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Introduction

9 état vitreux, tant par sa nature difficile a appréhender que par la variété des
L systémes mis en jeu, reste un des problémes les plus difficiles de la science,
a l'interface de la physico-chimie et de la science des matériaux. Et pourtant, dans
cet océan de complexité, c’est & une théorie initialement des plus simples que nous
allons nous intéresser au cours de ce mémoire. En effet, cette théorie, dite théorie
de la rigidité ou théorie des contraintes topologiques, réduit les verres & de simples
treillis mécaniques, les atomes n’étant plus reliés les uns aux autres que par des
contraintes mécaniques. Bien que filtrant tous les détails microscopiques qui font
la complexité des verres, la théorie de la rigidité a permis de prédire ’évolution en
composition de nombreuses propriétés et d’identifier les compositions optimales de

verres.

Bien qu’initialement dédiée aux verres covalents, comme les chalcogénures, dont
le réseau est complétement connecté, la théorie de la rigidité a été étendue aux verres
d’oxyde comme les silicates, et méme & d’autres systémes comme les protéines. Plus
récemment, elle a également été élargie pour tenir compte des effets de température,
cette derniére pouvant briser les contraintes par activation thermique. L’application
de la théorie initiale & de nouveaux systémes ou dans de nouvelles conditions ther-
modynamiques suscite & chaque fois de nouvelles questions mais offre en retour une
meilleure connaissance de la nature des contraintes et des transitions de rigidité

observées.

La Dynamique Moléculaire étant un moyen privilégié pour accéder au détail mi-
croscopique de la structure des verres, quelques tentatives pour relier cette technique
de simulation & la théorie de la rigidité ont été proposées, avec plus ou moins de
rigueur et/ou de succés. Il s’agit pourtant d’un enjeu considérable puisque la Dy-
namique Moléculaire pourrait permettre d’accéder & une meilleure compréhension
des phénomeénes de rigidité et de leurs liens avec la structure ou la dynamique des
systémes. C’est ce que nous nous proposons de faire au travers de cette thése. En se
basant sur de telles simulations, notre objectif est d’établir une méthode générale
d’analyse de la rigidité et des contraintes topologiques, ceci dans le but de pouvoir
I'appliquer & de nouveaux systémes plus complexes et dans de nouvelles conditions

thermodynamiques.

Dans une premiére partie, nous présenterons des généralités sur la nature des

liquides et de I’état vitreux, sur la transition vitreuse ainsi que sur la classification des



2 Table des matiéres

verres. Nous y décrirons quelques caractéristiques des silicates et des chalcogénures,

verres sur lesquels nous avons appliqué notre analyse de la rigidité.

La théorie de la rigidité sera quant & elle décrite dans la deuxiéme partie, au
cours de laquelle nous aborderons la théorie initiale, son application, ses preuves
expérimentales et la fagon dont l'auto-organisation du réseau permet d’expliquer
I’apparition d’une phase intermédiaire entre phase flexible et rigide. Nous y ver-
rons également pourquoi, pour pouvoir utiliser avec confiance cette théorie, il est
nécessaire d’avoir recours aux techniques de simulations comme la Dynamique Mo-

léculaire.

Au cours de la troisiéme partie, plus technique, nous détaillerons les simulations
de type Dynamique Moléculaire classique et ab initio utilisées et verrons que ces
derniéres permettent de simuler des verres de maniére réaliste, tant par leur structure
que par leur dynamique. Nous nous baserons pour cela sur les exemples du silicate
de sodium et du mélange arsenic-sélénium. Nous présenterons ensuite la technique
d’analyse de la rigidité que nous avons développée, et la facon dont cette derniére
permet d’énumérer le nombre de contraintes dans le cas d’un verre d’oxyde. Enfin,
nous verrons comment elle permet de mettre en évidence des différences de rigidité

entre des verres tétraédriques présentant pourtant des structures de base identiques.

Au sein de la quatriéme partie, nous étudierons les transitions de rigidité en fonc-
tion de la composition grace & 'algorithme précédemment présenté. Nous prendrons
pour cela 'exemple de Ge-Se et de As-Se, deux chalcogénures parmi les plus étu-
diés. Nous montrerons que notre algorithme permet de suivre ’état de rigidité des
verres en fonction de la composition et de mettre en évidence ’existence de la phase
intermédiaire. Nous verrons également que cette derniére présente des signatures

dynamiques et structurales bien définies.

Dans une cinquiéme partie, nous étudierons l'effet de la température sur les
contraintes topologiques en prenant I’exemple du silicate de sodium. De fagon géné-
rale, nous établirons une représentation intuitive de la nature des contraintes. Nous
montrerons que chaque contrainte peut étre intacte ou thermiquement brisée en
fonction de la température et que notre algorithme permet d’obtenir la fraction de
contraintes intactes. Enfin, nous montrerons comment la nature du cation (sodium,
potassium ou lithium) inséré dans le réseau de silice a une influence sur la position

du seuil de rigidité.

Enfin, lors de la sixiéme partie, nous étudierons l'effet de la pression sur la rigi-

dité des verres en se basant également sur ’exemple du silicate de sodium. Aprés une
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étude structurale et topologique de leffet de la pression sur ce verre, nous montrerons
qu’un verre initialement flexible peut devenir rigide sous pression. Nous établirons
également que, lors de la densification, le réseau s’auto-organise pour éviter de deve-
nir sur-contraint. Ce faisant, nous rapporterons ainsi 'existence d’un analogue sous
pression de la phase intermédiaire. Nous verrons que cette phase présente les mémes
signatures dynamiques et structurales que la phase intermédiaire habituellement
obtenue en compositions. Nous mettrons enfin en évidence la répartition fortement

hétérogéne des contraintes brisées.

En se basant sur ’algorithme développé pendant la thése, nous tenterons d’éta-
blir des principes généraux sur la transition de rigidité et sur 'existence de la phase
intermédiaire. Nous mettrons ainsi en évidence les comportements similaires des dif-
ferents verres étudiés (oxydes ou chalcogénures) et établirons des analogies sur la
transition de rigidité, qu’elle intervienne par changement de la composition, de la

température ou de la pression.






CHAPITRE 1

Du verre ...

Sommaire
1.1 Delétat vitreux . . . . . . .« t 0 i i i i i it e e e e 5
1.1.1 Qu'est-ce qu'un verre? . . . . . . .. .. L. 5
1.1.2 Duliquideau verre . . . . . . . . ... ... 6
1.1.3 Relaxation des liquides surfondus . . . . . . . ... ... ... 8
1.1.4 Température de transition vitreuse . . . . . . . . . ... ... 12
1.1.5 Théorie de Zachariasen . . . . ... ... ... ... ..... 13
1.1.6  Au dela de Zachariasen, classification des verres. . . . . . . . 14
1.2 Lasilice . ... ... 0 i i i ittt e e 15
1.2.1 Unités structurales de base . . ... ... .. .. ... .... 16
1.2.2  Ordre et désordre a différentes échelles . . . . . . . . ... .. 17
1.3 Lessilicatesd’alcalins . . . . . ... ... ... 0000, 19
1.3.1 De lasilice aux silicates . . . . . .. .. ... ... ... 19
1.3.2 Populations d’espéces Q,, . . . . . . . . ... 20
1.3.3 Répartition des alcalins . . . .. ... ... ... ....... 21
1.4 Leschalcogénures . .. ... ... ...t iuiueeen.. 22

1.1 De I’état vitreux

1.1.1 Qu’est-ce qu’un verre ?

e verre est tellement présent dans notre vie quotidienne que la définition naive
L que 'on pourrait en faire serait au mieux incompléte ou, au pire, fausse. En
effet, la vision classique d’un solide transparent qui casse facilement n’est finalement
adaptée qu’a un nombre restreint de verres. C’est notamment le cas des verres
sodo-calciques, constituants de base du verre & vitre, tandis que les chalcogénures
ou les verres métalliques sont généralement opaques dans le spectre du visible et
peuvent présenter une résistance & la cassure accrue. Citons également l’exemple
particulierement médiatisé du Gorilla Glass de Corning [1], un verre transparent

dont une simple couche de quelques millimétres d’épaisseur suffit pour obtenir une
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solidité étonnante, ce qui lui a permis d’étre choisi par Apple pour la confection de

la coque de son iPhone.

En 1933, " American Society for Testing Materials (ASTM) se risqua a définir le
verre comme étant "un matériau inorganique originellement en fusion puis refroidi
a létat solide sans cristallisation" [2]. Méme cette définition est maintenant trop
restrictive puisque 'on connait de nombreux verres organiques [3| et que 'on a
découvert que la fusion n’était pas le seul moyen de produire un verre. !

Il est finalement plus aisé de définir un verre en s’interrogeant sur ce qui le
distingue d’un solide cristallin classique. Par exemple, les verres ne se distinguent
pas des cristaux pour leur densité, leurs propriétés mécaniques ou leurs propriétés
thermiques. En revanche, contrairement & ces derniers, les verres sont caractérisés
par une grande isotropie comme le montre I’absence de direction préférentielle dans
I’analyse de leurs structures, révélées par des expériences de diffraction. A l'instar
des liquides, les verres ne montrent enfin pas d’ordre a longue portée. Les verres
peuvent donc étre qualifiés de solides non cristallins. Ce terme regroupe cependant
traditionnellement deux types de matériaux : les verres et les solides amorphes [6].
Gupta définit finalement le verre comme étant "un solide possédant la structure d’un
liquide et qui se transforme continuellement en liquide en étant chauffé" [6, 2]. Cette
définition permet de distinguer les verres des solides amorphes, comme le silicium
amorphe (généralement noté a-Si), qui cristallise rapidement au dessus de 550°C

lorsqu'il est chauffé |7].

1.1.2 Du liquide au verre

Le diagramme V-T représenté sur la figure 1.1 est stirement celui permettant de
comprendre au mieux le processus de formation d’un verre. Partons d’un liquide &
haute température (point A). Lors du refroidissement, son volume décroit graduel-
lement selon le chemin A-B-E. Le point B correspond au point de fusion (7) du
cristal correspondant. A partir du point B, la cristallisation du liquide est thermo-
dynamiquement favorable puisque son énergie de configuration est plus faible que
celle du liquide. Si la cristallisation se produit, le volume du systéme décroit de
fagon brusque jusqu’au point C. Le volume du cristal ainsi formé décroit ensuite

généralement lors du refroidissement (point D).

Cependant, le processus de cristallisation n’est possible que si le taux de cris-

tallisation est suffisamment élevé. Si le refroidissement est assez rapide pour que le

!Citons le procédé sol-gel [4] et le dépot chimique par vapeur [5]
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Volume

[

e
Température

Fia. 1.1: Diagramme V-T représentant la formation d’un verre a partir d’un liquide.

processus de cristallisation n’ait pas lieu avant T', on parle alors de liquide surfondu
(point E). Aucune discontinuité de pente du volume du systéme n’est observée. Ce-
pendant, au cours du refroidissement, les atomes deviennent de moins en moins
mobiles,; la viscosité augmentant avec la décroissance de la température. A une cer-
taine température, les atomes ne peuvent plus s’arranger suffisamment rapidement
pour que le systéme adapte son volume & la température. Le volume du systéme
comence alors progressivement & décrocher et sa pente finit par étre approximati-
vement paralléle & celle du cristal (segment C-D). Le systéme se trouve alors dans
Pétat vitreux (point G). La température ou se produit le changement de pente est
appelée température de transition vitreuse T,. Dans la littérature verriére, le point
F est aussi nommé température fictive T;., ce qui laisserait supposer que le verre
obtenu aprés refroidissement aurait une structure correspondant & celle du liquide

surfondu a cette température T'y;.

Cependant, cette rupture de pente dépend trés fortement du refroidissement que
I’on applique puisqu’un refroidissement plus lent aboutit & une température de tran-
sition vitreuse plus faible (point H). L’état du systéme & basse température (point
I) dépend donc de 'histoire thermique qu’a subie le liquide surfondu. Enfin, si on

effectue des expériences dans le domaine T" < Ty, les quantités mesurées dépendent
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Fia. 1.2: Schéma illustrant la notion de viscosité de cisaillement. Le mouvement
d’une couche de fluide entraine ’apparition d’un gradient de vitesse au sein des
autres couches. (Image libre de droit)

d’un temps d’attente t,, au bout duquel on a entrepris la mesure (ayant pris comme
origine des temps la fin de la trempe du verre). Les verres sont donc des matériaux
hors d’équilibre thermodynamique, conséquence de 'important temps de relaxation

vers ’équilibre qui les caractérise.

1.1.3 Relaxation des liquides surfondus
1.1.3.1 Viscosité de cisaillement

Repartons de 1’état liquide du systéme. La facilité a s’écouler, la fluidité, est I'un
des parameétres permettant de distinguer deux liquides. On fait cependant plutét
I'utilisation de la propriété inverse : la viscosité de cisaillement n. Considérons un
ensemble de couches de fluide de hauteur dz s’étalant selon 'axe x et positionnées
les unes sur les autres selon I’axe z (voir le schéma 1.2). La viscosité peut alors étre

calculée via la relation suivante, établie par Newton :

Fy (dvg\ "
_ 1.1
n Az<dz> (1.1)

ou F, est la force tangentielle & 'origine du cisaillement de couches de liquide de
surface A, les unes par rapport aux autres, ce qui induit un gradient de vitesse

dv, /dz entre les couches de fluide. Le rapport :

fa
A

est appelé contrainte de cisaillement. La viscosité peut étre vue comme une diffusion

(1.2)

Ogz =

de quantité de mouvement du fait du gradient de vitesse. Dans I’état liquide, cette

diffusion est intimement liée & la diffusion particulaire causée par les gradients de
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densité particulaire. Nous reviendrons sur la relation entre diffusion et viscosité dans

le chapitre 6.

1.1.3.2 Temps de relaxation

Du fait de sa viscosité, un liquide & 1’équilibre soumis & une perturbation (ou
une fluctuation) va retourner (ou relaxer) vers un autre état d’équilibre aprés un

certain temps 7, appelé temps de relaxation.

Viscosité et temps de relaxation sont des grandeurs proportionnelles puisqu’elles
quantifient toutes les deux la vitesse a laquelle un fluide retourne vers 1’équilibre
aprés une perturbation. Elles sont reliées par le relation nn = GooT, le paramétre G
reliant ces deux grandeurs étant le module de cisaillement instantané. Par ailleurs,
ces deux grandeurs se comportent de la méme facon avec la température : plus la

température décroit, plus n et 7 augmentent.

1.1.3.3 Le cas des liquides classiques

Pour les liquides non surfondus, dans le cadre du modéle de Debye, les processus
de relaxation sont décrits par des fonctions présentant une décroissance exponentielle

avec le temps de la forme :

B(t) = By exp (—i) (1.3)

oll 7 est le temps de relaxation précédemment introduit. La dépendance avec la
température T' du temps de relaxation (ou de la viscosité) est généralement bien

reproduite par la loi d’Arrhenius :

E
T = Too exp(k ’;) (1.4)
B

ol F'4 est I’énergie d’activation, interprétée comme étant la hauteur de la barriére de
potentiel que doit franchir une particule pour s’échapper de sa position d’équilibre
locale et 7o une constante. Cette loi d’Arrhenius est une loi générale décrivant les
processus d’activation et a été initialement introduite pour caractériser la cinétique

de réaction chimiques [8].

1.1.3.4 Le cas des liquides surfondus

Les liquides surfondus présentent cependant une relaxation anormale vis a vis de
celle des liquides classiques. Les processus de relaxation en leur sein ne présentent

plus de décroissance exponentielle [9], conséquence du fait que ces processus n’ont
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pas lieu de maniére homogéne en raison de la viscosité toujours plus grande. Ils sont

généralement caractérisés par la loi empirique :

(1) = exp [— C)B] (1.5)

ou [ est un coefficient positif inférieur a 1.

D’autre part, pour de nombreux systémes, la dépendance en température du
temps de relaxation ou de la viscosité ne présente plus de comportement de type
Arrhenius. Ces propriétés peuvent par exemple étre décrites par la loi empirique de
Vogel-Fulcher-Tamman (VFT) :

T:ToeXp< ATo ) (1.6)

T-Ty
ou Ty est la température & laquelle 7 serait infini, 79 un temps de relaxation de

référence et A une une barriére d’énergie typique du systéme [10].

Le degré de déviation de ce comportement par rapport a la loi d’Arrhenius a
été utilisé par Angell [11] pour classifier les liquides surfondus comme étant forts ou
fragiles. Sont ainsi qualifiés de forts les liquides dont le comportement en température
se rapproche de la loi d’Arrhenius et de fragiles ceux dont le comportement en diverge
fortement, avec une variation importante de la viscosité, de plusieurs ordres de
grandeur sur un intervalle de température réduit proche de T' = Tj,. Cette distinction
peut s’observer de fagon trés visuelle sur la figure que Angell a popularisée (voir la
figure 1.3).

Le caractére fort ou fragile d’un systéme peut étre quantifié par un indice de

fragilité m, donné par la formule suivante :

Olog 1
=3 <Tg/T>>T:Tg 4
qui est simplement la pente de la viscosité & T' = T, dans la figure d’Angell. Les
liquides fragiles sont ainsi caractérisés par un indice m important comme le salol
(m=66 [13]) ou l'orthoterphenyl (m==82 [13]) et les liquides forts par un faible indice
m. La silice est par exemple I'un des verres présentant la fragilité la plus faible avec
m=25 [13].
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1.1.4 Température de transition vitreuse

Contrairement au point d’ébullition des solides cristallins qui peut étre défini
trés précisément & partir des constantes thermodynamiques, la transition vitreuse
se déroule sur une plage de températures dans laquelle le systéme relaxe de plus
en plus difficilement vers I’équilibre compte tenu de ’augmentation importante du
temps de relaxation 7. Cette incapacité a retourner vers un état d’équilibre est

d’origine cinétique : le temps de relaxation devient supérieur au temps d’observation.

Il y a plusieurs facons de définir la température de transition vitreuse 7j. La
premiére consiste & suivre 'augmentation de la viscosité dans le liquide surfondu.
On peut alors imposer la condition n(T = T,) = 10'® poise, viscosité dun solide

usuel.

Une autre fagon de caractériser la transition vitreuse lors du réchauffement d’'un

verre consiste & suivre avec la température la capacité calorifique :

6= (12). 0

ol d@ est la chaleur qu’il faut fournir au systéme pour augmenter sa température de
dT' & pression constante. Cette quantité augmente brusquement lorsque le systéme

passe de I'état vitreux au liquide (voir la figure 1.4).

Expérimentalement, il est possible de déterminer C), en effectuant une mesure
de calorimétrie différentielle a balayage (Differential Scanning Calorimetry, DSC).

On impose alors une rampe de température au systéme :

T(t) =T, +qt (1.9)

ou ¢ est le taux de refroidissement et T; la température initiale. On peut alors

mesurer le flux de chaleur qui en résulte :

dHpsc(t) A
—a qCppp =qCp + f(T\,1) (1.10)
11 est cependant nécessaire de distinguer dans le flux de chaleur total Hpsc la contri-
bution de la capacité calorifique Cp (échange thermique) d’une contribution ciné-
tique, qui dépend de la température et du taux de refroidissement. Cette distinction

est impossible a réaliser de fagon précise avec une expérience DSC classique.

Pour remédier & ce probléme, une nouvelle technique a été introduite dans les
années 90 [15]. Le principe de cette technique (modulated DSC, MDSC) est de
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FiG. 1.4: Capacité calorifique de différents liquides réduite par celle du cristal cor-
respondant. Image tirée de la référence [14]

moduler la température par une faible sinusoide :

T(t) = T, + qt + Asin(wt) (1.11)

ou A est 'amplitude de la modulation et w la pulsation. Typiquement, ¢ = 1K /min,
A=1K et w est choisi de facon a obtenir une période de 100s. Aprés une analyse de
Fourier du flux de chaleur mesuré, il est alors possible de calculer la capacité calori-
fique du systéme, directement proportionnelle au signal ayant la méme modulation
que 1.11, et de mesurer le résidu qui augmente avec la température dans le domaine

de la transition vitreuse.

1.1.5 Théorie de Zachariasen

Le papier de Zachariasen de 1932 [16] The atomic arrangement in glass a ins-
piré et influencé la recherche verriére pendant des décennies. La base de ce papier
repose sur la constatation que les propriétés mécaniques des verres sont trés proches
de celles des cristaux correspondant. En ce sens, les interactions entre les atomes
doivent étre de méme nature. Comme souligné ci-dessous, les spectres de diffraction
indiquent cependant une absence d’ordre & longue portée dans les verres. Zachariasen

fait donc '’hypothése que les verres sont constitués d’un réseau aléatoire d’atomes.
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Ce désordre impliquerait que 'entropie des verres soit supérieure a celle des cristaux

correspondants, cette différence restant toutefois faible.

Dans sa description, Zachariasen considére un réseau formé de cations A et
d’atomes d’oxygéne O. A l'instar des cristaux, il considére que deux cations voisins
(et leurs polyédres respectifs) sont reliés par un unique atome d’oxygeéne (on parle
alors de liaisons corner-sharing). Les distances inter-atomiques et les angles du po-
lyédre entourant le cation étant relativement bien fixés, la répartition aléatoire du
réseau provient alors majoritairement des angles A-O-A. Zachariasen définit alors le
verre comme étant une substance qui peut former un réseau tridimensionnel étendu
ne montrant pas de périodicité et caractérisé par une énergie comparable & celle du
cristal correspondant. 11 accompagne cette définition de 4 régles régissant la forma-

tion des verres de composition A,,O,, :

1. Un atome d’oxygéne O ne peut pas étre lié & plus de deux cations A.
2. La coordinence des cations est faible, 3 ou 4.

3. Les polyédres entourant les cations sont reliés par des sommets et non par des

arrétes ou des faces.

4. Au moins 3 sommets d'un polyédre sont partagés avec des polyédres voisins.

Ces lois permettent d’effectuer un certain nombre de prédictions sur la structure
locale et la possibilité ou non d’une substance ayant une formule donnée de former un
verre. Ainsi, les oxydes de formule A2O ou AO ne peuvent pas satisfaire les régles 1
et 2. Ces composés ne devraient donc pas étre de bons formateurs vitreux, ce qui est
confirmé par l'expérience. Les oxydes A2Og peuvent satisfaire ces régles si les atomes
d’oxygene forment des triangles autour des cations A (on peut notamment citer
Pexemple de B2O3). Les oxydes de type AO2 et AsO5 peuvent satisfaire ces régles
et former des verres si chaque cation est entouré de 4 atomes d’oxygene (SiOg, GeOo
et P2Os5 en sont quelques exemples). Ce modeéle de chimie structurale élémentaire a

donc recu un grand écho car ses prédictions étaient conformes a 'expérience [17].

1.1.6 Au dela de Zachariasen, classification des verres

On observe toutefois des formes si multiples de verre que la question d’un classe-
ment plus général a rapidement émergé, parallélement aux travaux de Zachariasen.
Dés les années 30, on choisit par exemple de se baser sur les éléments qui composent
le verre en définissant deux grandes classes de matériaux : les oxydes, composés

d’oxygéne et d’un autre élément chimique moins électronégatif et les chalcogénures,
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Atomes Electronégativités
O 3.5
S, Se, Te 2,1-26
Si, Ge, Sn 1,8-2,0
Alcalins Li, Na, K... 0,8-1,0
Alcalino-terreux Mg, Ca... 0,9-1,6

TaB. 1.1: Electronégativités de divers éléments du tableau périodique

contenant un élément de la colonne 16 du tableau périodique (soufre, sélénium,

tellure... voir la section 1.4).

Alternativement, on peut également classer les verres en plusieurs grandes fa-
milles en se basant sur la nature des liaisons chimiques mises en jeu : les verres io-
niques, covalents, métalliques, iono-covalents... Il est possible d’évaluer le caractére
ionique/covalent d’une liaison entre deux atomes en comparant leurs électronégati-
vités (voir le tableau 1.1). L’oxygéne, dont I’électronégativité est trés élevée, tend a
créer des liaisons ioniques avec des charges trés localisées. En revanche, les chalco-
génures ont tendance a former des liaisons covalentes (avec des électrons davantage
délocalisés) [18].

A Tlintérieur de la famille des oxydes, Zachariasen [16] a également identifié
plusieurs comportements différents et les a classés en trois grandes catégories : les
formateurs de réseau, qui participent & la formation du réseau vitreux (SiOg, P2Os,
B20s3...), les modificateurs de réseau, qui n’intégrent pas le réseau vitreux et qui le
dépolymérisent en brisant des liaisons entre les unités structurales des formateurs
de réseau (NagO, K20, CaO...) et les ozydes intermédiaires, qui ont un role mixte
selon la composition du verre (AlpO3, PbO...) et peuvent jouer tantodt le role de

formateur, tantot celui de modificateur.

Revenons maintenant plus en détail sur le formateur de réseau emblématique, la

silice (SiO2), utile pour ce qui suit.

1.2 La silice

La silice (SiO3) est le point de départ de nombreuses études et d’applications
industrielles. En effet, il s’agit & la fois d'un verre fondamental, ayant fait 'objet
de nombreux modéles et du constituant de base de la majorité des verres utilisés

dans le commerce, verres & vitre ou verres domestiques. Il montre effectivement des
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F1a. 1.5: Schéma de principe d’un réseau de silice vitreuse. Pour tenir dans le plan,
les atomes de silicium ne sont représentés qu’avec 3 voisins au lieu de 4. (Image libre
de droit provenant du MiT Open Courseware)

propriétés intéressantes : une grande résistance a la corrosion, une bonne isolation
électrique, un coeflicient d’expansion thermique trés faible et une bonne transpa-

rence, notamment aux UV.

La silice de grande pureté est néanmoins un matériau cotiteux, ce qui limite son
utilisation industrielle aux domaines de pointe comme les miroirs astronomiques ou
les fibres optiques. Indépendamment de la difficulté d’obtenir un matériau pur, la
température de transition vitreuse élevée de la silice (de l'ordre de 1450K) implique
le recours & un grand apport d’énergie pour pouvoir la faconner. Compte tenu de
la difficulté d’en effectuer une trempe depuis une température élevée, les verres

industriels sont généralement un mélange de silice et d’autres composés.

1.2.1 Unités structurales de base

La silice est strement le verre dont la structure est la plus simple... mais elle
est pourtant loin d’étre parfaitement déterminée au deld de sa structure locale.
Comme le montrent les schémas 1.5 et 1.6, le réseau de la silice est constitué de
tétraedres SiOyg/o reliés les uns aux autres par des atomes d’oxygeéne situés aux
sommets [19, 20]. Chaque oxygéne reliant deux structures tétraédriques est ainsi
appelé oxygéne pontant (Bridging Ozygen ou BO). Dans la silice pure, quasiment

tous les atomes d’oxygeéne sont pontants (& I'exception de quelques rares défauts).
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Fia. 1.6: Définition de I'angle de liaison 3 et de 'angle dihédral a. Figure tirée de
la référence [19].

La fagon dont deux atomes de silicium voisins sont reliés est définie par I’angle de
liaison Si-O-Si 3 et par un angle de torsion, ou angle dihédral, a. D’aprés la figure
1.6, 'angle dihédral entre deux atomes de silicium Si; et Sig reliés par 'oxygéne
pontant O4 est défini comme étant angle entre les projections des droites (Si;Oq)
et (Si;Siz) sur le plan (0;0203).

La distance Si-O ainsi que les angles O-Si-O définissant le tétraedre étant relati-
vement bien fixés, le désordre du réseau provient principalement de I'angle Si-O-Si
qui relie deux atomes Si et de ’angle dihédral qui définit 'orientation relative de

deux tétraédres voisins.

1.2.2 Ordre et désordre a différentes échelles

L’ordre a courte portée correspond & celui qui est imposé par les géométries
définissant la structure locale du réseau. Méme si cette définition est relativement
arbitraire, on peut considérer qu’il s’étend jusqu’a environ 5 A, puisqu’il tient compte
non seulement du type des différents atomes, de leurs coordinences, mais également
des distances de liaisons (Si-O), des angles de liaisons (Si-O-Si, O-Si-O), des angles
de torsion et des distances des 1°® voisins (O-O, Si-Si). L’ordre & moyenne por-
tée (5-10 A) contient principalement des informations sur la statistique des anneaux

d’atomes. Celle-ci peut étre déterminée expérimentalement dans de rares cas [21] ou,
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FiG. 1.7: Fonction de corrélation totale de la silice pure, obtenue par diffraction de
neutrons [23].

de facon plus courante, par analyse numérique [22]. L’ordre a longue portée (=10 A)
traduit principalement les fluctuations de composition et de densité & grande dis-

tance.

Ces ordres se retrouvent dans la fonction de distribution radiale (voir la section
3.2.2), obtenue par diffraction de neutrons, qui est donnée en figure 1.7 [23]. On
notera que les différents pics tendent a s’élargir avec la distance entre les paires
d’atomes du fait du désordre apparaissant a grande distance. La position des pics
permet d’estimer les distances entre premiers voisins (résumées dans le tableau
1.2.2). Dans l'exemple mentionné, la silice, le 1¢" pic correspond aux corrélations
Si-O (distance de coordination des atomes Si). L’aire sous ce premier pic permet
de confirmer une coordinence de 4 pour les atomes Si. Le 2°™¢ pic correspond aux
corrélations entre atomes d’oxygéne premiers voisins, c’est-a-dire entre les atomes
d’oxygéne d’un méme tétracdre. Au dela de 6 A, il devient délicat de donner une
signification aux pics du fait de I'importance croissante du désordre et des multiples

contributions de seconds voisins.

Ce type de résultat expérimental, s'il n’est pas jumelé a d’autres mesures (rayons
X, substitutions isotopiques...), ne permet pas d’accéder a I'ensemble des données

structurales du réseau (décomposition de la fonction de corrélation entre paires
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Paire d’atomes | Distance
Si-O 1,62 A
0-0 2,65 A
Si-Si 3,12 A

TAB. 1.2: Distances de liaison entre paires d’atomes dans la silice.

Fi1G. 1.8: Schéma de principe de la transformation de BO en NBO. Image tirée de
la référence [24].

d’atomes, voisins différenciés, facteurs de structure partiels...). Dans ce cas, seul
u une simulation moléculair u rmettr voir un es dir )

I'usage d’une simulatio oléculaire peut permettre d’avo accés direct a la
position des atomes et donc a I’ensemble des propriétés structurales, y compris celles

inaccessibles expérimentalement (statistiques des anneaux, corrélations diverses...).

1.3 Les silicates d’alcalins

1.3.1 De la silice aux silicates

Selon la classification de Zachariasen [16], les alcalins sont des modificateurs de
réseau. Ils ont donc tendance a dépolymériser le réseau et & en occuper des sites
interstitiels. La réaction de dépolymérisation de la silice SiO9 par un alcalin M peut

étre schématisée par I’équation suivante ou la figure 1.8 :
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F1a. 1.9: Schéma de principe d’un réseau de silice pure (a) et d’un réseau de silicate
de sodium (b). Les alcalins occupent des sites interstitiels vacants au sein du réseau
de silice. Image tirée de la référence [25].

Si—0—8i+MO=8i—O M"+M"O" —Si (1.12)

Ainsi, chaque cation M tend a transformer un oxygeéne pontant (BO) en un ozygéne
non-pontant (Non-Bridging Ozygen ou NBO). Une représentation symbolique de la
position des alcalins au sein du réseau est donnée sur la figure 1.9. La création de
NBOs entraine une diminution de la connectivité du réseau et une augmentation de
la diffusion en phase liquide (baisse de la viscosité), de la conduction électrique et

de la corrosion.

1.3.2 Populations d’espéces Q,,

Suivant la figure 1.8, 'environnement des Si est souvent caractérisé par des
structures locales ou unités Q, (n=0..4), une unité Q,, correspondant a un atome de
silicium entouré de n BOs (et donc de 4 —n NBOs). A titre d’exemple, une unité Qg
correspond a un atome Si entouré de 4 NBOs (tétraédre isolé) représentant la com-
position Si02-2M50 (4 alcalins M et donc 4 NBOs pour 1 Si), alors que l'unité Qg
représente I'unité de base de la silice. Ainsi, & mesure que la concentration d’alcalins
augmente, les unités Q4 de la silice laissent progressivement leur place & des unités
Qs puis Qo... Plusieurs modéles ont été proposés pour prédire les distributions de
Qn avec la composition. Par le biais d’arguments statistiques, le Random Network
Model (RNM) [26] prévoit la coexistence de tout type d’unité Q,. Le modeéle or-
donné [27] repose quant & lui sur le fait que la dépolymeérisation du réseau n’est pas

aléatoire et prédit ainsi I'apparition successive de Q3, puis de Q9 lorsque tous les
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Fic. 1.10: Distribution expérimentale des populations de Q, dans le silicate de
lithium (triangles), sodium (carrés) et potassium (cercles) en fonction de la teneur
en oxyde d’alcalin déterminées par RMN [28].

Q4 ont été consommés, etc... Les résultats de RMN tendent & légitimer les modéles
ordonnés puisque les unités Q3 sont largement majoritaires a faible concentration
en alcalin, tant que les unités Q4 n’ont pas disparu [28] (voir la figure 1.10). De
fait, on voit expérimentalement que ces unités sont maximales aux concentrations
nominales correspondantes, c’est-d-dire que les Q3 sont prédominants autour de la
composition 25i02-M20O (33% M20O, 1 NBO par Si) ou bien que les Qg sont favorisés
a la composition Si0O2-M2O (50% M5O, 2 NBOs par Si).

1.3.3 Répartition des alcalins

Par ailleurs, des mesures de diffusion et de conduction électrique [30] suggérent
fortement que les alcalins ne sont pas répartis de facon uniforme dans le réseau. La
représentation la plus courante est celle due a Greaves [30], inspirée du RNM ou les
populations Q,, suivent effectivement le comportement observé (figure 1.10) mais ne
sont pas distribués de maniére aléatoire dans la structure, comme représenté sur la
figure 1.11). Sur cette derniére, il s’agit d’une représentation en 2 dimensions d’un
verre contenant des atomes formateurs de réseau (Si et O dans le cas des silicates) et
des atomes modificateurs (les alcalins). Dans le cadre de ce modéle, les modificateurs
de réseaux M sont entourés & la fois de BOs et de NBOs et tendent a se regrouper

pour former des canaux de diffusion.
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Fia. 1.11: Répartition des alcalins sous forme de canaux au sein du réseau de silice
d’aprés le modéle MRN de Greaves [29].

1.4 Les chalcogénures

Si les silicates sont les verres les plus emblématiques car omniprésents dans
notre environnement quotidien, les chalcogénures présentent de nombreuses appli-
cations, notamment en optique (guides d’onde infrarouges, matériaux a changement
de phase utiles au stockage de données comme les DVD ou les Blu-Ray...). La photo-
conductivité de ces verres est par exemple mise & profit dans certains processus de
photocopie (xénographie) et leur transparence dans la gamme infrarouge en font de
bons candidats pour 1’élaboration de fibres optiques capables de transporter cer-

taines longueurs d’onde sur de grandes distances.

Ces chalcogénures sont constitués d’'un mélange de chalcogénes (colonne 16 : S,
Se et Te) et d’atomes de la colonne 14 ou 15 (A=Si, Ge, As, Sn, Sb...). A la différence
des oxydes, le formateur de réseau lui-méme peut-étre modifié en composition. On
peut ainsi non seulement s’intéresser au stoechiométrique SiSes (I’analogue de SiOs),
mais également & la famille Si,Se;_, avec des domaines de vitrification conséquents.
Cette différence avec les oxydes s’explique, entre autres, par le fait que soufre et
sélénium sont les deux seuls éléments du tableau périodique & vitrifier & pression
ambiante avec des température de transition vitreuse respectives de 245K et 316K

[31, 32]. L’ajout d’éléments de la classe colonne 14 ou 15 permet généralement de
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fabriquer des verres jusqu’a la composition stoechiométrique (GeSez, AsaSes...).

