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Introduction

Les matériaux amorphes, qui sont caractérisés par un arrangement désordonné des
atomes les constituant, ont de nombreuses applications en nanotechnologie. En parti-
culier, leurs propriétés thermiques sont au cœur de leur utilisation dans les générateurs
thermoélectriques [1] ou encore dans les dispositifs à changement de phase (PCM pour
phase change memories) [2], basés sur la commutation de phase par échauffement.
Dans le contexte de la miniaturisation des dispositifs, l’impact de la réduction des di-
mensions sur les propriétés thermiques des matériaux dont ils sont faits est un élément
clé à prendre en compte lors de leur conception.
L’origine de la conductivité thermique des cristaux, sa dépendance en température,
et l’impact de la réduction d’échelle dans les films ou les nanofils, ont été le sujet de
nombreuses études. Ils sont intimement liés à la distribution de modes phononiques et
à leurs libres parcours moyens. Les contributions de ces phonons peuvent être diffu-
sives en cas de collisions avec d’autre(s) phonon(s) ou d’interactions avec des défauts
du réseau (joints de grains, lacune, etc) ou ballistiques en cas d’absence d’événements
de diffusion. Ces phénomènes sont dépendants des dimensions du système et de sa
température.
Les mécanismes de transport de chaleur et les effets de taille sur leur conductivité
thermique sont bien moins connus pour les amorphes. Ceci est dû au fait que leur
conductivité est plus faible que celle des cristaux, la rendant potentiellement plus dif-
ficile à mesurer en fonction des techniques utilisées. Des réductions de conductivité
thermique dans des films amophes n’ont été que rarement identifiées, et à de très
petites dimensions, aux limites de la résolution des techniques de caractérisation ther-
mique. Dans ce contexte, la simulation du transport de chaleur à l’ordinateur est une
alternative incontournable, surtout lorsqu’elle repose sur des méthodes permettant de
décrire les matériaux de manière quantitative. C’est le cas de la dynamique moléculaire
ab initio (AIMD), une méthode de simulation à l’ordinateur des matériaux à tempé-
rature finie s’appuyant sur le calcul de la structure électronique par la théorie de la
fonctionnelle de la densité (DFT). L’AIMD est utilisée à Strasbourg par les membres
du consortium AdynMat (Ab initio Molecular Dynamics modelling of Materials) 1 dont
j’ai fait partie pendant ma thèse.
Dans ce contexte, ma thèse porte sur la modélisation du nitrure de silicium amorphe
en stœchiométrie 1-1 (aSiN) pour en analyser la structure, et notamment la nature
microscopique de défauts dits TLS pour Two Level Systems, et pour en calculer la
conductivité thermique et sa dépendance en fonction de la taille. Les résultats ont été
obtenus en utilisant l’AIMD, et en développant et utilisant un potentiel interatomique
par apprentissage machine (MLIP pour Machine Learning Interatomic Potential) pour
accéder à des échelles supérieures.

1. https://www.adynmat.cnrs.fr
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Chapitre 0

Ce manuscrit est divisé en cinq chapitres, organisés de la manière suivante :

- Le 1er chapitre décrit l’état de l’art au début de ma thèse. Il commence par la
présentation de différentes descriptions théoriques de la conductivité thermique
des matériaux amorphes, avant d’exposer les travaux précédemment obtenus
sur la conductivité thermique des amorphes dans le consortium ADynMat. La
présentation du aSiN et de ses applications technologiques est ensuite faite,
et complétée par un état de l’art de ses caractéristiques thermiques. Un bref
historique est ensuite donné en ce qui concerne les potentiels interatomiques
par apprentissage machine. Puis la littérature sur les défauts TLS est donnée,
en particulier en ce qui concerne leur étude par simulations à l’echelle atomique.

- Dans le 2ème chapitre, les méthodes de calculs utilisées pour mener les études de
cette thèse sont décrites. Le chapitre commence par la dynamique moléculaire,
en particulier dans sa formulation ab initio. Je présente ensuite la méthode
AEMD pour Approach-to-Equilibrium Molecular Dynamics qui permet de cal-
culer la conductivité thermique notamment de systèmes décrits en AIMD. Puis
je décris le principe de l’apprentissage machine pour la création de potentiels
interatomiques entraînés sur l’AIMD pour donner la même prédicitivité à des si-
mulations de dynamique moléculaire tout en étudiant des systèmes plus grands
sur des temps plus longs. Enfin, je présente la méthode de dynamique molécu-
laire Path Integral (PIMD) qui permet d’obtenir les trajectoires quantiques des
noyaux, et qui sera au cœur de mes travaux sur les TLS.

- Le chapitre 3 est consacré au calcul de la conductivité thermique du aSiN
par AIMD. Il démarre par la création de modèles structuraux construits par
la méthode de la fusion/trempe et l’analyse qui en est faite pour comprendre
l’arrangement atomique dans le matériau. La méthode est ensuite appliquée
pour créer des modèles de aSiN de longueur allant de 2 à 8 nm, pour lesquels
la conductivité thermique est calculée par AEMD. La conductivité thermique
augmente avec la longueur, mais n’a pas saturé à 8 nm. Les valeurs obtenues
suivent une loi physique de la propagation de chaleur aux petites échelles, qui
est utilisée pour extrapoler une conductivité thermique macroscopique. La va-
leur est en excellent accord avec les données expérimentales.

- Pour obtenir la saturation de la conductivité thermique à sa valeur macrosco-
pique, un potentiel interatomique est ensuite développé par apprentissage ma-
chine des trajectoires AIMD. Cette partie est décrite dans le chapitre 4. Tout
d’abord, la stratégie utilisée pour construire différentes bases de données (DB,
pour Data Base), et leur composition, sont présentées. Puis les paramètres de
l’apprentissage sont ajustés afin d’obtenir une première version du MLIP qui re-
produise avec précision les énergies et forces interatomiques de la DB. Le MLIP
est ensuite utilisé en dynamique moléculaire mais un apprentissage itératif doit
être appliqué afin de construire une nouvelle version stable et qui permette de
simuler un cycle thermique de fusion/trempe. La structure de l’amorphe ob-
tenu est ensuite comparée à la référence obtenue en AIMD et présentée dans
le chapitre 3, et le cycle thermique est ajusté pour que les détails de l’arrange-
ment structural soient reproduits. Le MLIP est ensuite utilisé en AEMD pour
calculer la conductivité thermique du aSiN, et sa dépendance en fonction de la
taille du système.
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- Le cinquième et dernier chapitre porte sur l’identification de la nature micro-
scopique des défauts TLS. La connaissance de la structure du aSiN obtenue par
les travaux ci-dessus conduit à proposer une configuration contenant un atome
d’H. La trajectoire quantique du système est simulée, et montre une délocalisa-
tion entre deux sites se produisant par effet tunnel. Le double puits de potentiel
est alors extrait des simulations quantiques et utilisé pour caractériser les états
électroniques du proton. La conclusion est que le défaut appartient bien à la
famille des TLS, et que la méthodologie est adaptée à une étude systématique
qui pourra être faite dans des travaux futurs.

Enfin, des conclusions générales sont données ainsi que les perspectives ouvertes par
mes travaux.
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Contexte de la thèse
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Dans ce premier chapitre, je présente l’état de l’art des travaux sur la conductivité
thermique des amorphes motivant les travaux menés pendant ma thèse. En particulier,
je donne un aperçu des raisons qui ont orienté mes recherches sur le nitrure de silicium
amorphe non-stœchiométrique. En suite, je discute de l’apprentissage machine ("ma-
chine Learning" en anglais, les deux dénominations étant utilisées dans la suite) et de
l’apport escompté pour ma thèse, notamment en tant qu’outil numérique pour étendre
la taille des systèmes modélisés et le champ d’application des méthodes de simulation.
Dans la dernière partie de ce chapitre, je présente l’état de l’art sur les défauts dits Two
levels systems (TLS) qui sont responsables de phénomènes de décohérence quantique
dans les dispositifs actuellement explorés pour l’informatique quantique.

1.1 Conductivité thermique des amorphes

La théorie de la conduction thermique dans les amorphes se heurte à une première
difficulté qui est celle d’identifier les équivalents aux phonons, ces porteurs de chaleur
dont la définition se base sur l’existence de la périodicité dans les cristaux. En 1999,
Allen et al [3] proposent, dans le cas du silicium amorphe, une classification des modes
de vibrations en deux familles : d’un coté les modes localisés, qu’ils dénomment locons,
de l’autre les modes délocalisés appelés extendons. Cette deuxième catégorie se com-
pose elle-même de deux types de modes : les diffusons et les propagons. Les schémas
présentés sur la figure 1.1 illustrent ces trois modes formés à partir d’une excitation
créée au milieu des barreaux. Les propagons, présentés en a), forment une onde se
propageant ici dans une direction, et s’apparentent aux phonons des cristaux. Ils sont
donc susceptibles de se propager à la vitesse du son sur un libre parcours l avant une
collision multi-phonons, une recombinaison en surface ou autre. Les diffusons, repré-
sentés en b), sont associés à une dispersion de l’énergie dans toutes les directions, ou
autrement dit n’ont pas de vecteur d’onde défini. Enfin les locons c) sont associés à
des déplacements très localisés. Les propagons et diffusons peuvent aussi être compris
en terme de modes intra et interbande (Fig. 1.2). Le mode intrabande correspond à
une propagation d’un paquet d’onde sur une branche acoustique du diagramme de
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d

Figure 1.1 – Schéma illustrant les diffé-
rents modes de vibrations dans les maté-
riaux amorphes, (a) les propagons, (b)
les diffusons et (c) les locons. Issu de la
thèse de P. Desmarchelier [4].

Figure 1.2 – Modes intra et inter-
bandes de dispersion des phonons. Issu
de Simoncelli et al. [5].

dispersion des phonons présenté sur la figure, i.e. une pseudo particule s’apparentant
au propagon, alors que le mode interbande, qui correspond à un couplage par effet
tunnel entre deux branches de dispersion de courbure faible, correspond au diffuson.

Ces représentations peuvent ensuite être utilisées pour développer des formulations
théoriques permettant de calculer les conductivités thermiques des matériaux, comme
la théorie unifiée de Simoncelli [5]. Cette théorie est dite unifiée car elle combine la
théorie d’Allen-Feldman [6] pour décrire la contribution des diffusons, à la description
des propagons avec l’équation de Peierls-Boltzmann [7]. Cette théorie unifiée a été
appliquée à des verres comme la silice [8] ou encore l’oxide d’hafnium [9].

Une alternative consiste à extraire la conductivité thermique de simulations à
l’échelle atomique et à température finie des matériaux, notamment amorphes, en
film mince, sans ou avec défauts, dans l’esprit d’une “expérimentation à l’ordinateur”.
C’est ce que peuvent faire les simulations de dynamique moléculaire. La dynamique
moléculaire a été utilisée dans de nombreux exemples disponibles dans la littérature
pour calculer la conductivité thermique des matériaux. En particulier, je me concen-
trerai sur la méthode AEMD (dynamique moléculaire d’approche à l’équilibre)[10].
L’AEMD s’apparente aux mesures de thermal transient grating [11] pour extraire la
conductivité thermique à partir d’un signal périodique et transitoire. C’est la seule
approche, à notre connaissance, permettant d’extraire la conductivité thermique de
matériaux désordonnés décrits par dynamique moléculaire ab initio (AIMD).

C’est dans cette démarche que depuis 2017, les membres de l’équipe dans laquelle
j’ai fait ma thèse et plus globalement du consortium ADynMat 1 à Strasbourg ont cal-
culé la conductivité thermique d’amorphes tels que le GeTe4 [12, 13, 14], le Ge2Sb2Te5
[15] ou encore le SiO2 [16]. Le choix du GeTe4 pour la première étude [12] était motivé
tout d’abord par le fait que la structure de ce verre de chalcogénure avait été étudiée
dans le consortium en créant des systèmes atomiques par dynamique moléculaire en
AIMD [17], et le modèle s’était montré en accord quantitatif avec les caractéristiques
mesurées (facteur de structure et fonction de corrélation de paires). La deuxième rai-
son qui a amené au choix du GeTe4 est que la conductivité thermique du matériau
avait été mesurée et publiée dans la littérature [18].

Ce premier calcul a montré qu’effectivement la combinaison de l’AIMD et l’AEMD
permettait de calculer la conductivité thermique d’un système d’amorphe de GeTe4

1. https://www.adynmat.cnrs.fr
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contenant environ 200 atomes. En effet même si la prédictivité quantitative de l’AIMD
se fait à un coût calculatoire important, les trajectoires des transitoires thermiques
au cœur de l’AEMD sont suffisamment courtes pour être à la portée de l’AIMD.
Par contre, la conductivité thermique obtenue s’est avérée beaucoup plus petite que
la référence expérimentale. L’hypothèse d’effets de taille est alors venue rapidement,
d’autant qu’ils avaient été largement identifiés et analysés dans le cas des cristaux
étudiés par AEMD, et en particulier du silicium[19]. Il avait toutefois été escompté
que le manque d’ordre au delà du cercle de premiers voisins dans l’amorphe pourrait
les prévenir.

Un second calcul avec un système de longueur double [13] puis un troisième avec
une longueur triple [14] ont permis de montrer que cette hypothèse n’était pas valide
et que la conductivité thermique du GeTe4 amorphe extraite par AEMD présentait
bien des effets de taille comme dans les cristaux. Ces résultats sont présentés en bleu
sur la figure 1.3. Des effets de taille ont également été observés dans deux autres

Figure 1.3 – Conductivité thermique calculée par AEMD des amorphes de SiO2

[16] (points noirs), Ge2Sb2Te5 [15] (points rouges) et GeTe4 (points bleus) [12, 13] en
fonction de la longueur L. Les lignes bleues et rouges correspondent à un modèle du
transport thermique à petite échelle [20] ajusté sur les calculs AEMD. La ligne noire
relie juste les points de la même couleur. Les valeurs expérimentales sont indiquées sur
la partie droite de la figure.

amorphes étudiés avec la même méthodologie : le Ge2Sb2Te5 (en rouge sur la figure
1.3) et la silice (en noir sur la même figure). Cependant, dans le cas de cette dernière, la
conductivité thermique sature à 6 nm, et atteint un plateau à la valeur expérimentale
macroscopique reportée dans la partie droite de la figure. Ce n’est pas le cas pour les
deux chalcogénures, qui suivent toutefois une loi physique des effets de réduction de
taille sur la conductivité thermique qui sera discutée plus loin dans le manuscrit. Cette
loi permet d’extrapoler les calculs AEMD, et montre que la conductivité thermique
macroscopique ainsi obtenue est en excellent accord avec les mesures. Le tableau 1.1
reporte les valeurs de conductivités thermiques calculées par AEMD et les valeurs ex-
périmentales disponibles dans la littérature. Cette prédictivité peut être attribuée à
l’AIMD, qui, en s’appuyant sur l’origine dans la structure électronique des liaisons,
permet de décrire finement le paysage de l’énergie potentielle du matériau, y com-
pris son anharmonicité qui est cruciale pour la conductivité thermique. La présence
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GeTe4 Ge2Sb2Te5 SiO2

Conductivité thermique (W.K−1.m−1) 0.15 0.28 1.2

Table 1.1 – Conductivités thermiques macroscopiques calculées et mesurées pour les
amorphes de SiO2, Ge2Sb2Te5 et GeTe4.

d’effets de taille peut être interprétée comme un signe d’une propagation de chaleur,
comme nous le reverrons plus loin dans ce manuscrit. Or ici elle est observée pour
deux matériaux spécifiques, des verres de chalcogénures, qui plus est de la famille des
matériaux à changement de phase pour le GST. Il apparaît donc nécessaire de tester si
ces effets existent dans d’autres matériaux pour pouvoir enrichir notre compréhension
des propriétés thermiques des amorphes.

1.2 Le nitrure de silicium amorphe non-stœchiomé-
trique

Le nitrure de silicium est une céramique [21] synthétisée notamment par Chemical
Vapor Deposition (CVD) [22, 23]. Ses propriétés physiques en font un matériau d’inté-
rêt pour diverses applications technologiques [21, 24, 25]. En effet son point de fusion
élevé, ses propriétés mécaniques ou encore ses propriétés de transport thermique ou
électronique ouvrent la porte à des utilisations aussi bien dans des tuyères de fusées,
que dans des dispositifs de nanoélectroniques ou de photoniques.

Dans le cadre de mes travaux de thèse, je me concentrerai uniquement sur le nitrure
de silicium amorphe non-stœchiométrique aSixNx avec x=1, ou aSiN, soit un nombre
d’atomes de Si égal à celui de N. Cette composition peut être obtenue en ajustant le
flux des gaz (généralement SiCl et NH3 [22, 23]) dans la chambre de déposition CVD
et le réglage des conditions thermodynamiques. A cette stœchiométrie, le matériau a
l’avantage de présenter moins de contraintes internes, ce qui le rend moins propice aux
fractures [26, 27, 28]. Cette propriété du aSiN est due à l’excès de concentration en
silicium par rapport à la composition stœchiométrique Si3N4, typique du cristal, qui
en modifie les constantes élastiques [28].

