réponse dépendent du

temps passé après la préparation de l’échantillon ou de l’âge du matériau. Ce comporte-

ment apparaît dans une large variété de matériaux désordonnés comprenant les polymères

[230, 176], les verres moléculaires [168], les gels [49, 154] et les matériaux ferroélectriques

désordonnés [4, 54].

La nature nous offre une grande diversité de systèmes présentant une dynamique lente.

Les verres structuraux appartiennent à cette catégorie de matériaux. Bien que la structure

de ces verres, qui semble figée à température ambiante, évolue en fait avec une cinétique

extrêmement lente. Ce qui est aussi le cas des verres de spin ou encore les verres di-

électriques. Une autre classe de systèmes regroupe les parois de Bloch dans un matériau

ferromagnétique, les vortex dans les supraconducteurs, les dislocations... Enfin, une der-

nière classe présentant une dynamique lente regroupe ce que l’on pourrait qualifier de

matériaux vitreux mous, tels que les mousses, les émulsions denses ou encore la matière

granulaire. Le point commun à tous ces différents matériaux est que leur temps de relaxa-

tion (temps d’établissement de l’équilibre après modification des conditions extérieures)

peut devenir extrêmement grand lorsqu’on les refroidit. Dès lors, ils nous apparaissent

dans un état hors d’équilibre qui se manifeste par une évolution lente et spontanée de

leurs propriétés au cours du temps : c’est ce qu’on appelle le vieillissement. Ce terme

s’applique aux systèmes dont l’évolution vers l’équilibre est anormalement lente et qui,

sur certaines échelles de temps, semblent être éternellement hors équilibre. Ce phénomène

est d’autant plus frappant qu’il semble être très répandu.

gnétique, l’aimantation totale est nulle car les spins ont des orientations aléatoires et leur moyenne est

nulle.
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Le vieillissement a été étudié plus particulièrement dans les verres de spin [28] où il

s’est avéré que cette voie de recherche constitue une importante démarche pour étudier et

comprendre les propriétés des matériaux vitreux. Le principe de l’expérience, utilisée pour

étudier le vieillissement des verres de spin, est très simple : l’échantillon, étant préparé à

haute température (T > Tg), en présence d’un champ magnétique (de quelques gauss),

puis refroidi à l’instant t = 0, à une température (T < Tg). Après un temps d’attente tw,

le champ magnétique est coupé et on commence les mesures de l’aimantation. Après une

première relaxation rapide, une relaxation lente a été observée sur des échelles de temps de

l’ordre de tw. On dit que le verre de spin vieillit. Cet effet est observé sur toutes les échelles

de temps accessibles, jusqu’à plusieurs semaines (des temps à comparer à l’ordre de temps

de relaxation d’un spin qui est de l’ordre de 10−12s). L’étude de l’effet de la température

sur le vieillissement, fait apparaître deux effets importants, à savoir le rajeunissement et

la mémoire [143]. Ces effets sont étudiés dans le cas des verres de spin [143, 203]. En effet,

il a été montré que les verres de spin sont très sensibles au changement de température.

Dans la phase verre de spin, chaque pas de refroidissement tends à relancer le proces-

sus de vieillissement du verre de spin. Ce qui est appelé phénomène de rajeunissement

du système. Ce processus tend à éloigner le système de son état d’équilibre. Avec un ré-

chauffement, le système peut retrouver la mémoire d’un vieillissement précédent, effectué

pendant le processus de refroidissement. Ce qui est appelé effet de mémoire.

7.3 Modèles de vieillissement

Historiquement, le phénomène de vieillissement a tout d’abord été considéré comme

une difficulté expérimentale qui se manifeste par la non reproductibilité des mesures des

différentes propriétés des matériaux vitreux. Mais, par la suite, cet aspect incontournable

des matériaux complexes qui n’atteignent jamais l’équilibre sur des temps accessibles ex-

périmentalement, s’est révélé être en fait un outil précieux pour l’étude des matériaux

amorphes et la compréhension de leurs propriétés. Ainsi, il est apparu à la suite de nom-

breuses études (dont celles du vieillissement physique des verres de spin et des polymères,

en particulier) qu’il s’agissait d’un phénomène parfaitement reproductible, et de surcroît

assez peu dépendant de la structure microscopique des matériaux considérés. Ce qui néces-

site alors de développer une théorie permettant de décrire les observations expérimentales.

Très vite, les verres de spin, matériaux magnétiques désordonnés et frustrés, constitués de

128



7.3. Modèles de vieillissement

moments magnétiques en interactions aléatoires (pouvant être modélisés par un Hamil-

tonien très général), sont apparus comme des systèmes modèles simples pour la physique

statistique des systèmes complexes. Il a fallu cependant attendre quelques années pour

que cet Hamiltonien commence à donner des résultats et ce n’est qu’au cours des dix

dernières années que les études de la dynamique hors d’équilibre des verres de spin ont

réellement pris leur envol. Pourtant, en dépit des efforts et des nombreux modèles phéno-

ménologiques proposés, une description unifiée du phénomène de vieillissement n’existe

pas encore.

Pour comprendre les phénomènes de vieillissement présents dans les divers matériaux

amorphes, plusieurs approches expérimentales [3, 172, 230], théoriques [58, 79, 96] et des

approches par simulations numériques [8, 59, 205] ont été développées. Il existe aujourd’hui

une littérature abondante sur le sujet et il n’est bien sûr pas possible de faire ici une revue

exhaustive et détaillée de l’ensemble des modèles. Un des mécanismes les plus simples,

qui conduit à des phénomènes de vieillissement, est basé sur le concept de la croissance

des domaines (cf. §7.3.1). Pour un certain nombre de modèles simples de champ moyen

où les interactions ont une portée infinie, il a été possible de caractériser les propriétés de

la dynamique hors d’équilibre et de montrer l’existence d’un régime de vieillissement.

Les différentes approches explorées pour expliquer les phénomènes de vieillissement

dans les matériaux vitreux peuvent être groupées en deux grandes catégories. La première,

inspirée de la théorie des verres de spin, appelée modèle dans l’espace des phases. Dans

ce modèle, l’espace des phases présente un paysage d’énergie accidenté où le système

peut se retrouver piégé dans des états métastables. Ces modèles s’attachent à décrire

la dynamique hors équilibre comme une exploration lente et progressive d’un paysage

d’énergie complexe, constitué d’un grand nombre d’états métastables séparés par des

barrières d’énergie de toutes tailles. La seconde catégorie, issue du ferromagnétisme, est

dite croissance de domaines et théories d’échelles. Ces modèles décrivent le vieillissement

comme une mise en ordre progressive impliquant des processus de type croissance de

domaines.