D’un point de vue structural, le réseau de départ d'un systéme A,Ch;_, (Ch=S,
Se) est constitué d’une chaine semi-infinie d’atomes de S ou de Se. L’augmentation
de la concentration x favorise ’apparition d’une structure ou les éléments A inter-
connectent les chaines et augmentent la connectivité. Des géométries locales appa-
raissent alors (tétraédre GeSey /o, pyramide AsSess...) et constituent la majorité des
structures de base pour les compositions stoechiométriques, de maniére similaire &

la silice. Les outils de caractérisation sont donc les mémes.

Nous reviendrons plus spécifiquement par la suite sur les verres Ge-Se et As-Se,
verres emblématiques qui ont historiquement été les premiers systémes servant de

base & I’élaboration de la théorie de la rigidité.
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2.1 Théorie de la rigidité

2.1.1 Pourquoi s’intéresser a la rigidité ?

omme le lecteur I'aura noté au travers de ces derniéres pages, compte tenu
C de leur nature désordonnée, la caractérisation structurale des verres n’a rien
de simple et leur description microscopique n’est pas encore aboutie puisque la
modélisation dépend trés fortement du systéme considéré, de sa structure locale et

de la maniére dont cette derniére se connecte pour former un réseau.
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Si les simulations de type Dynamique Moléculaire, Monte-Carlo ou autre sont un
outil puissant (un outil d’ailleurs utilisé de facon intensive au cours de cette thése),
elles présentent des limites intrinséques. En premier lieu, bien que la puissance de
calcul ait augmenté de facon trés conséquente au cours des derniéres années, il
est encore impossible de prétendre réaliser des simulations dont la durée serait de
Pordre de grandeur du temps d’observation en laboratoire (les simulations classiques

actuelles sont limitées a quelques centaines de ns).

De plus, comme le montrent de nombreuses études expérimentales sur les chal-
cogénures 33|, de faibles changements de composition peuvent avoir une importance
majeure sur les propriétés macroscopiques d’un verre avec des variations abruptes de
certaines quantités physico-chimique (voir plus loin). Du fait de la petite taille des
systémes utilisés en simulation, il n’est donc pas toujours possible d’utiliser la Dyna-
mique Moléculaire pour reproduire ces petits changements de composition. Prenons
I’exemple d’un verre Ge,Sei_,, systéme pour lequel on a recours & la Dynamique
Moléculaire ab initio (voir section 3.1.4). Pour celle-ci, il est nécessaire de calculer la
densité électronique & chaque pas de temps, ce qui implique un important temps de
calcul et réduit la taille des systémes simulables. Par exemple, le choix d’un systéme
composé de 200 atomes dans Ge,Se;_, signifie que le remplacement d’un atome Ge
par un atome Se entraine une variation de composition Az de 0,5%. Compte tenu

de la fluctuation statistique, ceci empéche une étude des effets fins de composition.

La théorie de la rigidité a justement pour objectif de prédire des tendances quant
a l'évolution des grandeurs macroscopiques en fonction de la composition. Elle ne
repose que sur des arguments de topologie et de connectivité, tout en filtrant les
détails microscopiques sur lesquels la Dynamique Moléculaire s’appesantit et qui
n’affectent au final pas les propriétés macroscopiques. En cela, c’est une alternative
intéressante a la simulation, en particulier pour les études en composition, méme
si les simulations restent parfois une étape inévitable avant toute application de la
théorie de rigidité. C’est en particulier le cas pour les systémes dont la structure

locale est mal définie.

2.1.2 Rigidité dans les treillis mécaniques

La théorie de la rigidité, développée par Phillips en 1979 [34, 35], était origi-
nellement dédiée aux verres covalents. Cette théorie proposait une interprétation
microscopique de la facilité de formation des verres. L’élégance de cette derniére

réside dans le fait qu’elle repose uniquement sur la topologie du réseau.

Intéressons-nous dans un premier temps & un treillis mécanique macroscopique
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Fi1G. 2.1: Schéma représentant les trois états de rigidité possibles d’un treillis méca-
nique : flexible, isostatique et rigide sur-contraint.

(la Tour Eiffel en est un parfait exemple). D’apres le formalisme Lagrangien, un tel
systéme peut présenter différents états de flexibilité en fonction du nombre de degrés
de liberté des N noeuds et du nombre de contraintes auxquelles ces derniers sont
soumis (c’est-a-dire les barres du treillis). L’objectif est de déterminer combien de
déformations indépendantes du systéme sont possibles sans avoir besoin de fournir
de I'énergie. Ces modes, de fréquence nulle, ont été nommés floppy modes par Thorpe
[36], le nombre de floppy modes F étant égal a la différence entre le nombre de degrés
de liberté du systéme (Ng = 2N en 2D, 3N en 3D) et le nombre de contraintes NN,.

- F=2N —-N.—3en 2D
- F=3N—-N.—6en 3D

Le dernier terme correspond aux degrés de liberté macroscopiques du systéme, qui
doit étre soustrait pour ne conserver que le nombre de déformations internes. Fina-

lement, le critere de Maxwell permet de distinguer trois classes de systémes :

1. Si F > 0, lesystéme est flexible et présente des modes de déformations internes.
La carré présenté sur la figure 2.1a peut ainsi étre cisaillé pour devenir un

losange.

2. Si F < 0, le systéme est rigide sur-contraint et toutes les contraintes ne sont
plus indépendantes les unes des autres (c’est le critére que l'on impose géné-

ralement aux treillis mécaniques) (figure 2.1c).

3. Si F =0, le systéme est isostatique. 11 suffit par exemple d’enlever une barre

au réseau représenté sur la figure 2.1b pour qu’il redevienne flexible.
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Fi1a. 2.2: Schéma représentant les contraintes radiales & 2 corps (bond-stretching,
BS) et les contraintes angulaires & 3 corps (bond-bending, BB) s’appliquant dans
les verres.

2.1.3 Contraintes dans les verres

Phillips [34, 35] propose d’appliquer la théorie de Maxwell aux réseaux vitreux
en arguant du fait que 'aptitude & former un verre est maximale lorsque ce dernier

est isostatique.

Dans ’analogie proposée par Phillips, initialement développée pour les systémes
non oxydes covalents comme les chalcogénures, les noeuds du treillis sont équivalents
aux atomes du réseaux et les barres mécaniques aux contraintes microscopiques
auxquelles les atomes sont soumis. On considére généralement que les atomes d’un

réseau sont soumis a deux types de contraintes a courte distance (voir la figue 2.2) :

1. Les contraintes radiales & 2 corps a qui régissent ’étirement des liaisons chi-

miques entre les atomes (Bond Stretching ou BS),

2. Les contraintes angulaires & 3 corps (§ qui caractérisent le balancement entre

ces liaisons (Bond Bending ou BB).

Selon Phillips et Thorpe, les compositions optimales pour la formation de verre
sont celles qui se rapprochent des réseaux isostatiques. En effet, d’aprés eux, dans le
cas des compositions flexibles, les atomes peuvent facilement se réarranger pour re-
laxer vers I’état cristallin, dont ’énergie de configuration est inférieure. Au contraire,
dans le cas des compositions sur-contraintes, les structures rigides peuvent facile-

ment percoler au sein du réseau, ce qui peut également entrainer une cristallisation.
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La suite du probléme se résume donc & énumeérer les contraintes auxquelles sont
soumis les atomes, et a les comparer au nombre de degrés de liberté de ces derniers.
A Dinstar des treillis mécaniques, le réseau est respectivement qualifié de flexible,
isostatique ou rigide sur-contraint si le nombre de contraintes est respectivement
inférieur, égal ou supérieur au nombre de degrés de liberté. Cette théorie, la théorie
des contraintes topologiques ou théorie de la rigidité, étant en tout point similaire
a celle qui peut s’appliquer dans le cas des treillis mécaniques, nous qualifierons par
la suite le dénombrement des contraintes a I’échelle moléculaire comme étant réalisé

"a la Mazwell".

2.1.4 Algorithme général de dénombrement des contraintes

L’algorithme de dénombrement des contraintes a été introduit par Phillips [34,
35] puis étendu par Thorpe [37], Boolchand [37, 38] et Zhang [38]. 1l s’agit d'un
modéle de type champ moyen, les fluctuations de coordinence étant par exemple
négligées. En effet, dans le cadre de ce modéle, 'objectif est d’évaluer le nombre
moyen de contraintes auxquelles sont soumis les atomes du réseau et de le comparer
au nombre de degrés de liberté par atome (3 en 3D). Par la suite, seuls les réseaux

3D seront pris en compte.

2.1.4.1 Contraintes BS

Les contraintes & deux corps BS correspondent aux liaisons chimiques entre deux
atomes voisins. La nombre de contraintes BS NZ-BS auxquelles est soumis un atome
de type i dépend donc de sa coordinence r;. Chaque contrainte BS étant partagée

par deux atomes voisins, on a :
NBS =r;/2 (2.1)

2.1.4.2 Contraintes BB

Pour l'instant, on ne s’intéresse qu’aux atomes dont la coordinence est supérieure
ou égale & 2. Les contraintes & 3 corps BB correspondent aux angles formés par
un atome central et ses plus proches voisins. Un atome de coordinence 2 présente
une unique contrainte de balancement. Chaque liaison supplémentaire ajoutée a cet
atome central nécessite d’imposer 2 angles supplémentaire pour fixer son orientation,
ce qui implique 'apparition de 2 nouvelles contraintes. Au final, pour un atome de
type i présentant une coordinence r;, le nombre de contraintes BB NiBB s’exprime

sous la forme :
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NPB =1+42(r; —2)=2r; -3 (2.2)

2.1.4.3 Roéble de la coordinence moyenne

Au final, si le réseau ne comporte que des atomes dont la coordinence est su-
périeure & 2, le nombre total de contraintes auxquelles est soumis un atome a pour

expression :

Nei=1ri/2+2r; —3="5r/2 -3 (2.3)

Le nombre moyen de contraintes par atome s’exprime alors sous la forme :

Ne = Z CiNC’Z' = 261(57"1/2 — 3) (2.4)
i i
ou ¢; = N;/N est la fraction des atomes de type i. Par ailleurs, la coordinence

moyenne 7 des atomes au sein du réseau a pour expression :

r= ZCiTi (2.5)

Il est donc possible d’exprimer le nombre moyen de contraintes par atome en fonction

de la coordinence moyenne :

ne = 5/27 — 3 (2.6)

La fraction de modes floppy f par atome, modes de déformation du réseau a
basse énergie, correspond alors a la différence entre le nombre de degrés de liberté

(3 par atome en 3D) et le nombre de contraintes par atome n.. On a donc :

f=@B-nc)/3=2-5/6F (2.7)

Il apparait donc que la coordinence moyenne au sein du réseau est un para-
métre clé pour caractériser sa rigidité puisque que le nombre de contraintes et f
ne dépendent que de ce paramétre, ce résultat étant valable dans les réseaux ne
contenant pas d’atomes de coordinence 1 et lorsque toutes les contraintes BS et BB

sont intactes.
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2.1.4.4 Seuil de rigidité

Il est maintenant possible d’estimer le seuil de rigidité du réseau, c’est-a-dire la
coordinence moyenne 7;5, pour laquelle ce dernier sera isostatique. Ceci est vérifié
lors que le nombre de contraintes par atome est égal au nombre de degrés de liberté

par atome (3 en 3D), ce qui se traduit par :

5/2Fiso — 3 = 3 s0it Figo = 2,4 (2.8)

Le réseau est donc respectivement flexible, isostatique ou sur-contraint lorsque sa
coordinence moyenne est respectivement inférieure, égale ou supérieure a ce nombre

magique de 2,4.

2.1.4.5 Cas des atomes de coordinence 1

La précédente énumération n’est valable que pour les réseaux ne comportant pas
d’atomes de coordinence 1 et ne peut donc pas étre utilisée pour les systémes présen-
tant des atomes terminaux comme les halogénes [37]. Or, comme cela a été illustré
dans la section 1.3.1, I'ajout d’alcalins au sein d'un réseau a tendance a entrainer
sa dépolymérisation. Il est donc nécessaire de raffiner I’algorithme de comptage des

contraintes pour tenir compte de ces atomes terminaux.

Les atomes de coordinence 1 ne partagent qu'une seule liaison avec leur plus
proche voisin et subissent donc 1/2 contrainte BS et 0 contraintes BB. Soit N7 le

nombre d’atomes de coordinence 1. Les équations 2.3 et 2.8 deviennent alors :

chi:5’l°i/2—3—|—N1/N (29)

772'802274_074]\[1/]\[ (210)

Ainsi, la présence d’atomes de coordinence 1 entraine un déplacement du seuil de

rigidité, la coordinence moyenne du verre isostatique étant abaissée.

2.1.4.6 Exemples d’énumeération de contraintes

Ge-Se Le réseau des verres GegSei—, ou tous les iso-structuraux (SiySej_,,
GezS1_, ou SizS1_;) est d’un point de vue topologique relativement semblable &
celui de la silice dans le sens ou il est constitué de Ge tétraédriques (& 4 voisins)
reliés par des Se & deux voisins. Le dénombrement des contraintes au sein de ce

réseau est résumé dans le tableau 2.1.
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Atome | Nombre | Coordinence | BS | BB | BS + BB | Contraintes
Ge X 4 2 5 7 7x
Se 1-x 2 1 1 2 2-2x
Total 1 2+4-5x

TAB. 2.1: Estimation du nombre de contraintes dans Ge,Seq_,.

Le seuil de rigidité est obtenu lorsque le nombre de contraintes par atome est

égal au nombre de degrés de liberté :

2 + 5Zis0 = 3 801t X450 = 0,20 (2.11)

Le systéme Ge,Se;_, va donc présenter une transition de rigidité flexible-rigide pour

un ajout de 20% d’atomes Ge.

As-Se

ne fait pas ’'unanimité au sein de la communauté scientifique (voir la section 3.3.2.1).

Contrairement a celle du systéme Ge-Se, la topologie des verres As,Sej_,

Pour cette premiére énumération des contraintes dans ce systéme, prenons cependant
pour base le modéle structural initialement proposé. Selon ce modéle, les chaines
d’atomes Se sont reli¢es les unes aux autres par des unités pyramidales AsSez/,. Le
dénombrement des contraintes découlant de ce modéle est résumé dans le tableau
2.2,

Atome | Nombre | Coordinence | BS | BB | BS + BB | Contraintes
As x 3 3/2| 3 9,2 9x,2
Se 1-x 2 1 1 2 2-2x
Total 1 2+5x/2

TAB. 2.2: Estimation du nombre de contraintes dans As,Seqj_,.

Le seuil de rigidité est obtenu pour :

2 4 52450/2 = 3 80it Ti5, = 0,40 (2.12)

Nous verrons cependant dans la section 3.3.2.1 que la transition de rigidité dans ce
systéme est expérimentalement observée & x = 0,23, ce qui semble impliquer que le

modeéle structural ayant servi de base au dénombrement ci-dessus n’est pas complet.

Si0;

possible d’utiliser directement le nombre de contraintes obtenu dans lee systéme

La silice étant 'analogue en composition de GeSes, il semble & premiére vue
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GegSej—p pour z = 1/3 = 0,33 > x50(xiso = 0,20). Selon un tel dénombrement, le
réseau de la silice serait donc rigide sur-contraint, ce qui entre en compétition avec le
fait expérimental selon lequel la silice peut facilement étre vitrifice. Cette apparente
contradiction a été levée par Zhang et al. [38] en affirmant que la contrainte BB as-
sociée & ’angle inter-tétraédrique Si-O-Si devait étre considérée comme étant brisée.
En effet, si les distributions angulaires sont trés piquées dans les chalcogénures [39],
’ionicité des liaisons Si-O dans la silice en réduit le caractére directionnel [40]. De
plus, la température de transition vitreuse de la silice étant beaucoup plus élevée
que celles des chalcogénures (entre 300 et 500K pour les chalcogénures contre 1450K
pour la silice), il est légitime de penser que la contrainte BB inter-tétraédrique est
thermiquement brisée & cette température (nous y reviendrons dans le chapitre 5).
L’énumération des contraintes tenant compte de cette modification de ’algorithme

général est résumée dans le tableau 2.3.

Atome | Nombre | Coordinence | BS | BB | BS + BB | Contraintes
Si 1 4 2 5 7 7
O 2 2 1 0 1 2
Total 3 9

TAB. 2.3: Estimation du nombre de contraintes dans la silice. la contrainte BB
associée aux atomes O est supposée brisée.

Le nombre de contraintes par atome est donc égal a n. = 9/3 = 3. Le réseau de
la silice est donc isostatique, ce qui est en accord avec sa facilité & vitrifier. Nous
voyons ainsi que, pour certains systémes, l'algorithme général de dénombrement
des contraintes doit étre raffiné. Comme nous le verrons dans la section 2.4, c’est
justement ’objectif de cette thése que d’apporter des justifications solides en faveur

des différentes hypothéses utilisées dans le cadre de la théorie de la rigidité.

Nay0, SiO; Comme illustré dans la section 1.3.1, I’ajout d’atomes de sodium (ou
d’un autre alcalin M=Li, K) dans le réseau entraine apparition d’atomes d’oxygéne
non-pontants (NBOs), ce qui induit une dépolymeérisation du réseau et donc une
baisse de sa coordinence moyenne, rendant ainsi le réseau plus flexible. Le réseau
de silice étant initialement isostatique, aucune transition de rigidité ne semblerait
étre possible dans le systéme (NagO),,(SiO2)1—,. Cependant, comme nous le verrons
telle transition n’est possible que si la contrainte BB de I'angle inter-tétraédrique
initialement brisée & z=0 (dans la silice) est restaurée dans le silicate de sodium. Une

premiére justification est proposée comme suit [38] : dans la gamme de compositions
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ou ce systéme peut étre facilement vitrifié, la température de transition vitreuse est
bien inférieure a celle de la silice (1450K pour la silice contre environ 800K pour
le silicate de sodium). A cette température, la contrainte angulaire BB associée
aux atomes d’oxygéne pontants ne donc plus étre considérée comme brisée. Nous
reviendrons plus en détail sur l'effet de la température sur les contraintes dans le

chapitre 5.

Par ailleurs, ce systéme suscite une question supplémentaire. Faut-il tenir compte
de la coordinence ou de la covalence des atomes alcalins pour le dénombrement des
contraintes topologiques 7 En effet, si la régle de I'octet lui prévoit une covalence de
1, la coordinence des atomes de sodium est comprise entre 4 et 6 [41]. Quel est donc
le nombre pertinent & utiliser pour évaluer le nombre de contraintes subies par les
atomes de sodium ? Cette difficulté, inhérente aux verres d’oxyde contenant des ca-
tions alcalins a été étudiée pour la premiére fois dans le systéme (NagO),,(TeO2)1—»
par Zhang et al. [38, 42|. Pour ce systéme, Zhang a utilisé la covalence des atomes
de sodium pour le calcul des contraintes. Cette hypothése, supposant donc que les
atomes sont préférentiellement liés & un unique NBO, a depuis été discutée plusieurs

fois [43, 44] et sera justifiée dans la section 3.4.2.

Enfin, la liaison NBO-Na étant trés peu directionelle, autorisant ainsi une plus
grande liberté de mouvement & I’alcalin, on considére que la contraint angulaire BB
Si-NBO-Na est brisée. Une fois de plus, cette hypothése sera justifiée de fagon plus

précise dans la section 3.4.2.

Finalement, ’ensemble de ces hypothése et le dénombrement des contraintes
qui en découle sont résumés dans le tableau 2.4. Contrairement au cas de la silice,
les atomes d’oxygene doivent étre divisés en une population d’atomes d’oxygéne
pontants BOs et d’atomes d’oxygéne non-pontants NBOs car ces deux espéces ne

subissent pas les mémes contraintes.

Atome | Nombre | Coordinence | BS | BB | BS + BB | Contraintes

Si 1-x 4 2 5 7 7-7x

O 2-x 2

Na 2x 1 /21 0 1/2 X

BO 2-3x 2 1 1 2 4-6x
NBO 2x 2 0 1 2x
Total 3 11-10x

TAB. 2.4: Estimation du nombre de contraintes dans le silicate de sodium.
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Le seuil de rigidité théorique est donc obtenu pour :

11 — 102150 = 3x3 = 9 s0it @50 = 0,20 (2.13)

ce qui correspond au seuil de rigidité observé expérimentalement. Nous verrons ce-
pendant dans le chapitre 5 que, pour ce systéme, il est nécessaire de tenir compte

de la température pour évaluer correctement le nombre de contraintes actives.

2.1.5 Preuves expérimentales

breuses, tant par la diversité des grandeurs présentant un changement de compor-
tement au voisinage de ce seuil que par la variété des systémes abordés. En effet,
la théorie des contraintes a connu ses premiers succés en s’intéressant aux chalcogé-
nures, ou 'interaction covalente contraint les atomes essentiellement via des liaisons
et des angles. Elle a ensuite été étendue aux oxydes [44, 45|, aux verres métal-
liques |46] et aux protéines [47, 48|. Le tableau 2.5 regroupe un certain nombre de
grandeurs physiques dont le comportement montre une anomalie au voisinage de la
coordinence moyenne de 7=2,4, comme ’énergie d’activation dans As,Se;_, (voir

la figure 2.3).

2.2 Phase intermédiaire

2.2.1 Observation expérimentale

La théorie de la rigidité initialement développée par Phillips et Thorpe ne prévoit
qu’une unique composition pour laquelle le verre serait isostatique et donc optima-
lement contraint. Cependant, de récentes expériences menées par Boolchand et ses
collaborateurs mettent en évidence ’existence d’une seconde transition et d’une fe-
nétre de composition a 'intérieur de laquelle le verre semble majoritairement isosta-
tique. Les deux transitions définissent dés lors une phase intermédiaire (Intermediate
Phase ou IP). Ainsi, partant d’un réseau flexible, la limite inférieure de la phase in-
termédiaire correspond a une transition flexible/rigide et sa limite supérieure a une
transition rigide/rigide sur-contraint. A l'intérieur de la phase intermédiaire, il est

généralement avancé que le réseau est rigide sans étre sur-contraint.

La découverte de la phase intermédiaire s’est faite principalement grace & une
expérience calorimétrique de type MDSC (dont le principe a été décrit dans la
section 1.1.4) ot 'on rappelle que le flux de chaleur mesuré peut étre divisé en deux

contributions : un flux de chaleur dit réversible, correspondant & la modulation
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Propriété Méthode Reésultat Auteur et réfé-
rence
Elasticité acous- Module ul- Faible preuve d'une anomalie pour Sreeram et al. [49]
tique trasonique C11 et Cyy dans Ge-Se-Sb
Elasticité acous- Diffusion Grande variation de wr4 avec 7 & Sooryakumar [50]
tique Brillouin faible P. Grande baisse de wy,4 avec
P prés de 7=2,46 dans Ge-Se
Elasticité optique  Diffusion Seuil vibrationnel a 7=2,40-2,46 Feng [51] et Bool-
Raman dans Ge-Se chand [52]
Flux de chaleur MDSC Seuil dans le flux de chaleur non ré- Feng [51]
cinétique versible & 7=2,40-2,46 dans Ge-Se
Energie d’ac- DMA Large minimum prés de 7=2,40 dans Bohmer et al. [53]
tivation de la Ge-Se-As
relaxation des
contraintes
Energie d’activa- DMA Minimum prés de 7=2,4 dans As-Se Tatsumisago et al.
tion de la viscosité [54]
Expansion ther- DMA Minimum prés de 7=2,4 Senapati et al.
mique [55]
Volume molaire DMA Minimum prés de 2,4 dans Ge-Se Feltz et al. |56] et
Feng et al. [51]
Modes floppy Diffusion Rupture de pente de l'intensité du Kamitakahara et
neutron mode & 5meV dans g-Se al. [57]
Premier et second Spectroscopie Seuil de < w™! > a 7=240 dans Boolchand et al.
moment inverse Lamb- Ge-Se. Seuil de < w™! > dans [58] et Zhang et
du VDOS Mossbauer  (Nag0),(TeO2)1—, & x=0,18. Seuil al. [3§]
de < wl >et <w?>2a7-242
dans Ge-Te
Dimensionnalité Exposant Saturation de § a 7>2,40 dans Ge- Bohmer et al. [53]
du réseau fractionnel ~ As-Se
Kohlraush
Transition métal- Résistivite  Rupture de pente de Pr a 7>2,40 Asokan et al. [59]
isolant avec la  dans Ge-Se
pression
Morphologie du Spectroscopie Maximum local des intensités des Bresser et al. [60]
réseau Mossbauer  sites & 7=2,46 dans Ge-Se

TAB. 2.5: Preuves expérimentales de transitions de rigidité dans les verres [61]
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(AsaSes). Figure tirée de la référence [54].
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sinusoidale de la rampe de température imposée, et un flux de chaleur dit non
réversible, le résidu entre le flux total DSC et le flux réversible. Ce dernier capture
la plupart des phénomeénes cinétiques qui ont lieu au voisinage de la transition

vitreuse.

Les expériences de Boolchand montrent que, dans de nombreux verres, le flux de
chaleur non réversible montre un minimum & l'intérieur de la phase intermédiaire
(voir la figure 2.5b). La transition vitreuse s’opére alors de facon quasi-réversible.
Aussi la phase intermédiaire est-elle parfois également nommée fenétre de réversi-
bilité. Cependant, les observations de la phase intermédiaire ne se limitent pas aux
expériences de calorimétrie. Des mesures optiques [67] et de conductivité [64] mon-
trant un comportement anormal ont par exemple été rapportées (voir figure 2.4).
Les verres dont la composition est comprise dans cette phase montrent souvent des
propriétés singuliéres. Ainsi, certains systémes présentent un minimum de volume
molaire [68], ce qui traduit une tendance pour les atomes a occuper ’espace de fagon
optimale (voir figure 2.4). Enfin, les systémes appartenant a la phase intermédiaire

présentent un vieillissement faible (voir figure 2.5b).

L’existence de phases intermédiaires a été rapportée dans de nombreux verres
(voir la figure 2.6), principalement dans les chalcogénures, mais également les verres
d’oxyde comme le silicate de sodium, systéme nous intéressant tout particuliérement

dans le cadre de cette thése (voir la figure 2.7).

2.2.2 Vers ’auto-organisation

La nature de la phase intermédiaire et des deux transitions (situées aux coor-
dinences moyennes 7. et T.o) ont été caractérisées par des théories complétant la
theorie de la rigidité initiale [34, 35]. Toutes arrivent & la conclusion que le réseau, qui
s’auto-organise pour éviter les sur-contraintes engendrés par la hausse de 7, montre
une transition de rigidité & 7 petit et une transition de contrainte & 7 haut. Dans
I’approche en champ moyen ou dans les réseaux aléatoires sans auto-organisation,
ces deux transitions sont confondues. Cela s’avére également étre le cas dans les
verres soumis & une excitation lumineuse, situation dans laquelle on observe un

effondrement de la phase intermédiaire [69].

Dans les réseaux aléatoires, lorsque seules les forces entre plus proches voisins
dominent entre les atomes, les faibles déplacements par rapport & la structure d’équi-
libre peuvent étre décrites par un potentiel harmonique de type Kirkwood-Keating
[70, 71] contenant des termes d’étirement & deux corps et de balancement & trois

corps et ne tenant pas compte des forces plus faibles comme celles associées a I’angle
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dihédral ou aux interactions de Van der Waals. Thorpe [72, 73] analyse les modes
propres de ce type de réseau uniquement contraints par ces forces locales et montre
que la matrice dynamique correspondante (de dimension 3N) montre 3N degrés de
liberté. Si les modes propres comprennent des modes floppy de basse fréquence (ou
de basse énergie), alors le systéme peut étre déformeé avec un faible d’apport en

énergie et est donc flexible.

On rappelle que, en effectuant un dénombrement des contrainte & la Mazwell,
la fraction de modes floppy est donnée par f = 2 — 5/67 (équation 2.7) et chute &
donc a zéro lorsque 7, = 2, 4. Cette disparition des modes floppy définit une unique
transition entre la phase flexible et la phase rigide sur-contrainte, lorsque le comptage
des contraintes est effectué & un niveau global, sans tenir compte de la présence
d’éventuelles fluctuations corrélées qui permettraient de repousser 'apparition de la
sur-contrainte lorsque © augmente. De fagon similaire, 'analyse en terme de modes
propres proposée par Thorpe |72, 73] est effectuée sur des liaisons réparties de fagon
aléatoire. Le dénombrement des contraintes ¢ la Mazwell reposant uniquement sur
la coordinence moyenne 7, ces deux approches correspondent & un résultat en champ
moyen, dans lequel ni les échelles de distances typiques ni les corrélations spatiales

des phases sur-contraintes ne sont prises en compte.

La découverte de la phase intermédiaire par Boolchand et la définition des deux
transitions montrent que les précédentes descriptions (matrice dynamique et dénom-
brement a la Mazwell) ne peuvent pas rendre compte des comportements observés
sur les figures 2.5, 2.6 et 2.7. La théorie initiale doit donc étre étendue par de
nouveaux ingrédients. Ces derniers reposent cependant sur les mémes bases que la
théorie initiale (analyse en terme de mode propre ou fraction de modes floppy don-
née par l'approche en champ moyen) mais tiennent compte de 'auto-organisation

du réseau.

2.2.3 L’algorithme "pebble game"

En utilisant une approche basée sur la théorie des graphes, Thorpe et al. ont
développé un algorithme tenant compte des caractéristiques non locales de la perco-
lation de rigidité et permettant de calculer le nombre de modes floppy, de localiser
les régions sur-contraintes et d’identifier les clusters rigides dans le cas de réseaux
simples dont les noeuds sont reliés par des barres [74]. Cet algorithme amélioré, le
pebble game, réduit le réseau & un ensemble de clusters rigides et détermine toutes
les régions sur-contraintes, ce qui permet de considérer la rigidité de tout type de

réseau, du réseau aléatoire (dont les atomes sont reliés les uns aux autres de fagon
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Fi1a. 2.8: Solution du pebble game pour un réseau triangulaire dilué. Fraction de
sites participant & un cluster rigide ou sur-contraint (cercles et carrés ouverts) dans
un réseau auto-organisé en fonction de la coordinence moyenne du réseau. La phase
intermédiaire, qui est rigide mais non sur-contrainte, existe dans le domaine 2,375 <
7 < 2,392. Pour les réseaux aléatoires, les deux transitions sont confondues. Figure
tirée de la référence [66].

aléatoire) aux réseaux montrant des structures d’anneaux fermés. Les détails de la

méthode peuvent étre trouvés dans les références |75, 76].

Dans le cas des réseaux auto-organisés obtenus par simulation, 1'ajout de liai-
sons & un réseau flexible de coordinence moyenne faible sera accepté par ’algorithme
seulement §’il induit ’apparition d’un cluster isostatique. En d’autres termes, toute
liaison supplémentaire entrainant la création de sur-contrainte sera rejetée par la
procédure. Ceci peut étre réalisé tant que la densité de liaisons n’est pas trop élevée.
En effet, 'augmentation de la coordinence entraine une rigidification de la struc-
ture et induit finalement la percolation de rigidité (la transition de rigidité) sans
sur-contraintes & 7 = 2,375 (voir figure 2.8). les liaisons additionnelles contribuent
maintenant & 'apparition de clusters rigides sur-contraints et finissent par perco-
ler lors d’une seconde transition ayant lieu a 7 = 2,392, la transition de rigidité
sur-contrainte. Au dela de 'amélioration de I'algorithme de calcul, la principale dif-
férence avec ’analyse initiale de la percolation de rigidité [35] réside dans le fait que
la sélection imposée pour 'ajout de liaisons induit I’apparition d’une nouvelle phase,
une phase intermédiaire, qui est principalement isostatique, c’est-a-dire rigide sans

sur-contraintes.



44 Chapitre 2. ... au treillis mécanique

2.2.4 Les clusters grandissants

Un modéle alternatif a été proposé par Micoulaut et al. [77, 78]. Il utilise les ap-
proximations de clusters grandissants (size increasing cluster approximation, SICA)
combinées au dénombrement de contraintes, ce qui permet de décrire la phase inter-
médiaire et d’aller au dela de I’approche de type champ moyen. Comme cela a été
mentionné plus haut, le dénombrement des contraintes en champ moyen est effectué
soit sur les structures locales (par exemple les tétraedres GeSey /2 et les fragments de
chaines Se), soit sur la concentration macroscopique (n. = 2 + 5z dans Ge,Sej_,),
ce qui entraine dans chaque cas une unique transition de rigidité lorsque f = 0
(x = 0,20 dans Ge,Sej_;). Il est nécessaire de trouver une maniére alternative d’al-
ler au dela de la structure locale (ou, en d’autres termes, de considérer 'ordre &
moyenne portée) et d’appliquer les algorithmes de comptage des contraintes. Les
approximations de cluster apparaissent comme étant un bon outil pour tenter de
construire par elles-mémes des structures contenant de l'ordre & moyenne portée
comme des anneaux et de générer des réseaux auto-organisés. Cette méthode fut
d’abord introduite (sous une forme légérement différente) pour décrire les semi-
conducteurs amorphes |79] puis dans un premier temps appliquée & Ge,Se;_, dans
le contexte de I'apparition de la rigidité et de la nature de la phase intermédiaire
[77].

La construction SICA est basée sur le traitement usuel de la rigidité en champ
moyen, ou la probabilité de chaque structure locale est dérivée de la concentration
macroscopique du modificateur (par exemple x dans Ge,Sej_,). Ceci correspond a
un niveau fondamental (I=1) & partir duquel des clusters de taille grandissante (=2,
O]

[=3..) sont générés et leurs probabilités p; ' (i = 1,..,N;) calculées. Ces derniéres
dépendent des probabilités fondamentales (I=1) ainsi que de facteurs statistiques et
de Boltzmann (voir les références |77, 80| pour des exemples de probabilités). Ici IV}
représente le nombre total de clusters créés a un pas donné [. Les algorithmes de
dénombrement des contraintes sont ensuite appliqués sur ces clusters en énumérant
pour chacun les contraintes BS et BB, en suivant la méthode de comptage introduite

par Thorpe [72]. Ceci permet de calculer le nombre de modes floppy :

. Zz nc(i)pz('l)
O]

ou ne’ et N; sont respectivement le nombre de contraintes mécaniques et le nombre

@

[

f(l) —3_n0 —3

c

(2.14)

d’atomes du cluster de probabilité p;’, les clusters étant ainsi flexibles, isostatiques

ou rigides sur-contraints.
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L’auto-organisation est obtenue de la fagon suivante. En partant de tous les clus-
ters flexibles possibles et en augmentant la connectivité, on construit tous les clusters
possibles, tout en évitant les connexions rigides sur-contraintes. Cela revient & choi-
sir des régles de sélection dans la construction des clusters & chaque pas [. Ensuite, il
est possible de déterminer & quelle composition le réseau présentera une disparition
des modes floppy f), en se basant sur la définition usuelle de la transition de rigi-
dité. Cependant, du fait de I'auto-organisation et de I'absence de connexions rigides
sur-contraintes, les sur-contraintes ne peuvent pas se propager lorsque 7 augmente.
Une fois que la transition de rigidité a eu lieu, ces régles de sélection peuvent conti-
nuer i étre satisfaites, mais seulement jusqu’a une certaine connectivité seuil au-dela
de laquelle le réseau ne sera plus capable d’éviter les sur-contraintes. Ceci définit
la transition de sur-contrainte, qui ne peut pas étre observée par un traitement en

champ moyen.

2.2.5 Autres types d’auto-organisation

Une autre étude des réseaux auto-organisés a été rapportée par Barré et al. [82],
qui ont considéré un réseau aux liaisons aléatoires, capable d’adapter son énergie
libre. Mousseau et al. [81] ont également montré que l'auto-organisation avec équi-

libration sur des réseaux triangulaires dilués induit une phase intermédiaire.