Une des applications du aSiN qui a motivé le choix du matériau pour les études
de conductivité thermique est la technologie des mémoires à changement de phases
fig. 1.4. Cette technologie est notamment identifiée pour les approches de calcul non-
Von Neumann qui visent à s’affranchir du temps perdu à transférer les informations
entre zone de calcul et mémoire, en faisant le calcul directement dans la mémoire [29].
Les états logiques 0 et 1 sont alors codés via une propriété physique dépendant de la
phase, comme la résistivité électrique ou l’indice optique. Les matériaux de ces mé-
moires, appelés matériaux à changement de phase, et dont le GST fait partie, ont la
propriété de commuter rapidement (typiquement dans des échelles de temps de l’ordre
de la nanoseconde) de la phase amorphe à la phase cristalline, et vice versa. Le change-
ment de phase se fait par effet Joule [2] via un “heater” métallique (Fig. 1.4). Le aSiN
joue un rôle crucial d’isolant thermique en encapsulant le matériau à changement de
phase, ceci permet d’éviter les fuites de chaleur pouvant provoquer une commutation
de phase non-voulue des points mémoires voisins. De tels dispositifs étant optimisés
dans la contrainte d’une miniaturisation maximale, il est primordial de disposer d’une
quantification de la conductivité thermique du aSiN, passant par l’étude de la dépen-
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dance en taille et des dimensions auxquelles elle se produit le cas échéant. De plus, le
matériau n’est pas un chalcogénure ni un oxyde, deux catégories dont des représentants
ont déjà été l’objet d’études par AEMD. Ensuite, la conductivité thermique macro-
scopique a été mesurée et des valeurs se situant aux alentours de 2.3-3.5 W.K−1.m−1

sont reportées dans la littérature [30, 31], ce qui permettra d’évaluer si la valeur des
calculs à convergence est en accord avec les données expérimentales. Enfin, le niveau
de conductivité thermique ci-dessus est plus élevé que pour les autres amorphes étudiés
à ce jour par AEMD, ce qui peut potentiellement produire un comportement différent
comme un décalage de la saturation de la dépendance en taille vers de plus grandes
dimensions.

Figure 1.4 – A gauche, illustration du changement de phase, le matériau chauffé
et présenté en rouge passant de cristal à amorphe. A droite, imagerie de microscopie
électronique d’une cellule mémoire à changement de phase montrant notamment la
place du aSiN [32].

1.3 Atout et défi de l’apprentissage machine

Les effets de taille apparaissant dans la conductivité thermique obtenue par AEMD
ont une origine physique, et leur étude permet de mieux caractériser les propriétés
du matériau. Il est souhaitable que ces effets de taille soient caractérisés jusqu’à des
longueurs suffisantes pour que le plateau de saturation dans les courbes puisse être
observé, et ce tout en gardant la prédictivité des simulations en dynamique molécu-
laire ab initio. Or, toute simulation dynamique ab initio comporte des limites de taille
de quelque centaine d’atomes et des temps de simulations qui peuvent atteindre au
maximum ∼ 100 ps. Etudier à l’échelle atomique des systèmes plus grands et pour
des temps plus longs, tout en préservant cette prédictivité est la motivation qui a
amené depuis une vingtaine d’années à développer des potentiels interatomiques par
apprentissage machine (MLIP pour Machine Learning Interatomic Potential) (1.5).
Les MLIPS sont développés par apprentissage automatique en exploitant une base de
données construite à partir de calculs ab initio. Cette base de données (DB) associe des
configurations atomiques à des énergies, forces, viriels et, dans certains cas, charges
ioniques ou partielles. Elle alimente l’algorithme d’apprentissage pour permettre de re-
produire correctement la surface d’énergie potentielle du matériau (PES pour Potential
energy surface), qui devient une carte numérique exploitable pour toute dynamique à
l’échelle atomique.
Depuis les premiers travaux de Behler et Parinello [34] présentant un algorithme basé
sur les réseaux de neurones (NN pour Neural Networks), différentes approches pour
reproduire la surface d’énergie potentielle ont vu le jour. L’approche GAP pour gaus-
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Figure 1.5 – Echelles de temps accessibles versus précision des méthodes de dyna-
mique moléculaire [33]. A la lignée partant de l’AIMD et allant jusqu’aux modèles
coarse grain en passant par les champs de force classique s’ajoute dorénavant la pos-
sibilité de gagner en temps sans perdre de précision avec les MLIPs.

sian approximation potential a commencé à être développée au début des années 2010.
Cette méthode utilise les processus de régression gaussiens et elle est basée sur la me-
sure de ressemblance entre différents environnements atomiques locaux. Ceux-ci sont
décrits à l’aide de descripteurs à 2, à 3 et même à 4 corps, voire à N corps comme c’est
le cas de SOAP pour Smooth Overlap of Atomic Positions [35]. La méthode GAP a
permis de produire des potentiels permettant de décrire différentes phases (cristallines,
amorphe ou liquide) d’un matériaux et de reproduire fidèlement la surface d’énergie
potentielle de différentes phases de matériaux modèles tel que le silicium [36] ou le
carbone [37]. Ces potentiels perdent toutefois en efficacité lorsque le système contient
plus de deux espèces chimiques.
Récemment, une nouvelle approche, appelé MACE pour Multi Layer Atomic Cluster
expansion [38], a été développée. Avec cette technique, la description des environne-
ments atomiques se fait à l’aide d’une décomposition par interactions de corps, chaque
terme de cette décomposition étant lui même décomposé sur la base des fonctions
radiales et angulaires, qui sont les descripteurs de la méthode Atomic Cluster Expan-
sion (ACE) [39]. MACE est une approche dite de message passing NN : un "message"
contenant une information sur une structure atomique donnée traverse les différentes
couches de neurones afin de faire la régression de la PES. MACE a par ailleurs été
appliqué sur un grand nombre d’éléments du tableau périodique [40, 41] avec des ré-
sultats encourageants, même si certains éléments méritent d’être approfondis.
Dans le consortium local AdynMat, une expertise a été progressivement développée
dans la construction de MLIPs avec la méthode GAP, pour des matériaux comme le
Na3OCl [42] ou encore le Ge2Sb2Te5 [43]. Par ailleurs, au début de mes travaux de
thèses en 2022, GAP était encore la référence en matière de MLIP. C’est donc tout
naturellement que le développement d’un MLIP pour aSiN s’est fait avec cette ap-
proche. D’autre part, l’intérêt des MLIPs pour l’AEMD a récemment été démontré
dans le consortium dans le cas des phases cristalline et amorphe du Ge2Sb2Te5, dont
la conductivité thermique a été calculée jusqu’à des tailles inaccessibles avec la dyna-
mique moléculaire ab initio [43, 44].

Concernant le nitrure de silicium, deux MLIPs ont été développés et présentés dans
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la littérature. Le premier a été développé par Milardovich et al [45] avec l’approche
GAP. Ce potentiel a été utilisé comme DB des configurations de SiN stœchiométrique
(Si3N4). Or comme indiqué dans la section précédente, les propriétés physiques du
SiN, et sa conductivité thermique en particulier, varient très fortement en fonction de
la concentration en silicium. Ce potentiel ne peux donc pas être utilisé pour l’étude
de la conductivité thermique du aSiN qui fait l’objet de mon projet de recherche. Le
second MLIP a été obtenu avec une DB constituée exclusivement de configurations de
Si3N4 liquide [46]. La faible diversité des configurations de cette DB rend ce potentiel
peu transférable et en tout cas non adapté à mes travaux de thèse. En anticipant la
présence d’effets de taille pour des dimensions inaccessibles par AIMD, un des objectifs
de ma thèse a donc été de développer un MLIP pour le aSiN.

1.4 Les défauts Two level systems dans les maté-
riaux désordonnés

Le comportement de la capacité thermique à basse température des matériaux
amorphes dévie universellement de celui des cristaux [47, 48]. En effet si la capacité
thermique est proportionnel à la température T du matériau à la puissance 3 dans les
cristaux, elle est plutôt proportionnelle à T dans les verres. Il est supposé que cette
déviation est due à des défauts appelés systèmes à deux niveaux (TLS pour two level
systems), qui seraient actifs à très basse température et saturés à haute température.
Ce type de défauts comporte une bi-stabilité qui peut être décrite par un potentiel
dissymétrique à double puits, représenté sur la figure 1.7. La nature microscopique de

Figure 1.6 – Double puits de poten-
tiels assymétrique caractérisant un dé-
faut TLS. Extrait de [49]

Figure 1.7 – Hypothèses d’origines mi-
croscopiques des TLS dans les matériaux
amorphes. Extrait de [49]

ces défauts est aujourd’hui encore sujette à débat (Fig. Figure 1.7) : s’agit-t’il d’un
atome qui transite par effet tunnel, de la rotation d’un atome d’hydrogène, de la ca-
ractéristique d’une liaison pendante ou encore d’un mouvement collectif d’atomes ? La
réponse est particulièrement compliquée par le fait que tous ces types de défauts sont à
priori plausibles et, en plus, la basse température déclenche des phénomènes de nature
exclusivement quantique (comme l’effet tunnel mentionné plus haut), qui entraînent,
par conséquent, une approche théorique appropriée. L’existence de ces défauts dans
les verres est corrélée au désordre et impuretés qui les caractérisent. En effet, contrai-
rement aux cristaux dans lesquels les atomes n’ont qu’une seule position d’équilibre
dans la structure (bien que ces défauts puissent être présents dû à la présence d’im-
puretés dans la structure cristalline), dans un matériau désordonné un atome peut
avoir plusieurs positions d’équilibre quasi équivalentes sur la PES et ainsi passer d’un
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minimum local à un autre. A haute température, ce processus se fait par activation
thermique, alors qu’à basse température, il est gouverné par le phénomène quantique
d’effet tunnel. Ce scénario est ultérieurement compliqué par la présence d’atomes et
impuretés dans la matrice d’un matériau comme le aSiN qui se retrouvent dans le
réseau amorphe à la suite des procédés CVD de synthèse.

Ces dernières années, les travaux sur les TLS ont subi un regain d’intérêt dans le
cadre des technologies quantiques. On leur attribue en effet la perte de cohérence des
qubits qui fonctionne à très basse température. C’est le cas par exemple des jonctions
Josephson, qui sont des dispositifs quantiques à base de matériaux supraconducteurs
[50] (Fig. 1.8). On attribue aux TLS un bruit de charge et une perte diélectrique

Figure 1.8 – Illustration schématique d’un qubit superconducteur. Extrait de [50]

qui contribuent au déphasage et donc à la décohérence des qubits [50]. Ce problème
existe notamment dans des dispositifs constitués de matériaux azotés, tels que le NbN
et le AlN [51] et également avec du SiN [52]. Il est crucial de connaître leur nature
microscopique pour mieux les caractériser et éventuellement contourner leurs effets.
Les caractéristiques qu’un défaut doit présenter pour appartenir à la catégorie des TLS
sont que [49] :

- le défaut puisse exister dans l’une ou l’autre de deux configurations ;
- les deux configurations du TLS correspondent à un double puits d’énergie po-

tentielle séparés par une barrière ;
- à basse température, la barrière de potentiel est suffisamment haute pour que

l’activation du défaut ne puisse se faire que par effet tunnel et non par activation
thermique ;

- le TLS puisse se coupler avec des champ électrique ou contrainte appliqués dans
le but de le contrôler ;

- à cause de l’arrangement aléatoire des atomes, un ensemble de TLS est carac-
térisé par une large distribution de hauteurs de barrière, de tunnel splitting E,
qui est l’écart entre les deux niveaux d’énergies et de tunneling rate ∆0, qui est
l’énergie nécéssaire pour passer d’un niveau à l’autre par effet tunnel.

Dans ces conditions, le TLS est généralement modélisé par le modèle phénoménolo-
gique dit Standard Tunneling Model (STM). Ainsi, le double puits de potentiel (DWP
pour double well potential) associé à un TLS (Fig. 1.6) est caractérisé par l’asymétrie ϵ
entre les deux fonds de puits, la hauteur de la barrière V , ainsi qu’une énergie associée
au passage de la barrière par effet tunnel ∆0. L’hamiltonien correspondant s’écrit :

HTLS =
1

2

(
ε ∆0

∆0 −ε

)
(1.1)
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En diagonalisant cet hamitonien, on obtient que l’écart E entre les niveaux d’énergie
E− et E+ des deux puits est :

E = E− − E+ =
√
ϵ2 +∆2

0. (1.2)

Dans le cas typique unidimensionnel, réalisable dans la plupart des cas en choisissant
la bonne coordonnée de réaction, on peut utiliser l’approximation Wentzel-Kramers-
Brillouin. En considérant en tant qu’approximation supplémentaire un double puits
carré, on obtient :

∆0 = ℏω0e
−
√

2mV
ℏ2 d (1.3)

où ω0 est une fréquence d’événement d’effet tunnel, m est une masse effective de l’en-
tité qui transit par effet tunnel et d représente la distance entre les deux minima du
double puits.
En plus de prédire l’écart entre les niveaux d’énergie, le STM prévoit que la densité
de probabilité de trouver un TLS avec une énergie ∆0 et un écart entre les niveaux
d’énergie E est uniforme.
En s’appuyant sur les critères ci-dessus, et la théorie STM, de nombreuses études vi-
sant à identifier les TLS ont été menées par simulation à l’échelle atomique. T. Damart
et D. Rodney [53] ont identifié différentes structures atomiques pouvant être des TLS
dans le SiO2, comme l’échange d’atome d’oxygène dans une liaison SiO entre deux
oxygènes, ce type de défaut a aussi été observer dans l’allumine par Paz et al [54].
Khomenko et al [55] ont vu une diminution de la densité de TLS en fonction de la
stabilité des verres d’Ar et de Ni qu’ils ont étudiés. Mocanu et al [56] ont pu confirmer
cette tendance en plus de d’établir une corrélation entre le nombre d’atomes impliqués
dans la transition d’un puits à l’autre et le fait que le DWP soit un TLS.
Toutes ces études ont pour dénominateur commun la description des interactions entre
atomes avec un potentiel de pair pour la description de l’interaction sous-jacente entre
le deux états et la dynamique moléculaire classique en tant que outil de simulation
de l’évolution temporelle. Ensuite, l’énergie potentielle du DWP correspondant au dé-
placement atomique est obtenue grâce à une méthode d’échantillonnage de la surface
d’énergie potentielle, en générale en couplage avec la méthode dite de "Nudged Elastic
Band" (NEB), qui cherche le chemin d’énergie minimum entre deux ou plusieurs mi-
nima sur la PES [57]. L’équation de Schrödinger est ensuite résolue pour le potentiel
ainsi obtenu, afin de déterminer l’écart entre les niveaux d’énergie.
Dans ces approches, la dynamique des atomes est toujours simulée de manière clas-
sique et aucun effet quantique affecte les degrés de liberté nucléaires. Cet aspect est
une sérieuse limitation lorsque l’on cherche à identifier un phénomène impliquant une
transition par effet tunnel. Si la dynamique moléculaire est à la source une méthode
restreinte à la description classique des trajectoires atomiques, il existe néanmoins
des approches comme les méthodes d’intégrales de chemins (PIMD pour Path Integral
MD) [58] pour donner une description quantique des atomes et que je présenterai dans
la partie 2.5. Un autre objectif de ma thèse a donc été d’appliquer cette approche au
cas du SiN amorphe dans le but d’identifier plus finement un défaut qui peut remplir
les caractéristiques d’un TLS, et d’extraire le double puits de potentiel et les niveaux
d’énergie correspondants.
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Méthodes de simulations
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L’objectif de ce chapitre est de présenter les différentes méthodes qui ont été utili-
sées pour mes travaux de thèse. Je commencerai donc par décrire le principe de la dyna-
mique moléculaire, avant de m’attarder plus spécifiquement sur sa version ab initio qui
a été utilisée pour produire la structure de l’amorphe SiN et étudier son évolution dy-
namique à température finie. En ce qui concerne le calcul de la conductivité thermique,
la dynamique moléculaire ab initio a été combinée à une approche basée sur la simula-
tion de transitoires de température, l’AEMD (acronyme pour Approach-to-Equilibrium
Molecular Dynamics), dont je décrirai le principe dans la troisième partie. Dans la qua-
trième partie, je parlerai des potentiels interatomiques dits “Machine-learning” qui ont
pour vocation de conserver la prédictivité de la dynamique moléculaie ab initio tout
en diminuant le temps de simulation, ce qui s’avère particulièrement crucial pour les
études de conductivité thermique. Enfin je terminerai par le traitement quantique des
variables nucléaires à l’aide de la méthode de l’intégrale fonctionnelle, mieux connue
comme “Path Integral” en physique, qui permet de simuler la nature quantique des
noyaux atomiques et leur évolution en fonction du temps. Dans le cadre de mon tra-
vail de thèse, j’ai utilisé cette approche pour étudier un défaut typique du matériau
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susceptible d’entrer dans la catégorie des TLS (“Two Level Systems”) et de donner lieu
à un phénomène de décohérence quantique.

2.1 La dynamique moléculaire
La dynamique moléculaire est une méthode de simulation à l’échelle atomique

bien connue et exploitée dans plusieurs domaines qui vont de la physique de matière
condensée à la biochimie. Elle consiste à reproduire le mouvement des atomes à tempé-
rature finie, sur une échelle de temps donnée, afin de comprendre, à l’échelle atomique,
la structure et la dynamique donnant ses propriétés à un matériau. Les simulations
de dynamique moléculaire permettent autant de valider ou invalider une théorie que
d’appuyer ou éclairer des résultats expérimentaux [59]. Dans cette partie je détaille-
rai d’abord le principe de la dynamique moléculaire, avant de discuter de l’emploi de
thermostats permettant le contrôle de la température du système pour réaliser des
simulations à température constante.