7.3.1 Croissance des domaines

Le cas le plus simple où les effets de vieillissement doivent apparaître est la phase de

mise en ordre dans des systèmes purs. Cette croissance des domaines est le mécanisme
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le plus simple qui conduit au vieillissement. Une longueur de corrélation augmente avec

le temps d’attente tw, créant ainsi des domaines de taille ζ(tw). Ces domaines évoluent

en suivant une loi en puissance avec le temps, c’est à dire qu’elles varient rapidement

en fonction du temps même pour des températures très basses. Loin à l’intérieur d’un

domaine, le système semble à l’équilibre, mais sur des échelles de temps comparables à

tw, les parois des domaines se déplacent sur des distances comparables à ζ(tw), autrement

dit le système évolue. Cette évolution avec une loi en puissance signifie que les temps

de relaxation doivent être du même ordre de grandeur que les temps d’attente tw. Ce

comportement a été confirmé par plusieurs modèles de croissance comme le modèle d’Ising

et par le modèle sphérique où il est possible de calculer explicitement les fonctions de

corrélations à deux temps.

C(tw + t, tw) = C∞(t) + CAG

(

t

tw

)

, (7.1)

D’autres observables peuvent être aussi calculées, comme l’effet d’un champ magné-

tique extérieur sur le vieillissement. Il a été montré que la partie de la fonction de corré-

lation, due au vieillissement évolue comme ζ(tw)−1 quand le temps tw augmente.

La croissance des domaines dans les systèmes purs est gouvernée par les tensions de

surface des domaines et ne nécessite pas une activation thermique, ce qui rend difficile la

détection expérimentale des phénomènes de vieillissement dans ces systèmes parce que la

taille typique des domaines atteint rapidement son maximum.

7.3.2 Espace des phases

Ce modèle est une approche inspirée des études en champ moyen [70, 178] et dévelop-

pée par Bouchaud et al. [29, 30, 31] dans les verres de spin. Ce modèle est d’une portée

très générale, donc il est encore applicable aux autres matériaux vitreux. Le vieillissement

se produit naturellement dans une situation de brisure faible d’ergodicité, qui correspond

à une impossibilité statistique pour un système de réaliser des taux d’occupation d’équi-

libre entre les différents états métastables. Dans sa version la plus simple (le modèle des

pièges simple), le vieillissement est décrit comme une marche aléatoire dans une collection

de pièges équi-accessibles avec des temps de piégeage (τ). A chaque piège sont associées

une aimantation M fixe et une susceptibilité (χ(w)). Les propriétés d’un échantillon réel
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sont alors obtenues en moyennant sur un ensemble de sous-systèmes décorrélés. Le lien

avec la solution champ moyen correspond ici au choix particulier d’une distribution expo-

nentielle pour les profondeurs de pièges [178]. Pour des processus thermiquement activés,

ceci conduit à la distribution suivante pour les temps de piégeage :

ψ(τ) =
xτx0
τ 1+x

, pour τ >> τ0 (7.2)

où x est un exposant dépendant de la température et décrivant la structure de l’espace

des phases.

Le point crucial est que x < 1 dans la phase verre de spin. Par conséquent, la va-

leur moyenne de (ψ(τ)) diverge et le temps moyen nécessaire pour explorer l’ensemble

des pièges (et atteindre l’ergodicité) est infini. Ce scénario est appelé brisure faible d’er-

godicité dans le sens où l’équilibre n’est jamais atteint mais le système ne reste jamais

piégé dans une région finie de l’espace des phases, ce qui conduit donc à une fonction

de corrélation nulle asymptotiquement. Il s’agit là d’une situation très différente de la

brisure d’ergodicité usuelle où le système peut atteindre assez rapidement une configura-

tion d’équilibre mais reste piégé dans une certaine région de l’espace des phases. Puisque

x < 1, la distribution des pièges est très large. Après une marche aléatoire pendant un

temps tw, le système a visité un grand nombre de pièges de courte durée de vie mais en

un laps de temps relativement court en comparaison avec tw. Une des propriétés générales

de ces distributions larges est que les contributions les plus importantes proviennent des

événements les plus grands, bien qu’ils soient rares. En conséquence, après un temps tw,

le système a la plus grande probabilité de se trouver dans un piège de temps caractéris-

tique de l’ordre de tw. Si le champ magnétique est modifié à cet instant, la plupart des

sous-systèmes auront donc besoin d’un temps de l’ordre de tw avant de pouvoir changer

leur aimantation.

Ce modèle, qui se base sur une description statistique de l’espace des états métastables,

permet de rendre compte du phénomène de vieillissement observé expérimentalement dans

les relaxations de l’aimantation et sur la susceptibilité magnétique. En particulier, il ex-

plique très bien les lois d’échelles en t = tw qui y apparaissent naturellement. Cependant,
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dans sa forme la plus simple, il ne permet pourtant pas d’expliquer les effets de rajeu-

nissement et de mémoire observés dans les expériences où l’on fait subir des variations

de température à un verre de spin pendant son vieillissement, ni par ailleurs l’existence

d’une partie stationnaire. Pour rendre compte de ces aspects particuliers du vieillisse-

ment, une version plus élaborée a été développée [29] dans laquelle les états métastables

du verre de spin (les pièges) sont organisés hiérarchiquement, sur un arbre, en fonction

de la température. Il s’agit là en quelque sorte d’une image de pièges dans les pièges dans

les pièges.

7.4 Vieillissement dans les différents systèmes vitreux

Le vieillissement, ce phénomène très étudié à la fois sur le plan expérimental, théorique

et par simulation numérique dans les différents systèmes vitreux, est en fait un phénomène

bien plus général. Il se manifeste dans un grand nombre de matériaux et systèmes vitreux :

verres de spin, diélectriques désordonnés, polymères, gels, milieux granulaires... L’exemple

le plus connu est sans doute le verre structural, qui lorsqu’il est refroidi en dessous de

sa température de transition vitreuse, se trouve dans un état métastable désordonné au

lieu de former un cristal. Les propriétés de cet état vitreux dépendent alors fortement de

la façon dont il a été obtenu, et évoluent lentement au cours du temps. Ainsi, le verre

des vitres qui nous apparaît solide et stable à température ambiante n’est en fait qu’un

liquide figé dans une configuration métastable et qui évolue avec une cinétique excessive-

ment lente ressemblant très fortement à celle des verres de spin.