La figure 2.9 (tirée de la référence [81]) propose un résumé des résultats obtenus
par les différents modéles introduits pour expliquer la percolation de rigidité dans les
réseaux triangulaires dilués. Dans le cas d’une répartition aléatoire des liaisons, sans
auto-organisation (figure 2.9a), une unique transition de rigidité et de sur-contrainte
est observée, la probabilité de percolation de la rigidité et de la sur-contrainte sautant
simultanément de 0 a4 1 & la limite thermodynamique (courbe pleine), ce qui implique
ainsi ’absence de phase intermédiaire. Dans le cas du modéle d’auto-organisation
sans équilibration de Thorpe et al. (figure 2.9b), les probabilités de percolation
(courbe pleine) et de sur-contrainte (courbe en pointillés) sautent également de 0 &
1, mais & une coordinence moyenne différente, définissant ainsi entre ces deux valeurs
une phase intermédiaire qui est rigide mais sans sur-contrainte. Enfin, dans le cas
du modéle d’auto-organisation avec équilibration de Mousseau et al. (figure 2.9c),
une phase intermédiaire est également observée, mais la probabilité de percolation

de rigidité y passe progressivement de 0 & 1 (courbe pleine).
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Fia. 2.9: Résumé des résultats des différents modéles de percolation de rigidité dans
un réseau triangulaire dilué. (a) Cas d’une répartition aléatoire des liaisons sans
auto-organisation. (b) Modeéle d’auto-organisation sans équilibration de Thorpe. (b)
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texte. Figure tirée de la référence [81].
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2.3 Limitations et nécessité d’avoir recours a la Dyna-

mique Moléculaire

En dépit de son élégante simplicité et de sa puissance, il pourrait étre facile de
tomber dans le piége de la numérologie et d’utiliser la théorie de la rigidité & bon
compte pour prédire un résultat connu a ’avance. Il est en effet fondamental de ne
pas se contenter de jouer avec les chiffres (coordinences hypothétiques, contraintes
adaptées ad hoc...) pour réussir a reproduire I'expérience et il est tout aussi im-
portant de construire une véritable base physique pour justifier le choix de chaque

contrainte prise en considération.

2.3.1 Séparation de phase

En reprenant I'équation 2.4, on voit qu’il importe de connaitre le nombre
d’atomes N participant & la rigidité du réseau. Dans un premier temps, il est donc
nécessaire de s’assurer qu’aucun phénomeéne de séparation de phase n’a lieu au sein
du réseau. Ainsi, si des molécules isolées, non connectées, se forment, ces derniéres
ne font plus partie du réseau et ne sont donc plus aptes & participer aux phéno-
menes de percolation de rigidité. [83] Elles doivent donc étre exclues de ’algorithme

de dénombrement des contraintes.

2.3.2 Coordinences des atomes

Nous avons vu que le nombre de contraintes auxquelles sont soumis les atomes
du réseau dépend de leur coordinence, qu’il est possible de prédire a l'aide de la
régle de l'octet (selon laquelle la coordinence est égale & 8-N ou N est le nombre
d’électrons de valence). Cependant, il est connu que, notamment dans les silicates, les
alcalins ne satisfont pas cette régle. Ainsi, le nombre de voisins des atomes de sodium
est généralement compris entre 4 et 6 [84] (voir section 2.1.4.6). De méme, peut-
on estimer de maniére fiable la coordinence des éléments ayant une délocalisation
électronique accrue ? [85] Il est ainsi nécessaire de savoir quelles sont les contraintes
qui sont réellement actives autour des atomes et s’il faut se reposer sur la régle de

I'octet ou sur les coordinences expérimentales pour évaluer leur nombre.

2.3.3 Contraintes brisées

Plus généralement, chaque contrainte est associée a une certaine énergie et peut
donc étre intacte ou brisée en fonction de 1’énergie thermique. Rappelons & ce titre

que la théorie de la rigidité initiale de Phillips et Thorpe s’applique aux réseaux
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entiérement connectés, & T=0K. Il est donc primordial de savoir si les contraintes

sont bien actives ou thermiquement brisées dans les systémes étudiés.

Ainsi, comme indiqué dans la section 2.1.4.6, les verres de composition stoe-
chiométrique GeSes ou GeSy sont sur-contraints (n. = 3,67). Ces systémes sont
effectivement connus comme étant de mauvais formateurs de verre [67]. A premiére
vue, les oxydes iso-chimiques correspondants (SiOg ou GeQOs) devraient donc égale-
ment étre sur-contraints. Pourtant, ces systémes sont connus pour former des verres
relativement facilement. Ce paradoxe peut étre levé en considérant que la contrainte
correspondant & ’angle inter-tétraédrique Si-O-Si est brisée dans le réseau de silice,

ce qui aboutit & un réseau isostatique (voir section 2.1.4.6).

Ces différents ajustements du dénombrement des contraintes pour rendre compte
de expérience pourraient étre vus comme étant artificiels et, & notre connaissance,
seule I'utilisation de Dynamique Moléculaire est & méme d’apporter des bases solides

justifiant les choix effectués lors du dénombrement.

Enfin, la théorie de la rigidité s’est pour I'instant presque uniquement concen-
trée sur les systémes vitreux & pression ambiante, en dépit de quelques tentatives
de Dove et Trachenko [86, 87, 88, 89]. On sait pourtant que la coordinence des
espéces augmente généralement avec la pression [90], ce qui doit inévitablement
modifier I’état des contraintes. L’utilisation de la Dynamique Moléculaire, couplée
& des algorithmes de comptage des contraintes présentés plus loin, peuvent donc,
au final, permettre d’estimer n.(z, T, P) pour n’'importe quel systéme et augmenter

I’applicabilité de ’approche.

2.4 Objectifs de la thése

Dans cette thése, nous nous proposons donc de tenter de répondre a ’ensemble
des questions soulevées dans la section 2.3 et de lier la théorie de la rigidité avec

I'utilisation de la Dynamique Moléculaire.

Le premier objectif est de construire un outil simple et performant permettant
d’évaluer le nombre de contraintes radiales et angulaires existant au sein d’un réseau
et ce, sans nécessiter la moindre hypothése vis & vis de la coordinence des atomes,

des contraintes brisées ou autre.

Une fois cette approche validée, la grande généralité de la Dynamique Molécu-

laire doit permettre une plus grande applicabilité de la théorie de la rigidité, que ce
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soit aux différents systémes (chalcogénures, oxydes...) ou aux conditions thermody-

namiques (étude en température et en pression).

Enfin, en se basant sur des simulations réalistes de différents matériaux sous
différentes conditions thermodynamiques, nous espérons mieux caractériser les
contraintes topologiques, comme leur distribution spatiale, déceler des manifesta-
tions de la phase intermédiaire et mettre en évidence des comportements anormaux

de grandeurs physiques en lien avec les transitons de rigidité.
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3.1 Dynamique Moléculaire

3.1.1 Généralités

ontrairement aux méthodes de simulation de type Monte Carlo, la Dyna-
mique Moléculaire (Molecular Dynamics, MD) est une véritable ezpérience
numérique dans le sens ou elle reproduit la vraie dynamique du systéme. Cette tech-
nique permet donc de calculer certaines propriétés dynamiques comme la diffusion,

la viscosité ou tout autre grandeur reposant sur des corrélations temporelles. Comme
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nous le verrons par la suite, plusieurs types de Dynamiques Moléculaires existent et
ont été utilisés lors de cette thése. Chacun posséde ses avantages et ses limitations,

et se trouve plus ou moins adapté au type de systéme & étudier.

Le principe de la Dynamique Moléculaire est de placer N atomes de masses m;
et de positions 7; dans une boite, puis de calculer leurs trajectoires en résolvant

I’équation du mouvement (loi de Newton) :

&2 =
mzﬁ = F, (3.1)
= = — U . N
ou F; = —V®({r;j}) est la force appliquée & 'atome i par le reste du systéme et

@({77}}) le potentiel ressenti par ’atome ¢. Il s’agit donc de résoudre un systéme
de 3N équations différentielles similaires au probléme & N corps que ’on rencontre
par exemple en mécanique céleste. Le probléme & 3 corps n’ayant pas de solution
analytique exacte, il est impensable de tenter de résoudre ce systéme pour 3000
particules. Le recours & la simulation numérique et a la discrétisation de la résolution

de ces équations est donc nécessaire pour obtenir une solution.

Pour intégrer numériquement 1’équation différentielle du mouvement 3.1, il est
nécessaire de la discrétiser en temps. L’un des algorithmes les plus utilisés pour
effectuer une telle démarche est celui de Verlet. En faisant un développement de

Taylor, on a en effet :

N
. F; d*r;
Tt AL = T (1) + T (A + A dt’; A+ O(AF)  (32)
m;
et de maniére similaire :
T (t — At) = 77 (t) — 07 (t) At + £ At? — @At?’ +0(Ath) (3.3)
‘ ! ! 2m; dt3 '
En sommant ces deux équations, on obtient :
F,
T+ AL + 7 (t— At) = 27 (t) + #Af +O(AtY) (3.4)

—
Connaissant les positions initiales 7; (t — At) et les forces Fj, il est donc possible de
calculer les nouvelles positions 75 (t + At) avec une précision de C’)(At4) et ce, sans
avoir besoin de connaitre les vitesses. Cet algorithme présente l’avantage de bien

congerver ’énergie totale et d’étre réversible dans le temps.

Les types de Dynamiques Moléculaires différent principalement quant & la ma-

niére de calculer le champ ®({r;;}), grandeur dont I’é¢valuation requiert la majorité
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du temps de calcul. Ainsi, dans le cadre de la Dynamique Moléculaire classique,
les potentiels inter-atomiques sont déterminés de fagon empirique alors que, dans
le cadre de la Dynamique Moléculaire ab initio, I’énergie potentielle est détermi-
née en calculant la densité électronique, ce qui nécessite un recours a la mécanique

quantique et au formalisme de théorie de la fonctionnelle de la densiteé.

3.1.2 Ensembles

L’algorithme de Verlet a pour propriété de conserver I’énergie totale du systéme
et est donc bien adapté aux simulations réalisées dans ’espace micro-canonique
(NVE). Diverses généralisations de la technique de la Dynamique Moléculaire ont
cependant été introduits pour pouvoir se placer dans d’autres ensembles, comme
Iensemble canonique (NVT) ou l'ensemble NPT, ce dernier présentant 'avantage
de correspondre aux conditions expérimentales (pression et température imposées

par les conditions extérieures).

Pour effectuer une simulation dans un ensemble autre que NVE, le principe de
base est d’ajuster certains paramétres microscopiques (vitesses des atomes, taille
de la boite...) en cours de simulation de fagon & maintenir constante une grandeur
thermodynamique comme la température ou la pression. Pour atteindre une tem-
pérature cible, il est par exemple nécessaire de moduler la distribution des vitesses
pour obtenir une distribution de Boltzmann. Nous allons présenter trois algorithmes

dans ce but.

3.1.2.1 Algorithme d’Andersen

Afin de maintenir constante la température, 'algorithme d’Andersen [91] pro-
pose de coupler le systéme a un thermostat, c¢’est-a-dire un systéme fictif de grande
taille capable d’échanger de I’énergie avec le systéme simulé. Le couplage entre le
systéme simulé et le thermostat est réalisé par le biais de forces stochastiques ins-
tantanées modifiant aléatoirement les vitesses des atomes en simulant des collisions,
le systéeme évoluant selon la dynamique Newtonienne classique entre chaque colli-
sion stochastique. L’importance de ce couplage est contrélée par une fréquence de
collision v. Les collisions sont alors effectuées de maniére stochastique et décorrélées

avec une loi de probabilité Poissonnienne P(v,t) = exp(—vt).

Le principal probléme de ce type d’algorithme est qu’il détruit le véritable mou-
vement microscopique des atomes et il ne pourra donc pas étre utilisé pour étudier

la. dynamique des atomes ou les fonctions de corrélations temporelles, le temps de
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corrélation de ces derniéres dépendant fortement du paramétre de couplage imposé

avec le thermostat.

3.1.2.2 Algorithme de Berendsen

L’algorithme de Berendsen [92]| consiste également a ajuster les vitesses des
atomes au cours de la simulation pour obtenir la température cible. Pour cela, le sys-
téme est couplé & un thermostat lui imposant sa température (c’est-a-dire 1’énergie
cinétique moyenne des atomes). La température 7' du systéme est ainsi maintenant
a la température Ty du thermostat en imposant une rétroaction classique du 1¢*

ordre :

ar To—T
at T
ol T est une constante de temps caractéristique de la relaxation vers la température

cible.

(3.5)

Bien qu’il ne produise pas une véritable simulation dans ’ensemble canonique,
ce thermostat est couramment utilisé car il permet de faire relaxer efficacement de
grands systémes (de lordre du millier d’atomes) vers une température cible. Par
ailleurs, pour ce type de grands systémes, les approximations effectuées donnent des

résultats corrects pour la majorité des grandeurs calculées.

Une démarche similaire peut également étre utilisée pour ajuster la pression P
du systéme vers une pression cible Py, en modifiant les coordonnées des atomes
ainsi que la taille de la boite de simulation par le biais d’un réservoir de pression.
A chaque pas de temps, les coordonnées x, y et z de chaque atome et la taille de la

boite sont alors ajustées par le facteur :

1/3
y= (1 + 2 - Po>> (3.6)

ou vy est la compressibilité du systéme, At le pas de temps et 7 un temps typique de
relaxation. Le fait d’obtenir une taille de boite variable correspond bien évidemment
a une dynamique fictive et cette technique ne peut donc étre utilisée que lors d’une
phase préliminaire, pour faire relaxer le systéme vers une pression donnée. Une fois
le volume permettant d’obtenir la pression cible établi, ce dernier est alors fixé de

facon a pouvoir calculer les grandeurs souhaitées.
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3.1.2.3 Algorithme de Nose-Hoover

Les algorithmes d’Anderson ou de Berendsen n’étant pas adaptés & 1’étude de
phénomeénes dynamiques, une technique plus systématique a été introduite par Nose
[93]. Cette derniére consiste a introduire des degrés de liberté supplémentaires au
systéme par le biais de forces de friction pouvant augmenter ou diminuer la vitesse

des particules de facon & obtenir la température cible.

Une telle procédure nécessite cependant I'utilisation d’un pas de temps variable
(ce dernier augmentant lorsque les particules sont ralenties et diminuant lorsqu’elles
sont accélérées), ce qui n’est pas évident & manipuler. Pour cela, une transformation
supplémentaire a été apportée par Hoover [94] de fagon & pouvoir utiliser un pas de

temps constant.

S’il n’est pas le plus efficace pour obtenir rapidement la convergence du systéme
vers la température cible, ce thermostat est largement utilisé car il permet de générer
une dynamique correcte des atomes dans ’ensemble canonique NVT. Il est ainsi
courant d’utiliser un thermostat de type Berendsen pour faire relaxer le systéme
vers le bon volume et la bonne température puis d’utiliser le thermostat de type

Nose-Hoover pour étudier la dynamique du systéme.

3.1.3 Potentiels classiques

Dans le cadre de la Dynamique Moléculaire classique, on suppose que les élec-
trons sont attachés aux ions, définissant des charges ponctuelles, et que la force que
subit un atome ne dépend que de la position des N-1 autres atomes de la boite.
Les potentiels inter-atomiques ®(r;;) sont déterminés de facon empirique, en étant
ajustés par rapport a des valeurs expérimentales ou & des calculs théoriques issus le
plus souvent de calculs ab initio. On pourra citer notamment les potentiels de type
Lennard-Jones, qui ont historiquement été trés utilisés [95, 96, 97|, ainsi que ceux
du type Buckingham représentant une grande classe de potentiels utilisés dans les
simulations des verres. Ces derniers seront utilisés durant la thése et présentant la
forme générale suivante :

(rij) = LL — Aij exp(—Bijrij) — C% (3.7)

Tij T
ou A;j, Bi; et Cyj étant les parameétres ajustés pour chaque paire de types d’atomes ¢
et 7. D’autres potentiels plus complexes ont été proposés, dont certains contiennent

des termes & 3 corps pour contraindre les valeurs des angles [98, 99].
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Bien adaptée pour de nombreux verres d’oxyde pour lesquels 'importante élec-
tronégativité de I'oxygéne permet de considérer les charges comme fixes au cours
du temps, la Dynamique Moléculaire utilisant un champ de force classique n’est
cependant pas adaptée aux systémes pour lesquels il est nécessaire de traiter expli-
citement les nuages électroniques pour tenir compte du transfert de charge. C’est
notamment le cas des chalcogénures covalents. Cet état de fait est indépendant des
autres limitations qui apparaissent en simulation des chalcogénures lorsque 1’on en

vient & vouloir reproduire correctement la structure [99] avec un champ de force.

3.1.4 Dynamique Moléculaire ab initio

Pour reproduire la structure électronique des atomes, il est nécessaire d’avoir
recours a la mécanique quantique. Dans le formalisme des liaisons fortes, la fonction
d’onde du systéme |¢)) peut étre développée suivant les états atomiques |¢;) des

différentes orbitales atomiques [ localisées sur les atomes 7 :

) = Cilen) (3.8)
1K)

Cette décomposition permet d’obtenir les valeurs propres de PHamiltonien H. Ce

dernier, pour un systéme de N électrons, est défini comme :

ﬁ:T““Afee“‘ffemt (39)

ou T est I'opérateur d’énergie cinétique, V. celui décrivant les interactions inter-

électroniques et Vg celui décrivant le potentiel extérieur.

Alternativement, la théorie de la fonctionnelle de la densité (density functional
theory, DFT) [100] considére la fonction d’onde de I’état fondamental comme une
fonctionnelle dépendant uniquement de la densité électronique g = 1(pg). Kohn
et Sham ont proposé de représenter le systéme sous la forme d’'un gaz d’électrons
n’interagissant pas les uns avec les autres [101] ce qui réduit le probléme a celui d’un
électron. Il en résulte que l'interaction électron-électron Vee est remplacée par un

potentiel effectif et I’énergie totale du systéme peut alors s’écrire sous la forme :

E[p] = TS[p] + Veat [P] + VHartree [P] + EXC[p] (310)

ou Tg[p] correspond a I’énergie cinétique d’électrons n’interagissant pas, Viartree|p]
décrit I’énergie Coulombienne électron-électron et Ex¢[p] traduit I’énergie d’échange

corrélation. Par définition, T[p] s’écrit sous la forme :
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N 72
Tslol = Y- (il = 21 (3.11)

avec

N
= > (™) (3.12)

En minimisant E[p] par rapport aux fonctions d’onde v; et en introduisant des

parameétres de Lagrange ;, on obtient :

5¢* /w )dr] =0 (3.13)

ce qui permet d’obtenir ’équation de Kohn et Sham :

2

Vv
L“fj"+’vgff( m))i(7T) = eii(T) (3.14)
avec
Verf(7) = Vear(T) + Vi (7) + Ve (T) (3.15)
ou
=
Vi (7') = _’f(ir_)nd?’ (3.16)
T =7
est le potentiel de Hartee et
— dExc
= A

le potentiel d’échange-corrélation qui contient ’essentiel des approximations faites
dans ce cadre. A I'approximation la plus basse (local density approximation, LDA),
on suppose que Vx¢ ne dépend que de la densité électronique locale, celle d’une dis-
tribution homogéne d’un gaz d’électrons. Cependant, on peut améliorer leur forme en

y incorporant le gradient de la densité (generalized gradient approximation, GGA).

Dans le cas des chalcogénures, il a été montré que la structure de GeSey liquide
était extrémement sensible aux schémas choisis pour Vx¢, approximation LDA
générant un facteur de structure n’ayant pas de premier pic de diffraction [102],
alors qu’il est obtenu expérimentalement [103]. De méme, le choix de la fonction-
nelle, Becke-Lee-Yang-Par (BLYP) ou Perdew-Wang (PW), s’est également révélé

crucial pour ce qui concerne la description des propriétés structurales, dynamiques
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[104] et vibrationnelles [105] en phase liquide et vitreuse [106]. Compte tenu des
améliorations importantes apportées pour GeSes avec BLYP, en comparaison avec
I’expérience, c’est cette derniére fonctionnelle qui a été choisie dans la suite de ce

travail.

A Tinstar des équations régissant le mouvement des ions, les équations ci-dessus
doivent étre résolues de fagon itérative. En partant d’'un potentiel effectif Ve z7(7),
on calcule en effet la fonction d’onde a I’aide de I’équation 3.14. On calcule ensuite
la densité électronique grace a I’équation 3.12, ce qui permet de calculer la nouvelle
valeur du potentiel effectif via 3.15. Ce dernier peut alors de nouveau étre utilisé
dans I’équation 3.14. Ce procédé itératif doit étre répété jusqu’a ce que le potentiel
effectif ne varie plus. L’énergie doit ainsi étre calculée un certain nombre de fois &
chaque pas de temps jusqu’a ce que la convergence soit atteinte, ce qui rend cette

étape extrémement colteuse en temps de calcul.

3.1.5 Limitations

La petite taille des systémes considérés et des durées de simulation raisonnable-

ment accessibles sont les principales limitations de la Dynamique Moléculaire.

En Dynamique Moléculaire classique, 1'usage de super-calculateurs permet d’en-
visager la simulation de systémes allant jusqu’a 10® atomes, ce qui reste évidemment
bien inférieur aux systémes macroscopiques typiquement composés de 1023 atomes.
Par conséquent, la fraction d’atomes situés a la surface de la boite de simulation est
souvent bien supérieure a 'expérience. Ces problémes de surface peuvent cependant
étre diminués en ayant recours aux conditions aux limites périodiques. La figure 3.1
permet d’illustrer le principe des conditions aux limités périodiques en 2D. La boite
de simulation centrale est ainsi entourée par sa propre copie de facon périodique.
Lorsqu’un atome quitte la boite centrale au travers d’une de ses frontiéres et entre
dans une des copies de la boite centrale, il entre de nouveau de facon simultanée
de l'autre coté de la boite centrale. Le nombre total d’atomes de la boite est donc
conservé au cours de la simulation. Pour éviter les effets indésirables des corrélations
entre les différentes copies de la boite centrale, il est cependant nécessaire de limiter

la portée des interactions a la moitié de la taille de la boite centrale.

La faible échelle de temps accessible (les simulations classiques les plus longues
atteignent quelques ps) empéche, quant a elle, I’étude de phénomeénes dynamiques
dont la durée serait supérieure & celle de la simulation, 'étude de la transition
vitreuse, ol les temps typiques sont de 'ordre de 100 s, étant certainement un des

exemples les plus illustratifs.
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Fig. 3.1: Ilustration des conditions aux limites périodiques en 2D. La particule 3
étant éloignée de la particule 1 d’une distance supérieure & la moitié de la taille de
la boite, c’est son image répliquée dans la boite B qui est prise en compte.

3.1.6 Classique vs ab initio

Les simulations classiques présentent ’avantage d’étre beaucoup plus rapides
que les simulations ab initio. En effet, les potentiels classiques s’affranchissent de la
nécessité de faire un calcul de la densité électronique trés coliteux en temps, et le
fait de ne s’intéresser qu’a la dynamique des ions et non & celle des électrons permet
d’utiliser un pas de temps plus grand, typiquement de 1 fs en Dynamique Molécu-
laire classique contre 0,1-0,5 fs en ab initio. En résumé, la Dynamique Moléculaire
classique permet de simuler des systémes beaucoup plus gros (jusqu’a 10° atomes
en classique contre quelques centaines en ab initio) sur de plus grandes échelles de
temps (quelques dizaines de nanosecondes en classique contre quelques centaines de

picosecondes en ab initio).

Cependant, la qualité des simulations classiques repose sur celle du potentiel
utilisé. S'il est relativement aisé de reproduire la structure locale d’un matériau,
les propriétés dynamiques d'un systéme dépendent fortement du potentiel utilisé,

et I'absence d’effets de polarisabilité dans des potentiels comme celui donné dans
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I’équation 3.7 rend illusoire de vouloir reproduire correctement les propriétés vibra-
tionnelles. De plus, les charges étant considérées comme ponctuelles et lices aux
ions, les phénomeénes de transfert de charge ne peuvent étre reproduits. L’usage de
la Dynamique Moléculaire classique n’est donc généralement possible que dans le
cadre de systémes présentant des liaisons ayant un fort caractére ionique et dont
les charges sont fortement localisées sur les atomes. Les systémes présentant des
liaisons au caractére covalent ou métallique nécessitent généralement de traiter ex-
plicitement la dynamique des électrons et donc 'usage de Dynamique Moléculaire

ab initio.

Ces constats aboutissent aux choix de simulations de systémes effectués plus

loin.

3.2 Exploitation structurale

Avant de poursuivre I’exposé, faisons rapidement le point sur les outils de carac-

térisation structurale que nous allons utiliser par la suite.

3.2.1 Fonction de distribution de paire

Un des moyens les plus couramment utilisés pour caractériser la structure mi-
croscopique d’un verre (ou celle de n’importe quel autre type de matériaux) est de
calculer des fonctions de corrélation. Par la suite, on notera g9 =N/V la densité
particulaire d’atomes moyenne, N étant le nombre d’atomes et V la volume total.
La densité particulaire d’atomes situés a une distance r d’'un atome donné est alors
données par gog(r) ou g(r) est la fonction de distribution de paire (pair distribution
function ou PDF). Cette fonction g(r) représente le ratio de la densité d’atomes
situés a la distance r par rapport a la densité moyenne gg. Le terme gog(r)dr cor-
respond alors & la probabilité de trouver un atome dans la calotte sphérique de rayon
r et d’épaisseur dr autour d’un atome d’origine (voir la figure 3.2). Dans un systéme
désordonné comme le verre, la densité d’atome tend vers gy & grande distance, de

telle sorte qu’on a :

lim g(r) =1 (3.18)

r—00
L’évolution typique de la fonction de distribution de paire est donnée en figure 3.2.
La fonction est initialement égale & zéro du fait de la répulsion entre atomes puis
montre différents pics correspondant aux sphéres de coordination successives. Elle

tend enfin vers 1 & large r. Afin de mieux analyser I'environnement des différentes
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1lére sphére de coordination

2éme sphere de coordination

F1a. 3.2: Méthode de calcul de la fonction de distribution de paire g(r).

espéces, il est possible de scinder cette fonction en contributions des différentes paires
y .. N
d’atomes (i, 7). On a alors g(r) = (32; ;-1 9ii(r))/Npaires-

3.2.2 Fonction de distribution radiale

Une autre fonction permettant de caractériser la structure des verres est la fonc-
tion de distribution radiale (radial distribution function ou RDF). Elle est définie

comme étant égale & :

RDF = 4mr?pog(r) (3.19)

et correspond & la densité particulaire radiale d’atomes situés & la distance r d’un
atome donné. Le nombre total d’atomes situés dans une enveloppe sphérique de
rayon r et d’épaisseur dr est donné par 4772 0gg(r)dr. Ainsi, il est possible de calculer
la coordinence d’un atome en intégrant le 1°F pic de la fonction de distribution radiale
(pic correspondant a la lére sphére de coordination).

On évalue parfois la fonction de distribution totale (total distribution function)

t(r) définie par :

t(r) = 4rroog(r) (3.20)
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3.2.3 Facteur de structure

Si les fonctions de distributions radiales offrent des informations sur ’ordre local
d’un verre, le facteur de structure S(Q) permet quant & lui d’analyser l'ordre a
moyenne portée et est une grandeur accessible expérimentalement (par exemple par
diffraction de neutrons). Les facteurs de structure partiel peuvent étre calculés grace

a la transformée de Fourrier des fonctions de distribution de paire g;;(r) :

sin(Qr)
Qr

ou @ est le vecteur d’onde, gg la densité particulaire moyenne et R la valeur maxi-

R
SZ(Q) =1+ QQ/O 47‘("/“2(91‘3‘(7“) — 1) FL(’I“) dr (3.21)

male d’intégration dans l’espace réel (typiquement, R = 15 A dans les simulations
classiques). Le terme F,(r) = sin(nr/R)/(mr/R) est une fonction fenétre de type
Lortch utilisée pour réduire l'effet du cutoff fini sur r lors de l'intégration dans
Pespace réel [107]. Comme cela est discuté dans la référence [108], I'utilisation de
cette fonction réduit les fluctuations a faible () mais induit un élargissement des pics
du facteur de structure. Les facteurs de structure partiels peuvent également étre

calculés de facon directe via la formule :

N; Nj
5@ = (X DY ep(-i@ Fespi@ 7)) (322

Q=@ F=11=1

Le facteur de structure total neutronique Sy (Q) peut ensuite étre calculé a partir

des facteurs de structure partiels via :

Sn(Q) = (Z CiCjbibj)il Z CiCjbibjSij(Q) (3.23)
ij=1 ij=1
ol ¢; est la fraction d’atomes ¢ et b; la longueur de diffraction neutron de ’espéce

considérée.

3.3 Validation des modéles

Avant d’utiliser la technique de la Dynamique Moléculaire pour étudier les
contraintes topologiques, il importe de s’assurer que les verres produits par simu-
lation donnent lieu & une structure et une dynamique réaliste lorsque comparées a

des mesures expérimentales.
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3.3.1 Simulation classique : le silicate de sodium
3.3.1.1 Motivations

Nous avons choisi de simuler un silicate de sodium (NagO), - (SiO2)1_,. Afin de
condenser cette écriture, on utilise généralement la notation NSn, ce qui correspond
au systéme (NagO); - (SiO2),, soit x = 1/(1 + n). Par la suite, on se basera sur le
systéme de composition x =0,30 (proche de la composition NS2 £=0,33). Le choix
du silicate de sodium est motivé par le fait qu’il s’agit d’'un matériau pouvant servir
de base & de nombreux systémes présentant des compositions plus complexes et qu’il
offre de multiples applications, aussi bien dans Iindustrie (ce systéme est le point
de départ du verre a vitre) qu'en géophysique (c’est le constituant principal des
magmas). Ce systéme a fait 'objet de nombreuses études aussi bien expérimentales
[109, 110, 111, 112, 113] que par simulation [114, 115, 116, 117, 84, 118, 119, 120,
121, 122, 41, 123, 124, 125, 126, 127, 128, 129].

Cette composition a été choisie car un comptage direct des contraintes selon
la régle de Voctet (voir la section 2.1.4.6) suggére ’existence d’une transition de
rigidité & x = 0, 20, ce qui est confirmé par l'expérience [65, 43|. Cependant, comme
mentionné dans la section 2.1.4.6, il est bien connu que certains atomes ne suivent
pas la régle de 'octet. Par exemple, les liaisons impliquant les atomes de sodium
sont principalement électrostatiques et non-directionnelles, ce qui suggére que cette
régle proposée pour les liaisons covalentes et directionnelles ne s’applique pas. Ce
non-respect de la régle de l'octet est observé dans certains oxydes binaires et il a
par exemple été rapporté que les atomes de sodium présentaient entre 4 et 6 voisins
[130, 131]. Dans les verres silicatés, plusieurs coordinences ont été rapportées pour
les cations alcalins et alcino-terreux comprises entre quatre et six [132, 133], alors

que les distances associées ne sont pas toujours équivalentes [132, 134].

3.3.1.2 Meéthodologie

Le systéme simulé est composé de N = 3000 atomes (700 Si, 1700 O et 600 Na)
placés dans une boite cubique, la taille de boite L=34,43 A permettant d’obtenir la
densité a 300K, égale & 2,37 g/cm? [135].

Pour tenir compte de I’état d’oxydation des atomes [41], des charges partielles
sont utilisées pour le calcul des interactions Coulombiennes, les interactions & courte

distance étant, quant a elles, modélisées par le potentiel de Buckingham :

Vij(r) = Aijexp(——) — — (3.24)
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ou A;j, 0ij et Cj; sont des parameétres ajustés par Teter [41] (voir tableau 3.1).

Paire | A (eV) p(A) [ C (A% | B (eV) n

Si-O | 13702,905 | 0,193817 | 54,681 | 24,1367 | 3,8581
O-O | 2029,2204 | 0,343645 | 192,28 | 12,1643 | 1,3082
Na-O | 4383,7555 | 0,243838 | 30,70 | 41,8006 | 2,9220

TAB. 3.1: Parameétres du potentiel de Teter [41].

Habituellement, le potentiel de Buckingham peut introduire des effets non désirés
a haute température car certaines composantes du potentiel V(r) tendent vers moins
'infini lorsque r tend vers 0, ce qui peut introduire un effondrement du systéme [136].
Comme décrit dans [122], un terme répulsif B;; /7% est introduit a courte distance
r < ro de fagon a ce que le potentiel et sa dérivée soient continus & 7 (voir tableau
3.1). Ce potentiel de Teter a été largement utilisé par Cormack et al. [41, 122] pour
des études structurales, et a montré une trés bonne description du verre pour de

multiples compositions.

La Dynamique Moléculaire de ce systéme (ainsi que celle de toutes les simulations
classiques présentées dans cette thése) a été réalisée grace au paquet DL POLY
[137|. L’algorithme de Verlet (voir la section 3.2-3.4) a été utilisé pour intégrer les
équations de mouvement avec un pas de temps de 2,0 fs. Les interactions Coulom-
biennes ont été évaluées par la méthode de sommation d’Ewald avec un cutoff de
12,0 A. Le cutoff des interactions & courte portée a, quant a lui, été fixe a 8,0 A.
Les simulations ont été réalisées dans I'ensemble canonique (NVT) en utilisant un
thermostat de type Berendsen pour I’équilibration puis Nose-Hoover pour la dyna-

mique.

Le systéme a dans un premier temps été équilibré a4 6000K pendant 10° pas (2ns)
afin de perdre toute mémoire de la configuration initiale puis refroidi par paliers de
50K & la vitesse de 10 K/ps. Des simulations additionnelles de 2ns ont été réalisées
& différentes températures pour obtenir une statistique suffisante et étre en mesure

d’étudier la diffusion, notamment & plus basse température.

3.3.1.3 Structure

Afin de comparer & ’expérience la structure du verre obtenu, la fonction de cor-
rélation radiale totale a été calculée et est présentée dans la figure 3.3. Les résultats
sont comparés avec des données expérimentales issues de diffraction de neutrons par

Wright et al. [138]. Nous obtenons le méme niveau d’accord avec l'expérience que
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Fi1G. 3.3: Fonction de corrélation radiale totale du silicate de sodium vitreux obtenu
par simulation et comparaison avec des données issues de diffraction de neutron
(cercles blancs) de Wright et al. [138].

dans le cas de précédentes études [123, 122]. Cependant, nous notons un systéme
plus structuré, les pics principaux étant plus fins que dans I'expérience. Cette com-
paraison a également été faite par Cormack [122]. En utilisant le méme potentiel,
un meilleur accord a été observé en élargissant les fonctions de corrélation totale
[139]. La position du premier pic Si-O est bien reproduite, bien que ce dernier soit
plus fin que dans les résultats expérimentaux. La position du second pic O-O est
également bien reproduite, ce qui suggére une bonne reproduction de ’angle O-Si-O
par la simulation. En revanche, la simulation prédit 1’existence d'un pic a 3,1 A liés
aux corrélations Si-Si, valeur surestimée par rapport a Uexpérience (3,077 A [138]).
Puisque la distance Si-O est bien reproduite, ce décalage, également observé dans
une précédente simulation utilisant le méme potentiel [122], a été attribué a une
surestimation de I'angle inter-tétraédrique Si-O-Si par rapport a I’expérience [140].
Cet angle se révele en effet étre tres sensible vis & vis du potentiel utilisé. Une dis-
cussion détaillée sur la capacité des différents potentiels & reproduire cet angle peut

étre trouvée dans [123].
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3.3.1.4 Dynamique

La structure du verre obtenu étant réaliste par rapport & I’expérience,
intéressons-nous a la dynamique du systéme. La constante de diffusion est I'une des
toutes premiéres quantités pouvant étre obtenues par ’analyse de la simulation. La
premiére étape consiste a calculer le déplacement quadratique moyen (mean square

displacement, MSD) d’un atome de type «, donné par :

Nao

(r*(t)) = A ;(!rz‘(t) -r,(0)]%) (3.25)
puis d’extraire la dépendance de (r?(t)) aux temps longs, lorsque le régime devient
diffusif (voir la figure 3.4). En utilisant la relation d’Einstein lim;_ . (r?(¢))/6t = D,
il est possible d’avoir accés aux constantes de diffusion D, (a=Si, O, Na) a partir
du déplacement quadratique moyen. Ces constantes de diffusion sont représentées

sur la figure 3.5 en fonction de I'inverse de la température.