2.1.1 Principe

La dynamique moléculaire consiste à reproduire la dynamique d’un ensemble de
Nat atomes aux positions RI ({RI}Nat

I=1). Pour cela, on utilise un algorithme itéra-
tif qui calcule les positions des atomes d’un pas initial à un pas final, en intégrant
numériquement l’équation de Newton :

MIR̈I = FI (2.1)

où MI est la masse de l’atome I, R̈I son accélération et FI la somme des forces
auxquelles il est soumis. Cette force totale dérive de l’énergie potentielle du système.
Le point central de la dynamique moléculaire est la manière dont ces interactions entre
les atomes ou, de manière équivalente, l’énergie potentielle du système, sont décrites.
Une première approche consiste à donner une formule analytique à l’énergie potentielle
V , par exemple sous la forme d’une somme d’interactions v entre pairs d’atomes :

V (RIJ) =
1

2

∑
I,J

v (RIJ) (2.2)

où RIJ = |RI − RJ | est la distance entre les deux atomes I et J . Un cas typique est
le potentiel de Lennard-Jones [60], qui est composé d’une partie attractive et d’une
autre répulsive qui aboutissent à une distance d’équilibre entre les deux atomes. Des
formes plus complexes, comprenant des termes à trois corps (voire plus) impliquant
des triplets d’atomes permettent de décrire également les angles formés par les liaisons
des atomes. C’est par exemple le cas des potentiels de Stillinger-Weber[61] ou Tersoff
[62] développés pour le silicium, et qui permettent de reproduire la structure cristalline
(sp3) du matériau. L’utilisation de telles descriptions, dits potentiels interatomiques
empiriques, dans le cadre de simulations de dynamique moléculaire classique, n’est pas
le choix qui a été fait dans le cadre de cette thèse. Deux autres approches pour décrire
l’énergie potentielle ont été utilisées et sont détaillées ultérieurement dans ce chapitre.
La première est le recours à la structure électronique explicite, calculée dans le cadre
de la fonctionnelle de la densité (DFT pour “Density-Functional Theory”). Cette ap-
proche, dénommée dynamique moléculaire ab initio (AIMD pour “Ab Initio Molecular
Dynamics” ) ou par premiers principes (FPMD pour “First-Principles Molecular Dy-
namics”), permet de décrire les matériaux avec un accord nettement plus quantitative
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que la dynamique moléculaire classique. La seconde méthode repose sur l’utilisation
d’approche d’intelligence artificielle pour développer des potentiels interatomiques en-
traînés sur des calculs FPMD (MLIP pour “Machine-Learning Interatomic Potentials”),
dans le but de préserver le niveau quantitatif des descriptions tout en diminuant le
temps de calcul.

Une fois les forces calculées par l’une des descriptions de l’énergie potentielle, l’équa-
tion 2.1 est intégrée, en utilisant par exemple l’algorithme de Verlet [60], ou la version
dite velocity Verlet, qui procède en deux temps pour le calcul des vitesses vI :

vI

(
t+

1

2
∆t

)
= vI (t) +

1

2MI

FI (t)∆t (2.3)

RI (t+∆t) = RI (t) + vI (t)∆t+
1

2MI

FI (t)∆t
2 (2.4)

vI (t+∆t) = vI

(
t+

∆t

2

)
+

1

2MI

FI (t+∆t)∆t (2.5)

Le pas de temps ∆t doit être choisi de manière à pouvoir décrire les vibrations ato-
miques, et il est donc de l’ordre de la femtoseconde, voir moins. Le choix du nombre
d’itérations dépend de la durée du phénomène à décrire, mais il n’est pas inhabituel
d’itérer sur des centaines de milliers de pas de temps (centaines de ps).

2.1.2 Contrôle de la température

L’ensemble “naturel” de la dynamique moléculaire est l’ensemble microcanonique
(N, V,E), dans lequel le nombre d’atomes N , le volume du système V et son énergie
totale E sont fixés, mais pas sa température T . Dans tout processus thermique, où
le rôle de la température est un facteur clé, il est nécessaire de contrôler la variable
thermodynamique T et de se placer dans l’ensemble canonique (N, V, T ). Il peut être
également intéressant de simuler l’évolution d’un système à pression P constante [63]
(et souvent nulle) mais ce cas ne sera pas détaillé ici, vu que je n’y ai pas eu besoin
d’y recourir pendant mes travaux de thèse.

D’un point de vue chronologique, en suivant le développement historique de la
dynamique moléculaire, la première méthode de contrôle de la température est de
redimensionner les vitesses (“velocity scaling”) des particules du système. En effet,
la température d’un système T est reliée à son énergie cinétique Ec par le théorème
d’équipartition de l’énergie :

Ec =
3

2
NatkBT (2.6)

où kB est la constante de Boltzmann. Or l’énergie cinétique est donnée par les vitesses
atomiques via :

Ec =
1

2

Nat∑
I=1

MIv2
I (2.7)

Ainsi, pour atteindre une température cible T0, on peut passer par le redimensionne-
ment des vitesses par le facteur :

λ =

√
T

T0
. (2.8)

Cette procédure permet donc de contrôler la température globale de l’ensemble
de particules, mais ne reproduit pas la trajectoire d’un système dans l’ensemble ca-
nonique, et en particulier les échanges avec un bain thermique, la température étant
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strictement fixée à la valeur cible par le redimensionnement.

Pour améliorer le contrôle de T de manière à garder le système dans un ensemble
canonique (en moyenne), l’idée est d’ajouter des forces de frottement qui vont per-
mettre de reproduire la bonne distribution des vitesses du système à une température
T donnée, en accélérant ou ralentissant le mouvement des atomes. Cette idée a été
initialement proposée par S. Nosé [64, 65, 66], et reprise plus tard par W. G. Hoover
[67], pour donner lieu au thermostat qui porte leurs deux noms, Nosé-Hoover. Dans
cette formulation, la variable de "rescaling" est une nouvelle variable dynamique avec
ses équations du mouvement. Tout récemment, une réflexion à laquelle j’ai contribué
[68] a été menée sur la différence entre le thermostat de Nosé et l’extension proposée
par Hoover. Cela a abouti à montrer que l’expression originale des équations de Nosé
comprend déjà tous les éléments contenus dans la dérivation de Hoover. En particulier,
l’expression pour le degré de liberté ξ qui exprime l’action du thermostat apparaît tout
naturellement lorsque les équations de Nosé sont exprimées par rapport à une évolu-
tion temporelle dans la variable temps "réelle" (à noter que l’expression de départ des
équations de Nosé est typiquement donnée selon la variable temps "virtuelle").

Avec ce nouveau degré de liberté, les équations du mouvement pour les atomes
deviennent :

MIR̈I = −∇RI
V (RI)−MI ξ̇ṘI (2.9)

dans lequel on remarque un terme supplémentaire en ξ̇ qui traduit le frottement qui
va freiner ou accélérer le mouvement des atomes. Ce coefficient évolue le long de
la trajectoire comme indiqué dans l’équation 2.10, dans le but d’équilibrer l’énergie
cinétique des atomes à l’instant t et l’énergie du réservoir de chaleur 3NatkBT :

Qξ̈ =

[∑
I

MIṘI − (3Nat + 1) kBT

]
(2.10)

où Q est un paramètre (masse fictive du thermostat) qui contrôle le couplage avec le
réservoir, et qui doit être étalonné de manière à ce que le couplage se fasse typiquement
sur l’ordre de la ps.

2.2 La dynamique moléculaire ab initio

La dynamique moléculaire ab initio repose sur la description de la structure élec-
tronique calculée d’après la mécanique quantique, généralement selon la formulation
en terme de densité électronique globale d’un système comme dans la théorie de la
fonctionnelle de la densité. Je vais donc commencer par un résumé de celle-ci, avant
de présenter deux schémas possibles, ceux de Born-Oppenheimer ou de Car-Parrinello.
Enfin je terminerai par un paragraphe sur l’adiabadicité.

2.2.1 Théorie de la fonctionnelle de la densité

La théorie de la fonctionnelle densité (DFT) est une méthode ab initio très utilisée
en chimie théorique et en science des matériaux. Elle permet de calculer la structure
électronique de l’état fondamental d’une molécule ou d’un matériau en considérant sa
densité électronique plutôt que les fonctions d’ondes électroniques.
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Principe Cette théorie s’appuie sur les travaux de Thomas et Fermi sur l’état fon-
damental d’un gaz d’électrons [69, 70]. Dans le milieu des années 60, Hohenberg, Kohn
et Sham posent les premières pierres de cette théorie quantique de l’état fondamental.

En 1964, Hohenberg et Kohn [71] montrent que la densité n (r) de l’état fondamental
d’un gaz d’électrons dans un potentiel extérieur Vext est unique, et l’énergie de cet état
fondamental est :

E [n (r)] = FHK [n (r)] +
∫
d3rVext (r)n (r) (2.11)

La fonctionnelle FHK est universelle et indépendante du potentiel extérieur. De plus la
valeur exacte de la densité n (r) est celle qui minimise l’énergie totale de l’état fonda-
mental.

En 1965, Kohn et Sham [72] proposent une procédure permettant de minimiser et cal-
culer l’énergie de l’état fondamental. Ils donnent une expression pour la fonctionnelle
FHK en considérant des électrons qui n’intéragissent pas entre eux. Cette approxima-
tion est valable dans le cas où la densité varie très lentement. Avec cette approximation
on peut réécrire la densité comme une somme des modules carrés des fonctions d’ondes
monoélectroniques ψi :

n (r) =
∑
i

ci|ψi(r)|2. (2.12)

Je porte à l’attention le fait que ces fonctions d’onde ψi(r) ne sont pas les orbitales
du système, mais un ensemble général de fonctions dont l’unique contrainte est que la
somme de leurs modules au carré soit égale à la densité n (r). Cela permet de réécrire
l’Eq. 2.11 sous la forme :

E [n (r)] = Te [n (r)] + EH [n (r)] + EXC [n (r)] +
∫
d3rVext (r)n (r) . (2.13)

Le premier terme de l’Eq. 2.13 est l’énergie cinétique des électrons libres :

Te [n (r)] = −1

2

∑
i

∫
d3rψ∗

i (r)∇2ψi (r) (2.14)

Le second terme, de Hartree, décrit les interactions de Coulomb entre électrons, comme
dans une interaction à deux corps (deux densités de charge):

EH [n (r)] =
∫
d3r′d3r

n (r’)n (r)
|r’ − r|

(2.15)

Le terme Vext, dérivé de Eext, tient compte du potentiel crée par les ions qui sont
considérés comme "extérieur" au système électronique (quoique "non-extérieur" au
système total composé d’électrons et noyaux atomiques):

Eext = −
∫
n (r)

Nat∑
I=1

ZI

|r − RI |
−
∑
I<J

ZIZJ

|RI − RJ |
(2.16)

Le terme EXC est l’énergie d’échange, qui n’a pas d’analogue classique, et de corréla-
tion où tous les effect à N corps confluent. Pour cette fonctionnelle, l’expression exacte
reste inconnue.
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Si on considère des fonctions d’ondes monoélectroniques, on peut dire que chaque
électron voit un potentiel de champ moyen Veff égal à :

Veff = VH + VXC + Vext (2.17)

avec :
VXC =

δEXC

δn (r)
, (2.18)

VH =
1

2

∫
n (r′)
|r − r′|

, (2.19)

et

Vext = −
Nat∑
I

ZI

|r − RI |
. (2.20)

Une fois ce potentiel calculé, on peut résoudre l’équation de Kohn-Sham (Eq. 2.21)
pour obtenir l’énergie ϵi (valeur propre) de chaque électron du système :

HKSψi = {−1
2
∇2 + Veff}ψi = ϵiψi (2.21)

Fonctionnelle d’échange et corrélation

EXC étant inconnue, la précision de la DFT dépend du choix de l’approximation
faite pour cette fonctionnelle. Il existe plusieurs approximations de EXC, allant de
l’approximation de la densité locale (LDA pour "Local Density Approcimation") jus-
qu’aux fonctionnelles hybrides [73]. Dans ce manuscrit je me concentrerai sur la LDA et
l’approximation du grandient généralisé (GGA pour "Generalised Gradient Approxi-
mation").
Approximation de la densité locale :
La LDA est la forme la plus simple de fonctionnelle d’échange et corrélation, elle est
valable pour un gaz uniforme d’électrons comme proposé par Kohn et Sham :

ELDA
XC [n (r)] =

∫
n (r) ϵXC (n) d3r (2.22)

Cette fonctionnelle peut être obtenue par une paramétrisation par des simulations
Monte Carlo quantiques [74, 75]. La LDA étant développée dans l’approximation d’un
gaz uniforme d’électrons, elle donne de bons résultats pour des systèmes avec une
faible variation de la densité électronique dans l’espace.
Approximation du gradient généralisé :
La GGA est une correction de la LDA. Les systèmes réels étant le plus souvent inho-
mogènes du point de vue de la densité électronique, cette correction consite à prendre
en compte la variation de la densité, ∇n (r) :

EGGA
XC [n (r) ,∇n (r)] =

∫
fGGA (n (r) ,∇n (r)) d3r (2.23)

La fonction fGGA (n (r) ,∇n (r)) peut prendre différentes formes, il existe donc diffé-
rents types de fonctionnelles GGA ce qui laisse le choix aux utilisateurs en fonction de
la nature du système et des propriétés qu’ils souhaitent modéliser. Dans ce travail j’ai
utilisé la fonctionnelle BLYP dont la partie d’échange a été développé par Becke [76]
et la partie corrélation par Lee, Parr et Yang [77]. Ce choix est motivé par l’expérience
acquise dans l’équipe sur la description des matériaux désordonnés, pour lesquels de
meilleures performances en terme d’accord avec les données expérimentales ont été
obtenues. C’est le cas par exemple du Ge2Sb2Te5 amorphe [78]. Je tiens à souligner
que, fort de ce constat, je n’ai pas étudié la sensibilité des résultats obtenus dans cette
thèse à d’autres choix pour la fonctionnelle GGA.
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Base d’ondes planes

Afin de résoudre l’équation de KS, il est nécessaire de choisir une base de fonctions
dont la forme analytique est connue pour décomposer les fonctions d’ondes. Dans le cas
où des conditions aux limites périodiques (PBC pour "Periodic Boundary Conditions")
sont utilisées comme souvent dans la physique de la matière condensée, le choix des
ondes planes est souvent judicieux. En effet l’application des PBC rend le potentiel de
l’équation de KS périodique et les fonctions d’ondes deviennent des fonctions de Bloch
:

ψk
i (r) = eik.rϕk

i (r) (2.24)

avec ψ la fonction d’onde périodique, k le vecteur d’onde du réseau réciproque et ϕ
est une fonction que l’on peut décomposer sur une base d’ondes planes :

ϕk
i (r) =

∑
G

eiG.rCi (G) . (2.25)

Les coefficients Ci (G) sont les coefficients de Fourier. La fonction d’onde périodique
s’écrit donc :

ψk
i (r) =

∑
G

Ci (G) ei(G+k).r. (2.26)

Le nombre de vecteurs du réseau réciproque doit être suffisamment grand pour assurer
la convergence des fonctions d’ondes, mais pas trop élevé pour limiter le coût de calcul.
Il est déterminé via une énergie dite de cutoff égale à :

Ecut =
1

2
|k + G|2, (2.27)

qui correspond à un nombre d’ondes planes égale à :

NOP =
1

2π
VsysE

3/2
cut . (2.28)

pour un système de volume Vsys. J’ai utilisé une énergie de cutoff de 70 Ry dans mes
travaux, ce qui est une valeur que l’on peut s’autoriser au vu des moyens de calculs
actuels pour avoir une bonne précision. En plus, compte tenu de la taille des systèmes
que j’ai simulé, le seul point k = 0 (point Γ) est consideré car le systèmes ne présente
aucune périodicité intrinsèque, ce qui rend inutile l’échantillonage dans la zone de
Brillouin. La figure 2.1 illustre qu’avec cette valeur, la distance d’équilibre du dimère
Si-N est bien convergée.

Pseudopotentiels

Le nombre d’équations de Kohn-Sham à résoudre est proportionnel au nombre
d’électrons dans le système, alors que les électrons de valence, chimiquement actifs,
sont ceux qui nous intérèssent, les électrons de coeur ne participant pas aux liaisons
chimiques. Dans ce contexte, et pour réduire le temps de calcul, les pseudo-potentiels
visent à remplacer les électrons du coeur par une fonction en mesure d’approximer le
potentiel que ces électrons ressentent à courte distance, tout en devenant exacts pour
des distances plus importantes. Le problème des électrons de cœur, qui ne participent
pas aux liaisons chimiques, est donc supprimé et les électrons de valence seuls sont
donc tenu dans le compte explicitement. Le principe des pseudo-potentiels est illustré
sur la figure 2.2.
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Figure 2.1 – Distance d’équilibre d’un dimère Si-N en fonction de l’énergie de cutoff
fixant la taille de la base d’ondes planes.

Figure 2.2 – Illustration du principe d’un pseudo potentiel : potentiel et fonction
d’onde tout électrons en bleu, et pseudo-potentiel et pseudo-fonction d’onde en rouge.
Ces derniers coincident avec les potentiel et fonction d’onde tout électrons pour r > rc.

Parmi les différents types de pseudo-potentiels, ceux dits Norm conserving ont pour
propriété de conserver la norme des fonctions d’ondes :∫ ∞

0

|ψTE|2r2dr =
∫ ∞

0

|ψPP|2r2dr (2.29)

où ψTE sont les fonctions d’onde tous électrons, et ψPP celles obtenues avec le pseudo-
potentiels. Dans mes travaux de thèse, j’ai utilisé des pseudo-potentiels Norm conser-
ving développés par Trouiller et Martins [79, 80] pour la fonction d’échange et corré-
lation BLYP.