Il serait alors intéressant de faire l’analogie entre les verres structuraux et les verres

de spin, où les phénomènes de vieillissement ont été étudiés intensivement ces dernières

années. Pourtant, il existe bien des différences entre ces systèmes. L’une d’entre elles,

par exemple, est la définition de la température de transition vitreuse Tg. Dans un verre

structural, celle-ci est définie, assez arbitrairement, comme la température à laquelle la

viscosité ν(T ) atteint la valeur de 1013 Poises et dépend fortement de la vitesse de re-

froidissement. Qualitativement, comme l’illustre la figure 1.1 (cf. §1.1.3), plus le liquide

est refroidi rapidement, plus il se vitrifie à une température élevée. Ainsi, dans le cas des

verres structuraux, il est plus correct de parler de région de transition vitreuse, correspon-

dant à un refroidissement dynamique, que d’une vraie température de transition vitreuse.

Dans un verre de spin, au contraire, la température de transition vitreuse est très bien
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définie et est associée à une transition de phase thermodynamique. D’autres différences

existent aussi. En particulier, il existe dans les verres de spin un désordre gelé (les interac-

tions aléatoires entre les moments magnétiques sont gelées du fait de leurs positions fixes),

qui n’a pas d’équivalent dans les verres structuraux. Dans ces derniers, au contraire, les

interactions entre atomes dépendent du temps puisque le désordre structural évolue au

fur et à mesure que le système s’organise de mieux en mieux.

Des travaux récents [267] ont permis de rassembler la communauté des verres et celle

des verres de spin. Il a été remarqué que les équations dynamiques issues de la théorie

de couplage de mode, généralement utilisée pour décrire les verres au-dessus de Tg, sont

formellement identiques à celles de certains modèles de verres de spin en champ moyen

[267].

7.4.1 Les polymères vitreux

Les polymères vitreux constituent l’une des premières catégories de matériaux vitreux

dans lesquels les phénomènes de vieillissement sont évoqués depuis longtemps. Le vieillis-

sement dans ces matériaux a été particulièrement étudié pour leur variété et l’importance

de leurs applications industrielles. Les polymères vitreux sont constitués de chaînes ma-

cromoléculaires. Cette structure est très loin d’être proche de la structure des verres struc-

turaux ou des verres de spin. Malgré cette différence, les phénomènes de vieillissement se

traduisent là aussi par une évolution lente et spontanée de différentes propriétés attachées

au système comme par exemple le volume spécifique ou l’enthalpie. Le vieillissement dans

les polymères est aussi observé sur d’autres grandeurs physiques comme, par exemple,

la constante diélectrique complexe [18], analogue électrique de la susceptibilité magné-

tique des verres de spin. D’autres expériences [18, 48], avec des procédures similaires à

celles utilisées dans les verres de spin pour étudier l’effet de variation de la température

sur le vieillissement, ont été réalisées sur les polymères pour tester l’existence d’effets de

rajeunissement et de mémoire.

7.4.2 Les verres dipolaires

Une autre classe très intéressante de systèmes vitreux est celle des verres dipolaires. Il

s’agit de cristaux diélectriques désordonnés, constitués de moments dipolaires interagis-

sant entre eux aléatoirement, qui présentent un comportement vitreux à basse tempéra-
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ture. Comme dans le cas des verres de spin, le désordre des interactions est ici gelé puisque

les positions de ces moments dipolaires sont fixes. Les relaxations dans les diélectriques

désordonnés étudiés [5] sont très comparables aux relaxations de susceptibilité magnétique

observée dans les verres de spin. Toutefois, contrairement aux verres de spin, la relaxa-

tion dépend fortement de la vitesse de refroidissement, comme les verres structuraux. Le

vieillissement des verres diélectriques prend une forme assez similaire à celui des verres

de spin, bien qu’il soit plus sensible à la vitesse de refroidissement.

7.4.3 Les liquides surfondus

Il est difficile d’étudier le vieillissement des verres structuraux usuels, comme le verre

de vitre par exemple, car les températures de transition vitreuse Tg sont généralement trop

élevées et rendent prohibitives les mesures d’effets aussi fins. Dans les verres structuraux,

le vieillissement est surtout important dans la région de Tg, c’est-à-dire dans l’état appelé

liquide surfondu. Toutefois, une étude d’un liquide surfondu simple [168], le glycérol, par

opposition aux liquides plus complexes tels que les polymères ou les colloïdes, a permis

de mettre en évidence ce vieillissement. La température de gel raisonnable du glycérol

(Tg = 190K) et sa structure simple (liquide moléculaire à liaisons hydrogène) en font un

bon exemple de verre structural.

7.4.4 Les colloïdes

Une autre classe de systèmes vitreux qui appartiennent à ce que l’on appelle la ma-

tière molle et qui est particulièrement étudiée à l’heure actuelle est celle des colloïdes,

c’est-à-dire des collections de petites particules en suspension dans un solvant. Ces maté-

riaux différents notablement des systèmes vitreux conventionnels puisque la température

ne joue qu’un très faible rôle dans la mesure où la taille des particules en suspension est

suffisamment grande pour les rendre insensibles à l’agitation thermique. Le paramètre de

contrôle de la transition vitreuse est alors la fraction volumique des particules en solution

qui, lorsqu’elle est augmentée, induit cette transition (les particules sentent alors leurs

interactions et cherchent à s’organiser).

Un exemple de vieillissement a été observé dans les pâtes [51]. Il est bien connu que ces

dernières, qui se présentent généralement comme des solides, peuvent être rendues fluides

si on les soumet à une forte contrainte. Le retour à l’état solide, qui se produit alors natu-
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rellement lorsque la contrainte est supprimée, fournit alors un exemple de vieillissement

[49, 51].

7.5 Fonctions de corrélations à deux temps

Quand les temps de relaxation typiques dans un système sont supérieurs aux temps

de l’observation ou de l’expérimentation, ces systèmes ne peuvent être considérés dans

un état d’équilibre. Ils se trouvent en fait dans un état hors d’équilibre. Ces systèmes

présentent des phénomènes de vieillissement. Il est donc nécessaire de considérer dans

l’étude de ces phénomènes, non seulement le temps t au cours duquel s’effectue l’expé-

rience (comme dans le cas d’une situation d’équilibre), mais aussi de garder en mémoire le

temps d’attente passé tw à partir du temps de l’obtention de la situation hors d’équilibre.