Du fait du ralentissement de la dynamique a faible température, le calcul de Dy,
est ici restreint au domaine T > 1500 K. La constante de diffusion des atomes de
sodium se trouve étre remarquablement proche des données expérimentales obtenues
par Gupta et King [141] et Negodaev et al. [142], avec un trés bon accord aux
alentours de 10*/T ~ 6. En ce qui concerne les ions formateurs de réseau (Si et
0O), un excellent accord est, de méme, observé avec les valeurs expérimentales de
Truhlarova et al. [143].

Ainsi, le potentiel de Teter apparait comme étant trés précis pour reproduire
la structure et la diffusion des atomes dans ce systéme. On notera que la diffusion
montre une dépendance de type Arrhenius lorsque 10 /T >4, les énergies d’activation

étant respectivement égales a 1,18 eV, 1,17 eV et 0,43 eV pour Si, O et Na.

Pour étre complet, mentionnons le fait que des potentiels alternatifs [145] pré-
disent des constantes de diffusion qui se trouvent étre [119] au moins un ordre de
grandeur plus petites que les valeurs expérimentales (pour 10%/T>5, voir la figure
3.5), 'énergie d’activation correspondante différant également d'un facteur ~2. Ceci
illustre de maniére concréte notre propos sur la sensibilité des potentiels & la repro-
duction de la valeur expérimentale de diffusion dans les silicates. Cela a également
été mis en évidence dans le cas de la silice par Hemmati et Angell [146] qui ont
montré que la diffusion dépendait grandement du modéle utilisé, les différences ob-
servées atteignant au moins 3 ordres de grandeur & mesure que le liquide est refroidi.

Ainsi, le trés bon accord observé pour D, suggére une bonne capacité du potentiel
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Fic. 3.5: Constantes de diffusion calculées Dyg, Dg; et Do dans le silicate de
sodium liquide en fonction de I'inverse de la température (symboles et courbe bleus),
comparées avec les données expérimentales pour Dy, [141, 142, 144] et Dg;, Do
[143] ainsi qu’avec les valeurs calculées de Dy, Dg; et Do en utilisant un potentiel
alternatif (symboles et courbe rouge, [119]).
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(a) (b)

FI1G. 3.6: Unités (a) pyramidale As(Se; /9)3 et (b) quasi-tétraédrique Se=As(Se; /2)3.
Figure tirée de la référence [147, 148|.

de Teter a décrire de facon précise les diverses propriétés de transport de systéme,

comme la viscosité (voir chapitre 5).

3.3.2 Simulation ab initio : I’Arsenic-Selenium
3.3.2.1 Motivations

Si les verres d’oxyde comme le silicate de sodium peuvent généralement étre
reproduits avec un succes raisonnable grace & des potentiels classiques du fait du fort
caractere ionique des liaisons, la simulation de verres chalcogénures est plus délicate
car il est nécessaire de tenir compte des transferts de charge, typiques des systémes
covalents. Et dans ce qui suit, on verra effectivement que 'approche classique ne
parvient pas & reproduire correctement la structure d’un chalcogénure typique : le

mélange arsenic-selenium.

Depuis les expériences de calorimétrie de Meyers et Felty en 1965 [149], As,Sei_,
est I'un des quelques verres chalcogénures ayant recu beaucoup d’attention, tant d’un
point de vue expérimental que théorique. La structure locale de ce verre pour z < 0,4
est généralement décrite comme un réseau désordonné de chaines de sélénium Se,
inter-connectées par des unités pyramidales As(Se;9)3 (voir le schéma 3.6a). Cette
vision est soutenue par le fait que la température de transition vitreuse T,(z) du
verre, qui est généralement corrélée a la connectivité [150], montre un maximum
local & x = 0,40, c’est-a-dire lorsque toutes les unités As(Se1/2)3 sont connectés
deux & deux par des atomes de sélénium et que le processus d’inter-connexion arrive
a saturation. Cette valeur limite correspond & la composition stoechiométrique du

verre AspSes, les chaines Se, étant alors toutes de longueur q=1.

Alors que la composition stoechiométrique AseSes a suscité de nombreuses études
[151, 152, 153], les autres compositions ont regu moins d’attention. Georgiev et

al. ont pourtant rapporté l'existence dans la gamme de composition 0,29 < = <
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[148].



3.3. Validation des modéles 71

0,37 (valeurs maintenant réactualisées & 0,23 < = < 0,30) [147, 148], la premiére
transition a z.(1) = 0,23 correspondant au passage d’un réseau flexible a un réseau
rigide non sur-contraint et la deuxiéme & z.(2) = 0,30 au passage & un réseau
rigide sur-contraint. Cette phase intermédiaire est par exemple caractérisée par un
minimum du flux de chaleur non réversible dans les expériences de type MDSC (voir
figure 3.7). Cette découverte a quelque peu remis en cause le schéma de rigidité
jusqu’ici établi. En effet, si les chaines de sélénium flexibles (n.=2) et les pyramides
As(Sey /2)3 isostatiques (n.=3) sont les seules unités de base identifices du réseau,
alors la transition de rigidité est attendue & x = 0,40 (voir la section 2.1.4.6).
Cette estimation n’est donc pas compatible avec le seuil expérimental de rigidité
observé a x.(1) = 0,23. Ceci suggére 'existence d'une autre unité structurale de
base qui pourrait étre une structure quasi-tétraédrique Se=As(Se; /)3 comportant
un atome de sélénium terminal (voir schéma 3.6b). La présence de cet atome de
coordinence 1 permet a cette structure d’étre optimalement connectée (n.=3) tout
en possédant une coordinence moyenne 7 = 2,2857 < 2,4 (voir la section 2.1.4.5
relative a U'influence des atomes de coordinence 1 sur le seuil de rigidité). Notons
que cette structure quasi-tétraédrique a été observée par simulation de type Reverse-
Monte-Carlo par Hosokawa [154] et a été mis en évidence expérimentalement dans

le verre correspondant As-S [155, 156].

Nous avons donc simulé diverses compositions du systéme As-Se dans ’objectif
de vérifier I’hypothése de l'existence d’atomes d’arsenic & 4 voisins et de chercher
d’éventuelles manifestations de la phase intermédiaire. Cette partie sera présentée
plus loin, nous nous contentons ici de valider la structure du modéle choisi pour

As-Se.

3.3.2.2 Meéthodologie

Cing compositions (x = 0,20;0,25;0, 30; 0,35 et 0,40) entourant le domaine de
composition de la phase intermédiaire ont été sélectionnées. Les simulations ont été
réalisées & volume constant (ajusté de fagon a reproduire la densité expérimentale
a 300K [148]) sur un systéme de 200 atomes (80 As et 120 Se pour AssSes) placés
dans une boite cubique avec conditions aux limites périodiques. Comme cela a été
mentionné, la structure électronique du systéme a été traitée dans le cadre de la
théorie de de la fonctionnelle de la densité. Nous avons utilisé une approximation
de gradient généralisé (GGA), basée sur I’énergie d’échange obtenue par Becke [157]
et I’énergie de corrélation proposée par Lee, Yang et Parr (BLYP) [158]. Une base
d’ondes planes avec un cutoff en énergie de F. = 20Ry a été utilisée. Dans le cadre

de la Dynamique Moléculaire ab initio, une masse fictive de 200 unités atomiques
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(C’est-a-dire en unité de mea% ol me est la masse d’un électron et ag le rayon de
Bohr) et un pas de temps At = 0,12fs ont été utilisés pour intégrer les équations
du mouvement. La température des ions et des électrons a été contrdlée en utilisant
un thermostat de type Nose-Hoover [93, 94, 159].

Les positions initiales des atomes ont été obtenues en utilisant une configura-
tion vitreuse générée par le potentiel Mauro-Varshneya [98]. Afin de perdre toute
mémoire de cette configuration initiale, une premiére simulation & T=2000K a été
menée pendant une durée de 20ps. Les liquides obtenus ont ensuite été refroidis avec
des paliers de 20ps & 2000K, 1600K et 1200K. Enfin d’explorer au mieux ’espace
des phases, nous avons ensuite réalisé trois refroidissements distincts pour chaque
composition en partant de trois configurations différentes et indépendantes & 1200K.
Pour chaque refroidissement, des paliers de 20ps & 800K, 600K et 300K ont ensuite
été réalisés. Les résultats présentés dans le verre sont donc moyennés sur les 3 re-

froidissements effectués.

3.3.2.3 Structure

Afin de valider les simulations, il est possible comparer la structure des verres
obtenus avec des données expérimentales en calculant la facteur de structure neu-
tronique Sy (Q) (voir la section 3.2.3). Intéressons-nous dans un premier temps a la
composition AseSes qui a été largement étudiée et qui dispose du plus grand nombre
de données expérimentales. Dans la figure 3.8, une comparaison est donnée entre le
facteur de structure Sy(Q) obtenu par notre simulation et le facteur de structure
expérimental (diffraction de neutron par Fabian [160]) ainsi qu'une comparaison
des données expérimentales avec de précédentes simulations [161, 98|. Le facteur de
structure obtenu par notre simulation présente ainsi un excellent accord avec les
données expérimentales, aussi bien a courte (grands Q) qu’a longue portée (faibles
Q), méme si le premier pic de diffraction (First Sharp Diffraction Peak, FSDP) ob-
servé expérimentalement n’est visible que sous la forme d’un accoudement du pic
principal dans la simulation. L’accord entre la présente simulation et ’expérience
est en tout cas bien meilleur que dans le cas de la précédente simulation de type
approzimate ab initio effectuée par Drabold [161], tout spécialement a courte portée
(faible r, grand Q). Une Dynamique Moléculaire classique de Mauro [98] n’arrive
pas a reproduire correctement la fonction Sy(Q). Malgré un potentiel complexe
comportant des termes a 3 corps, 'ordre local (@ élevé) du réseau peine ainsi & étre

reproduit.

L’excellent accord entre simulation et expérience obtenu pour la composition



3.3. Validation des modéles 73

25 T T LF\ T I II\ I T I T I T I T I T I T I T I T
AN ( ‘\\
- #l\\ I: \ e . . . . 4
\ / F Experiment vs. previous simulations
ﬂ " o . TEE R .
2 /! '.\\\ /BN /.‘ \A\'- !/l Ve S \/.’—_l_""‘.~'-—=
ROy e RS -
[ ]
i pl g \ nw
n
15 -
— l/fll
o LW
Z
w " m ._//
1_
i — Present simulation (direct calc
—— Present simulation (TF of g(r))
0.5~ = Neutron diffraction (Fabian)
—— Ab initio simulation (Drabold)
i —— Classical MD (Mauro) 7
.
O I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1

6 7 8 9 10 11 12
QA
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AsoSes démontre la capacité de la simulations ab initio a reproduire fidélement la
structure de ce systéme, et nous autorise donc & effectuer une étude en composition
avec confiance. Bien que, & notre connaissance, des données expérimentales de dif-
fraction neutron ne soient pas disponibles pour d’autres compositions que AsoSes,
nous avons comparé nos résultats avec des données issues de diffraction aux rayons
X réalisées par Bychkov [162]. Comme le montre la figure 3.9, I’accord entre théorie
et expérience reste excellent pour ’ensemble de la gamme de composition. On no-
tera également 'excellent accord entre simulation et expérience pour la composition
x = 0, 35 puisque le premier pic de diffraction est reproduit avec un trés bon accord,
tant concernant sa position que son intensité, soulignant l'aptitude de la simula-
tion & décrire 'ordre & moyenne distance. La bonne capacité des ces simulations
a reproduire la structure des verres sur la gamme de composition considérée nous
autorise donc légitimement & étre confiant quant & leur aptitude a prédire ou repro-
duire avec un bon degré de précision I’évolution en composition d’autres grandeurs

structurales.

Au final, ces résultats montrent que les modéles de simulations utilisés, tant
classiques que quantiques, nous permettent d’obtenir des verres réalistes lorsqu’ils
sont confrontés & des données expérimentales disponibles. Il sera donc légitime par
la suite de se reposer sur ces simulations pour appliquer ’algorithme de comptage

des contraintes que nous allons maintenant détailler.

3.4 De la Dynamique Moléculaire aux contraintes

3.4.1 Généralités

Les simulations classiques et ab initio nous permettant d’obtenir un modéle
réaliste de verre, voyons maintenant comment étudier leur rigidité sans qu’aucun
prérequis concernant les coordinences ou la nature des interactions ne soit nécessaire.
[163, 164]

Un atome soumis a des interactions radiales (bond-stretching, de type «) et
angulaires (bond-bending, de type [3) est généralement caractérisé par une éner-
gie potentielle totale U donnée par U = (1/2)kaAZ + (1/2)kgr?AZ ot A, et Ay
sont respectivement les écarts & la longueur de liaison r et & I'angle de liaison 6
a 1’équilibre [72]. Ce type de potentiel est a la base des simulations effectuées par
Thorpe et ses collaborateurs pour identifier les critéres de percolation de rigidité
dans les réseaux amorphes [72, 82, 81]. En mécanique du point ou, plus précisément

pour le cas qui nous intéresse, dans le cas des simulations de Thorpe, il est possible
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Fi1a. 3.9: Facteurs de structure obtenus par les présentes simulations et comparaison
avec les résultats expérimentaux [160, 162].
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Fic. 3.10: Méthode de comptage des contraintes par analyse de trajectoires is-
sues de la Dynamique Moléculaire. De grandes (respectivement petites) excursions
radiales (a) ou angulaires (b) autour d’une valeur moyenne sont caractérisées par
des déviations standard élevées en B (respectivement faibles en A) représentant des
contraintes brisées (respectivement intactes).

de considérer les énergies potentielles ou les forces contraignant le systéme et d’en
déduire le mouvement et/ou la dynamique vibrationnelle du réseau. Cependant, il
est également possible de faire le chemin inverse consistant & relier un mouvement
atomique radial ou angulaire & ’absence d’une force qui maintiendrait longueurs de
liaison ou angles fixés autour de leur valeur moyenne. Pour ce faire, on calculera la
déviation standard (o, pour les contraintes BS et oy pour les contraintes BB) de
distributions de voisins ou de distributions angulaires. De grands (o, og) corres-
pondront, de fait, & de grandes excursions radiales/angulaires autour d’une valeur
moyenne, et seront associés avec une contrainte brisée (ou inactive). A l'inverse, de

faibles (o, og) donneront lieu & une contrainte intacte (voir la figure 3.10).

Par cette méthode, on espére pouvoir remonter aux contraintes topologiques
estimées d’aprés les algorithmes de Phillips et Thorpe pour des réseaux covalents
et vérifier ainsi la validité de notre choix d’analyse qui se concentre sur les dévia-
tions standard pertinentes. Plus intéressant, on devrait également étre en mesure
d’estimer ces contraintes dans des systémes ou, précisément, rien n’est prévu par la
théorie initiale : verres avec interactions non-directionnelles, verres ou liquides sous

pression...

3.4.2 Contraintes Bond-Stretching (BS)

Détaillons maintenant l'utilisation de la Dynamique Moléculaire pour le comp-
tage des contraintes en se basant sur trois différents disilicates d’alcalin 25i09-M5O
avec M = Na, K et Li (notés NS2, KS2 et LS2 par la suite). Les simulations des
systémes LS2 et KS2 ont été effectuées de la méme facon que pour le silicate de so-

dium (voir la section 3.3.1.2), en se servant du potentiel de Du et Corrales [165, 108].
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CN(Na)=5

05

Fi1G. 3.11: Fonction de corrélation centrée sur les atomes de sodium gy, dans le
verre NS2 et sa décomposition distributions de voisins (ici jusqu’a 10). Pour chacune
des distributions, des déviations standard radiales o, sont calculées. La courbe en
pointillés représente la somme de ces 10 contributions et donne gy, & faible 7.

Apres avoir généré des configurations atomiques pour chaque systéme, les fonctions
de corrélations de paire sont calculées et divisées selon la contribution de chaque
voisin (1, 2,...N). La déviation standard o, de chaque distribution de voisin donne
une estimation de la rigidité de la contrainte BS correspondante. Ainsi, nous rappe-
lons qu’une valeur élevée de o, est associée & une contrainte brisée, caractérisée par
une excursion radiale importante, alors qu’une faible valeur de o, traduit I'existence

d’une contrainte intacte (voir les figures 3.10a et 3.11).

Notons que ces distributions sont issues d’une moyenne portant & la fois sur le
temps (différentes configurations de la trajectoire) et sur 'espace (différents atomes
présents dans la boite de simulation), de sorte que o, représente une estimation
globale de la rigidité d’une contrainte a l'intérieur du systéme, sans tenir compte
des éventuelles fluctuations dans le temps ou ’espace qui pourraient avoir lieu. Ce
choix est motivé par le fait que notre objectif est de relier les résultats de Dyna-
mique Moléculaire a ’algorithme de dénombrement des contraintes présenté dans la
section 2.1.4.6, théorie basée sur un modele en champ moyen. Nous verrons cepen-
dant par la suite (voir la section 4.1.3) qu’il peut, dans certains cas, étre utile de
calculer la rigidité des contraintes associées a chaque atome de facon individuelle,
notamment pour identifier des phénoménes d’auto-organisation caractéristiques de

la phase intermédiaire.

La figure 3.12 montre les déviations standard o, pour chaque paire d’atome per-

tinente dans le cas des trois silicates d’alcalin. On choisit ici N=6 voisins de maniére
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Fic. 3.12: Déviations standard radiales o, a 300K issues des distributions de voi-
sins. On se concentre ici sur les paires d’atomes sélectionnées Si-O, BO-Si, NBO-Si
et NBO-M (M=Li, Na, K) en fonction du numéro du voisin pour les trois silicates
d’alcalins NS2, KS2 et LS2. La ligne horizontale en pointillés est une limite approxi-
mative entre les contraintes intactes et les contraintes brisées.

arbitraire. Notons que les atomes d’oxygéne ont été séparés en BOs et en NBOs,
ces deux espéces ne présentant pas le méme environnement local et ne subissant
donc pas, comme nous l'avons vu plus haut, les mémes contraintes. Les résultats
montrent une claire séparation entre contraintes intactes (faible o,.) et brisées (grand
o,) pour chaque verre, pour la majorité des types d’atomes. Comme attendu, les
atomes de silicium présentent 4 contraintes BS avec les 4 atomes d’oxygéne du té-
traédre local. Les BOs et les NBOs montrent respectivement 2 et 1 contrainte BS
active avec les voigins silicium. La contrainte BS entre le NBO et I’alcalin le plus
proche présente une déviation standard quelque peu supérieure (o, ~ 0,1 A) mais
reste faible comparée aux autres contributions impliquant les seconds voisins (o, ~
0,2 A) Une limite entre contraintes intactes et brisées peut ainsi étre proposée entre
0,1 et 0,15 A. Notons que si les trois silicates d’alcalin montrent le méme comporte-
ment général, les contraintes associées ne sont pas équivalentes. En particulier, les
contraintes NBO-M et NBO-Si sont respectivement plus fortes et plus faibles dans le
silicate de lithium que dans les deux autres silicates. Nous reviendrons dessus dans

la section 5.3.

En résumé, l'estimation de contraintes d’étirement BS repose, pour 1’essentiel,
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sur 'analyse des voisins et de distributions de voisins, puis sur un estimation de dé-
viations standard correspondantes. Nous retrouvons le méme nombre de contraintes
BS que celui que nous avions obtenu dans la section 2.1.4.6 en se basant sur le
fait que chaque atome partage une contrainte BS avec chacun de ses voising, la

connectivité a prendre en compte étant celle fournie par la régle de l'octet.

3.4.3 Contraintes Bond-Bending (BB)

Le nombre de contraintes de type BB a été évalué de la méme maniére, en
considérant les distributions angulaires partielles (partial bond angle distributions,
PBADs). Ayant choisi N premiers voisins autour d’un atome central, on peut dé-
finir N(N-1)/2 distributions angulaires partielles. En se fixant N=5, on a donc 10
PBADs possibles (102, 103,...105, 203,..405) formées par un atome central 0 et cha-
cun des voisins (1, 2,...5). Les déviations standard oy de chaque PBAD donnent
une estimation quantitative de l’excursion angulaire autour d’une valeur moyenne
0, fournissant ainsi une mesure de la rigidité des contraintes BB associées. A linstar
des contraintes BS, une distribution large (op élevé) est associée & une contrainte
BB brisée alors qu’une distribution piquée (oy faible) traduit au contraire I’existence

d’une contrainte BB intacte (voir les figures 3.10b et 3.13).

0.008

0.006

0.004

0.002

60 80 100 120 140 160 180
Angle 0 (degree)

Fia. 3.13: 10 distributions angulaires partielles centrées sur les atomes de silicium
dans le verre NS2. Les courbes colorées correspondent aux distributions présentant
une déviation standard oy inférieure a 17° (voir aussi la figure 3.14). Les autres
distributions sont représentées par des lignes en pointillés. Une vue générique d’une
molécule utilisée pour le comptage des contraintes BB via les PBADs est également
présente : aprés la sélection d’un atome central 0 et pour un nombre N donné de
voisins (ici, N=5), on calcule toutes les distributions angulaires possibles impliquant
les différents voisins (comme par exemple 'angle 305 indiqué sur la figure).

De fagon similaire aux contraintes BS, la figure 3.14 montre qu’il existe une
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Fia. 3.14: Déviations standard og des distributions angulaires partielles centrées
sur les atomes Si, BO, NBO et M (M = Li, Na, K) en fonction du numéro de
I’angle dans le cas des trois silicates d’alcalin NS2, KS2 et LS2. La ligne horizontale
en pointillés représente une limite approximative entre les contraintes angulaires
intactes et brisées.

claire séparation entre les contraintes intactes (og faible) et brisées (og élevé). Ici
sont représentées les og en fonction d’un numéro d’angle arbitraire (voir définition
et correspondance dans la figure 3.13). Comme attendu, seuls les six angles du
tétraedre entourant les atomes de silicium (associés a 5 contraintes BB mutuellement
indépendantes) et ’angle inter-tétraédrique Si-BO-Si sont associées a des contraintes
actives. Les angles autour des NBOs montrent une déviations standard plus élevée du
fait du plus grand mouvement angulaire résultant du caractére non directionnel de la
liaison NBO-M, et les contraintes BB correspondantes sont donc brisées. Notons que
la définition de la limite relativement arbitraire entre contraintes intactes et brisées
(09 ~17°) peut étre définie de facon trés précise en faisant varier la température,

comme présenté plus loin dans la section 5.2.

Ainsi, nos résultats confirment ’hypothése d’une contrainte angulaire brisée pour
les NBOs, comme conjecturé par Zhang et Boolchand [38]. Ils montrent également
que le comptage des contraintes BS correspond & celui qui serait obtenu si les atomes
suivaient la régle de I'octet, notamment en ce qui concerne les atomes alcalins. Au

final, on voit donc que ces algorithmes de comptage de contrainte utilisant des
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trajectoires issues de Dynamiques Moléculaires confirment le calcul "a la Mazwell"
des contraintes présenté dans la section 2.1.4.6 en apportant des justifications a

chacune des hypotheéses effectuées.

Les différences observées entre les trois silicates étudiées seront détaillées dans

la section 5.3.3.

3.5 Application aux verres tétraédriques

Comme nous venons de le voir, cette méthode de comptage des contraintes ne
nécessite aucun autre ingrédient qu’une trajectoire de Dynamique Moléculaire. C’est
une nouveauté par rapport au comptage habituel effectué pour les verres [166]. En
outre, son applicabilité ne dépend pas du type de Dynamique Moléculaire utilisé,
qu’elle soit classique ou ab initio. Dans la suite, nous avons ainsi appliqué cet algo-
rithme & de multiples systémes issus de différentes familles de verres, sous différentes
conditions thermodynamiques. Mais auparavant, pour valider encore une fois ’ap-
proche sur des systémes pour lesquels le comptage de Maxwell est évident, nous
avons appliqué cette méthode d’analyse & plusieurs verres formateur de réseaux té-
traédriques de formule AXy. Ceux-ci contiennent un atome de coordinence 4 de la
colonne IV (A=Si ou Ge) et un atome de coordinence 2 (oxyde X=0 ou chalcogénure
X=Se).

Pour les oxydes, les trajectoires sont issues d’un travail précédent ayant donné
lieu & plusieurs publications sur GeOy et SiO9 [167, 168, 169]. Elles ont été obtenues
a partir d’un potentiel de Oeffner et Elliott [170] dont 1‘équation est semblable & 3.7.
Les chalcogénures ont été analysés a partir de trajectoires obtenues dans le cadre

d’une étude ab initio de Ge-Se en composition variable [171] et de SiSep [172].

L’objectif de cette étude est de vérifier non seulement le comptage de contrainte,
mais également de comprendre pourquoi différents verres présentant la méme stoe-
chiométrie AXy (GeSeg, SiSeq, SiOg et GeOsg) vitrifient de maniére différente alors
qu’un comptage de contrainte direct suggérerait que ces systémes présentent la méme
rigidité (voir section 2.1.4.6). En effet, le refroidissement critique des oxydes est es-
timé étre de I'ordre de 107* K/s [173] alors que celui utilisé pour les chalcogénures

est connu pour étre beaucoup plus élevé : 10-100 K/s pour GeSeq [174].

Les contraintes BS présentent le méme comportement dans chacun de ces verres,
chaque atome partageant une contrainte BS avec chacun de ses plus proches voisins.

On trouve sans surprise que 4 voisins ont une déviation standard faible autour de
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Fi1G. 3.15: Du haut vers le bas : distributions angulaires partielles (PBADs) de
Poxygene, du sélénium et du germanium dans les verres GeOs et GeSey (en prenant
en compte de fagcon arbitraire N=6 voisins). Les courbes colorées correspondent
aux PBADs présentant une déviation standard oy faible. Le pic abrupt a 6 ~ 40°
correspond a la répulsion stérique de coeur.
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Fic. 3.16: Déviations standard oy des distributions angulaires partielles dans les
oxydes (SiO2, GeOg, partie supérieure) et les chalcogénures (SiSez, GeSeq, partie
inférieure) en fonction d’un numéro arbitraire de I'angle (voir tableau de correspon-
dance dans la figure précédente).

Patome A (Ge, Si) tandis que ’on en compte que deux pour 'atome X (O, Se). Il n’en
va pas de méme concernant les contraintes BB. Les PBADs de GeO4 et GeSes sont
par exemple représentés dans la figure 3.15. De larges distributions angulaires sont
observées dans la majorité des cas, mais on note la présence d’un certain nombre
de distributions plus piquées (en couleur sur la figure 3.15) correspondant & des
contraintes intactes. La PBAD 102 (courbe rouge) de 'oxygéne dans GeOs est trouvé
comme étant centré sur 135°, angle proche de la valeur expérimentale [175], alors
que la distribution correspondante du sélénium dans GeSes montre une distribution
bimodale avec des pics & 80° et 100°. Ces pics sont respectivement caractéristiques
de connexions de type edge-sharing (deux tétraédres voisins reliés par une aréte) et
corner-sharing (deux tétraédres voisins reliés par un sommet) [176], phénoméne non
observé dans les oxydes. Les PBADs de Ge dans GeOg présentent quant a elles 6
distributions quasi-identiques centrées sur 109°. Ce sont les contraintes définissant le
tétraedre. Comme dans le cas des silicates d’alcalin (voir section 3.4), il est possible
de quantifier la rigidité de chaque contrainte en calculant la déviation standard oy
de chaque PBAD.

Ces déviations standard sont représentées sur la figure 3.16. Pour tous les verres
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chalcogénures ou oxydes considérés, les PBADs relatives a ’atome de la colonne IV
(Si ou Ge) mettant en jeu les 6 angles définissant le tétraédre montrent une faible
déviation standard og, de 'ordre de 10-20°. Ces valeurs sont bien plus petites que les
o9 des PBADs des autres angles (105, 106...) qui sont de ordre de 40°. Par ailleurs,
les 6 PBADs pertinents des oxydes montrent des déviations standard oy pratique-
ment identiques, i.e. tous ont une valeur autour de 5-10° (voir la partie supérieure
de la figure 3.16). Cette situation contraste avec le cas le cas des chalcogénures
(voir la partie inférieure de la figure 3.16) pour lesquels les 6 déviations standard ne
sont pas équivalentes. FEn effet, dans ce dernier cas, les angles impliquant le 4éme
atome (104, 204 et 304) donnent lieu & une déviation standard plus importante.
Ces résultats montrent 'existence d’une différence dans la nature des contraintes et
des excursions angulaires a I'intérieur du tétraedre AX, /o dans ces deux familles de
verres, et suggeére une plus grande rigidité (au sens ot il n’y a point de distorsion
angulaire) du tétracdre dans les oxydes puisque toutes les excursions angulaires sont
maintenues & une méme valeur faible, typiquement 7°, quelle que soit la hiérarchie

des atomes voisins.

Les distributions angulaires autour des atomes de la colonne VI apparaissent
comme étant trés différents. En effet, la déviation standard og. associée au PBAD
102 est faible : 11,7° dans GeSes, alors que la déviation standard de I'oxygéne dans
I’oxyde correspondant est relativement élevée, 26,7° dans GeO,. Par conséquent, il
apparait que la contrainte BB est plus faible dans GeOs, on peut donc la considérer
comme étant brisée. En effet, cette déviation standard est du méme ordre de gran-
deur que celle trouvée dans GeSes a haute température (18-25° a 1373 K), domaine
dans lequel les contraintes de balancement sont supposées brisées compte tenu de
I’agitation thermique. En tenant compte du caractére brisé de cette contrainte et
en utilisant I’équation 2.4, le nombre de contraintes par atome doit donc étre réduit
a nC:O,33(%rA—3)+O,67(%rX—4):3,00. Les oxydes GeOs et SiOy apparaissent donc
comme étant isostatiques (n.=3,0) et non sur-contraints comme un comptage direct

des contraintes (n.=3,67) le laisserait supposer.

Du fait de la grande proportion de liaisons edge-sharing [172|, SiSey apparait
comme étant un cas intermédiaire avec o0g,,=19,6°, les BB des Se apparaissant
comme étant respectivement brisées et intactes dans le cas des liaisons edge-sharing
et corner-sharing. Comme nous allons tout de suite le voir dans la section suivante,
le fait que les 6 déviations standard des BB du silicium ne soient pas équivalentes
montre que le systéme est sur-contraint, ce qui a également été mis en évidence

expérimentalement [177].
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En résumé, la validation des algorithmes de comptage de contraintes est en
marche. On est en mesure de retrouver a partir d’une simulation classique ou ab
initio de formateurs de réseaux AXs ce qui serait attendu par un comptage direct
utilisant le comptage de Phillips et Thorpe. Toutefois, on réalise que des différences
apparaissent, oxydes contre chalcogénures, pour lesquels un comptage de contraintes
peut différer. Cette différence était proposée sur une base purement heuristique

jusqu’a présent [38]. Elle trouve ici une justification microscopique.

Dans ce qui suit, nous allons montrer que cette différence entre oxydes et chal-
cogénures peut étre exploitée pour comprendre les effets que la composition induit

sur I’état de rigidité du réseau.
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4.1 Du flexible au rigide sur-contraint, I’exemple de Ge-
Se

4.1.1 Objectif

a composition, dont dépend la coordinence moyenne, est bien entendu un
facteur clé déterminant la rigidité d’un réseau. Historiquement, la théorie
de la rigidité de Phillips [34, 35| avait d’ailleurs pour but de prévoir les composi-
tions idéales pour la formation de verre (voir le chapitre 1). En ce sens, le systéme
Ge,Seq_, est emblématique puisqu’il a été démontré expérimentalement qu’un re-
froidissement trés lent [178] n’entrainait la vitrification du systéme qu’autour de la

coordinence moyenne de 2,4, c’est-a-dire pour des compositions quasi-isostatiques.

Cependant, si le lien entre connectivité et rigidité est relativement bien établi,

le lien entre structure et rigidité est plutot loin d’étre compris. Ainsi, plusieurs
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recherches d’un éventuel effet de la sur-contrainte sur la structure atomique locale
n’ont pas abouti. En effet, aucune signature claire de la transition de rigidité n’a été
identifiée par diffraction de neutron ou rayons X, les allures générales des spectres
étant peu affectés par les changements de compositions, de méme que la position des
pics principaux. En particulier, le premier pic de diffraction (position, largeur) a été
étudié dans plusieurs chalcogénures, mais es résultats n’ont pas permis de conclure
[179, 162].

Bien que P’algorithme de comptage des contraintes par Dynamique Moléculaire
ait justement pour but de prédire la composition du seuil de rigidité (comme nous
Pavons par exemple montré pour le silicate de sodium dans la section 3.4), nous
avons cherché & I'appliquer sur différentes compositions du systéme Ge,Sej_, pour

tenter de mettre en évidence un effet structural de la transition de rigidité.

4.1.2 Mouvement angulaire intra-tétraédrique

La figure 4.1 montre les déviations standard og. et oge angulaires pour les
cing compositions du systéeme GegSe;_, simulées en fonction du numéro de 'angle
(voir la notation introduite dans la figure 3.13 au chapitre précédent). Parmi ces
15 déviations standard, seules 6 sont de 'ordre de 10° et sont entre 2 et 4 fois plus
petites que les autres. Il y a donc, comme au chapitre précédent dans la comparaison
entre oxydes (GeOag, SiOs) et séléniures (GeSeq, SiSes), un gap trés clair entre des
contraintes qui peuvent étre considérées comme brisées et celles qui sont intactes. Ces
6 oge sont celles associées avec le mouvement angulaire & l'intérieur des tétraédres
GeSey/p. Puisque seules 5 d’entre elles sont mutuellement indépendantes (le 6eme
angle autour des Ge pouvant étre déterminé par la connaissance des 5 autres),
on peut en déduire que cette méthode permet de retrouver le nombre exact de
contraintes angulaires prédit par un comptage des contraintes basé sur le calcul de
Phillips et Thorpe [34] utilisant ’équation 2.2. De méme, comme attendu, on note
Pexistence d'une seule contrainte (c¢’est-a-dire une seule déviation standard og. de

valeur faible) pour les atomes Se.

Cependant, une étude plus approfondie montre une claire distinction entre cer-
taines compositions pour lesquelles les déviations standard pertinentes ogen (n =
1,2, 3,6, 7et 10) sont quasiment de méme valeur (z = 0,10, z = 0,20 et x = 0,25)
et les autres compositions appartenant au domaine rigide sur-contraint (z = 0,33,
x = 0,40) pour lesquelles les déviations standard oge présentent clairement des
valeurs différentes les unes des autres. On remarque, de méme, que ces déviations

standard qui augmentent dans le domaine sur-contraint (n=3,7,10) impliquent le
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Angle number

Fic. 4.1: Déviations standard og. et og. des distributions angulaires partielles
(PBADs) en fonction du numéro d’angle pour 5 compositions sélectionnées de verres
GexSel,x.

quatriéme voisin du germanium (voir le tableau de correspondance des angles au

chapitre précédent).