2.2.2 Dynamique moléculaire Born-Oppenheimer versus dyna-
mique moléculaire Car-Parrinello

A partir du calcul de l’énergie électronique totale obtenu par DFT, il nous faut
une méthode permettant de mettre en œuvre le mouvement des ions par dynamique
moléculaire. Ci-après je détaille les deux approches utilisées pendant ma thèse, la
dynamique moléculaire Born-Oppenheimer (BOMD) et la dynamique moléculaire Car-
Parrinello (CPMD).

Dynamique moléculaire Born-Oppenheimer Comme son nom l’indique, cette
approche de dynamique moléculaire ab initio s’appuie sur l’approximation de Born-
Oppenheimer [81], qui stipule que comme les électrons sont beaucoup plus légers, et
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Figure 2.3 – Schéma comparant le fonctionnement des méthodes BOMD (en bleu)
et CPMD (en rouge). En BOMD, la structure électronique est minimisée à chaque
pas de temps, qui sont par contre plus grands qu’en CPMD, pour laquel la structure
électronique n’est minimisée qu’au début, puis orbitales et ions évoluent au cours du
temps.

donc plus rapides que les ions, leur mouvement s’adapte quasi instantanément au
déplacement des ions. Ainsi en BOMD, la structure électronique est déterminée à
positions des ions fixées (Eq. 2.30), puis les ions sont propagés dans le potentiel ainsi
créé (Eq. 2.31).

HeΨ0 = E0Ψ0 (2.30)

MIR̈I = −∇IminΨ0⟨Ψ0|He|Ψ0⟩ (2.31)

avec Ψ0 la fonction d’onde de l’état fondamental électronique. A chaque pas de temps,
le calcul de l’énergie potentiel et donc des forces interatomiques se fait en se replaçant
dans l’état électronique fondamental. Cette étape est responsable du coût calculatoire
de la méthode et demande une bonne convergence de la fonction d’onde entre deux
pas de dynamique. Par contre, le pas de temps peut être comparable à celui utilisé en
dynamique moléculaire classique (∆t ≈ 1 fs).

Dynamique moléculaire Car-Parrinello Proposé par Roberto Car et Michele
Parrinello en 1985 [82], le principe de dynamique moléculaire qui porte leur nom s’ap-
puie sur l’idée de faire évoluer, via des équations du mouvement couplées, à la fois
les orbitales électroniques et les ions. Cette approche s’encadre toujours dans l’ap-
proximation de Born-Oppenheimer, on continue donc de séparer les degrés de libertés
électroniques et les degrés de libertés ioniques, puisque ces deux sous systèmes évoluent
sur deux échelles de temps différentes. On considère les ions et les orbitales électro-
niques comme des variables classiques, en postulant que tant que les électrons restent
froids et les ions chauds alors il n’y a pas d’échange d’énergie entre électrons et ions.
Ceci permet de conserver le sous-système électronique le plus proche possible de la sur-
face de Born-Oppenheimer. La description du mouvement des orbitales électroniques
passe par l’attribution d’une masse fictive µ. Ce paramètre doit être fixé de manière à
donner une inertie au système électronique tout en lui imposant de ne pas s’éloigner
du minimum de la surface de Born-Oppenheimer.

Ces différentes considérations se traduisent par le Lagrangien suivant :

LCP =
1

2

∑
I

MIṘ
2+

∫
µΨ̇∗

i (r) ψ̇i (r) dr
3−E ({RI}, {ψi})+

∑
ij

λij

∫ (
ψ∗
i (r)ψj (r) dr

3 − δij
)
.

(2.32)
Le premier terme représente l’énergie cinétique des ions, le second donne l’énergie
cinétique fictive du système électronique, le troisième terme est l’énergie de Kohn-
Sham et le dernier terme est une contrainte imposant que les fonctions d’onde restent
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l’orthonormales entre elles, avec λij le multiplicateur de Lagrange associé. En utilisant
l’équation d’Euler-Lagrange on en dérive les équations du mouvement suivantes pour
les ions (Eq. 2.33) et pour le mouvement fictif des orbitales (Eq. 2.34).

MIR̈I = −∂E ({RI}, {ψi})
∂RI

(2.33)

µψ̈i =
∂E ({Ri}, {ψi})

∂ψ̇∗
i

+
∑
j

λijψj (r) (2.34)

La constante du mouvement est donnée par :

Econs = T + V =

[
1

2

∑
I

MIṘI
2
+

1

2
µ

∫
ψ̇∗
i (r) ψ̇i (r) dr

3

]
+ EKS ({RI}, {ψi}) (2.35)

2.2.3 Adiabaticité en MD Car-Parrinello

Le bon déroulé de la méthode Car-Parrinello repose sur la séparation des degrés de
libertés des ions et des orbitales électroniques. Afin de conserver cet état et prévenir
tout échange d’énergie entre les deux sous systèmes, ils doivent tout deux évoluer sur
des échelles fréquentielles différentes. Pastore et Smargiassi [83] ont montré que la
dynamique des orbitales est faite d’oscillations de fréquence :

ωij ∝

√
(ϵi − ϵj)

µ
(2.36)

ϵi étant l’énergie du ie état inoccupé, et ϵj l’énergie du je état occupé. De l’Eq. 2.36
on en déduit que les plus petites oscillations sont de fréquence :

ωmin ∝

√
Egap

µ
(2.37)

où Egap est la valeur de la bande interdite. On en déduit que la masse fictive µ asso-

Figure 2.4 – Schéma de la séparation des fréquences d’oscillation entre les deux sous
systèmes ionique et électronique en MD Car-Parrinello.

ciée à la propagation des orbitales {ψi} est un paramètre clé dans la conservation de
l’abiabaticité en CPMD. En effet, si µ est trop grande, cela déplacera le spectre vers
les basses fréquences, le rapprochant des fréquences d’oscillations ioniques Fig. 2.4, et
entrainant par la-même de grandes oscillations autour de la surface de BO. A l’opposé,
si µ est trop petit le temps de calcul se verra rallongé car cela forcera l’emploi d’un
pas de temps d’intégration plus faible, et à l’extrême (µ nulle) stoppera la propagation
des orbiatles. En résumé, la masse fictive est cruciale en MD Car-Parrinello et elle
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est choisie comme un compromis entre l’écart que l’on peut autoriser à la surface de
Born-Oppenheimer et le coût de calcul. Une analyse mathématique plus rigoureuse a
été conduite par F. A. Bornemann and C. Schütte [84]. Leur théorème, qui est valable
pour tout espace de Hilbert fini comme dans le cas du cutoff dans la base d’ondes
planes, montre que ∣∣RCPMD

I −RBO
I

∣∣ < C
√
µ (2.38)

où C n’est qu’une constante pour la prise en compte des dimensions physiques. En
pratique, si la masse fictive µ est petite, la trajectoire CPMD RCPMD

I reste proche de
celle de Born-Oppenheimer RBO

I . Dans mes travaux sur le nitrure de silicium amorphe,
une masse fictive de 800 a.u. s’est avérée être un bon choix.
Afin d’assurer l’adiabaticité entre ions et orbitales, en 1991, Blöchl et Parrinello [85]
ont proposé la même approche que Nosé pour le contrôle des degrés de libertés électro-
niques fictifs. Ils indroduisent pour cela une variable virtuelle η associée à une masse
fictive Qe et un potentiel 2Ecin

e qui est la valeur cible de l’énergie cinétique fictive des
orbitales électroniques. Le Lagrangien correspondant est :

L = LNosé +
1

2
µ
∑
i

η2⟨ψ̇i|ψ̇i⟩+
1

2
Qeη̇

2 + 2Ecin
e ln η +

∑
ij

(⟨ψi|ψj⟩+ δij) (2.39)

Avec LNosé :

LNosé =
1

2

∑
I

MIs
2Ṙ2

I − EDFT +
1

2
Qṡ2 − (3N + 1)kT ln(s) (2.40)

ce qui aboutit au jeu d’équations du mouvement pour les orbitales et pour η :

µψ̈i = −δE
DFT

δψ∗
i

− η̇

η
µψ̇i +

∑
j

λijψj (2.41)

Qeη̈ =
2

η

[
η2
∑
i

µ|ψi|2 − Ecin
e

]
(2.42)

Blöchl et Parrinello proposent également une relation permettant d’estimer l’énergie
cinétique fictive à donner au thermostat pour maintenir l’adiabadicité :

Ec,adia
e = 2kBT

µ

M

∑
i

⟨ψi| −
1

2
∇2|ψi⟩ (2.43)

où M est la masse moyenne des atomes du système.
Pour finir, je reviendrai plus tard dans le chapitre 3 sur les limites de l’approche

Car-Parrinello à température élevée. L’effet sur la bande interdite, réduite ou peuplée
de défauts, peut parfois rendre difficile de conserver l’adiabadicité, même avec un
thermostat de Blöchl et Parrinello. La solution dans ce cas est d’utiliser la dynamique
moléculaire Born-Oppenheimer pour ces plus hautes températures.

2.3 Dynamique moléculaire d’approche à l’équilibre
(AEMD)

Il existe plusieurs techniques permettant d’exploiter des trajectoires de dynamique
moléculaire pour calculer la conductivité thermique. La méthode de Green-Kubo [86]
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repose sur le calcul de la fonction d’autocorrélation du flux thermique calculé dans
l’ensemble micro-canonique. L’intégrale de cette fonction doit être convergée, ce qui
peut prendre du temps. Par ailleurs, il faut faire une moyenne d’une dizaine de cal-
culs, la valeur de conductivité thermique variant beaucoup d’un calcul à l’autre. Une
autre possibilité est d’utiliser la Non-Equilibrium MD [87] qui repose sur la création
d’un gradient de température entre une zone chaude et une zone froide du système.
Une fois le régime stationnaire atteint, ce qui peut prendre du temps également, alors
le profil est exploité pour extraire la conductivité thermique de la pente du profil de
température, en suivant la loi de Fourier. Ces deux méthodes ont un coût calculatoire
trop élevé pour une utilisation en AIMD. Or l’emploi de potentiels interatomiques em-
piriques limite la prédictivité des calculs de conductivité thermique, comme on peut
le voir sur la figure 2.5 dans le cas du silicium cristallin. Par rapport aux mesures (en
noir), la tendance en fonction de la température est globalement toujours obtenue,
mais un écart quasi d’un facteur 2 peut résulter du choix d’un potentiel interatomique
en particulier (Tersoff). Le recours à l’AIMD permet de dépasser ce manque de prédic-

Figure 2.5 – Conductivité thermique du Si cristallin en fonction de la température,
mesurée et obtenue avec différents potentiels interatomiques empiriques : Tersoff[62],
Stillinger-Weber (SW) [61], Lee [88]et EDIP [89]. Figure extraite de [90].

tivité quantitative. Toutefois, son coût calculatoire étant élevé, il est indispensable que
les trajectoires permettant de calculer la conductivité thermique soient les plus courtes
possibles. C’est le cas avec la méthode AEMD ("Approach-to-Equilibrium Molecular
Dynamics") [10], puisqu’elle est basée sur la simulation de transitoires thermiques,
et ne requiert pas d’avoir stabilisé le système dans un état stationnaire. C’est donc
cette méthode que j’ai utilisée pendant ma thèse pour déterminer les conductivités
thermiques.

2.3.1 Principe

Dans l’optique de générer un transitoire thermique, l’AEMD consiste dans un pre-
mier temps à créer une situation hors-équilibre, en séparant le système en deux blocs
portés à des températures différentes (Fig. 2.6). Le transport de chaleur se fera alors
à une dimension (z). Dans de telles conditions, l’équation de la chaleur s’écrit :

∂T (z, t)

∂t
= D

∂2T (z, t)

∂z2
(2.44)
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Figure 2.6 – Conditions initiales en AEMD, avec création d’un bloc froid à la tem-
pérature T2 et un bloc chaud à la température T1 [10].

où D est la diffusivité, qui est reliée à la conductivité thermique κ, la densité ρ et la
capacité thermique Cv par la relation :

D =
κ

ρCv

. (2.45)

Comme les variables de temps et d’espace sont indépendantes, on peut résoudre l’équa-
tion avec une solution de la forme T (z, t) = ζ(z)Θ(t). On obtient alors un système à
deux équations :

Θ̇(t) = λDΘ(t) (2.46)

ζ̈(z) = λζ (z) . (2.47)

La solution de l’Eq. 2.46 est :
Θ(t) = Θ0e

λDt (2.48)

avec λ < 0, compatiblement avec une partie spatiale sous la forme :

ζ (z) = A cos (αz) +B sin (αz) (2.49)

avec λ = −α2. Comme on applique des conditions aux limites périodiques, cela im-
plique que la température et sa dérivée, c’est-à-dire le flux de chaleur, sont égales en
z = 0 et z = LZ :

ζ(0) = ζ(LZ) (2.50)
ζ ′(0) = ζ ′(LZ)

En utilisant la forme donnée dans l’Eq. 2.49, on aboutit au système de 2 equations :

A[1− cos(αLZ)]−B sin(αLZ) = 0 (2.51)
A sin(αLZ) +B[1− cos(αLZ)] = 0

Cela implique que le déterminant égal à (1−cos(αLZ))
2+sin2(αLZ) doit être nul, soit

1− cos(αLZ) = 0. La périodicité résulte donc dans la discrétisation des valeurs de α :

α =
2π

Lz

n, n = 0,±1,±2, .... (2.52)

et par conséquent de celles de λ :

λ = −4π2

L2
z

n2 n = 0, 1, 2, .... (2.53)

La solution est donc la série de Fourier :

T (z, t) = A0 +
∞∑
n=1

[
An cos

(
2nπ

z

Lz

)
+Bn sin

(
2nπ

z

Lz

)]
e−n2t/τ (2.54)
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avec:
τ =

L2
z

4π2

ρCv

κ
(2.55)

A0 est la moyenne de la température du système :

A0 =
T1 + T2

2
(2.56)

et de part la parité du profil de température, An = 0 pour n ̸= 0. Il reste donc à
déterminer le coefficient Bn à partir des conditions initiales de la figure 2.6. Il est
non-nul pour les valeurs impaires de n et égal à :

Bn =

∫ Lz

0

T (z, 0) sin

(
2nπ

z

Lz

)
dz = 2

(T1 − T2)

πn
(2.57)

On obtient donc la solution finale :

T (z, t) = Teq +
∞∑

m=0

2 (T1 − T2)

π(2m+ 1)
sin

(
2(2m+ 1)π

z

Lz

)
e−(2m+1)2t/τ (2.58)

avec Teq la température d’équilibre atteinte au temps infini.
Le profil est donc une somme de sinusoïdes dont l’amplitude décroit exponentielle-

ment avec le temps. Entre le premier (m = 1) et le second (m = 2) ordre, le τ diminue
d’un facteur 9, et on peut donc se limiter au premier terme de la somme :

T (z, t) = Teq +
2 (T1 − T2)

π
sin

(
2π

z

Lz

)
e−

t
τ ,

(2.59)

soit une sinusoïde dont l’amplitude décroît de manière exponentielle avec le temps. La
figure 2.7 montre que le profil de température obtenu en dynamique moléculaire est
effectivement sinusoïdal. Il s’agit dans cet exemple du cristal de Ge2Sb2Te5, avec des
interactions modélisées par un potentiel interatomique de machine learning [44]. Deux
thermostats locaux ont permis de créer le profil initial chaud/froid (en vert), pendant ce
qu’on appelera la phase 1 de l’AEMD. Lors de la phase 2 qui suit, les thermostats sont
arrêtés, et on voit ici à un moment donné que le profil de température est sinusoïdal
(courbe ocre fittée par une sinusoïde en noir).

Afin de pouvoir exploiter ces simulations pour extraire la conductivité thermique,
on doit donc obtenir le temps de décroissance τ , les deux étant liés par la relation :

κ =
L2
z

4π2

ρCv

τ
(2.60)

obtenue à partir l’Eq. 2.55 (Cv pouvant être facilement calculé à partir des trajectoires
de dynamique moléculaire à partir d’un graphe de ETot = f(T )). Dans ce but, on
utilise la différence en température ∆T (t) entre les blocs chaud et froid en fonction du
temps :

∆T (t) =
2

Lz

∫ Lz

Lz/2

T (t, z)dz − 2

Lz

∫ Lz/2

0

T (t, z)dz (2.61)

dont le terme prédominant (pour m = 0) est :

∆T (t) =
8

π2
(T1 − T2)e

−t/τ . (2.62)
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Figure 2.7 – Profil de température pendant la phase 1 et la phase 2 de l’AEMD. Cas
d’un système de Ge2Sb2Te5 cristallin contenant environ 21000 atomes représenté en
insert, les atomes étant colorés en fonction de la température par tranche d’environ 3
Å d’épaisseur suivant z. Extrait de [44].

La figure 2.8 montre cette différence en température calculée au cours de l’approche
à l’équilibre, la température de chaque bloc étant calculée à partir des vitesses des
atomes qui le compose. L’évolution de ∆T est exponentielle, comme l’atteste le fit par
Ae−t/τ qui se superpose parfaitement à la courbe. Cela permet d’extraire le temps de
décroissace τ et ainsi de remonter à la conductivité thermique κ.

