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Modeling calcium aluminosilicate glasses by molecular dynamics: Structure and dynamics

The aim of this work is to study the structural and dynamic properties of calcium
aluminosilicate glasses CaO-Al,05-SiO, (CAS) by classical molecular dynamics, using an empirical
potential of the Born-Mayer-Huggins type, built on the basis of ab initio molecular dynamics (AIMD)
and the experimental results. This potential proves to be transferable for all concentration and the
structural and dynamic properties studied.

The evolution of structural properties has been studied as a function of temperature and silica
content for the three concentration ratios R = [CaO]/[AI203]= 1, 1.57 et 3. The results reveal the
presence of non-bonding oxygen, oxygen triclusters and AlOs structural units for all the concentrations
whose number decrease with increasing silica content. The study of the temperature evolution of the
viscosity and structural relaxation time shows that the fragility decreases with the increase of silica
content for all values of R. A correlation with the evolution of the number non-bonding oxygen
indicates that they play a preponderant role for the fragility. It is shown that the mode coupling theory
can be applied to the dynamics of the CAS and that a violation of the Stokes-Einstein relation occurs
well above the experimental melting point indicating a dynamical heterogeneity.

Keywords: calcium aluminosilicate, diffusion, viscosity, fragility, BMH potential, molecular
dynamics, dynamical heterogeneity, non-bonding oxygen.

Modélisation des verres d’aluminosilicates de calcium par dynamique moléculaire : Structure et
dynamique

Ce travail a pour but d’étudier les propriétés structurales et dynamiques des verres
aluminosilicate de calcium CaO-Al,03-SiO2 (CAS) par dynamique moléculaire classique, a partir
d’un potentiel empirique de type Born-Mayer-Huggins, construit sur la base de résultats de dynamique
moléculaire ab initio (AIMD) et expérimentaux. Il montre de bonnes propriétés de transférabilité sur
toutes les concentrations pour les propriétés structurales et dynamiques étudiées.

L’évolution des propriétés structurales a été étudiée en fonction de la température et de la
concentration en silice pour trois rapports de concentrations R = [CaO]/[Al203]= 1, 1.57 et 3. Les
résultats révelent la présence des oxygéenes non-pontants et tricoordonnés et d’aluminium penta-
coordonnés pour toutes les concentrations dont le nombre diminue avec 1’augmentation de la
concentration en silice. L’étude de la viscosité et du temps de relaxation structurale avec la
température a permis de montrer que la fragilit¢ diminue avec I’augmentation de la concentration en
silice pour les trois valeurs de R. Une corrélation avec 1’évolution des oxygénes non pontant indique
que ces derniers jouent un role prépondérant pour la fragilité. Il est montré que la théorie des
couplages de modes s’applique a la dynamique des CAS et qu’une violation de la relation de Stokes-
Einstein se produit au-dessus du point de fusion expérimental indiquant une hétérogénéité dynamique.

Mots clés: aluminosilicate de calcium, diffusion, viscosité, fragilité, potentiel BMH,
dynamique moléculaire, hétérogénéité dynamique, oxygenes non pontant.
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Introduction générale

Introduction géneérale

Bien que les premiers verres d’oxydes silicatés aient été produits il y a plusieurs
milliers d’années dans 1I’Egypte ancienne, ils font toujours partie de notre vie quotidienne. Par
exemple, ils composent des contenants de tous types (alimentaires, produits ménagers,
produits cosmétiques, etc...) et il entre dans la fabrication de dispositifs d’éclairage,
industriels, médicaux, scientifiques, ¢électroniques (écrans de tablettes tactiles, etc...). Par
ailleurs, ils font toujours ’objet de développements technologiques notamment dans des
domaines comme 1’optique, 1’aéronautique, 1’automobile, les ciments, le stockage des déchets
nucléaires. Ces deux derniers domaines ont bien entendu un fort impact environnemental dans

notre société.

D’un point de vue fondamental, force est de constater que les propriétés des verres
silicatés restent encore partiellement incomprises [Binder & Kob, 2005]. Ces verres sont
formés a partir de la phase liquide par un refroidissement suffisamment rapide, au cours
duquel ils passent par une surfusion avant de subir une transition vitreuse. Bien que les
phénomenes de surfusion [Farhenheit, 1724] et de transition vitreuse qui président a leur
formation soient connus depuis fort longtemps, la compréhension des mécanismes
microscopiques sous-jacents, 1’évolution des propriétés physiques et la fragilité [Angell,
1995], ainsi que I’extraordinaire ralentissement de la dynamique [Das, 2004 ; Ediger, 2000 ;
Stillinger & Debenedetti, 2013] a I’approche de la transition vitreuse restent des défis
scientifiques. La nature méme de la transition vitreuse demeure 1’'un des grands problémes

non résolu en physique de la matiére condensée [Angell, 2000].
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Une meilleure compréhension de ces phénomeénes peut étre envisagée par une étude
détaillée des propriétés structurales et dynamiques a 1’échelle atomique soit par des méthodes
expérimentales soit par simulation numérique. COté expérimental, des développements
instrumentaux récents basés sur la lévitation aérodynamique permettent la réalisation
d’expériences de diffusion quasi-élastique et inélastique de neutrons et de diffraction
inélastique de rayons X [Kozaily, 2012], qui donnent accés aux propriétés structurales et
dynamiques de ces verres avec une grande précision dans la phase liquide, surfondue et
vitreuse. Lorsque 1’expérience est combinée aux simulations de dynamique moléculaire ab
initio et/ou classiques, une interprétation detaillée des mécanismes microscopiques devient
possible, lorsqu’elle est replacée dans un cadre théorique adéquat, et permet de faire une

relation structure/propriétés dynamiques [Jakse & al., 2012 ; Bouhadja & al., 2013].

Dans ce travail de thése, nous nous proposons d’étudier par dynamique moléculaire
des prototypes de verres silicatés, les aluminosilicates de calcium (CaO-Al,03-SiO,, CAS)
dont les propriétés structurales et dynamiques peuvent étre variées par un changement de
composition des trois oxydes purs. En particulier, la variation de la teneur en silice dans les
CAS a une grande influence sur la fragilité [Angell, 1995]. Bien que ce systéme puisse étre
considéré comme un modéle de verres d’oxyde silicaté, il représente en lui-méme un intérét
technologique de par ses bonnes propriétés optiques et du fait que certaines compositions
spécifiques sont des candidates potentielles pour le stockage des déchets nucléaires [Ganster,
2005]. Par ailleurs, les CAS représentent la composition de base des verres silicatés présents
dans le manteau terrestre. Ainsi, d’un point de vue géologique, une meilleure connaissance
des propriétés physiques comme la diffusion et la viscosité en fonction de la composition et
des conditions de pression et de température, permet de mieux comprendre par exemple les
écoulements magmatiques ou les éruptions volcaniques qui peuvent parfois étre explosives
[Stebbins & al., 1995].

Le but de ce travail est d’étudier I’évolution de la fragilité¢ des verres CAS en faisant
varier la teneur en silice (SiO;) et d’en analyser ’origine structurale. En particulier, nous
examinerons les unités structurales défectives comme les oxygenes non pontant, les
aluminiums penta-coordonnes et les oxygenes tri-coordonnés. Un ordre a moyenne portee
sera également abordé. Nous étudierons ensuite le ralentissement des propriétés dynamiques
lors du refroidissement en surfusion avant d’atteindre la transition vitreuse en nous plagant

dans le cadre de la théorie du couplage des modes. Nous examinerons aussi ce ralentissement
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en relation avec la violation de la relation de Stokes-Einstein et les hétérogénéités
dynamiques. La stratégie de simulation consistera a construire un potentiel empirique de type
Born-Mayer-Huggins [Huggins & Mayer, 1933 ; Soules, 1982] essentiellement sur la base de
calculs de dynamique moléculaire ab initio, de fagon a pouvoir réaliser des simulations de
taille importante et pouvoir analyser un ordre a moyenne portée et sur des durées suffisantes

pour analyser les propriétés dynamiques dans les états surfondus.
Le présent mémoire est alors structuré en quatre chapitres de la maniére suivante:

Dans le premier chapitre, nous donnerons les définitions et concepts généraux ainsi
que le cadre théorique utiles comme la transition vitreuse, la fragilité et la dynamique
hétérogene, et de fournir une vue générale des propriétés des aluminosilicates de calcium

(CAS) tout en exposant I’intérét des compositions choisies.

Dans le deuxieme chapitre, nous exposerons la technique de simulation la dynamique
moléculaire ainsi que les étapes de déroulement d’une expérience numérique typique et la
facon d’en extraire les propriétés thermodynamiques, structurales et dynamiques utiles dans
ce travail. Nous présenterons également le potentiel empirique Born-Mayer-Huggins
[Huggins & Mayer, 1933 ; Soules, 1982] qui est bien adapté a la modélisation des CAS et les
paramétres qui ont été ajustés sur des résultats de dynamique moléculaire ab initio et des

données expérimentales.

Dans le troisieme chapitre, nous étudierons les propriétés structurales des CAS dans
les phases liquides, surfondues et vitreuses, pour toutes les compositions choisies. Leur
évolution est analysee en fonction de la teneur en silice. Dans un premier temps, le potentiel
empirique sera validé, puis DI’évolution des propriétés structurales en fonction de la
composition en silice et de la température sera examinée, et enfin un ordre a moyenne

distance sera étudié au moyen d’une statistique d’anneaux.

Dans le quatrieme chapitre, nous aborderons les propriétés dynamiques des verres
CAS avec, dans un premier temps, 1’étude de I’évolution de la fragilité dynamique au sens
d’Angell [Angell, 1995] avec I’ajout de silice et d’établir une relation avec les caractéristiques
structurales analysées au chapitre précédent. Dans un second temps, nous analyserons les
propriétés dynamiques de facon plus détaillée sur une série particuliére de compositions dans

le cadre de la théorie des couplages de modes, et nous tenterons d’établir une connexion entre

11
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la fragilité et la violation de la relation Stokes—Einstein, révélatrice d’une hétérogénéité

dynamique.

Ces quatre chapitres seront clos par une conclusion générale qui synthétisera les
différents aspects abordes dans ce travail et tracera un certain nombre de perspectives.

12



Chapitre | : Les verres d’Aluminosilicates de Calcium

Chapitre |

Les verres d’Aluminosilicates de Calcium

I-1 Introduction

Nous nous intéressons dans ce travail aux aluminosilicates de calcium (CAS) qui sont
d’un grand intérét dans de nombreux domaines comme 1’industrie du verre, les ciments, les
céramiques, 1’optique, la microélectronique, le traitement des déchets nucléaires, sans oublier la
géologie, puisque ces verres entrent de facon importante dans la composition de la crodte
terrestre. Une meilleure connaissance de leurs propriétés dans la phase liquide et dans I’état
vitreux est donc importante pour une meilleure compréhension de leur comportement dans les
différents domaines cités. Nous nous attacherons a donner une description a 1’échelle atomique
car il s’avere que les propriétés thermodynamiques et dynamiques dépendent fortement de la
structure microscopique [Mysen, 1988]. En particulier, nous nous intéressons a la variation de
fragilité et plus généralement aux propriétés dynamiques en relation avec les propriétés

structurales.

Ce premier chapitre a pour vocation de donner les définitions et concepts généraux ainsi
que le cadre théorique utiles pour I’étude qui est menée dans cette theése et de faire une revue
bibliographique des verres d’aluminosilicate de calcium (CAS) en exposant I’intérét des
compositions choisies. Il se décompose donc en deux parties. La premiére concerne les

propriétés générales des verres et leur formation a partir de la phase liquide, ainsi que le cadre
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théorique qui accompagne les concepts de ralentissement de la dynamique, de transition
vitreuse et de fragilité. La deuxieme partie concerne plus particulierement les propriétés

structurales et dynamiques des verres CAS.

I-2 Les verres et leur formation a partir du liquide

1.2.1 Etat vitreux ou amorphe

Examinons tout d’abord les conditions de formation d’un verre a partir de la phase
liquide. La Figure 1.1 montre la variation de 1’enthalpie ou du volume molaire d’un liquide en
fonction de la température. Lorsque que le liquide est refroidi sous la température de fusion, T,
la phase liquide peut persister, ¢’est le phénomene dit de surfusion, qui a été remarqué pour la
premiére fois par Fahrenheit [Fahrenheit, 1724] lors d’une étude sur I’eau. Durant la surfusion,
le liquide franchit une barriére énergétique avant de se transformer en une phase solide. La
théorie classique de la nucléation [Becker & Doring, 1935; Turnbull & Fisher, 1949], que I’on

n’abordera pas ici, permet de rendre compte de ce phénomene de solidification.

Cependant, si le liquide est refroidi suffisamment rapidement, la cristallisation n’a pas le
temps de se produire. Durant la phase de refroidissement, le volume ou I’enthalpie du liquide
surfondu change rapidement, mais de facon continue, et se stabilise a une valeur proche de
celle de la phase solide, a une température appelée la température de transition vitreuse Tg. En-
dessous de cette température, le liquide apparait comme « figé » s’il est observé sur des temps
caractéristiques de laboratoire. Le systeme se trouve alors dans une situation hors équilibre et le
matériau résultant est un verre, avec des propriétés structurales qui ont relativement peu varié

par rapport a celle du liquide.

L’intersection entre la branche liquide et la branche vitreuse du volume ou de
I’enthalpie en fonction de la température est une définition de Tg. Il existe d’autres définitions
que nous verrons par la suite. Cette transition se produit en général aux alentours de 2T:/3,
cependant, ce n’est pas véritablement une température de transition de phase car elle ne
correspond a aucun changement discontinu d’une propriété physique. L’un des facteurs qui a
un impact important sur la formation d’un verre est la vitesse de trempe. Comme le montre la
Figure 1.1, une vitesse de trempe plus rapide impliquera une valeur de Tg, du volume ou de
I’enthalpie plus élevée. Ainsi, le processus par lequel est formé le verre conditionne ses

propriétés physiques.

14
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Volume, Enthalpie

T T T

G1 G2 f
Température

Figure 1.1 : Volume ou enthalpie en fonction de la température. T; est la température de
fusion. Tg; est la température de transition vitreuse avec une vitesse de refroidissement
plus lente. Tg, est la température de transition vitreuse avec une vitesse de

refroidissement plus rapide.

Lors du refroidissement rapide, les atomes du liquide surfondu subissent un fort
ralentissement de leur mouvement. Dans le liquide au-dessus du point de fusion, une propriété
de transport atomique telle que la viscosité prend typiquement des valeurs de ’ordre du mPa.s
et les temps de relaxation sont de ’ordre de la pisoseconde. Lorsque le systéme s’approche de
la température de transition vitreuse, les expériences montrent une augmentation de ces
propriétés de prés de 15 ordres de grandeur, alors que la température n’a varié¢ que de quelques
centaine de Kelvin au plus. Une autre définition couramment utilisée de la température de
transition vitreuse est que la viscosité ait atteint 10" Pa.s ou de facon équivalente que le temps
de relaxation ait atteint 100 s [Kob & Binder, 2005].

La chaleur spécifique a pression constante, quant a elle, montre a la transition vitreuse
une diminution abrupte (voir Figure 1.4) qui est indicative d’une diminution du nombre d’états
accessibles au systeme [Angell, 1995]. Elle est également utilisee pour localiser la température

de transition vitreuse.
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1.2.2 Structure d’un verre

D’un point de vue structural, le verre est donc genéralement défini comme un matériau
solide qui posséde une structure s’apparentant a celle du liquide avec un ordre local & courte
portée (SRO, « short range order »), voire un ordre a moyenne portée (MRO, « medium range
order »), mais sans la périodicité a longue portée caractéristique de 1’état cristallin. Cependant,
suivant le type de matériau considéré, a savoir un verre d’oxyde, un amorphe métallique, un
polymére, etc. la nature du désordre structural peut étre trés différente. [Zarzycki, 1982;
Zachariasen, 1932 ; Cusack, 1986; Elliot, 1983 ; Kob, 2005; Cheng, 2011].

Figure 1.2 : Les images (a) et (b) correspondent a la structure atomique d’un verre
d’oxyde, les images (c) et (d) correspondent & la structure atomique d’un verre

métallique de type NigoPy et CuZr [Lad & al., 2012] respectivement.

Par exemple, la Figure 1.2 montre la structure schématique d’un verre d’oxyde et celle
d’un verre métallique. Les verres d’oxydes montrent en général une structure sous forme d’un

réseau continu aléatoire (CRN, « continious random network »). L’ordre chimique local est le
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méme que dans 1’¢état cristallin, ce qui est essentiellement di aux liaisons covalentes fortes qui

dominent a courte distance, une organisation a moyenne distance sous forme d’anneaux et un

désordre a longue distance [Zachariasen, 1932]. Les verres métalliques, quant & eux, possedent

en général un ordre local a caractére icosaédrique qui est différent de 1’ordre cristallin et un

ordre & moyenne distance fait d’un empilement d’icosaédres de taille nanométrique [Cheng,

2011 ; Lad & al., 2012].
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Figure 1.3: (a) Fonction de corrélation de paires totale g(r) et (b) le facteur de structure total S(q).

Avant d’entrer plus en détail dans les propriétés structurales des CAS dans la section

1.3, donnons ici une premicre image de la nature de la structure d’un verre qui est trés générale.

Elle peut étre décrite en premiere approche en termes de la fonction de corrélation de paires,
g(r) [Hansen & McDonnald, 1986; Barrat & Hansen, (2003)], en fonction de la distance r d’un

atome pris comme origine. La Figure 1.3(a) montre la fonction g(r) typique d’un verre avec une

succession de pics qui matérialise radialement les couches d’atomes successives autour de

I’origine. Le premier pic est caractéristique de I’ordre local puisqu’il représente la couche des

premiers voisins. La position du maximum fournit la distance moyenne de liaison avec les

premiers voisins. L’intégration de g(r) jusqu’au premier minimum donne le nombre de

coordination, comme on le verra plus en détail dans le chapitre 1l. Les oscillations suivantes qui

s’amortissent représentent un ordre a moyenne portée. A grande distance cette fonction tend

vers 1 ce qui montre un continuum complétement désordonné. La transformée de Fourier de

g(r) est le facteur de structure statique
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S(q) =1+ pf(g(r) — 1 exp(iq.r)dr (1.1)

qui se mesure expérimentalement par diffraction de rayons X ou par diffusion de neutrons, et
qui permet alors de faire une comparaison directe théorie-expérience a 1’échelle atomique. Ce
facteur de structure représente dans 1’espace réciproque les fluctuations de densités a 1’échelle
atomique pour un liquide simple [Hansen & McDonald, 1968]. Comme le montre la Figure
1.3(b), le premier pic de diffraction (FSDP, « first sharp diffraction peak ») est représentatif de

I’ordre a moyenne distance et les deux oscillations suivantes de 1’ordre local.

1.2.3 Fragilité

Le plus spectaculaire dans la formation d’un verre par trempe de la phase liquide est la
variation prononcée des propriétés dynamiques telle que la viscosité et le temps de relaxation,
qui augmentent de prés de 15 ordres de grandeur, et la diffusivité qui diminue fortement sur
une plage de températures entre T et T qui n’est parfois que de quelques centaines de Kelvin.
La compréhension compléte de cet extraordinaire ralentissement de la dynamique qui
accompagne le phénomeéne de surfusion et la formation des verres reste actuellement une
question ouverte [Stillinger & Debenedetti, 2013], et fait 1’objet d’intenses recherches [Berthier
& Biroli, 2011; Kob & al., 1012].

Suivant le systeme étudié, la viscosité est plus ou moins sensible aux variations de
température au voisinage de Tg. Par exemple, pour la silice pure, SiO,, I’évolution de la

viscosité en fonction de la température est trés bien décrite par une loi d’ Arrhénius.

n(T) = no exp [kf—T] (1.2)

ou 7, et E sont des constantes qui ne dépendent pas de la temperature et kg la constante de
Boltzmann. D’autres systémes ont une évolution de la viscosité encore plus rapide dans le
surfondu en approchant Tg, avec un comportement dit super-Arrhenius. Cette évolution est le
plus souvent déecrite avec succées par la loi de «Vogel-Fulcher-Tammann » (VFT) [Vogel,
1921; Flucher, 1925 ; Tammann, 1926] :

BT, ]

T (1.3)

n(T) = noexp [

oun, et D et T, sont des constantes qui ne dependent pas de la température mais qui sont

spécifiques au systéeme étudié. La constante T,, appelée la température de Vogel, est la
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température inférieure a Tg pour laquelle la viscosité diverge. La Figure 1.4 montre une
représentation particuliere, proposée par Angell [Angell, 1995], de I’évolution du logarithme en
base 10 de la viscosité en fonction de I’inverse de la température normalisée par Tg. Elle a
I’avantage de pouvoir superposer la viscosité de liquides ayant des échelles de variation de
température jusqu’a la transition vitreuse parfois tres différentes, et de pouvoir visualiser
directement la pente avec laquelle la viscosité varie en approchant Ts. Angell propose alors de
classer les liquides suivant cette pente sur une échelle de « fort » & « fragile ». Comme on peut
le voir sur la Figure 1.4, le prototype d’un systeme fort est la silice et le prototype d’un verre
fragile est 1’o-terphenyl. Les liquides forts sont caractérisés en général par des liaisons
covalentes fortes et forment des réseaux aléatoires continus tandis que les liquides fragiles ont
des liaisons plus faibles et non directionnelles. Comme le montre la Figure 1.4 toute la panoplie

de fragilités peut-étre observée suivant la nature du systéme.
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Figure 1.4 : Graphique de la viscosité #(7) en fonction de la température inverse en
échelle logarithmique pour plusieurs matériaux vitreux [Angell, 1995; Lubchenko, 2007].
Quand la température diminue, la viscosité augmente de plusieurs ordres de grandeur.
En particulier quand T passe de 2Tg & Tg la viscosité augmente de dix ordres de

grandeur.
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Il est possible alors de classer quantitativement la fragilité des liquides avec un index de
fragilité
_ dlog (7)),

T 9

qui représente simplement la pente de n(T) en Ts. m varie de 15 a 200 de la limite forte a la

limite fragile. Si la viscosité est décrite par la loi VFT, I’équation (1.3), il est possible de faire

une correspondance entre 1’index de fragilité et la constante B, a savoir

BT,T,

1.2.3 Comportement dynamique

Une meilleure compréhension de la fragilité et plus généralement du comportement
dynamique des liquides et des verres passe par la connaissance des processus dynamiques des
atomes individuels. Considérons, d’une part, le déplacement quadratique moyen R*(t) (MSD)

qui donne une information sur les phénomeénes diffusifs

1
R%(8) = =

—() [0 ~ 1t = OF) (1.6)

11

ou r(t) représente la position de I’atome k parmi les N atomes du systeme et les parenthéses
correspondent & une moyenne sur les origines temporelles. D’autre part, soit la fonction de
diffusion intermédiaire F(qg,t) qui donne des informations sur les phénomeénes de relaxation.

Cette derniére est obtenue par la relation suivante :

F(q,t) = %( Z exp [iq(rk(t) —-n(t= O))]) (1.7)

k=1

Ou q = 2m/L(ny, ny,n,) est un vecteur de I’espace réciproque compatible avec la taille de la

boite de volume V = L3,

La Figure 1.5(a) montre deux courbes caractéristiques de la fonction de diffusion
intermédiaire Fs(q,t) en fonction du temps pour une valeur donnée du vecteur d’onde g. La
premiére correspond au comportement du liquide a haute température, généralement au-dessus

du point de fusion. Aux trés courts temps (<0.1 ps), Fs(q,t) décroit en t* qui correspond & un
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régime balistique puis commence une décroissance exponentielle rapide ~exp(—t/t) vers 0
typique d’un mouvement brownien. La constante t est le temps de relaxation structurale, ou
relaxation o, qui est défini par relation F;(q,t) = 1/e. La seconde courbe est représentative du
comportement a basse température, genéralement dans le régime de surfusion, avec une
décroissance en deux temps. Dans un premier temps, Fs(q,t) décroit quadratiquement, puis la
décroissance ralentit et F(g,t) montre un plateau caractéristique d’un effet de cage, chaque
atome ressentant la présence de ses premiers voisins. La diffusion est ralentie et la relaxation
est retardée. C’est un domaine temporel appelé relaxation . Lorsqu’au gré des mouvements,
les atomes arrivent enfin a quitter la cage formée par leurs premiers voisins ils diffusent puis
retombe dans une autre cage etc. Une relaxation a s’opére et Fs(q,t) tend vers 0. Le temps de
relaxation qui en résulte est déterminé de la méme maniére qu’a haute température. Cette
décroissance ne suit toutefois pas un comportement exponentiel mais peut étre décrit de fagon
satisfaisante pour de nombreux systémes par une la loi Kohlraush-Williams-Watt (KWW):

Fy(q,t) = Aexp [— (;)ﬁ] (1.8)

ou A est une constante qui donne I’amplitude de la relaxation «, § < 1 est un exposant qui rend

compte de 1’étirement (« stretching ») de I’exponentielle.

La Figure 1.5 (b) montre les deux courbes correspondantes du déplacement quadratique
moyen en échelle log-log. Aux trés courts temps, dans les deux cas, R%(t) suit un comportement
quadratique (pente 2 sur les courbes) correspondant au régime balistique. A haute température,
le régime balistique est immédiatement suivi par le régime diffusif, ce qui correspond a la
décroissance exponentielle de F(qg,t). A basse température, R*(t) passe par un plateau avant
d’entrer dans le régime diffusif. Ce plateau dans R?(t) illustre bien I’effet de cage, ou les atomes
sont freinés dans leur mouvement et restent localises. Il se produit sur des plages de temps

identiques au plateau de Fs(q,t), et correspond donc bien au méme phénomene.
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Figure 1.5: (a) Fonction de diffusion intermédiaire F(q,t) en fonction du temps a haute et

basse température et (b) Déplacement quadratique moyen <R?(t)> en fonction du temps.

1.2.4 Approche cinétique : théorie des couplages de modes

Une approche qui rend compte du ralentissement de la dynamique des verres est la théorie du
couplage des modes (MCT, « mode coupling theory ») [Go6tze, 1992; Das, 2004]. La MCT est
fondée sur une description temporelle des fluctuations de densités a I’échelle atomique selon
I’approche de Mori-Zwanzig [Mori, 1965; Zwanzig, 2001] et permet de générer explicitement
la fonction de diffusion intermédiaire Fs(g,t). L’un des succes de la théorie est de pouvoir
rendre compte des phénomeénes de relaxation dans le liquide et le surfondu tel que nous les
avons décrits ci-dessus. L’extraordinaire ralentissement de la dynamique s’explique dans ce
cadre par un mecanisme de «feedback » non-linéaire dans lequel les pics du facteur de
structure qui représentent les fluctuations de densité pour un liquide simple, deviennent plus
marqués quand la température diminue et donnent lieu a une augmentation trés prononcée et
non exponentielle de la relaxation, bien reproduite par la loi KWW.

La MCT prédit d’une part que la fonction Fs(qg,t) suit un principe de superposition
temps-tempeérature (TTSP) dans une échelle de temps exprimée en unité du temps de
relaxation. Dans cette échelle de temps réduite, les fonctions Fs(q,t) se superposent dans un
domaine temporel correspondant a la relaxation g et «, pour toutes les températures dans le
liquide et le surfondu jusqu’a une température dite critique, Tc. La MCT permet donc de rendre

compte de I’apparition du plateau dans la fonction Fs(q,t) et de décrire le phénoméne de
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« stretching » avec un exposant  unique indépendant de la température. D’autre part, la MCT
prédit ’existence d’une température critique, Tc. A des températures supérieures a Tc le temps

de relaxation, la diffusion ou la viscosité, suit une loi puissance de la forme.
(M) = 7o(T = T)7Y (1.8)

ou y représente un exposant critique. En-dessous de la température critique, la MCT ne permet
plus de rendre compte de 1I’évolution du temps de relaxation. En général, la température critique
est plus élevée que la température de transition vitreuse et marque un changement dans le
comportement dynamique du systéme a 1’échelle atomique, a savoir le passage d’un mécanisme
de diffusion d’un liquide normal a un mécanisme dans lequel la diffusion s’effectue par des
processus d’activation, c’est-a-dire en franchissant des barri¢res d’activation par sauts (voir
section 1.2.5). Dans ce dernier régime, la fonction F¢(qg,t) ne suit plus le principe de

superposition temps-température pronée par la MCT.