Dans notre cas par exemple, le système est en équilibre à l’instant t = 0, à la tempéra-

ture T0. A cet instant, il subit une trempe rapide vers une température très basse T . Le

système évolue en fonction du temps pour chercher un état d’équilibre à la température

finale T . On note alors tw, le temps écoulé à partir de cette trempe jusqu’au début de la

mesure des fonctions d’autocorrélation de la densité CA(tw + t, tw).

Pour une grandeur physique A, fonction des variables microscopiques du système (vi-

tesse et position des particules dans un liquide, l’aimantation pour les verres de spin, ...),

on définit les fonctions de corrélations à deux temps CA(tw+t, tw) par la relation suivante :

CA(tw + t, tw) = 〈A(t + tw)A(tw)〉 − 〈A(t+ tw)〉 〈A(tw)〉 (7.3)

Pour un système à l’équilibre, les fonctions de corrélations entre deux observables A

et B, < A(τ)B(0) > sont données par la relation suivante :

〈A(t)B(0)〉 = 〈A(t+ tw)B(tw)〉 . (7.4)

135



Chapitre 7. Vieillissement dans les verres de silice

Ces fonctions dépendent uniquement de la différence de temps t. En d’autres termes,

elles sont indépendante des temps d’attente tw, temps à partir desquels les mesures sont

prises. Les crochets signifient que l’on prend la moyenne sur un grand nombre de confi-

gurations préparées de manière identique 2.

Dans un système hors d’équilibre, ces fonctions de corrélation dépendent au même

temps des deux quantités, la différence de temps et le temps tw, le temps passé depuis

l’obtention de la configuration hors d’équilibre. D’où la nécessité d’utiliser les fonctions de

corrélation à deux temps pour étudier les phénomènes de vieillissement dans les matériaux

hors d’équilibre.

Dans un système hors d’équilibre, nous utilisons les fonctions suivantes :

Ck(tw + t, tw) =
1

N

∑

j,l

exp [ik(rj(tw + t)− rl(t))], (7.5)

Cc,k(tw + t, tw) =
1

N

∑

j

exp [ik(rj(tw + t)− rj(t))], (7.6)

où rj est la position atomique, k est le vecteur d’onde, tw est les temps d’attente après la

trempe et N représente le nombre total d’atomes. Ces fonctions représentent les fonctions

de diffusion neutronique ou les fonctions de diffusion incohérente.

7.6 Vieillissement dans les verres de silice

Nous avons fait des simulations sur des systèmes de tailles différentes. Les boites de

simulation utilisées contiennent respectivement 576, 1125, 4608 et 9000 atomes, ce qui

correspond respectivement à des systèmes de 20, 25, 40 et 50 Å de coté. Pour chaque

2. A partir d’un système équilibré à hautes températures, le système subit une trempe à l’instant

t = 0, on laisse le système évolué pendant un temps tw à partir duquel nous mesurons les fonctions

d’autocorrélation de la densité.
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système, nous avons suivi la procédure suivante : le système est stabilisé à une haute tem-

pérature (7000 K) pour obtenir un liquide homogène. Au temps t=0, le système subit une

trempe rapide vers une basse température pour laquelle nous étudions le vieillissement.

Puis le système évolue et relaxe pendant différents temps d’attente tw après la trempe. Les

simulations sont réalisées sur des temps de l’ordre de 1 ns. Les fonctions d’autocorrélation

de la densité Cc,k(tw + t, tw) sont évaluées pour différents temps d’attente tw entre 0 et

100 ps en utilisant un vecteur d’onde k qui est égal à 2.8 Å−1. Cette valeur correspond

au premier pic du facteur de structure pour la paire O −O. D’autres simulations ont été

réalisées avec différents vecteurs d’onde.

7.6.1 Fonctions de corrélation à l’équilibre

Expérimentalement, il est impossible de mesurer et de déterminer, pour des systèmes

atomiques, la dépendance temporelles et spatiale des fonctions de corrélation comme la

fonction self de van Hove Gs(r, t). Cependant dans les expériences de diffusion, il est plus

simple de déterminer la transformée de Fourier de Gs(r, t). Cette fonction est donnée par

la relation 7.7, qu’on peut déterminer facilement dans les simulations de dynamique mo-

léculaire. Les résultats peuvent être présentés par les fonctions intermédiaires de diffusion :

Fs(k, t) =
1

N

∑

j

exp [ik(rj(t)− rj(0))], (7.7)

La figure 7.1 (a) montre la dépendance temporelle des fonctions intermédiaires de diffu-

sion pour les atomes d’oxygène à la température 3100 K et pour différents vecteurs d’onde

(1.86 ≤ k ≤ 3.72 Å−1). Ces fonctions ont un comportement qualitativement similaire pour

tous les vecteurs d’onde. Nous allons maintenant regarder la dépendance temporelle de

ces fonctions pour un seul vecteur d’onde et pour différentes températures (figure 7.1 (b)).

Pour des temps très courts, les particules suivent un mouvement balistique, ce qui se tra-

duit par une variation quadratique des fonctions intermédiaires. A hautes températures,

ces fonctions suivent une variation exponentielle. Quand la température diminue, nous

avons trouvé différents régimes dans la variation temporelle des fonctions intermédiaires.

Après le régime observé à des temps très courts, les fonctions intermédiaires montrent un

plateau. Ce plateau augmente quand la température diminue. Un comportement similaire

a été observé dans le comportement du déplacement quadratique moyen (cf. §3.2.1). Ce
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plateau est dû à la même raison que celle discutée dans le cas du déplacement quadratique

moyen, c’est-à-dire l’effet de cage.

7.6.2 Fonctions de corrélation hors d’équilibre

Les fonctions d’autocorrélation de la densité, données par les équations 7.5 et 7.6,

dépendent de plusieurs paramètres. Nous pouvons varier ces paramètres simultanément.

Elles dépendent du temps t, du temps d’attente tw et du vecteur d’onde k. Elles dépendent

aussi de la température initiale avant la trempe, à partir de laquelle est obtenue la configu-

ration de départ, et de la température finale après la trempe, c’est à dire la configuration

vers laquelle le système évolue. Dans ce qui suit, nous discutons les résultats obtenus en

utilisant comme vecteur d’onde la valeur k = 2.8 Å−1. Ce vecteur d’onde correspond au

premier pic du facteur de structure [137] de la silice. Les fonctions d’autocorrélation de la

densité ont été évaluées pour différents temps d’attente tw allant de 0 à 100 ps après une

trempe rapide. Les temps explorés dans ces simulations s’étalent sur des échelles de temps

habituellement utilisées pour étudier les phénomènes de vieillissement. Des phénomènes

similaires peuvent être observés expérimentalement sur des échelles de temps plus longues.