Figure 2.8 – Evolution de la différence de température ∆T (t) entre les blocs chaud
et froid pendant la phase 2 de l’AEMD pour le même système que sur la figure 2.7.
La courbe en magenta est un fit par Ae−t/τ , dont on extrait une valeur de τ indiquée
en légende. L’erreur est l’incertitude extraite du fit. Extrait de [44].

2.3.2 Effets de taille

Comme les autres méthodes permettant de calculer la conductivité thermique d’un
matériau, l’AEMD est sujette aux effets de taille [91], ce qui signifie que malgré l’appli-
cation de conditions aux limites périodiques on n’a pas directement accès à la conduc-
tivité thermique du matériau massif, et qui si on augmente le nombre d’atomes (mé-
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thode de Green-Kubo) ou la longueur du système (Non-Equilibrium MD et AEMD),
la conductivité thermique change. Toutefois cette variation a une origine physique
maintenant bien comprise dans le cas de l’AEMD, et qui permet d’accéder à des infor-
mations sur le transport thermique dans le matériau. Plus précisement en AEMD, la
conductivité thermique augmente lorsque la longueur du système Lz dans la direction
du transport thermique z augmente, jusqu’à atteindre un plateau (Fig. 2.9).

Figure 2.9 – Conductivité thermique du Ge2Sb2Te5 cristallin obtenu par AEMD
et représenté en fonction de la taille du système dans la direction du transport de
chaleur (point noirs). En rouge, le modèle d’Alvarez et Jou (AJ) décrivant le régime
de conduction mixte ballistique-diffusif ajusté sur le calcul AEMD. Extrait de [44].

Cette dépendance en longueur a été finement étudiée par Palla et al [19]. Tout
d’abord, il a été montré que la conductivité thermique dépend de la période du signal
chaud/froid appliqué, plutôt que de la longueur de la cellule de simulation, qui sont
néanmoins dans la plupart des cas identiques. Cette dépendance en fonction de la
longueur d’onde du signal suggère toutefois la présence d’effets non-locaux apparais-
sant lorsque la taille du système est petite devant les longueurs caractéristiques du
phénomène physique, en l’occurence les libres parcours moyens des phonons. Le trans-
port thermique trouve en effet son origine dans des porteurs de chaleur, ou phonons
dans le cas des cristaux. Selon la théorie cinétique, l’établissement de l’équilibre ther-
mique s’opère par le biais de collisions. Ces collisions peuvent impliquer des diffusions
phonon-phonon, ainsi que des diffusions de phonons par les défauts dans le matériau
ou les surfaces et interfaces le cas échéant. En conséquence, le transfert thermique à
travers un matériau est attribué, d’une part, à la contribution du mode de transport
balistique des phonons entre deux collisions et, d’autre part, au transport diffusif des
phonons où les collisions dominent. Dans le cadre du transport balistique, les phonons
évoluent sans dispersion, leur évolution n’étant limitée que par la taille du cristal. La
conductivité thermique balistique s’accroît avec la taille du cristal dans la direction de
propagation de la chaleur.

Cependant, dans le cadre du mode diffusif, le transport de chaleur est principale-
ment déterminé par les collisions. Par conséquent, la conductivité thermique diffusive
est fonction de la gamme des valeurs de libres parcours moyen des phonons existant
dans le système. Dans un matériau donné, ces libres parcours peuvent couvrir une large
gamme de valeurs (de 10 nm à 10 µm par exemple dans le silicium [92], par exemple).
Ainsi, dans le cadre de l’AEMD, pour une cellule de simulation de dimension Lz dans
la direction du flux de chaleur, les phonons devant transporter la chaleur du bloc chaud
vers le bloc froid peuvent se distinguer en deux catégories. La première catégorie inclut
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les phonons dont les libres parcours moyens sont inférieurs à Lz. Ces phonons subissent
des collisions, comme s’ils évoluaient dans un cristal infini. En revanche, les phonons
dont les libres parcours moyens sont plus grands que Lz ne subissent pas de collisions
dans la cellule et suivent une trajectoire balistique. Lorsque la taille de la cellule de
simulation augmente, un nombre croissant de phonons deviennent diffusifs, jusqu’à
ce que la taille dépasse le plus grand libre parcours moyen phonique du matériau.
La conductivité thermique devient alors indépendante de la longueur de la cellule de
simulation, et égale à la valeur à l’échelle macroscopique κbulk.

Ce mode de transport mixte diffusif-ballistique a été étudié par Alvarez et Jou [20],
qui en ont établi un modèle analytique :

κAJ (Lz) = κbulk
L2
z

2π2l2

√1 + 4

(
πl

Lz

)2

− 1

 (2.63)

où l est une longeur s’apparentant à la valeur moyenne des libres parcours des phonons.
Ce modèle a été ajusté sur les résultats obtenus en AEMD sur la Fig. 2.9, et décrit
parfaitement l’évolution observée. Ainsi, l’origine physique de la variation de conduc-
tivité thermique en fonction de la longueur du système dans la direction du transport
thermique est établie, et permet d’estimer la gamme de libres parcours moyens dans
le matériau, et donc indirectement les dimensions à partir desquelles une réduction de
taille (épaisseur de film par exemple) à partir de laquelle la conductivité thermique
sera réduite par rapport à la valeur macroscopique.

2.4 Potentiel interatomique “Machine learning” par
“Gaussian Approximation Potential”

Les simulations basées sur une approche ab initio ont permis d’obtenir des résul-
tats beaucoup plus quantitatifs et comparables à l’expérience, par exemple en terme
de description de la structure des matériaux désordonnés [93]. Cela est dû à la prise
en compte de la structure électronique dans le calcul de l’énergie potentielle, notam-
ment par DFT. Cependant, à cause du fort coût de calcul nécessaire pour la DFT, les
phénomènes présents à grandes échelles (supérieurs à 10 nm ou à 1500 atomes) ou à
temps élevés (supérieurs à quelques centaines de ps) sont inaccessibles.
Un peu avant les années 2010, la communauté scientifique a commencé à développer
des potentiels interatomiques à l’aide de Machine Learning (ML). L’objectif de ces
potentiels est de lever les limitations de la DFT sans pour autant perdre la précision
des méthodes de calcul ab initio, grâce à un entrainement sur des bases de données,
notamment des résultats de calculs ab initio. Le ML est un sous-ensemble de l’IA
(intelligence artificielle) qui vise la construction de systèmes ou logiciels (potentiels
numériques dans le cas qui nous occupe) capables d’apprendre et de s’améliorer à
partir des données qu’ils utilisent. Les premières approches de création de potentiels
interatomiques à l’aide de techniques d’apprentissage automatique consistaient à uti-
liser des descripteurs symétriques locaux centrés sur l’atome couplés à une approche
par réseaux de neurones, comme dans les travaux précurseurs de Behler et Parrinello
en 2007 [34]. Puis sont apparues la régression par processus gaussien [94] ou la ré-
gression linéaire [95]. A l’heure actuelle l’approche MACE [38] basées sur des réseaux
de neurones graphiques semble très prometteuse en terme de rapidité de calcul et de
précision. Toutefois, au début de ma thèse, ces travaux n’ayant pas encore été publiés,
la construction de Gaussian Approximation Potentials (GAP) bassée sur la régression
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par processus gaussien paraissait la plus prometteuse et c’est cette méthode que j’ai
utilisée et que je présenterai donc dans ce qui suit.

Le ML consiste à faire apprendre certaines propriétés à un algorithme à partir de
données d’entrainement. Dans notre cas, la propriété qui nous intéresse est la surface
d’énergie potentiel (PES pour “Potentiel Energy Surface”) du matériau d’intérêt. Le
développement d’un tel potentiel ce fait en 3 étapes : la construction d’une base de
données d’entrainement, la reproduction des environnements atomiques et l’obtention
de la surface d’énergie potentielle par régression (Fig. 2.10). La construction de la base
de données sera présentée dans le chapitre 4. Dans ce qui suit, je présente les deux
autres étapes concernant les environements atomiques et l’obtention de la PES.

Figure 2.10 – (a) Résumé du processus d’entrainement d’un potentiel interatomique
ML . (b) Différents types de descripteurs deux ou trois corps et (c) SOAP. (d) Méthodes
de reproduction de la PES par réseaux de neuronnes (e) avec les kernels. Extrait de
[96]

2.4.1 Représentation des environnements atomiques

Le point de départ est une description des molécules et matériaux par les coordon-
nées cartésiennes des atomes {RI}Nat

I=1. Les coordonnées brutes ne sont pas utilisées
directement mais transformées afin que le potentiel interatomique acquiert les proprié-
tés de symétries de translation, rotation et permutation vis à vis des atomes de même
espèce. On appelle ces transformations des descripteurs. Un exemple de descripteur
est la distance entre deux atomes I et J :

RIJ = |RI − RJ | (2.64)

Avec ce descripteur, on peut obtenir un potentiel avec des interactions de paires tel
que le potentiel de Lennard-Jones [60]. Ce genre de potentiel donne de bons modèles
pour les gaz nobles, mais est insuffisant pour la plupart des autres systèmes. Une
amélioration consiste à ajouter des interactions avec un nombre de corps croissant e.g.
à 3 corps :

V =
∑
IJ

V2 (RIJ) +
∑
IJK

V3 (RIJ ,RIK ,RJK) . (2.65)
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Le problème est qu’avec un nombre croissant de corps il est difficile de trouver des
descripteurs qui permettent de garder la flexibilité et les propriétés de symétrie du
potentiel.

La Smooth Overlap of Atomic Position (SOAP) [35] est une alternative pour ré-
soudre cette difficulté et consiste à décrire l’énergie totale du système comme une
somme des énergies atomiques dépendantes des environnements atomiques par le biais
de la densité ρa,I définie par :

ρa,I(R) =
∑
J

δaaJ exp

(
|R − RIJ |2

2σ2
a

)
fcut (RIJ) (2.66)

où la somme porte sur les atomes J de l’espèce a dans un rayon Rcut autour d’un
atome I. Le paramètre σa a la dimension d’une distance et permet de conserver le
caractère régulier et lisse du potentiel. fcut est une fonction analytique de coupure qui
devient zero au rayon de coupure et distances supérieures. Afin que ces densités de
voisins soit invariantes par rotation, on les décompose sur la base orthonormée des
fonctions radiales Rn (R) et des harmoniques sphériques Y m

l (R) :

ρa,I(R) =
∑
nlm

cI,anlmRn (R)Y
m
l (R) (2.67)

avec
cI,anlm =

∫
dRR∗

n (R)Y
m
l (R)∗ ρI,a (R) . (2.68)

Ces coefficients sont ensuite combinés pour définir le descripteur pi selon :

pi,a,a
′

nn′l =
1√

2l + 1

∑
m

ci,anlm ∗ ci,a
′

n′lm (2.69)

pi = {pi,a,a
′

nn′l } (2.70)

Ce descripteur permet donc de qualifier les densités de voisins et d’avoir une description
à N corps sans faire l’approximation d’une décomposition en terme d’interactions à
N corps. Cela permet de conserver la flexibilité du potentiel tout en conservant les
invariances de permutations, par translations et rotations.
On utilisera donc ces descripteurs pi dans la phase de reproduction de la surface
d’énergie potentielle, que je présenterai dans la section suivante.

2.4.2 Reproduction de la surface d’énergie potentielle

Avant de détailler cette étape, faisons un point de vocabulaire des termes qui per-
mettront de comprendre la méthode [97] :

- Covariance : Mesure de la corrélation entre deux valeurs y(x) et y(x′) (voir
définition ci-dessous).

- Hyperparamètre : Paramètre qui contrôle l’extrapolation du ML
- Kernel : Base de fonctions qui mesure la similarité entre deux points de la base

de données, et qui prend en général des valeurs comprises en 0 et 1.
- Sur interpolation (pour “Overfitting”) : Qualificatif pour une extrapolation cor-

recte pour les points d’entrée mais produisant des erreurs pour des points hors
de la base de données.

- “Sparse” : Qualificatif de la régression par processus gaussien lorsqu’elle ne prend
qu’une partie des données d’entrainement pour la régression.
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On considère une fonction y(x) régulière et lisse qu’on ne connait pas, mais dont on a
fait N observations en xn. Cet ensemble d’observations constitue la base de données
(DB) D = {yn;xn}Nn=1. L’idée est d’approximer y(x) par l’estimateur ỹ (x) :

ỹ (x) =
M∑

m=1

cmk (x, xm) (2.71)

qui se décompose donc dans la base de fonctions k(x, xm) (les kernels) avec les coef-
ficients cm. Les {xm}Mm=1 sont un ensemble de points de D (N > M). Le coeur du
problème est donc de déterminer les coefficients cm. Pour cela, on minimise la fonction
de perte P :

P =
N∑

n=1

[yn − ỹ (xn)]
2

σ2
n

+R (2.72)

où R et σn ont pour rôles d’assurer la régularité de l’interpolation de la fonction ỹ (x),
R étant défini par :

R =
M∑

m,m′

cmk (xm, xm′) cm′ . (2.73)

Le premier terme de la fonction de perte P permet d’ajuster les coefficients cm de
ỹ (x) au plus proche de y (x). Le second terme empêche ces coefficients de devenir trop
grands et permet ainsi de conserver une fonction ỹ (x) la plus lisse et régulière possible.
Ce deuxième terme permet également d’éviter de tomber dans une situation de sur
interpolation. On peut reformuler l’Eq. 2.72 avec des matrices et des vecteurs :

P = (y − KNMc)TΣ−1 (y − KNMc) + cKMMcT (2.74)

∇cTP = 0 (2.75)

Σ est la matrice contenant les paramètres σn = σ et KNM la matrices des kernels. En
dérivant par rapport à c, on obtient l’expression :

c =
(
KMM + KMNΣ

−1KNM

)−1 KMNΣ
−1y. (2.76)

Cette expression des coefficients est valable dans le cas d’une régression par processus
gaussien dite “sparse” (N > M). SiM = N (régression par processus gaussien complet)
alors l’expression est différente, mais on utilise rarement ce cas particulier car le coût de
calcul pour une grande base de données est trop important [97]. Une fois les coefficients
déterminés, on peut calculer l’énergie totale du système selon la formule :

E =
N∑
ij

(δ2b)
2

M∑
m2b

cm2b
k (rij, rm2b

) +
N∑
i

(δMB)
2

M∑
mMB

cmMB
k (ρi, ρmMB

) (2.77)

Pour les applications de cette méthode dans mon projet doctoral, j’ai utilisé le code
QUIP (QUantum mechanics and Interatomic Potentials 1) pour la régression [98]. Le
code génère un fichier de sortie au format .xml. Ce fichier a un format qui est lisible par
le code LAMMPS [99], que j’ai donc utilisé pour faire les simulations de dynamique
moléculaire classique avec ce MLIP.

1. https://github.com/libAtoms/QUIP
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2.5 Dynamique moléculaire quantique

Jusqu’ici les méthodes présentées, que ce soit l’AIMD qui permet d’avoir des des-
criptions quantitatives des propriétés des systèmes grâce à la prise en compte de la
structure électronique, ou basée sur les potentiels interatomiques obtenus par ML pour
garder l’aspect quantitatif des propriétés calculées tout en accédant à des échelles su-
périeures, décrivent des trajectoires classiques pour les atomes, qui sont considérés
comme des variables cartésienne R = (x, y, z). Ces variables ne permettent donc pas
d’observer les effets quantiques sur les noyaux tel que l’effet tunnel ou encore les mé-
canismes d’échange de protons à des valeurs d’énergie inférieures à kBT (T étant la
tempéraure du système), qui sont pourtant la clé pour indentifier les défauts TLS à
très basse tempéraure, typique de tout dispositif quantique. Toutefois, des approches
existent pour permettre de simuler les trajectoires quantiques des atomes, et je présen-
terai ci-après deux d’entre elles : la PIMD, pour “Path Integral Molecular Dynamics”,
et la C-PIMD pour “Centroid Path Integral Molecular Dynamics”. Celles-ci reposent
sur le passage d’une description des noyaux comme une particule localisée dans l’es-
pace à une fonction d’onde plus ou moins délocalisée selon la nature quantique du
phénomène étudié (Fig. 2.11).

Figure 2.11 – Schéma de l’objectif de la dynamique moléculaire quantique : passer
d’une représentation du noyau classique sous forme de point R = (x, y, z) à une
fonction d’onde nucléaire.