1.2.4 Approche thermodynamique : théorie d’Adam-Gibbs

Une théorie alternative proposée par Adam et Gibbs [Adam & Gibbs, 1965] est fondée sur une
approche thermodynamique, contrairement a 1’approche purement cinétique de la MCT. Dans
cette approche, le ralentissement du systéme a 1’approche de Tg provient de la diminution du
nombre de configurations que le systéme est capable d’explorer d0 a la présence de barriéres
d’activation de plus en plus élevées. L’entropie de configuration Sc du liquide en référence a
I’état solide est représentative de ce nombre de configurations que le systéme explore a une
température donnée. Ainsi Adam et Gibbs en ont déduit une relation qui exprime le temps de

relaxation en fonction de la température de transition vitreuse par
(T) = [ - ] 1.9
T =T TS, (1.9)

ou , et D sont des constantes. Elle a été déduite avec I’hypothese que la relaxation du systéme
s’opere par des mouvements d’atomes collectifs dans des régions localisées : les régions de
réarrangements coopératifs (CRR), sans toutefois en préciser la taille. L’expérience montre
pour de nombreux systémes que I’entropie de configuration diminue de telle maniére en
surfusion, qu’en extrapolant a plus basse température, elle s’annule & une tempeérature non
nulle, Tk Figure 1.6. Ceci suppose que I’entropie du liquide a Tk est egale a celle du solide, ce

qui est impossible et donne lieu au paradoxe de Kauzmann [Kauzmann & Walter, 1948]. Ce
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paradoxe peut étre levé par le fait que le systéeme se fige et subit donc la transition vitreuse
avant d’atteindre Tk. Cette température est alors appelée la température de transition vitreuse

idéale, qui est plus basse que celle observée : Tg.

Les deux points de vue théoriques abordeés dans la section précédente et ici sont
fondamentalement différents : 1’un cinétique, ou la transition vitreuse est le résultat de
contraintes purement dynamiques et d’une perte d’ergodicité. Le second est thermodynamique,
avec I’existence d’une transition vitreuse idéale qui résulte d’une perte rapide d’entropie.
Pouvoir rapprocher, voire unifier ces deux approches reste une question ouverte et 1’'un des

défis importants dans ce domaine de la matiere condensée.
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Figure 1.6: Présentation schématique de |’entropie en fonction de la
température. AS; est [’entropie a la température de fusion T La transition

vitreuse se produit foujours avant ’annulation de I’entropie [Debenedetti, 2001].
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1.2.6 La surface d’énergie potentielle

Une approche pour examiner et interpréter les phénomenes qui ont lieu lors du
refroidissement rapide d’un liquide vers la transition vitreuse est fondée sur le concept de la
surface d’énergie potentielle (PEL, « potential energy landscape ») développée par Stillinger
[Stillinger & Weber, 1985; Stillinger, 1995]. Elle pourrait constituer une voie d’unification des
approches cinétique et thermodynamique [Shi & al., 2013]. Les nombreux domaines
d’application ainsi que les différentes méthodologies d’exploration de la PEL peuvent étre
trouvés dans I’excellent ouvrage de Wales [Wales, 2003].

Formellement, la PEL est représentée par la fonctionnelle de I’énergie potentielle a N
corps, U(ry, rp, ..., ry), construite a partir des potentiels d’interaction interatomique (cf.
chapitre I1). En général, les r;, pour i=1,.., N représentent les positions de chacun des N atomes,
mais peuvent également contenir d’autres degrés de libertés comme la rotation ou la vibration.
Comme chaque atome subit une force de la part de ses nombreux voisins, il est important de
prendre en compte la surface d’énergie dans son ensemble qui, par exemple, est (3N+1)-
dimensionnelle si seuls les degrés de libertés de positions sont pris en compte. Une
représentation schématique typique de la PEL est donnée dans la Figure 1.7(a), qui montre les
minima locaux et les bassins entre les états de transition (points selle), les méta-bassins, les
états cristallins qui correspondent aux minima les plus profonds et les états amorphes. Elle fut
proposée initialement par Goldstein [Goldstein, 1994] et repose sur les idées suivantes. Lorsque
le systéme se trouve dans I’état amorphe, les atomes ont une configuration proche d’un
minimum local. 1l existe des échelles de temps caractéristiques bien distinctes entre les
vibrations atomiques dans un minimum local et les transitions entre minima locaux. Quand on
chauffe un verre, les transitions entre bassins peuvent s’opérer, on parle alors de dynamique
activée et les positions atomiques se réarrangent en premier lieu dans des régions localisées. Si
I’énergie apportée par la chauffe est suffisamment élevée pour surmonter toutes les barriéres,

alors la dynamique n’est plus influencée par la PEL.

25



Chapitre | : Les verres d’Aluminosilicates de Calcium
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Figure 1.7: (a) Représentation schématique de la surface d énergie potentielle (PEL), (b) pour
un systéme fort et (c) pour un systéme fragile [Debenedetti, 2001].

La PEL permet alors de donner une typographie des systémes qui bien entendu dépend
de la nature des interactions en jeu. En particulier, les Figure 1.7(b) et (c) montrent les
typographies typiques d’un liquide fort et d’un liquide fragile. Dans le premier cas, I’énergie
d’activation pour la viscosité est indépendante de la température, ce qui indique que les
mécanismes de diffusion sont identiques depuis la phase liquide jusqu’a la transitions vitreuse.
C’est par exemple le cas pour la silice qui est le prototype d’un verre fort avec tres
probablement une rupture de la liaison Si-O comme mécanisme principal de diffusion [Horbach
& Kob, 2001]. Dans ce cas, la PEL est composé essentiellement d’un méta-bassin hormis les
minima locaux profonds et étroits des différentes structures cristallines. Pour les verres fragiles,
la situation est trés différente. Le comportement super-Arrhenius implique que 1’énergie

d’activation varie d’un facteur 10 ou méme 20 entre la phase liquide et le voisinage de la
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transition vitreuse. 1l en résulte que la PEL est plus hétérogene avec la présence de nombreux
méta-bassins. Le fait que 1’énergie d’activation soit trés élevee prés de la transition vitreuse
peut étre une indication que la diffusion et la relaxation s’effectuent par réarrangement de
nombreux atomes ou molécules simultanément, ce qui s’apparente aux régions de

réarrangements coopératifs de la théorie d’Adam-Gibbs.

Les propriétés les plus intéressantes de la PEL sont donc les minima locaux, ainsi que la
nature des barriéres d’énergie (points selle) séparant les minima voisins. Le nombre de minima
dans un systeme croit exponentiellement avec le nombre N d’atomes. Chaque minimum
correspond a une configuration appelée structure inhérente (IS) et son énergie, 1’énergic de
structure inhérente (ISE). L’exploration complete de la PEL est une gageure en soi car cela
revient a dénombrer les configurations accessibles du systeme. Néanmoins, il est possible de
formuler une physique statistique sur la base du denombrement des minima de la PEL [Wales,
2003].

Ce qui nous intéresse dans le cadre de ce travail est d’examiner par simulation la fagon
dont le systeme explore la surface d’énergie potenticlle en fonction de la température. Cette
information nous permettra d’analyser le comportement dynamique du systéme étudié en
fonction de la température [Sastry & al., 1998]. La Figure 1.8 montre de facon schématique
I’évolution de 1’énergie de structure inhérente obtenue par dynamique moléculaire (cf. Chapitre
I). A chaque température, la trajectoire de phase produite par simulation est échantillonnée
pour retenir un nombre suffisant des configurations instantanées indépendantes. La structure
inhérente associée a chacune d’elle sera minimisée par une méthode de descente, telle que la
méthode du gradient conjugué, pour la ramener a son minimum local d’énergie. L’énergie de
structure inhérente a la température T sera obtenue par une moyenne sur toutes les

configurations.

A haute température, I’ISE montre un comportement pratiquement linéaire avec une
pente faible qui correspond au régime diffusif d’un liquide normal. Dans ce cas, le systeme
peut explorer sans difficulté les nombreux minima locaux de la PEL. A mesure que la
température diminue, des bassins plus profonds sont progressivement ressentis par le systeme.
L’ISE diminue plus rapidement et le systeme entre dans un domaine de température appelé
« régime influenceé par la PEL ». Finalement, a basse température, I’ISE devient a nouveau
presque constante et le systéme passe dans un «régime dominé par la PEL ». On pourra
considérer que le systéme a trouvé un minimum de fagon définitive et qu’il a subi la transition

vitreuse. Nous définirons dans la suite de ce travail la température de transition vitreuse Tg
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comme étant le croisement entre le comportement a basse température dominé par la PEL et
celui du régime influencé. La Figure 1.8 montre que la valeur de I’ISE a basse température va
dépendre de la facon dont le refroidissement va étre effectué et donc de la vitesse de trempe

lors de la simulation.

Il faut noter que la valeur de Tg définie de cette maniere dépendra donc de la vitesse de
trempe, et on trouvera des valeurs plus grandes si le refroidissement est plus rapide. Les
vitesses de trempe obtenues par simulation sont toujours bien plus élevées (6 a 15 ordre de
grandeur) que I’expérience. Ainsi, les valeurs trouvées par simulation surestiment

systématiquement les valeurs expérimentales.

Transition  régime

Verre vitreuse landscape régime diffusion

refroidissement
rapide

Energie potentielle eV/atome

refroidissement
lente

T ;

. . T . T .
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
Température

Figure 1.8: Energie de structure inhérente par atome en fonction de la température du

liquide générée par minimisation de l’énergie.
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1.2.7 Hetérogenéité dynamique

Un certain nombre de travaux tant expérimentaux [Ediger, 2000; Weeks, 2000] que
théoriques [Yamamoto, 1998; Donati, 1999; Parisi, 1999] indiquent que les liquides surfondus,
en général prés de la transition vitreuse, ont un comportement hétérogene dans le sens ou la
mobilité des atomes du systéme peut étre significativement différente d’une région a 1’autre,
supportant un concept dit d’hétérogénéité dynamique (DH, « dynamic heterogeneity) [Ediger,
2000 ; Berthier & Kob, 2012; Andersen, 2005]. Ce phénomeéne n’est pas le fait des atomes
isolés ou formants des petits groupes tels les mouvements formant des chaines d’atomes qui ont
été réveélés par ailleurs par simulation, mais des régions d’une taille de I’ordre du nanomeétre
[Lad & al., 2012].

L’hétérogénéité dynamique a été¢ évoquée comme 1’une des raisons de la violation de la
relation de Stokes Einstein (SE) [Shi & Stilinger, 2013]. Cette derniere fournit une relation

entre la diffusion D et la viscosité n par

kgT
D=
2nRn

(1.12)

ou kg est la constant de Boltzmann et R le diametre des particules qui diffusent. A 1’origine,
cette relation a été établie pour traiter la diffusion de particules de taille macroscopique dans un
fluide visqueux traité comme un continuum. Cependant, il s’avere qu’elle est applicable a un
grand nombre de systemes atomiques et moléculaires au-dessus du point de fusion, si D
représente le coefficient diffusion atomique [Z6llmer & al., 2003; Meyer, 2002; Read & al.,
2002; Comminges & al., 2006; Dobson & al., 2001; Snijder & al., 1993 ; Swallen & al., 2003].
L’équation (1.11) est souvent utilisée expérimentalement pour déterminer la diffusion a partir
des mesures de viscosité ou I’inverse. La détermination simultanée de D et de n permet de
tester la relation (1.11) et sa violation peut-&tre une premiere indication du changement du

mode de diffusion ou d’une hétérogénéité dynamique sous-jacente [Kob & Binder, 2005].

Bien entendu, la violation de la relation SE n’est pas suffisante pour affirmer la
présence d’hétérogénéités dynamiques. Elle est habituellement quantifiée au moyen du

parameétre non-gaussien [Rahman, 1964].

3(r*(0))

(0 =53y -

(1.12)
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qui met en jeu le rapport du déplacement quadratique moyen et déplacement quadruple moyen

R%(t) donnée par I’équation (1. 6) et R*(t) qui s’éerit :

4 21 _ — 014
RY (1) = 5 () 1) — it = 0)]) (1.13)

-

Toute DH est détectée par une valeur de ay(t) plus grande que 0,2 Figure 1.9. Aux tres
courts temps, inférieurs a la picoseconde qui correspondent plutét aux mouvements vibratoires,
la fonction ay(t) prend des valeurs de I’ordre de 0,2. Cette DH est caractéristique de
I’anisotropie des mouvements vibratoires des atomes dans leur cage. Aux temps plus long,
lorsque le systeme entre dans le régime diffusif, deux comportements de ay(t) peuvent étre
observés. Soit ay(t) s’amortit rapidement vers 0 a nouveau et dans ce cas le régime diffusif
s’opére de fagon homogéne, avec une mobilité identique pour tous les atomes, soit ay(t) croit
au-dela de 0,2 et la diffusion est hétérogene. En général le premier cas correspond aux hautes
températures alors que le second est caractéristique des états surfondus a plus basse

température lorsqu’une hétérogénéité dynamique se produit.

Dynamique hétérogene

44

3
€
3 27

14

mouvement vibratoire Dynamique homogéne
1E-3  0.01 0.1 1 10 100 1000 10000
temps

Figure 1.9 : Représentation schématique de a,(t) en fonction du temps caractéristique
de la dynamique homogene a haute température et hétérogene a basse température

proche de Tg.
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Une approche intéressante pour caractériser une hétérogénéité dynamique a été
proposée sur la base de simulations de dynamique moléculaire dites iso-configuration
[Widmer-Cooper & al., 2004]. Dans cette méthode, un nombre statistiquement suffisant de
simulations indépendantes est lancé a partir d’une configuration unique mais avec des
distributions de vitesse différentes. Cela permet examiner quelles sont les différentes
possibilités de mouvement de chaque atome a partir d’un état initial. Une moyenne des
déplacements est déterminée pour chaque atome sur I’ensemble des simulations effectuées et

représente donc la capacité que posséde chaque atome a étre mobile.

Notons finalement que 1’identification et I’analyse des caractéristiques des régions de
mobilités différentes a 1’origine des DH fait 1’objet de recherches trés récentes [Berthier &
Biroli, 2011] sur la base d’un formalisme de fonctions de corrélation dynamiques a quatre

points. Nous n’aborderons pas cet aspect dans ce travail de theése.

-3 Aluminosilicates de calcium

1.3.1 Aspects généraux sur les verres CAS

Comme nous [’avons précisé en introduction, les aluminosilicates de calcium
représentent un systeme ternaire chaux/alumine/silice (CaO-Al,03-SiO;,, noté CAS dans la
suite) qui est d’'un grand intérét dans de nombreux domaines et qui n’est que partiellement
compris. Le diagramme de phase expérimental qui donne les températures de fusion T; est
représenté sur la Figure 1.10(b). Les compostions étudiées dans le cadre de ce travail sont
données sur la Figure 1.10(a).

Le Tableau 1.1 montre les valeurs températures de fusion et les températures de
transition vitreuse Tg expérimentales pour toutes les compositions mentionnées sur la Figure
1.10(a). Nous pouvons constater que la régle empirique Tg =2 T¢ /3 fonctionne relativement bien
en premicre approximation sur I’ensemble des compositions. Un examen plus détaillé montre
des variations non linéaires de la température transition vitreuse Tg selon les trois joints,
comme on peut le voir sur la Figure 1.11 qui rassemble les mesures expérimentales trés récentes
obtenues par Calorimétrie Différentielle a Balayage (CDB) [Cormier et al., 2005]. 1l s’aveére
que le joint R = 1 possede un minimum de Tg aux alentours de 30 a 40% de silice. Un
comportement différent est observé pour les deux autres joints R=1,57 et 3, pour lesquels la
valeur de Tg présente tout d’abord un maximum a 10 et 20 % de silice puis un minimum aux

alentours de 50% et 60%, respectivement. Des mesures plus anciennes [Highby, 1990] pour les
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joints 1,34, 1,5 et 2, montrent également un maximum dans le domaine 10 a 20 %. Ces
évolutions sont encore mal comprises et plusieurs modeles structuraux a 1’échelle atomique
notamment en terme de polymérisation du réseau tétraédrique de I’alumine ou de la silice,
respectivement aux faibles et aux fortes concentrations de silice, ont été proposes pour les

expliquer [Cormier et al., 2005]. Cependant une vision globale n’a pas encore vu le jour.

(a) Si02 (b) (Cvnlobal;c, tridymite)
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Figure 1.110: Diagramme de phase expérimental (a), température de fusion T; (b) pour les
aluminosilicates de calcium.
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Figure 1.11: Température de transition vitreuse expérimentale Tg des verres CAS
[Cormier & al., 2005].
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Les mesures de viscosité effectuees sur des CAS pour différentes compositions selon les
trois joints sont montrées sur la Figure 1.12 [Kozaily, 2012 ; Taoplis, 2004 ; Solvang, 2004]
dans une représentation de type Arrhenius. Il apparait que, plus la concentration en silice est
élevée, plus le comportement de la viscosité se rapproche d’un comportement Arrhenius et
donc que le systeme devient moins fragile. Ceci montre qui y a un lien direct entre la
concentration en silice et la fragilité. La silice étant le prototype d’un verre fort, ce premier
élément d’analyse semble naturel. Cependant les mécanismes a 1’échelle atomique qui régissent
la diffusion et I’écoulement des CAS fondus ne sont pas complétement compris. Un certain
nombre de travaux [Neuville & al., 2008 ; Stebbins & al., 1995; Farnan & Stebbins, 1994;
Stebbins & al., 2000] indiquent que la coordination en oxygéne autour de I’aluminium, la
présence d’oxygenes non-pontants et la concentration en Ca agissant comme modificateur de

réseaux sont des facteurs importants dans ces mécanismes.
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Figure 1.12: Viscosité expérimentale en fonction de /’inverse de la température pour les
compositions Ca0.50 [Kozaily, 2012], Ca76.12, Ca50.25, Ca50.19 [Taoplis, 2004],

Ca32.17 [Solvang, 2004] et SiO, [Angell, 1995].
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Par ailleurs, I’effet de 1’ajout de silice en petite quantité a un intérét technologique
important. En effet, les verres d’aluminate de calcium, CaO-Al,0; (CA), sont connus pour
avoir des propriétés optiques exceptionnelles qui s’apparentent a celles du saphir [Sung &
Know, 1999]. Cependant, ils sont connus pour étre tres fragiles et forment des verres par
refroidissement rapide uniquement pour des compositions autour de 60 a 70 % de CaO et
dévitrifient trés rapidement. Méme si 1’ajout de silice amoindrit 1égérement ces propriétés
optiques, il permet de rendre ces verres moins fragiles et d’¢largir considérablement le domaine
de compositions pour lesquelles on peut fabriquer des verres par trempe conventionnelle
[Shebly, 1985; Hihgby, 1990 ; Dutt & al, 1992]. Ainsi une meilleure connaissance des
propriétés structurales et dynamiques a 1’échelle atomique représente un grand intérét

scientifique, non seulement fondamental mais aussi appliqué.

1.3.2 Caractéristiques structurales des verres CAS

1.3.2.1 Ordre a courte portée

I1 est bien connu que la silice et ’alumine forment tous deux un réseau tétraédrique
[Taylor & Brown, 1979; Navrotsky, 1985; Wu & al., 1999]. Ainsi I’image représentative des
verres CAS est celle d’une interpénétration des deux réseaux tétraédriques d’alumine et de
silice, avec des liaisons Si-O et Al-O fortes, ou les atomes de calcium sont distribués de facon
aléatoire comme le montre la Figure 1.13 et jouent en premier lieu le r6le de compensation de

charge. Le silicium et I’aluminium sont alors appelés des formateurs de réseau.

Le réseau tétraédrique est formé essentiellement par des tétraedres SiO, et AlO,
connectés par un oxygene commun appelé oxygene pontant (BO) et formant une liaison Si-O-
Si, Al-O-Al ou Al-O-Si. Avec I’introduction de Ca dans le réseau, il peut y avoir compétition
entre la liaison Al-O ou Si-O et la liaison Ca-O, créant des oxygenes non pontant (NBO) dans
le réseau en rompant des liaisons Al-O ou Si-O. Ainsi le calcium joue également un réle de
modificateur de réseau. La présence de NBO change donc la structure des CAS ce qui a un
impact sur les propriétés comme la viscosité [Neuville & al., 2008] et que 1’on confirmera dans

les chapitres 11 et IV.
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Figure 1.13 : Structure atomique d’un verre d’aluminosilicate de calcium. Cette image a
été obtenue a partir d’une structure de verre CAS visualisée par VMD?, les atomes
rouges sont (O), verts (Al), bleus (Ca) et jaunes (Si).

Sur la base d’un argument purement stecechiométrique [Benazeth & al., 1982], si le
nombre d’atomes de calcium présents dans la structure compense parfaitement les charges des
entités AlOZ, a savoir un Ca pour deux AlO; (ce qui est le cas pour le joint R = 1), alors les ions
Ca*? ne devraient jouer qu’un role compensateur. En conséquence, il ne devrait pas y’ a voir
d’oxygénes non pontant. Selon ce critére, ce sont uniquement les ions Ca*? en excés par
rapport a la steechiométrie qui devraient jouer le r6le de modificateur de réseau. Cependant,
Stebbins et al. ont montré [Stebbins & al., 1999; Stebbins & Xu, 1997] par des expériences
Raman que méme dans le cas ou il y a une compensation parfaite de charge dans le systéme,
des NBO sont présentés. Ceci a également été confirmé par des simulations de dynamique
moléculaire ab initio [Benoit & al., 2001; Ganster & al., 2004, Jakse & al., 2012]. De plus
Stebbins et Xu [Stebbins & Xu, 1997] ont montré que I’oxygeéne dans les verres CAS peut étre
lié avec trois atomes formateurs de réseaux sous les formes suivantes appelées « triclusters » :
0O-3Al, O-2AlSi, O-Al2Si ou O-3Si. Ceci leur permit de proposer le mécanisme suivant : la
production de NBO provient de la transformation de deux BO en interaction avec les ions Ca*
et cela conduit a la formation des triclusters Figure 1.14. Un second mécanisme a lieu a savoir
une réaction de consommation des NBO qui produisent des entités aluminium penta-

coordonnées : AlOs [Stebbins et al., 1999]. Ces mécanismes ont été établis sur la base de

' Visual Molecular Dynamics
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compositions riches en silice Ca76.12, Ca50.25. Comme nous allons le voir dans le chapitre 111
plus en détail, nos simulations montrent la présence d’entités AlOs. Cependant, les mécanismes
proposés par Stebbins et al [Stebbins & al., 1999] ne sont que partiellement réalisées pour les
CAS a faible teneur en silice [Jakse & al., 2012].

| B3| {NBO)
—Sl—(;_}—ﬁl.l— i-0-—Ca
Ca —> +
é i \AIJ’ \ l-"’
=Si—-0-Al-
I ®o | g N'CI)FF:. \
—Si-

Figure 1.14: Représentation schématique d’une transformation d’un oxygene pontant
(BO) en oxygene non pontant (NBO) et un oxygene tricoordonné (TBO) [Stebbins & Xu,
1997].

Dans ce travail, cet ordre a courte portée qui vient d’étre décrit provient de la structure
des atomes dans la sphére des premiers voisins, ou sphére de premiere coordination

(typiquement dans un rayon de 2 & 3 A), et sera caractérisé par les paramétres suivants :

- La distance notée r;; entre les atomes i et j, plus proches voisins déterminées par la
position du premier pic des fonctions de corrélation de paires partielles (Figure 1.3).

- Le nombre de plus proches voisins de types spécifiques autour d’un atome i (les
nombres de coordination partiels), qui sont comptés dans la sphére de premiéere
coordination qui correspond au premier minimum des fonctions de corrélation de paires
partielles.

- Les dénombrements des oxygénes non pontant, des oxygenes pontant, des triclusters et
des entités AlOs.

Par ailleurs une information angulaire sera également utile pour caractériser cet ordre a
courte portée. Elle est fournie par les distributions angulaires g(6;y) avec i« ’angle entre les
liaisons i-j et i-k dans la sphere de premiere coordination. Les Figures 1.15(a), (b), (c) et (d)
montrent les quatre distributions angulaires caractéristiques d’intérét autour des quatre types
d’atomes dans les CAS. Les distributions angulaires O-Si-O et O-Al-O possedent un pic
principal centré sur un angle proche de 1’angle tétraédrique de 109° [Ganster & al., 2004]. La

présence d’un pic secondaire dans la distribution O-Al-O peut exister aux environs de 160° et
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est révélateur de la présence d’entités AlOs. Les distributions typiques O-Ca-O possedent deux
maxima, le premier situé a environ 65° et le second environ 120°. Les distributions angulaires
autour de I’oxygéne pour les formateurs du réseau dans les CAS, Al-O-Al et Si-O-Si et Al-O-Si
ont un pic principal situé entre 120° et 130°. La présence d’un pic secondaire aux alentours de

90° est révelateur de la présence de triclusters.
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Figure 1.15: Distributions angulaires de type O-Al-O, O-Si-O (a) et O-Ca-O (b),
Al-0-Si, Si-O-Si (c) et Al-O-Al (d).
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1.3.2.3 Ordre a moyenne portée

Contrairement a 1’ordre a courte portée, 1’ordre & moyenne portée est toujours plus
difficile a étudier dans les verres en raison du désordre structural des verres. 1l est
caractéristique d’inhomogénéités au-dela de la premiere sphere de coordination et jusqu’a une
distance de quelques nanometres. Il peut étre révélé expérimentalement par 1’existence d’un
premier pic de diffraction aux petits vecteurs d’onde entre 1 A= et 2 A~ ce qui correspond a
des distances caractéristiques dans ’espace réel de 7 A et 3 A, respectivement. Ce dernier est
nettement visible sur la Figure 1.16 montrant les facteurs de structure des verres CAS mesurés
récemment par diffraction de neutrons [Kozaily, 2012] a température ambiante pour cing
compositions sur le joint R = 1. Cependant, la nature de cet ordre a moyenne portée reste une
question ouverte. Pour des compositions de CAS spécifiques [Himmel & al., 1991] CaO-
Al;03-2S10, et CaO-Al,03-4Si0,, les inhomogénéités seraient constituées d’anneaux de
tétraedres AlO; et SiO de tailles variables (4 a 6 unités tétraédriques (voir chapitre Il pour leur
définition) avec une prépondérance de la taille 4. La Figure 1.16 montre clairement un
renforcement du FSDP avec I’augmentation de la concentration en silice, une particularité qui

reste a interpréter, ce qui sera abordé dans le chapitre III au moyen d’une statistique d’anneaux.

Figure 1.16: Facteur de structure des neutrons pour les verres CAS sur le joint R=1. La

droite verticale montre la position du FSDP de Ca0.50.
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R=1 T Ts R=1,57 Ts Ts R=3 Ts Ts
Ca0.50 1878 1160  Ca0.39 1783 1113 Ca0.20 2173 -
Cal2.44 1893 1136 Cal0.35 1773 1133 Cal0.23 2073 1066
Cal9.40 1863 1125 Ca20.31 1803 1122 Cal6.21 1983 1086
Ca33.33 1823 1120 Ca35.27 1773 1097  Ca32.17 1773 1086
Ca50.25 1853 1130 Cab5.18 1823 1091  Cab0.12 1613 1053
Car6.12 1863 1156  Car7.9 1773 - Ca68.08 1673 1058

SiO; 1873 1450 SiO, 1873 1450 SiO; 1873 1450

Tableau 1.1 : la température expérimentale de transition vitreuse Tg [Cormier & al., 2005] et de fusion
T¢ [Ehlers, 1972 ; Freemann, 1972; Gentile & Foster, 1963 ; Osborn & Muan, 1960] pour chaque

composition et les trois joint.
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Chapitre 11

Méthodes de simulation : la dynamique

moléculaire

I11.1-Introduction

Les premiéres simulations ont été réalisées au début des années 1940 par Holmberg
sur un ordinateur a lampes [Holemberg, 1940]. La révolution technologique et informatique a
permis de multiplier la puissance des ordinateurs par 10 depuis la naissance du premier
ordinateur en 1938 et le nombre d’opérations par seconde qu’est capable de réaliser un
ordinateur a été multiplié par 1000 tous les 15 ans. Par ailleurs, il faut noter que les
algorithmes de calcul sur ordinateur se sont sans cesse adaptés a cette évolution informatique

spectaculaire.

En matiére condensée, les méthodes de simulation numérique sont tres variées et
permettent d’étudier les systémes depuis le niveau microscopique jusqu’au niveau
macroscopique. A 1’échelle microscopique, la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT)
permet de calculer les propriétes des matériaux ab initio a partir d’une description précise de
la structure électronique [Hafner, 2008]. Cette description peut étre transférée de fagon plus
ou moins approximative a I’échelle atomique, pour mettre en ceuvre des méthodes de type
dynamique moléculaire (DM) ou Monte-Carlo (MC). Aux échelles intermédiaires entre le

microscopique et le macroscopique, dites mésoscopiques, la méthode de Monte-Carlo
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cinétiqgue (KMC) [Metropolis & al., 1953] permet étudier les phénomeénes de ’ordre du
micron et de la milliseconde, comme la croissance par exemple, et finalement, les méthodes

basees sur les éléments finis permettent de traiter les phénomeénes a 1’échelle macroscopique.