Sur la figure 7.2, nous avons représenté la dépendance temporelle des fonctions d’au-

tocorrélation de la densité Ck(tw + t, tw) pour k = 2.8 Å−1 pour deux systèmes de tailles

différentes ((a) 9000 et (b) 1125 atomes) et des temps d’attente tw variant entre 0 et 100

ps. Nous avons obtenus des comportements similaires pour d’autres valeurs de vecteur

d’onde. Dans ce cas, le système subit une trempe rapide de 7000 K vers 3100 K. La figure

7.2 montre une forte dépendance des fonctions d’autocorrélation de la densité en fonction

du temps d’attente tw. Ceci montre que l’étude du vieillissement peut être bien décrite en

utilisant des fonctions de corrélations à deux temps.

Nous constatons que les fonctions d’autocorrélation de la densité diminuent rapide-

ment en fonction du temps (figure 7.2). Pour des temps très courts, cette décroissance est

très rapide. Elle devient de plus en plus lente quand le temps tw augmente. Cependant

l’évolution des fonctions d’autocorrélation de la densité vers zéro ne signifie nullement que

le système atteint l’équilibre. Ce comportement signifie que la configuration finale n’est

pas corrélée avec la configuration de départ. Sur la figure 7.2, nous remarquons qu’en

augmentant le temps d’attente tw, la décroissance des fonctions d’autocorrélation de la

densité est de plus en plus lente pour des temps de plus longs. Un temps d’attente tw plus
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Figure 7.1 – Fonctions d’autocorrélation de la densité à l’équilibre pour un système de

1125 atomes : (a) pour différents vecteurs d’onde (compris entre 1.86 Å−1 et 3.72 Å−1) à

la température 3100 K, et (b) pour un vecteur d’onde, qui correspond au maximum du

facteur de structure S(q) et à différentes températures entre 3000 et 4000 K.
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Figure 7.2 – Fonctions d’autocorrélation de la densité pour des systèmes de (a) 9000

atomes et (b) 1125 atomes et pour un vecteur d’onde de 2.8 Å−1 à 3100 K, les différents

temps d’attente tw varient de 0 ps 100 ps.
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long signifie que le système a beaucoup plus de temps pour se relaxer comparativement au

temps initial juste après la trempe. La vitesse de décroissance des fonctions d’autocorréla-

tion de la densité décroît moins vite que dans le cas des temps courts. Ce qui montre que

ces fonctions d’autocorrélation de la densité dépendent fortement du temps d’attente tw.

L’augmentation des fonctions d’autocorrélation de la densité quand le temps tw augmente,

montre que le système n’a pas encore atteint son équilibre sur les échelles de temps de

la simulation. Plus les temps tw deviennent grands, plus le système se retrouve dans une

configuration qui se rapproche de la configuration à la température finale. Cette évolution

est un comportement typique du vieillissement [28]. En d’autres termes, pour des temps

très courts, le système garde la configuration de départ, qui correspond à la configuration

haute température. Au fur et à mesure que le temps passe, le système commence à se

rapprocher de la configuration correspondant à la température finale.

Pour des temps très faibles, les particules suivent un mouvement balistique et pour des

temps longs, les particules commencent à diffuser (cf. §3.2). Pour des temps intermédiaires,

et à cause des cages formées par les particules voisines, plus particulièrement pour des

basses températures, un plateau apparaît entre les temps courts et les temps longs. Ce

plateau est de plus en plus visible quand la température diminue. Cette situation signifie

que les particules passent plus de temps dans les cages formées par les particules voisines.

Nous avons observé dans nos simulations la tendance de formation d’un plateau 7.2 quand

le temps d’attente tw se rapproche du temps de la simulation. Pour des temps très faibles,

la relaxation est rapide. Cette relaxation est moins rapide quand le temps d’attente tw
augmente. Ceci se traduit par l’apparition d’un plateau. En d’autres termes, pour des

temps très courts, le système se retrouve encore dans la configuration à haute température

et ce n’est qu’au bout d’un certain temps tw de l’ordre de la picoseconde que les particules

sont influencées par la variation brusque de la température. Dans ce cas, les fonctions

d’autocorrélation de la densité commencent à augmenter. Pour des temps longs, le système

se rapproche de la configuration finale et la dynamique du système devient lente.

7.6.3 Effets de la taille sur le vieillissement de la silice

Des effets liés à la taille de la boite de simulation ont été observé dans les études

des propriétés dynamiques de la silice. Dans cette partie, nous voulons étudier les effets

de la taille de la boite de simulation sur le vieillissement dans la silice. Cette étude est

menée dans le but de tester si le vieillissement peut être expliqué par une croissance des
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domaines. Comme ce modèle est sensible à la taille de la boite, alors il est probable que

le vieillissement soit sensible à la taille du système. Si c’est le cas, alors le vieillissement

dans la silice pourrait être en accord avec le modèle de croissance des domaines et des

hétérogénéités dynamiques.

Nous avons fait des simulations sur des systèmes de tailles différentes (de 576 à 9000

K). Pour chaque simulation, le système subit une trempe rapide de 7000 K vers 3100 K.

Les fonctions d’autocorrélation de la densité sont évaluées pour différents temps d’attente

tw après la trempe rapide. Nous avons constaté que les fonctions d’autocorrélation de

la densité suivent le même comportement que celles représentées dans la figure 7.2. En

comparant les fonctions d’autocorrélation de la densité pour les différents systèmes, nous

avons constaté que la vitesse de décroissance de ces fonctions dépend fortement de la taille

du système, comme le montre la figure 7.3.

Globalement, le comportement des fonctions d’autocorrélation de la densité est le

même pour tous les systèmes étudiés. Le phénomène de vieillissement peut être observé

dans les systèmes de faible ou de grande taille comme le montre la figure 7.2. Toute-

fois le détail de la décroissance des fonctions d’autocorrélation de la densité dépend très

fortement de la taille du système, comme nous pouvons le constater sur la figure 7.3.