2.5.1 Path Integral Molecular Dynamics

La PIMD, repose sur la fomulation de la mécanique quantique et statistique propo-
sée par R. P. Feynmann qui utilise les intégrales de chemins [100]. Cette approche a été
introduite par Marx et Parrinello en 1996, dans un contexte de transfert de protons [58,
101], dans le cadre de la dynamique moléculaire par premiers principes afin d’étendre
la formulation quantique aux noyaux atomiques et de donner une formulation pour
leur propagation dans le temps avec des équations du mouvement propres aux va-
riables nucléaires, et formellement calculable comme des équations d’Euler-Lagrange
en partant d’un Lagrangien de type Car-Parrinello. Dans cette approche, la fonction
d’onde nucléaire de chaque atome est discrétisée en terme de répliques des postions
atomiques classiques. Sans entrer dans les détails, pour lesquels une riche littérature est
disponible, dans le cadre de cette méthode les atomes sont répliqués P fois et forment
un ensemble de copies couplées les unes aux autres par des forces harmoniques. Cette
harmonicité n’est pas un choix arbitraire, mais le résultat de la discrétisation de l’éner-
gie cinétique "classique" des atomes. En considérant un grand nombre de copies on
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converge vers une statistique quantique avec une fonction de partition[101] :

Z = lim
P→+∞

P∏
s=1

N∏
I=1

[(
MIP

2πβ

)3/2 ∫
exp{−β

P∑
s=1

(
N∑
I=1

1

2
MIω

2
P (R

s
I −Rs+1

I )2 +
1

P
E0(R

s
I)

)
}

]
(2.78)

où ω2
P = P/β2 avec β=1/kBT et P le nombre de points de l’intégrale de chemin, voir

le nombre de répliques (dites "beads") de l’ensemble des atomes N du système. On
peut donc simuler des noyaux quantiques en considérants N × P atomes classiques
et, en vertu de cette discrétisation, on peut décliner ce formalisme dans le cadre de
la CPMD. Pour ce faire, il faut modifier le Lagrangien Car-Parrinello de la manière
suivante :

LPIMD =
1

P

P∑
s=1

{
∑
i

µ|ψ̇s
i |2 − E [ψs

i ,R
s
I ] +

∑
i,j

[
Λij

(〈
ψs
i

∣∣ψs
j

〉
− δij

)]
}

+
P∑

s=1

{
∑
I

M
′s
I

2

(
Ṙs

I

)2
−
∑
I

M s
I

2
ω2
P

(
Rs

I −Rs+1
I

)2} (2.79)

où l’energie potentielle pour chaque copie s est donnée par E [ψs
i ,R

s
I ] = ⟨ψs

0|HKS
e |ψs

0⟩.
On note que dans la limite où P = 1 on retrouve le formalisme CPMD (Eq. 2.32).

2.5.2 Centroid Path Integral Molecular Dynamics

Figure 2.12 – Schéma de principe de la C-PIMD, dans lequel le centroïde et ses
répliques, reliés par des forces harmoniques, représentent un chemin possible pour les
noyaux[102].

La “Centroid Path Integral MD” (C-PIMD) [103] donne une approximation directe
de la dynamique quantique des noyaux atomiques en utilisant une transformation des
P coordonnées cartésiennes utilisées en PIMD. En pratique, les différentes répliques
dont les coordonnéees sont Rs′

I sont remises à l’échelle par rapport à leur centroïde
noté Rc

I :

Rc
I(t) =

1

P

P∑
s=1

Rs
I(t). (2.80)

Une transformation en mode normal est ensuite faite, sous la forme d’une série de
Fourier :

Rs
I(t) =

P∑
s′=1

as′

I exp

[
2πi(s− 1)(s′ − 1)

P

]
(2.81)
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Les coefficients {aI}(s) sont des nombres complexes. Les variables des modes normaux
{uI}(s) sont reliées aux coefficients de la série de Fourier par :

u
(1)
I = a

(1)
I

u
(P )
I = a

(P+2
P )

I

u
(2s−2)
I = Re(a

(s)
I )

u
(2s−1)
I = Im(a

(s)
I ).

(2.82)

On associe un ensemble de fréquences aux modes normaux λ(s), données par :

λ2s−1 = λ2s−2 = 2P

[
1− cos

(
2π(s− 1)

P

)]
. (2.83)

En utilisant la matrice de transformation unitaire U on peut passer des coordonnées
classiques Rs

I aux modes normaux us
I selon la relation :

R
(s)
I =

√
P
∑P

s′=1U
T
ss′u

s′
I (2.84)

u
(s)
I = 1√

P

∑P
s′=1 Uss′R

s′
I (2.85)

Avec ces transformations, on obtient le Lagrangien C-PIMD exprimé en terme de
modes normaux :

LC−PIMD =
P∑

s=1

{
1

2

∑
I

M ′s
I (u̇

(s)
I )2 − 1

2

∑
I

M
(s)
I ω2

p(u
(s)
I )2

}

+
1

P

P∑
s=1

{
1

2

∫
µψ∗

i (r
(s))ψi(r

(s))d3r(s) − ⟨ψ(s)
0 |HKS

e |ψ(s)
0 ⟩

}
+
∑
ij

Λ
(s)
ij

(
⟨ψ(s)

i |ψ(s)
j ⟩ − δij

)
(2.86)

où M s
I = λsMI et M ′(s) = γM s

I , γ étant le paramètre qui assure la séparation entre les
modes normaux et le centroïde. Les équations d’Euler-Lagrange pour le Lagrangien
C-PIMD sont donc :

M
′(1)
I ü

(1)
I =− ∂

∂u
(1)
I

1

P

∑
I

E
(
{ψ(s)

i }, {RI(u
(s)
I , . . . , u

(P )
I )}(s)

)
=− 1

P

∂

∂R
(s)
I

∑
I

E
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{ψ(s)

i }, {R(s)
I }
) (2.87)

M
′(1)
I ü

(s)
I = − ∂

∂u
(1)
I

1

P

∑
I

E
(
{ψ(s)

i }, {RI(u
(s)
I , . . . , u

(P )
I )}(s)

)
−M s

Iω
2
Pu

s
I −M

′s
I η̇

s
I u̇

s,

s = 2, .., P
(2.88)

µψ̈
(s)
i = −

δE
(
{ψ(s)

i }, {R(s)
I }
)

δψ
∗(s)
i

+
∑
j

Λijψ
(s)
j − µψ̇

(s)
i ξ̇1 , s = 1, ..., P (2.89)

et régissent l’évolution dynamique des ions et des électrons, les deux ensembles étant
des objets quantiques. Dans cette méthode, pour contrôler température et adiabaticité
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le long de la dynamique des variables lagrangiennes on utilise des chaines de thermo-
stats de Nosé-Hoover [104] de longueur K couplés à tout les modes non centroïdes
s = 2, ..., P :

Qη̈1 = −
(
M

′(s)
I (u

(s)
I )2 − kBT

)
− η̇s1η̇

s
2 (2.90)

Qη̈I,k = −
(
Q(η̇

(s)
I,k−1)

2 − kBT
)
− η̇

(s)
k η̇

(s)
k+1(1− δkK) , k = 1, 2, ..., K (2.91)

Qeξ̈1 = −2 (µ
∑

i ⟨ψs
i |ψs

i ⟩ − Ee)− ξ̇s1ξ̇
s
2 (2.92)

Qeξ̈l = −
(
Q(ξ̇

(s)
l−1)

2 − 1
βe

)
− ξ̇

(s)
l ξ̇

(s)
l+1(1− δlL) , l = 1, 2, ..., L (2.93)

où Qe
1 =

2Ee

ω2
e

, Qe
l =

1
βeω2

e
et Q = β

P
.

On utilise deux thermostats chainés pour chaque degré de liberté des noyaux d’une
copie s, tel que s = 2, ..., P . Seul le mode centroïde (s = 1) n’est pas thermostaté. Par
contre, tous les modes normaux sont eux thermostatés par une chaine η(s)I,k. Au total il
y a P thermostats pour les variables nucléaires, chacun porte L thermostats pour les
orbitales électroniques, et 3N(P − 1) chaines de longueur K pour les composantes des
noyaux. L’utilisation de ces chaines de thermostats pour les noyaux permet d’assurer
l’ergodicité [105] de la PIMD. Les chaines de thermostats pour les orbitales permettent
de garder, au moins sur une échelle de temps de quelques dizaines ou centaines de ps,
l’adiabaticité entre les variables nucléaires et celles électroniques nécessaire au bon
déroulé de la dynamique Car-Parinello.
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Conductivité thermique du nitrure de
silicium amorphe par dynamique
moléculaire ab initio
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Dans ce chapitre, je présenterai les travaux que j’ai effectués par dynamique molé-
culaire ab initio (AIMD) pour calculer la conductivité thermique du SiN amorphe, et
plus précisément sa dépendance en fonction de la taille. Tout d’abord, je commence-
rai par décrire la méthode aboutissant à la création de modèles structuraux du aSiN.
Cela m’amènera à discuter des limites atteintes par la méthodologie Car-Parrinello,
et comment elle a été combinée à l’approche Born-Oppenheimer. Je présenterai alors
l’analyse structurale de l’amorphe de SiN. Ensuite j’appliquerai cette méthodologie
pour générer des modèles de différentes tailles, et calculer leur conductivité thermique
par dynamique d’approche à l’équilibre (AEMD), afin d’identifier d’éventuels effets à
l’echelle nanométrique.
Ces travaux sur le aSiN par MD ab initio sont au cœur de mon projet de thèse et servi-
ront pour le reste des travaux présentés dans ce manuscrit, que ce soit pour construire
une base de données pour le développement d’un MLIP (Chap. 4) ou pour l’identifi-
cation d’un défaut de type two levels system (Chap. 5).

3.1 Modèles du SiN amorphe et analyse structurelle

La construction à l’échelle atomique d’un modèle d’amorphe est nettement plus
complexe que pour un cristal, pour lequel il suffit de périodiser la maille élémentaire,
éventuellement relaxée avec l’approche de simulation utilisée. Un amorphe est un ma-
tériau désordonné par essence, mais il ne suffit pas de disposer des atomes hors de

38



Chapitre 3

tout arrangement pour obtenir un système représentatif. Il y a en effet un ordre qui
subsiste, local et même au-delà. Pour rendre compte de cette structuration, une ap-
proche largement utilisée, et inspirée des méthodes de synthèse expérimentales, est de
simuler la fusion suivie de la trempe d’un modèle atomique. C’est cette approche qui
a été utilisée dans deux travaux de la littérature publiés avant le début de ma thèse. Il
s’agit des études de Jarolimek et al [106] et Hintzsche et al [107]. Le cycle thermique
utilisé par ce dernier consiste à refroidir progressivement un système de 4000 à 2000
K pendant 80 ps, avant de le porter sans transition à température ambiante. Il nous a
semblé que cette approche ne permettait pas aux atomes de se relaxer pour atteindre
la structure d’amorphe, mais allait plutôt favoriser la création d’un liquide figé. C’est
pourquoi dans ce qui suit, je présenterai le cycle thermique que j’ai suivi pour éviter
cet écueil. A noter que ce cycle est beaucoup plus proche de celui qui a été utilisé par
Jarolimek et al, qui ont toutefois exploité une très courte trajectoire finale à 300 K.
La conséquence est que les analyses structurelles sont beaucoup plus bruitées, et dans
ce qui suit je m’attacherai également à éviter ce deuxième écueil.

3.1.1 Réglage du cycle thermique de fusion-trempe

L’objectif est d’utiliser la dynamique moléculaire pour simuler un cycle thermique
qui va mener à la fusion du matériau, puis à sa trempe jusqu’à température ambiante.
Cette méthode consiste à faire diffuser les atomes du système en se rapprochant de la
température de fusion, avant de refroidir ni trop rapidement pour ne pas obtenir un
liquide gelé, ni trop lentement pour éviter la cristallisation (la cristallisation étant en
tous cas très ardue à atteindre sur une échelle de temps accessible à des simulation de
dynamique moléculaire). Le cycle est appliqué à un modèle initial, composé d’atomes
de Si et de N distribués dans une boîte dont les dimensions sont fixées de manière à ce
que la densité du système soit égale à la valeur expérimentale : ρ = 2.98 g.cm3 [107].
De plus, le système étant voué à l’étude d’un transport de chaleur dans une direction,
sa forme est prise orthorombique, avec une section commune à toutes les tailles mais
des longueurs variables suivant la direction z. Par ailleurs, les travaux antérieurs me-
nés dans l’équipe ont montré que l’impact de la section perpendiculaire au transport
de chaleur n’est par contre pas significatif, une plus grande section ayant l’avantage
principale de réduire la barre d’erreur, toutefois au prix d’un nombre d’atomes et donc
d’un coût en temps de calcul supérieur. Ces considérations ont donc conduit à choisir
les dimensions reportées dans le tableau 3.1.

Table 3.1 – Dimensions suivant x, y et z et nombre d’atomes Nat des cinq systèmes
construits pour étudier la conductivité thermique du aSiN.

Lx (Å) 10 10 10 10 10
Ly (Å) 20 20 20 20 20
Lz (Å) 15 20 40 60 80
Nat 252 340 680 1020 1360

Les systèmes sont représentés sur la figure 3.1. Ils ont donc été obtenus grâce à la
simulation par dynamique moléculaire ab initio d’un cycle thermique de fusion-trempe,
pour lequel les paramètres suivants ont été utilisés :

- un pas d’intégration ∆t=5 u.a soit 0.12 fs
- un cutoff Ecut = 70 Ry pour définir la base d’ondes planes
- une masse fictive µ = 800 u.a pour la dynamique des orbitales électroniques
- une fréquence du thermostat de Nosé-Hoover pour les ions de 200 cm−1
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Figure 3.1 – Modèles des systèmes de aSiN comprenant entre Nat = 252 et 1360
atomes. Les atomes de Si sont représentés en gris, et les atomes de N en bleu.

- une fréquence du thermostat de Nosé-Hoover pour l’énergie électronique fictive
de 1000 cm−1

Figure 3.2 – Évolution de la température durant la rampe de montée en température
(en bleu la partie en CPMD, en noir celle en BOMD) puis durant la trempe en CPMD
(cyan).

La température est augmentée progressivement, par paliers d’au minimum quelques
ps (Fig. 3.2) en contrôlant que la cinétique fictive des orbitales se passe bien, i. e. que
l’adiabadicité est respectée. A chaque pallier de température, la conservation de l’éner-
gie totale du système et l’adiabaticité entre les sous-systèmes ionique et électronique
sont contrôlés. Le contrôle de la conservation de l’énergie du système est effectué en
calculant une déviation de l’énergie totale (hamiltionien) du système par rapport à
l’instant t = 0. La fig. 3.3 montre ce contrôle pour le palier à 900 K pendant la phase
d’échauffement du système. On considère que l’énergie est correctement conservée
lorsque cette déviation n’excède pas (en pourcentage) 10−4. Le contrôle de l’adiaba-
ticité peut être fait en comparant les températures ionique et électronique fictive qui
peuvent être calculées à partir respectivement de l’énergie cinétique des ions et des
orbitales. La figure 3.4 donne l’évolution de ces grandeurs lors de l’étape à 900 K : la
température "fictive" associée à la dynamique des orbitales est bien inférieure à la tem-
pérature ionique. Dans ces conditions, la température est augmentée, en contrôlant en
parallèle la diffusion des atomes. Cela peut être fait grâce au déplacement quadratique
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Figure 3.3 – Conservation de l’énergie du système à 900 K.

Figure 3.4 – Évolution de la tempéra-
ture ionique et la température fictive des
orbitales à 900 K.
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Figure 3.5 – Déplacement carré moyen
(MSD) des atomes de Si et N pendant le
cycle thermique.

moyen (MSD pour “Mean Square Displacement”) qui est défini par :

MSD(t) =
1

Nat

Nat∑
I=1

{RI(0)−RI(t)}2. (3.1)

Cette grandeur est représentée pour l’un des systèmes sur la figure 3.5. Le MSD doit
indiquer une diffusion suffisante par rapport aux positions initiales, permettant d’af-
firmer que la mémoire de cette configuration a été perdue. Dans la limite du temps
infini, le MSD est relié au cœfficient de diffusion par la relation :

D(t) =
MSD

6t
(3.2)

Dans un liquide, D est de l’ordre de 10−5 cm2 s−1. Pour que le MSD soit suffisant (sur
la figure 3.5 entre 6 et 8 Å2), il a fallu dans le cas du SiN augmenter la température
jusqu’à 2500 K (Fig. 3.2). Ceci est dû à la température de fusion élevée du matériau
[107], qui fait qu’à 2000 K par exemple, le coefficient de diffusion D ne vaut que
0.1×10−5 cm2 s−1

Durant l’étape à 2500 K toutefois, des difficultés ont été rencontrées, puisqu’il
n’était plus possible de contrôler la température fictive des orbitales, comme montré
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Figure 3.6 – Evolution de la tempéra-
ture ionique et la température fictive des
orbitales à 2500 K.

Figure 3.7 – Densité d’états électro-
niques du aSiN à 2500K. Un élargisse-
ment gaussien de 0.05 eV a été appliqué
sur les états discrets calculés. L’origine
en énergie a été positionnée sur le niveau
de Fermi.

sur la Fig. 3.6. En effet, malgré le thermostat appliqué à l’énergie cinétique fictive,
la température du sous-système électronique a continué à augmenter, causant ainsi
la baisse de la température ionique due à la perte d’adiabaticité entre ces deux sous-
systèmes. Cette perte d’abiabaticité est liée à la réduction de la bande interdite du
SiN quand la température augmente, et qui aboutit à une quasi absence de “gap”
sur la densité d’états électroniques représentée sur la figure 3.7. Pour poursuivre la
dynamique aux températures élevées, il a donc été fallu abandonner l’approche Car-
Parrinello et utiliser alternativement l’approche Born-Oppenheimer (voir la section
2.2.2). Rappelons que dans ce schéma méthodologique, la structure électronique est
optimisée à chaque pas de temps. Les paramètres de la simulation BOMD sont donc le
critère de convergence de cette optimisation, et le pas de temps de la dynamique des
ions. Différents tests ont été réalisés pour ajuster ces paramètres, et sont reportés dans
le tableau 3.2. On y retrouve que au plus le critère de convergence sur l’optimisation
de la structure électronique est petit, au mieux l’énergie est conservée, sans toutefois
jamais égaler la conservation d’une dynamique CP. Les pas de temps en dynamique
BO, plus grands qu’en CP, ne permettent toutefois pas de diminuer le coût calculatoire
qui est le plus faible en CP. Toutefois, dans le cas présent où on ne peut avoir recours
à cette dernière, le choix de paramètres correspondant au test BO3 du tableau 3.2 a
été fait car il offre le meilleur compromis entre la précision (conservation de l’énergie)
et l’effort de calcul.
Après 15 ps à 2500 K en BOMD on a atteint un déplacement carré moyen de 6 et

8 Å2 respectivement pour les N et les Si (Fig. 3.5). Il est à noter que les systèmes
contenant 680, 1020 et 1360 atomes ont été chauffés jusqu’à 3000 K afin d’avoir une
diffusion atomique plus importante.
Une fois que les atomes ont suffisamment diffusé, la phase de trempe débute. Pour
les températures égales ou inférieures à 2000 K, la dynamique est de nouveau simulée
en CPMD. Le système est refroidi par étapes assez longues, typiquement de 30 ps, à
2000, 1500, 1000, 500 et 300 K (Fig. 3.2), afin de laisser le temps aux atomes de se
réorganiser et de ne pas produire à la fin un liquide figé. Le refroidissment du système
de 2500 à 300 K a duré au total 150 ps, ce qui correspond à une vitesse de trempe
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Table 3.2 – Tableau comparatif des différents tests effectués pour calibrer la dyna-
mique Born-Oppenheimer (BO) et performance relative et en comparaison du calcul
Car-Parrinello (CP). Cas d’un calcul parallélisé sur 168 CPUs.