Dans ce deuxiéme chapitre, nous exposerons la méthode de dynamique moléculaire
qui sera utilisée tout au long de ce travail de thése. Elle permet de modéliser un systéme de N
atomes en interaction et de suivre I’évolution temporelle de leur position et de leur vitesse a
partir des équations classiques du mouvement. Le point central de cette méthode réside alors
dans le calcul des forces. Elles peuvent étre calculées de facon « exacte » dans le cadre de la
DFT ou alors de fagon empirique au moyen d’une fonctionnelle paramétrée décrivant
I’énergie potentielle d’interaction. Dans le premier cas, on parlera de dynamique moléculaire
ab initio (AIMD), les résultats obtenus étant trés précis, ils peuvent servir de référence.
Cependant, cette approche reste trés colteuse en temps de calcul et malgré la puissance des
ordinateurs et des supercalculateurs actuels elle ne permet pas de traiter des systemes de plus
de quelques centaines d’atomes sur environ une centaine de picoseconde. Dans le second cas,
on parlera de dynamique moléculaire classique (DM), le calcul des forces étant plus rapide, il
est possible de traiter des systémes de plusieurs centaines de millions d’atomes et des temps

allant jusqu’a la centaine de nanoseconde si besoin.

Ce chapitre 1l représente la partie la plus technique de la thése. Tout d’abord, nous
exposerons le détail des fondements algorithmiques de la méthode de dynamique moléculaire
classique ainsi que les étapes de déroulement d’une expérience numérique typique de DM. La
deuxiéme partie sera consacree a la présentation du potentiel empirique Born-Mayer-Huggins
(BMH) [Huggins & Mayer, 1933; Soules, 1982] qui est bien adapté a la modélisation des
CAS et du choix de son paramétrage. La troisieme partie, enfin, donnera les algorithmes

utilisés pour déterminer les propriétés thermodynamiques, structurales et dynamiques.

11.2- Méthode de dynamique moléculaire
11.2.1 Principes généraux

Il existe dans la littérature de nombreux ouvrages et articles de revue traitant de la
dynamique moléculaire de facon détaillée (voir par exemple [Allen & Tildesley, 1989;
Frenkel & Smit, 2001; Haile, 1992; Heermann, 1990; Hoheisel & Vogelsang, 1988]). Le but
de cette partie est de dégager les éléments essentiels a la compréhension de la méthode. Soit

une boite de simulation qui contient N atomes i de masse m;. En mécanique classique, ce
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systeme possede 6N de degrés de liberté, 3N relatifs aux positions et 3N relatifs aux
impulsions. Le systéme évolue donc dans un espace a 6N dimensions appelé espace des
phases et décrit une trajectoire au cours du temps appelée trajectoire de phase. En chaque
point de cette trajectoire, toute propriété physique A prend une valeur instantanée A(t).
Lorsque le systéme est a 1’équilibre thermodynamique, A devient stationnaire et sa valeur
moyenne peut-étre déterminée dans un intervalle de temps de t; & t a partir d’un instant initial

to par:
1 to+t
(4) = gim?j A(t)dr. (1.1)
—00 to

a condition que le temps t soit suffisamment long pour que la moyenne ait un sens. La
détermination des propriétés physiques demande la connaissance d’une portion suffisante de
la trajectoire de phase du systeme et la dynamique moléculaire permet de la construire
numériquement pas a pas, a partir de la seule connaissance des forces. L’avantage, par rapport
a d’autres méthodes de simulation a 1’échelle atomique comme la méthode de Monte-Carlo,
réside dans le fait de pouvoir accéder aux propriétés dynamiques puisque que nous disposons

de la trajectoire de phase sur un temps défini t.

11.2.2 Equations du mouvement

En dynamique moléculaire classique, I’évolution des positions et des vitesses d’un
systeme de N particules en interaction est obtenue par la résolution des équations du
mouvement classique. A chacune des particules i de masse m;, qui est considérée comme
ponctuelle, est associé un vecteur position et un vecteur impulsion notés respectivement r; et

p; = mri%. L’hamiltonien de ce systéme s’écrit

N
1 p,2
H(rV, pY) = EZ % + UM, (11.2)

ou le premier terme du membre de droite est I’énergie cinétique et le second 1’énergie
potentielle U(r"). Lorsque ce systéme est considéré comme isolé, H ne dépend pas
explicitement du temps. Les équations du mouvement écrites sous la forme lagrangienne sont

alors les suivantes

? La notation en gras représente des vecteurs.
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oH
qi = 35— (11.3)
ap;
0H
pi = — (11.4)
aq;

Les équations du mouvement sous la forme de Newton se deduisent de 1’équation (11.4) en

considérant les g; comme les coordonnées cartésiennes r; et les p; étant les vecteurs impulsion

associés :
.1
= EFI (“5)
p; = mt; (11.6)

Les F;représentent la force appliquée sur la particule i qui dérive du

F,=-V,Uy Avec V, =aixiu+aiyiv+aiZiw (1.7)
La formulation (I11.5) et (I11.6) est la plus pratique pour mettre les équations du mouvement
sous forme discrétisée. Il s’agira en définitive de déterminer les forces sur les particules a
partir de 1’énergie potentielle Uy au moyen de I’équation (I1.7) pour mettre en ceuvre la
dynamique moléculaire. Cette énergie potentielle contiendra essentiellement les termes
d’interaction entre particules et, de ce fait, les 6N équations dans (11.5) et (11.6) seront

couplées.

11.2.3 Algorithme de Verlet

La résolution des équations du mouvement couplées (11.5) et (11.6) ne peut pas se faire
analytiquement. Elle doit donc étre réalisée numériquement en utilisant une méthode de
differences finies temporelles. Cette résolution numerique se fait pas a pas de sorte que la
position r; de chacune des particules du systéme a I’instant 7+ot est définie a partir de la

position et de ses dérivées successives a I’instant t au moyen d’un développement de Taylor

dr;(t) 1 d?r;(t) 1 d™r;(t)
St + — St + b ———=
dt + 2! dt? + n! dt"

pour un accroissement ot suffisamment petit. Les termes d’ordres élevés deviennent

St" (11.8)

rl-(t + 5t) = rl-(t) +

négligeables de sorte qu’une troncature peut étre opérée pour obtenir la précision voulue.

L’ordre auquel on tronque ce développement et la maniere de recombiner les termes donne
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lieu a de nombreux algorithmes, chacun ayant leurs avantages spécifiques. Toutefois, dans la
majorité des cas, deux classes d’algorithmes sont retenues de par leur stabilité et leur
précision pour des valeurs de dt relativement grandes : les algorithmes de type Verlet [Verlet,
1967] et les algorithmes ‘prédicteur-correcteur’ de type Gear, [Hinchliffe, 2003]. On trouvera
dans D’article de van Gunsteren et Berendsen [Van Gunsteren & Berendsen, 1990] une
discussion sur les avantages et les inconvénients de ces deux types algorithmes.

Dans notre travail, ’intégration des équations du mouvement se fera au moyen d’un
algorithme de Verlet dit "sous forme des vitesses" développé par Swope et al. [Swope & al.,

1982] a partir de I’algorithme original de Verlet [Verlet, 1967].

r;(t + 6t) = r;(t) + v;(t). 6t + %Fi(t). 5t? (11.9)

v;(t + 6t) = v;(t) +% [F;(t) + F;(t + 6t)]. 6t (11.10)

qui, outre sa précision et sa stabilité pour des grands pas de temps 8t, ne nécessite que la
donnée d’une seule configuration de positions et de vitesses pour démarrer, contrairement a
I’algorithme de Verlet original. La seconde équation, qui concerne 1’évolution temporelle des
vitesses, s’obtient par une combinaison des développements au second ordre de r; (+ot) et r;
(t+201).

L’inconvénient de cet algorithme est qu’il nécessite 1’évaluation des forces aux deux
instants successifs t et t+dt dans 1’équation (I1.10). De ce fait, les étapes suivantes sont

requises pour sa mise en ceuvre :

- A partir des positions, vitesses et accélérations des particules a I’instant t, on
détermine les positions des particules a ’instant t + &t a partir de 1’équation (I1.9).

- A partir des vitesses a I’instant t et des forces a I’instant t, on détermine partiellement
les vitesses a ’instants t + &t a partir de 1’équation (I1.10).

- Comme les positions a I’instant t + 8t sont connues on évalue les forces a
I’instant t + &t.

- On compléte le calcul des vitesses a I’instant t + &t par le dernier terme du membre de

droite de 1’équation (I1.10).

Les étapes 1 a 4 sont itérées pour avoir les positions et les vitesses aux I’instants

successifs et, ainsi, construire pas a pas la trajectoire de phase discrétisée.
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11.2.4 Conditions aux limites périodiques

En général, la mise en ceuvre d’une simulation de dynamique moléculaire est faite en
placant N particules dans une boite parallélépipedique avec V = L,L, L, pour des raisons
pratiques. S’il n’y a pas d’anisotropie dans le systeme, elle est méme choisie cubique de
volume V = L3 . La taille de la boite de simulation caractérisée par L ne dépasse
habituellement pas la dizaine de nanomeétres ce qui rend inévitable les effets de taille finie et
les effets de surface. L’application de conditions aux limites périodiques est donc une solution

pour palier a ce probléeme [Allen & Tildesley, 1989].

Une représentation de I’application des conditions périodiques est donnée dans la
Figure 11.1 en dimension 2. La boite de simulation est répétée selon toutes les directions de
I’espace de sorte qu’en dimension 2, il y a 8 boites image et en dimension 3, il y a 26 boites
image. De cette maniere, au mouvement d’une particule dans la boite correspond un
mouvement identique fictif de toutes ses images périodiques. Lorsqu’une particule sort de la
boite origine par une des faces, I’image de cette particule entre dans la boite par la face
opposée, ce qui permet d’assurer la conservation de la masse, de I’énergie et du moment

cinétique au cours de la simulation [Haile, 1997] et d’¢liminer les effets de surface.

Il est important de noter qu’une périodicité artificielle dépendant de la taille L est
introduite par I’application des conditions périodiques aux limites et produit des effets de
taille finie. Ceci peut avoir des répercussions sur les propriétés physiques extraites de la
simulation. On peut considérer que lorsque les phénomenes physiques ont une extension
spatiale supérieure a la taille L, ou sont déterminées sur un temps supérieur au temps

caractéristique

Tg = vis(%) (11.12)

avec p la densité du systéme et v, la vitesse de propagation du son, ils sont entachés d’un
effet de taille finie. En fait, 7, correspond au temps que met une onde acoustique pour

traverser la botte de simulation.
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Figure 11.1: Schéma en deux dimensions représentant les conditions aux limites
périodiques d’une boite cubique. La boite de simulation est encadrée en bleu, elle est

entourée de ses images.

Un autre inconvénient de D’application des conditions aux limites est la possibilité
d’interaction d’une particule avec ses propres images périodiques, ou alors avec d’autres
particules et leurs images simultanément. Metropolis et al. ont introduit pour la premiére fois,
en 1953, une convention dite de I’image minimum [Metropolis et al., 1953], qui consiste & ne
considérer pour chaque particule que les forces provenant de ses voisines situées dans une
zone fictive centrée sur elle et de taille identique a la boite de simulation. Cela impose alors a
la taille de boite L de ne pas étre inférieure a deux fois la portée des interactions afin d’éviter

un double comptage des forces comme le montre la Figure 11.2.

Figure 11.2 Calcul des interactions sur la particule en gris foncé en utilisant la méthode
du rayon coupure et l'image minimum. Seules les particules dans la sphere du rayon

coupure sont prises en compte.
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11.2.5 Controle des conditions thermodynamiques

La mise en ceuvre telle quelle de 1’algorithme de Verlet, lorsque 1’énergie potentielle
n’est constituée que des termes d’interaction entre particules, réalise une simulation du
systéme dans 1’ensemble micro-canonique (NVE) puisque le systeme est isolé. La pression P
et la température T sont des parameétres qui ne peuvent pas étre controlés a priori. Afin de se
rapprocher les conditions expérimentales, il serait intéressant de pouvoir simuler le systeme
dans d’autres ensembles statistiques comme par exemple 1’ensemble canonique (NVT) ou la
température peut étre imposée, 1’ensemble isobare-isoenthalpique (NPH) avec un contrdle de
la pression, ou encore isobare-isotherme (NPT) pour lequel la pression et la température sont
contrblées simultanément. Techniquement, ces contr6les peuvent se faire de plusieurs
maniéres. Il existe un certain nombre de techniques [Grotendorst, 2002; Rapaport, 2004]
permettant le contrdle des parameétres thermodynamiques, qui sont plus ou moins proches de

la réalité physique :

- Le contrdle différentiel. Les parameétres thermodynamiques sont fixés ala
valeur prescrite et aucune fluctuation autour de la valeur moyenne ne peut se
produire [Woodcock & Singer, 1971].

- Le contréle proportionnel. Les parametres thermodynamiques sont contrdlés
au travers des variables dynamiques a savoir les positions et les vitesses. Les
parametres sont corrigés a chaque étape par I’intermédiaire d’une constante de
couplage qui s’applique aux vitesses et aux positions instantanees. La
constante de couplage est déterminée a chaque pas a partir de I’écart entre la
valeur instantanés du paramétre en question et de sa consigne [Berendsen &
Van Gunsteren, 1986].

- Le contrdle intégral. L’hamiltonien du systeme est étendu en introduisant de
nouvelles variables dynamiques représentant 1’influence du milieu extérieur
sur le systeme (volume, température). L'évolution temporelle est déterminée
par les équations du mouvement de I’hamiltonien étendu au méme titre que les

positions et les vitesses des atomes [Andersen, 1980].

- Le controle stochastique. Pour controler une proprieté thermodynamique
donnée, ses variables associées sont modifiées aléatoirement au cours de la

simulation. Par exemple, la température du systéme est contrblée
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périodiqguement en déterminant une distribution aléatoire gaussienne des
vitesses autour de la valeur désirée, simulant ainsi un processus de collisions

aléatoires entre les atomes du systéme et les atomes fictifs d’un thermostat.

Dans ce travail de thése, nous avons réalisés des simulations dans 1’ensemble NVT et
NPT. Nous avons utilisé 1’algorithme trés populaire de Nose et Hoover [Nosé, 1984b; Nosg,

1984a] qui est un controle de type intégral.

11.2.6 Déroulement d’une simulation de DM

Nous détaillons dans cette partic les différentes étapes de déroulement d’une

simulation de dynamique moléculaire.
Choix des conditions initiales :

L’amorce de la méthode des différences finies au temps initial nécessite un jeu de
positions et de vitesses pour toutes les particules de la boite de simulation (voir les équations
(11.9) et (11.10)). Pour mener a bien la simulation numérique dans les conditions voulues, il est
également utile de placer les atomes selon une structure particuliere (aléatoire, cristalline,
composite, etc...) ou alors provenant d’une simulation précédente. Les vitesses quant a elles
sont généralement générées aléatoirement selon une distribution gaussienne pour qu’elle
reproduise la température initiale souhaitée [Haile, 1997], ce qui réduira la mise a 1’équilibre

du systéme a cette température.
Choix du pas de temps (« timestep » en anglais) :

Le pas de temps est ’un des parametres importants de la simulation et résulte d’un compromis
que le simulateur doit faire. L’utilisation de grands pas de temps permet dans 1’absolu de
minimiser le temps de calcul pour une durée de simulation donnée (moins de pas de
simulation a réaliser). 1l y a cependant deux limitations : (i) la stabilité de la méthode des
différences finies requiert un pas de temps &t suffisamment faible qui respecte les hypothéses
du développement de Taylor, et (ii) la capture correcte des phénomeénes aux échelles de temps
trés petites comme les mouvements vibratoires des atomes. D’un autre c6té, 1’utilisation d’un
pas de temps trés petit engendre des temps de simulation prohibitifs. Dans la grande majorité
des cas, des valeurs comprises entre 10715 s et 10~1* s en dynamique moléculaire classique
représentent un bon compromis. Dans notre travail de thése nous avons utilisé un pas de

temps de 1 fs.
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Thermalisation du systeme :

L’imposition des conditions initiales partiellement ou complétement aléatoires, met de
fait le systéme dans une situation hors équilibre. L’étape de thermalisation joue le role de
marche irréversible du systéme vers 1’équilibre bien décrite en physique statistique. Elle est
trés importante si [’on veut décrire les systémes dans des conditions d’équilibre
thermodynamique. La Figue 11.3 montre I’évolution temporelle de 1’énergie potentielle pour
un CAS a 12 % de silice a la température de 3000 K. Durant les dix premieres picosecondes,
I’énergie potentielle n’est pas stationnaire, ce qui montre que le systéme est hors équilibre.
Ensuite, elle se stabilise et fluctue autour de sa valeur moyenne, 1’équilibre est atteint. Bien

entendu, ce seul critére ne suffit pas pour garantir 1’équilibre et plusieurs conditions doivent
étre vérifiées [Haile, 1997] :

-11.5
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-11.7 1
-11.8 4

-12.0 4

Ep(ev/atome)

-12.1 1

-12.2 T T /f~ L L L
0 2 4 30 60 90 120 150
t(ps)

~
N

Figure 11.3 : la fluctuation de I’énergie potentielle pour la composition Cal2.44aT =
3000 K. L’axe x est interrompu a 5 ps et montre aux temps courts la configuration hors
équilibre et & partir de 10 ps la configuration en équilibre : I’énergie potentielle fluctue
autour d’une valeur moyenne de -11,903 eV/atome.
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1. Pour un méme état thermodynamique, on retrouve les mémes valeurs des quantités
physiques par un changement des conditions initiales.

2. Les grandeurs physiques conservées du systeme doivent étre stationnaires.

3. Si le systeme subit de petites perturbations, les valeurs moyennes des propriétés
physiques doivent rester stables.

4. Les vitesses de chaque composante cartésienne doivent décrire une distribution de
Maxwell

5. La fluctuation des grandeurs physiques montre une distribution gaussienne centrée sur
sa valeur moyenne. La Figure 1.4 montre une distribution gaussienne de 1’énergie

potentielle.
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Figure 11.4 : Distribution gaussienne de [’énergie potentielle centrée en -11,905

eV/atome pour la composition Cal2.44 a T = 3000 K.
Production des résultats :

Lorsque le systeme est estimé étre a 1’équilibre aprés 1’étape de thermalisation, la
portion restante de la trajectoire de phase du systeme est utilisée pour calculer les propriétés
physiques désirées, c’est I’étape de production. Le plus souvent cela se fait sous forme de
post-traitement a partir d’un fichier de sauvegarde par intervalle de temps régulier des
positions et des vitesses. Dans la section 11.4, nous exposerons les méthodes de calculs des

différentes quantités physiques d’intérét pour ce travail.
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11.2.7 Optimisation de la simulation: listes, cellules, et algorithmes paralleles

Les simulations de dynamique moléculaire seront realisees au moyen du code
LAMMPS?® bien adapté aux architectures informatiques massivement paralléles. Il a été
développé au laboratoire SANDIA de Los Alamos, sous I’impulsion de Steve Plimpton
[Plimpton, 1995]. Le détail du fonctionnement technique de ce code pourra étre trouvé dans
I’annexe 1. Néanmoins, il nous a paru intéressant de donner ici certains éléments
algorithmiques tout a fait généraux et utilisés également dans d’autres codes de dynamique

moléculaire.

La premiére voie d’optimisation est fondée sur le constat suivant. La résolution des
équations du mouvement de N particules en interactions requiert la détermination des forces a
chaque pas de temps, ce qui représentant plus de 90% du temps de calcul. De plus, suivant la
nature des forces (cf. section 11.3.2), la complexité informatique est en O(N?) pour des
interactions de paires, en O(N3) pour des interactions a trois corps, etc. L’optimisation du
calcul des forces est alors un point important pour une meilleure efficacité du code. Lorsque
les interactions sont de courte portée, et pour lesquelles il est possible d’utiliser un rayon de
coupure r¢, il existe principalement deux techniques permettant de rendre linéaire (O(N)) la
complexité de calcul, a savoir la méthode des " listes de Verlet" [Verlet, 1967] et celle des
"cellules liées" [Hockney & Eastwood, 1989]. Pour la premiére méthode, une liste de voisines
de chaque particule susceptibles d’interagir est constituée. L’utilisation de cette liste pour le
calcul des forces, plutdt que la recherche systématique de voisins a chaque pas, rend linéaire
la complexité du calcul des forces. Le renouvellement des listes ne se fait que lorsqu’un
changement de I’environnement d’une ou plusieurs particules est détecté. La seconde
méthode consiste a décomposer la boite de simulation en un nombre entier de cellules
cubiques de coté D légerement plus grand que le rayon de coupure des interactions. Des listes
de cellules adjacentes sont constituées préalablement au démarrage de la simulation. La
recherche des voisines pour le calcul des interactions est limitée aux particules dans une
méme cellule et dans les cellules adjacentes. A mesure que les particules diffusent dans

I’espace, leur réaffectation a de nouvelles cellules est réalisée en temps réel.

Une seconde voie d’optimisation, plus récente, est née avec I’apparition des
supercalculateurs a mémoire distribuée dans les années 1990 avec une architecture

multiprocesseurs. Les algorithmes paralleles de dynamique moléculaire sont alors élaborés

® http://lammps.sandia.gov/
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pour partager la charge de calcul sur p processeurs de fagon a pouvoir tendre idéalement vers
un temps de calcul p fois moins long, chaque processeur réalisant un p-iéme du travail total.
En realité, une efficacité R = ¢, /pt, <1 a cause des transferts de données nécessaires entre
processeurs qui ralentissent le calcul, t,, étant le temps de calcul avec p processeurs. A noter
qu’un algorithme est considéré comme efficace pour une valeur R de ’ordre de 0.8 a 0.9. Il
existe essentiellement trois catégories d’algorithmes paralléles : la décomposition atomique, la
décomposition des forces et la décomposition spatiale [Plimpton, 1995]. Le code LAMMPS
est fondé sur la méthode de décomposition spatiale pour laquelle la boite simulation est
divisée en p sous-boites, chacune étant assignée a un processeur. A chague pas de temps,
chaque processeur calcule les forces et met a jour les positions et les vitesses des particules
positionnées dans la sous-boite qui lui est assignée. Le calcul des forces est effectué par
chaque processeur pour les particules de la sous-boite lui ayant été assignés, avec
éventuellement I’information sur les positions et vitesses des particules des sous-boites

adjacentes.

Les calculs présentés dans ce travail de these ont été effectuées dans les centres de
calcul nationaux CINES* et IDRIS® et également sur le centre grenoblois CIMENT®,

11.3 Potentiel empirique pour les CAS
11.3.1 Principe de modélisation des interactions

La prise en compte de toutes les particularités des liaisons physiques de la matiere
ainsi que I’effet d’un champ externe éventuel pour la modélisation des interactions peut se

faire par une écriture de la fonction énergie potentielle sous la forme suivante :

N N N
1 1
U(I‘N) = uO(V) +Zu1(ri1) +§ Z uz(ril,riz) +§ Z u3(ri1i2,ri2i3,ri1i3) + .- (“12)
i1 i %y iy #ipis

Le terme uy (V) est un terme d’énergie ne dépendant que du volume et permet de décrire par
exemple les propriétés du gaz d’électron dans les systemes métalliques. Le deuxiéme est
représentatif d’un champ de forces externe (gravité, champ électrique ou magnétique), qui

agit individuellement sur les atomes. Les autres termes successifs de ce développement a

* Centre Informatique National de I'enseignement supérieur.
® Institut du Développement et des Ressources en Informatique Scientifique.
® Calcul Intensif, Modélisation, Expérimentation Numérique.
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deux, trois atomes ou plus simultanément modelisent des types interactions specifiques. Le
terme d’interaction a deux corps est le terme principal, qui contient une partie répulsive a
courte distance provenant du recouvrement des orbitales d’atomes voisins en contact et un
terme attractif a longue distance responsable de la cohésion de la matiere (force de dispersion,
¢lectrostatique, etc...). Un potentiel a deux corps peut parfois suffire a lui seul a représenter
les interactions d’un systeme réel. Les termes suivants dans 1’équation 11.12 peuvent
représenter des caractéristiques directionnelles des liaisons physiques. Le choix du modéle
d’interaction et, en particulier, la forme de la fonctionnelle de chaque terme est un premier pas

trés important de la construction des interactions de fagon réaliste.

11.3.2 Potentiel empirique de type Born-Mayer-Huggins (BMH)

Dans les verres d’aluminosilicate de calcium, les interactions prépondérantes
proviennent des atomes d’aluminium et de silicium qui forment avec les atomes d’oxygene
des liaisons covalentes, ainsi que les atomes de calcium qui interagissent avec les oxygeénes
voisins les liaisons de caractere ionique. Notre choix s’est naturellement porté sur les
potentiels de Born-Mayer-Huggins (BMH) [Huggins & Mayer, 1933; Soules, 1982] dont la

forme est la suivante :

qiq; Oij = 1ij ¢\ (Dif\
Tij Pij Tij Tij

et qui sont souvent utilisés pour ce type de systemes [Soules, 1979; Morgan & Spera, 2001;
Cormier & al., 2003]. L’équation (11.13) décrit I’interaction entre un atome i et un atome j,
avec (i, j) €{Si, Al, Ca, O}, de telle sorte que pour les CAS ce modele est constitué d’un jeu de
dix potentiels. Pour chacun d’eux, le premier terme de la relation I1.13 correspond aux
interactions électrostatiques avec les charges nominales g; et g;. Le deuxieme terme est de
type Born-Mayer et décrit les répulsions dues aux recouvrements d’orbitales d’atomes
voisins. Les deux derniers termes de 1’équation I1.13 correspondent aux deux premiers termes

de dispersion du développement multipolaire.

Notons que des améliorations ont été proposées pour ce potentiel, notamment par
I'ajout d'un terme d'interaction a trois corps de type Stillinger-Weber [Stillinger & Weber,
1985] afin d’affiner les contraintes angulaires sur les formateurs de réseaux AlO, et SiO,
[Ganster & al., 2004; Feuston & Garofalini, 1988; Vashishta & al., 1990]. L’utilisation d’un
potentiel de Morse a la place du terme de Born-Mayer est une voie qui s’est révélée

intéressante [Kang & al., 2006]. Une avancée significative dans la description des interactions
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dans les liquides et les verres silicatés a éte réalisée en prenant des charges effectives au lieu
des charges nominales [Tsuneyuki & al., 1990; Tangney & al., 2002], afin de modéliser de
facon simplifiée les effets de polarisation [Wilson & al., 1996]. D’autres stratégies, qui
prennent en compte la polarisation des anions de maniére précise, ont été mises en ceuvre trés
récemment [Drewitt & al., 2011].

11.3.3 Interactions coulombiennes : sommation d’Ewald

Les interactions coulombiennes de 1’équation I1.13 sont de longue portée et 1’énergie
électrostatique converge lentement avec la distance de séparation des charges. En
conséquence, 1’erreur commise par 1’utilisation directe d’un rayon de coupure n’est jamais
négligeable. Afin de traiter correctement ce type d’interactions en dynamique moléculaire
avec une boite de taille finie, il est nécessaire d’utiliser une méthode spécifique [Ewald,
1921]. Dans ce travail, nous utiliserons la méthode de sommation d’Ewald [Ewald, 1921,

Allen & Tildesley, 1989], dont nous donnons ci-dessous les aspects principaux.

Considérons une boite de simulation de cotés Ly, Ly, L, contenant un nombre N de
particules chargées. La position de chaque particule i est définie par r; = {rix,ny,n-z } et sa
charge est notée g;. La condition de neutralité du systéeme impose la relation )}; g; = 0. Avec

I’application des conditions aux limites périodiques I’énergie électrostatique prend la forme :

1 o N N aiq;
=320, o= 7l |
z 2 o (11.14)

Le vecteur n = (niLx+nyLy+nsl;), avec ny, Ny, N3 des entiers. Le signe prime signifie que les
termes i=j ne sont pas pris en compte lorsque n = {0, 0, 0 }. Cette énergie U,, est décomposée
de la maniére suivante en trois termes

Uw =Up+ Ur— Us (“15)

Up I’énergie calculée dans I’espace direct :

o N N
1 0
Up =EZEZ' — erfe(alr —1j +n) (11.16)
224 -]

55



Chapitre 11 : Méthode de simulation — la dynamique moléculaire

et Ug I’énergie estimeée dans 1’espace réciproque :
1 o N N
V=5 0 D el rers (v~ + ) (147
2L v +
n=0i=1 j=1
Les fonctions erf et erfc dénotent les fonctions erreur et erreur complémentaire qui sont

définies par :

erf(x) = \/%fxe_z'fzdt. et erfc(x) =1—erf (x)
0

Le dernier terme Us corrige les interactions des charges sur elles-mémes qui ont été prises en

compte dans les expressions précédentes et s’écrit de la manicre suivante :

:%iqg [l%@] :%iqiz (11.18)

En rassemblant les termes des équations (11.16), (11.17) et (11.18), I’énergie électrostatique se

met sous la forme :

N
Z q:q;e™* ™ r’)——ZqL (11.19)

i=1 j#i k+0 i=1j=1

ou V est volume de la boite de simulation, K les vecteurs de ’espace réciproque définis par

2 2 2 i . .
L=n,—=X+ny, =Y +n, =7 avec X, Y et Z les vecteurs unitaires suivant les axes de la
x % z

boite de la simulation et a est un paramétre ajustable qui est choisi pour assurer

I’amortissement suffisant de U, dans I’espace réel tout en conservant une précision suffisante.