En effet, & mesure que la fraction d’atomes Ge augmente, on observe I’'augmenta-
tion de l'excursion angulaire au sein du tétraédre pour certains angles (oG, passant
par exemple de moins de 10° & environ 20° dans GeSey pour n=3, 'angle 104),
alors que d’autres (comme le n=1, 102) restent constants. Ce résultat montre que la
sur-contrainte au sein du réseau entraine un mouvement angulaire asymétrique au
sein du tétraedre. Lorsque les 6 déviations standard og. pertinentes sont représen-
tées en fonction de la composition et séparées suivant qu’elles impliquent ou non le
quatriéme voisin (voir la figure 4.2), on observe alors que le mouvement angulaire
impliquant ce 4°™¢ voisin (angles 104, 204 et 304) augmente de facon prononcée dés
que le systéme est dans la phase sur-contrainte. A l'inverse, les autres contributions
(102, 103 et 203) montrent une excursion angulaire presque similaire. La grandeur
0Ge apparait donc comme un excellent indicateur de la rigidité sur-contrainte. I’ob-
servation de la figure 4.2 suggere également qu’il puisse y avoir une corrélation entre
oge et les frontiéres de la phase intermédiaire. Nous nous garderons de conclure ici,

compte tenu du faible nombre de compositions abordées.
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Fic. 4.2: Déviations standard oge en fonction de la composition dans Ge,Seq_g,
divisées en une contribution impliquant le 4°™¢ voisin (104, 204, 304, ligne rouge)
et les autres contributions (102, 103, 203, ligne noire). La zone grisée correspond a
la phase intermédiaire rapportée par Boolchand [67].

4.1.3 De la contrainte intacte a la contrainte brisée

Afin de mieux comprendre l'influence de la composition sur la nature des
contraintes angulaires a l'intérieure du tétraedre, nous avons étudié les contraintes
de chaque atome de fagon individuelle. En effet, rappelons que, par nature, les ré-
sultats de la méthode de comptage des contraintes présentés jusqu’alors sont une
moyenne sur le temps et le systéme. Afin d’observer d’éventuelles inhomogénéités
au sein du réseau, une méthode alternative est de calculer les contraintes de chaque
atome de fagon séparée. Ainsi, la valeur des angles formés par chaque atome cen-
tral est suivie au cours du temps. Une distribution angulaire est donc obtenue pour
chaque atome et pour chacun des angles 102, 103, 104, etc. Les déviations standard
individuelles de chacune de ces distributions sont alors calculées afin d’évaluer leur
rigidité respective. Au final, nous obtenons donc une distribution de déviations stan-
dard oy associées a chaque atome pour chaque espéce (Ge ou Se) et chaque angle
(102, 103, 104...).

Ces distributions de déviations standard sont affichées sur la figure 4.3. A I'instar
de la figure 4.2, nous avons séparé deux contributions impliquant ou non le 4¢™¢
voisin des atomes Ge. Si ces deux contributions restent pratiquement identiques pour

les compositions flexibles ou isostatiques (z = 0,10, 0,20 et 0,25), elles deviennent
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Fic. 4.3: Distribution des déviations standard calculées de facon individuelle pour
chaque atome Ge du réseau, divisée en une contribution impliquant le 4°™ voisin
(ligne rouge) et les autres contributions (ligne noire).
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a b C

Fi1G. 4.4: Schéma d’un treillis simple pouvant étre flexible (a), isostatique (b) ou
rigide sur-contraint (b). La barre rouge symbolise une liaison ne pouvant satisfaire
la méme longueur que celles des autres barres du treillis.

non équivalentes pour les compositions rigides sur-contraintes (x = 0,33 et 0,40),
la contribution impliquant le 4™ voisin (104, 204 et 304) présentant alors une
forme bimodale. La distribution est ainsi constituée d’un premier pic & faible oy
qui reste & la méme position que celui associé a Iautre contribution (102, 103 et
203), et un deuxiéme pic apparaissant a plus haute valeur de oy ~ 20-25°. Ces pics
peuvent étre respectivement associés a une population de contraintes intactes (og
petit, la contrainte BB maintenant ’angle fixé autour de sa valeur moyenne) et a une
population de contraintes brisées (og grand, aucune contrainte BB ne maintenant

la valeur de l’angle fixée).

L’apparition de ces contraintes brisées est intuitive et peut étre schématisée de
maniére élémentaire par la figure 4.4. En effet, & U'instar d’un treillis mécanique
auquel on ajouterait progressivement de nouvelles barres pour fixer les positions de
ses noeuds, toutes les contraintes ne peuvent plus étre satisfaites en méme temps
lorsque les noeuds du treillis sont soumis & plus de contraintes qu’ils ne possédent
de degrés de liberté, c’est dire dans le régime rigide sur-contraint. Cela est encore
possible lorsque le treillis est isostatique puisque la diagonale (figure 4.4b) assurant
la rigidité simple de 1’édifice peut prendre la méme longueur L que les autres barres.
Lorsque le systéme devient sur-contraint, il n’a donc pas la possibilité de satisfaire
la méme longueur L pour toutes les barres, il s’ensuit 'apparition d’une distribution
de longueurs L. Mais, pour satisfaire certaines contraintes plus intenses, d’autres

doivent céder et peuvent étre brisées.

Ainsi, contrairement & ce que l’analyse globale (moyenne en temps et sur le sys-
téme) pourrait laisser penser (figure 4.2), le domaine rigide sur-contraint n’entraine
pas qu’une augmentation globale de I'excursion angulaire des voisins des atomes

de Ge et donc une brisure progressive des contraintes associées. L’augmentation
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Systéme Si0Oo GeOs SiSea GeSeg GeSey GeSes  GeSeo

5(deg) 30,9 304 309 350 403 319 30,6
os(deg) 17,7 175 239 274 259 20,6 21,6

TAB. 4.1: Angle dihédral moyen § et déviation standard o de sa distribution pour
4 compositions du systéme Ge-Se ainsi d’autres systémes étudiés & but indicatif.

seule de 'excursion angulaire se traduirait en effet sur la figure 4.3 par un décalage
progressif du pic de la contribution impliquant le 4™ voisin vers des valeurs plus
élevées de gg. Au lieu de cela, on a bien la disparition claire de certaines contraintes
qui étaient initialement intactes et qui disparaissent uniquement aux compositions
GeSey et GegSes. Cette claire distinction entre contraintes intactes et brisées ne
repose sur aucun critére arbitraire et montre donc que notre méthode permet de

compter précisément le nombre de contraintes actives.

Enfin, nous pouvons établir un critére clair pour distinguer la limite o; entre
contrainte active et brisée. Elle peut en effet étre prise au minimum observé entre

les deux pics de la distribution bimodale (~ 15°).

4.1.4 Mouvement angulaire inter-tétraédrique

Le mouvement angulaire autour des atomes Se reste quant & lui relativement
inchangé sur la gamme de composition étudiée, y compris lorsque le systéme de-
vient rigide sur-contraint. Pour trouver un paramétre structural relatif aux atomes
Se qui puisse étre sensible & la composition, nous nous intéressons a ’angle dihédral
§ (voir sa définition section 1.2.1) autour des atomes de Se. Comme montré dans le
tableau 4.1, la valeur moyenne de ’angle dihédral ne montre pas d’évolution claire
avec la composition. En revanche, sa déviation standard (c’est-a-dire son excursion
angulaire, a la fois temporelle et spatiale) montre une diminution marquée lorsque
I’on passe des compositions flexibles aux compositions rigides, sa valeur diminuant
de 05=27,4° pour GeSeg jusqu’a 20°-21° pour la composition GeSes. Ainsi, partant
de cette derniére composition, I’ajout d’atomes Se apporte ’apparition de nouveaux
degrés de libertés, permet la satisfaction simultanée de toutes les contraintes an-
gulaires a l'intérieur du tétraédre et autorise un plus grand mouvement dihédral
le long des chaines d’atomes Se. Une comparaison indicative avec l’ange dihédral

calculé dans d’autres systémes est également donnée dans le tableau 4.1.

Cet ensemble de résultats sur le systéme Ge-Se montre que la transition de
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rigidité se traduit principalement par des modifications dans le mouvement angulaire
a lintérieur du tétraédre GeSey /5. Nous verrons par la suite que ce n’est toutefois
pas le cas pour tous les systémes, ’angle inter-tétraédrique pouvant également étre
sensible aux effets de rigidité dans des systémes iono-covalents (voir les chapitres 5
et 6).

4.2 A la recherche de la phase intermédiaire, ’exemple
de As-Se

4.2.1 Objectif

Comme mentionné dans la section 3.3.2.1, As,Se;_, est un systéme bien adapté a
la recherche d’une phase intermédiaire car cette derniére est observée sur une gamme
relativement large de compositions (0,23 < x < 0,30 étant les valeurs mises a jour
[147], sensiblement différentes de celles données dans la référence [148]). Dans cette
optique, nous avons simulé 5 compositions de ce systéme & 'intérieur et & 'extérieur
de la phase intermédiaire, en utilisant un systéme suffisamment grand (200 atomes)
pour que de faibles changements de compositions soient significatifs par rapport aux
erreurs statistiques. Rappelons que la structure des verres produits par simulation

a été comparée avec succes aux données expérimentales dans la section 3.3.2.1.

4.2.2 Transition de rigidité

Avant de chercher & mettre en évidence des manifestations de la phase intermé-
diaire dans ce systéme, il est nécessaire de lever 'incertitude concernant la position
du seuil de rigidité. En effet, comme présenté dans la section 2.1.4.6, un comptage
direct des contraintes en se basant uniquement sur le modele des chaines Se, inter-
connectées prédit un seuil de rigidité a x = 40% de As, alors que ce seuil est observé
expérimentalement & z.(1) = 23%, la borne inférieure de la phase intermédiaire
[147, 148]. Pour expliquer ce décalage vers les compositions riches en Se, il faut
envisager d’autres structures locales isostatiques. Il a été proposé que des unités
quasi-tétraédriques de la forme Se=As(Se; /)3 pouvaient expliquer la position du
seuil de rigidité & un x plus faible que prévu. En effet, ces unités de stoechiométrie
AsSes /o sont plus riches en sélénium, correspondent a x =28,6%), et ont un nombre

de contraintes par atome n, égal 3 trois'

'Dans AsSes /5 qui comporte 3,5 atomes, on comptera 7 contraintes (2 BS et 5 BB) pour le As, 3
contraintes pour les Se connectant au reste du réseau et une demie contrainte pour le Se terminal,
soit 10,5 contraintes. Par atome, on a donc bien n.=3.
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La premiére méthode pour tenter de mettre en évidence la présence d’atomes
As a 4 voisins congiste simplement a faire une énumération du nombre d’atomes
voisins situés dans la spheére de coordinence des atomes (dont la limite est choisie au
minimum observé entre les pics associés a la 1°7¢ et & la 2 sphére de coordinence
dans les fonctions de corrélation de paire, c’est-a-dire & environ 3 A) En classant
les atomes par coordinence, on obtient finalement une distribution des différentes

coordinences des atomes.

Ces distributions de coordinences dans le verre AsySes sont représentées sur la
figure 4.5. Comme attendu, la majorité des As sont de coordinence III et la majo-
rité des Se de coordinence II. Néanmoins, on note la présence de défauts avec une
proportion non négligeable d’espéces As’ et Se!, espéces qui peuvent contribuer
la formation de 1'unité structurale de base Se=As(Se; 5)3. Bien que d’autres espéces

comme As’! AsY ou Sel!!

soient également trouvées, elles ne sont présentes qu’en
quantité infime (<1%). Comme le montre la figure 4.6, ces espéces exotiques sont
trouvées dans toute la gamme de compositions étudiées et leur évolution avec la

composition ne donne pas d’indication particuliére.

100

Pourcentage
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\4
0 Se'V. se As
| 1l 1l \% \
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Fi1G. 4.5: Distributions des coordinences des atomes As et Se dans AssSes vitreux.

Néanmoins, cette analyse topologique de la coordinence des atomes n’est pas

suffisante pour expliquer la présence de contraintes supplémentaires. Gardons par
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F1G. 4.6: Fraction d’atomes présentant une coordinence autre que Se!! et As’ en
fonction de la composition de As dans As;Seq_, vitreux.

exemple & Iesprit que, comme nous ’avons vu dans la section 3.4, il y a entre 4 et 6
voisins autour du sodium dans un silicate alors qu’une seule contrainte BS doit étre
prise en compte avec l'oxygéne non-pontant plus proche voisin. Par ailleurs, I’analyse
des coordinences qui vient d’étre proposée dépend grandement du choix du cutoff

(ici 3 A) a utiliser pour définir les limites de la premiére sphére de coordinence.

Afin de compter précisément la population de coordinences et le nombre de
contraintes présentes dans le réseau, nous avons donc appliqué ’algorithme de comp-
tage des contraintes précédemment introduit. Comme on pouvait s’y attendre, le fait
de se contenter de ’analyse globale ne permet pas de prendre en compte les diffé-
rentes espéces de coordinences différentes présentes dans le réseau. Ainsi, comme le
montre la figure 4.7, seules les espéces majoritaires As//! et Se!! apparaissent dans
cette analyse, leurs proportions étant telles qu’elles dominent la statistique. D’aprés
la figure, on dénombrerait alors 2 contraintes BS et 1 contrainte BB par atome Se

ainsi que 3 contraintes BS et 3 contraintes BB par atome As.

Pour prendre en compte la diversité des espéces présentes dans le réseau, il est
une fois de plus nécessaire de compter les contraintes de chaque atome de facon indi-

viduelle. Ainsi, en effectuant un tel dénombrement, on se rend compte que certains
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Fia. 4.7: Déviations standard o associées aux contraintes radiales BS et angulaires
BB pour les atomes As et Se obtenus dans AssSes vitreux par la méthode d’analyse
globale des contraintes.

atomes As subissent 3 contraintes BS alors que d’autres en montrent 4 (voir figure
4.8). Ces espéces sont respectivement associées aux populations d’atomes As’/! et
As"V précédemment mises en évidence par I'analyse de coordinence et suggérées par

HI continuent d’étre contraints

Pexpérience [148]. Comme attendu, les atomes As
par 3 angles, alors que les As’V, qui ont 6 déviations standard petites, et donc 5
contraintes, montrent clairement en environnement tétraédrique. Du reste, les angles

moyens associés aux oy des As/! et As’V sont respectivement égaux a 98° et 109°.

Ainsi, I'algorithme d’analyse des contraintes permet bien de mettre en évidence
la présence d’espéces As!V présentant un nombre de contraintes par atome plus
élevée que les especes As'l. La présence de telles structures locales permet d’ex-

.....

faible que celle qui serait prédite & partir d’une analyse basée sur le modéle des

chaines inter-connectées par 100% de As!!/

. Il faut bien noter que cette évaluation
des contraintes est totalement indépendante du dénombrement topologique des po-
pulations de coordinences présenté au début de cette section. Cependant, comme
le montre la figure 4.9, ces deux approches donnent une proportion d’espéces As!V

trés proche et une variation semblable avec la composition.
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Fia. 4.8: Déviations standard o associées aux contraintes radiales BS et angulaires
BB pour les atomes As et Se obtenus dans AssSes vitreux par analyse individuelle
des contraintes de chaque atome.

4.2.3 Espace réel

L’évaluation du nombre de contraintes ayant permis de comprendre la position
du seuil de rigidité, cherchons maintenant d’éventuelles signatures structurales de la
rigidité, de la sur-contrainte ou de la phase intermédiaire. Rappelons que les facteurs
de structure totaux Sy (@) de chaque composition ont déja été exposés (voir figure
3.9 dans la section 3.3.2.1) pour étre comparés aux données expérimentales et ainsi
valider le modéle de simulation utilisé. Ces facteurs de structure ne montrant pas
d’évolution significative avec la composition, nous nous concentrons sur ’analyse de
la contribution de chaque paire d’atomes pour obtenir des informations intéressantes

sur I’évolution de la structure du réseau avec la composition.

Commengons par nous intéresser a ’espace réel qui permet de comprendre de
facon directe la facon dont est modifié I'ordre & courte portée avec la proportion
d’atomes de As. La figure 4.10 montre ainsi les fonctions de corrélation de paire
As-As, As-Se et Se-Se pour chacune des 5 compositions étudiées. On remarque que
les corrélations As-Se ne montrent pas d’évolution significative avec la composition,
Pordre local autour de I'arsenic n’étant que trés peu modifié dans la gamme de

compositions étudiées, de méme que le deuxiéme pic principal a 3,8 A. Le premier pic
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F1G. 4.9: Evolution de la fraction d’atomes As de coordinence IV avec la composi-
tion. Comparaison entre le calcul des coordinences (cutoff 3 A, mémes valeurs que
la figure 4.6) et par 'analyse des contraintes individuelles de chaque atome.

des corrélations Se-Se 4 2,4 A tend en revanche a voir son intensité diminuer a mesure
que la fraction d’atomes As augmente. Il s’agit d’un résultat intuitif puisque ce pic
correspond aux liaisons homopolaires Se-Se, unités de base des chaines d’atomes
Se. Leur longueur et donc la proportion de liaisons Se-Se, tend & diminuer avec
I’ajout d’atomes As. Enfin, de facon surprenante, on note la présence de liaisons
homopolaires As-As pour toutes les compositions étudiées. Ces liaisons homopolaires
se manifestent par 'existence d’un premier pic dans gas—as(r) a 2,6 A tandis que
le second pic autour de 4 A correspond aux liaisons As-Se-As entre unités de base
AsSes /. On notera enfin que ces liaisons homopolaires As-As augmentent de fagon

significative pour x > 0, 35.

4.2.4 Le FSDP comme marqueur de la phase intermédiaire ?

Passons maintenant a I’étude détaillée de 'espace réciproque. Nous avons repré-
senté le facteur de structure total dans le chapitre 3 (voir la figure 3.8) et celui-ci
montrait un trés bon accord avec les expériences issues de diffraction de neutrons.
Comme le montre la figure 4.11, la décomposition par paire des facteurs de structure

ne révéle & premiére vue pas de tendances claire avec la composition. On remarque



100 Chapitre 4. Effet de la composition sur la rigidité

Fi1c. 4.10: Fonctions de corrélation de paire As-As, As-Se et Se-Se dans As,Sei_,
vitreux pour chaque composition sélectionnée.
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Fic. 4.11: Facteurs de structure partiels As-As, As-Se et Se-Se dans As,Sei_;
vitreux pour chaque composition sélectionnée.

cependant que, pour Uintégralité des compositions, le facteur de structure partiel
As-Se contribue le plus au premier pic de diffraction (first sharp diffraction peak,
FSDP, a 1,3 A‘l) du facteur de structure total.

Avant d’aller plus loin, notons que le FSDP observé dans les verres posséde
généralement des comportements anormaux en fonction de la température, de la
pression et de la composition [180]. Puisque la position du FSDP Qggpp est infé-
rieure & Qp (position du pic principal du facteur de structure, associé a la distance
caractéristique entre plus proches voisins), le FSDP correspond a des corrélations
structurales & plus grande échelle. Sa présence est observée & la fois dans les systémes
amorphes covalents [181, 182] et ioniques [183]. Dans les systémes ioniques, cet ordre
& moyenne portée a été associé & la séparation entre cations imposée par leur répul-
sion Coulombienne mutuelle, induisant ainsi 'apparition un pré-pic dans le facteur
de structure cation-cation [184]. Ces pré-pics peuvent également apparaitre du fait

d’effets de taille parmi les atomes du réseau [185]. Cependant, la topologie du ré-



102 Chapitre 4. Effet de la composition sur la rigidité

seau elle-méme peut avoir un roéle crucial puisque le FSDP est également observé au
sein des systémes monoatomiques tétraédriques comme Si et Ge amorphes [186, 187].
L’origine du FSDP est maintenant traditionnellement expliquée en invoquant le mo-
deéle void-based [180, 188] dans lequel un ordre des espaces vides interstitiels s’établit

au sein de la structure selon une distance caractéristique 27w /Qpspp.

Revenons maintenant dans l'espace réel. La position du FSDP Qprspp est tradi-
tionnellement reliée & une distance caractéristique de répétition d = 2w /Qrspp et sa
largeur a mi-hauteur (full width at half maximum, FWHM) a une longueur de cor-
rélation L = 27/FWHM, parfois également appelée longueur de cohérence, qui est
lice aux fluctuations de densité atomique [189, 190, 191]. L’effet sur le FSDP d’irra-
diations [192, 138], du taux d’humidité [190, 193] et de la fraction de cations alcalins
[108] ont été étudiés, ce qui a amené a l'idée qu'une dépolymeérisation du réseau (une
baisse de l'ordre atomique) est associée a une baisse de la distance caractéristique d.
La signification exacte de la longueur de cohérence L reste mal comprise puisqu’elle
montre par exemple une augmentation avec le taux de potassium présent dans la
silice, une diminution avec le taux de lithium et un maximum avec le taux de sodium

[108]. Cette grandeur semble donc fortement dépendre du systéme consideéré.

Les FSDPs obtenus dans nos simulations ont été caractérisés par ajustement avec
une fonction de type Lorentzienne (les ajustements sont visibles sur la figure 4.12).
Nous nous sommes inspirés de la méme méthodologie que celle développée dans une
étude expérimentale du facteur de structure de la silice qui peut étre ajusté avec une
meilleure précision par une fonction Lorentzienne que par une fonction Gaussienne
[23]. Cette situation est également rencontrée pour les systémes As,Sej_,. Il est &
noter que l'ajustement a été fait sur la moitié & faible Q du FSDP pour éviter de
prendre en compte la contribution des pics suivants. Ceci permet de suivre précisé-
ment Uintensité, la position et la largeur & mi-hauteur du FSDP avec la composition
de As.

La figure 4.13a montre la position Qrspp du FSDP ainsi que la distance caracté-
ristique de répétition d associée en fonction de la composition, la phase intermédiaire
expérimentale étant indiquée par une zone grise. En dépit des incertitudes impor-
tantes, on remarque que Qrspp décroit (ou, de fagon équivalente, que d augmente)
a partir de = > 0, 30, c’est-a-dire lorsque le systéme devient rigide sur-contraint. La
distance d étant une distance caractéristique de répétition associée aux corrélations
As-Se, elle correspond a une taille caractéristique de structures As (pyramidales ou
tétraédrique) connectées entre elles par un atome Se, c’est-a-dire a une taille carac-

téristique de clusters rigides. Un comportement similaire a été observé expérimen-
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Fi1G. 4.12: Zoom sur la partie & faible ) du facteur de structure de chaque compo-
sition étudiée et ajustement (courbe brisée) du premier pic de diffraction (FSDP)
par une fonction Lorentzienne.
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talement par Awasthi et al. [194] pour le systéme Ge,Se;_,, d montrant un plateau
dans la phase intermédiaire et augmentant dans la phase rigide sur-contraint. Pour
ce dernier systéme, les résultats sont toutefois toujours sujets & débat puisqu’ils ont
été d’abord infirmés [179] puis confirmes [195].

Par ailleurs, la figure 4.13b montre la largeur & mi-hauteur du FSDP ainsi que
la longueur de cohérence L associée en fonction de la composition. Fait intéressant,
cette largeur & mi-hauteur présente un minimum au sein de la phase intermédiaire (L
y présentant quant a elle un maximum). Un comportement anormal de L & 'intérieur
de la phase intermédiaire pour le systéme GezSe1_, a également été rapporte [194],
cette grandeur passant par un minimum et un maximum local & Uintérieur de la
phase intermédiaire. On notera cependant que cette derniére étude porte sur le
FSDP total qui, comme nous le verrons dans la section 6.4.2, ne suit pas forcément
le méme comportement que les FSDPs des facteurs de structure partiels. Selon
Phillips et al. [196, 197, 198], la longueur de cohérence L n’est pas associée a une
quelconque distance de répétition inter-atomique mais & une taille caractéristique
d’auto-organisation du réseau pour éliminer les contraintes macroscopiques. Si I'on
suit cette conjecture, le fait que la longueur L apparaisse comme étant maximale
dans la phase intermédiaire suggére donc que le réseau tende a s’auto-organiser pour

éviter toute sur-contrainte interne.

Au final, nous réalisons que le FSDP du facteur de structure partiel As-Se peut
étre un marqueur structural de la transition de sur-contrainte (via sa position) et de
la phase intermédiaire (via sa largeur a mi-hauteur). Nous verrons dans la section
6.4.2 qu’il s’agit 1a d’un comportement plus général puisqu’il est également observé

dans le silicate de sodium sous pression.

4.2.5 Dynamique

Nous avons entrevu dans la précédente partie une signature structurale de la
rigidité et de la phase intermédiaire dans le verre. Intéressons-nous maintenant pour

le méme systéme As-Se a ’état liquide et a ses propriétés dynamiques.

Nous avons ainsi calculé la constante de diffusion des atomes As et Se en fonction
de la composition et de la température. Comme détaillé dans la section 3.3.1.4, il
est pour cela nécessaire de calculer le déplacement quadratique moyen (msd) des
atomes en fonction du temps et de s’assurer que le régime de diffusion est bien
atteint aux grands temps. Les déplacements quadratiques moyens des atomes Se
dans le systéme AssSes sont représentés sur le graphique inséré dans la figure 4.14

pour différentes températures de simulation. En échelle log-log, on s’assure que le
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Fi1G. 4.13: a) Position du premier pic de diffraction (FSDP) Qrgpp et longueur
caractéristique de répétition associée d = 27/Qpgpp (ordonnée de droite) en fonc-
tion de la composition. b) Largeur & mi-hauteur (FWHM) du FSDP et longueur de
cohérence associée L = 27 /FWHM (ordonnée de droite) en fonction de la compo-

sition. La zone grise correspond & la phase intermédiaire observée par Boolchand
[147, 148].
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F1a. 4.14: Constantes de diffusion Dge pour les compositions sélectionnées en fonc-
tion de l'inverse de la température. Le point vert correspondant & la constante de
diffusion des atomes Se dans le systéme GeSey [199] qui est donnée & titre indicatif.
La figure insérée montre les déplacements quadratiques moyens (msd) des atomes
Se dans AsySes pour différentes températures.

régime diffusion est atteint lorsque la pente est égale a 1. La durée nécessaire pour
atteindre ce régime passe d’environ 0,2 ps & 2000K a environ 5 ps & 800K. La durée
limitée de la simulation ne permet pas d’observer ce régime & 600K, compte-tenu

du ralentissement dynamique du systéme.

Les constantes de diffusion Dg, calculées a partir de ces déplacements quadra-
tiques moyens sont représentées sur la figure 4.14 en fonction de l'inverse de la
température pour chacune des 5 compositions étudiées. Ces derniéres apparaissent
comme étant compatibles avec la constante de diffusion de Se dans un autre chalcogé-
nure (GeSesg), calculée par simulation ab initio [199]. Malgré le nombre relativement
restreint de points disponibles, on observe un comportement de type Arrhenius (voir
section 1.1.3.3) de la diffusion a faible température et un départ de ce comportement
a plus haute température (T>1600K). On observe le méme comportement général
quant a la diffusion des atomes As, bien que ces derniers tendent a étre moins mo-
biles que les atomes Se et donc & montrer une constante de diffusion légérement

inférieure.

En ajustant ces valeurs avec une loi d’Arrhenius du type D = Dy exp(%%‘) et en

se limitant au domaine montrant un comportement de type Arrhenius (800 < 7' <
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FiG. 4.15: Energie d’activation calculée & partir des constantes de diffusion obtenus
par simulation et comparaison avec 1’énergie d’activation expérimentale obtenue a
partir de mesures de viscosité [201].

1600K), il est possible de calculer I’énergie d’activation E 4 pour chaque composition.
Ces derniéres sont représentées sur la figure 4.15 et présentent un minimum dans la
région 0,25 < x < 0,35. Un tel minimum d’énergie d’activation est caractéristique
de la présence d’une phase intermédiaire et a déja été observée expérimentalement
dans le systéme Ge-Se [200]. On notera que ce minimum est observé a la fois pour

les atomes As et Se.

L’existence de ce minimum d’énergie d’activation dans le systéme As-Se a égale-
ment été observé expérimentalement par Lucas et al. [201], les valeurs de E 4 étant
aussi représentées sur la figure 4.15 (axe de droite). Cependant, nous constatons que
leurs énergies d’activation apparaissent comme étant un ordre de grandeur supérieur
aux valeurs que nous obtenons. De plus, le minimum observé apparait & plus faible
concentration en As (0,20 < z < 0,30). On notera cependant que ces énergies d’ac-

tivations ont été obtenues par des mesures de viscosité et peuvent donc légérement



108 Chapitre 4. Effet de la composition sur la rigidité

0.8 T T T T T T T T T

0.7 —

D (10'5 cmzls)
o
(=2

0.5

0.4

0.2 0.25 0.3 0.35 0.4
Fraction of As x

Fic. 4.16: Constantes de diffusion D 45 et Dg. & 800K en fonction de la composition.

différer de celles obtenues a partir de la diffusion [202]. De plus, la gamme de tem-
pérature a laquelle les viscosités ont été mesurées pour le calcul de E4 (entre 350 et
430K) est trés différente de celle utilisée dans les présentes simulations (entre 800 et
1600K). Tl serait donc intéressant d’étendre les études expérimentales vers les plus

hautes températures.

Par ailleurs, comme le montre la figure 4.16, cette anomalie (minimum) de I’éner-
gie d’activation est corrélée 4 une anomalie (maximum) de la diffusion des atomes As
et Se a 800K, la plus basse température a laquelle la durée de la simulation permet
d’atteindre le régime de diffusion. Les propriétés dynamiques du liquide montrent
donc un certain nombre d’anomalies (minimum d’énergie d’activation et maximum
de diffusion) au voisinage de la phase intermédiaire. Cependant, contrairement aux
anomalies obtenues dans le comportement du FSDP dans le verre, ces derniéres
semblent avoir lieu & fraction d’arsenic plus élevée, le maximum de D44 g, étant

obtenu pour z = 0, 35.

Ce constat ouvre sur une remarque importante qui motive la suite de ce mémoire.
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1l faut en effet garder a l'esprit que les mesures calorimétriques de Boolchand et
al. (minimum du flux de chaleur non réversible [148]|) ou de viscosité de Lucas
et al. [201] sont effectuées au voisinage de T}, c’est-a-dire & une température bien
inférieure a celle des liquides considérés en simulation. Nous allons voir dans la partie
suivante que, si ’algorithme de comptage des contraintes a la Mazwell fonctionne
effectivement bien & basse température, il cesse d’étre valable dans le liquide lorsque

de plus en plus de contraintes sont brisées par activation thermique.
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5.1 Généralités

9 énumération des contraintes a la Mazwell s’applique aux réseaux comple-
L tement connectés a 0K. Cependant, en pratique, elle reste valide tant que
la, viscosité du systéme est trés élevée avec peu ou pas de liaisons inter-atomiques
brisées, ce qui est le cas & T<T,. Le fait d’étendre la théorie des contraintes a la
phase liquide suscite donc de nouvelles questions mais peut permettre une meilleure
connaissance des liquides surfondus, une telle extension permettant de vérifier a quel
point les propriétés d’un liquide peuvent étre décrites & partir de la topologie du

verre associé.
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5.1.1 Modéle de Gupta et Mauro

Récemment, des expériences de spectroscopie ont montré que le concept de la
rigidité pouvait étre étendu a ’état liquide [203]. En effet, il a été montré que
les paramétres donnant la dépendance en température des processus de relaxation
de chalcogénures liquides dépendaient de la coordinence moyenne dans le verre 7,
la grandeur clé de la théorie de la rigidité. Les phénomeénes de relaxation dans le
systéme Ge-Se liquide ont par exemple été étudiés via RMN [204] avec 'approche des
contraintes. D’un point de vue théorique, la théorie de la rigidité a été étendue par
Gupta et Mauro grace a une approche en terme de paysage énergétique [205]. Cette
théorie permet de décrire de facon précise la fragilité et la température de transition
vitreuse de différents liquides binaires [206, 207| en introduisant une fonction ¢(7")
traduisant le comportement en température des contraintes topologiques telle que

ne(T) = q(T)n.(T = 0). Ainsi, cette fonction a pour propriété :

limr—oq(T) =1 limp_oq(T) =0 (5.1)
D’autres applications de cette théorie ont également été rapportées [208, 209].

Ainsi, a la limite de la température nulle, aucune énergie thermique n’est dispo-
nible pour fournir I’énergie suffisante pour briser une contrainte. Ceci correspond a la
situation usuelle des réseaux amorphes a basse température dans lesquels le dénom-
brement des contraintes ¢ la Mazwell peut étre utilisé sans restriction. Cependant,
a température finie, une fraction de ces contraintes sont brisées par ’activation
thermique bien que 'on puisse toutefois s’attendre & ce que le comportement basse
température ¢(T) ~ 1 soit valable tant que le systéme est dans 1’état vitreux. En
revanche, dans le liquide & haute température, toutes les contraintes doivent étre
brisées de sorte que I'on doit avoir la propriété : g(oo) ~ 0. Une loi reproduisant les

deux comportements extrémes a été introduite par Mauro et al. :

¢(T) = [1 - exp<—ﬁ§>] o (5.2)

ot AF™* est Iénergie d’activation nécessaire pour briser une contrainte et vt le
produit de la fréquence d’essai et du temps d’observation. En supposant que vigps
est suffisamment grand, ¢(7') peut étre approximée par une fonction palier [205]
avec une température seuil au-deld de laquelle les contraintes sont supposées étre
brisées. Puisque les contraintes BB sont plus faibles que les contraintes BS (par
exemple 19meV contre 31meV estimées & partir de mesures de la densité d’états
vibrationnels dans le ternaire Ge-As-Se [57]), une hiérarchie de températures seuil

dépendant des atomes et de la nature des contraintes (BS ou BB) peut étre établie.
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F1a. 5.1: Déviations standard radiales o, a 300K (a) et 4500K (b) des distributions
de voisins pour les paires d’atomes Si-O, BO-5i, NBO-Si et NBO-Na en fonction du
numéro du voisin.

5.1.2 Objectif

Le but de ce chapitre est d’introduire une base physique & la loi 5.2 et, plus
généralement, de fournir une représentation & l’échelle atomique du comportement
en température du nombre de contraintes intactes en utilisant les simulations molé-
culaires précédemment décrites. Pour cela, nous illustrerons dans un premier temps
notre démarche avec le systéme 2Si09-NagsO (NS2) qui avait déja servi de base pour

introduire notre algorithme de comptage des contraintes (voir la section 3.4).

5.2 Comptage des contraintes dans les liquides

Nous nous proposons maintenant d’appliquer au silicate de sodium liquide la
méthode d’analyse des contraintes par Dynamique Moléculaire introduite dans le

cas du verre dans la section 3.4.
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5.2.1 Contraintes BS

Comme cela est visible sur la 5.1, certaines des liaisons associées & une contrainte
BS intacte a 300K (déviation standard o, faible) deviennent plus faibles & mesure que
la température augmente. Ainsi, alors que les 3 plus proches voisins oxygéne autour
d’un atome de silicium ne montrent qu’un faible changement de comportement avec
T (de 0,02 A 2 0,06-0,08 A), I'excursion radiale du 4¢™¢ voisin augmente de facon
significative jusqu’a environ 0,2 A a 4500 K (voir la figure 5.2b). Cette derniére
figure permet de suivre le comportement des déviations standard radiales o, des
contraintes rigides dans le verre en fonction de la température. On remarque que
I’augmentation de o, est plus prononcée pour les déviations standard des voisins des
BOs et des NBOs que pour les atomes de silicium, o, passant de 0,095 A 4 0,225 A
a 4500 K. Aucun changement abrupt n’est observé au voisinage de la température

de transition vitreuse.

Comme indiqué dans la section 3.4.2, il est possible de définir une zone approxi-
mative correspondant a la limite entre contraintes intactes et brisées en se basant
sur la figure 5.1a et sur le fait que les déviations standard radiales des paires NBO-
Na; et NBO-Nay doivent se situer de part et d’autre de cette limite (les contraintes
BS NBO-Na; et NBO-Nay étant respectivement intactes et brisées dans le verre).
Sur cette base, la zone grisée de la figure 5.2 correspond & la limite approximative

& laquelle les contraintes intactes dans le verre deviennent thermiquement brisées.

Ainsi, les contraintes BS des liaisons les plus faibles comme NBO-Na; et, dans
une moindre mesure, BOy (figure 5.2), deviennent brisées avant que la température
n’atteigne Ty, les premiéres devenant inactives autour de T' ~ 1000K et les derniéres
autour de 7' ~ T},. Un tel comportement n’est cependant pas observé pour toutes les
liaisons du systéme. Si, & trés haute température (7' > 6000K), toutes les liaisons
montrent une déviation standard radiale supérieure & 0,=0,1 A, valeur caractéris-
tique d’une contrainte brisée, les contraintes BS associées aux atomes Si se révélent
étre peu sensibles & la température puisque seule une des contraintes (Si-Oy) est

considérée comme brisée & 4000K.