Test Convergence ∆t (u.a) Variation énergie/ps Temps de calcul/ps (h)
BO1 10−5 50 6×10−5 4.5
BO2 2x10−6 50 2.4×10−6 8.5
BO3 2x10−6 100 7.5×10−7 5.5
BO4 2x10−7 50 6×10−8 19.5
BO5 2x10−7 100 5×10−8 57
CP - 5 2×10−9 4.2

de 14 K ps−1. Ces vitesses, quoique plus élevées que les vitesses expérimentales, sont
toutefois suffisamment faibles pour produire un modèle d’amorphe en accord avec les
mesures, lorsqu’elles sont connues [93]. Une étape finale de 50 ps à température am-
biante termine le cycle thermique et permet de produire une trajectoire suffisamment
longue pour obtenir une bonne statistique en vu de l’analyse de la structure du aSiN,
que je présenterai dans la partie suivante.

3.1.2 Analyse de la structure

Pour valider les modèles, il faudrait idéalement comparer les facteurs de structure
partiels avec des résultats d’expériences de diffraction de rayons X ou neutrons. Ce-
pendant, à notre connaissance, aucun résultat de ce type n’existe dans la littérature.
A défaut, les comparaisons ont été faites avec les modèles de aSiN de la littérature
obtenus égament par dynamique moléculaire ab initio ([107] et [106]).

3.1.2.1 Espace direct

Les fonctions de corrélation de paires (PCF pour "Pair Correlation Functions")
sont un des outils permettant de caractériser la structure de matériaux. Elles sont
définies par

gαβ(R) =
Nαβ(dR)

Nat4πρR2dR
(3.3)

à partir du nombre Nαβ(dR) d’atomes d’espèce β dans une coquille d’épaisseur dR à
la distance R d’atomes de l’espèce α, où ρ est la densité totale égale à Nat/V avec
V le volume du système (Fig. 3.8). Alors qu’on accède expérimentalement de manière
indirecte aux PCFs, par transformée de Fourier des facteurs de structure obtenus
par diffraction de rayons X ou neutrons, elles peuvent être directement obtenues en
dynamique moléculaire à partir des coordonnées des atomes. En utilisant la trajectoire
finale à 300 K, on obtient les PCFs partielles présentées sur la figure 3.9.

On note tout d’abord que les PCFs des systèmes de tailles différentes sont iden-
tiques. Ainsi, les différences dans les conductivités thermiques qui seront présentées
dans la section 3.2 ne pourront pas être atribuées à des différences de structure. En-
suite, on remarque plusieurs pics, notamment un pic prédominant pour les liaisons
Si-N, mais également un double pic dans le PCF Si-Si. Afin de comprendre mieux ce
résultat, il convient de remarquer que les pics sont élargis, ce qui est caractéristique
d’un matériau désordonné, à la différence d’un cristal où on obtiendrait des pics du
type du type delta de Dirac aux distances compatibles avec la maille cristalline. Pour
interprêter les pics élargis du aSiN à courte distance, les positions des maxima sont
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Figure 3.8 – Calcul des
PCFs, qui permettent
d’analyser l’environ-
nement atomique en
fonction de la distance.  0
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Figure 3.9 – PCFs partielles des systèmes de aSiN
contenant 252, 340, 680, 1020 et 1360 atomes.

reportées dans le tableau 3.3 et comparées aux distances de coordination mesurées
dans l’amorphe stœchiométrique (Si3N4).

Table 3.3 – Distances de coordinations dans le SiN. La première ligne donne la réfé-
rence dans le matériau stœchiométrique Si3N4, le reste est pour le SiN (les 5 systèmes
que j’ai créés et deux modèles de la littérature).

Système Distances (Å)
Si-N Si-Si N-N
1er 1er 2nd 1er 2nd

aSi3N4, Exp.[23] 1,73 ... 3,01 ... 3,00
aSiN, 252 at. 1.76 2.33 3.00 ... 2.87
aSiN, 340 at. 1.76 2.33 3.00 ... 2.87
aSiN, 680 at. 1.76 2.33 3.00 ... 2.87
aSiN, 1020 at. 1.76 2.33 3.00 ... 2.87
aSiN, 1360 at. 1.76 2.33 3.00 ... 2.87

aSiN, [107] 1.75 2.38 3.02 ... 2.89
aSiN, [106] 1.745 2.35 3.03 ... 2.85

Dans le matériau stœchiométrique, les liaisons les plus courtes sont les Si-N, i. e.
les Si ont des premiers voisins N et les N ont des premiers voisins Si, à une distance
de 1,73 Å. Il n’y a pas de liaison homopolaire, i. e. pas de Si-Si ni de N-N premiers
voisins, mais en seconds voisins, à une distance d’environ 3 Å. On retrouve à peu près
la distance Si-N ci-dessus dans nos systèmes de SiN (1,76 vs 1,73 Å). Il n’y a pas non
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plus de N-N premiers voisins, mais par contre un pic Si-Si premier voisin apparaît :
l’excés de Si dans SiN par rapport à Si3N4 engendre des liaisons homopolaires Si-Si
dans la première sphère de cooordination. Les atomes de Si ont donc des premiers
voisins N à 1,76 Å et des premiers voisins Si à 2.33 Å alors que les atomes d’azote
n’ont que des Si comme premiers voisins. Enfin, les distances de liaison sont similaires
à celles qui ont été reportées pour les modèles produits par dynamique moléculaire
dans les Réfs. [107] et [106].

Les coordinations des atomes, c’est-à-dire le nombre d’atomes présents dans la
première sphère de coordination, peuvent être quantifiées à partir des PCFs par inté-
gration des premiers pics suivant :

nαβ = 4πρcβ

∫ R1ermin

0

R2dRgαβ (R) , (3.4)

avec cβ la fraction d’atomes de l’espèce β. Les résultats sont donnés dans le tableau
3.4.

Table 3.4 – Nombres de coordinations nαβ dans le SiN (pour les 5 systèmes que j’ai
créés et deux modèles de la littérature).

Système Si-N Si-Si N-Si N-N
252 at. 3.02 1.15 3.02 ...

340 3.02 1.12 3.02 ...
680 3.03 1.20 3.03 ...
1020 3.03 1.18 3.03 ...
1360 3.03 1.23 3.03 ...

Ref. [107] 2.99 1.01 2.99 ...
Ref. [106] 2.90 0.88 2.90 ...

Les informations apportées sont que les N sont coordonnés à 3 Si, alors que les Si
sont quand à eux coordonnées à 3 N et 1 Si en moyenne. Plus précisément, les coordi-
nations des atomes de Si sont présentés sur la figure 3.10. Même si les siliciums sont

Figure 3.10 – Proportion de Si co-
ordonnés 4 fois, sous-coordonnés et sur
coordonnés pour tous les systèmes pro-
duits.

Figure 3.11 – Distribution des pre-
miers voisins des Si coordonnés 4 fois
pour tous les systèmes produits.

majoritairement coordonnés 4 fois (à plus de 80%), on trouve en plus petite proportion
des Si coordonnés 3 et/ou 5 fois. Pour les Si majoritaires qui ont 4 voisins, la figure
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3.11 présente le détail de l’environnement Si-SixN4−x avec x = 0, .., 4, soit pour x = 0
un Si relié à 4 N, pour x = 1 un Si relié à 3 N et 1 Si, etc. Le motif le plus fréquent
(40 à 50 % des cas) est celui du matériau stœchiométrique, Si-N4. L’excès de Si dans
la stœchiométrie d’étude se répartit dans le proche voisinage des Si qui pourront alors
avoir un, deux , trois et même 4 voisins Si, avec des proportions progressivement de
plus en plus petites. En particulier, il y a une proportion significative (environ un tiers)
de configurations Si-N3Si.
Enfin, notons que les nombres de coordinations de nos modèles sont très proches de
ceux des modèles des Réfs. [107] et [106], les valeurs sensiblement plus basses obtenues
par Jarolimek et al. [106] pouvant être attribuées à la présence d’hydrogène dans leur
système. Dans ces travaux, l’hydrogène est introduit dès la formation du matériau,
dans le but de passiver des liaisons pendantes, et en proportion liée aux données ex-
périmentales. A cette approche, nous avons plutôt préféré une autre manière de faire :
produire des modèles sans H, et le cas échéant si des liaisons pendantes sont obtenues,
les passiver avec des H.

En plus de l’analyse sur les environnements atomiques locaux, une analyse des
angles de liaisons a été menée afin d’encore mieux comprendre la structure du aSiN,
à l’aide de l’expression :

f (θ) = 16π2

∫ d1

0

∫ d1

0

R2
1R

2
2g1 (R1) g2 (R2) g3 (R1, R2, θ) dR1dR2 (3.5)

Le résultat est présenté sur la figure 3.12.

Figure 3.12 – Distribution des angles Si-N-Si (à gauche) et N-Si-N (à droite) dans
le système de aSiN contenant 252 atomes. Des représentations des configurations as-
sociées sont également reportées, les atomes de Si étant représentés en jaune et les N
en bleu.

La distribution des angles Si-N-Si comporte un pic principal à 120°, qui correspond
à la configuration où l’azote est coordonné avec 3 Si en hybridation sp2. Un second pic
à 90° correspond à la configuration représentée dans laquelle les atomes s’organisent
en carré, avec des Si ou des N sur les angles opposés. Lorsque les N sont disposés
ainsi, cela entraine une distorsion des angles formés avec l’autre Si d’environ 15°, qui
correspond à l’écart avec l’angle de 120° formé habituellement avec les Si divisé par
2. C’est ce qui cause l’épaulement visible autour de 130-145°. Pour les angles N-Si-N,
un pic principal à environ 110° correspond aux tétraèdres dans lesqueles le Si est co-
ordonné 4 fois en hybridation sp3. Un autre pic autour de 90° apparaît en proportion
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nettement plus faible. Comme pour la distribution des angles Si-N-Si, il est associé
à un arrangement en carré, occupant chacun les angles opposés du quadrilatère. On
appelle ces configurations des tetraèdres edge sharing.

3.1.2.2 Espace réciproque

En complément de l’analyse dans l’espace direct, les facteurs de structures donnent
des informations sur l’existence d’un ordre au-delà des plus proches voisins. Cela ce
manifeste par l’apparition d’un pic aux petits vecteurs d’onde k (autour de k ∼ 1
Å−1), appelé "First sharp diffraction peak" (FSPD) [108, 109]. Dans le formalisme
de Bhatia et Thornton [110], les facteurs de structure permettent d’établir des cor-
rélations concentration-concentration (CC), nombre-concentration (NC) et nombre-
nombre (NN). Ces facteurs de structure sont construits comme des combinaisons li-
néaires des facteurs de structure partiels de Faber-Ziman Sαβ[111] :

SCC (k) = cαcβ{1 + cαcβ [(Sαα(k)− Sαβ) + (Sββ(k)− Sαβ) , ]} (3.6)

SNC (k) = cαcβ [cα (Sαα(k)− Sαβ(k))− cβ (Sββ(k)− Sαβ(k))] , (3.7)

SNN (k) = cαcαSαα(k) + 2cαcβSαβ(k) + cβcβSββ(k), (3.8)

avec cα et cβ les concentrations de l’espèce α et β respectivement. SNN(k) est indicatif
des effets globaux de toutes les espèces du matériau, et similaire au facteur de structure
total par diffraction des neutrons, là où les facteurs de structures SCC(k) et SNC(k)
sont plus descriptifs des effets sur la structure de chaque élément chimique. On note sur
la figure 3.13 l’absence de pics à k petit, ce qui signifie qu’il n’y a pas de trace d’ordre
à moyenne distance dans aSiN. On note également que nos données sont nettement
moins bruitées que dans la Réf. [106], ce qui peut être attribué à la longueur de la
trajectoire à 300 K que nous avons exploitée, et qui est bien plus longue que dans les
travaux de Jarolimek et al.

Les travaux que je viens de présenter et portant sur la construction de modèles
de SiN amorphe par AIMD et l’analyse de leur structure ont été publiés dans l’ar-
ticle intitulé “Atomic structure of amorphous SiN: Combining Car–Parrinello and
Born–Oppenheimer first-principles molecular dynamics”, par A. Lambrecht, C. Mas-
sobrio, M. Boero, G. Ori et E Martin, dans la revue Computational Materials Science
en 2022.

3.2 Calcul de la conductivité thermique

Cinq modèles de aSiN de longueur différente ayant été créés, et leur structure ayant
été analysée et apparaissant identique malgré la simulation d’une trajectoire propre
à chacun, l’étape suivante est de calculer leur conductivité thermique. C’est l’objet
de cette partie. Le calcul est fait grâce à la simulation d’un transitoire de chaleur
selon l’approche AEMD présentée dans la section 2.3. Je commencerai par exposer un
premier cas d’application de l’AEMD pour le système contenant 340 atomes, avant
de présenter un cas plus délicat rencontré avec le système de 1020 atomes, et qui
a demandé de passiver des liaisons pendantes présentes dans la structure. Enfin, je
synthétiserai l’ensemble des résultats obtenus sur tous les modèles de aSiN et les dis-
cuterai.
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Figure 3.13 – Facteurs de structure de Bhatia-Thornton, pour le modèle de aSiN
contenant 252 atomes, et comparaison aux calculs de la Réf. [106].

3.2.1 Cas simple : AEMD appliquée au système de 340 atomes

La dynamique d’approche à l’équilibre ou AEMD se base sur la simulation d’un
régime transitoire. Il faut donc d’abord mettre le système hors-équilibre, ce qui est
fait en créant un bloc chaud et un bloc froid. Concrêtement, on part d’un système
soigneusement équilibré à température ambiante (fin de la trajectoire de trempe de la
partie 3.1.1) et on applique des thermostats de Nosé-Hoover locaux, c’est-à-dire avec
des consignes différentes suivant la position des atomes le long de l’axe z sur lequel on
va créer un transport de chaleur : une consigne T1 = 400 K pour le bloc 1 contenant les
atomes situés entre z = 0 et Lz/2 et une consigne T2 = 200 K pour le bloc 2 allant de
z = Lz/2 à Lz. Ces valeurs sont choisies d’une part pour que la température moyenne
soit de 300K, puisque l’on souhaite connaître la conductivité thermique à température
ambiante. D’autre part, si la différence initiale en température ∆T0 est trop petite, le
transitoire se fera très court avant que ∆T soit à de petites valeurs noyées dans le bruit
inhérent aux fluctuations de température dans des systèmes de petite taille. Ainsi, les
travaux antérieurs de l’équipe ont montré qu’une valeur de ∆T0 = 200 K telle qu’elle
est utilisée ici est optimale pour observer une phase 2 exploitable. Par ailleurs, il avait
été montré dans le cas d’un autre matériau amorphe (GeTe4) qu’il n’y a pas d’effet
de ∆T0 sur le résultat mis à part une réduction de la barre d’erreur à ∆T0 = 200 K
plutôt que 100 ou 50 K [12].

La figure 3.14 présente la température de chacun des blocs au cours du temps, pour
le système contenant 340 atomes.

Nous observons que les deux blocs sont formés très rapidement, en moins d’une
picoseconde. En prolongeant un peu l’étape, typiquement pour atteindre 5 à 10 ps,
on permet au profil de s’équilibrer et d’atteindre la forme présentée sur la figure 3.15.
Pour un système de grande taille équilibré pendant une durée importante, le profil
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Figure 3.14 – Evolution des tempéra-
tures des blocs chaud (en rouge) et froid
(en bleu) pendant la phase 1. aSiN, 340
atomes.

Figure 3.15 – Profil de tempéra-
ture (courbe noire) dans la direction z,
moyenné sur toute la durée de la phase
1. Le profil a la forme de deux tronçons
de paraboles raccordées, comme en at-
testent les ajustements indiqués en rouge
et bleu. aSiN, 340 atomes.

serait carré (400-200K) mais à cette petite taille (Lz = 2 nm), il est formé de deux
tronçons de paraboles raccordées. La forme exacte du profil dans la phase 1 importe
peu, l’essentiel étant qu’une situation hors-équilibre soit créée préalablement à la phase
2.