11.3.4 Paramétrage pour les CAS

Nous avons utilisé 1I’équation (II.13) pour décrire les interactions et nous avons
considéré le paramétrage proposé par Matsui [Matsui, 1994] adapté pour un silicate
quaternaire (CaO-MgO-AI20;-SiO,, noté CMAS). Nous avons ensuite affine les parametres
de ce modéle pour avoir une description précise des propriétés structurales et dynamiques des
CAS fondus, sur la base des données expérimentales ainsi que les résultats de dynamique

moléculaire ab initio (AIMD) [Jakse & al., 2012] sur le joint R = 1 pour trois compositions
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avec une composition en silice inférieure a 20%. Les simulations AIMD ont été réalisées

préalablement au démarrage de ce travail de these.

Le Tableau Il.1 rassemble tous les parametres du potentiel et les valeurs entre
parenthéses ont ét¢ modifiées par rapport aux valeurs d’origine [Matsui, 1994]. Dans le
chapitre 111, une comparaison détaillée des résultats du potentiel original et amélioré avec
ceux obtenus en ab initio et les données expérimentales [Bouhadja & al., 2013] sera donnée.
Dans les premiéres tentatives, nous avions conservé le terme de dispersion en 1/r® et ajouté un
terme d’interaction a trois corps sous la forme proposée par Stillinger et Weber [Stillinger &
Weber, 1982], qui avait été utilisée pour une composition particuliere de CAS d’intérét pour
le stockage des déchets nucléaires [Ganster & al., 2004; Ganster & al., 2008]. Cependant nous
n’avons pas trouvé d’améliorations sensibles des résultats avec ces deux termes
supplémentaires. Finalement, nous avons abandonné ces contributions et utilisé la forme 11.13

sans le terme de dispersion en 1/r®.

Nous avons essentiellement amélioré la partie coulombienne en ajustant les charges
effectives q;, tout en conservant bien entendu la neutralité de charge pour tous les oxydes
purs. Comme on peut le voir dans le Tableau I1.1, les nouvelles valeurs des charges partielles
sont sensiblement différentes de celles initialement proposées par Matsui [Matsui, 1994].
Cependant, elles sont proches de celles utilisées pour la silice (SiOy) et I’alumine pure (Al;Os)
pures [Van Beest & al., 1990] en utilisant le méme potentiel empirique et également celles
d’un autre mod¢le ab initio polarisable [Tangney & al., 2002]. Nous notons cependant que la
valeur obtenue ici pour Ca est différente de celle pour le systeme CaO pur [Wang & al, 2005].
Les valeurs optimisées ici sont également cohérentes avec celles utilisées dans les études pour
les binaires CaO-SiO, (CS) [Mead & Mountjoy, 2006], Al203-SiO, (AS) [Winkler & al.,
2004], [Pfleiderer & al., 2006] et CaO-Al, O3 (CA) [Thomas & al., 2006]. En outre, nous
avons modifié l1égérement le terme exponentiel de Born-Mayer pour les paires Al-O, Si-O, et
0O-0 de sorte que les propriéetés structurales locales des deux formateurs de réseaux Al et Si

soient conservées.

La Figure I1.5 (a) montre le potentiel d’interactions des paires Si-O, Al-O et Ca-O. Le
potentiel de paires Si-O possede le minimum le plus profond qui reproduit la forte liaison
covalente entre les atomes de silicium et les oxygeénes. Le potentiel de paires Al-O montre un
puits moins profond que pour Si-O, indiquant que la liaison covalente entre Al et O est moins

forte. Finalement le potentiel de paires Ca-O présente une liaison bien moins forte que pour
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Si-O et Al-O. La Figure 11.5(b) représente les potentiels pour les sept autres potentiels de

paires qui sont tous purement répulsifs.

En ce qui concerne la procédure d’ajustement des parameétres des potentiels, nous
avons realisé une simulation de dynamique moléculaire de 20 ps pour chaque jeu de
parametres et pour plusieurs températures dans le liquide entre 1800 K et 4000 K. Nous avons
comparé les résultats obtenus pour certaines propriétés structurales et dynamiques (cf.
Tableau 11.2) avec ceux de dynamique moléculaire ab initio et avec les données
expérimentales. Ainsi par essais-erreurs successifs en faisant varier les parametres des
potentiels pertinents évoques plus haut, nous avons établi leur valeur finale montrées dans le
Tableau I1.1.

Q A (V) p(A) cA) C(EVAY
Ca 1.2(0.9450)
Al 1.8(1.4175)
Si 2.4(1.8900)
0 -1.2(-0.945)
Ca-Ca 0.0035 0.0800 23440  20.9856
Ca-Al 0.0032 0.0740 19572  17.1710
Ca-O 0.0077 0.1780 2.9935  42.2556
Al-Al 0.0029 0.0680 15704  14.0498
Al-O 0.0075 0.1640(0.172) 2.6067  34.5747
0-0 0.0120 0.2630(0.276) 3.6430  85.0840
Ca-Si 0.0027 0.0630 1.8924  22.9907
Si-0 0.0070 0.1560(0.161) 2.5419  46.2930
Al-Si 0.0025 0.0570 15056  18.8116
Si-Si 0.0012 0.0460 1.4408  25.1873

Tableau 11.1: Les paramétres du nouveau potentiel. Les valeurs entre parentheses

correspondent aux parametres originaux de Matsui [Matsui, 1994].
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DM AIMD Expérience

RDF(r) X

Facteur structure X
RDF(r) partielle X
Nombre de Coordination X
Distribution angulaire X

Diffusion X

Fs(q.t) X

Tableau 11.2: Propriétés physiques mesurées (Expérience) et calculées (AIMD)

qui ont été utilisées pour établir les potentiels d’interaction.

3 S 0-0
(a) . (b) —— Ca-Ca
—Si-0
— Al-Al
2 — A0 44 — AISi
—~Ca-0 — Ca-Si
Si-Si
3 — Ca-Al
1 _—
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14
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1 2 3 4 5 6 7 8 10 1 2 5 6

r(Ang) 3 r(Ang)

Figure 1.5 : Potentiels d’interaction pour les CAS.

11.4 Calcul des propriétés physiques

Dans les sections précédentes, nous avons présenté en détail la méthode de dynamique
moléculaire classique et le potentiel BMH utilisé pour modéliser les verres CAS. Nous
présentons maintenant les propriétés physiques (thermodynamique, structurale, dynamique),

qui vont étre utilisees pour analyser les résultats de simulation de dynamique moléculaire.
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11.4.1 Propriétés thermodynamiques

Présentons ici les principales propriétés thermodynamiques déterminées dans notre
travail [Haile, 1997; Kadiri, 2001]. Pour les expressions qui suivent, une moyenne est réalisée
sur M configurations échantillonnées avec un pas At* durant la phase de production des

simulations. En général un nombre M = 2000 configurations est choisi.

1. Latempérature :

r=2te 11.20
~ 3 Nkg (11.20)
2. Lapression:
M N N
p—2be, | D nyae). Fy(iae .21
3V T3Mv L. ij (11.21)
1=11i=1 j>i
3. L’¢énergie cinétique :
1 M N
E, = mZZmivf(lm*) (11.22)
I=1i=1

4. L’énergie potentielle :

M N N
_ 2 ZZZ [10(ry; (14%)] (11.23)

1=11i=1 j>i

A partir de I’équation (I1.22) et (11.23) 1’énergie totale est déterminée par Etot =E. +
Ep et ’enthalpie par H = E + PV, V etant le volume de la boite de simulation. Le code
LAMMPS permet de calculer les valeurs instantanées des propriétés thermodynamiques
directement durant la simulation. L’échantillonnage et la moyenne sont réalises en post

traitement.

11.4.2 Energie de structure inhérente

Pour obtenir I’énergie de structure inhérente nous avons appliqué la méthode du
gradient conjugué [Maurin & Motro, 2001] pour amener le systeme vers un minimum local

de la surface d’énergie potentielle a partir d’une série de configurations échantillonnées
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durant la phase de production d’une simulation a la température T. Pour une configuration
donnée, chaque atome se déplace suivant des forces qui s’exercent sur lui provenant des
atomes voisins jusqu’a ce que le systéme trouve un minimum local sur 1’hypersurface

d’énergie (Figure 11.6), ou les forces s’annulent.

F, = —grad U; (11.24)

Le principe de 1’algorithme du gradient conjugue est le suivant. La configuration de N atomes
est décrite par un vecteur Xy de dimension 3N. Soit k le nombre d’itérations déja réalisées,
notons Sk la direction de descente vers le minimum local, et A, le module du déplacement.

Les nouvelles positions des atomes i a I’itération k+1 sont :
Kk+1 = Xy + Ak . Sk (“.25)

L’écriture (I1.25) n’est autre que celle de la méthode de plus grande pente qui converge
lentement vers le minimum local. La méthode du gradient conjugué est appliquée afin
d’optimiser la descente en tenant compte du gradient g de la fonction non linéaire & minimiser
au cours du processus itératif. Le gradient est calculé a chaque pas d’itération est écrit au

moyen de la formule suivante :

S = {_gk pour k =1 (11.26)

—8r + br.Sk_1 pourk > 2

si le produit scalaire est (gy, Sy ) est négatif, S étant une direction de descente. Les valeurs
de b, peuvent étre déterminées de plusieurs manieres : Fletcher-Reeves (FR) [Fletcher &
Reeves, 1972] ou Polak-Ribiere (PR) [Polak & Ribiere, 1969], la comparaison entre les deux
méthodes est faite en détail dans [Maurin & Motro, 2001] :

(Gr» Ik — Jre-1)
(Gr-1 Gk-1)

bII;R _ (gk’gk) >0 et b’};R —

a (Gr-1,Gr-1)

(11.27)
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Figure 11.6 : Représentation schématique de la surface d’énergie potentielle (PEL).

11.4.3 Propriétés structurales

La fonction de corrélation de paires, ou fonction de distribution radiale (RDF), notée
g(r), mesure la probabilité de trouver une particule dans une couronne sphérique entre les

distances r et »+Ar par rapport a une particule quelconque considérée comme origine :

) = V n(r)
I\ =N amrzar
n(r) représente le nombre moyen des particules situées a une distance entre r a »+Ar de la

(11.28)

particule choisie comme origine.

&)

Figure 11.7 : Hlustration du comportement typique de la fonction de corrélation de paires.
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La Figure 1.7 montre le comportement typique d’une fonction de corrélation de
paires g(r). Aux petites distances r, g(r) est nul a cause de la tres forte répulsion entre les
particules. A partir des distances plus éloignées, la présence d’oscillations montre les
corrélations de la particule centrale avec les particules de la premiere sphére de coordination.
Les oscillations successives indiquent des spheres de coordinations de plus en plus éloignées
mais qui sont de moins en moins définies. Aux tres longues distances, g(r) tend vers 1
montrant un systeme complétement désordonné. La distance R est un rayon de coupure défini
comme le premier minimum de g(r) qui limite la premiére couche voisine. L’intégration de
g(r) jusqu’en Rc permettra de déterminer le nombre de coordination Nc, comme nous allons

le voir par la suite.

Le facteur structure S(q) est la transformée de Fourier de la fonction de corrélation de
paires (11.28):

S(g =1+ pf (g(r) — 1) exp(iq.r)dr (11.29)
0

avec g le vecteur de ’espace réciproque et p =N/V la densité moyenne des atomes du
systtme. Comme nous I’avons déja évoqué au chapitre I, il est possible de faire une
comparaison directe entre la simulation et I’expérience permettant ainsi de tester la qualité des

potentiels mis en ceuvre dans la simulation.

Pour un systéme avec n especes atomiques, il existe [n. (n+1)]/2 facteurs de structure
partiels et le méme nombre de fonctions de corrélations de paires partielles associées. Par
exemple, les CAS, i.e. CaO-Al,03-SiO, contiennent quatre types d’atomes, et donc 10 paires
distinctes : Al-O, Si-O, Ca-O, Al-Al, Al-Si, Ca-Ca, Ca-Si, Si-Si, O-O, Al-Ca). La relation

(11.29) se généralise alors de la fagon suivante :
dmp [~ .
Sep(@) — 1= e fo r[gup () — 1] sin(q-r) dr (11.30)

—_— 1 ” y
90 = 1= 35 | alSup(@ ~ 1] sin(q 1) dg (11.31)

Ici p est la densit¢ atomique moyenne du systéme. Notons que gog(r) = gpa(r)
et S5 (q) = Spa(q), du fait I’isotropie du systéme.
L’intégration de la fonction g,gz(r) jusqu’au rayon de coupure Rc,g permet d’obtenir

le nombre de coordination N, d’une particule de type o par des particules de type 3.
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47TNB Rcag 2
Ngp = 7 J;) ap(r)re dr. (11.32)

Les différents formalismes qui ont été développés sur les facteurs de structure partiels et leur

relation avec les facteurs de structure totale mesurée sont développés dans 1’annexe II.

La fonction de distribution angulaire ADF (en anglais « Angular Distribution
Function ») représente la probabilité de trouver deux atomes distincts a une distance r < R
formant un angle 8 avec un atome central. La Figure 11.8 montre des angles de type O,-Al-Og,
0,-Si-0; et 0;-0,-0O3 pour deux tétraedres de centre Al et Si et qui sont connectés par un
oxygene pontant (BO) O,. Si 0 est ’angle entre les liaisons j — i — k, la fonction de
distribution angulaire g(0) est obtenue sous la forme d’une distribution en histogramme des

angles déterminés de la maniere suivante

0= Z Z arccos M
- Iy, Ty (11.33)

J o k>j

avec : Ijj . g = (xl- — xj)(xk —x;) + (yl- — yj)(yk —yi) + (zi - Zj)(Zk —z;),ourjestla

distance entre les atomes i et j.

Figure 11.8: Représentation schématique les angles O;-Si-O,, O,-Al-O; et 0;-0,-O4

pour deux tétraédres connectés par un BO.
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11.4.4 Anneaux

La recherche d’anneaux dans les systemes CAS que nous avons étudiés permet de
caractériser un ordre & moyenne portée. Nous avons utilise le logiciel ISAACS [Roux &
Petkov, 2010] pour déterminer leur statistique. Quatre types d’anneaux peuvent étre
considérés d’un point de vue topologique : « King », « primitifs », « forts » et « plus courts
chemin ». Davantage de détails sur les quatre types d’anneaux ainsi que sur le fonctionnement
du logiciel ISAACS sont fournis dans 1’annexe III. Nous avons utilisé dans ce travail de thése
les anneaux de type « Plus Courts Chemin » (PCC), le critére de prise en compte des anneaux
de type PCC est d’inclure seulement ceux qui n’ont aucun raccourci. La Figure 11.9 montre un
exemple pour définir les anneaux de type PCC, les anneaux pris en compte sont abfea, abdfea,
bdfchb, dgfd et les anneaux abdgfea et bdgfcb ne sont pas des anneaux PCC car le chemin dgf
possede un un raccourci (df) [Guttman, 1990; Franzblau, 1991].

La plus part des recherches actuelles utilisent les anneaux PCC [Winkler & al., 2004 ;
Huang & Kieffer, 2004]. L’argument principal d’utiliser les anneaux de type PCC parce que
I’algorithme de recherche des anneaux de type «King» [King, 1969] ignore un certain
nombre d’anncaux trouvés en PCC. Les algorithmes de recherche des anneaux de type
« primitifs » et « forts » sont prohibitifs en temps de calcul. L’analyse des anneaux types PCC
sera appliquée aux atomes de silicium et d’aluminium qui sont les formateurs du réseau et
fournira des informations sur 1’organisation spatiale des tétra¢dres entre eux. Ainsi, les

anneaux qui nous intéressent seront de type Si-O-Si-O-, Si-O-Al-O- ou Al-O-Al-O-.

/\
e
f g

Figure 11.9 : Représentation graphique avec 7 nceuds a a g. Les anneaux PCC sont
abfea, abdfea, bdfcb et dgfd.
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11.4.5 Propriétés dynamiques et de transport atomique

Dans cette partie, sont données les définitions des propriétés dynamiques utiles : le
déplacement quadratique moyen, les coefficients d’auto-diffusion, la viscosité, la fonction de

diffusion intermédiaire et le temps de relaxation structural associé.
11.4.5.1 Déplacement quadratique moyen et coefficients de diffusion

Le déplacement quadratique moyen s’écrit de la maniére suivante :

1
MN

M=

R*(t) = [ri(t;) — ri(t; — O] (11.34)

l i

1l
oy

La fonction (11.34) donne une mesure de la capacité d’une particule a diffuser dans son milieu
au cours du temps. La diffusion des atomes dans les liquides peut s’expliquer dans le cadre du
théoreme de fluctuation—dissipation. Les atomes sont soumis a deux forces, 1’une est une
force motrice qui donne un mouvement aléatoire et la seconde une force de freinage
systématique du mouvement des atomes dii a I’environnement local. Ainsi, le théoréme de
fluctuation—dissipation fournit une relation entre les forces aléatoire et systématique

occasionnées par les impacts répétés des atomes environnants.

Le coefficient de diffusion D, est déduit du comportement linéaire du déplacement

quadratique moyen aux temps longs par la relation

R*(6)

1 (11.35)
6 too t

D=

La Figure 11.10 montre I’allure de la fonction D(t) = R?(t)/t au cours du temps, qui tend vers

le coefficient d’autodiffusion D.
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Figure 11.10 : Courbe de diffusion du liquide Cal2.44 a la température 2000 K au cours
du temps. La valeur moyenne de la diffusion est prise a partir de 90 ps et donne une
valeur D= 0,0227 A%ps.

11.4.5.2 Fonction de diffusion intermédiaire

Globalement, la fonction de diffusion intermédiaire Fs(qg,t) est une fonction de
corrélation dynamique qui donne des informations fines sur les processus dynamiques qui ont

lieu dans le systeme

1 M N
F@.) =72 > exp lig(n(t) - 1t — )] (11.36)
i=1k,l=1

’

ouU ri(t) est la position de I’atome k a I’instant t. q = (27/L)(n, Ny, n;) sont des vecteurs d’onde
compatibles avec la longueur L = VV**® de la bofte de simulation et ny, ny et n, sont des nombres
entiers. La transformée de Fourier temporelle de 1’équation (I1.36) représente le facteur de
structure dynamique S(g,®) qui se mesure expérimentalement par des diffraction inéelastiques
de rayons X [Kozaily, 2012]. Lorsque k = I, F(qg,t) se réduit la fonction de diffusion
intermédiaire individuelle qui décrit les processus incohérents, a savoir pour les atomes pris
individuellement. Cette fonction se mesure également expérimentalement par diffusion quasi-
élastiques de neutrons [Kozaily, 2012]. Comme nous 1’avons exposé au Chapitre I, le temps
de relaxation structural ou de relaxation a, noté T, peut &tre déduit de Fs(q,t) en utilisant la
définition suivante [Binder & Kob, 2011].
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F(qt=7)=¢e™ (11.37)
11.4.5.3 Viscosité

Le calcul direct de la viscosité peut se faire de plusieurs maniéres [Allen & Tildesley,
1989, Smit & Frenkel, 2002], a la fois par dynamique moléculaire a 1’équilibre en utilisant les
relations de Green-Kubo pour le tenseur de contraintes ou par dynamique moléculaire hors
équilibre en imposant un cisaillement a la boite de simulation. Dans ce travail, nous avons
utilise la méthode «Reverse Non-Equilibrium Molecular Dynamics » (RNEMD) pour
déterminer la viscosité et proposée récemment [Muller-Plathe, 1999 ; Bordat & Muller-
Plathe, 2002].

Le principe de cette méthode repose sur le fait que la viscosité de cisaillement relie le
champ de cisaillement au flux de la quantité de mouvement transversale [Atkins, 1994].
D’une part, le champ de cisaillement correspond au gradient d'une composante de la vitesse

du fluide par rapport a une autre direction de 1’espace. Par exemple, on considérera le gradient
: N o ., (3V. .
de la composante selon x de la vitesse par rapport a la direction z de ’espace, soit (a—z") qui

est appelé le taux de cisaillement. D’autre part, le flux de la quantité de mouvement j,(px)
représente la quantité de mouvement py transportée dans la direction z par unité de temps et
par unité de surface A (voir Figure 11.11)). Ce flux est colinéaire au champ de cisaillement.
Notons que ce flux peut étre vu comme le terme non diagonal xz du tenseur des contraintes.
Finalement, la viscosité de cisaillement n n’est autre que le coefficient de proportionnalité
entre ces deux quantités, soit :

%
; = _p 2= 11.38
Jz(Px) U (11.38)

L’évaluation de # repose donc sur le calcul du flux j,(px) et du champ de cisaillement.
Pour ce faire, la boite de simulation est divisée en tranches suivant z (Figure 11.12). Les
atomes a ’intérieur de la tranche située en z = 0 sont déplaces artificiellement dans le sens des
x positifs, et les atomes dans la tranche située a mi-hauteur (z=L,/2 avec L, la longueur de la
boite de simulation dans la direction z) dans le sens des x négatifs. La réponse physique a ce
cisaillement artificiel est un profil de vitesse qui résulte du phénoméne de friction dans les
tranches intermédiaires, ¢’est-a-dire entre la tranche en z=0 et celle en z=L,/2 et egalement
entre la tranche en z=L,/2 et celle en z=L, (qui est en fait z=0 par application des conditions

périodiques).
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Figure 11.11: Géométrie de la configuration hors équilibre. Un gradient V, est mis en
place dans la direction z par un cisaillement du liquide. Le flux dynamique j,(p,)

s ’écoule dans la direction z [Miller-Plathe, 1999].

L’impulsion AP, transférée de la z=L,/2 a z=0 est connue avec précision. Si
I’application d’un flux dynamique est répétée périodiquement en permutant les quantités de
mouvement imposées, I’impulsion totale transférée une simulation sera P, la somme des AP,.

Par définition, le flux est donné par la relation suivante :

Py
- — 11.39
o) = 52 (11.39)
avec A=L,L, et t le temps pendant lequel cette méthode est appliquée. La quantite (_aa?) est

extraite de la pente du profil, qui sera linéaire si le déplacement artificiel imposé reste une
perturbation faible. Finalement, d’apres les relations (11.38) et (11.39) la viscosité est donnée
par:
Py
n= —@ (11.40)

le facteur 2 provenant de la périodicité du systeme [Muller-Plathe, 1999].
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Figure 11.12 : Vue schématigue de la boite de simulation périodique [Muller-Plathe,
1999].

Pendant la procédure de trempe, nous avons enregistré les configurations atomiques
entre les températures 6000 K et 1800 K, Les configurations sont équilibrées pour chaque
composition a cette température en NVT. Les boites de simulation sont divisées en 20
tranches de méme épaisseur suivant I’algorithme RNEMD. La quantité de mouvement est
inversée tous les 20 pas de temps sur une durée de 2 x 10" pas de temps. Mentionnons que
I’intervalle d’échange, la quantité de mouvement et le temps de simulation total ont été
optimisés au préalable en réalisant des simulations d’essai pour obtenir un état stationnaire et
le profil de vitesse linéaire. Pour des températures tres basses, la viscosité de cisaillement
augmente trés rapidement pour toutes les compositions et le profil de vitesse devient presque
plat. 1l est donc trés difficile d’obtenir une estimation précise en un temps de calcul

raisonnable.
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Chapitre 111

Propriétés structurales des verres CAS

I11.1 Introduction

Il est bien connu que les propriétés thermodynamiques et de transport atomique des
aluminosilicates de calcium dépendent de la structure microscopique de fagcon importante
[Highby & al., 1990; Cormier & al., 2005]. Comme nous I’avons évoqué au chapitre I,
I’image que 1’on peut avoir de la structure des CAS est une interpénétration de deux réseaux
de tétraedres SiO; et AlO;, connectés en leurs sommets par I’intermédiaire d’un atome
d’oxygéene appelé oxygeéne pontant (BO). Les atomes de calcium sont des cations immergés et
distribués de facon aléatoire dans les deux réseaux tétraédriques et jouent le role d’équilibrage
de charge [Navrotski & al., 1985]. De plus, ils ont la capacité d’entrer en compétition avec les
atomes Al et Si pour former une liaison avec 1’oxygeéne, créant aussi des oxygenes non
pontant (NBO). Ils induisent la formation d’oxygénes tri-coordonnés (TBO), c’est-a-dire lié
avec des atomes Al et Si, et d’aluminium penta-coordonnés (AlOs). Les cations Ca** jouent
ainsi également le role de modificateurs de réseau et affaiblissent les réseaux tétraédriques. Il
n’en demeure pas moins que les mécanismes microscopiques et leur relation avec les
propriétés macroscopiques pour le liquide et le verre et en fonction de la composition et de la

température ne sont que partiellement compris.

Ce chapitre est donc consacré a 1’étude de propriétés structurales des CAS dans les
phases liquides, surfondues et vitreuses. Les compositions, qui sont montrées dans le Tableau
I11.1, ont été choisies selon trois joints, c’est-a-dire avec un ratio de composition R =
[CaO]/[Al, O3] = 1, 1,57 et 3, pour lesquelles la teneur en silice varie dans tout le domaine

possible, ce qui permettra ainsi d’examiner ’effet de 1’ajout de 1a silice sur les propriétés
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structurale de ces verres. Afin I’identifier les différentes compositions, la nomenclature Cax,y
que I’on retrouve habituellement dans la littérature, a été utilisée avec X la concentration
molaire de la silice et y la concentration molaire de I’alumine. La concentration en chaux est
alors 1-x-y. Le Tableau I.I récapitule le détail de toutes les compositions étudiées avec les
valeurs des différentes concentrations. Les compositions se répartissent selon trois lignes
appelées joints, sur lesquelles le rapport des concentrations de la chaux et de I’alumine R =
[CaO]/[Al,Os] reste constant et ou la concentration en silice varie selon le joint. Cela nous
permettra notamment d’étudier 1’évolution des propriétés structurales et dynamiques avec
I’ajout de silice sur trois joints différents, a savoir R = 1, 1.57 et 3. Un aspect remarquable de
ce ternaire est qu’il est possible de synthétiser des compositions avec une faible teneur en
silice, ce qui n’est pas le cas pour d’autres ternaires comme les aluminosilicates de

magnésium ou d’alcalins.

R=1
Compositions Nb Ca Nb O Nb Al Nb Si Taille de boite [Ang]

Ca0.50 230 920 460 - 27.91
Cal2.44 207 936 414 58 28.05
Cal9.40 191 946 382 91 28.30
Ca33.33 162 966 324 162 28.46
Ca50.50 124 992 248 248 28.58
Ca76.12 63 1034 126 391 28.73

SiO, - 1074 - 537 29.25

R=1.57
Ca0.39 311 908 398 - 28.16
Cal0.35 281 917 356 51 28.36
Ca20.31 250 931 318 102 28.45
Ca35.27 193 960 274 178 28.47
Cab5.18 146 1009 186 292 28.70
Ca77.08 72 1016 92 403 28.34
R=3

Ca0.20 441 882 294 - 28.42
Cal0.23 392 901 262 58 28.68
Cal6.21 363 918 242 96 28.61
Ca33.18 288 956 192 190 28.48
Cab0.12 204 978 136 258 28.26
Ca68.08 132 1022 88 379 28.18

Tableau I11.1: Parameétres de simulation pour chaque composition : le nombre d’atome et la taille

initiale de la boite de simulation pour les trois joints.
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Dans une premiére partie, le potentiel empirique, qui a été construit a partir de données
expérimentales et de résultats de simulation de dynamique moléculaire ab initio sur le joint R
= 1 pour des teneurs en silice inférieures a 20 %, sera validé. Dans la seconde partie,
I’évolution des propriétés structurales en fonction de la composition en silice et de la
température sera examinée. Nous considérerons pour cela les fonctions de corrélations de
paires, les distributions angulaires, les nombres de coordination autour des atomes d’Al, de Si
et de Ca, ainsi que d’autres unités structurales comme les AlOs, les NBO et les TBO. Comme
nous le montrerons dans le chapitre 1V, ces unités structurales ont un impact certain sur la

diffusion et la viscosité.