Sur la figure 7.3, nous avons représenté les fonctions d’autocorrélation de la densité pour

quatre systèmes de tailles différentes et pour des temps d’attente différents (20, 60 et 100

ps). Pour des temps très courts, les fonctions d’autocorrélation de la densité ne sont pas

très différentes pour tous les systèmes. Ceci montre qu’à cette échelle de temps, les effets

de la taille de la boite sont négligeables. Ce qui n’est pas le cas pour des temps inter-

médiaires et des temps longs. Nous constatons que les fonctions d’autocorrélation de la

densité obtenues pour des systèmes de faible taille (entre 576 et 1125 atomes) varient de la

même façon. Ces fonctions sont du même ordre de grandeur pour tous les temps d’attente

considérés. Il n’existe pas de différence significative dans les fonctions d’autocorrélation

de la densité quand la taille du système varie entre 576 et 1125 atomes. En augmentant

la taille de la boite de simulation, la dynamique du système devient plus lente. Ce com-

portement est visible dans la figure 7.3 et se traduit par une vitesse de décroissance plus

faible des fonctions d’autocorrélation de la densité obtenues pour des systèmes de tailles

plus grandes. Nous avons observé, pour tous les temps d’attente que les fonctions d’auto-

corrélation de la densité correspondant à la boite de 9000 atomes, décroissent moins vite
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que celles obtenues pour le système de 4608 atomes, et encore beaucoup moins rapide que

celles obtenues pour les systèmes de faible taille (576 et 1125 atomes).

De la figure 7.3, il ressort que les fonctions d’autocorrélation de la densité décroissent

vers zéro sur des échelles de temps de l’ordre de 10 ps pour les systèmes de taille variant

entre 576 et 4608 atomes. Cette échelle s’étend sur un temps de l’ordre de 100 ps quand

la taille du système est grande (9000 atomes). Cette différence est plus visible et plus

importante pour des temps d’attente très courts (figure 7.3 (a)). En augmentant le temps

d’attente tw, nous constatons que les fonctions d’autocorrélation de la densité ont tendance

à se regrouper, comme le montre la figure 7.3 (b et c).

Conclusion

Nous avons montré au chapitre 6, que le vieillissement des hétérogénéités dynamiques

est plus rapide pour les hétérogénéités associées aux atomes d’oxygène que celles associées

aux atomes de silicium. Dans ce chapitre, nous avons évalué les fonctions d’autocorréla-

tion de la densité pour différents temps après une trempe rapide du système, dans le but

de comprendre le vieillissement dans la silice. Nous avons étudié le vieillissement de la

silice en utilisant des systèmes de tailles différentes. Nous avons montré que les fonctions

d’autocorrélation de la densité dépendent fortement du temps tw passé après la trempe

et de la taille de la boite de simulation. Globalement, le comportement des fonctions

d’autocorrélation de la densité est le même pour tous les systèmes. Le vieillissement peut

être observé dans tous les systèmes. Pour une taille bien définie, la décroissance des fonc-

tions d’autocorrélation de la densité est plus rapide pour des temps très courts. Cette

décroissance devient de plus en plus lente quand le temps d’attente augmente. A partir de

temps typiquement de l’ordre de quelques dizaines de picosecondes, nous avons observé

l’apparition d’un plateau. Ce plateau signifie, que le système a besoin de beaucoup plus

de temps pour se relaxer, cette relaxation est beaucoup plus rapide pour des temps très

courts. Ce comportement a été observé pour tous les systèmes considérés et toutes les

températures. Pour des temps d’attente très courts, les fonctions d’autocorrélation de la

densité décroissent rapidement, ce qui signifie qu’à cette échelle de temps, le système se

trouve encore dans une configuration proche de la configuration à haute température. En

augmentant le temps d’attente, les fonctions d’autocorrélation de la densité sont décalées

par rapport aux fonctions correspondantes à t = 0, et atteignent la valeur 0 pour des
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Figure 7.3 – Fonctions d’autocorrélation de la densité obtenues pour les différents sys-

tèmes (576, 1125, 4608 et 9000 atomes) et pour différents temps d’attente tw : (a) 20, (b)

60 et (c) 100 ps, le vecteur d’onde correspond au maximum du facteur de structure S(q)

(2.8 Å−1).
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7.6. Vieillissement dans les verres de silice

temps d’attente plus grands. Ce qui signifie que le système commence à être influencé par

le changement de la température. Le système a besoin de plus de temps pour se rendre

compte du changement de la température et se rapprocher de la configuration de la tem-

pérature vers laquelle se fait la trempe.

En comparant, pour différents temps d’attente, les fonctions d’autocorrélation de la

densité pour des systèmes de tailles différentes, nous avons montré que le vieillissement

dépend fortement de la taille de la boite. En effet, quand la taille de la boite varie entre

576 et 9000 atomes, les fonctions d’autocorrélation de la densité sont très différentes. Ces

fonctions décroissent rapidement dans des systèmes de faible taille. Pour des temps très

courts, les fonctions d’autocorrélation de la densité sont très proches. Ceci montre que

les effets de la taille de la boite sont négligeables à cette échelle du temps. Les effets de

la taille commencent à apparaître pour des temps intermédiaires et des temps longs. A

partir des temps de l’ordre de la picoseconde, il existe un fort décalage entre les fonctions

d’autocorrélation de la densité.

Nous avons observé que le vieillissement commence à apparaître à des temps extrême-

ment courts après la trempe. Le vieillissement semble ne pas s’arrêter pour les tailles de

boites étudiées. Des études sont en cours pour répondre à ces questions.
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Mon objectif le long de cette thèse a été d’étudier les phénomènes de vieillissement dans

les matériaux amorphes par dynamique moléculaire hors d’équilibre. Je me suis consacré

à l’étude du vieillissement dans la silice. Nous avons choisi la silice pour plusieurs raisons.

D’un point de vue fondamental, la silice est un matériau arrhénien et nous pensions que

ce caractère lui donnerait des propriétés particulières, telles que processus coopératifs dif-

férents, supposés contrôler la dynamique du système, et par conséquent le vieillissement.

Pour mener cette étude, nous avons adopté un modèle de dynamique moléculaire basé

sur la version modifiée du potentiel de BKS. Ce potentiel est, sans doute, le potentiel

qui reproduit le mieux les propriétés dynamiques de la silice. Les interactions à longue

distance ont été prises en compte par la méthode reaction field . Nous avons utilisé ce mo-

dèle pour générer des configurations pour différentes températures. Après stabilisation à

haute température pour obtenir un liquide homogène, le système subit une trempe rapide

vers des températures plus basses. Ces configurations sont analysées pour déterminer les

propriétés statiques et dynamiques de la silice, étudier les phénomènes de coopérativité

et mettre en évidence les phénomènes de vieillissement dans la silice.