Ces résultats sont en accord avec le modeéle de Gupta et Mauro [205, 206, 207]
selon lequel au moins une des contraintes doit étre brisée & une température supé-
rieure & Ty, la transition vitreuse ne pouvant avoir lieu si aucune contrainte n’est
inactive au voisinage de T,. D’aprés nos résultats, les contraintes BS associées aux

atomes Si et une partie de celles associées aux BOs satisfont cette condition.
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F1G. 5.2: a) Déviations standard radiales o, des deux premiers voisins des BOs
(BO; et BOg2) et des premiers voisins des NBOs (NBO-Si, NBO-Na; et NBO-Nay)
en fonction de la température. b) Méme quantité pour les quatre premiers voisins
des atomes Si. La zone grise indique la région a l'intérieur de laquelle les contraintes
deviennent brisées en se basant sur la section 3.4.2. La ligne verticale en pointillés
correspond a la valeur de T, calculée numériquement.
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Fia. 5.3: Comportement des distributions de déviations standard angulaires oy des
BOs pour différentes températures. Une distribution bimodale est observée a partir
de T' ~ 2000 K. La ligne en pointillés définit une limite les contraintes intactes et
brisées, située autour de op=15° & basse température. Des ajustements Gaussiens
(courbes rouges) sont ajoutés pour certaines températures.

5.2.2 Contraintes BB

Comme indiqué dans la section 3.4.3, les distributions angulaires des atomes
NBOs et Na montrent une déviation standard bien plus élevée (g > 20°) que celle
des atomes BO et Si (09 ~ 10°). En ce sens, ce comportement apparait comme étant
similaire & celui observé dans le cas des déviations standard radiales et il est donc pos-
sible d’appliquer la méme méthode consistant & suivre le comportement de gy avec
la température. Cependant, pour mieux apprécier la facon dont certaines contraintes
sont actives (o faible) ou brisées (grand o), intéressons-nous aux contraintes indi-
viduelles des atomes en suivant la méthode déja utilisée dans les sections 4.1.3 et
4.2.2 pour Ge-Se et As-Se. Ainsi, nous suivons individuellement au cours de la simu-
lation la valeur des angles du systéme montrant une déviation standard angulaire
oy faible & 300 K (comme par exemple 'angle 102 des BO, c’est-a-dire 'angle inter-
tétraédrique Si-BO-Si). Chaque angle de chaque BO est donc caractérisé par une
certaine distribution angulaire P(f) et donc une unique déviation standard oy. En
considérant I’ensemble des BOs du systéme, nous obtenons au final une distribution

des déviations standard individuelles oy pour chaque température.

La figure 5.3 montre ces distributions dans la gamme de température 300K <
T < 4500K . A 4500K, lorsque toutes les contraintes sont brisées du fait de ’activa-

tion thermique, nous obtenons une large distribution de déviations standard centrée
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F1G. 5.4: Evolution des distributions de déviations standard oy des atomes Si pour
différentes températures. La courbe pleine noire correspond aux angles 102, 103 et
203 et la courbe en pointillés aux angles 104, 204 et 304.

aux alentours de 0y=20-25°. A 300K, les déviations standard sont quant a elles
caractérisées par une distribution relativement piquée, centrée & une faible valeur
de o9 (6°). A linstar de ce nous avions observé dans le cas de verres Ge-Se, pour
certaines compositions (voir section 4.1.3) nous observons une distribution bimodale
aux alentours de la température de transition vitreuse Ty (1550 K, estimée & partir
de la rupture de pente de V(T) a P=0). La contribution & oy élevée provient du
pic & haute température et peut donc étre associée & la population de contraintes
brisées. Au contraire, la premiére contribution est dans la continuité du pic observé
a basse température et correspond donc a la population de contraintes intactes. Une
ligne en pointillés, représentée sur la figure 5.3, passe par le minimum des différentes
distributions bimodales. Elle représente une limite claire entre contraintes angulaires
intactes et brisées et peut servir de valeur seuil dans le dénombrement de contraintes

a basse température.

Notons que nous observons ce comportement pour ’angle 102 du BO mais éga-
lement pour les distributions angulaires des angles autour des atomes Si. Comme
nous I’avons vu dans la section précédente, la contrainte BS du 4°™€ voisin oxygéne
est brisée a haute température (voir figure 5.2b). Comme le montre la figure 5.4, la
distribution des déviations standard associées & ce dernier voisin (angles 104, 204 et
304) se distingue des autres distributions dés que la température devient supérieure
geme

a Ty, ce qui suggere le fait que les contraintes BB associées au voisin oxygéne

deviennent brisées.



118 Chapitre 5. Effet de la température

5.2.3 Paramétres pour le modéle de Gupta et Mauro

Pour les distributions bimodales précédemment observées, un ajustement a 1’aide
d’une somme de deux fonctions Gaussiennes (courbes rouges sur la figure 5.3) permet
de calculer la fraction ¢(T') des contraintes BB intactes. Ainsi, la figure 5.5 représente
la, fonction qgg décrivant la fraction de contraintes BB intactes pour 'angle 102
du BO. Un ajustement de cette fonction & l’aide de la loi 5.2 permet d’obtenir
les valeurs des coefficients AF*=0,89 eV et vi .= 34,3, ainsi qu'une température
seuil (ici définie comme étant le point d’inflexion de la courbe ajustée) égale a
2460 K, valeur supérieure au T, numeérique (voir le tableau 5.1). La valeur obtenue
pour AF* correspond & I’énergie nécessaire pour briser la contrainte BB d’un BO.
Cette valeur peut étre comparée avec I’énergie d’activation E4=1,7 eV déterminée
expérimentalement par mesure de la viscosité dans le liquide [210] et & celle obtenue
a partir de la diffusion des atomes d’oxygéne obtenue numériquement (1,17 eV, voir
la section 3.3.1.4). La différence entre E 4 et la valeur obtenue ici de A F* correspond
a l'énergie de tension nécessaire pour déformer localement la structure du liquide
et permettre la diffusion de 'oxygéne. A ce stade, nous voyons que 'approximation
du modeéle simplifié de Gupta et Mauro, & savoir le fait de ne prendre en compte
qu'une fonction escalier pour ¢(T'), permet de faire des calculs analytiques mais
n’est pas valide pour les types de contraintes, qgg passant de 1 & 0 sur une gamme

de température large, d’environ 3000K.

En ce qui concerne les contraintes BB associées aux atomes Si, nous proposons le
fait que qgiB (T') décroit simplement de 5 a 3 & une température seuil proche de Ty, les
2 contraintes BB nécessaires pour fixer la position angulaire de ’oxygéne 4¢™¢ voisin
étant brisées dans la gamme de température 2500-3000K. Les contraintes angulaires

associées aux atomes Si apparaissent ainsi comme étant les plus résistantes.

Enfin, insistons sur le fait que nos résultats doivent étre remis & 1’échelle par
rapport a la température de transition vitreuse mesurée expérimentalement. En ef-
fet, il est bien connu que le taux de refroidissement trés rapide (ici 1 K/ps) qu'il
est nécessaire d’utiliser en simulation entraine des températures de transition vi-
treuse bien plus élevées que celles observées expérimentalement. En effet, dans le
cas d'un verre NS2, T,=758K [43] alors que la valeur calculée en simulation est
d’environ 1550 K. Le fait de mettre a I’échelle les températures seuil (voir le tableau
5.1) permet d’obtenir une estimation des températures potentiellement exploitables
expérimentalement (températures mises a I’échelle Tieqe) auxquelles les contraintes
peuvent étre considérées comme étant thermiquement brisées). Par exemple, ayant

renormalisé de maniére adéquate les températures, on trouve que, pour 7 >360 K,
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Fi1G. 5.5: Fraction ¢(T") de contraintes angulaires intactes pour les BOs en fonc-
tion de la température. La courbe pleine est un ajustement utilisant la loi 5.2. La
courbe en pointillés correspond & la température de transition vitreuse calculée nu-
meériquement (1550 K). Les sous-figures a et b montrent respectivement la déviation
standard moyenne & et son écart-type o, calculées a partir des distributions bimo-
dales montrées sur la figure 5.3 pour I"angle 102 des BOs (courbes rouge, pleine pour
les contraintes intactes et en pointillé pour les contraintes brisées) et pour l'angle
102 des Si (courbe noire).
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toutes les contraintes BS associées aux atomes Na sont brisées, ces atomes pouvant

ainsi contribuer a une plus grande conduction ionique [211].

Il apparait donc que les algorithmes de comptage de contraintes peuvent étre
appliqués en phase liquide et permettent d’évaluer le nombre de contraintes en fonc-
tion de la température. Nous observons une séparation nette entre les contraintes
intactes et les contraintes brisées. Bien que les forces associées aux contraintes BS
soient généralement 3 fois plus intenses que celles des contraintes BB [57], on observe
clairement une faible liaison Na-O et de fortes liaisons 3i-O. Cette situation impli-
quant des forces hiérarchisées est bien connue dans le cadre des treillis mécaniques
puisqu’il est nécessaire de tenir compte de I’éventuelle différences de raideur entre

les ressorts pour déterminer le critére de stabilité de Maxwell.

5.3 Effet de la taille des atomes

5.3.1 Objectif

Dans sa formulation actuelle, la théorie de la rigidité repose uniquement sur la
topologie du réseau, ne faisant pas de différence entre les systémes isovalents (qui ne
différent que par la nature des atomes, mais pas par leurs coordinences respectives)
et ne tenant pas compte de la taille des atomes. Ainsi, les effets de rigidité dans
Ge-Se sont supposés étre similaires a ceux observés dans Si-Se et la rigidité d’un
silicate de sodium doit étre équivalente & celle d’un silicate de rubidium, ce qui
n’est clairement pas vérifié expérimentalement dans les silicates [212]. L’application
de la théorie des contraintes dans les verres d’oxydes modifiés nécessite donc des

considérations supplémentaires.

Par exemple, nous avons mentionné dans la section 2.1.4.6 le fait que le silicate
de sodium (Nag0O),,(SiO2)1—, présente une transition de rigidité a z = 0,20. A
premiére vue, sans considérer la nature de 'atome modificateur (généralement un
alcalin ou un alcalino-terreux), il est évident que la dépolymérisation du réseau
initial de silice induit une baisse de la coordinence moyenne par le biais de la création
d’atomes d’oxygéne non-pontants (NBOs), rendant ainsi le réseau flexible a partir
d’un certain seuil [38, 43]. Cependant, pour prédire avec précision la rigidité de ces
silicates, il est nécessaire de prendre en compte plus de détails, I’énumération des
contraintes n’étant pas aussi directe que dans les chalcogénures. Comme le montre
en effet la figure 2.7, la transition de rigidité ayant lieu dans le silicate de sodium
et dans le silicate de potassium n’ont pas lieu & la méme composition, alors que le

calcul du seuil ne contient aucun ingrédient en rapport avec la taille du cation.
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F1G. 5.6: Volume (en A?) des liquides LS2 (gauche) et KS2 (droite) simulés en
fonction de la température. Les lignes colorées sont des ajustements linéaires a basse

et haute température utilisés pour déterminer la température de transition vitreuse
Ty.

Nous nous intéressons ici a cet aspect, 'effet de la taille du cation dans un sili-
cate d’alcalins. En appliquant la méme méthode que dans la section 5.2, nous avons
analysé deux autres silicates d’alcalin, le disilicate de lithium et le disilicate de po-
tassium (LS2 et KS2). Nous les avons comparé au disilicate de sodium (NS2) étudié
dans la section précédente pour tenter de comprendre l'origine de leur différence de

rigidité observée.

5.3.2 Meéthode

Afin de pouvoir comparer les résultats & ceux obtenus pour le silicate de sodium,
la méme procédure de simulation a été suivie (voir la section 3.3.1.2 pour plus de
détails). Les systémes sont de méme composition 25i09-M2O ot M est un cation
alcalin (M=Li, LS2; M=Na, NS2; M=K, KS2) et de méme taille (3000 atomes).
Les simulations ont été faites de la méme facon et aux mémes températures, les
interactions & courte portée étant modélisées par un potentiel de Buckingham de la

forme :

Vij(r) = Ajj.exp(—r/p) — Cij/TG (5.3)

dont les parameétres peuvent étre trouves dans [41, 123]. Ce potentiel a été largement
utilisé par Du, Cormack, Corrales et al.[165, 108, 122, 123] pour analyser la structure
et les propriétés dynamiques des silicates. La taille de la boite de simulation est fixée
de fagon a obtenir la densité expérimentale du verre & température ambiante [213],
c’est-a-dire respectivement 2,28 g/cm3, 2,38 g/cm? et 2,39 g/cm? pour LS2, NS2

et KS2. Les équations du mouvement ont été intégrées en utilisant un type Verlet



122 Chapitre 5. Effet de la température

Leap-frog avec un pas de temps de 2 fs. La procédure de refroidissement est identique
a celle utilisée pour le silicate de sodium (voir section 3.3.1.2). La température de
transition vitreuse numeérique a été déterminée grace a un refroidissement a 1K /ps
réalisé dans ’ensemble NPT & pression nulle, le systéme étant alors libre d’ajuster
son volume en fonction de la température. Suite & un ajustement linéaire du volume
a basse et haute température (voir la figure 5.6), on trouve que la température de
transition vitreuse est respectivement égale & 1580 K, 1550 K et 1730 K dans L.S2,
NS2 et KS2.

5.3.3 Contraintes dans le verre
5.3.3.1 Structure

Les structures des verres obtenus par simulation sont comparables & celles obte-
nues précédemment dans des études utilisant le méme potentiel [108]. Pour le sys-
teme LS2, nous trouvons des distances inter-atomiques dgi.0=1,61 A, do.0=2,62 A,
dsigi=3,13 A, diio=1,95 A en excellent accord avec les données expérimentales
(dsi.0=1,60-1,63 A, do.o= 2,62-2,66 A, dgj.5=2,96-3,04 A, dp;.0=1,88-1,97 A [214,
133, 215]) et également tres proches de celles obtenues par le biais de simulations uti-
lisant un potentiel alternatif [216]. Des résultats similaires sont obtenus pour le verre
KS2 avec des distances dgi.0=1,61 A, do.0=2,63 A, dsi.gi=3,16 A, dx.0=2,77 A, en
accord avec les valeurs expérimentales : dgi.0=1,63 A et do.o= 2,67 A [214]. Nous
n’avons pas connaissance d’étude structurale fournissant des valeurs expérimentales

pour dgi.si et dk.o.

La figure 5.7 montre les fonctions de distribution d’un certain nombre d’espéces
dans les trois verres : gnm, gnBo €t ggo. En analysant les fonctions de distributions
centrées sur ’atome d’alcalin, nous notons que le lithium montre un environnement
structural trés bien défini avec un premier pic a 1,95 A et un minimum prononceé a
2.4 A séparant les deux premiéres sphéres de coordinence des voisins. Dans ce sens,
le verre LS2 présente une structure tres différente de celle des verres NS2 et KS2, ces
derniers montrant tous les deux un premier pic et un minimum moins prononceés.
Nous notons umne claire correspondance entre les pics observés dans les fonctions
de distribution de paire centrées sur M et celles centrées de gr; & 1,95 A (courbe
rouge) est corrélé avec le second pic de gnpo. Par la suite, la rigidité des différentes
contraintes sera évaluée de facon habituelle, c’est-a-dire en calculant la déviation

standard des distributions de voisins (BS) et des distributions angulaires partielles
(BB).

On rappelle que le dénombrement de contraintes dans ces trois verres par Dyna-
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FiG. 5.7: Fonctions de distribution de paire centrées sur l'alcalin M, le NBO et le
BO dans les verres LS2 (rouge, M=Li), NS2 (noir, M=Na) et KS2 (bleu, M=K) a
300K.



124 Chapitre 5. Effet de la température

5— =T
F a o 0.3
ar s 7
L £ 021
= L
=3 |13
9 L go.l*‘ ‘
= 0
o 2+ 0 1 2 3 4 5 6+
L Neighbor number
l,
O L
1 2
af T2
b <
r £
2
3F 3
[=]
— o
= B x
o g
NYAs o
o 0 1 2 3 4 5 6
r Neighbor number
l,
0 L
2 3 5 6

4
r(A)
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en (a) et (b) représentent respectivement les déviations standard o, et les positions
des pics de ces distributions de voisins.
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mique Moléculaire a déja été donné par le biais des figures 3.12 et 3.14 des sections
3.4.2 et 3.4.3. Nous revenons maintenant plus en détail sur les différences observées

entre les trois verres étudiés.

5.3.3.2 Contraintes BS

Comme le montre la figure 3.12 (donnée dans la section 3.4.2), I’énumération
des contraintes BS est identique pour les trois verres, avec 4 contraintes autour des
atomes Si (correspondant aux 4 O du tétraédre), 2 contraintes autour des BOs (les
2 Si), 2 contraintes entre le NBO et le Si le plus proche et une contrainte addi-
tionnelle avec ’alcalin le plus proche. Ainsi, pour ces trois verres, ’énumeération des
contraintes est en accord avec la régle de I'octet et n’est pas liée avec la coordinence
réelle de I'alcalin. On remarque cependant que le verre LS2 se distingue de KS2 et
NS2 par un couplage plus prononcé entre les atomes Li et NBO, au détriment de
I’interaction entre le NBO et le Si le plus proche. Cette différence n’affecte cependant

pas le comptage global des contraintes.

5.3.3.3 Contraintes BB

La figure 3.14 (donnée dans la section 3.4.3) permet d’évaluer le nombre de
contraintes BB dans les trois verres. Si les contraintes des verres NS2 et KS2 semblent
identiques, LS2 se distingue légérement de ces deux derniers avec une contrainte

angulaire pouvant étre partiellement active pour le NBO et le cation M.

A ce stade, le dénombrement des contraintes effectué dans les verres ne permet
donc pas d’expliquer la position différente du seuil de rigidité dans KS2 et NS2.
Les expériences calorimétriques de type MDSC ayant permis de calculer la position
de ces seuils étant réalisées au voisinage de Ty, il est donc maintenant nécessaire
d’explorer le comportement en température de ces contraintes pour pouvoir mettre

en évidence une différence de comportement.
5.3.4 Contraintes dans le liquide

Etudions maintenant le comportement des contraintes BS et BB avec la tempé-
rature en suivant la méme méthodologie que dans la section 5.2.

5.3.4.1 Contraintes BS

A Dinstar de ce que nous avons observé pour le systéme NS2, les liaisons don-
nant lieu & une contrainte BS intacte a 300K (déviation standard o, faible) s’as-

souplissent avec la température. Une comparaison des résultats obtenus pour les
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trois systémes LS2, KS2 et NS2 est donnée sur la figure 5.9. On notera que, pour
pouvoir mieux comparer la rigidité des trois systémes au voisinage de leur transition
vitreuse, les températures ont été mise & I’échelle par rapport & la température de
transition vitreuse déterminée numériquement. Pour les trois systémes, il apparait
que la contrainte BS entre Si et le 4°™€ voisin O devient thermiquement brisée bien
avant les 3 autres contraintes BS liées aux Si. En se plagant du point de vue des BO,
on observe également dans les trois cas que la contrainte BS BO-Siy (impliquant le
voisin Si le plus éloigné du BO) devient brisée a une température plus basse que la
contrainte BO-Si; (impliquant le voisin le plus proche du BO). Du point de vue des
NBO, sa contrainte avec 'alcalin le plus proche est la premiére a devenir inactive
avec la température. On note que le systéme KS2 semble étre le plus sensible avec
la température, ce qui est particuliérement visible en étudiant I’évolution en tempé-
rature de la contrainte BO-Sis. On remarque également que la contrainte NBO-M

résiste le mieux a 'activation thermique dans LS2.

5.3.4.2 Contraintes BB

Penchons-nous maintenant sur le comportement des contraintes BB. A l'instar du
systéme NS2, 'angle inter-tétraédrique 102 du BO (Si-BO-Si) apparait comme étant
le plus sensible & le température. Aussi nous sommes-nous concentré sur 'analyse de
cet angle, en appliquant ’algorithme d’analyse individuelle des contraintes détaillé

dans la section 5.2.2.

La figure 5.10 montre les distributions des déviations standard individuelles oy
pour les trois systémes LS2, NS2 et KS2 dans la gamme de température 300 K< T <
4500 K. De maniére similaire & qui était observé pour NS2 (section 5.2.2), LS2 et
KS2 montrent également une distribution bimodale, le premier pic étant associé aux
contraintes intactes et le second, provenant de la contribution & haute température,
aux contraintes thermiquement brisées. Le minimum observé dans ces distributions
bimodales peut alors servir de limite approximative pour distinguer les contraintes

angulaires intactes des contraintes brisées.

L’analyse de la figure 5.10 montre que I’angle inter-tétraédrique résiste le mieux a
la température pour LS2 puisqu’'une population de contraintes intactes est toujours
obtenue & 4500K. Au contraire, cette contrainte semble étre brisée le plus facilement

dans le systéme KS2.
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Fi1c. 5.9: Du haut vers le bas : Déviations standard radiales o, des premiers voisins
des atomes Si (haut), BO (milieu) et NBO (bas) en fonction de la température
remise & I’échelle T/T, dans les systémes LS2, NS2 et KS2. La zone grisée indique
la région approximative au sein de laquelle les contraintes deviennent brisées.
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Fig. 5.10: Comportement des distributions de déviations standard gg9 des BOs
pour les trois systémes LS2, NS2 et KS2 & différentes température. Ces distributions
montrent une forme bimodale au voisinage de 7" ~ 2000 K. Les courbes continues
correspondent & un ajustement Gaussien.

5.3.5 Paramétres pour le modéle de Mauro et Gupta

A partir de la figure 5.10, un ajustement des distributions bimodales a été effectué
et a permis d’estimer directement la fraction ¢(7") de contraintes intactes (voir la
figure 5.11). Les résultats montrent que, & une température fixée (réduite par rapport
au T du verre correspondant), on a toujours qr;(T") > qne(T") > qr (T), ce qui met

en évidence le caractére plus fragile de cette contrainte dans KS2.

Un ajustement des courbes de la figure 5.11 par rapport & la loi 5.2 permet
d’obtenir respectivement AF*=1,79 eV, 0,89 eV et 0,80 eV pour LS2, NS2 et KS2.
On trouve également respectivement vit,ps= 229, 34,3, et 29,3 pour ces trois sys-
témes. Enfin, la température seuil Ty (point d’inflexion de la fonction ¢(T")) vaut
respectivement Tp/T=2,3, 1,7 et 1.3 pour LS2, NS2 et KS2.
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q(T)

Fia. 5.11: Fraction calculée ¢(T') des contraintes angulaires intactes du BO dans
LS2, NS2 et KS2 en fonction de la température réduite 7'/T}. Les courbes solides
correspondent & un ajustement selon la loi 5.2. La ligne en pointillés est un ajuste-
ment selon la loi 5.4).

5.3.6 Etude des contraintes dépendant de la température par MD

Ayant établi les fonctions ¢(T'), il est maintenant possible de généraliser I’étude
des contraintes dépendant de la température par Dynamique Moléculaire selon le
schéma donné en 5.12. A partir des trajectoires issues des simulations, on commence
par calculer les déviations standard radiales et angulaires o, et gy en fonction de
la température. Les frontiéres entre contraintes intactes et brisées (zone grise du

schéma 5.12) sont définies grace aux seuils établis ci-dessus. Ainsi, les contraintes

max

BS seront considérées intactes pour o, < o/ = 0,1 A et brisées pour o, > o)

= 0,15 A. De meéme, les contraintes BB seront considérées comme intactes pour

man

o9 < 0y T — 2090,

= 159 et brisées pour og > oy
Le comportement en température des déviations standard o;(T) ((i=r,0) (haut
du schéma 5.12), comme montré par exemple sur la figure 5.9, peut étre utilisé pour

n

déterminer les température correspondant a ;""" et 0", températures servant

alors & définir la fonction ¢(T") correspondante (bas du schéma 5.12).

Dans la suite, nous utilisons une fonction ¢(T") telle que ¢(0) = 1 et g(oco = 0),

[1 _ tanh Z;* (1{0 _ ;)] (5.4)

et donnée par :

N —

q(T) =
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Fi1G. 5.12: Représentation schématique de la fagon dont les contraintes topologiques
peuvent étre extraites par le biais de la dépendance en température des déviations
standard radiales ou angulaires. Haut : déviations standard calculées par simulation
(en suivant 'exemple de la figure 5.9). Bas : Fonction ¢(7T') correspondante.
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TAB. 5.1: Parametres Ty et AT (réduites selon T'/T,) pour les fonctions ¢(T') pour
la loi 5.4) régissant le comportement en température des contraintes dans les liquides

LS2, NS2 et KS2.

SiBS SiBB BoBS BoBB NBoBS NBOBB MBS MBB

KS2 T, 1,71 131 125 1,36 0,63 _ 063 -
1,56 2,07

AT 053 030 0,63 0,50 0,35 : 035 -
0,46 0,48

NS2 T, 262 188 216 1,36 0,81 - 081 -
211 3,02

AT 043 053 053 0,50 0,41 : 041 -
0,68 0,68

LS2 T, 1.8 154 1091 2,19 0,94 0,51 0,94 -
1,79 2,00

AT 059 037 091 0,53 0,36 0,33 0,36 -
0,56 0,70

ott E4 peut étre défini comme E4 = kT /AT, Ty étant le point d’inflexion de ¢(T")
dans I’équation 5.4, ou égale a la température seuil de la loi 5.2 si E4 — o0. Le para-
métre AT est I'intervalle de température au sein duquel I'’ensemble des contraintes
sont brisées (zone grise du schéma 5.12). Il peut étre défini comme l'interception
entre Papproximation linéaire de la loi 5.4, c’est-a-dire ¢(T) ~ 1 — (T — Ty)/AT,
avec les valeurs limites ¢(7T") = 0 et ¢(T") = 1. Le comportement avec 1" de la fraction
des contraintes BB intactes des BOs peut étre ajusté en utilisant la loi 5.4 comme

cela est montré sur la figure 5.11 (courbes en pointillés).

En utilisant la procédure définie dans le schéma 5.12, il est possible de déterminer
les parameétres AT et Ty pour chaque contraintes BS et BB de chaque espéce en
utilisant les figures 5.9, 5.9 et 5.11. Les résultats sont donnés dans le tableau 5.1 et

serviront pour la modélisation phénomeénologique qui suit.

5.3.7 Effet du cation sur la transition de rigidité

A partir des nombres donnés dans la tableau 5.1, de la loi 5.4 et en supposant
ces parametres ne varient pas avec x, le nombre de contraintes par atome n.(x,T")
peut étre évalué pour chaque température et chaque composition des trois silicates
considérés. Connaissant cette fonction, la figure 5.13 représente la position du seuil

de rigidité, le critére de rigidité de Maxwell, c’est-a-dire la ligne de niveau n.(z, 7)=3
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Fi1a. 5.13: Position du critére de stabilité de Maxwell dans le plan (z,T') pour les
silicates de lithium, sodium et potassium.

dans le plan (x,T/Ty). Ces résultats montrent qu'une différence importante existe
entre le systéme LS et les systémes KS et NS. En effet, la transition de rigidité dans
le verre y est observée & une composition plus élevée (x=25%) que dans NS et KS
(x=20%), cette différence venant de la contrainte BB active du NBO dans le silicate
de lithium.

Si la rigidité des systémes KS et NS est la méme & basse température, elle différe &
I'approche de la transition vitreuse (T /T4 ~ 0,5) puis dans I’état liquide du fait de la
plus grande faiblesse des contraintes dans KS. Ainsi, a température fixée T'/T, > 0, 3,
le silicate de potassium devient plus flexible que le silicate de sodium, ce dernier
systéme présentant d’avantage de contraintes topologiques intactes. Au voisinage de
T = T,, gamme de températures dans laquelle les expériences calorimétriques de
type MDSC sont realisées, le silicate de potassium devient donc isostatique (critére
de stabilité de Maxwell) & une concentration x plus petite que dans le cas du silicate

de sodium, ce qui est observé expérimentalement.

Au voisinage de T}, les trois systémes LS, KS et NS se différencient principale-
ment par le statut de la contrainte BB du BO. En effet, a cette température et dans
le cas des trois systémes, la contraintes BS NBO-M est brisée (ainsi que la contrainte
BB du NBO qui était intacte a basse température dans le silicate de lithium) et les
contraintes BS et BB restantes sont encore intactes. Dés lors, les cations alcalins ne

font plus partie du réseau. Ils ne peuvent donc plus participer & la percolation de
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rigidité et ne doivent donc plus étre comptés dans I’énumération des contraintes et
des degrés de liberté. En supposant que seule une fraction ggo des contraintes BB
du BO est intacte, il est possible d’effectuer un comptage des contraintes (voir le
tableau 5.2).

Atome Nombre Coordinence | BS | BB | BS + BB Contraintes
Si 1-x 4 2 5 7 7-Tx
O 2-x 2
Na 2x 0
NBO 2x 1 210 | 1/2 | X
BO 2-3x 2
BOinfacts (2-3X)QBO 2 1 1 2 QQBO(Q-?)X)
Bobrlses (2-3X>(1—QBO) 2 1 0 1 (1‘QBO)(2'3X)
Total 3-2x 9-+2qp0o-(9+3aBo)x

TaB. 5.2: Estimation du nombre de contraintes dans un silicate d’alcalin aux alen-
tours de T,. La contrainte BS NBO-M étant brisée, les alcalins ne font plus partie
du réseau et ne sont donc pas pris en compte. Par ailleurs, seule une fraction ¢go
des contraintes BB du BO sont intactes.

D’aprés 'énumération du tableau 5.2, le nombre de contraintes par atome est
donné par :
9+ 2gqpo — (9 + 3gBo)x

nc('xa QBO) = 3_ 9y (55)

Le critére de rigidité de Maxwell n.(z, ggo) = 3 est donc satisfait pour :

9+ 2gpo — (9 + 3(]]30)33150 = 3(3 — 2%150) (5.6)

On peut alors déterminer la composition zjs, a laquelle le systéme est isostatique :

2 gmo

xiso(QBO) = g% (5-7)

Cette équation présente deux solutions. La premiére est :

qo =0, Tiso =0 (5.8)

On retrouve ici le fait que la silice (x = 0) est isostatique. En effet, la silice ayant
une température de transition vitreuse bien plus élevée que celle des trois silicates
considérés, toutes les contraintes BB du BO seront brisées lors de la vitrification

(gso = 0). La deuxiéme solution correspond a :
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3Tiso

= 0 5.9
2 — 3xiso ( )

dBO

Ainsi, une transition de rigidité & z = 0,20 comme dans le cas du silicate de sodium
implique d’avoir ggo = 0,42 alors qu’une transition & x = 0, 15 comme dans le cas du
silicate de potassium implique d’avoir ggo = 0, 29. Méme si la grande incertitude sur
la valeur de Tj; cumulée au fait que cette température de transition vitreuse dépend
elle-méme de la composition rend toute exploitation quantitative inaccessible, cette

tendance (qg(s) < qg(s)) est effectivement confirmée par les présentes simulations.

Au-dela des nombres, nous réalisons que ce n’est pas I'état de la rigidité dans
le verre mais bien la dépendance en température des contraintes topologiques qui
permet d’expliquer la différence des transitions de rigidité entre les systémes NS et
KS. Cette situation observée pour les silicates est liée au fait que les températures de
transition vitreuse de ces verres sont relativement importantes et bien supérieures
& celles des chalcogénures. Pour ces derniers, les contraintes topologiques observées
dans le verre restent actives aux alentours de Ty et dans le liquide surfondu. Il
est donc tout & fait justifié d’effectuer une énumération des contraintes dans le
verre pour estimer la rigidité & T, et ainsi prédire la facilité de vitrification pour les
chalcogénures. Dans le cas des silicate, le probléme est plus complexe, la dépendance
en température plus marquée, et cela requiert une analyse fine de la dépendance en

température des contraintes.

Au final, nous avons étendu les algorithmes de comptages de contraintes aux cas
des liquides et réalisé, sans surprise, que la température était une grandeur ther-
modynamique influencant la rigidité du réseau, au méme titre que la composition.
Nous avons montré comment quantifier le dénombrement des contraintes pour en
extraire des seuils et une comparaison en fonction de la taille du modificateur alca-
lin. Forts de ces constats et de ces résultats, une autre grandeur thermodynamique
vient tout de suite & 'esprit pour la suite : la pression. Cette derniére influence en
effet directement la structure des verres, notamment en augmentant la coordinence
des atomes; elle doit donc également pouvoir étre en mesure de changer ’état de
rigidité d’un systéme, verre ou liquide. C’est le sujet sur lequel nous allons nous

pencher dans le prochain chapitre.



CHAPITRE 6
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6.1 Influence de la pression sur la topologie

6.1.1 Objectif

ous avons vu dans le chapitre précédent que 'utilisation de la Dynamique
Moléculaire couplée avec des algorithmes de dénombrement d’excursion ra-
diale et angulaire permettait d’énumérer le nombre de contraintes en fonction de

la température n.(7") en introduisant pour chaque type de contrainte une fonction
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q(T) telle que n.(T") = q(T)n.(T = 0K). Les contraintes topologiques peuvent-elles
également étre définies en fonction d’autres variables thermodynamiques, comme la
pression 7 Cette question est beaucoup plus complexe que dans le cas de la com-
position ou de la température. En effet, dans le premier cas, nous avons vu que
n.(z) pouvait étre calculé directement |72, 33| par le biais des coordinences et de
la composition x du systéme (voir par exemple la section 2.1.4.6 pour le systéme
Ge-Se). Dans le deuxiéme cas, la fonction ¢(T') suit un comportement assez intuitif
avec ¢(0) = 1 et g(oo) = 0, ce qui permet, en approximant ¢(7") par une fonction
seuil, d’effectuer des calculs analytiques [205]. Au contraire, le comportement sous
pression des contraintes topologiques n’est pas connu a priori et dépend de maniére
non évidente des modifications de la topologie du réseau induites, entre autres, par

I’augmentation de la coordinence.

Il est pourtant intéressant d’établir une énumération des contraintes topologiques
pour des liquides densifiés car ces systémes présentent sous certaines conditions des
comportements anormaux des propriétés structurales, dynamiques et thermodyna-
miques [87, 217], montrant ainsi des similarités avec ceux observés dans la phase
intermédiaire & pression ambiante [68, 218, 49|. Ces similarités suggérent une pos-

sible origine physique commune aux anomalies observées.

Avant de pouvoir proposer une image unifiée de la rigidité tenant compte des
effets de pression, il est nécessaire de disposer d’un comptage précis du nombre de
contraintes actives avec la pression n.(P). En effet, une rigidification sous pression
a par exemple été observée par Dynamique Moléculaire dans la silice [86], mais, en
méme temps, aucune estimation explicite de n.(P) n’a été proposée. Notre objectif
est de généraliser notre méthode d’analyse des contraintes afin de pouvoir accéder,
au moins de fagon partielle, & une fonction de Mauro et Gupta généralisée ¢(T, P)

de fagon & pouvoir estimer le nombre de contraintes n.(z, T, P).

6.1.2 Meéthode

Afin de pouvoir étudier l'influence de la pression sur les contraintes, nous nous
reposons sur le méme silicate de sodium NS2 & partir duquel nous avons étudié I'in-
fluence de la température dans le chapitre précédent. En effet, & cette composition
et & pression ambiante, le systéme est flexible (voir section 2.1.4.6) et 'augmen-
tation des coordinences des atomes avec la pression suggére que ce dernier peut

éventuellement devenir rigide sur-contraint [87].