I11.2 Validation potentiel
111.2.1 Mode opératoire des simulations

Les simulations de dynamique moléculaire ont été réalisées avec le potentiel de Born-
Mayer-Huggins. La fonctionnelle de ce potentiel est implémentée dans le code LAMMPS
[Plimpton., 1995] et ses paramétres sont introduits via le script d’entrée (voir Annexe I). Le
Tableau I1.1 donne les valeurs des paramétres du potentiel dans sa version originale et dans sa
version améliorée. Le réajustement des valeurs des parametres a été réalisé manuellement
pour reproduire avec le meilleur compromis les facteurs de structure expérimentaux, les
fonctions de corrélation de paires partielles, les nombres de coordination partiels, les angles
prépondérants des fonctions de distribution angulaires simulées en AIMD, ainsi que les
coefficients de diffusion expérimentaux. Nous avions pris contact avec le groupe de
simulation de Montpellier et en particulier Simona Ispas pour la mise en ccuvre d’un
algorithme d’ajustement des paramétres d’un potentiel empirique par minimisation des
différences quadratiques des fonction de corrélations de paires obtenues en DM ab initio et
classique [Carré & al., 2008]. Cette technique a été appliquée a la silice pure avec succeés avec
un potentiel BKS [Carré & al., 2008]. Cependant, I’extension a quatre ¢léments s’est avérée

plus complexe que prévue, et cette voie a été abandonnée.

Ce nouveau jeu de parametres mais également dans certains cas les parameétres
originaux proposées par Matsui [Matsui, 1994] ont été utilisés dans les simulations afin de
réaliser des comparaisons. Les équations du mouvement ont été résolues numériquement avec
I’algorithme de Verlet sous la forme des vitesses (voir chapitre I1) en utilisant un pas de temps
de 1 fs. La procédure d’une simulation typique est représentée sur la Figure I11.1. Une

configuration initiale est construite avec un nombre d’atomes donné pour chaque composition
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(voir Tableau 1.1) dont les positions sont distribuées aléatoirement dans une boite cubique de
volume V reproduisant les densités expérimentales dans la phase liquide [Courtial &
Dingwell, 1995]. Dans un premier temps, le systéme est chauffé a une température de T =
6500 K dans ensemble canonique (NVT) durant 10 ps. Ce temps est suffisant pour équilibrer
le systéme & cette température. 1l est ensuite refroidi & une vitesse 10* K/s a I’aide d’une
rampe continue de température a pression constante jusqu’a 300 K et les configurations ont
été stockées sur disque dur a intervalle régulier. Afin d’analyser 1’évolution en température
lors de la trempe, a chaque température désirée, une configuration produite durant la rampe
est reprise et une dynamique moléculaire a volume constant (NVT) est réalisée séparément et
équilibrée a nouveau pendant une période de temps allant de 100 ps a 10 ns suivant la
température. La simulation est alors poursuivie pour produire les propriétés physiques
pendant un temps de 10 ns aux hautes températures et jusqu’a 180 ns pour les températures
les plus basses. Notons ici que nous avons testé sur une composition 1’influence du thermostat
en réalisant une simulation dans 1’ensemble microscopique (NVE). Les résultats obtenus en

NVT et en NVE sont trés proches. Nous avons donc choisi de travaille en NVT.

NVT~1600 atomes

6500K

Température

temps

Figure 111.1: Mode opératoire des simulations de dynamique moléculaire.

74



Chapitre IV : Propriétés structurales des verres CAS

111.2.2 Températures de transition vitreuse

Nous commengons notre étude par la détermination de la température de transition
vitreuse par simulation pour chacune les compositions étudiées, a partir du concept de surface
d’énergie potentielle exposé au chapitre I [Stillinger, 1995; Sastry & al., 1998]. Les Figures
[11.2(a), (b) et (c) montrent, pour les joints 1, 2 et 3 respectivement, 1’évolution en fonction de
la température des énergies de structures inhérentes obtenues pour le nouveau potentiel a
partir du mode opératoire décrit dans la section précédente. Les courbes ont été normalisées
par rapport a leur valeur absolue obtenue a T = 300 K (voir Tableau Ill. 2). Pour les trois
joints, les courbes d’énergies de structures inhérentes montrent le comportement général
suivant. A haute température, de 6000 K a 3000 K suivant la composition et le joint, les
courbes ISE décroissent presque linéairement avec une pente faible, ce qui correspond a un
régime diffusif normal. Aux températures plus basses, les courbes d’énergies de structures
inhérentes decroissent plus rapidement indiquant que le systeme explore progressivement des
minima plus rares et plus profonds, ¢’est-a-dire avec des énergies plus basses et des barrieres
plus élevées. Le systeme entre dans un régime influencé par la PEL dans lequel il ne peut
franchir ces barrieres d’énergie que plus rarement. Finalement, aux températures les plus
basses les courbes ISE ne varient presque plus et le systéme se trouve piégé dans un minimum
ou il est dominé par la PEL et ou il a atteint I’état vitreux. En ce qui concerne la silice pure, la
courbe ISE montre un comportement anormal aux températures supérieures a 4000 K avec
une remontée de la courbe ISE trop importante, ce qui indique une limitation du potentiel

dans ce cas.

Comme nous I’avons indiqué dans le chapitre I, les valeurs de Tg sont déterminées a
partir du croisement des branches ou le systeme est influencé par la PEL et celui ou il est
dominé par PEL. Les températures de transitions vitreuses, obtenues a partir des courbes ISE
sont tracées en fonction de la composition dans les inserts des Figures I11.2 (a), (b) et (c).
Elles sont en général relativement proches des valeurs expérimentales obtenues par
calorimétrie [Cormier & al., 2005]. Elles sont cependant systématiquement plus hautes (sauf
pour la silice pure), ce qui est essentiellement di a la vitesse de trempe rapide effectuée en
simulation. Pour les joints R = 1 et 1.57, les barres d’erreur des valeurs calculées sont de
I’ordre de 30 K, nous pouvons alors considérer que les valeurs calculées sont compatibles
avec I’expérience, puisque la différence n’excéde pas 35 K. Pour le joint R = 3 les valeurs de

Te simulées sont surestimées. Toutes les valeurs de Tg ont été tabulées dans le Tableau I11.2.
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Figure 111.2: Energie de structure inhérente (ISE) en fonction de la température pour les
compositions allant de 0 & 100% (silice pure) du haut vers le bas pour le joint (a) R=1, (b) R=1.57 et
(c) R=3. Les lignes sont des guides visuels. Encart : température de transition vitreuse par simulation
DM avec le nouveau potentiel (rectangle noir) et le potentiel de Matsui (triangle bleu) en fonction de
la concentration en silice. Les cercles rouges correspondent aux valeurs expérimentales [Cormier &

al, 2005]. L’axe vertical est interrompu de 1200 K a 1360 K pour des raisons de clarté.
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La figure 111.2(a) montre la courbe ISE obtenue pour la composition Cal2 .44 sur le
joint R = 1 avec le potentiel original [Matsui, 1994]. Les énergies sont plus élevees que pour
le nouveau potentiel et donnent lieu a une température de transition vitreuse plus basse que
I’expérience. La détermination des courbes ISE n’ont pas été poursuivie. Il est intéressant de
noter que pour les trois joints, 1’évolution de Tg avec la concentration en silice suit
correctement la tendance expérimentale, avec un minimum aux environs de x = 0.33 pour le
joint 1, un maximum pour x = 0.10 puis un minimum pour x = 0.33 pour le joint 2, et enfin un
maximum pour X = 0.20 puis un minimum pour X = 0.5 pour le joint 3. Ceci montre la qualité

du potentiel d’interaction pour décrire la température de transition vitreuse.

R=1  ISE(300K) Tg  R=157 ISE(300K) To R=3 ISE(300K) To

Ca0.50 -11.79 1172 Ca0.39 -11.18 1128  Ca0.20 -10.23 1142
Cal2.44 -12.46 1155  Cal0.35 -11.86 1146  Cal0.23 -11.12 1152
Cal9.40 -12.92 1151 Ca20.31 -12.57 1133 Cal6.21 -11.71 1156
Ca33.33 -13.80 1149  Ca35.27 -13.70 1115 Ca33.18 -13.14 1150
Ca50.25 -14.86 1146  Ca55.18 -15.10 1127 Ca50.12 -14.65 1131
Car6.12 -16.64 1160 Ca77.08 -16.76 1145 Cav6.12 -16.04 1190

SiO; -18.50 1164 SiO, -18.50 1411 SiO, -18.50 1411

Tableau 111.2 : Valeurs de [’énergie de structure inhérente (ISE) @ T = 300 K

111.2.3 Facteurs de structure

Nous considérons maintenant la capacité du nouveau potentiel a décrire les facteurs de
structure totaux dans I’état liquide (2000 K), surfondu (1600 K) et vitreux (300 K), et quelles
sont les améliorations apportées par rapport a la version originale au niveau microscopique.
Dans la Figure I11.3(a) et (b) les résultats de dynamique moléculaire sont comparés d’une part
aux données de diffraction de neutrons et aux simulations ab initio [Jakse & al., 2012] a T =
2000 K et, d’autre part, aux données expérimentales de rayons X [Kozaily, 2012] et aux
simulations ab initio a T = 1600 K. Les trois compositions considérées, Ca0.50, Cal2.44 et
Cal9.40 sont celles pour lesquelles le nouveau jeu de parametres a été ajusté. A T = 2000 K,
un bon accord est trouvé avec les deux potentiels pour des vecteurs d’onde supérieurs a q =
2.5 A, En revanche, pour des valeurs de g au voisinage du premier pic de diffraction (FSDP)
(q=1.9 A™Y), le nouveau potentiel donne de meilleurs résultats. En particulier I’augmentation
du FSDP avec la concentration en silice est bien mieux reproduite. De méme, dans 1’état
surfondu, Figure 111.3(b), un meilleur accord général est obtenu avec le nouveau potentiel

pour les trois compositions.
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Figure 111.3 : Facteur structure total: (a) diffusion de neutrons S,(q) dans le liquide a T = 2000 K,
et (b) diffraction de rayons X S,(q) en surfondu a T =1600 K pour les compositions Ca0.50,
Cal2.44 et Cal9.40.

La Figure I11.4 montre les résultats du facteur de structure a T = 2000 K et a T = 300
K pour I’ensemble des compositions du joint R = 1 qui sont comparés aux mesures de
diffraction de neutrons [Kozaily, 2012; Jin & al., 1993], quand elles existent. Un bon accord
est trouvé dans le liquide et dans le verre, ce qui indique une bonne transférabilité du
potentiel, que ce soit en température ou en composition sur le joint R = 1. En particulier, le
nouveau potentiel est capable de reproduire 1’évolution du premier pic de diffraction en
position et en intensité, et donc de reproduire I’ordre a moyenne distance que nous étudierons
dans la derniere section de ce chapitre. Nous avons déterminé les facteurs des structures avec
la méthode directe de Debye, réputée trés precise aux petits vecteurs d’ondes, et montré que
les résultats obtenus par transformée de Fourier utilisées ici sont corrects aux petits vecteurs

d’onde au voisinage de FSDP.
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Figure 111.4 : Facteur structure total Sy(q) : (a) dans le liquide a T = 2000 K, et (b) pour le verre a

T =300 K, pour I’ensemble des compositions

La transférabilité¢ de ce potentiel peut étre testée plus avant en comparant les

simulations aux mesures existantes des facteurs de structure sur les deux autres joints (R=1.57

et R=3). La Figure 111.5(a) montre que le nouveau potentiel donne des résultats corrects sur le

joint R = 1.57 par rapport aux données expérimentales de diffraction des rayons X de Cormier

et al. [Cormier & al., 2005]. Ceci est également vrai pour le joint R = 3 sur la Figure 111.5 (b)

ou les résultats de dynamique moléculaire sont comparés aux mesures de diffraction de

neutrons réalisées par Louis Hennet [Louis Hennet 2012]. Ici, le nouveau potentiel donne de

moins bons résultats pour le binaire Ca0.20 [Cristiglio & al., 2010] avec des pics legérement

décalés et plus intenses.
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Figure 111.5: (a) Facteur de structure total des rayons X pour les compositions sur R = 1.57.

Les cercles blancs sont les résultats expérimentaux et les lignes rouges les résultats de DM avec

le nouveau potentiel. (b) Facteur de structure total des neutrons sur R = 3 a la température de
1873 K pour les compositions Cal0.23, Cal6.21, 1900 K pour la composition Ca33.18 et 2170 K
pour la composition Ca0.20 [Cristiglio & al., 2010].

111.2.4 Fonctions de corrélation de paires et nombres de coordination

Examinons plus en détail I’ordre local dans 1’espace direct en considérant les fonctions

de corrélations de paires partielles et les nombres de coordinations associés pour le joint R =1

et les compositions pour lesquelles des simulations ab initio ont été faites [Jakse & al., 2012]

a savoir Cal2.44 et Cal9.40. La Figure 111.6 montre les fonctions de corrélation de paires Si-

O, Al-O, Ca-O et O-O a T = 2000 K, au-dessus du point de fusion expérimental. Le potentiel

amélioré montre un trés bon accord général avec les simulations ab initio, mais avec une

hauteur du premier pic de g(r) plus prononcée. La version originale du potentiel conduit en

géneral a des résultats un peu moins bons. Comme on peut voir dans le Tableau I11.3, les

longueurs de liaison, définies comme la position du premier pic de g(r), sont en meilleur

accord avec les simulations ab initio avec le nouveau potentiel, et en particulier les longueurs

de liaison Ca-O et O-O sont sensiblement surestimes par la version originale de ce potentiel.
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Figure 111.6 : Fonctions de corrélation de paires partielles a T = 2000 K. (a) Al-O, (b) Si-
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Dans la section précédente nous avons validé le nouveau potentiel pour les fonctions de
corrélations partielles Si-O, Al-O et Ca-O et O-O. La Figure I11.7 montre les résultats pour les
autres paires. Le nouveau potentiel donne des distances de liaison en meilleur accord avec les
résultats AIMD dans la plus part des cas sauf pour la paire Ca-Ca pour laquelle la distance de
liaison est plus petite que les résultats AIMD. La fonction de corrélation de paires Si-Si en
AIMD pour la composition Cal2.44 montre une absence de premiers voisins que nous
analysons par un défaut de statistique car la boite de simulation ne contient que 8 atomes de
Si.

Les distributions des nombres de coordination autour des atomes Al, Si, et Ca sont
présentées dans la Figure II1.8. Elles sont obtenues par comptage du nombre d’atomes
d’oxygene dans la premiére sphére de coordination, dont le rayon est défini par le premier
minimum de la fonction de corrélation de paires correspondante (rc = 2.45, 3.29 et 2.12 A
pour le nouveau potentiel et 2.54, 3.43 et 2.26 A pour la version originale du potentiel,

respectivement pour les partielles Al-O, Ca-O et Si-O).

La distribution Si-O montre essentiellement un environnement constitué de 4 voisins
pour les deux potentiels, en accord avec les résultats AIMD. La distribution Al-O obtenus
avec le nouveau potentiel est proche des résultats ab initio. En particulier, la proportion
d’aluminium a 5 oxygénes voisins, AlOs, est bien reproduite. En revanche, le potentiel
original surestime cette proportion d’au moins un facteur deux, comme on peut le voir dans le
Tableau 111.4. La description de I’environnement local Ca-O, plus complexe avec une
coordination moyenne voisine de 6 a 7 atomes d’oxygene, est moins bien décrit. Cependant
I’amélioration du potentiel a ce niveau est nette, la version originale du potentiel donnant un

atome d’oxygene de plus en moyenne par rapport aux valeurs AIMD.

Finalement, la Figure I11.8(d) montre la distribution des nombres de coordination O-
(ALSi), c’est-a-dire le nombre d’atomes Si ou Al autour d’un oxygéne. Les oxygenes sont
majoritairement liés a deux atomes (Si ou Al), ce sont les oxygenes pontant qui lient deux
tétraedres voisins. Les oxygénes avec un voisin sont au nombre de 10% environ et
représentent les oxygénes non-pontant dont la présence a été montrée expérimentalement
[Stebbins & Xu, 1997] pour un systeme sur joint R = 1. Le nombre d’oxygénes tri-coordonnes
(triclusters, TBO), dont la présence a été montrée expérimentalement [Stebbins & Xu, 1997],
se trouve aux alentours de 14%. Le nouveau potentiel reproduit tres bien les résultats ab initio

de cette distribution, contrairement au potentiel original.
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(Al, Si) pour les compositions Cal2.44 et Cal9.40 liquide a la température de 2000 K.

111.2.5 Distributions angulaires

La Figure 111.9 montre les distributions angulaires des oxygenes autour des atomes
Al, Si et Caa T = 2000 K. Les distributions O-Al-O et O-Si-O possédent un pic principal
proche de I’angle tétraédrique (voir Tableau II1.3). Un examen des angles de liaison
montre que le nouveau potentiel donne généralement des résultats en meilleur accord avec
les résultats AIMD. Compte tenu de la coordination de quatre atomes d’oxygéne, ces
résultats confirment que 1’environnement local des atomes de silicium et d’aluminium est

trés majoritairement formé de tétraédres d’oxygeéne. Toutefois, la distribution O-Al-O est
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plus large que la O-Si-O indiquant un angle de liaison moins fort. Elle possede également

un pic secondaire peu marqué aux alentours de 160° d a la présence des entités AlOs.
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Figure 111.9 : Distributions angulaires de type (a) O-Al-O, (b) O-Sio et (c) O-Ca-O a la
température T = 2000 K

La distribution angulaire O-Ca-O quant a elle possede un pic principal au voisinage

de 65° et une distribution tres large au-dela de 80°. Elle est compatible avec une

superposition d’une symétrie cubique avec les angles spécifiques voisins de 70.5°, 109.5°

et 141° et d’'une symétrie octaédrique avec un angle de 90°. Bien entendu, la distribution

large des angles de liaison (et des nombres de coordination) montre le caractere

désordonné et distordu de 1’environnement local autour de Ca. Nous avons montré ci-

dessus que les systemes Cal2.44 et Cal9.40 sont essentiellement formés d’un réseau de
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tétraedres AlO, et SiO,4. L’orientation de ces tétraédres entre eux fournit une information
sur I’organisation globale de ce réseau et les liens inter-tétraédres. Les tétraédres AlO,4 sont
majoritaires pour ces deux compositions et forment 1’essentiel du réseau, les tétraedres
Si04 y sont simplement insérés uniformément. Cela correspond bien au modele construit a
partir d’observations expérimentales [Wu & al., 1999] pour différentes compositions et
également aux résultats obtenu par simulation de dynamique moléculaire pour le binaire
AS [Winkler & al., 2004].

AIMD Nouveau Matsui
Ca 12.44
rao (A) 1.75 1.74 1.71
rea-o (A) 2.30 2.30 2.35
rsi.o (A) 1.63 1.61 1.60
ro-o (A) 2.76 2.79 2.84
00-A1-0 105.7° 104.1° 101.6°
00-ca.0 63.5° 65.5° 63.3°
00-si-0 106.8° 106.8° 106°
CNaio 4,05 4.08 4.18
CNcao 6.00 6.62 7.15
CNsi.o 4.00 4.00 4.01
Ca19.40
rao (A) 1.75 1.74 1.71
rea-o (A) 2.32 2.30 2.36
rsi.o (A) 1.63 1.61 1.60
ro-o (A) 2.74 2.76 2.76
00-A1-0 106.4° 104.5° 102.6°
00-ca.0 63° 64.4° 62.3°
00-si-0 107° 106.8° 105.7°
CNaro 4.10 4.06 4.15
CNcao 6.24 6.51 6.97
CNsi.o 4.00 4.00 4.01

Tableau I11.3: Paramétres structuraux pour Cal2.44 et Cal9.44 a T = 2000

K, la liaison rio, les angles 6-i-0 et le nombre de coordination moyen CNij.o,

pour i = Al, Si, Caet O.
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Les distributions angulaires Al-O-Al et Si-O-Al obtenues avec les deux potentiels sont
tracées dans la Figure 111.10 et comparées aux résultats de dynamique moléculaire ab initio.
La distribution Si-O-Si n’est pas considérée pour ces deux compositions car les tétraédres
SiO4 ne sont pas en nombre suffisant pour étre en contact avec une statistique significative.
Les distributions Al-O-Al et Si-O-Al possedent un pic principal centré sur 125° et 135°
respectivement. Ces angles sont proches de ceux déduits expérimentalement [Wu & al., 1999]
pour différentes compositions de CAS et obtenus par simulation de dynamique moléculaire ab
initio [Benoit & al., 2001 ; Ganster, 2005] pour une composition spécifique (SiO2)oe67-
(Al,03)0.12-(Ca0)o2;. Les deux distributions possédent également un pic secondaire au
voisinage de 90° a 100° qui correspondent a la présence d’oxygénes tri-coordonnés et/ou a la

présence de tétraédres voisins qui ont une arréte en commun (cf. Figure 111.11).
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eo
Figure 111.10 : Fonctions de distributions angulaires Al-O-Al. Encart : distributions Al-O-Si
a la température T = 2000 K.
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Figure 111.11: Schéma montrant la formation de deux oxygenes tri-coordonnés
(triclusters) Al-O-Al et Al-O-Si. Les grandes sphéres sont les oxygenes, les petites sphéres
grises sont les Al et les petites sphéres noires sont les Si.

Le pic principal de la distribution AI-O-Al est tres bien reproduit par le nouveau
potentiel par rapport aux résultats ab initio, Le pic secondaire se trouve aux mémes angles
mais il est sous-estimé par le nouveau potentiel. Ceci conduit & un nombre d’entités AlOs un
peu moins élevé, comme on peut le constater dans le tableau I11.3. En revanche, la version
originale du potentiel conduit a une distribution plus étalée et décalée vers des angles plus
faibles, en particulier pour le pic secondaire. Il en résulte un nombre d’entités AlOs bien trop
élevé. Pour la distribution Si-O-Al, le potentiel original a un pic principal bien positionné,
contrairement au nouveau potentiel qui conduit a un décalage vers des angles plus élevés.
Néanmoins, encore une fois, le potentiel original donne lieu a un pic secondaire trop étalé et
par conséquent un nombre d’entités AlOs surestimé. Une bonne description des entités
structurales NBO, TBO et AlOs a été obtenue avec le nouveau potentiel. Nous avons montré
récemment qu’il trés important qu’elles soient correctement décrites car elles ont un impact
important sur les propriétés dynamiques [Bouhadja & al., 2013]. Cela sera examiné en détail
dans le chapitre V.

| AIMD | Nouveau potential |  Potential de Matsui
Cal2.44
2000 K 1600 K 2000 K 1600 K 2000 K 1600 K
NBO (%) 12 10.5 114 10.9 14.7 14.2
TBO (%) 141 12.2 14.9 125 21.9 18
AlOs (%) 4.42 2.39 3.67 1.94 8.40 4.2
Ca19.40
NBO (%) 12 9.1 11.3 8.5 13 12.2
TBO (%) 14.2 10.7 13 104 20.5 16
AlOs (%) 3.29 1.72 2.78 0.64 7.02 3.43

Tableau 111.4 Paramétres structuraux pour les compositions Cal2.44 et Cal9.40, les longueurs de la

liaison ri.o, les angles 000, le nombre de coordination moyen CN; (i=Al, Ca, Si) et le pourcentage

de coordination de Al avec 5 atomes O.
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I11.3 Evolution de ’ordre local avec la température et la composition

111.3.1 Réseaux tétraédriques

La section précedente a permis de montrer que les modifications apportées au potentiel
de Matsui [Matsui, 1994] donnent lieu a une amélioration nette d’un grand nombre de
propriétés structurales par rapport a I’expérience et aux simulations AIMD pour les
compositions Cal2.44 et Cal9.40, ainsi qu’une prédiction correcte des températures de
transition vitreuse pour les trois joints. L’analyse des propriétés structurales en fonction de la
composition et de la température dans la suite du chapitre est réalisée exclusivement avec ce

potentiel.

Dans un premier temps, les Figures 111.12(a) a (f) permettent de visualiser directement
les configurations extraites des simulations et d’examiner leur évolution en fonction de la
concentration en silice pour le joint R = 1 & la température de 2000 K. Les images ont été
réalisées avec le logiciel Visual Molecular Dynamics (VMD) [Humphrey & al., 1996]. Pour
la composition Ca0.50, avec 0 % de SiO,, les tétraedres AlO, sont trés majoritairement
connecté les uns aux autres par des oxygenes pontant (BO). Les atomes de calcium s’inserent

dans le réseau AlO, et créent des oxygénes non pontant (NBO).

Lorsque la teneur en silice est progressivement augmentée a 12% puis a 19%, des
tétraedres SiO, s’inserent de fagon aléatoire et homogene dans le réseau formé par les
tétraedres AlO, et il n’y a que trés peu de de SiO4 voisins. A 33% de silice la situation change
puisque le nombre de tétraedres SiO4 est suffisant pour développer de nombreuse liaison Si-
O-Si et ainsi 80% des tétraedres SiO,4 sont connectés entre eux. A 50% de silice, le réseau
tétraédrique est formé d’un mélange homogene et a part égale d’AlO, et de SiOy, ces derniers
étant, pour la trés grande majorité, connectés. A 76% de silice, la situation est inversée par
rapport a 12 et 19% car le réseau de tétraédre SiO, est bien établi et les AlIO,4 sont insérés de
facon aléatoire et homogene. Nous constatons que cette observation du remplacement
progressif du réseau d’AlO, par des SiO4 évolue peu avec la température quel que soit la

composition.
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Figure 111.12 : Visualisation par VMD [Humphrey & al., 1996] d une configuration simulée

des systemes CAS pour les compositions du joint R = 1 a la température de 2000 K. Les atomes

bleus : Ca, rouges : O, verts : Al, et jaunes : Si.
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Le principe d’évitement de Lovenstein [Benoit & al., 2001] qui veut que pour des
compositions a faible teneur en alumine, il n’y a pas de connections O-Al-O n’est pas vérifié
pour les compositions a 76% et 77% de silice étudiées ici car nous observons des liens Al-O-
Al. Pour des compositions avec une teneur encore plus faible, il y a une probabilité non
négligeable qu’il n’y ait pas de liaisons Al-O-Al mais uniquement pour des raisons purement
statistiques, les tétraeédres AlO, étant distribués aléatoirement et de facon homogéne. Notons
d’ailleurs que ce principe s’applique tout aussi bien a la silice pour des compositions avec une
teneur de ’ordre de 10% de SiO,. En effet, nous n’observons dans ces cas-la que trés

rarement des liens Si-O-Si.

La Figure 111.13 représente la visualisation des configurations extraites des simulations
a la température de 2000 K pour le joint R = 1.57 avec 10% et 77% de silice et pour le joint R
= 3 avec 10% et 68% de silice. La situation montrée pour ces deux joints est différente. Le
rapport de concentration CaO/Al,O3 est déséquilibré en charge, un cation Ca ne compensant
pas exactement deux anions Al. Il en résulte un exces de Ca pour R = 1.57 qui est encore plus
important pour R = 3. Comme on peut le constater sur la Figure 111.13 (a) et (c), pour R =
1.57 et 3 a 10 %, contrairement a R = 1, un grand nombre de tétraédres AlO, et SiO4 sont
isolés dans le systeme ou forment de petits ilots ou ils sont connectés. Lorsque la teneur en
silice augmente et donc le nombre de Ca diminue le réseau se reconnecte partiellement pour R
= 1.57. En revanche pour R = 3, méme a 68% de silice, le réseau reste assez morcelé. Par
ailleurs, en particulier pour R = 3, un nombre important d’atomes d’oxygéne ne participent
pas a la formation des tétraédres AlO, et SiO,4 et forment une liaison avec des atomes Ca
uniquement. Pour ces deux joints, on peut d’ores et déja dire que le nombre d’oxygenes non-
pontant est plus important que pour le joint R = 1, comme nous le verrons dans la suite de ce

chapitre de fagon quantitative.
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Figure 111.13 : Visualisation par VMD [Humphrey & al., 1996] d’une configuration
simulée des systemes CAS pour les compositions du joint R = 1.57 (a) et (b) et 3 ((c) et (d)

a la température de 2000 K. Les atomes bleus : Ca, rouges : O, verts : Al, et jaunes : Si.
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111.3.2 Fonctions de corrélation partielles

Dans cette partie, nous analysons I’évolution des fonctions de corrélation de paires
partielles Si-O, Al-O, Ca-O et O-O, en fonction de la concentration en silice a 2000 K pour le
joint R = 1. L’évolution en fonction de la température sera examinée indirectement au travers
de I’évolution des entités structurales NBO, TBO et AlOs.
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Figure 111.14 : Fonctions de corrélation de paires partielles (a) Si-O, (b) Al-O, (c) Ca-O et (d)

0-0 a la température de 2000 K pour les compotions R = 1.
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Pour les trois g(r) partiels Si-O, Al-O, Ca-O, la position du premier pic, qui
correspond & la distance de liaison moyenne, ne change pratiquement pas, quelle que soit la
composition (voir Tableau 111.5). Pour Si-O, ce pic est trés bien défini (tres étroit et intense),
montrant la nature forte de la liaison covalente Si-O. Par ailleurs, les fonctions gsio(r) sont
quasiment nulles pour des distances comprises entre 2 et 2.5 A, montrant que la rupture de la
liaison Si-O est assez rare et donc que les tétraédres SiO4 sont robustes. Les fonctions gaio(r)
sont assez similaires, mais avec un premier pic moins intense et plus large par rapport a Si-O,
avec un premier minimum non nul. Ceci indique que la liaison covalente Al-O est moins forte
que celle de Si-O, et que par conséquent la liaison Al-O est plus flexible et peut conduire a
I’existence d’entités AlO3 et AlOs sous ’influence d’un modificateur de réseau comme Ca.
Les fonctions gcao(r) ont une forme qui s’apparente davantage a celle d’un liquide simple
avec un premier minimum ayant une amplitude allant de 0,5 a 0,7 avec I’augmentation de la
concentration en silice. Ceci est révélateur d’une rupture possible de la liaison Ca-O avec une
probabilité significative. Comme la trés grande majorité des atomes d’oxygene se trouvent
attachés aux tétraedres SiO, et AlOy, cela peut étre une indication que les atomes de Ca ont la

capacité de diffuser dans le réseau tétraédrique plus facilement.