Dans un premier temps, nous avons simulé les propriétés statiques de la silice pour

différentes températures dans le but de montrer que l’utilisation de la méthode reaction

field n’affecte pas la structure du verre de silice. Nous avons montré que les positions des

premiers et seconds pics des fonctions de distributions radiales sont en bon accord avec les

résultats expérimentaux et ceux des simulations antérieures, utilisant la méthode d’Ewald

pour évaluer les interactions interatomiques. Le potentiel BKS donne une bonne distribu-

tion des angles Si−O−Si et O−Si−O. Les distributions de ces derniers sont, eux aussi,

en bon accord avec les résultats expérimentaux et avec les résultats des simulations trou-

vées dans la littérature. Ces résultats nous permettent de valider le modèle utilisé dans

le cadre de la présente étude. En utilisant la méthode reaction field , le potentiel BKS

reproduit la structure de la silice. Notons que la plupart des potentiels développés pour
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l’étude de la silice reproduisent plus au moins bien les propriétés structurales de la silice.

La différence entre les différents potentiels est que, même si les propriétés structurales

sont bien reproduites, les propriétés dynamiques dépendent fortement du potentiel choisi.

Par exemple, les coefficients de diffusion peuvent varier de plusieurs ordres de grandeur

d’un modèle à l’autre. En utilisant un rayon de coupure de 10 Å, nous avons pu obtenir

des coefficients de diffusion qui sont en bon accord avec les résultats obtenus en utilisant

la méthode d’Ewald. Pour toutes les températures considérées, les coefficients de diffusion

des atomes d’oxygène sont supérieurs à ceux des atomes de silicium. Pour de tempéra-

tures très basses, les coefficients de diffusion sont bien reproduits par des lois d’Arrhenius

donnant accès à des énergies d’activation en bon accord avec les résultats expérimentaux

de Brebec et Mikkelsen. Nous avons aussi étudié les effets de rayon de coupure sur les pro-

priétés de la silice. Nous avons trouvé que les propriétés structurales sont très peu sensibles

au changement de rayon de coupure. Une modification du rayon de coupure de la valeur

8 Å à l’infini (méthode d’Ewald), ne donne que de faibles modifications des fonctions de

distributions radiales. Tandis que les propriétés statiques sont très peu dépendantes du

rayon de coupure, les propriétés dynamiques, par contre, en dépendent fortement. Nous

avons trouvé qu’une augmentation du rayon de coupure donne des coefficients de diffusion

plus grands que ceux obtenus par de petits rayons de coupure. En utilisant un rayon de

coupure de 10 Å, nous avons pu reproduire la dépendance arrhénienne des coefficients de

diffusion à partir de la température 4000 K par contre dans le cas de la méthode d’Ewald

(un rayon de coupure infini), cette température est de 3330 K. Les énergies d’activation

obtenues en utilisant un rayon de coupure de 10 Å sont nettement supérieures aux énergies

d’activation obtenues en utilisant la méthode d’Ewald, et sont très proches des résultats

expérimentaux de Mikkelsen et Brebec.

Les hétérogénéités dynamiques qui correspondent à l’agrégation des atomes les plus

mobiles entre eux ou les moins mobiles entre eux, ont été trouvées dans des systèmes

modèles et des systèmes fragiles par simulation numérique. Récemment, plusieurs expé-

riences ont pu mettre en évidence l’existence des hétérogénéités dynamiques. Les atomes

de différentes mobilités ont été sélectionnés en utilisant la dépendance temporelle du dé-

placement quadratique moyen. Nous avons utilisé les fonctions de distributions radiales

des atomes d’oxygène et de silicium les plus mobiles et les moins mobiles en suivant la

démarche adoptée pour montrer l’existence des hétérogénéités dynamiques dans les sys-

tèmes fragiles par Donati et al.. Nous avons pu montrer que les hétérogénéités dynamiques
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existent aussi dans la silice. Ce qui est visible à la fois dans le comportement des fonctions

de distributions radiales des atomes d’oxygène et de silicium les plus mobiles, ainsi que

dans le comportement des paramètres non gaussiens associés. En effet, les fonctions de

distributions radiales des atomes les plus mobiles sont très différentes des fonctions de dis-

tributions radiales de tous les atomes. Cette forte corrélation des atomes les plus mobiles,

ne peut être expliquée que par la présence des agrégations des atomes les plus mobiles,

ou en d’autres termes, des hétérogénéités dynamiques. La longueur de corrélation est de

l’ordre de 1 nm à 3500 K. Elle est la même pour les hétérogénéités dynamiques associées

aux atomes d’oxygène et aux atomes de silicium. Cette longueur de corrélation augmente

quand la température diminue. Ces hétérogénéités évoluent différemment selon l’oxygène

et le silicium. En effet les temps caractéristiques des deux types d’hétérogénéités sont

différents. Pour les deux types d’atomes les temps caractéristiques augmentent quand la

température diminue. Les temps associés aux atomes d’oxygène sont inférieurs à ceux

associés aux atomes de silicium. Notons que lors de l’augmentation de la température,

nous avons constaté que les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles

et les fonctions de distributions radiales de tous les atomes sont identiques. Ce qui signifie

que, les hétérogénéités dynamiques apparaissent lors du refroidissement du système.

Ces résultats nous ont motivés pour regarder de près le comportement de ces hétéro-

généités dynamiques et en particulier d’étudier les mouvements coopératifs des atomes les

plus mobiles et l’existence d’éventuels mouvements en chaînes dans la silice. En effet, en

diminuant la température, nous avons observé des mouvements en chaînes des atomes les

plus mobiles. En utilisant les fonctions de distributions de van Hove, nous avons montré

que les hétérogénéités dynamiques dans la silice évoluent dans l’espace et le temps en

formant des chaînes de quelques atomes. La probabilité de trouver un atome mobile à la

position d’un autre atome mobile augmente avec le temps t et elle est maximale au temps

t∗, puis diminue pour des temps longs. La valeur moyenne des chaînes de longueur n, qui

mesure la taille des régions où les atomes sont coopératifs dans le contexte de la théorie

d’Adam et Gibbs, n’est pas très différente dans ce système fort en la comparant aux sys-

tèmes fragiles. Dans la silice, la relation (D = D0 × exp(−A(〈n〉 − 1)/T )), qui relie les

coefficients de diffusion à la valeur moyenne des chaînes de longueurs n, n’est pas vérifiée.