La méthode de simulation utilisée reste la méme que celle qui a été présentée dans

la section 3.3.1.2. Cependant, dans un premier temps, nous utilisons un thermostat



6.1. Influence de la pression sur la topologie 137

de pression de type Berendsen (voir la section 3.1.2.2) pour déterminer la densité
a utiliser pour obtenir la pression désirée pour chaque température. Une fois la
pression cible obtenue, la taille du systéme est fixée et les simulations sont réalisée
dans ’ensemble canonique NVT en utilisant un thermostat de type Nose-Hoover.
Afin de pouvoir étudier la diffusion et la viscosité des liquides méme a haute pression,
les simulations ont été effectuées jusqu’a atteindre la durée de 4ns pour chaque
température et chaque pression. L’étude de la densification dans le verre a par
ailleurs nécessité d’effectuer un refroidissement depuis le liquide distinct pour chaque

pression.

L’effet de la pression sur la simulation par Dynamique Moléculaire classique de
tels systémes n’a été étudié [219] qu’a haute température, dans le cas d’un silicate
de sodium NS4 et en utilisant un potentiel d’interaction de type Born-Mayer re-
lativement similaire & celui utilisé ici. Bien que, & pression ambiante, 'utilisation
d’un potentiel Coulombien avec des charges ponctuelles est justifié par le caractére
ionique des interactions et 1’absence de transfert de charge, on peut se demander
dans quelle mesure ’approximation de charges fixées est encore valable & mesure que
la pression augmente. Bien que nous n’ayons pas connaissance d’un résultat relatif
aux silicates densifiés, une récente étude de Dynamique Moléculaire ab initio sur un
verre d’oxyde sous haute pression [220, 89| n’a pas montré de déformations du nuage
électronique qui seraient suffisamment importantes pour nécessiter une modification

des pseudo-potentiels utilisés par pression ambiante.

6.1.3 Equation d’état

L’équation d’état du systéme est représentée sur la figure 6.1. La gamme suivante
de densité étudiée, 1,5 < o < 5,5 g/cm?® pour 1500 < T < 3000 K, correspond a la
gamme de pression : —2,23 < P < 150 GPa. Contrairement & de précédentes études
portant sur des fluides moléculaires [221, 222| et la silice pour lesquels I’équation
d’état était ajustée en utilisant une équation de type Van der Waals, les données
issues de nos simulations ont été ajustées avec une équation d’état de type Birch-

Murnaghan [223, 224] dont la loi est donnée par :

P=3x((2m - (200 (1-Fa- K(EPE D) 6

2 00 00 00
ou K est le module de compressibilité & P=0, K1 = dK/dP a P = 0 et gg la densité
du liquide & pression nulle. L’ajustement peut étre réalisé en faisant varier seulement
deux paramétres (K et K1) puisque gy peut étre déterminé en se rapportant aux

isothermes montrés sur la figure 6.1. On observe un bon ajustement des valeurs sur
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Fia. 6.1: Isothermes dans le diagramme (P,V) pour le systéme NS2 liquide. Les
courbes sont séparées de 500K chacune. La figure insérée montre les mémes données
dans le plan (g, P) avec les ajustements par rapport a 1’équation d’état de Birch-
Murnaghan (courbe pleine).

toute la gamme de température et de densité. Cette équation a également permis
d’obtenir un bon ajustement dans le cas d'un oxyde de germanium liquide [167] et
est largement utilisée dans les études géophysiques (voir par exemple la référence
[225]).

De plus, cette équation d’état permet d’avoir accés au module de compressi-
bilit¢ K & P=0 et a la compressibilité isotherme xp = 0~ 1(do/OP)r en fonction
de la densité (représentée sur la figure 6.2). Le comportement observé (hausse de
la compressibilité avec la baisse de la densité) est réaliste, ainsi que la baisse du
module de compressibilité & P=0 en fonction de la température (voir la figure in-
sérée dans la figure 6.2). Les résultats montrent un bon accord avec la seule valeur
expérimentale dont nous ayons connaissance pour un liquide NS2 (K=13,4 GPa et
k1r=0,075 GPa~! 4 T=1500 K et P=0)[226].

6.1.4 Structure locale

Pour suivre Veffet de la pression sur la structure du verre, nous avons calculé les
fonctions de corrélation totales gr(r) pour différentes densités (voir la figure 6.3).
L’augmentation de la pression n’entraine & premiére vue pas de modifications struc-

turales significatives pouvant étre décelées par le biais de la fonction de corrélation
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F1a. 6.2: Compressibilité isotherme k7 en fonction de la densité dans le NS2 liquide
pour différentes températures allant de 1500 & 3000K, séparées chacune de 500K.
Les données sont calculées en utilisant un ajustement par rapport a I’équation d’état
de Birch-Murnaghan. La figure insérée montre la densité & pression ambiante gg en
fonction de la température.

Fi1G. 6.3: Fonction de corrélation totale du silicate de sodium vitreux simulé a
différentes densités et comparaison avec des données expérimentales provenant de
diffraction neutron [138].
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Fia. 6.4: Fonctions de corrélation radiales partielles gsi(7), gna(r), go(r) et
gnBo(7) a différentes densités o = 2.5, 3,5 et 4,5 g/cm?.

totale. Si le premier pic correspondant aux corrélations Si-O ne montre aucune mo-
dification de sa position avec la pression, on note son élargissement, ce qui suggére

une augmentation des coordinences des atomes (intégrale du premier pic).

Afin d’en apprendre plus sur la contribution de chaque espéce, les fonctions de
corrélations g;(r) ont été calculées a partir des fonctions de corrélations de paire

radiales g;;(r) :

9i(r) = %Zgzj(ﬂ (6.2)
=1

Ces fonctions sont représentées sur la figure 6.4 pour différentes densités. On re-
marque que, si la position du premier pic de gs; (corrélations Si-O) ne montre pas
de changement significatif, une augmentation de I’épaulement & faible r du second
pic (corrélation Si-Si) est observée & mesure que la densité augmente; ceci suggere
le fait que l'angle Si-O-Si diminue. En ce qui concerne les BOs et les NBOs, la
position du premier pic (corrélation O-Si) reste la méme, mais des modifications
importantes ont lieu avec la densité dans le cas des corrélations avec les seconds

voisins. Le second pic (corrélations O-O) est déplacé vers les faibles valeurs de 7 et
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la distribution devient plus large. Dans la fonction de corrélation partielle gxpo, on
note la croissance d’un pic (& 2,4 A pour o = 3,5 g/cm3) contribuant uniquement
a la présence d’un épaulement du pic principal & 2,6 A pour o = 2,5 g/cm3. Ceci
suggére également le fait que la densification affecte principalement les angles O-Si-
O et Si-O-Si tout en laissant inchangée la distance Si-O entre plus proches voisins.
Enfin, le premier pic de gna(7), associé aux corrélations Na-O, montre un décalage
vers les r plus faibles. Cette baisse de la distance Na-O avec la pression a aussi été
observée par RMN [112] et montre, du fait des liaisons non directionnelles O-Na,

que 'environnement de 1’alcalin est trés sensible aux changements de pression.

6.1.5 Transition tétraédrique - octaédrique
6.1.5.1 Coordinence des atomes

Intéressons-nous maintenant plus en détail a la topologie du réseau. Dans la
silice pure, le réseau est complétement connecté et les coordinences (coordination
number, CN) de Si et O sont respectivement 4 et 2, ce qui est en accord avec la
stoechiométrie du verre (CNgijNg; = CNoNp).

Les distributions d’atomes Si de coordinence TV, V et VI (Si'V, SiV et SiV1)
peuvent étre déterminées en comptant le nombre d’atomes d’oxygeéne voisins faisant
partie de la premiére sphére de coordination de chaque atome Si. Ces populations
sont montrées sur la figure 6.5a pour chaque coordinence. On observe que la fraction
d’atomes Si'V tétraédriques commence & diminuer & partir de o = 2,7 g/cm3 (P ~
1 GPa). A cette densité, la fraction d’atomes Si¥ augmente et atteint un maximum
autour de o = 4,0 g/cm? (P ~ 28 GPa) avant de diminuer de facon continue & mesure
que la densité augmente. La fraction d’atomes SiV! octaédriques augmente a partir
de o = 3,1 g/cm?® (P = 5 GPa) et cette structure de base devient prédominante &
haute densité. Ces tendances sont relativement classiques dans les silicates densifiés.
Par exemple, dans le cas de la silice, les simulations de Tse [227] prédisent le passage
de la coordinence de Si a 5 a 15GPa puis & 6 & 20GPa. Cette tendance a également
été observée via simulation par Horbach [228]. L’apparition d’espéces Si¥ et SiV!
dans le silicate de sodium densifié a également été observée expérimentalement par
RMN [113, 111].

L’environnement des atomes d’oxygéne a été analysé de la méme fagon, c’est-
a-dire en énumérant le nombre d’atomes Si présents dans la premiére sphére de
coordination de chaque oxygéne. Ici, les atomes Na ne sont pas pris en compte, ceci
afin de pouvoir distinguer les BOs des NBOs et ainsi d’avoir accés aux distributions

de Q" (voir ci-dessous). Ainsi, O' fait référence aux atomes O qui ne sont entourés
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que d’un unique voisin Si, c’est-a-dire les NBOs. La fraction de NBOs fxpo est ainsi
donnée par fxgo = NxBo/No = 2z/(2-z). A = = 0,3, fypo ~ 0,35, ce qui est en
accord avec les résultats de la simulation donnés en figure 6.5b. La fraction d’espéces
O! diminue pour les densités supérieures 4 o = 2,6 g / cm?. A cette densité, la fraction
d’espéces O! commence 4 augmenter, atteint un maximum 4 ¢ = 3,8 g/cm?® et dé-
croit a plus haute densité. Ces résultats indiquent clairement une repolymeérisation
du réseau par le biais de la création de nouvelles connexions Si-BO-Si induites par
la pression au détriment les liaisons Si-NBO. Ceci est en accord avec la baisse de la
fraction de NBOs observée expérimentalement par RMN dans les silicates densifiés
[112]. Ainsi, le modéle du modificateur de réseau Na simplement obtenu par stoe-
chiométrie (un atome Na entrainant l'apparition d’'un atome NBO) ne reste plus
valide pour ¢ > 3 g/cm3. Enfin, des espéces, O'! sont observées & haute densité et
leur fraction augmente jusqu’a environ 50% & o = 5,5 g/cm?. Notons que de tels
atomes d’oxygeéne de coordinence III (appelés tri-clusters) ont déja été observés a
la fois expérimentalement et via simulation, par exemple dans les verres de silicate

d’aluminium [229].

A o =55g/cm?, la fraction de NBOs est trés faible (~ 3%) de sorte que le réseau
formé par les atomes Si et O peut étre considéré comme complétement connecté,
comme dans la silice, ce qui nous autorise & vérifier ’accord entre la stoechiométrie
du systéme (SiOg43) et les coordinences des atomes. En moyenne, on trouve CNg;
= 5,90 et CNp = 2,43, la stoechiométrie du verre est donc satisfaite (CNg;Ng; ~
CNoNo).

Ces résultats montrent que le réseau subit d’importants changements topolo-
giques & mesure que la densité augmente. L’environnement initialement tétraédrique
des atomes Si devient octaédrique & haute densité et un changement de coordinence

(de 2 a 3) est également observé pour les atomes d’oxygéne.

6.1.5.2 Populations Q"

Les changements de la topologie du réseau peuvent également étre caractérisés
par analyse de la distribution des espéces Q™. Rappelons qu’un atome Si d’une
espéce Q" est par définition lié & n atomes BOs (voir section 1.3.2). La définition
des BOs et des NBOs & haute densité nécessite une analyse attentive puisque des
atomes d’oxygéne de coordinence III sont trouvés. Nous définirons ici les NBOs
comme étant des atomes d’oxygéne connectés & un atome Si seulement, les BOs

étant alors définis comme les atomes d’oxygéne qui ne sont pas des NBOs.
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F1G. 6.5: Distribution des atomes Si de coordinence IV, V et VI (a) et des atomes
O de coordinence I, IT et IIT (b) en fonction de la densité dans le verre (symboles
pleins) et & 2000K (symboles ouverts). On ne tient pas compte des atomes de sodium
dans I’énumeération des voisins, de sorte que la population O' correspond aux NBOs.
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Fia. 6.6: Distribution des populations d’especes Q" en fonction de la densité.
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TAB. 6.1: Proportion des populations d’espéces Q™ & densité ambiante.

Q" | Travail doctoral | Cormack (DM) [122] | RMNJ28] | Mode¢le aléatoire |26]
Ql | 1288 1.857 0.000 2.985

Q? | 18,598 15,571 4,776 16,716

Q3 | 44,067 49,000 68,358 | 41,493

Q* | 35,908 33,571 26,567 | 37,910

A pression ambiante, la distribution des espéces Q" varie en fonction de la com-
position de sodium, comprise entre un réseau contenant uniquement des espéces Q*
(le réseau de la silice) et un réseau d’espéces QU, majoritaires dans le verre ortho-
silicate contenant 66% de sodium. A o = 2,5 g/cm?, les populations Q°, Q% et Q6
sont négligeables (moins de 0,1% dans chaque cas), les populations Q%234 obtenues
dans la simulation étant données dans le tableau 6.1 et comparées avec les résultats
d’une précédente simulation [122], avec des résultats expérimentaux de RMN [28]
et avec les résultats [122] obtenus a partir d'un modéle de réseau aléatoire proposé
par Lacy [26]. En premier lieu, nous notons que, bien qu’utilisant le méme potentiel,
nos résultats différent légérement avec ceux de Cormack [122]. Ceci peut s’expliquer
par I'histoire thermique du verre, la procédure de refroidissement étant légérement
différente. Cependant, ces deux simulations sont en accord avec le modéle aléatoire.
Les différences avec les données expérimentales sont importantes et ce décalage a
également été observé dans des simulations & trés grande échelle [230]. Elles ont été
attribuées au fait que le taux de refroidissement élevé utilisé dans les simulations
produit une structure caractérisée par une température fictive plus importante [231]
de sorte que la statistique des espéces Q" est essentiellement celle d’un liquide gelé,

ces derniéres présentant une grande variation avec la température.

A mesure que la densité change, nous observons que ’évolution des populations
d’espéces Q" est corrélée avec celle des coordinences des atomes O et Si (figure 6.5).
Les populations d’espéces Q™ ne montrent pas de changements significatifs a faible
densité. A o = 2,5 g/cm?, la population Q° commence cependant & augmenter
et atteint un maximum & o = 4,0 g cm®. Comme cela pouvait étre attendu, la
population Q° et la proportion d’atomes Si¥ montrent ainsi un comportement trés
similaire. La proportion d’espéces Q® ne commence & augmenter qu’a partir de o =

3,1 g /em?3, montrant ainsi une évolution semblable & celle des atomes SiV!,
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6.1.5.3 Paramétre d’ordre

Un moyen intéressant d’analyser la transition d'un environnement tétraédrique
a un environnement octaédrique dans les liquides et les verres est d’utiliser le para-
meétre d’ordre orientationnel ¢ introduit par Chau et Hardwick [232] et adapté dans
la référence [233]) pour permettre de quantifier dans quelle mesure un atome et ses

4 plus proches voisins adoptent un arrangement tétraédrique. 1l est définit par :

CO

3 4

1

<g>=1- gz Z (cos b1 + )) (6.3)
i=1 k=j+1

ol 85 est 'angle formé par 'atome Si central ¢ et ses plus proches voisins oxygene
j et k, les crochets représentant une moyenne sur les atomes Si et le temps (les va-
leurs de ¢ obtenues pour chaque atome Si et chaque pas de temps donnant lieu & une
distribution). Ce parameétre est normalisé de maniére & ce que sa valeur moyenne
varie entre 0 (réseau & liaisons aléatoires) et 1 (réseau parfaitement tétraédrique).
Il a été utilisé pour I'analyse d’anomalies de diffusion en relation avec des transi-
tions tétraedrique - octaédriques dans ’eau liquide [233], la silice [217] et 'oxyde de

germanium [234].

La figure 6.7 montre la distribution des valeurs de ¢ pour trois densités sélection-
nées (0 = 2,5, 3,5 et 4,5 g/cm3). A pression ambiante, la distribution présente un pic
abrupt prés de ¢ = 0,7 (voir la figure 6.8) ce qui correspond & un ordre quasiment
tétraédrique semblable & celui qui est observé dans la silice a pression ambiante
[217]. A o = 3,5 g/cm3, la distribution bimodale observée suggére la cohabitation de
Si tétraédriques (pic a g élevé) et d’espéces présentant une coordinence supérieure
(pic a ¢ faible avec ¢ < 0,6). A o = 4,5 g/cm?, la contribution tétraédrique dispa-
rait. L’évolution du second moment de ces distributions en fonction de la densité
est représentée sur la figure 6.8. Il représente le désordre orientationnel autour des

atomes Si, o4 allant de 0,02 & faible densité jusqu’a 0,1 pour ¢ = 4,5 g/cm?,

Pour résumer, ’augmentation de la pression induit le passage d’un environne-
ment tétraédrique & un environnement octaédrique des atomes de silicium et, plus
généralement, une augmentation de la coordinence des atomes et une repolyméri-
sation du réseau. Ainsi, il est légitime de penser que ce systéme qui est flexible a
pression ambiante, deviendra rigide & haute pression. Nous nous proposons mainte-
nant d’appliquer la méthode d’analyse des contraintes par Dynamique Moléculaire
afin de mieux comprendre 'effet de la pression sur les contraintes topologiques du

réseau.
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Fia. 6.9: Distribution des déviations standard angulaires des BOs dans le systéme
NS2 liquide 4 2000 K pour différentes pressions. Les lignes en pointillés sont indiquées
pour suivre la positions o; et o, des maxima de la distribution avec la pression. La
figure insérée montre 1’évolution de o; avec la pression le long de plusieurs isothermes.

6.2 Rigidité sous pression : phase intermédiaire

6.2.1 Contraintes sous pression

Dans ce qui suit, nous allons nous concentrer sur la contrainte angulaire Bond-
Bending (BB) des BOs car, comme nous ’avons vu dans le chapitre précédent, cette
contrainte se réveéle étre la plus sensible aux changements des grandeurs thermodyna-
miques comme la température. Nous nous proposons d’appliquer la méme méthode
pour caractériser cette contrainte, & savoir calculer la déviation standard oy de la
distribution angulaire de chaque angle Si-BO-Si individuel afin de distinguer la po-
pulation de contraintes intactes des contraintes thermiquement brisées. On rappelle
que, dans le liquide & pression ambiante, les déviations standard angulaires des BOs
montraient une distribution bimodale, le premier pic, & oy petit, étant associé a
la population de contraintes intactes et le second, & oy grand, & la population de

contraintes brisées par activation thermique (voir la section 5.2.2).

La figure 6.9 montre ’évolution de la distribution des déviations standard an-
gulaires og des BOs dans le systéme NS2 liquide & 2000K en fonction de la pression
(0<P<20 GPa). A pression ambiante, on retrouve bien siir la distribution donnée
sur la figure 5.3. Comme cela a été rappelé, les deux contributions & o petit et grand

(0; et op) peuvent respectivement étre associées de fagon claire aux populations de
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Fia. 6.10: Fonction de Mauro-Gupta ¢(7') le long de différentes isobares dans les
systémes NS2 liquides simulés (symboles). Les courbes représentent un ajustement
par méthode des moindres carrés par rapport a I’équation 5.2.

contraintes intactes et brisées. Il est ainsi possible de déterminer la fraction ¢(7) des
contraintes BB intactes des BOs (ici, ¢(2000K, P = 0) = 0,77). Comme le montre
I’évolution de la distribution bimodale, & mesure que la pression augmente, deux
phénomenes entrent en jeu (voir la figure 6.9). Premiérement, I'intensité du pic cen-
tré & o = op décroit puis finit par disparaitre dans la gamme de pression 16<P <20
GPa. Ceci montre que les contraintes initialement brisées par activation thermique
sont restaurées par la pression. La contribution & faible o associée aux contraintes
intactes montre une intensité quasiment constante mais montre un décalage continu
de sa position o; vers les o élevés avec la pression (voir U'insertion dans la figure 6.9),
un comportement qui est caractéristique de sur-contrainte et induit de la frustration
sur les excursions angulaires. Nous avons vu en effet que les déviations standard an-
gulaires du systéme Ge,Se;_, augmentaient de facon significative lorsque le réseau
subit la transition de la phase flexible vers la phase rigide sur-contraint (voir la
section 4.1.3). Cependant, la frustration induite par une augmentation de la pres-
sion est bien plus importante que celle qui peut étre induite par un changement de

composition [33].

Il est maintenant possible de déterminer la fraction de contraintes intactes
q(T, P) le long d’une isotherme ou d’un isobare. La figure 6.10 montre la fonc-
tion de Mauro-Gupta ¢(7T') calculée a différentes pressions fixées en se basant sur
la contribution a faible o de la distribution bimodale de la figure 6.9. A pression
modérée, toutes ces fonctions montrent un comportement similaire, passant de 1 a

0 lorsque la température augmente. A trés haute pression, ¢(7") ne montre toutefois
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Fia. 6.11: Fraction des contraintes intactes ¢(P) en fonction de la pression le long
de différents isothermes.

qu’'une faible décroissance et ne tombe pas a 0 dans la gamme de pression étudiée,
méme a trés haute température (5000K). Un ajustement par moindres carrés par
rapport a la loi proposée par Gupta et Mauro (équation 5.2) [205] permet de calculer
Iénergie d’activation AF™* nécessaire pour briser une contrainte. Cette derniére est
respectivement égale & 0,89, 0,56 et 0,76 eV a P=0, 6 et 14 GPa. L’énergie d’acti-
vation montre donc un minimum, ce qui suggére que les contraintes peuvent étre

brisées de facon plus aisée & 'intérieur d'une certaine gamme de pression.

6.2.2 Phase intermédiaire sous pression

Les résultats peuvent également étre présentés en fonction de P le long d’iso-
thermes (voir la figure 6.11) ou sur un plan (P,T) (voir la figure 6.12). Dans la figure
6.12, un minimum marqué de g(P) peut étre observé dans une fenétre de pression
approximativement localisée dans la gamme 1<P<13 GPa a 2000 K. Notons que la
largeur de cette fenétre diminue lorsque la température décroit et se trouve centrée
environ & 5 GPa a 1500 K, ce qui correspond & la pression a la laquelle une anomalie
thermodynamique a été trouvée dans la silice (coefficient de dilatation thermique
négatif [87]).

Ce comportement anormal de g(P) apparait comme étant le résultat d'un com-
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promis trouvé par le systéme entre ’augmentation de sa connectivité induite par
Paugmentation de la coordinence des atomes (voir la section 6.1.5), faisant appa-
raitre d’avantage de sur-contraintes, et ’assouplissement de la contrainte angulaire
(Bond-Bending) des BOs, ce qui réduit la rigidité. A pression ambiante, rappelons
que le verre et le liquide NS2 sont flexibles (n.=2,56 a faible température, voir la sec-
tion 2.1.4.6). Avec 'augmentation de la pression, la coordinence des atomes Si et O
Ts; et o augmentent (voir la section 6.1.5, induisant une augmentation du nombre
de contraintes par atome de An.=0,50 lorsque P passe de 0 & 10 GPa (et 7g; de
4,0 & 4,2). Au niveau du réseau, 'augmentation globale de n. découlant de 'aug-
mentation de 7g; peut étre contrebalancée pendant un certain intervalle de pression
par la brisure de certaines contraintes BB des atomes BO, ce qui correspond a la
baisse observée de ¢(P) a faible pression (voir les figures 6.11 et 6.12). Cependant,
ce processus adaptatif ne tient que jusqu’a un certain point alors que l'augmen-
tation de la pression se poursuit (ainsi que l'augmentation de 7g; et 7o). Au dela
(~ 12 GPa a 2000 K), le fait de briser les contraintes BB ne suffit plus pour réduire
la sur-contrainte induite par la pression. A ce stade, le processus adaptatif s’arréte,
le mouvement angulaire des BOs se rigidifie, ce qui se traduit par une augmenta-
tion de ¢(P) (environ pour P>12 GPa). Nous voyons donc que le comportement
obtenu partage de grandes similitudes avec les arguments théoriques proposés pour
expliquer la phase intermédiaire de Boolchand. Dans cette derniére, rappelons qu’il
est suggéré que la rigidité grandissante induite par la composition est réduite par
I’auto-organisation, des processus adaptatifs maintenant n. ~ 3 & l'intérieur d’un

intervalle de composition [33].

6.3 Signature dynamique

Nous avons vu dans la section 4.2.5 que la phase intermédiaire observée dans le
systéme As,Sej_,, la rigidité étant dans ce cas contrdlée par la composition x, pou-
vait étre corrélée a une anomalie de diffusion (cette derniére montrant un maximum
a 800K, voir la figure 4.16) ainsi qu’a une anomalie de I’énergie d’activation (E4
montrant quant & elle un minimum, voir la figure 4.15). Nous cherchons maintenant
a déterminer si de telles anomalies peuvent également étre observées au sein de la
phase intermédiaire qui vient d’étre mise en évidence, la rigidité étant cette fois-ci

contrblée par la pression.
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F1G. 6.12: Contour-plot de la fraction (en %) de contraintes intactes ¢(7, P) dans

le plan (T,P) Les courbes correspondent a des lignes de niveaux (valeur constante)
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6.3.1 Meéthode
6.3.1.1 Diffusion

Comme nous ’avons vu dans la section 3.3.1.4, la diffusion est I'une des premiéres
quantités accessibles par Dynamique Moléculaire. Les phénomeénes de transport pou-
vant avoir une importance cruciale dans les systémes géologiques, les simulations
cherchant & déterminer ces quantités dans les silicates sont nombreuses (citons par
exemple les travaux de Rustad et al. [235, 236, 237, 238] dédiés a I’étude de silicates
sous pression). Le comportement de la diffusion a également été corrélé avec des

propriétés structurales et thermodynamiques [239, 240, 241, 242].

Rappelons que la démarche utilisée pour calculer le coefficient de diffusion du
silicate de sodium a été présentée dans la section 3.3.1.4 et que nous observons
un trés bon accord avec les données expérimentales a pression ambiante (voir la
figure 3.5). Il est également important de rappeler que le calcul du coefficient de
diffusion nécessite une simulation qui soit suffissamment longue pour que le régime
diffusif soit atteint. Ainsi, précisons que la durée de simulation utilisée (4 ns) nous
permet d’atteindre ce régime, méme dans le cas des liquides denses sous pression.
Par exemple, le liquide NS2 & T~2000 K et P=22 GPa montre un début de régime
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diffusif ({r?(t)) étant caractérisé par une pente égale & 1 dans un graphique log-log)

aprés t~ 25ps.

6.3.1.2 Viscosité

A Tinstar de la diffusion, la viscosité est une grandeur clé influencant le com-
portement général des liquides magmatiques et a ainsi suscité de nombreuses re-
cherches en science de la Terre, aussi bien théoriques qu’expérimentales [243, 244].
La dépendance en composition et en température de cette quantité a été largement
étudiée et, comme nous ’avons vu dans la section 1.1.3.3, de nombreux systémes
montrent un comportement de type Arrhenius avec la température de la forme

n =noexp(E} /kpT] ou EY est I'énergie d’activation du flot visqueux.

Du fait des trés hautes pressions auxquelles les liquides magmatiques peuvent
étre soumis, 'influence de cette grandeur sur la viscosité a également été trés étudiée
[245, 246, 247, 248, 249, 250, 251, 252, 253, 254, 255, 256, 257, 258, 259, 260]. A
une température donnée, I’évolution de la viscosité avec la pression est complexe et
dépend de la composition du silicate, en particulier de son degré de polymérisation.
Dans le cas des liquides hautement dépolymeérisés (comme ’albite et la dacite), la
viscosité décroit de facon continue avec la pression, bien que son comportement
au dessus de la pression maximale accessible expérimentalement (~7 GPa dans
le cas de Iétude sur lalbite et la dacite) ne puisse pas étre clairement identifié.
Cependant, on observe que la décroissance de la viscosité avec la pression devient
plus graduelle lorsque la température augmente et peut montrer un plateau & haute
pression (comme la jadéite). Lorsque le liquide est moins polymérisé (comme le
systéme albite-diopside), la viscosité montre un plateau ou un minimum faiblement
prononcé avec la pression. Dans le cas des liquides dépolymérisés (comme la diopside
et la péridotite), un comportement différent est observé. La viscosité commence
par augmenter avec la pression, montre un maximum et finit par diminuer & haute
pression. De fagon plus générale, I’évolution de la viscosité en fonction de la pression
apparait comme étant anti-corrélée avec celui des coefficient de diffusion de 'oxygéne
et du silicium [261, 255, 262]. Tout ceci a été interprété comme la signature d’un

réarrangement structural sous pression.

La Dynamique Moléculaire peut permettre d’étudier la viscosité d’une large
gamme de systémes dans des conditions parfois inaccessibles expérimentalement. 11
y a plusieurs maniéres de la calculer (voir la référence [263] pour une présentation
et une discussion détaillées). A 1'équilibre, le calcul de la viscosité & partir de simu-

lations peut étre réalisé en utilisant le formalisme de Green-Kubo basé sur le calcul
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de la fonction d’auto-corrélation F'(t) du tenseur des contraintes [264| donnée par :

F(t) = (Pap(t) Pap(0)) (6.4)

ou les crochets représentent une moyenne sur l’ensemble du systéme et ot Pyg(t)

correspond au terme non diagonal af («, 3) = (x, y, z) du tenseur des contraintes :

N N N
FPog =Y mivfv] + Y Firy; a#p, (6.5)
i=1

i=1 j>1

m; €tant la masse de l'atome i, Ff; la composante o de la force exercée entre les

atomes ¢ et j et riﬂj et v?

entre les atomes ¢ et j et de la vitesse de ’atome ¢. Soulignons le fait que la trace
de P,a(t) est égale a 3P(t).

étant respectivement les composantes 3 de la distance

Des formes alternatives existent pour P,g [263] mais ces derniéres entrainent
des effets indésirables dans le cas ol des conditions aux limites périodiques sont
utilisées [265]. Une autre possibilité est de calculer la viscosité dans le cadre de la
Dynamique Moléculaire Hors-Equilibre [266]. Dans ce cas, le ratio de la contrainte
de cisaillement et de la vitesse de déformation est calculé et extrapolé & la limite
d’une force nulle [267, 268, 269].

Revenons au formalisme de Green-Kubo, communément utilisé et adopté pour
notre étude. Dans ce cadre, la viscosité est calculée comme étant l'intégrale sur le

temps de la fonction d’auto-corrélation F'(t) du tenseur des contraintes :

y = kB_}rv /O (. (6.6)

Les viscosités de quelques silicates liquides ont été évaluées par Dynamique Mo-

léculaire dans ce formalisme. Ogawa et al. furent les premiers & calculer la viscosité
d’un silicate liquide en 1990 [270] mais leurs résultats sont incertains du fait d’une
statistique pauvre. En ce qui concerne la silice, Horbach et Kob [271] ont déterminé
le comportement en température et Barrat et al. [272] la dépendance en pression a
haute température, mais sans souligner explicitement que leurs résultats montraient
un minimum de viscosité a 20 GPa. Plus récemment, Lacks et al. [273], en étudiant
la viscosité du systéme MgO-SiO», ont mis en évidence I'existence d’un minimum de
viscosité situé autour de 20 GPa dans la silice pure, ce minimum disparaissant pro-
gressivement avec ’ajout d’oxyde de magnésium MgQO. Depuis, ces résultats ont été
confirmés par les simulations de Adjaoud et al. [274, 275] sur le systéme MgoSiOy,

ceux de Spera et al. [276] mais aussi des simulations ab initio de Karki et Stixrude
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F1G. 6.13: Fonction d’auto-corrélation du tenseur des contraintes F'(¢) d’'un liquide
NS2 4 2000K en fonction du temps pour différentes densités p=2.5, 3,0 et 3,5 g/cm3.

[277, 278| sur la silice liquide. Mentionnons enfin les récentes études de Karki et al.
[279] et Ghosh et Karki [280] respectivement sur ’anorthite et MgaSiOy.

La figure 6.13 montre la fonction d’autocorrélation du tenseur des contraintes
du liquide NS2 & 2000K a différentes densités, calculée selon les équations 6.4 et
6.5. Comme attendu, cette fonction tend vers zéro aux temps longs. Les oscillations
typiques qui sont observées aux temps t ~ 0,1 ps correspondent aux fréquences
f =~ 10 THz contribuant & la bande principale de la densité d’état vibrationnelle du
systéme [281]. Cette bande est attribuée aux mouvements d’étirement des liaisons
Si-O et Na-O. Notons que ces oscillations sont réduites & mesure que la pression aug-
mente. En suivant I’équation 6.6, 'intégration de la fonction d’auto-corrélation du
tenseur des contraintes permet d’obtenir la viscosité, représentée sur la figure 6.14 en
fonction de 'inverse de la température. Cette derniére montre un comportement de
type Arrhenius sur une large gamme de température (2<10%/T<6). L’énergie d’ac-
tivation correspondante est égale & ~1,33 eV, présentant ainsi un accord raisonnable
avec la valeur de Bockris (~1,65 eV [210]) mesurée dans la gamme de température
(1723-1373 K ou 5,8<10*/T<7,3). De plus, dans la gamme de température dans
laquelle les valeurs calculées et expérimentales peuvent étre comparées (& savoir

5,8<10%/T<6,7), les valeurs calculées apparaissant comme étant inférieures d'un
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F1a. 6.14: Viscosité simulée du liquide NS2 a pression ambiante (carrés) comparée
aux valeurs expérimentales (cercles) de Bockris et al. [210].

facteur ~2 par rapport aux données expérimentales de Bockris et al. [210]. Cette
déviation peut paraitre étonnante étant donné le bon accord observé dans le cas
de la diffusion (voir la figure 3.5) et si 'on tient compte du fait que n et D sont

généralement reliés par la relation d’Eyring :

 kpT
D

ou T est la température et A un distance de seau typique du flot visqueux.

Ceci étant, un accord entre les viscosités expérimentales et calculées pour les
silicates liquides est en fait généralement difficile, la viscosité semblant étre encore
plus sensible aux détails du potentiel utilisé que la diffusion (voir une discussion a
ce sujet dans la référence [282]). De plus, les comparaisons directes entre les valeurs
expérimentales et simulées de la viscosité se font rares dans la littérature [273,
274, 278, 276] et sont généralement faites a trés haute température (>2500K) o
la viscosité est trés basse et la valeur expérimentale relativement mal connue ou

obtenue par des extrapolations & haute température mal contrélées.
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Fia. 6.16: Viscosité du liquide NS2 &
2000K en fonction de la pression. La
zone grisée correspond aux limites de
la phase intermédiaire obtenue & partir
de la fonction q(P).

meédiaire obtenue & partir de la fonc-
tion q(P).

6.3.2 Anomalies

Suivons maintenant le comportement de la viscosité et de la diffusion avec la
pression. La figure 6.15 montre les constantes de diffusion des atomes Si, O et Na en
fonction de la pression. On remarque que les atomes Na sont les plus mobiles et que
leur constante de diffusion décroit continuellement avec la pression. En revanche,
le comportement des atomes formateurs de réseau (Si, O) est différent puisque ces
derniers montrent un maximum de diffusion en fonction de la pression situé autour
de 10 GPa. On notera qu’un tel maximum de diffusion des atomes formateurs de
réseau est également observé dans la silice [217], dans certains sodo-aluminosilicates
[261] ainsi que dans 'eau [233].