L’évolution du premier pic de la fonction goo(r) donne des informations sur les
corrélations O-O intra- et inter-tétraedres. Contrairement aux trois autres fonctions de
corrélation de paires, la position du premier pic se décale vers les petites valeurs de r avec
I’augmentation de la concentration en silice. Elle passe de 2,82 A pour Ca0.50, proche de la
distance O-O dans les tétraddres AlO4 & 2,65A caractéristique de la distance O-O dans les
tétraedres SiO,4. Celle évolution montre le remplacement progressif des tétraedres AlO, par
des SiO4avec ’ajout de silice. Le premier pic devient plus intense et moins large, cependant
son intensité passe par un minimum pour la composition a 33 % de silice. Ce comportement
est également observé pour les joints R=1,57 et 3 avec une intensité du premier pic qui passe

par un minimum aux alentours de 20 %.

Les évolutions les plus importantes sur les g(r) partiels avec la composition en silice se
trouvent & des distances au-dela de 3,5 A, en particulier pour les fonctions gsio(r), gaio(r) et
Joo(r) caractéristiques d’une modification de 1’ordre a moyenne distance du réseau
tétraédrique. Ce dernier sera examine dans la section 111.4 de ce chapitre. Les joints R = 1,57

et 3, montrent au niveau de ces quatre g(r) partiels une situation similaire.
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La Figure 111.15 montre la variation du nombre de coordination moyen autour des
atomes de Al et Ca en fonction de la température depuis le liquide a haute température (4000
K) jusqu’au verre a 300 K et ceci pour toutes les concentrations de silice allant de 0% a 76%
pour R = 1. Comme le montre le Tableau I11.5, le nombre de coordination moyen autour de Si
est 4.00 quelle que soit la concentration de silice et la température du systéme, il n’est donc
pas tracé. La Figure 111.15 (a) montre que le nombre de coordination Al-O moyen décroit avec
la température pour toutes les compositions et se stabilise & des valeurs trés proches de 4 a
partir de la température de transition vitreuse, ce qui montre un renforcement du réseau
tétraédrique lorsque la température approche la transition vitreuse. La courbe montre
également que plus la teneur en silice diminue plus le nombre de coordination Al-O s’écarte
de 4 et devient maximum pour Ca0.50, ce qui révéle la présence d’aluminium avec une
coordination supérieure a 4, a savoir des entités AlOs. Ce comportement reste valable quelle
que soit la température et il est conjoint a 1’augmentation de concentration en atomes de
calcium qui jouent le role de modificateur de réseau. Le nombre de coordination moyen
autour des atomes Ca est tracé dans la Figure 111.15(b). Une diminution est également
observée avec la température, avec une stabilisation au voisinage de la température de
transition vitreuse. Les courbes montrent également une diminution de la coordination Ca-O
avec I’augmentation de la concentration en silice. Au-dessus du point de fusion expérimental
les coordinations se trouvent entre 6,25 et 6,7 et diminuent dans le verre dans une fourchette
de 5,8 et 6.2, qui sont cohérentes avec les valeurs publiées dans la littérature [Cristiglio & al.,
2010 ; Cormier & al., 2005, Cormier & al., 2003].
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Figure 111.15: Nombre de coordination moyen (a) Al-O et (b) Ca-O pour les compositions du joint

R=1.
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La Figure 111.16 montre la variation du nombre de coordination moyen autour des
atomes de Al et Ca en fonction de la température comme précédemment mais pour R = 1,57
et R = 3. Les deux joints montrent la méme évolution que pour le joint R =1 en fonction de
la température et de la concentration silice, avec peu d’évolution pour le nombre de

coordination Ca-O et une légere diminution pour Al-O quand R augmente.
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Figure 111.16: Nombre de coordination moyen pour (a) Al-O et (b) Ca-O pour les
compositions du joint R = 1,57 ainsi que (c) Al-O, (d) Ca-O pour les compositions du joint
R=3.
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R=1 Ca050 Cal2.44 Cal9.40 Ca33.33 Ca50.25 Ca76.12
raro (A) 1.73 1.74 1.74 1.73 1.73 1.73
reao (A) 2.29 2.30 2.30 2.30 2.30 2.31
rsi-o (A) - 1.61 1.61 1.61 1.61 1.61
ro-o (A) 2.82 2.79 2.76 2.72 2.68 2.65

roo (A) (AlO,)  2.73 2.74 2.74 2.73 2.73 2.73

ro-o (A) (Si0y) - 2.58 2.58 2.58 2.58 2.58

00-A10 104.1° 1041  1045° 1045°  1045°  104.5°
0o-ca-0 66.2° 65.5° 64.4° 64° 64° 59.3°
00-si-0 - 106.8°  106.8°  107°  106.7°  106.9°
00-0-0 56.4° 56.84°  57.25°  57.6° 58° 58.2°
Nc Al-O 4.08 4.08 4.06 4.05 4.02 4.01
Nc Ca-O 6.72 6.62 6.51 6.43 6.35 6.21
Nc Si-O - 4.00 4.00 4.00 4.00 4.00

Figure 111.5: Propriétés structurales pour les compositions du joint R=1 a la
température de 2000 K.

111.3.3 Entités structurales NBO, TBO et AlOs

L’oxygene est I’élément le plus abondant dans les CAS (cf Tableau III.1). Comme
nous 1’avons précisé dans le chapitre I, il peut se trouver dans plusieurs situations comme
pontant (BO) liant les tétraédres AlO,4 et SiO4 par leurs sommets, non-pontant (NBO) se
trouvant dans un tétraédre AlO4 ou SiOy4 en lien avec un ou plusieurs atomes de Ca, lié a un
atome de Ca sans faire partie d’un tétra¢dre, ou libre sous forme moléculaire. Ce dernier cas
n’a pas été observé dans nos simulations. La présence d’oxygéne non-pontant est une des
caractéristiques connue pour influencer de facon importante les propriétés dynamiques des
liquides CAS [Cormier & al., 2005; Stebbins & Xu, 1997], il est donc important de les
¢tudier. La Figure III.17 montre I’évolution de la proportion des NBO, en référence au
nombre total d’oxygenes, en fonction de la température et la concentration en silice pour les

trois joints.

La Figure Ill.17(a), qui concerne le joint R = 1, montre une décroissance de la
proportion des NBO avec la température dans le liquide et le surfondu et se stabilise dans le
verre quelle que soit la composition. Cette décroissance se fait au profit de BO montrant une
reconnexion des tétra¢dres. L’évolution des NBO en fonction de la composition dans le verre
a 300 K montre avec I’augmentation de la teneur en silice une décroissance qui est faible dans
un premier temps jusqu’a 19% puis plus importante a partir du Ca33.33. De 0 a 76 % de silice
le nombre de NBO passe de 11.5% a 3.5%.
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Figure 111.17 Pourcentages de NBO en fonction de la température pour les compositions du
joint, @ R=1,(b)R=157et(c) R=3.

La Figure 111.17(b) montre 1’évolution des NBO pour le joint R = 1,57. La méme
décroissance avec la température que pour le joint R = 1 est observé mais avec un nombre de
NBO plus important puisque leur proportion passe de 27 % a 10 % dans tout le domaine de
concentrations. Notons la particularité de la composition Ca0.39 pour laquelle il n y’a pas de
variation des NBO, ce qui est trés probablement di au fait que la proportion en Ca est trop

forte et empéche la reconnexion du réseau lors de la diminution de la température.
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La Figure I11.17(c) montre les résultats pour le joint R = 3. Dans ce cas aucune
évolution des NBO ne se produit avec la température quelle que soit la composition. La méme
cause peut étre invogquée que pour la composition Ca0.39 sur le joint R = 1,57. Le nombre de
NBO décroit également avec 1’augmentation de la teneur en silice avec une proportion encore
plus importante que pour les deux autres joints et qui passe de 48 % a 16 % dans tout le

domaine de concentrations.

La Figure I11.17 montre 1’effet du calcium en tant que modificateur de réseau, puisqu’a
composition de silice constante le nombre de NBO augmente toujours avec la proportion de
calcium. D’autre part, les NBO diminuent toujours avec 1’augmentation de la concentration en
silice. Cet effet est essentiellement di & la diminution de la concentration en aluminium qui
est progressivement remplacé par le silicium dans le réseau tétraédriqgue. Comme la liaison
chimique Si-O est tres forte, elle est difficilement concurrencée par la liaison Ca-O, le

calcium jouant ainsi moins bien son réle de modificateur de réseau.

Examinons a présent 1’évolution des TBO (tricluster) et des AlO5. Comme nous
I’avons exposé au chapitre I, les mécanismes intervenant dans la formation de NBO pour des
verres CAS sur le joint R = 1 avec des compositions fortes en silice [Stebbins & Xu, 1997]
font intervenir ces deux entités. Un premier mécanisme concerne la production de NBO a
partir de deux BO par I’interaction avec un Ca qui joue son role de modificateur. Cette
réaction est aussi a 1’origine de la formation de TBO (tricluster) (cf. Figure 1.14 du chapitre 1).
Un second mécanisme concerne la réaction de consommation de NBO pour produire des AlOs
[Jakse & al., 2012; Stebbins et al., 1999].

Les Figures 111.18 (a), (b) et (c) montrent I’évolution des TBO en fonction de la
température pour toutes les compositions et les trois joints. Leur évolution est similaire a celle
des NBO en température et en composition. Pour le joint R = 1 les proportions sont proches
des NBO montrant une corrélation entre ces deux entités, en revanche pour les deux autres
joints les TBO sont nettement moins nombreux que les NBO et diminuent quand R augmente,
alors que les NBO augmentent. Notons que les TBO qui sont formés sont en grande majorité
de type O-3Al et O-2AISi. lls ne font quasiment jamais intervenir deux ou trois siliciums,

comme le montre le Tableau I11.5.
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Figure 111.18 : Pourcentages des TBO en fonction de la température pour les compositions des
joints, (@) R=1,(b)R=157et(c)R=3.

Les Figures II1.19 (a), (b) et (c) montrent 1’évolution des AlOs en fonction de la
température pour toutes les compositions et les trois joints. La proportion des AlOs est
importante dans le liquide a haute température et décroit rapidement jusqu’a la température de
transition vitreuse. Dans le verre, leur proportion se stabilise et prend des valeurs faibles, les
valeurs les plus grandes étant pour le joint R = 1 et sont compatibles avec les valeurs trouvées
par d’autres simulations [Jakse & al., 2012 ; Cormier & al., 2003] pour les compositions
Cal2.44 et Ca76.11. Comme pour les deux autres entités, une diminution des AlOs a lieu avec

I’augmentation de la composition en silice.
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Figure 111.19 : Pourcentages des AlOs en fonction de la température pour les compositions du
joint, (@) R =1, (b) R = 1,57 et (c) R = 3. Ces proportions sont déterminées par rapport au

nombre total d’0xygene.

Les Tableaux I11.6, 7 et 8 montrent les proportions des NBO, TBO, AlOs et SiOs pour
les trois joints dans le verre a la température de 300 K et 2000 K dans le liquide. En ce qui
concerne le joint R = 1, les valeurs indiquent clairement que la formation des NBO sous
I’action des Ca conduit a la formation des TBO, en particulier pour les fortes teneurs en silice
(supérieures ou égales a 33 %) ou il y a une trés bonne correspondance. Par ailleurs, pour ces
concentrations la proportion des AlOs est tres faible. Pour ces concentrations, la réaction de
production proposée par Stebbins et Xu [Stebbins & Xu, 1997] semble étre vérifiée. Pour les

compositions inférieures a 33%, le nombre de TBO est supérieur a celui des NBO, ce qui
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implique qu’une partie des NBO est consommée pour former les entités AlOs, comme 1’ont
proposé Stebbins et al. [Stebbins et al., 1999] et que nous avons pu Vérifier par dynamique
moléculaire ab initio [Jakse & al., 2012]. Notons enfin que la formation de SiOs est trés rare
dans nos statistiques, ce qui implique que les réseaux de tétraedres AlO, et SiO4 ne jouent pas

un role symétrique.

Pour les deux autres joints, la situation est tres différente. Le réseau tétraédrique n’est
pas continu et montre des fragments de chaines de différentes tailles ainsi que des tétraedres
isolés. Ceci a pour conséquence la présence de NBO en trés grand nombre et une formation
de TBO en moins grand nombre. Pour les deux joints, la formation des TBO conjointe aux
NBO ne suit que partiellement la réaction de Stebbins et Xu [Stebbins & Xu, 1997]. Par

ailleurs, trés peu d’AlOs se forment pour ces compositions dans le verre.

300 K
R=1 NBO TBO AlOs  SiOs
3Al  2AISi  AI2Si  3Si
Ca0.50 114 | 125 - - - 1.10 -
Cal2.44 10.66 | 10.68 0.53 0 0 0.58 0
Cal940 929 | 852 116 0 0 0.303 0
Ca3333 7.9 457 217 0 0 0.10 0
Cas0.25 6.25 | 356 273 050 0 0.075 0
Ca76.12 3.75 | 0.75 241 049 0 0.037 0
2000 K
R=1 NBO TBO AlOs  SiOs
3Al  2AISi  AI2Si  3Si
Ca0.50 11.89 | 16.27 - - - 4.38 -
Cal2.44 1154 | 1363 1.3 0.011 0 3.67 0.011
Cal9.40 10.46 | 10.73 2.07 0.042 0 278 0.014
Ca33.33 855 | 6.01 343 0.15 0 0.93 0.016
Cab0.25 7.01 | 203 4.25 1.03 0.03 | 0.69 0.026
Car6.12 384 | 1.09 235 06 0.005| 033 0.032

Tableau I11.6 : Pourcentages des entités structurales NBO, TBO, AlOs et
SiOs pour les compositions R =1 a la température de 300 K et 2000 K.
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300 K
R=157 NBO TBO AlOs SiOs
3Al  2AISi  AI2Si  3Si
Ca0.39 26.93 | 3.84 - - - 0.2402 -
Cal0.35 241 | 341 0 0 0 |0.01739 0
Ca2031 21 2.7 0.218 0 0 |0.01014 0
Ca35.27 14.12 | 262 0.93 0 0 |0.00428 0
Cad5.18 1215 | 0.79 117 0.29 0 | 0.00905 0
Ca77.08 7.1 0.15 2.00 0.185 0 |0.00107 0
2000 K
R=157 NBO TBO AlOs SiOs
3Al  2AISi  AI2Si  3Si
Ca0.39 27.2 | 7.66 - - - 3.55 -
Cal0.35 2533 | 535 05 0 0 2.1 0.0089
Ca20.31 22.75| 434 116 0.033 0 1.79 0.01
Ca3s.27 16.19 | 3.88 181 0.08 0 1.45 0.029
Cab5.18 1293 | 151 161 0.14 0 0.9 0.036
Car7.08 734 | 025 2.04 028 0.02 0.22 0.041

Tableau I11.7 : Pourcentages des entités structurales NBO, TBO, AlOs et

SiOs pour les compositions R =1,57 a la température de 300 K et 2000 K.

300 K
R=3 NBO TBO A|O5 S|O5
3Al  2AISi AI2Si  3Si
Ca0.20 48.32 | 0.79 - - - 0.16067 -
Cal0.23 47.04 | 089 011 0 0 |0.08782 0
Cal6.21 46.02 | 0.21 0.1 0 0 0.03612 0
Ca33.18 38.38 | 0.2 0.1 0 0 |0.02957 0
Ca50.12 27.01| 0.2 0.4 0 0 0.02338 0
Ca76.12 17.13 | 0.29 0.58 0 0 0.01254 0
2000 K
R=3 NBO TBO AlOs SiOs
3Al  2AISi  AI2Si  3Si
Ca0.20 48.1 | 1.87 - - - 2.37 -
Cal0.23 47.01 | 151 0.27 0 0 1.78  0.0095
Cal6.21 46.06 | 1.28 0.37 0.021 0 1.55 0.031
Ca33.18 39.07 | 0.98 0.27 0.085 0 1.15 0.052
Ca50.12 2744 | 034 038 0.13 0 0.80 0.085
Car6.12 17.2 | 0.18 0.51 0.11  0.00 0.37 0.167

Tableau 111.8 : Pourcentages des entités structurales NBO, TBO, AlOs et SiOs

pour les compositions R =3 a la température de 300 K et 2000 K.

103



Chapitre IV : Propriétés structurales des verres CAS

I11.3 Ordre a moyenne portée

Comme nous I’avons vu plus haut dans ce chapitre, le facteur de structure total en
diffraction de neutrons pour le joint R = 1 montre un premier pic de diffraction prononcé dont
I’intensité augmente et la position se décale vers les petites valeurs du vecteur d’onde en
position et en intensité, et donc montre une évolution de 1’ordre & moyenne distance avec
I’augmentation de la teneur en silice. Le potentiel d’interaction utilisé dans notre travail

reproduit bien cette évolution (Figure 111.4).

L’analyse de la statistique des anneaux est la méthode la plus courante pour révéler la
nature et 1’évolution d’un ordre & moyenne distance dans les verres d’oxyde. La Figure
[11.20(a) montre la distribution des anneaux (Al,Si)-O déterminée pour toutes les
compositions du joint R = 1 dans le verre a 300 K. Ces distributions indiquent des tailles
d’anneaux allant de n = 2 a 11 avec la taille n = 7 qui est prépondérante pour toutes les
compositions. L’augmentation de la teneur en silice a clairement pour effet de diminuer la
proportion des petites tailles d’anneaux (2 <n <5) et d’augmenter la proportion des
anneaux de grande taille (6 < n < 10). Ainsi globalement la taille des anneaux augmente ce
qui est cohérent avec le décalage du FSDP vers les petites valeurs de g. Ainsi ces résultats

semblent indiquer pour le joint R =1 que la structure d’anneau peut-étre a 1’origine du FSDP.

La Figure I11. 20(b) montre les distributions d’anneaux pour le joint R = 1.57. Un ordre
a moyenne distance existe avec une structure d’anneau pour toutes les compositions. Les
distributions montrent une tendance inverse avec une diminution de la taille des anneaux et
avec un rétrécissement de la distribution quand la teneur en silice augmente, et donc un ordre
a moyenne distance qui devient mieux défini. Pour le joint R = 3, notre étude statistique ne
donne pas des résultats probants et indique que peu d’anneaux existent dans le verre. Les
facteurs de structure montrés sur la Figure 111.5(b) indiquent en effet que le FSDP est

guasiment inexistant.
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Figure 111.20 Distribution des tailles d’anneaux pour les compositions sur les joints (a) R =1
et (b) R = 1.57 a la température de 300 K.

R=1 N R=1.57 N
Ca0.50 6.17 Ca0.39 7.57
Cal2.44 6.23 Cal0.35 7.57
Cal9.40 6.28 Ca20.31 7.38
Ca33.33 6.28 Ca35.27 7.09
Ca50.25 6.41 Cab5.18 7.01
Car6.12 6.61 Ca0.39 6.71

SiO; 6.73 SiO; 6.73

Tableau 111.9 : Taille moyenne des anneaux pour les compositions de joint R = 1

et 1.57 a la température de 300 K
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Chapitre IV

Propriétés dynamiques des verres CAS

1VV.1 Introduction

Dans ce chapitre nous abordons les propriétés dynamiques des verres CAS et nous
I’avons décomposé en deux parties. La premiére consiste a étudier 1’évolution de la fragilité
dynamique au sens d’Angell [Angell, 1995] avec 1’ajout de silice sur chacun des trois joints et
d’établir une relation avec les caractéristiques structurales analysées au chapitre précédent. La
fragilité sera déterminée de deux manicres, 1’une a partir de 1’évolution du temps de relaxation
structurale avec la température et I’autre a partir de la viscosité. Nous montrerons que ces
deux quantités conduisent a des valeurs de fragilité trés proches pour toutes les compositions

considérées.

Dans la deuxiéme partie, nous poursuivrons 1’analyse des propriétés dynamiques de
facon plus détaillée sur le joint R = 1. Nous analyserons 1’évolution des coefficients de
diffusion total et partiels, la fonction de diffusion intermeédiaire individuelle, le temps de
relaxation structurale, la viscosité, dans le cadre de la théorie des couplages de modes. Nous
tenterons d’établir une connexion entre la fragilité et la violation de la relation de Stokes—

Einstein, révélatrice d’une hétérogénéité dynamique.
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V.2 Fragilité des verres CAS
1VV.2.1 Relaxation structurale et diffusion

Examinons dans un premier temps la capacité du potentiel a prédire la fonction de diffusion
intermédiaire, de laquelle seront déterminés les temps de relaxation structuraux (relaxation a),
et les coefficients d’autodiffusion. La Figure IV.1(a) montre la fonction de diffusion
intermédiaire Fs(q,t) pour les compositions Ca0.50, Cal2.44 et Cal9.40 a la température T =
2223 K pour le vecteur d’onde q = 1,9 A, qui est proche de celui correspondant & la position
du premier pic de diffraction du facteur de structure obtenu par diffraction de neutrons. Les
courbes calculées par dynamique moléculaire sont comparées aux expériences [Hennet & al.,
2013; Kozaily, 2012] réalisées justement dans le domaine temporel correspondant au régime
de la relaxation a. Comme nous pouvons le voir sur la Figure IV.1 (a), le nouveau potentiel
est en tres bon accord avec les expériences pour les trois compositions. Aux temps plus courts
typiquement inférieurs a 0.2 ps, les simulations montrent que la fonction de diffusion
intermédiaire possede un comportement gaussien caractéristique du régime balistique. Ce
dernier est immédiatement suivi par un ralentissement de la dynamique en raison de I’effet de
cage avant d’entrer dans le régime diffusif de la relaxation a.

La Figure IV.1 (a) contient également les résultats du potentiel original [Matsui, 1994]
qui a I’évidence ne montre pas d’effet de cage et qui s’amortit rapidement de fagon
exponentielle (~exp[—t/t]). Ceci est déja une indication que la diffusion est trop grande
avec ce potentiel, comme nous le verrons ci-dessous. Alors que les différences entre les deux
potentiels sont relativement subtiles au niveau de la structure, pour les propriétés dynamiques
il n’y a pas d’ambiguité sur le fait que le potentiel original n’est pas capable de prédire

correctement les propriétés dynamiques.

La Figure 1V.1 (b) montre les temps de relaxation en fonction du vecteur d’onde q a la
température T = 2223 K. Rappelons qu’ils sont déterminés a partir de la fonction de diffusion
intermédiaire en utilisant la relation (1.7) du chapitre 1. En comparant ceux-ci aux valeurs
expérimentales [Hennet & al., 2013; Jad, 2012], une bonne description est obtenue dans tout
le domaine de valeurs de g qui couvre a la fois I’ordre local (q = 2,0-2,4 Ay et lordre &
moyenne distance (q = 1,2-1,9 A™). Dans toute la suite, nous conserverons la valeur q = 1,9
A tout en précisant que des résultats similaires sont obtenus pour les autres vecteurs d’ondes.
Les résultats prédisent également correctement 1’augmentation du temps de relaxation avec

I’augmentation de la concentration en silice.
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Figure 1V.1: (a) Fonction de diffusion intermédiaire Fs(q,t) en fonction du tempsa T

= 2223 K et q = 1,9 A* pour les compositions Ca0.50 en noir, Cal2.44 en rouge et

Cal9.40 en bleu. (b) Temps de relaxation structural z en fonction de gq a la

température T = 2223 K. Les symboles pleins correspondent aux résultats DM et les

symboles correspondent aux résultats expérimentaux [Hennet, 2012].
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La Figure IV.2 montre I’évolution des coefficients d’autodiffusions totales en fonction
de I’inverse de la température. Rappelons que nous les avons déterminés a partir de la pente
des déplacements quadratiques moyens aux temps longs (cf. Chapitre Il). La comparaison
avec les valeurs expérimentales [Hennet, 2012] pour les compositions Ca0.50, Cal2.44 et
Cal19.40 montre que le nouveau potentiel prédit une diffusion en accord raisonnable avec les
expériences, les valeurs simulées étant toutefois systématiquement plus élevées, de 1’ordre de
30%. Les valeurs obtenues avec la version originale du potentiel donnent lieu a des valeurs en
gros un ordre de grandeur plus élevées, confirmant les conclusions obtenues sur la base de la

fonction de diffusion intermédiaire ci-dessus.
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Figure IV.2: Coefficients d’autodiffusion totaux pour les compositions Ca0.50 (la
courbe en bas), Cal2.44 (la courbe en milieu), Cal9.40 (la courbe en haut). Les
rectangles noirs correspondent aux expériences [Hennet, 2012], les triangles rouges
correspondent a la simulation DM avec le nouveau potentiel, les cercles bleus

correspondent a la simulation DM avec le potentiel de Matsui [Matsui, 1994].
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Les Figure 1V.3 (a), (b) et (c) montrent le déplacement quadratique moyen en fonction
du temps pour différentes concentrations de silice, a la température T = 2000 K, pour les
joints R = 1, 1.57 et 3. Nous observons le phénomene suivant : aux temps courts, toutes les
compositions ont un mouvement balistique. Le MSD diminue avec I’augmentation de la
teneur en silice, I’effet de cage devient progressivement plus marqué et donc le régime
diffusif est de plus en plus retardé dans le temps. Ainsi, quel que soit le joint, I’ajout de silice

a pour effet de diminuer la diffusivité et donc de ralentir la dynamique.
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Figure 1V.3 : Déplacement quadratique moyen a la température de 2000 K pour les compositions des

joints(a) R=1, (h)R=157et(c) R=3.

Il est intéressant d’examiner 1’évolution des coefficients de diffusion partiels, ¢’est-a-
dire de chacune des especes chimiques dans le systeme. La Figure 1V.4 (a) et (b) montre les
coefficients de diffusion partiels et total respectivement pour les compositions Cal2.44 et

Ca76.12 sur le joint R = 1. La diffusion partielle des d’atomes d’oxygene est proche de la
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diffusion totale pour les deux concentrations. A 12% en silice, les atomes Al et O sont
représentatif de la diffusion totale, en revanche les atomes de silicium diffusent plus
faiblement, par conséquent dans ce cas la diffusion est dominée par le réseau AlO4. A 76 % de
silice, la diffusion des atomes Al, Si et O est plus proche et plus basse qu’a 12%, montrant
I’influence du silicium, le réseau tétraédrique étant majoritairement formé de SiO,4. Pour les
deux compositions, les atomes de Ca ont une mobilité plus importante et diffusent a travers le

réseau tétraédrique.
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Figure IV.4: () Evolution des coefficients de diffusion partiels en fonction de l'inverse de la

température et comparée avec la diffusion totale sur le joint R = 1 (a) Cal2.44 et (b) Ca76.12.