Pour un système arrhénien, comme c’est le cas de la silice, cette relation signifiera que la

valeur moyenne des chaînes de longueur n serait constante. Une étude plus détaillée de ces

chaînes, nous a montré que la taille moyenne des chaînes suit le même comportement en
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fonction du temps que le paramètre non gaussien et qu’elles atteignent leurs maximum au

même temps que le paramètre non gaussien. Les chaînes sont d’autant plus longues que

la température est basse. Ces chaînes évoluent différemment selon l’oxygène et le silicium

avec des temps caractéristiques qui correspondent aux temps caractéristiques des hétéro-

généités dynamiques. Ces mouvements en chaînes sont liés aux mouvements coopératifs

des atomes les plus mobiles. Plus encore les atomes les plus mobiles qui ne participent pas

aux chaînes ne sont pas coopératifs. Finalement les mouvements en chaînes existent aussi

bien dans les liquides surfondus forts que dans les liquides surfondus fragiles. Ceci nous

laisse penser que les mouvements en chaînes constituent une caractéristique universelle

des liquides surfondus.

En comparant les fonctions de distributions radiales des atomes les plus mobiles pour

différents temps après la trempe, nous avons montré que ces hétérogénéités évoluent en

fonction du temps. Le même constat peut être obtenu par la représentation des paramètres

non gaussiens pour différents temps après la trempe. En d’autres termes, les hétérogé-

néités dynamiques vieillissent. Les hétérogénéités associées aux atomes d’oxygène et de

silicium vieillissent différemment. Le vieillissement est plus rapide pour les atomes d’oxy-

gène que celui associé aux atomes de silicium. Finalement, les hétérogénéités dynamiques

apparaissent aussi bien dans les liquides surfondus forts que dans les liquides surfondus

fragiles. Les hétérogénéités dynamiques constituent donc un comportement universel des

liquides surfondus.

Dans la dernière partie de la thèse, nous avons regardé plus en détails les phéno-

mènes de vieillissement dans la silice. Comme nous avons déjà étudié le vieillissement

des hétérogénéités dynamiques et des mouvements en chaînes, nous avons aussi étudié

les phénomènes de vieillissement dans la silice en utilisant les fonctions d’autocorréla-

tion de la densité. Pour tous les systèmes étudiés, nous avons montré que ces fonctions

dépendent fortement du temps d’attente tw. Pour chaque système, la décroissance des

fonctions d’autocorrélation de la densité est plus rapide pour des temps tw très courts.

Ce qui signifie que le système se trouve encore dans la configuration correspondant à la

température de départ. En augmentant tw, nous avons constaté l’apparition d’un plateau

et que la décroissance devient de plus en plus lente. Ce comportement signifie que le temps

de relaxation est de plus en plus long. A partir de temps très courts, le système commence

à être influencé par le changement brusque de la température, ce qui se traduit par une
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augmentation des fonctions d’autocorrélation de la densité. Pour des temps intermédiaires

et des temps longs, les fonctions d’autocorrélation de la densité tendent vers zéro pour des

temps de plus en plus longs. En d’autres termes, le système commence à se rapprocher

de la configuration correspondant à la température finale. Pour étudier les effets de la

taille de la boite sur le vieillissement, nous avons comparé les fonctions d’autocorrélation

de la densité pour différentes tailles du système et différents temps tw en utilisant le vec-

teur d’onde correspondant au maximum du facteur de structure. Nous avons constaté que

pour des temps tw très faibles, les effets de la taille de la boite sont négligeables. Pour des

temps intermédiaires et des temps longs, nous avons observé une forte dépendance des

fonctions d’autocorrélation de la densité. La décroissance des fonctions d’autocorrélation

de la densité est plus rapide pour des systèmes de faible taille.

Tout au long de cette thèse, nous avons montré que certains phénomènes qui appa-

raissent dans les liquides fragiles sont aussi présents dans les liquides surfondus forts. En

effet les hétérogénéités dynamiques et les mouvements en chaînes peuvent constituer un

comportement universel des liquides surfondus. L’étude du vieillissement peut permettre

de comprendre en partie les phénomènes observés dans les matériaux amorphes.
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Etude des processus de vieillissement des matériaux
amorphes hors d’équilibre.

Nous utilisons des simulations par dynamique moléculaire hors d’équilibre pour étudier le
vieillissement des verres de silice après une trempe rapide. Le présent modèle utilise la version
modifiée du potentiel de van Beest et l’algorithme de Verlet pour résoudre les équations du
mouvement. Ce potentiel reproduit relativement bien la structure et les propriétés dynamiques
de la silice. Nous avons effectué des simulations dans un système comportant jusqu’à 9000 atomes
pour ne pas avoir des effets liés à la taille de la boite. Dans les conditions que nous utilisons
ici, nous avons montré que ce modèle reproduit bien les propriétés statiques et dynamiques de
la silice amorphe. Nous avons trouvé que des hétérogénéités dynamiques apparaissent dans la
silice surfondue lorsque la température est inférieure à 4000 K. Ces hétérogénéités dynamiques
augmentent pendant le processus de vieillissement. Les atomes d’oxygène et de silicium montrent
des similarités du point de vue des hétérogénéités dynamiques mais ces dernières évoluent diffé-
remment en fonction du temps. Nous avons étudié de manière plus approfondie le comportement
des hétérogénéités dynamiques dans la silice surfondue et leur vieillissement. Nous avons aussi
observé dans cette gamme de températures, l’apparition des mouvements en chaînes pour les
hétérogénéités dynamiques. Nous avons étudié le vieillissement de différentes grandeurs physiques
après une trempe rapide. Ces chaînes se comportent d’une manière différente pour les atomes
d’oxygène et les atomes de silicium. Nous observons aussi différents types d’agrégation d’atomes.
En étudiant le vieillissement de ces différents agrégats, nous trouvons un vieillissement différent
dans les diverses agrégations dynamiques.

Mots clés : Silice, Hétérogénéités dynamiques, Vieillissement.

Aging process in amorphous materials out of equilibrium.

Using molecular dynamics simulations we investigate the aging process in supercooled silica after
a quench. We use the modified version of van Beest potential and the Verlet algorithm to integrate
the equations of motion. It has been shown that this potential reproduces well the structure of
silica. This potential is to our knowledge the best existing potentials to reproduce the dynamical
properties of silica. The present simulations were carried out for systems of 9000 atoms. In these
conditions, we show that this model reproduces the static and dynamic properties of silica which is
a strong glass-former. We find that dynamical heterogeneities are present in silica for temperatures
lower than 4000 K. These heterogeneities increase during the aging process. Oxygen and silicon
atoms show similar heterogeneities but with a differing rate of change during aging process. We
have also shown that the string-like motion is present when the temperature is lowered. We studied
the changes of different observables after a rapid quench. We observe that oxygen and silicon
atoms are heterogeneously moving in a string-like motion on different time scales to their maxi-
mum of non Gaussian parameters. The average string size increases with decreasing temperatures.

Key words : Silica, dynamical heterogeneity, aging, molecular dynamic.
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