Comme le montre la figure 6.16, la viscosité présente quant a elle un minimum
en fonction de P a l'intérieur d’une fenétre 1 < P < 13 GPa et ne correspond donc
pas au maximum de diffusion observé & 10 GPa, ce qui suggére le fait que la relation

d’Eyring (équation 6.7) n’est plus valable & messure que la pression augmente.
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Comme nous ’avons briévement mentionné ci-dessus, la dépendance en pression
de la viscosité a été étudiée expérimentalement pour un certain nombre de silicates
[245, 246, 247, 248, 249, 250, 251, 252, 253, 254, 256, 257, 258, 259|. L’analyse
de ces données le long de la séquence de composition albite — jadéite — rhyolite
— andésite — basalte — albite,-diopside;_, — jadéite,-diopside;_, — diopside —
péridotite, séquence couvrant une large gamme de taux de dépolymérisation NBO /T
(ratio entre le nombre de NBOs formés par les modificateurs de réseau et le nombre
de Si tétraédriques, allant de 0 & 2,8), méne a une image contrastée. A faible pression
(0-2 GPa), la pente de la viscosité avec la pression (dn/dP)r est négative pour les
compositions NBO/T < 1,2 mais devient positive pour les plus grandes valeurs de
NBO/T. Bien que le taux de dépolymeérisation NBO /T soit un bon indicateur de la
topologie du réseau, son utilisation pour prédire le comportement en pression de la
viscosité requiert un certain soin (voir par exemple la référence [283]). Par exemple,
I’albite et la jadéite sont toutes les deux considérées comme pleinement polymérisées
(NBO/T=0) mais le comportement en pression de leur viscosité est différent (avec
un faible minimum autour de 2-3 GPa pour la jadéite et une décroissance continue
jusqu’a 7 GPa pour lalbite [252, 254|). La dépendance en pression de la viscosité
dépend donc fortement du systéme considéré et le minimum observé dans NS2 est

loin d’étre un résultat général dans la famille des silicates.

Depuis la premiére mention d’un comportement anormal de la viscosité avec la
pression, (dn/dP)r <0 par Kushiro et al. [246], différents auteurs ont tenté d’ex-
pliquer l'origine de ce phénoméne. En utilisant la théorie d’Adam-Gibbs et une
dépendance en pression du degré de polymeérisation, [284] Bottinga et Richet ont
montré que la baisse du volume spécifique avec le taux d’alcalin menait & une sensi-
bilité accrue de la viscosité en fonction de la pression. Gupta [285] a proposé qu’un
systéme montrant un coefficient d’expansion thermique dans le verre supérieur a
celui du liquide pouvait présenter ce type d’anomalies. Cependant, ceci ne semble
pas étre veérifié expérimentalement [286]. Une relation avec des changements struc-
turaux sous pression a également été proposée, en particulier un changement de
coordination pour Si et Al ou un affaiblissement des liaisons Si-O et Al-O du fait de
la distorsion de la structure du liquide induite par la pression [287, 288]. Cependant,
une étude [110] sur GeOy liquide pour lequel on observe a la fois un changement
de coordination [167]| et une anomalie de viscosité sous pression n’a pas établi une
telle corrélation. On notera que ce n’est pas le cas dans NS2 non plus puisque la
population d’atomes Si¥" atteint son maximum & une valeur de pression bien plus
élevée (P=28 GPa, voir la section 6.1.5). Cela n’enléve cependant pas la possibilité

d’une origine structurale de cette anomalie. Par exemple, Suzuki et al. [252] ont mis
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en évidence une corrélation entre la décroissance graduelle de la viscosité de ’albite
jusqu’a des pression de 'ordre de 7 GPa et 'augmentation de la concentration des

atomes d’aluminium de coordinence V.

6.3.3 Lien avec rigidité

Revenons maintenant & la phase intermédiaire mise en évidence dans la section
6.2.2 (1 < P < 13 GPa) par un minimum de ¢(P), la fraction des contraintes BB
intactes des BOs (voir la figure 6.11).

Le minimum de viscosité et, dans une moindre mesure, le maximum de dif-
fusion, apparaissent comme étant fortement corrélés avec la position de la phase
intermédiaire (voir les figures 6.15 et 6.16). Par ailleurs, en calculant la diffusion
(par exemple celle des atomes d’oxygene) et la viscosité pour différentes tempé-
ratures pour chaque densité, il est possible de calculer leurs énergies d’activations
respectives EE et EZ en fonction de la pression. Comme le montre la figure 6.17,
ces derniéres présentent également un minimum dans la méme gamme de pression,
passant de 1,6-1,4 eV a 1,1 eV. Cette fenétre de pression semble donc associée a
certaines anomalies dans le liquide, ce qui renforce ’analogie avec la phase intermé-
diaire en composition telle qu’elle est observée par Boolchand. En effet, un minimum
d’énergie d’activation pour la viscosité a déja été observé dans la méme gamme de
composition que celle ou est observée la fenétre de réversibilité [148, 289]. La phase
intermédiaire sous pression mise en évidence pour ce systéme NS2 semble donc étre
un analogue a la phase intermédiaire en composition étudiée pour le systéme As-Se

dans la section 4.2.5 (maximum de diffusion et minimum d’énergie d’activation).

Peut-on expliquer au moins qualitativement pourquoi de telles anomalies des
propriétés de transport sont observées dans une phase intermédiaire ? Il a été ob-
servé [290] que la tendance & vitrifier est accrue chez les systémes qui sont capables
d’augmenter leur viscosité aux températures faibles. Pour cette raison, les verres se
forment plus facilement aux eutectiques puisque des dépressions de points de soli-
dification ameénent le systéme & des températures plus basses et des viscosités plus
grandes. La localisation de telles dépressions est en assez bon accord avec les minima
observés dans les taux de refroidissement nécessaires pour éviter une cristallisation
dans les liquides NS [291]. En suivant cette observation, on doit s’attendre a ce
que, le long d’un isotherme, la vitrification soit optimale pour les systémes ayant
une viscosité plus basse. Cette propriété permet en effet au systéme NS, dans la
gamme de composition 1<P<13 GPa, d’atteindre des températures plus basses a

n = 10'3 Poise, c’est-a-dire la viscosité de 1’état vitreux. N'ayant pas calculé 1'évo-
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FIG. 6.17: Energie d’activation associée a la viscosité (EY, carrés noirs), a la diffusion

des atomes Si (Egsz', cercles rouges) et des atomes O (Efo, cercles bleus) en fonction
de la pression pour un liquide NS2. La zone grise correspond & la position de la phase
intermédiaire.

lution de la température de transition vitreuse T, avec la pression, nous ne pouvons
pas réétalonner le comportement de n(1/7") en n(7T,/T) & pression fixée de facon a
pouvoir estimer la fragilité du liquide m(P). Cependant, d’aprés la formule [218] :
m(P)=E (P)/(kpT4(P)), et en supposant que Ty ne dépend pas trop de la pres-
sion, on peut s’attendre & ce que la fenétre en pression corresponde & un minimum
de fragilité. Cette conclusion est similaire & celle obtenue en considérant un modéle
de type Kirkwood-Keating simplifié de transition vitreuse [218], montrant que les
liquides surfondus de la phase intermédiaire sont forts (dans le cadre de la classi-
fication fort/faible des verres), et que I’énergie d’activation de leur viscosité ou de

leur temps de relaxation sont minimum lorsque n. ~ 3.

6.4 Signature structurale

Nous avons vu dans la section 6.1.4 que I'ordre local d’un verre ne montrait
pas de changement abrupt ni d’anomalie au voisinage de la phase intermédiaire
ce qui pourrait laisser penser que cette derniére n’a pas de signature structurale.
Cependant, nous avons vu que dans le systéme As-Se (voir la section 4.2.3) des
anomalies étaient obtenues dans le FSDP du facteur de structure. Voyons si tel est

également le cas pour le systéme NS2.
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Fi1G. 6.18: Facteur de structure du verre NS2 pour différentes densités. Les résultats
expérimentaux de Wright et al. [138] (cercles ouverts) et de la simulation de Hor-
bach et al. [119] (ligne en pointillés) sont ajoutés pour comparaison. Des exemples
d’ajustement par rapport & une Lorentzienne du FSDP sont affichés en orange.

6.4.1 Ordre & moyenne portée

A Tinstar de ce que nous avons vu pour le systéme As-Se, les facteurs de struc-
ture partiels et total ont été calculés et ce, pour chaque pression étudiée. Le facteur
de structure total Sy (Q) du verre NS2 est représenté sur la figure 6.18 pour diffé-
rentes densités et il est comparé & la fois avec les résultats expérimentaux obtenus
par diffraction de neutrons de Wright et al. [138] et avec avec la simulation de Hor-
bach et al. [119] utilisant un potentiel alternatif (BKS). Nous notons que ’accord
entre la simulation et I’expérience est bon, le cas du FSDP étant discuté en détail
ci-dessous. La position du pic principal est bien reproduite (3,0 A1 expérimentale-
ment, comparé & 3,0 A~! dans notre simulation et 2,9 A~! dans le cas du potentiel
BKS). La position du troisiéme pic est également trés bien reproduite (5,4 A1 ex-
périmentalement, comparé & 5,3 A~! dans la présente simulation et 5,2 A~1 par le
potentiel BKS).

Comme observé sur la figure 6.18, la densité influence principalement la partie
a faible @) du facteur de structure, ce qui suggére que la pression affecte en premier
lieu Pordre a moyenne portée. En effet, la forme de la partie a Q élevé (3 Q > A~1)
est pratiquement inchangée pour o < 3,5 g/cm3. Tous les pics sont décalés vers les

vecteurs d’ondes élevés (vers les r faibles) a mesure que la densité augmente ce qui
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FiGg. 6.19: facteurs de structure partiels Si-O, O-O et Na-O du verre NS2 pour
différentes densités.

est lié avec la compactification du réseau. Les seconds moments des différents pics
ne montrent quant a eux pas le méme comportement avec la pression. En effet, le
FSDP a petit @ devient plus large et moins intense avec la densité (voir ci-dessous),
le pic principal, situé autour de 3 A=, devient plus étroit & mesure que la densité
augmente, tandis que le troisiéme, situé autour de 5 Afl), devient plus large. Ces
tendances peuvent étre analysées de facon plus fine en considérant les facteurs de
structure partiels (voir ci-dessous). La forme des autres pics semble quant a elle

relativement inchangée avec la densité.

La figure 6.19 montre la décomposition du facteur de structure total en contri-
butions de différents facteurs de structure partiels Ssi0(Q), So-0(Q) et Sna.0(Q)
pour différentes densités. Les partiels Sgigi(Q@), Sna-Na(@) et SsiNa(Q) décroissent
les plus rapidement et n’ont donc pas été représentés. A pression ambiante, la forme
de ces facteurs de structure partiels et la position des pics est en excellent accord
avec les résultats issus d’'une précédente simulation [165]. Le facteur de structure
partiel Ssi.o(Q) montre les variations avec @ les plus significatives, a la fois & petit

vecteur d’onde, dans le domaine de 'ordre & moyenne portée, et grand @, ce qui
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Fic. 6.20: Positions Qpspp des FSDP Fia. 6.21: Distances caractéristiques

du facteur de structure total (cercles
noirs) et des facteurs de structures par-
tiels (carrés de couleurs) des paires Si-
0, 0-0 et Na-O dans le verre NS2. La
zone grisée correspond & la position de
la zone intermédiaire définie & partir
de la fonction q(P).

de répétition d = 27/Qprspp associées
aux FSDP du facteur de structure to-
tal (cercles noirs) et des facteurs de
structures partiels (carrés de couleurs)
des paires Si-O, O-O et Na-O dans le
verre NS2. La zone grisée correspond
& la position de la zone intermédiaire

deéfinie a partir de la fonction q(P).

traduit I'importance des changements de 1’ordre local Si-O. Comme cela a déja été
observé pour le facteur de structure total, la majorité des pics sont décalés vers les

grands @ (r faible) lorsque la densité augmente.

La décomposition du facteur de structure total permet de comprendre le com-
portement du pic principal (~ 3 A=1) et du troisiéme pic (~ 5 A1) avec la densité.
En effet, le pic & 3 A~1 des partiels O-O et Na-O devient plus étroit avec la densite,
un effet 1ié & un changement de I'ordre & moyenne portée induit par la pression. Ces
pics contribuent le plus au second pic du facteur de structure total. Par ailleurs,
la principale contribution du pic & 5 A~! du facteur de structure total provient du
partiel Si-O, dont le deuxiéme pic devient plus large avec la pression. Ce désordre
apparent peut étre attribué a la coexistence des atomes de silicium tétraédriques et

octaédriques lors que la densité augmente.
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6.4.2 Anomalies du comportement du FSDP

En suivant la méme méthodologie que pour le systéme As-Se (voir la section
4.2.4) le FSDP des facteurs de structure total et partiels ont été ajustés avec une
fonction Lorentzienne (des exemples d’ajustements peuvent étre observés sur la fi-
gure 6.18). Ces ajustements permettent de déterminer précisément U'intensité Ipspp,
la position Qpspp et la largeur & mi-hauteur (full-width at half maximum, FWHM)
FWHMpspp des FSDP en fonction de la pression.

La figure 6.22 montre la position des FSDP des facteurs de structure total et
partiels en fonction de la pression. La position du FSDP du facteur de structure
total & pression ambiante (1,85 A~1) se trouve étre en trés bon accord avec la valeur
expérimentale (1,83 A~1) [292] et avec la valeur fournie par la simulation de Corrales
et al. (1,85 A=1) [108]. On observe globalement une augmentation de la position du
FSDP avec la pression (son intensité, non montrée ici, montrant quant a elle une
décroissance). Cette tendance est en accord avec des résultats de diffraction aux

rayons X de Benmore dans la silice densifiée [293].

Bien que tous les facteurs de structure partiels montrent un FSDP (voir la figure
6.19), ils ne contribuent pas au méme niveau au FSDP du facteur de structure total.
L’analyse de l'intensité des FSDP partiels montre que, & pression faible, le partiel
Si-O contribue le plus au FSDP total, leurs positions restent par ailleurs relative-
ment proches. Cependant, & mesure que la pression augmente, la position du FSDP
montre une déviation par rapport au FSDP Si-O, la position du premier continuant
& augmenter avec la pression alors que celle du second montre un maximum vers
5 GPa avant de décroitre avec la pression. Cela montre que le FSDP du facteur de
structure total n’est pas une simple superposition des FSDP partiels puisqu’il est
modulé par les longueurs de diffusion. Le décalage de la position du FSDP total
vers les hautes valeurs de ) peut principalement étre expliqué car la contribution
de plus en plus importante du pic principal du partiel So.o situé a 3 A=1 avec la

pression.

Il est par ailleurs intéressant de noter que, si I’évolution de la position du FSDP
totale est monotone, tous les FSDP partiels montrent un maximum plus ou moins
prononcé de leurs positions avec la pression, les maxima les plus prononcés étant
observés dans le cas des partiels Si-O et O-0, c’est-a-dire les paires mettant en
jeu les atomes formateurs de réseau. Ce maximum est associé & un minimum de
la distance caractéristique de répétition d = 27/Qpspp pour tous les facteurs de
structure partiels (voir la figure 6.23). Ces anomalies apparaissent comme étant

fortement corrélées avec la position de la phase intermédiaire obtenue & partir de la
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F1G. 6.22: Largeurs a mi-hauteur (full-
width at half maximum, FWHM) des
FSDP du facteur de structure total
(cercles noirs) et des facteurs de struc-
tures partiels (carrés de couleurs) des
paires Si-O, O-O et Na-O dans le verre
NS2. La zone grisée correspond a la po-
sition de la zone intermédiaire obtenue
a partir de q(P).
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Fia. 6.23: Longueur de cohérence
L = 27/FWHM associées aux FSDP
du facteur de structure total (cercles
noirs) et des facteurs de structures par-
tiels (carrés de couleurs) des paires Si-
0O, 0-0 et Na-O dans le verre NS2. La
zone grisée correspond & la position de
la zone intermédiaire obtenue a partir

de q(P).

fonction q(P). Rappelons que ce comportement (augmentation brutale de la distance
caractéristique dans la phase sur-contrainte) est également observé dans le cas de la
phase intermédiaire en composition dans le systéme As-Se (voir la figure 4.13a). Le
fait que ces distances caractéristiques de répétition présentent un minimum peut étre
interprété comme la manifestation d’un arrangement optimal des atomes au sein du
réseau, ces derniers occupant alors ’espace de facon optimale. En effet, ceci est une
signature de la phase la phase intermédiaire puisque, comme nous ’avons mentionné
dans la section 2.2, de nombreux chalcogénures y montrent un minimum de volume
molaire. Ce minimum de volume molaire n’est cependant pas observé dans la phase
intermédiaire en composition du silicate de sodium (le fait de remplacer des atomes
Si par des alcalins Na de plus grande taille ayant également une incidence sur le

volume molaire) ni dans la présente phase intermédiaire sous pression.

La figure 6.22 montre les largeurs & mi-hauteur des FSDP des facteurs de struc-
ture total et partiels. De facon intéressante, bien que le FSDP total soit une com-

binaison complexes des facteurs de structure partiels, les largeurs & mi-hauteur de
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Fi1G. 6.24: Récapitulatif des principales signatures de la phase intermédiaire dans le
verre et le liquide NS2. (a) Fraction ¢(P) des contraintes BB des BOs intactes (en
%) en fonction de la pression. (b) Viscosité du liquide a 2000K (axe de gauche) et
énergie d’activation de la viscosité E] (axe de droite) en fonction de la pression. (c)
Longueur de cohérence L associée au FSDP du facteur de structure total (axe de
gauche) et longueur de répétition caractéristique d associée au facteur de structure
de la paire O-O (axe de droite) calculés dans le verre en fonction de la pression. La
zone grisée correspond & la phase intermédiaire.
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I’ensemble des FSDP total et partiels montrent un comportement similaire, & savoir
un minimum aux alentours de 5 GPa. Ce minimum est associé & un maximum de
la longueur de cohérence L = 27 /FWHM. Une fois de plus, ces anomalies sont trés
fortement corrélées avec la position de la phase intermédiaire observée sous pression,
ce qui était également le cas dans dans le systéme As-Se (voir la figure 4.13b). On

rappelle que ce comportement a été discuté dans la section 4.2.4.

6.4.3 Bilan sur la phase intermédiaire sous pression

Au final, nous avons vu que la fenétre de pression mise en évidence (1 < P <
11 GPa) est un analogue de la phase intermédiaire de Boolchand dans le sens ou elle
traduit une adaptation des contraintes pour éviter la sur-contrainte induite par la
pression. Cette adaptation se fait par le biais d’un relachement de contraintes angu-
laires alors que les contraintes radiales augmentent avec la conversion tetraédrique-
octaédrique. Nous réalisons également que les signatures dynamiques (maximum
de diffusion, minimum de viscosité et minimum de 1’énergie d’activation) sont si-
milaires aux anomalies observées expérimentalement pour de nombreux systémes
intermédiaires en fonction de la composition. Enfin, les signatures structurales du
NS2 (minimum de la longueur de répétition caractéristique et maximum de la lon-
gueur de cohérence) sont similaires a celles que nous avons mis en évidence dans le
cas de la phase intermédiaire du systéme As-Se. Ainsi, il est légitime de penser que
ces anomalies (résumées sur la figure 6.24) constituent des signatures générales, peu
importe que le passage de flexible vers rigide sur-contraint se fasse par changement

de composition ou avec de la pression.

6.5 Hétérogénéité des contraintes

6.5.1 Distribution spatiale

Jusqu’a présent, nous ne nous sommes pas intéressés a la répartition spatiale des
contraintes. En effet, la fonction de Mauro-Gupta généralisée ¢(P,T), qui est une
moyenne sur le temps et 'espace de la fraction intacte des contraintes, ne contient
aucune information sur d’éventuelles fluctuations temporelles ou spatiales. Toute-
fois, le processus d’auto-organisation des contraintes qui donne naissance a la phase
intermédiaire laisse supposer que ces derniéres ne sont pas réparties de facon aléa-
toire dans le réseau, un résultat qui a également été mis en évidence par Thorpe

dans les modéles sur réseau [75].

Afin d’analyser la distribution spatiale des contraintes, nous avons segmenté la

boite de simulation en petits cubes de volume égal & 1A3. Nous avons ensuite calculé
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F1a. 6.25: Distribution spatiale de la déviation standard angulaire og(r) des BOs
dans une tranche de la boite de simulation a T=2000K et P=0 (a), T=300K et P=0
(b) et T=300K et P=18GPa (c). Les zones jaunes (og élevé) correspondent aux
domaines brisés et les zones rouges (og faible) correspondent aux domaines intacts.
La courbe noire est une limite approximative des domaines aux contraintes intactes
et brisées.
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la valeur moyenne de la déviation standard angulaire oy des atomes BO contenus
dans ce cube au cours de la simulation. Chaque valeur est donc une moyenne spatiale
sur le volume du cube et temporelle (les BOs pouvant librement entrer et sortir des
cubes du fait de la diffusion au cours de la simulation). Cette analyse ne permet
donc pas de rendre compte d’éventuelles fluctuations temporelles des contraintes.
Si la valeur moyenne de la déviation standard angulaire oy d’un cube est grande
(respectivement petite), on considérera que le cube fait partie d'un domaine aux
contraintes brisées (respectivement intactes), la valeur limite de oy permettant de
faire la distinction intact/brisé étant prise comme égale au minimum de la distribu-
tion bimodale des valeurs oy pour chaque température et chaque distribution (voir

par exemple la figure 6.9).

La figure 6.25 donne Pallure typique de la distribution spatiale de la déviation
standard angulaire op(r) des BOs au sein d’une tranche de la boite de simulation
dans différentes conditions de température et de pression. Sur ces figures, les zones
jaunes/blanches correspondent aux domaines caractérisés par de fortes valeurs de oy,
que nous qualifierons de domaines brisés. Les zones rouges/noires correspondent au

contraire aux domaines oll oy est faible, que nous qualifierons de domaines intacts.

On remarque immédiatement que la répartition spatiale des contraintes est for-
tement inhomogéne, certains domaines intacts montrant une valeur moyenne de oy
autour de 18° et certains domaines brisés étant caractérisé par une valeur moyenne
de op proche de 14°. On observe ainsi une tendance des contraintes brisés a se regrou-
per au sein de domaines plutdt que se répartir de fagon aléatoire dans le systéme. A
pression fixée, on observe un accroissement de la taille moyenne des domaines brisés
amesure que la température augmente, comme le montre le passage de la figure 6.25a
(T=2000K, P=0) a la figure 6.25b (T=3000K, P=0). En revanche, a température
fixée, une augmentation importante de la pression semble & premiére vue réduire
la taille moyenne des domaines brisés, ce qui est illustré par le passage de la figure
6.25b (T=3000K, P=0) a la figure 6.25c (T=3000K, P=18GPa). On remarque dans
ce dernier cas que la pression induit un désordre supplémentaire, 'amplitude des

hétérogénéités semblant moins prononcée & haute pression qu’a pression ambiante.

Cette croissance des domaines brisés qui viennent & haute température peupler
entiérement la boite de simulation fait fortement penser & un phénoméne de perco-

lation que nous nous proposons d’étudier de facon simple dans la partie suivante.
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Fi1G. 6.26: Taille moyenne des domaines brisés, calculée a partir des distributions
représentées sur la figure 6.25, normalisée par la taille de la boite de simulation en
fonction de la température pour différentes pressions P=0, 6 et 22 GPa.

6.5.2 Percolation de rigidité

Afin de mieux caractériser le comportement des domaines brisés en fonction
de la température et de la pression, nous avons calculé la taille moyenne de ces
domaines pour chaque condition thermodynamique (P,T) étudiée. La taille d’un do-
maine donné est définie comme étant sa plus grande extension selon les axes x, y ou
z et est ensuite normalisée par la taille de la boite de simulation pour s’affranchir
des effets de compressions et de dilatation respectivement induits par la pression et
la température. Cette taille caractéristique des domaines brisés est représentée en
fonction de la température pour trois pressions sélectionnées sur la figure 6.27. Le
long d'un isobare, on constate ainsi une allure typique de phénoméne de percola-
tion, la taille des domaines brisés augmentant de fagon brusque au voisinage d'une
température Tperco(P). On remarque ici que, si la fraction ¢(7") des contraintes in-
tactes décroit relativement lentement avec la température (voir la figure 6.10), la
percolation effective des contraintes brisées se déroule en fait sur une gamme beau-
coup plus restreinte de température. A température faible, on observe que la taille
des domaines brisés diminue avec la pression, les contraintes brisées tendant & étre
restaurées par cette derniére (voir la figure 6.11). En revanche, au voisinage de la
percolation, on entrevoit un comportement intéressant puisque, & 2750K, la taille

des domaines brisés montre un maximum pour P=6 GPa.
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FiG. 6.27: Température de percolation des domaines brisés en fonction de la pres-
sion. La zone grisée correspond a la position de la phase intermédiaire.

Nous avons, pour chaque pression, estimé la température de percolation
Tperco(P) comme étant la température & laquelle la taille moyenne des domaines
brisés atteint la moitié de la taille de la boite de simulation. L’évolution de Tperco
en fonction de la pression est représentée sur la figure 6.27. On remarque avec in-
térét que Therco présente une minimum avec la pression, ce minimum étant observé
a l'intérieur de la phase intermédiaire. Ce comportement est intuitif puisque, a 'in-
térieur de cette fenétre de pression, la fraction (1-g(P)) des contraintes brisées est
maximale (voir la figure 6.11). Il n’y a donc rien d’étonnant a ce que la percolation

des domaines brisés s’en trouve facilitée.

Au final, il est possible de résumer le comportement des domaines brisés en
observant leur taille moyenne en fonction de la température et de la pression sur
la figure 6.28. Cette figure présente de fagon attendue de fortes similitudes avec la
fraction de contraintes brisées représentée sur la figure 6.12. A haute (T>3000K)
et basse (T<2000K) température, on observe un comportement normal, la pression
tendant & restaurer les contraintes initialement brisées et donc & diminuer la taille
moyenne des domaines brisés. En revanche, & température intermédiaire, le compor-

tement non monotone de ¢(P) induit un maximum de la taille des domaines brisés
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Fia. 6.28: Taille moyenne des domaines brisés, calculée a partir des distributions
représentées sur la figure 6.25, normalisée par la taille de la boite de simulation en
fonction de la température et de la pression.

dans la gamme de pression 1 < P < 7 GPa.

Ce phénomene traduit une fois de plus le fait que, dans la phase intermédiaire,
le réseau s’auto-organise pour limiter la sur-contrainte en brisant des contraintes
BB des BOs. Cependant, a mesure que les contraintes supplémentaires induites par
I’augmentation de la coordinence des atomes formateurs de réseau Si et O appa-
raissent, ce processus arrive i saturation et ne permet plus au systéme d’éviter
I’apparition sur-contrainte dans le réseau. Les contraintes BB des BOs sont alors

restaurées, ce qui tend a diminuer de facon rapide la taille des domaines brisés.






CHAPITRE 7

Conclusion

7.1 Résumé

u cours de cette thése, nous avons vu que la méthode d’analyse des
A contraintes par Dynamique Moléculaire présente de multiples intéréts. Pre-
miérement, et c’est peut-étre le point le plus important, elle permet de donner
une image microscopique de la nature des contraintes et de différencier de fagon
claire les contraintes intactes des contraintes brisées. C’est un aspect important
puisqu’auparavant, il fallait conjecturer sur des raisonnements parfois hasardeux
quelles contraintes topologiques étaient pertinentes. Deuxiémement, cette technique
permet d’étudier la rigidité de systémes variés, en étendant par exemple la théo-
rie aux systémes dont la coordinence n’est pas nécessairement intuitive. C’est par
exemple le cas des oxydes pour lesquels la régle de ’octet ne s’applique pas. Ce fai-
sant, elle permet d’effectuer un dénombrement des contraintes en s’affranchissant de
toute hypothése préalable sur la coordinence des atomes ou le statut des contraintes.
Enfin, cette technique, reposant uniquement sur ’analyse de trajectoires issues de
Dynamique Moléculaire, permet d’étudier le comportement des contraintes topolo-
giques en fonction de la composition mais surtout des conditions thermodynamiques

(P,T). Ce dernier aspect constitue indéniablement une premiére.

En offrant la possibilité d’effectuer une énumeération précise et sans a priori
des contraintes, notre technique d’analyse permet donc d’estimer leur nombre en
fonction de la composition n.(z) et donc la position du seuil de rigidité, et ce, sans
avoir besoin de multiplier les simulations pour chaque z. Cependant, répéter cette
analyse pour différentes compositions x permet de mieux comprendre la facon dont
le systéme passe d’un réseau flexible, dans lequel toutes les contraintes peuvent
étre satisfaites, & un réseau rigide sur-contraint, dans lequel certaines contraintes

deviennent incompatibles entre elles, le systéme devenant frustré.

[’analyse des contraintes topologiques & température finie permet en outre d’es-
timer ’énergie associée & chaque contrainte et donc la température nécessaire pour
les briser. Plus généralement, la claire dichotomie observée entre les contraintes in-

tactes et thermiquement brisées permet d’établir des critéres objectifs quant au choix
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Fig. 7.1: Récapitulatif des conditions thermodynamiques pour lesquelles les
contraintes topologiques du silicate de sodium ont été étudiées : en fonction de
x a (P,T)=0 (a), en fonction de z et T 4 P=0 (a) et en fonction de T et P & 2=0,33
et ce qu'il reste & faire : en fonction de z, T et P (c).

des contraintes dont il faut tenir compte pour ’évaluation du seuil de rigidité. Mais,
loin de se contenter d’un modéle simpliste dans lequel I’ensemble des contraintes
se briseraient de facon simultanée & une température seuil, I’énumération précise
de la fraction de contraintes intactes permet d’évaluer le comportement de n.(T).
Nous avons par ailleurs constaté que cette analyse en température se révélait étre
cruciale pour expliquer les différences de position du seuil de rigidité entre différents

systémes aux topologies similaires.

Par ailleurs, nous avons observé que, au méme titre que la température, la pres-
sion était une grandeur fondamentale pouvant modifier I’état de rigidité d’un sys-
téme. Si la température tend a briser les contraintes, 'analyse de n.(P) montre
que la pression tend finalement & les restaurer, les liquides densifiés montrant ainsi
une compétition entre des effets contraires de T et P. En modifiant la topologie
du réseau, la pression se révéle en effet étre une variable thermodynamique pour la

transition de rigidité au méme titre que peut 1’étre la composition.

L’analogie que nous avous établie entre les transitions de rigidité via changement
de composition ou de pression est renforcée par ’observation d’une méme phéno-
ménologie de la phase intermédiaire dans les deux cas. La phase intermédiaire sous
pression que nous avons mise en évidence repose en effet, au méme titre que la phase
intermédiaire de Boolchand, sur une auto-organisation du réseau de facon a éviter
les sur-contraintes. Par ailleurs, ces deux types de phases intermédiaires obtenues
présentent les mémes signatures dynamiques (maximum de diffusion, minimum de

viscosité et minimum d’énergie d’activation) et structurales (minimum de la dis-
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tance de répétition typique et maximum de la longueur de cohérence), laissant ainsi
a penser qu’il s’agit de la manifestation trés générale que 'on peut espérer attendre

dans d’autres systémes.

7.2 Perspectives

La théorie de la rigidité a été largement étendue au cours des derniéres décennies,
passant de I’étude de verres covalents & basse température a celles de systémes variés
(verres d’oxyde, protéines...) et, désormais, sous différentes conditions thermodyna-
miques (influence de la pression et de la température). On peut cependant encore
élargir son spectre d’application en profitant pleinement de la méthode d’analyse

par Dynamique Moléculaire introduite dans ce mémoire.

En effet, la théorie de la rigidité [34, 35| permet depuis sa création d’énumérer
le nombre de contraintes a température nulle et & pression ambiante n.(z,T =
0, P = 0). La théorie a ensuite été étendue pour tenir compte de I'influence de la
température [205, 206] et permettre d’accéder a n.(x, T, P = 0). La présente analyse
de la rigidification sous pression du systéme flexible NS2 nous a par ailleurs permis
de déterminer n.(z = 0,33,7T, P). Cependant, une connaissance globale de 1’état
de rigidité n.(z,T, P) manque toujours (voir la figure 7.1). En effet, on s’attend
par exemple & observer un décalage de la phase intermédiaire sous pression vers les
pressions plus élevées si 'on part d'un systéme plus flexible (z > 0,33). Aussi, établir
un diagramme de phase de la rigidité de ce systéme en fonction de la composition,

de la température et de la pression sera trés certainement instructif.

Enfin, nous sommes maintenant en mesure d’appliquer notre algorithme de
comptage des contraintes & de nouveaux systémes de compositions plus complexes
ou présentant des coordinences pas nécessairement intuitives (verre a vitre, borates,
matériaux a changement de phase...). La figure 7.2 présente par exemple les résul-
tats préliminaires de I’étude des contraintes pour une composition d’un verre a vitre
(Nax0),(Ca0),(SiO2)1—z—y. On peut observer que, si I’on retrouve les résultats du
silicate de sodium (respectivement 4, 2, 2 et 1 contraintes BS par atomes Si, BO,
NBO et Na et respectivement 5, 1, 0 et 0 contraintes BB par atome Si, BO, NBO et
Na), les cations Ca semblent présenter entre 3 et 4 contraintes BS avec les atomes
d’oxygéne environnants. L’étude du comportement en température des contraintes
BS et BB dans le verre & vitre permettrait d’identifier la gamme de compositions

pour laquelle le systéme est isostatique et devrait donc vitrifier de fagon optimale.
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Contraintes topologiques et rigidité dans les verres

Résumé : La théorie de la rigidité permet de prédire 1’évolution en fonction
de la composition de nombreuses propriétés des verres, en réduisant la structure
moléculaire de ces derniers a de simples treillis mécaniques pouvant étre flexibles,
isostatiques ou rigides sur-contraints. Originellement développée pour les chalco-
génures & température nulle et pression ambiante, cette théorie a été peu a peu
étendue. Dans cette thése, nous nous proposons d’établir une méthode générale
d’analyse des contraintes topologiques par Dynamique Moléculaire, dans le but de
pouvoir étudier la rigidité de systémes plus complexes ou soumis a de nouvelles
conditions thermodynamiques. Nous montrons ainsi que notre algorithme permet
d’étudier aussi bien la rigidité des chalcogénures que des verres d’oxyde tout en
offrant une image intuitive de la nature des contraintes & I’échelle atomique. Nous
montrons également qu’il est possible de suivre le comportement de ces derniéres
en fonction de la composition, de la température et de la pression. Cette méthode
permet de suivre en fonction de la composition les transitions de rigidité au sein
des systémes ainsi que de mettre en évidence 'existence de phases intermédiaires.
Nous rapportons également l'existence d’une phase intermédiaire induite par la
pression et montrons que cette derniére présente les mémes signatures dynamiques
et structurales que la phase intermédiaire traditionnelle en composition. Enfin, nous
mettons en évidence le caractére fortement hétérogéne des contraintes topologiques

au sein du réseau vitreux.

Mots clés : Verres, Liquides surfondus, Rigidité, Phase intermédiaire, Dy-
namique Moléculaire, Silicates, Chalcogénures, Effets de température, Effets de

pression




Topological constraints and rigidity in glasses

Abstract : Rigidity theory allows to predict the compositional behavior of many
properties in glasses, while only considering their underlying network structure as
simple mechanical trusses that can be flexible, isostatic or stressed-rigid. Initially
developped for chalcogenide glasses at zero temperature and ambient pressure, this
theory has been progressively extended. In this thesis, we present a general method
to analyze topological constraints from Molecular Dynamics simulations, this in
order to be able to study the rigidity of more complex systems or experiencing new
thermodynamical conditions. Thus, we show that our algorithm allows to study the
rigidity of chalcogenide glasses as well as oxide glasses, while offering a clear picture
of the nature of the constraints at an atomic level. We also show that it makes
it possible to follow their behavior with respect to composition, temperature and
pressure. This method allows to track compositional rigidity transitions in systems
and to highlight the existence of intermediate phases. We also report the existence
of a pressure-induced intermediate phase and show that it is characterized by the
same dynamical and structural signatures as usual intermediate phases driven by
composition. Finally, we point out the strongly heterogeneous distribution of the

constraints in the glassy network.

Keywords : Glasses, Glass-forming liquids, Rigidity, Intermediate phase,
Molecular Dynamics, Silicates, Chalcogenides glasses, Temperature effects, Pres-

sure effects
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