La Figure 1V.5 (a) montre I’évolution de la fonction de diffusion intermédiaire
Fs(g,t) pour le composition Cal2.44 en fonction du temps, pour q=1.9 A’ et & des
températures allant de 3000 K a 1600 K. Lorsque la température diminue, un plateau se
développe progressivement et donne lieu a un retardement de la relaxation a et donc une
augmentation du temps de relaxation T correspondant au fait que 1’effet de cage devient de
plus en plus marqué. La Figure 1V.5 (b) montre la fonction de diffusion intermédiaire partielle
et totale pour la composition Cal2.44 a la température T = 2000 K. Comme nous pouvons
nous y attendre, les temps de relaxation les plus faibles, et les plateaux de relaxation B les
moins prononcés, correspondent aux diffusions les plus rapides et inversement. En définitive,
le temps de relaxation de 1I’oxygene est trés proche du temps de relaxation total du systéme.
Pour 76% de silice a la température T = 3000 K (Figure 1V.6), la situation est similaire,

cependant le temps de relaxation de O est intermédiaire a ceux de Al et Si, et les temps de
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relaxation deviennent plus grands de trois ordres de grandeurs, comme on peut le voir sur

I’échelle des abscisses, méme si la température est plus élevée.
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Figure IV.5: (a) Fonction de diffusion intermédiaire F(g,t) pour la composition Cal2.44 pour le
vecteur d’onde ¢ = 1,9 A™* en fonction du temps pour différentes températures entre 3000 K et 1600 K
(de gauche a droite). (b) Fonctions de diffusion intermédiaires partielles F(qg,t) en fonction du temps a
la température de 2000 K.
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Figure 1V.6 : (a) Fonction de diffusion intermédiaire F(g,t) pour la composition Ca76.12 pour le
vecteur d’onde ¢ = 1,9 A* en fonction du temps pour différentes températures entre 6000 K et 2000 K
(de gauche a droite). (b) Fonctions de diffusion intermédiaires partielles F(q,t) en fonction du temps a
la température de 3000 K.
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IV.2.2 Fragilité

Déterminons a présent la fragilité dynamique pour les trois joints. Celle-ci peut étre
obtenue soit a partir de I’évolution en température de la viscosité soit a partir de celle du
temps de relaxation [Binder & Kob, 2005]. Les Figures IV.7 (a) et (b) représentent les
graphes d’Angell, qui montrent respectivement I’évolution de la viscosité et du temps de
relaxation en fonction de I’inverse de la température, en référence a la valeur de la
température de transition vitreuse Tg (Te/T) simulée (cf. Chapitre 111) pour le joint R = 1. Pour
la viscosité et le temps de relaxation, les symboles correspondent aux valeurs obtenues par
simulation qu’il a été possible de déterminer. Aux basses températures, pour lesquelles il n’y
a pas de valeurs obtenues par simulation, les temps de relaxation deviennent trop grands pour
les temps de simulation que nous avons pu atteindre dans ce travail (180 ns pour les plus
grandes), les systemes montrant également un phénomeéne de vieillissement de plus en plus
important. Pour la viscosité, les profils de vitesses ont des pentes de plus en plus faibles avec
une erreur relative qui croit. Ces profils deviennent indétectables a plus basse température et
ne permettent pas de déterminer des valeurs fiables de la viscosité. Nous pouvons noter que
les temps de relaxation peuvent étre extraits sur un domaine de température plus large que la

viscosité, néanmoins cela n’aura pas de conséquence pour la détermination de la fragilité.

Comme nous I’avons exposé au Chapitre I, la détermination de 1a fragilité demande la
connaissance de la pente du temps de relaxation ou de la viscosité en Tg (Equation 1. 4). Ceci
ne peut pas étre réalisé directement avec les valeurs simulées. Il est nécessaire, d’une part, de
définir la valeur du temps de relaxation et de la viscosité en Tg, et d’autre part, de prolonger le
comportement en température de t(T) et n(T) pour chaque composition avec une loi
mathématique appropriée. Nous utiliserons une définition courante de la transition vitreuse a
savoir la viscosité atteint 10" Pa.s ou de facon équivalente le temps de relaxation atteint 100 s
[Kob et Binder 2005] (cf. Chapitre I). Le prolongement a basse température sera réalisé en
utilisant la loi de Vogel-Fulcher-Tammann (VFT) qui a montré sa capacité a décrire
correctement le comportement en température de t(T) et n(T) pour de nombreux systémes
[Binder & Kob, 2005].
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Les courbes en trait plein sur les Figures 1V.7 (a) et (b) correspondent a la loi VFT
ajustée par les moindres carrés sur les valeurs simulées de t(T) et n(T) ainsi que leur valeur
définie pour la transition vitreuse. Nous pouvons constater que la loi VFT donne une bonne
représentation des valeurs simulées sur tout le domaine de températures pour toutes les
compositions, que ce soit pour t(T) et n(T). La Figure IV.7 (c) permet de comparer les
viscosités calculées aux expériences pour Ca0.50, Ca50.25, Ca76.12 et la silice pure [Kozaily,
2012; Toplis & Dingwell, 2004; Urbain & al., 1982]. Un tres bon accord est trouvé pour
Ca0.50, seule composition pour laquelle un recouvrement des valeurs simulées et
expérimentales existe. Pour les autres compositions, les mesures ont été effectuées a des
températures plus basses que celles accessibles par simulation. La comparaison est alors faite
en utilisant la loi VFT correspondante par extrapolation des résultats de simulation. Un accord
raisonnable est obtenu pour Cab50.25 et la silice pure, tandis que pour Ca76.12, les valeurs de

simulation extrapolées surestiment les données expérimentales.

Les Figures IV.7 (a) et (b) montrent que ’ajout de silice modifie progressivement
I’évolution de 1(T) et n(T), qui passe d’un comportement fortement non-Arrhenius donc tres
fragile pour Ca0.50 a un comportement Arrhenius donc fort pour la silice pure. Notons que
pour cette derniére, t(T) et n(T) quittent le comportement Arrhenius a haute température (au-
dessus de 4000 K), un défaut du potentiel que nous avons déja observé sur les courbes

d’énergie de structure inhérente dans le Chapitre III.

Viscosité Temps de relaxation-a Températures

R=1 To (K) B m To (K) B m T (K) T (K)
Ca0.50 1022 5.16 119 1027 5.00 124 1878 1172 (1160)
Cal2.44 999 5.50 113 1000 5.46 114 1893 1155 (1136)
Cal9.40 | 986 5.88 107 983 6.05 105 1863 1151 (1125)
Ca33.33 | 956 7.12 91 959 6.99 93 1823 1149 (1115)
Ca50.25 871 11.94 63 870 12.15 64 1853 1146 (1130)
Ca76.12 583 37.55 33 604 35.72 35 1863 1160 (1156)

SiO, - 52 18 - 52 18 1873 1415 (1450)

Tableau 1V.1 : Parameétres VFT T, et B déterminés a partir de la viscosité et du temps relaxation. m
est ['index de fragilité. T; est la température de fusion expérimentale [Ehlers, 1972 ; Freemann, 1972;
Gentile & Foster, 1963 ; Oshorn & Muan, 1960] et T la température de transition vitreuse calculée
(les valeurs entre parenthéses représente la température de transition vitreuse expérimentale
(Cormier & al., 2005).
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Figure IV.7 : Diagramme d’Angell pour (a) la viscosité et (b) le temps de relaxation. Les

symboles sont les résultats de simulation de DM et les lignes sont les ajustements VFT

correspondants. (c) Courbe Arrhenius de la viscosité : symboles pleins correspondent aux

résultats de la simulation et les lignes en pointillés sont les ajustements VFT respectifs. Les

symboles vides correspondent aux données expérimentales pour SiO, [Kozaily, 2012], pour
Cab0.25 et Ca76.12 [ Toplis and Dingwell, 2004] et SiO, [Angell, 1995]. (d) structure

atomique des SiO4 pour 33% de silice, les atomes Si sont en jaune et les atomes O en rouge.
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Les parametres de fragilité B et m ainsi que les températures VVogel T, de la loi VTF,
déterminées a partir des ajustements de la viscosité et du temps de relaxation, sont rassemblés
dans le Tableau IV.1. En général, le paramétre B varie de ~ 2 pour les liquides trés fragiles a
~ 100 pour les plus forts [Bohmer & al., 1993]. Nous avons montré au chapitre | que B est lié
a l'indice de fragilité standard proposé par Angell [Angell, 1995] qui est également mis dans
le Tableau 1V.1. Ces résultats sont cohérents avec la fragilité trouvée experimentalement pour
le verre binaire d’aluminate de calcium [Drewitt & al., 2011] et également avec le caractere
fort trouvé pour la silice [Horbach & Kob, 2011]. Pour les compositions intermédiaires,
quand la teneur en silice augmente, la fragilité diminue plutot lentement jusqu’a 33% et plus
rapidement au-dela de 33%. Cet effet peut étre attribué a I’augmentation du nombre des
tétraédres SiO4 qui deviennent quasiment complétement connectés entre eux des 33% de
silice, comme le montre la Figure 1V.7(d). Ceci renforce considérablement le réseau

tétraédrique a partir de cette composition ou les tétraedres SiO4 deviennent majoritaires.

Pour le joint R = 1, le Tableau V.1 montre que les valeurs de B et Ty, déterminé au
moyen de la viscosité et du temps de relaxation, sont trés proches quelle que soit la
concentration en silice. Ceci montre que ces deux quantités semblent étre cohérentes entre
elles pour la détermination de la fragilité. A noter que la viscosité est plus souvent utilisée
dans les expériences, puisqu’il est plus facile de la mesurer, tandis que le temps de relaxation
est préféré pour des études de simulation. En effet c’est une quantité moins coliteuse
numériquement et, comme nous 1’avons montré plus haut, il est possible de la déterminer sur
une plus grande plage de températures. La question de I’interchangeabilité de la viscosité et
du temps de relaxation est d’actualité et a été étudiée en détail trés recemment [Shi & al.,
2013]. L’hypothese derricre la proportionnalité de 7 et # est fondée sur la relation mécanique
n=15.Gx, OU G, est le module de cisaillement et zs le temps de relaxation des contraintes de
cisaillement, pour laquelle il est généralement admis que le temps de relaxation structurale a
peut se substituer a ts. Méme si cette hypothése n’a pas été établie encore de fagon robuste,
comme le précisent Shi & al. [Shi & al., 2013], nous montrons ici pour les CAS gu’elle est

vérifiée.
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La Figure IV.8 (a) et (b) montre le graphe d’Angell pour les joints R = 1.57 et 3
respectivement. Un comportement similaire est trouvé par rapport au joint R = 1, avec une
fragilité qui diminue avec I’augmentation de la concentration de la silice. Le Tableau 1V.2
montre la variation de la fragilité pour les deux joints R = 1.57 et 3, qui indique de facon
claire que la fragilité augmente avec R pour une teneur en silice équivalente. Ces résultats
sont a rapprocher de I’évolution des propriétés structurales étudiées dans le chapitre Ill. En
effet, nous trouvons une trés bonne corrélation entre 1’évolution des oxygenes non-pontant
(NBO) qui montrent une évolution similaire a la fragilité tant en fonction de I’ajout de silice
sur un joint donné qu’en fonction du joint R. Ceci est également vrai pour la viscosité et le
temps de relaxation avec une diminution de leur valeur avec I’augmentation de NBO dans
tous les cas. Nos résultats montrent ainsi clairement que les NBO influencent directement la
fragilité des verres CAS et les propriétés de transport comme la viscosité et le temps de

relaxation structural, et donc la diffusion.

Il faut toutefois distinguer le joint R = 1 pour lequel le réseau tétraédrique est
completement connecté pour toutes les compositions et les deux autres joints pour lesquels ce
réseau est plus ou moins morcelé en raison de I’exces de CaO, introduisant un déséquilibre de
charge. Pour R = 1, les entités AlOs, qui sont produites par une consommation partielle des
NBO, jouent également un grand rdle. En effet, si la proportion d’AlOs obtenue par les deux
potentiels d’interactions (la version originale et la version améliorée) sont compareées, il
apparait que plus leur proportion est élevée, plus la diffusion est élevée, et par déduction plus
le temps de relaxation et la viscosité sont faibles. Pour les deux autres joints, les AlOs ne sont
présentés qu’en trés faible quantité et les propriétés de transport sont influencées par le degre

de connexion induit par les NBO.

R=1,57 | To(K) B m R=3 To (K) B m
Ca0.39 | 1002 439 135.88 | Ca0.20 1067 3.03  188.5
Cal0.35 | 1002 470 12954 | Cal0.23 | 1025 3.63 1599
Ca20.31 | 982 543 11520 | Cal6.21 | 1002 4.11 144
Ca35.27 | 925 7.31 99.8 Ca33.18 942 6.2 103.2
Cad55.18 | 850 12 63.5 Ca50.12 872 9.91 72
Ca77.9 683 25.2 40.56 | Ca68.08 815 12.9 57.2
SiO; - 52 18 SiO; - 52 18

Tableau 1V.2: Paramétres VFT T, et B déterminés a partir du temps de

relaxation pour les joints R = 1,57 et R = 3, m est ['index de fragilité.
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Figure 1V.8 : Diagramme d’Angell pour (a) les temps de relaxation pour le jointR =
1.57 et (b) les temps de relaxation du joint R = 3. Les symboles sont les résultats de

simulation de DM et les lignes sont les ajustements VFT correspondants.
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V.3 Propriétés dynamiques sur le joint R =1
IV.3.1 Principe de superposition temps-température

A présent, nous examinons plus en détail 1’évolution des propriétés dynamiques en
fonction de la température des verres CAS pour les compositions du joint 1, et en particulier
le ralentissement de la dynamique dans le liquide surfondu a I’approche de la transition
vitreuse. Pour cela, nous nous plagons dans le cadre de la théorie des couplages de modes
(MCT) qui a été brievement décrite dans le Chapitre | et qui offre un cadre de compréehension
de ce spectaculaire ralentissement de la dynamique. La MCT propose une description
théorique de la décroissance de la fonction de diffusion intermédiaire Fs (g, t) en fonction du
temps. Par exemple, elle décrit avec succés 1’augmentation non-exponentielle du temps de
relaxation aux temps longs, qui peut étre représentée par la fonction Kohlrausch-William-
Watt (KWW), A. exp[(—t/7)P], avec A I’amplitude, 1 le temps de relaxation a qui dépend de
la température, et B qui est indépendant de la température. Par conséquent, la MCT prédit que
la fonction intermédiaire de diffusion obéit & un principe de superposition temps-température
(TTSP) de sorte que les fonctions Fs (g, t/z(T)) pour plusieurs températures se superposent en
une courbe maitresse, sur un domaine temporel correspondant au plateau du régime de

relaxation £ et du régime de relaxation o aux temps plus longs.

Comme le montrent les Figures IV.5 et IV.6, le temps de relaxation z(7) dépend en
effet de la température. Les Figures IV.9 (a), (b) et (c) montrent pour Ca0.50, Ca33.33 et
Ca76.12 que les courbes Fs(q, t/z(T)) en fonction de t/1(T), ou z(7) est le temps de relaxation a
la température T (cf. Tableau. IV. 1), se superposent trés bien en une courbe maitresse, sauf a
la température la plus basse considérée sur les figures. Un ajustement de la fonction KWW
conduit a #=0.77, 0.63 and 0.70, respectivement, indépendante de la température pour chaque
composition. Un examen attentif des courbes pour T = 1600 K pour les compositions Ca0.50
et Ca33.33 et T = 2000 K pour Ca76.12, indique que la superposition fonctionne moins bien,
en particulier pour le régime temporel correspondant au régime relaxation #, domaine ou la
TTSP est également censée étre valide, selon la MCT. L’écart a la courbe maitresse aux
basses températures sera discuté plus bas. Ces résultats, compte tenu de la fiabilité du
potentiel construit dans ce travail, montrent que la prédiction du principe de superposition par
la MCT est valable pour des températures supérieures a 1600 K pour Ca0.50, Ca33.33 et T =
2000 K pour Ca76.12.
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Figure IV.9: Fonction de diffusion intermédiz;ire Fs(q,t) pour les compositions Ca0.50 (a),
Cal2.44 (b), Cal9.40 (c) pour le vecteur d’onde g=1.9 A™ en fonction du temps réduit ¢4, ol

est le temps de relaxation a température correspondante, pour diverses températures comprises
entre 3000 K et 1600 K, de la droite vers la gauche.

Le méme travail a été réalisé pour toutes les autres compositions du joint R=1, qui

satisfont également au TTSP. La Figure IV.10 montre la variation de I’exposant B en fonction

de la concentration de silice qui possede un minimum au voisinage de 33% de silice. Toutes

les valeurs de S sont rassemblées dans le Tableau IV.3. Bien que la variation de $ en fonction

de la concentration en silice montre le méme comportement que la température Tg en fonction

de la teneur en silice (cf. Figure 111.2), il est difficile de trouver un lien clair entre les deux.

Une étude expérimentale systématique sur un grand nombre de liquides différents, réalisée par

Boéhmer et al. [Bohmer & al., 1993], a permis de montrer une relation linéaire, toutefois pas

tres stricte, entre le paramétre S estimé a la température de transition vitreuse et la fragilité, a
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savoir que £ décroit avec I’augmentation de la fragilité. Comme la fragilité décroit en fonction
de I’ajout de silice sur tout le domaine, nos résultats semblent contredire cette étude, en tout

cas pour les compositions avec moins de 33% de silice.
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Figure 1V.10 : Variation de [’exposant 8 en fonction de la concentration en silice

1V.3.2 Température critique de la théorie du couplage de modes

Une autre prédiction de la MCT est ’existence d’une température critique, Tc. En
approchant T¢ par valeurs de température supérieures, le temps de relaxation z(7) évolue avec
la température en loi de puissance de la forme z(T) «<(T- Tc) ’. L’ajustement des courbes de
7(T), en utilisant cette loi puissance, est présenté dans la Figure 1V.11. L’évolution de la
température du temps relaxation est bien reproduite au-dessus de 1800 K et donne
respectivement pour Ca0.50, Ca33.33 et Ca76.12 une température critique Tc = 1604 K, 1800
K et 2521 K avec exposant correspondant y = 2.01, 2.05 et 2.35. Ce travail a été realisé pour
toutes les compositions du joint R = 1 et les paramétres ajustés sont rassemblés dans le
Tableau 1V.3. Les valeurs de Tc que nous avons trouvées sont sensiblement plus élevées que
celles de la température de transition vitreuse montrant, si ¢’était encore nécessaire de le faire,
que la température critique ne correspond pas a la transition vitreuse [Kob & Binder, 2005,
Das, 2004, Ediger, 2000].
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Revenons maintenant un instant sur le principe de superposition. Selon la MCT, le
TTSP n’est plus censé étre valable au-dessous de la température critique. En effet, selon la
théorie, a la température critique, les mécanismes de diffusion changent et passent de ceux
d’un liquide normal a une situation dominée par des processus activés [Das, 2004; Binder &
Kob, 2005]. Ces derniers sont plus caractéristiques d’un comportement a trés basse
température correspondant au voisinage de la transition vitreuse et la théorie ne les prend plus
vraiment en compte. Les résultats pour la température critique que nous trouvons ici sont
compatibles avec le fait que la fonction de diffusion intermédiaire au-dessous de T¢ s’écarte
de la courbe maitresse comme on peut le voir pour Ca0.50 et Ca33.33 a 1600 K et pour
Ca76.12 a 2000 K sur la Figure 1V.11, car ils correspondent a des états en-dessous de la

température critique MCT trouvée.

Par ailleurs, a mesure que les systémes passent en-dessous de la température critique,
les valeurs du temps de relaxation obtenues par simulation s’éloignent de la loi puissance et
deviennent moins grands que ce que prédit la MCT. Les valeurs de la température critique
données dans le Tableau 1V.3 se situent dans le bas du domaine influencé par la PEL, sur la
courbe d’énergie de structure inhérente (cf. Figure 111.2 du chapitre précédent). Dans ce cas, le
systeme ressent fortement des barriéres d’énergie hautes et donc les mécanismes de diffusion

sont plutdt dominés par des processus activés.
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Figure 1V.11 : Temps de relaxation en fonction de l’inverse de la température. LeS

courbes en pointillés sont les ajustements de la loi MCT.
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1VV.3.3 Violation de la relation de Stokes-Einstein

Comme nous ’avons évoqué au chapitre I, la relation de Stokes-Einstein (SE) qui
relie les coefficients de transport entre eux par I’équation (I.12), permet de déterminer la
diffusion au moyen de la viscosité ou vice versa. Cependant, connaissant a la fois la diffusion
et la viscosité, le rapport y = Dy/T permet de savoir si la relation SE est vérifiée ou non. Tout
écart de y par rapport a 1 donne lieu a une violation de la relation SE. De nombreuses études
ont été menées sur ce sujet dans 1’état liquide et surfondu afin de relier la violation de la

relation SE avec les changements de mécanismes de diffusion dans le systeme.

Pour étudier la violation de la relation SE et son rapport avec la fragilité, nous avons
tracé dans la Figure 1V.12 (a), le rapport y = Dy/T, normalisé par sa valeur a T = 6000 K, en
fonction de I’inverse de la température pour toutes les compositions du joint R = 1. Comme
nous pouvons le voir, la relation SE est verifiée a haute tempeérature, entre 6000 K et 4500 K,
quelle que soit la composition. Lorsque la température décroit davantage, un écart se produit
indiquant une violation progressive de la relation SE. Pour les compositions jusqu’a 33 % de
silice, correspondant aux compositions avec une fragilité importante (voir le Tableau 1V.1) la
relation SE reste valable sur une gamme de températures plus large, et jusqu’a 3000 K. A
mesure que la teneur en silice augmente au-dessus de 33%, la violation de la relation SE
devient plus abrupte et se produit a une température plus haute. Ceci est une indication d’une

corrélation possible entre la fragilité et la violation de la relation SE.

La Figure 1V.12 (b) montre le rapport y = D/T dans lequel nous avons remplacé la
viscosité par le temps de relaxation a. Nous voyons que 1’évolution de y en fonction de la
concentration de la silice est similaire a celui de la viscosité. La violation de la relation de SE
se produit a une température proche de celle obtenue avec la viscosité. Ces résultats indiquent
que pour les CAS sur le joint R = 1, le remplacement de la viscosité par le temps de relaxation
dans la relation SE peut étre réalisé au méme titre que pour 1’étude de la fragilité au moyen du
graphe d’Angell. Cela montre une bonne correspondance entre ces deux quantités pour
I’étude de ces phénoménes. Cependant d’aprés Shi et al. [Shi & al., 2013], cette

correspondance est loin d’étre générale et dépend des systémes étudie.
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Figure 1V.12: Rapport Stokes Einstein y en fonction de l’inverse de la température pour
[’ensemble des compostions du joint R = 1. Les symboles sont les résultats de DM et les lignes

sont des guides visuels.

La déviation du rapport y a basse température peut étre caractérisée plus en détail en
ajustant les données obtenues par une relation de Stokes-Einstein fractionnaire de la forme D
~ (7IT) avec & un exposant qui peut prendre des valeurs non entiéres. Dans la Figure 1V.13
(@), (b), (c), le coefficient de diffusion total est tracé en fonction de #/T pour trois
compositions 0%, 50% et 100% de silice. A température €élevé le coefficient de diffusion suit
la relation SE standard (¢ = 1), il bifurque clairement vers une relation de SE fractionnaire
avec un exposant ¢ qui diminue avec I’augmentation de la concentration en silice. Le Tableau
IV.3 contient toutes les valeurs de £ Nous pouvons voir que jusqu’a 33%, les valeurs de
I’exposant fractionnaire varient trés peu et restent voisines de ¢ = 0.8, alors qu’au-dela de
33%, elles diminuent de maniére significative. De plus, comme on peut le voir également
dans le Tableau IV.3, la bifurcation arrive a une température qui est de plus en plus élevée
avec I’augmentation de la teneur en silice. Comme le précisent Pan et al. [Pan & al., 2005],
des valeurs de ¢ autour 0.8-0.9 correspondant aux systémes fragiles tandis que les valeurs
autour de 3/5 correspondent a un comportement fort. Ceci a été aussi observé par Malamace
et al. [Mallamace & al., 2010] dans leur étude de la transition fragile-fort de 1’cau. Nos
résultats confirment une corrélation étroite entre la fragilité et la violation SE pour les verres

CAS considérés ici.
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Figure 1V.13: Evolution du coefficient de diffusion en fonction de n/T pour (a) Cal2.44,
(b) Cab50.25 et (c) SiO, (silice pure). Les symboles pleins sont les résultats de DM et les

lignes continues sont les lois en puissance.
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Selon de nombreux auteurs, la violation de la relation de SE devrait correspondre a un
changement de mécanisme de diffusion [Binder & Kob, 2005; Das, 2004]. Par ailleurs, dans
le cadre de la MCT, les changements de mécanismes de diffusion d’un liquide normal a une
situation dominée par des processus activés se produisent a la température critique Tc. Ainsi,
I’hypothése de considérer la température critique de la MCT comme celle a laquelle la
violation de la relation S-E se produit est plausible. En approchant Tc, le coefficient de
diffusion D se comporte avec la température suivant la loi D(T)x(T- T¢)”, y étant un exposant

critique, au méme titre que le temps de relaxation.

La Figure IV.14 montre ’ajustement des courbes de D(T) en utilisant cette loi pour
toutes les compositions. Les valeurs des parametres ajustés de la température critique Tc et de
I’exposant y sont rassemblées dans le Tableau IV.3. Ce tableau montre que les parametres
MCT de la diffusion et le temps de relaxation sont similaires pour toutes les compositions
excepté pour 76% ou il y a un écart significatif. La valeur de T trouvée ici pour la silice pure
est identique a celle trouvée par Horbach et Kob [Horbach & Kob, 2011] par simulation de
dynamique moléculaire avec le potentiel BKS. Ainsi, les valeur de T¢ obtenues au moyen de

la diffusion et du temps de relaxation sont cohérentes et sont confirmées a une exception pres.
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Figure IV.14: Evolution du coefficient de diffusion total en fonction de l'inverse de la
température pour toutes les compositions, du haut vers le bas. Les symboles pleins sont des

résultats de DM et les lignes en pointillés les ajustements de la loi MCT.
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Nos résultats montrent que la température a laquelle la relation SE bifurque vers une
relation SE fractionnaire se produit & une température significativement plus grande que la
température critique de la MCT. De plus, nos résultats révelent que la violation de la relation
SE se produit aussi au-dessus des températures de fusion expérimentales (voir le Tableau
IV.1) pour toutes les compositions étudiées. Cette constatation, qui est également observee
pour la silice [Horbach & Kob, 2001], peut étre analysée aussi a 1’aide du concept de surface
d’énergie potentielle. Nous pouvons voir a partir de la Figure 111.2 que la violation de la
relation SE arrive a une température voisine du début du régime influencé par la PEL et suit
la méme évolution, a savoir de 3200 K a 4600 K (voir Tableau 1V.1) en allant des systemes
fragiles aux systémes forts. Le liquide commence a partir de ces températures a sentir les
barriéres d’énergie les plus hautes et s’écarte d’une diffusion typique d’un liquide simple pour

laguelle la relation SE est généralement valable.

L’hétérogénéité dynamique (DH) qui se produit dans les liquides a basse température
(cf. Chapitre I) a été¢ évoquée comme 'une des raisons pour laquelle la violation de la relation
de Stokes Einstein se produit [Shi & al., 2013; Stillinger & Debenedetti, 2013]. L’une des
fagons de caractériser la DH est d’examiner le comportement du paramétre non gaussien oz(t)
(Equation 1.12). La Figure 1V.15(a) montre 1’évolution de a(t) en fonction du temps pour la
composition Cal2.44. Pour des températures allant de 1400 K a 4000 K, a,(t) augmente
progressivement avec la diminution de la température. Le maximum de a(t), noté t,
correspond au temps pour lequel la dynamique du systéme passe du régime de relaxation 3 au
régime de relaxation a. Une amplitude du maximum de a(t) supérieure a 0.2 indique une
dynamique hétérogene des atomes et au-dessous de cette valeur pour le maximum de ay(t) le

mouvement des atomes peut étre consideré comme homogeéne.

Pour la composition Cal2.44, la Figure 1V.15(a) indique qu’au-dessous de 3000 K,
une dynamique hétérogene se met en place. Comme on peut le voir sur la Figure 1V.15(b), le
méme comportement de ay(t) observé pour la composition Ca76.12, mais la DH se produit a
une température plus élevée. Le Tableau 1V.3 rassemble les valeurs de température pour
lesquelles la DH se produit, pour toutes les compositions du joint R = 1. Pour les faibles
concentrations en silice, le mouvement hétérogene démarre autour de 3000 K et augmente
jusqu’a 4500 K pour la composition Ca76.12. Le Tableau IV.3 montre qu’il existe une bonne
concordance entre les températures d’hétérogénéité dynamique et les températures ou se

produit la violation de relation de Stokes-Einstein. Nos résultats indiquent alors qu’une
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origine physique possible de la violation de SE pour les compositions CAS étudiée ici est le

mouvement hétérogéne des atomes.
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Figure 1V.15: Paramétre non gaussien a,(t) pour différentes températures pour les compositions
(a) Cal2.44 et (b) Ca76.12

R=1 Diffusion Temps de relaxation | Fraction SE TTSP DH

X Tc(K) 7y T (K) Y x(K) ¢ B T(K)
Ca0.50 1605 1.85 1604  2.01 3200 0.8 0.77 3000
Cal2.44 1610 1.94 1610  2.12 3200 0.8 0.72 3000
Cal9.40 1623 2.06 1625  2.25 3200 0.78 0.68 3000
Ca33.33 1827 2.04 1800  2.05 3600 0.77 0.63 3500
Ca50.25 1936 2.19 1996  2.19 4400 0.76 0.64 4000
Ca76.12 1976  3.16 2521  2.35 4500 0.66 0.70 4500
Sio, 3332 35 3339 345 4600 0.62| 0.83(*)| 5000

Tableau 1V.3 Température critique T et exposant y de la loi MCT déterminés pour le coefficient de
diffusion et le temps de relaxation. Ty et { représentent la température de bifurcation et I’exposant de
la relation SE fractionnaire. f est I'exposant de la loi KWW. L étoile représente la valeur de f§ de la
silice pure d’aprés [Horbach & Kob, 1999].
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Conclusion genérale

Dans ce travail de these, nous avons étudié les propriétés structurales et dynamiques
des verres aluminosilicate du calcium (CaO-Al,03-SiO;) en fonction de la température et de
la concentration en silice et pour différents rapports R de concentrations CaO/Al,O3 par

dynamique moléculaire classique (DM).

Pour ce faire, nous avons développé un potentiel empirique de type Born-Mayer-
Huggins, a partir d’un jeu de paramétres existant [Matsui, 1994] pour les liquides CMAS.
Nous I’avons affiné sur la base de résultats de dynamique moléculaire ab initio (AIMD) et de
données expérimentales pour des compositions avec moins de 20% sur le joint R = 1 [Jakse &
al, 2012]. Les modifications de paramétres les plus importantes portent sur les charges

partielles, censées modéliser les effets de polarisation.

Dans la phase liquide et surfondue, le potentiel ainsi amélioré donne une bonne
description des facteurs de structure totaux, des fonctions de corrélation des paires partielles,
des nombres de coordination, des angles des liaisons autour des atomes Si, Al et Ca ainsi que
des unités structurales comme les oxygenes non pontant, les aluminiums penta-coordonnés et
les oxygenes tri-coordonnés. 1l donne eégalement, par comparaison avec les donnees
experimentales, une bonne description de la fonction de diffusion intermédiaire Fs(q,t) et des
temps de relaxation structuraux qui en découlent, ainsi que des coefficients de diffusion. Bien
que le potentiel ait quelques difficultés a décrire la silice pure a haute température, une bonne
concordance avec des données expérimentales sur les autres compositions que celles ou il a

été ajusté comme la viscosite, les facteurs de structures pour le verre et les températures de
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transition vitreuses sur les trois joints. Ceci montre qu’il posséde de bonnes propriétés de

transférabilité.

L’étude des propriétés structurales a ét¢é menée au niveau de 1’ordre local dans un
premier temps. Pour le joint R = 1, nous avons montré qu’une proportion non négligeable
d’oxygenes non pontant (NBO) existe pour toutes les compositions et qui décroit avec 1’ajout
de silice dans le liquide, le surfondu et le verre. Ce résultat contredit 1’argument purement
stoechiométrique selon lequel avec une compensation de charge compléte entre la chaux et
I’alumine, il ne devrait pas y avoir de NBO. Les simulations montrent également 1’existence
d’oxygenes tri-coordonnés (TBO) et d’entités AlOs qui suivent les mémes tendances mais
avec des proportions différentes. Une analyse détaillée montre les mécanismes suivants :
quelle que soit la composition, la production de NBO sous 1’action des atomes de Ca, qui
jouent le réle de modificateurs de réseau, produisent les TBO suivant la réaction proposée
Stebbins et Xu [Stebbins & Xu, 1997]. L’exceés de TBO observé indique qu’une partie des

NBO est consommeée pour produire les AlOs.

Pour les deux autres joints (R = 1.57 et R = 3), méme si le nombre de NBO diminue
avec I’ajout de silice, la situation est différente. L’excés de Ca par rapport au joint R = 1
produit davantage de NBO quelle que soit la composition. Dans le méme temps, le nombre de
TBO et d’AlOs diminue de fagon significative, la réaction de Stebbins et Xu [Stebbins & Xu,
1997] n’est suivie que trés partiellement. Ce nombre important de NBO conduit a un

morcellement du réseau tétraédrique formé par les AlO, et SiO;.

L’étude de I’ordre de moyenne portée a montré que I’augmentation avec la teneur en
silice du premier pic de diffraction du facteur de structure de neutrons pour le joint R = 1
semble trouver son origine dans 1’accroissement de la taille des anneaux (Al, Si)-O que nous

avons trouvé dans les simulations.

Nous avons déterminé la fragilité pour toutes les compositions sur les trois joints, au
moyen de I’évolution de la viscosité et du temps de relaxation structural en fonction de la
température. Pour les CAS étudiés ici, ces deux quantités conduisent aux mémes résultats.
Ces derniers montrent une diminution de la fragilité¢ avec I’augmentation de la teneur en silice
quel que soit le joint. La bonne corrélation entre 1’évolution de la fragilité et celle des NBO en
fonction de la composition pour tous les systemes étudiés ici est en faveur du fait que les

NBO jouent un réle prépondérant pour la fragilité, mais avec des mécanismes différents pour
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le joint R = 1, ou le réseau est complétement connecteé, et les deux autres pour lesquels le

réseau est plus ou moins morcelé.

Finalement, 1’étude du ralentissement de la dynamique pour toutes les compositions
du joint R = 1, montre que la théorie des couplages de modes (MCT) s’applique bien. La
fonction de diffusion intermédiaire satisfait au principe de superposition temps/température
au-dessus de la température critique de la MCT. Cette derniere se trouve en surfusion
profonde, c’est-a-dire sur la partie a basse température du régime influencé par la surface
d’énergie potentielle, ou le systétme marque le changement d’une diffusion normale & une

diffusion par sauts et ou il doit franchir de hautes barriéres.

Nos résultats indiquent qu’une violation de la relation de Stokes-Einstein (SE) se
produit bien au-dessus de la température de fusion expérimentale, comme cela a déja été
observé pour la silice pure par ailleurs. Cette température de la violation de la relation SE est
donc bien plus élevée que la température critique de la MCT et marque le début d’une
hétérogénéité dynamique. A cette température, le systeme bifurque vers un comportement ou
la diffusion et la viscosité satisfont a une relation de SE fractionnaire, avec un exposant qui
varie avec la température. Ainsi, il est recommandé d’utiliser cette derniére plutét que la

relation standard de SE pour déterminer la diffusion a partir de la viscosité ou vice et versa.

Nous avons pu réaliser une étude des propriétés structurales et dynamiques des CAS
dans la phase liquide et dans le verre pour des compositions couvrant une large partie du
diagramme de phase ternaire. Ceci a été rendu possible par le développement d’un potentiel
empirique qui s’est montré transférable a toutes ces compositions. En guise de perspectives,
bien entendu 1’étude du ralentissement de la dynamique pour le joint R = 1 pourrait étre
étendue aux autres joint, qui ont des caractéristiques structurales différentes et étudiés a I’aide
de fonctions de corrélation a quatre points. Par ailleurs, ce potentiel pourrait é&tre utilisé pour
I’étude détaillée de compositions d’intérét dans d’autres domaines comme le stockage des
déchets nucléaires ou les ciments et il pourrait également servir de base a une extension a des

verres d’oxydes silicatés plus complexes.
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ANNEXE |

Code de simulation LAMMPS

Dans notre travail de these, nous avons utilisé le code LAMMPS (Large-scale Atomic
Molecular Massively Parallel Simulator), Il peut modéliser au niveau atomique des systemes :
biologiques, polymeéres, métalliques et granulaires... etc. LAMMPS fonctionne tout aussi bien
sur un seul processeur sur un PC de bureau ou portable, mais il est concu pour des
calculateurs hautes performances a architecture paralléle. 1l est capable de prendre en compte
des tailles de systémes avec seulement quelques dizaines de particules jusqu’a des millions ou
des milliards. La version actuelle de LAMMPS est écrite en C++, les premiéres versions ayant
été écriet en fortran F77 et F90 dans les années 1990 dans un département américain de
I’énergie CRADA (Cooperative Research and Development Agreement) entre deux
laboratoires DOE et trois entreprises. Il est actuellement distribué par Sandia National Labs
gratuitement [1].

En général, LAMMPS integre les équations du mouvement de Newton pour
I’ensemble des atomes, molécules ou des particules qui interagissent par 1’intermédiaire de
forces a courte ou longue portée avec une variété de conditions initiales ou aux limites.
LAMMPS a été ameélioré par Steve Plimpton, Paul Crozier et Adian Thompson pour utiliser
des listes de voisins et un algorithme de décomposition spatiale pour diviser le domaine de la
simulation en petits sous-domaines, dont 1'un est affecté a chaque processeur. Chaque
processeur communique et stocke des informations des atomes "ghost", atomes qui bordent
leur sous-domaine. LAMMPS est le plus efficace pour les systémes dont les particules

remplissent une boite parallélépipédique tridimensionnelle avec une densité uniforme.
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a- Structure du script d’entrée dans LAMMPS :

Le script d’entrée dans LAMMPS est écrit dans un langage spécifique dont la syntaxe

est définie sur le site LAMMPS. 1l se décompose en quatre étapes principales :

6.

Initialisation: Dans cette étape on déclare les parametres initiaux de la simulation par
exemple : la taille de boite, les unités utilisées, le type et la masse des atomes.
Définition de la boite de simulation Dans cette étape on donne les informations
nécessaires sur la création de la boite de simulation, soit on utilise les commandes
suivantes par exemple : "create_box", "creat_atom", "lattice”, "region" soit on utilise
un fichier extérieur qui contient les positions et les charges éventuelles des atomes
dans une configuration initiale. Puis on définit les parametres du potentiel
d’interaction.

Procédure de réalisation de la simulation aprés les deux étapes précédentes, dans
cette partie on utilise un ensemble de commandes pour réaliser les simulations par
exemple : 1’algorithme de résolution des equations du mouvement, la température
initiale et la vitesse des particules, ’ensemble statistique (NPT, NVT,....), le pas de
temps, les propriétés thermodynamiques (température, pression,...) a calculer au cours
de la simulation, et les données a sauvegarder.

Realisation Pour réaliser la simulation on utilise la commande "run™ avec le nombre
des pas ou pour minimiser I’énergie potentielle et rechercher les structures inhérentes

on utilise la commande "minimize".

b- Sorties de LAMMPS

Aprés la réalisation de la simulation, on peut avoir les résultats de LAMMPS dans

plusieurs fichiers de sortie :

1.

Les données thermodynamiques : sous forme d’un fichier sortie qui s’appelle
"log.Jlammps", qui contient la température, la pression, I’énergie cinétique et
potentielle, I’enthalpie, le volume et d’autres quantités que 1’on aura défini auparavant
dans le script.

Les fichiers de types ""dump™ : ce type des fichiers contient les configurations
obtenues au cours de la simulation pour analyser les propriétés structurales et
dynamiques : les types d’atomes, les charges, les positions et les vitesses des atomes,

les forces, I’identité de 1’atome "id" etc. Les commandes "fix', *‘compute™ et
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"variable™ permettent d’avoir d’autres propriétés physiques comme la fonction de

distribution radiale et le déplacement quadratique moyen, etc.

3. Le fichier de redémarrage : si on veut redémarrer la simulation & partir d’un état

particulier, on utilise ce fichier comme un fichier d’entrée qui contient toutes les

informations utiles pour poursuivre une simulation.

LAMMPS peut donner les résultats dans plusieurs systémes d’unités : "LJ", "real", "metal",

"cgs". Dans ce travail de thése, nous avons utilisé les unités "metal™ montrées dans le tableau

suivant :
Quantités Unités
Masse gramme/mole(g/mole)
Distance Angstroms (A)
Temps picoseconde (ps)
Energie electronvolts (eV)
Vitesse Angstréms/picoseconde (A/ps)
Température Kelvin (K)
Pression bars
Viscosité Poise(P)
Charge charge de I’électron (e)
Densité gramme/cm’®
Tableau Al.1: Unités « métal » dans le code LAMMPS.
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ANNEXE |1

Détermination des facteurs de structure partiels

Dans le cas d’un alliage binaire, nous avons maintenant un mélange de deux types
d’atome a et B. On note N, le nombre d’atomes de I’espéce a, Ng le nombre d’atomes de
I’espece B et N est nombre totale d’atomes. C, est la concentration d’atomes de type a avec C,
= N,/N et Cs es la concentration d’atomes de type B Cg = N4/N. Donc, il existe trois fonctions
de corrélation de paires partielles g.s(r), Qua(r), gps(r) et de méme pour les facteurs de
structure partiels S,4(q), Sq.(q), Sps (0) respectivement pour les paires ap,aa, Sp.

On note la moyenne quadratique (I%(q)) les longueurs de diffusion atomiques 1,(q),

I5(q) respectivement des espéces atomiques a et b :

l = Cala’ Cpl
(L)) (@) + Cglp(a) (All.1)

1? = Calczl Cpl3
(2(@)) (@ + Cplz(@) (AI1.2)

Pour la diffusion de neutron 1,(q) = b, et I5(q) = by, et on peut écrire pour la distribution de

paire partielle:

_ N,! Ng!
Papp(Ng — 2)! (Ng

1
Gap — 2)!ZJ -[ eXP[—U(kBT)] ngaZ ngaNa dsRBNB

(All.3)
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avec p, et pgla densité partielle des espéces chimique a et S respectivement p, = pC, et pg=
pCﬁ.

On peut exprimer le facteur structure total S(q) en fonction des trois partiels S,4(q), Sq.(Q),
Spp(q) suivant plusieurs formalismes : Faber-Ziman (1972) [Faber & Ziman, 1965], Ashroft et
Langreth (1967) [Ashcroft & Langreth, 1967] et Bhatia-Thornton (1970). Dans ce travail

these nous avons utilise formalisme Faber et Ziman (FZ).

All.1 Formalisme de Faber et Ziman (FZ)

Une définition des facteurs de structure partiels a été proposée par Faber-Ziman (1972)
[Faber & Ziman, 1965]. Dans cette approche, les facteurs de structure partiels sont reliés aux

fonctions de corrélation de paires partielles par :

4 o0
SPE(q) —1 = % f r[gup () — 1] sin(q.r) dr (Al1.4)
0

Gup () —1 = [ alSes(@ - 1] sinca.r) da (AlL5)
0

212%rp

On peut écrire le facteur de structure total en fonction des facteurs structure partiels de Faber

— Ziman par
S@ = U@ | ) Calpla@la(@ SEH@ + (@)~ @) | (AlLS)
a B

Le terme (I%2(q)) — (I(q))? dans 1’équation (IIL.6) est appelé le terme de Laue et ne
représente pas de caractéristique structurale. On peut définir le facteur structure total S’(q)
sous une autre forme en fonction des facteurs structure partiels de Faber — Ziman en utilisant

la relation ;

) la(@)lz(q)
S'(q) = Z; CaCp stw (@) (AIL7)

Cette formule n’est pas valable pour (I(q)) = 0.
All.2 Formalisme d’Ashcroft et Langreth (AL)
Une approche similaire, basée sur la corrélation entre les especes chimiques, et

développé par Ashcroft et Langreth [Ashcroft & Langreth, 1967]. On considere le systéeme
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comme une juxtaposition (a-b, p-f et a-f) des densités partielles (p,, ps (Pa Ppp) 12)
respectivement. Le facteur de structure partiel est définie par I’équation d’Ashcroft et

Langreth :
Sap(@ = 8ap + (Papp)'/? f [9ap () — 1]exp (—iq.r)dr. (AIL.8)

On peut écrire les facteurs de structure partiels d’ Ashcroft - Langreth S4 (q) en fonction des

facteurs de structure partiel Faber — Ziman S© (q)
4@ = 8ap + [CoCs(Sap(q) — 1). (AI1.9)

et réciproquement SZ (q) en fonction de S2 (q)

@) = (S8 @ - 8up)/ [Cal] + 1. (Al1.10)

Donc le facteur de structure total S(q) en fonction des facteurs de structure partiels d’ Ashcroft

et Langreth S2 (q) s’écrit de la maniére suivante:
1/2 Lo (@)1 (Cl) AL
S(q) = ZZ(C Cp) (lz(ﬁ» Sap(@). (Al1.11)

AllL.3 Formalisme de Bhatia-Thornton (BT)

Le facteur de structure total S(q) peut étre explicité comme la somme pondérée des

trois facteurs de structure partiels notés Syn(q), Scc(q), Snc(g) comme :

(1 (q) ) [ (@) — (@]

[la(@) — @]’ All.12

S@) = (@)

Snc(q) +

Snn(a), Sce(q), Snc(q) représentent la combinaison des facteurs de structure partiels calculés
en utilisant le formalisme de Faber —Ziman et pondérés a 1’aide des concentrations des deux

especes chimiques.

Les trois facteurs de structure partiels de Bhatia et Thornton peuvent s’exprimer en

fonction des facteurs de structure partiels de Faber — Ziman S7Z(q)
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All.3.1 Le facteur de structure partiel Nombre-Nombre Syn(q)

Sa transformée de Fourier permet d’obtenir une description globale de la structure,
c'est-a-dire de la répartition des sites dans 1’espace réciproque. Les fonctions Syy(q) et

gnn (1) représentent les fluctuations en nombres d’atomes dans 1’alliage.
Snn (@) = C5S55(Q) + 2C,CpSap (@) + CiSgE(q). (Al1.13)
D’ou

gun () = 1=—— [ q(Syn(@) — 1) sin(q.1) dq = C2gaa () +

22 por (Al1.13)
2CaClfgalfr+CLlqgL06r

All.3.2 Le facteur structure partiel Concentration-Concentration Scc(q) :

Le facteur de structure partiel Scc(q) est liée a la fluctuation de concentration dans le

systeme et il décrit I’ordre chimique. Il s’écrit
Scc(@) = CaCgl1 + CoCp(SEE(Q) + S55 (@) — 25z5(a))]- (Al1.15)

La fonction de corrélation partielle g.¢(r) s’écrit alors :

1 o (Scc(q) , _ _ _
e 170 (352 — 1) 5in(4.1) 4 = ga () + G (1) — 200 () =

All.16
gcc(r) ( )

(Cacﬁ)z
Al1.3.3 Le facteur de structure partiel Nombre-Concentration Snc(q)

Sa transformée de Fourier permet de donner une corrélation entre les sites de
diffraction et leur occupation par une espéce chimique. Lorsque la difference entre le facteur

de structure partiel SEZ(q) et SﬁFg (q) est grande, les oscillations sont plus marquées dans

le Syc(q). Dans le cas d’un systéme monoatomique Sy (q) = 0 donc toutes les informations
du facteur de structure se trouve dans Syy(q). La formule générale du facteur de structure

partiel Sy(q) est
Snc(@) = CaCp |Ca (SEZ(@) — SEE (@) — Cp (SEZ (@) - SEZ ()] (AI1L7)
Et donc la fonction de corrélation partiel gnc(r) s’ écrit :
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1

22 por

Iy aSuc(@ sin(a.1)dq = gne() = CoCs (gEE(@) — g5 (@) -

(A11.18)
(gaa(q) — 9o (q))

Si nous avons un systeme ionique, on peut de calculer le facteur structure partiel Charge-
Charge Szz(q) et Nombre-Charge Snz(q) & partir du facteur de structure partiel Scc(q) et

Snc(q) sous la forme :

S
S22(Q) = ZaZg 26(62) et Suy(q) = 2D

ngﬁ

(A11.19)

avec C, et Cp c’est la concentration des especes chimique a et B respectivement, Z, la charge
de I’espece a, et la neutralité globale du systéme doit étre respecté au moyen de la relation de

conservation C,Z, + CgZp = 0.
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ANNEXE |11

ISAACS « Interactive Structure Analysis of

Amorphous and Crystalline Systems »

Alll.1 Introduction

I.S.A.A.C.S est un logiciel construit pour analyser les propriétés structurales et
dynamiques a partir des configurations tridimensionnelles (X, Y, Z) construits par simulation
de dynamique moléculaire. Ces propriétés sont calculées automatique a partir des équations
usuelles développées dans le corps du texte de ce mémoire pour les fonctions de corrélation
de paires totale et partielles, les facteurs de structure totaux (rayons X et neutrons) et partiels
suivant les différents formalismes exposés dans 1’annexe I, les distributions des nombres de
coordination (desquels les unités structurales de tous types), les angles de liaison, les
statistiques d’anneaux et les développement en harmoniques sphériques, les propriétés de
transport atomiques au moyen du déplacement quadratique moyen des especes chimiques en
présence. Les informations fournies et les courbes peuvent étre visualisées facilement sur
I’interface d’ISAACS (voir Figure AIIL.1) et stockées pour une utilisation ultérieure [Roux &

Petkov, 2010].
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Figure AllL.1 : Vue générale de 'interface ISAACS.

Alll.2 Fonctionnalités

L'interface principale de I.S.A.A.C.S. (Figure Alll.2.a) donne acces a différents menus :

- Dans le menu option 'Project’ (Figure Alll.2.b) on peut faire un import/export

des coordonnées des atomes a partir des modéles de structure analysée

(Section AllL3).

- Dans le menu option ’Edit’ (Figure IV.2.c) on peut définir les caractéristiques

du systeme a étudier.

- Dans le menu option ‘Compute menu’ (Figure Alll.2.d) on peut exécuter les

calculs voulus.

- Le menu option ‘Help’ (Fig. Alll.2.e) est utilisé pour accéder a la

documentation fournie afin d'aider les utilisateurs.
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Figure AllL.2: Interface principale du logiciel ISAACS.

Alll.3 Les différents types d’anneaux
Alll.3.1 Anneaux de « King »

La premiére analyse des anneaux a été faite en 1964 par King [King, 1967]. Le but de
cette analyse est étudier la connectivité des tétraedres SiO4 entre eux et des chemins fermés
qui peut exister, appelés anneaux, pour un systeme amorphe la silice. King a défini un anneau
de plus court chemin qui part d’un atome et revient a lui-méme par 1’'un de ses plus proches

voisins (Figure AllL3).
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Figure AIIL3: critére de recherche des anneaux de type King. (At) atome origine de

recherche et (N) atome plus proche voisin.
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All1.3.2 Plus Courts Chemins (PCC)

L’algorithme de recherche des anneaux de type King a ét¢ modifi¢ car dans certain cas
plusieurs chemins pouvaient étre négligés. Les anneaux de type plus courts chemins (PCC)
représentent en effet le plus courts chemin entre deux plus proches voisins (N1 et N,) de
I’atome 1’origine de recherche (At) tel que défini par Guttman et Franzblau [Guttman, 1990;
Franzblau, 1991] (Figure 1V.4).
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Figure Alll.4: Critere de recherche des anneaux de type PCC. (At) atome origine de

recherche et (N; et N,) les plus proches voisins de I’atome d’origine.

La Figure Alll.5 montre deux exemples pour lesquels on peut voir la différence
entre les criteres de recherche des anneaux de type King et de plus courts chemins pour
un systeme amorphe binaire de type AB,. Les atomes entourés par des rectangles bleus
sont les atomes de I’espece chimique A (rouge) a partir desquels on démarre la
recherche et les atomes entourés par des rectangles verts sont les atomes de 1’espece
chimique B voisin de I’atome d’origine A. Dans le premier exemple (Figure AIIL.5(1))
d’apres le critére de King, on peut trouver 9 anneaux a 4 nceuds. Avec les criteres de
plus court chemin, on peut avoir en plus des 9 anneaux de 4 nceuds, les trois anneaux de
taille 18. Le deuxiéeme exemple (Figure Alll.11.(2)), avec les critéres de plus court
chemin on peut trouver 2 anneaux de 6 nceuds et 1 anneau de 8 nceuds en revanche le

critere de King ne permet d’avoir que les 2 anneaux de 6 nceuds.
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Figure AIIL5 : Images pour illustrer la différence entre les anneaux de plus court

chemins et King.

Alll.3.3 Anneaux « Primitifs »

On dit qu’un anneau est primitif [Goetzke & Klein, 1991; Yuan & Cormack, 2002] ou
Irréductible [Wooten, 2002], si un anneau n’est pas décomposable en deux anneaux
inférieurs. La Figure Alll.6 montre le critére d’obtention d’un anneau primitif, I’anneau AC
est composé par le chemin A et C. AC peut étre un anneau primitif si le chemin B ne
décompose pas I’anneau AC en deux anneaux AB et BC inférieure a I’anneau primitif AC.
L’étude des anneaux primitifs de la figure AIILS peut donner trois résultats en fonction de la

relation entre les chemins A, B, et C :

e Si les trois chemins sont similaires c'est-a-dire A = B = C alors dans ce cas les
anneaux AB, AC et BC sont Irréductibles ou primitifs.

e Si les trois chemins ne sont pas égaux, par exemple A = B < C, alors les anneaux AC
et BC sont plus grands que I’anneau AB. Donc les trois anneaux AC, BC et AB sont

primitifs parce qu’ils ne sont pas décomposables en deux anneaux inférieurs.
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e Sileschemins A<B =CouA<B<C,alors dans ce cas I’anneau BC ne dispose pas

d’un plus court donc cet anneau est décomposable en deux anneaux inférieurs AB et

AC

/, 3 \\
A i X ) C

\ 1 J

\ Y 4

Figure AllL.6 : Représentation schématique pour illustrer les anneaux primitifs.

1VV.3.4 Anneaux « Fort »

Les anneaux forts [Goetzke & Klein, 1991; Yuan & Cormack, 2002] sont de la méme
famille que les anneaux primitifs mais ne sont pas décomposables en plusieurs anneaux
inférieurs quel que soit le nombre de chemins. L’utilisation des anneaux forts reste trés limitée
sauf dans le cas des structures ordonnées comme dans la Figure AllL7 (a) pour la molécule
Buckminster fulleréne ou les atomes rouges forment un anneau fort de 9 atomes obtenus aprés
la déformation d’une liaison et comme la Figure AIIL.7 (b) pour la molécule Cgo0OU ON trouve
11 anneaux forts de 5 atomes et 19 anneaux forts de 6 atomes. Le temps de calcul de
recherche des anneaux forts reste trés long. Dans les systémes amorphes c’est impossible de
trouver les anneaux forts pour une taille plus grands comme le cas des anneaux primitifs.
L’algorithme de recherche des anneaux forts est trés colteux en temps de calcul et trés

difficile a appliquer dans les systémes amorphes.
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Figure AIlIL.7: Représentation schématique des anneaux forts (a) pour la molécule

Buckminster fulleréne et (b) pour la molécule Ceo.
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Modeling calcium aluminosilicate glasses by molecular dynamics: Structure and dynamics

The aim of this work is to study the structural and dynamic properties of calcium
aluminosilicate glasses CaO-Al,05-SiO, (CAS) by classical molecular dynamics, using an empirical
potential of the Born-Mayer-Huggins type, built on the basis of ab initio molecular dynamics (AIMD)
and the experimental results. This potential proves to be transferable for all concentration and the
structural and dynamic properties studied.

The evolution of structural properties has been studied as a function of temperature and silica
content for the three concentration ratios R = [CaO]/[AI203]= 1, 1.57 et 3. The results reveal the
presence of non-bonding oxygen, oxygen triclusters and AlOs structural units for all the concentrations
whose number decrease with increasing silica content. The study of the temperature evolution of the
viscosity and structural relaxation time shows that the fragility decreases with the increase of silica
content for all values of R. A correlation with the evolution of the number non-bonding oxygen
indicates that they play a preponderant role for the fragility. It is shown that the mode coupling theory
can be applied to the dynamics of the CAS and that a violation of the Stokes-Einstein relation occurs
well above the experimental melting point indicating a dynamical heterogeneity.

Keywords: calcium aluminosilicate, diffusion, viscosity, fragility, BMH potential, molecular
dynamics, dynamical heterogeneity, non-bonding oxygen.

Modélisation des verres d’aluminosilicates de calcium par dynamique moléculaire : Structure et
dynamique

Ce travail a pour but d’étudier les propriétés structurales et dynamiques des verres
aluminosilicate de calcium Ca0O-Al,03-SiO2 (CAS) par dynamique moléculaire classique, a partir
d’un potentiel empirique de type Born-Mayer-Huggins, construit sur la base de résultats de dynamique
moléculaire ab initio (AIMD) et expérimentaux. Il montre de bonnes propriétés de transférabilité sur
toutes les concentrations pour les propriétés structurales et dynamiques étudiées.

L’évolution des propriétés structurales a été¢ étudiée en fonction de la température et de la
concentration en silice pour trois rapports de concentrations R = [CaO]/[Al203]= 1, 1.57 et 3. Les
résultats révelent la présence des oxygénes non-pontants et tricoordonnés et d’aluminium penta-
coordonnés pour toutes les concentrations dont le nombre diminue avec I’augmentation de la
concentration en silice. L’étude de la viscosité et du temps de relaxation structurale avec la
température a permis de montrer que la fragilit¢ diminue avec I’augmentation de la concentration en
silice pour les trois valeurs de R. Une corrélation avec 1’évolution des oxygeénes non pontant indique
que ces derniers jouent un role prépondérant pour la fragilité. Il est montré que la théorie des
couplages de modes s’applique a la dynamique des CAS et qu’une violation de la relation de Stokes-
Einstein se produit au-dessus du point de fusion expérimental indiquant une hétérogénéité dynamique.

Mots clés: aluminosilicate de calcium, diffusion, viscosité, fragilité, potentiel BMH,
dynamique moléculaire, hétérogénéité dynamique, oxygenes non pontant.
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