L’on peut arrêter ensuite les thermostats sur chaque bloc (on est donc dans l’en-
semble microcanonique) pour observer le retour à l’équilibre du système pendant la
phase 2. Celui-ci se traduit par un réchauffement du bloc froid et un refroidissement du
bloc chaud, comme le montrent les trajectoires de leur température présentées sur la
figure 3.16. La figure 3.18 présente la différence de température entre les blocs chaud et

Figure 3.16 – Evolution des tempéra-
tures des blocs chaud (en rouge) et froid
(en bleu) pendant la phase 2. aSiN, 340
atomes.

Figure 3.17 – Profil de tempéra-
ture (courbe noire) dans la direction z,
moyenné sur toute la durée de la phase
2. Le profil a la forme d’une sinusoïde
comme en atteste l’ajustement en rouge.
aSiN, 340 atomes.

froid en fonction du temps. La variation linéaire sur ce graphe semi-logarithmique at-
teste que l’évolution est décroissante exponentiellement comme dans l’équation 2.62.
L’ajustement de cette courbe permet donc d’extraire le temps de décroissance τ et
donc de remonter à la conductivité thermique en utilisant l’équation 2.60. Le profil
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Figure 3.18 – Différence de température ∆T (t) entre les blocs chaud et froid en
fonction du temps pendant la phase 2 (courbe en noir) et ajustement par une fonction
e−t/τ (courbe en rouge) pour extraire le temps de décroissance τ . aSiN, 340 atomes.

de température, présenté sur la figure 3.17 prend une forme sinusoïdale pendant la
phase 2, comme la solution de l’équation de la chaleur le montrait (Eq. 2.58). Il est
à noter que l’on a utilisé ici le profil moyenné sur toute la phase 2, et non un profil
instantané qui serait encore plus bruité, dû à la petite taille du système. On décorrèle
ainsi la vérification que le profil a bien une forme sinusoïdale le long de la direction du
transport de chaleur, et l’extraction du temps de décroissance qui est faite via le suivi
de ∆T (t) et donc une moyenne de température sur des blocs entiers.

3.2.2 AEMD du système de 1020 atomes et passivation des
liaisons pendantes

La procédure AEMD présentée dans le paragraphe précédent est appliquée systé-
matiquement aux systèmes modèles de aSiN de différentes tailles. Le cas du système
à 1020 atomes mérite toutefois plus d’attention. Pendant la phase 1, l’utilisation des
thermostats locaux produit rapidement les blocs chaud et froid, comme on peut le voir
sur la figure 3.19. Les trajectoires sont moins bruitées que pour le système plus petit

Figure 3.19 – (a) Evolution des températures des blocs chaud (en rouge) et froid (en
bleu) pendant la phase 1. (b) Profil de température (courbe noire) dans la direction
z, moyenné sur toute la durée de la phase 1. aSiN, 1020 atomes.

(340 atomes, Fig. 3.19), les moyennes étant faites sur un plus grand nombre d’atomes.
Le profil de température est un peu plus proche de la forme carrée dans ce système
plus grand (Fig. 3.19). Ces évolutions sont plutôt positives.
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Toutefois, en arrêtant les thermostats pour observer le retour à l’équilibre du sys-
tème, on observe que le bloc chaud se refroidit plus que le bloc froid ne se réchauffe
(Fig. 3.20). La température totale du système diminue donc, ainsi qu’on peut le voir

Figure 3.20 – Evolution de la tempé-
rature des blocs chaud et froid pendant
la phase 2. aSiN, 1020 atomes.

Figure 3.21 – Evolution des tempéra-
tures ionique (totale) et électronique fic-
tive lors de la phase 2 de l’AEMD. aSiN,
1020 atomes.

sur la figure 3.21. Ce comportement est problématique, car toute l’exploitation per-
mettant de relier le temps du transitoire thermique à la conductivité thermique repose
sur l’hypothèse que le système est à température constante, sans échange thermique
qui produirait une modification de sa température globale. Une telle diminution de
la température ionique (totale) a déjà été observée lorsque j’ai créé les structures de
aSiN, lors de l’étape à haute température (Fig. 3.6). Elle était associée à une aug-
mentation de la température électronique fictive, et à une perte d’adiabadicité reliée
à la fermeture de la bande interdite du matériau. J’ai donc regardé le comportement
de la température fictive des orbitales dans le cas présent, et on peut voir sur la fi-
gure 3.21 qu’elle augmente de manière monotone pendant que la température ionique
diminue, même si les deux températures ne deviennent pas égales comme c’était le
cas sur la figure 3.6. Dans ce cas précédent, la solution avait été de recourir à l’ap-
proche de Born-Oppenheimer plutôt qu’à celle de Car-Parrinello. Dans le cas présent,
ce n’est toutefois pas possible car il est indispensable de se conformer au fondement de
l’AEMD, l’équation de Fourier de la chaleur en l’absence de dissipation d’énergie. Or
lors de la minisation de la structure électronique qui est faite à chaque pas de temps
en BOMD, on perd cette condition.

L’alternative est donc de résoudre ce problème d’augmentation de la température
fictive pour pouvoir continuer à simuler la dynamique moléculare avec la méthode de
Car et Parrinello. Dans ce but, j’ai calculé la densité d’états électroniques du système à
1020 atomes (Fig. 3.22). Une bande interdite apparaît plus nettement que sur la figure
3.7, mais elle est caractérisée par des états dont les plus bas sont peuplés, comme en
atteste la position du niveau de Fermi au milieu du gap. En se référant à la littéra-
ture [112], l’hypothèse est faite que ces états pourraient provenir de liaisons pendantes
d’atomes de Si, qui sont connues pour produire des états au milieu de la bande inter-
dite du aSiN. Cette situation est intimement liée à la stœchiométrie du matériau. En
effet l’excés de Si, et donc la présence de liaisons homopolaires Si-Si, transparaît sur
la bande interdite du matériau qui ressemble à celle du silicium (≈ 1.1 eV) là où le
Si3N4 a lui un gap (≈ 4,7 eV).
Afin de régler ce problème, la première option est de faire à nouveau diffuser les
atomes pour les amener à se réarranger sans liaison pendante. La deuxième possibilité
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Figure 3.22 – Densité d’états électroniques du modèle de aSiN contenant 1020 atomes
à 300 K, avec un élargissement gaussien de 0.05 eV. L’origine en énergie a été posi-
tionnée sur le niveau de Fermi.

est d’identifier les liaisons pendantes pour les passiver avec des atomes d’hydrogène.
En ce qui concerne la première option, j’ai tenté de relaxer le système vers son mi-
nimum d’énergie, mais les déplacements d’atomes n’ont visiblement pas été suffisants
car le problème persistait. Je n’ai pas refait un cycle thermique à plus haute tempé-
rature à cause du coût en temps de calcul spécialement pour les systèmes contenant
beaucoup d’atomes comme le modèle à 1020 atomes. Je me suis plutôt focalisé sur la
deuxième option, et j’ai cherché à identifier des liaisons pendantes. Une première ins-
pection visuelle du système ne s’est pas révélée suffisante. Alternativement, j’ai essayé
de déterminer si les états électroniques dans la bande interdite étaient localisés, et si
oui, au niveau de quels atomes ils l’étaient.

Pour cela, j’ai déterminé le ratio de participation inversé (IPR pour Inverse Parti-
cipation Ratio) défini par :

IPR(i) =

∑
n,j

(
ψi
n,j

)4(∑
n,j |ψi

n,j|2
)2 , (3.9)

avec n et j les indices reliés respectivement aux atomes et leurs orbitales, ψ est la
fonction d’onde et i, l’état qu’elle décrit. Au plus l’IPR est élevé, au plus l’état est
localisé. La figure 3.23 montre le résultat obtenu : les états sont nettement plus lo-
calisés au niveau de Fermi est au-delà. Pour chacun des états électroniques ci-dessus,
j’ai ensuite identifié sur quels atomes la fonction d’onde était localisée, ce qui m’a
permis de repérer deux atomes de Si sous-coordonnés. Des hydrogènes ont été placés à
distance d’interaction dans les liaisons pendantes correspondantes. Après relaxation,
les atomes d’hydrogènes se sont liés au Si, et on peut voir une configuration atomique
correspondante dans l’insert de la figure 3.24. Le système a ensuite été porté à tempé-
rature ambiante, et on observe que la densité d’états électronique présente une bande
interdite beaucoup plus “propre” (Fig. 3.24).

Après cette passivation des liaisons pendantes, les deux phases de l’AEMD ont été
simulées (en CPMD), et on peut voir sur la figure 3.25.a que le problème a été résolu
: les températures des blocs chaud et froid tendent vers 300 K, en quelques ps. Le
profil de température a bien une forme sinusoïdale (Fig. 3.25.b), de période égale à
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Figure 3.23 – IPR superposé à la densité d’états électroniques. Une valeur élevée de
l’IPR indique un état localisé. aSiN, 1020 atomes.

Figure 3.24 – Densité d’état électronique du système avec 2 hydrogènes avec un
élargissement gaussien de 0.05 eV. Densité d’états électroniques après passivation de
deux liaisons pendantes : aSiN-H contenant 1022 atomes. Calcul à 300 K, avec un
élargissement gaussien de 0.05 eV. L’origine en énergie a été positionnée sur le niveau
de Fermi. En insert : voisinage d’un des atomes de Si passivé, les atomes de Si sont en
marron clair, le N en bleu, et l’H est une petite sphère blanche.

la longueur du système. La différence en température suit une décroissance exponen-
tielle (Fig. 3.25.c). Toutes les conditions sont donc réunies pour pouvoir exploiter le
temps de décroissance τ afin d’obtenir la conductivité thermique de ce système. On
notera qu’avec cet ajout d’hydrogène, comme il est en faible concentration (0.2 %), la
conductivité thermique du matériau ne devrait pas être impactée [113].

En conclusion, il a fallu un traitement spécifique pour ce système de grande taille.
On peut raisonnablement penser que ces liaisons pendantes sont apparues d’une part
car à même proportion de liaisons pendantes, il y a plus de risques d’en observer dans
des systèmes de plus grande taille (pour un système de 250 atomes, 0,2 % correspond
à moins d’un atome). D’autre part, pour les plus grands systèmes, le coût calculatoire
par ps de trajectoire étant très élevé, la durée de la trempe a été réduite (≈ 60 ps),
ce qui a probablement empêché les atomes de se réorganiser en comblant toutes les
liaisons.
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Figure 3.25 – (a) Evolution de la température des blocs chaud (en rouge) et froid (en
bleu) pendant la phase 2. (b) Température moyenne des blocs chaud et froid pendant
la phase 2 (en noir), et ajustement par une sinusoïde (en rouge). (c) Décroissance de
la différence de température entre les blocs chaud et froid en fonction du temps (en
noir) et ajustement par ∆T (t) = ∆T0 exp(−t/τ).

3.2.3 Résultats : conductivité thermique en fonction de L

Une fois résolus les problèmes avec les systèmes de grande taille, l’AEMD a été
appliquée systématiquement pour obtenir la conductivité thermique de chacun des
cinq systèmes. D’autre part, pour chacun des systèmes, plusieurs AEMD successives
sont faites les unes à la suite des autres dans le but d’estimer la variation statistique
du calcul comme illustré sur la figure 3.26 : après une première phase 1 d’environ 6
ps, une phase 2 permet d’obtenir un premier temps de décroissance τ1 ; en parallèle,
la première phase 1 est prolongée jusqu’à environ 12 ps, ce qui permet d’explorer un
point de départ décorrélé du premier pour faire une deuxième phase 2 et obtenir τ2,
et pareil avec une troisième AEMD pour obtenir τ1. Le recours à cette méthodologie

Figure 3.26 – Températures des blocs chaud et froid pendant trois AEMD successives.
aSiN, 680 atomes.

est nécessaire car comme il s’agit de phénomènes transitoires, on ne peut pas utiliser
les approches standards consistant à échantillonner des intervalles plus ou moins longs
d’une trajectoire en régime stationnaire. Pour les systèmes contenant 252, 340 et 680
atomes, c’est ainsi six AEMD qui ont été simulées pour compenser l’effet des fluctua-
tions dues petit nombre d’atomes. Pour les systèmes plus grands, la balance entre le
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coût calculatoire et l’estimation des erreurs a mené à simuler deux AEMD pour le
système contenant 1020 atomes, et une seule pour celui qui en contient 1360, vu qu’à
1020 la variation entre les deux calculs était très petite.
Les temps de retour à l’équilibre τ ainsi extraits sont ensuite utilisés pour calculer la
conductivité thermique κ selon la formule présenté précédemment (Eq. 2.60):

κ =
L2
z

4π2

ρCv

τ
(3.10)

Une dernière étape consiste à déterminer la chaleur spécifique Cv du matériau. A ces
températures élevées relativement aux effets quantiques (et vu qu’ils ne sont pas pris
en compte dans les trajectoires simulées dans cette partie), on peut s’attendre à ce que
Cv soit de l’ordre de CDP

v = 3NatkB (valeur de Dulong et Petit). Afin de le vérifier,
l’énergie totale a été tracée en fonction de la température pour le système contenant
252 atomes (Fig. 3.27). La variation est linéaire sur une grande plage de température,

Figure 3.27 – Energie totale en fonction de la température (en violet), et ajustement
par une loi linéaire (en bleu). aSiN, 252 atomes.

et égale à Cv = γCDP
v avec γ=1.12.

Les résultats des différentes AEMD sont présentés sur la figure 3.28 en fonction de
la taille du système dans la direction du transport thermique (Lz). Les petits points
violets sont les résultats des AEMD successives, qui ont été utilisés pour calculer
les valeurs moyennes et écarts types présentés en rouge. Les valeurs moyennes et er-
reurs sont également reportées dans le tableau 3.5. On constate tout d’abord que la

Table 3.5 – Conductivités thermiques moyennes du aSiN calculées par AEMD.

Nat 252 340 680 1020 1360
Lz (Å) 15 20 40 60 80

κ (W K−1 m−1) 0.41 0.79 1.17 1.59 1.86
Erreur (W K−1 m−1) 0.12 0.20 0.14 0.01 −

barre d’erreur, importante pour les petits systèmes, diminue progressivement lorsque le
nombre d’atomes augmente, la moyenne des températures de chaque bloc étant faite
sur des systèmes plus gros. Ensuite, on obtient une dépendance de la conductivité
thermique en fonction de la taille du système dans la direction du transport de chaleur
: la conductivité thermique augmente quand Lz augmente. D’autre part, la saturation

55



Chapitre 3

Figure 3.28 – Conductivité thermique du aSiN en fonction de la longueur Lz du
système dans la direction de propagation de la chaleur calculés par AEMD (points) et
extrapolation par la loi d’Alvarez et Jou (ligne).

de la courbe κ(Lz) n’est pas observée même à la taille la plus grande (Lz = 8 nm).
A cette longueur, la conductivité thermique est inférieure aux valeurs expérimentales
reportées dans la littérature, et entre 2.3 et 3.5 W K−1 m−1 [31, 30]. La variation de
κ(Lz) suit toutefois la loi d’Alvarez et Jou [20] (Eq. 2.63) qui décrit les effets à petite
taille sur la conductivité thermique. La loi est donc utilisée pour extrapoler les résul-
tats que j’ai obtenu à 8 nm et en dessous (ligne noire sur la figure 3.28), ce qui résulte
en une conductivité thermique macroscopique égale à 2.96 ± 0.58 W K−1 m−1 (voir
Tab. 3.6). Cette valeur est en très bon accord avec les valeurs expérimentales citées

Table 3.6 – Paramètres de l’extrapolation par la loi d’Alvarez et Jou des conductivités
thermiques du aSiN.

l (nm) κbulk (W K−1 m−1)
2.45 ± 0.74 2.96 ± 0.58

ci-dessus, et représentées par une zone en bleu sur la figure 3.28. On note également
que les effets de taille, c’est-à-dire la variation de κ en fonction de Lz, sont présents
jusqu’à une longueur d’environ 20 nm (définie ici par l’intersection de la courbe avec
la plage de valeurs expérimentales).

La figure 3.29 présente ces mêmes résultats sur un graphe reportant également
les valeurs obtenues pour d’autres amorphes avec la même approche [13, 15, 16]. On
constate que le comportement de la conductivité thermique du SiN amorphe s’appa-
rente à celui qui avait été observé dans les amorphes de GeTe4 et de Ge2Sb2Te5 : les
courbes κ(Lz) ne saturent pas dans la gamme des tailles accessibles par AEMD, elles
suivent la loi d’Alvarez et Jou, ce qui permet d’extrapoler une saturation des courbes
vers 20 à 40 nm. Or la loi d’Alvarez et Jou a été développée pour décrire le régime
mixte diffusif-ballistique à petite taille des phonons. Dans les amorphes, la notion de
phonon n’est pas valide, mais possède un analogue vibrationel se propageant, et appelé

56



Chapitre 3

Figure 3.29 – Conductivité thermique en fonction de la longueur du aSiN comparée
à celles des amorphes de GeTe4, Ge2Sb2Te5 et aSiO2 obtenues avec la même approche
[114].

propagon d’après la nomenclature d’Allen et Feldman [3] ou mode de propagation in-
trabande de paquet d’onde par Simoncelli et al. [115]. La présence de modes thermiques
propagatifs pourrait donc expliquer les résultats obtenus par AEMD sur la conducti-
vitié thermique du SiN amorphe. L’hypothèse de l’existence de ces modes avait déjà
été faite dans le cas du GeTe4 et du Ge2Sb2Te5 (GST) amorphes, mais on pouvait se
demander si la nature de ces matériaux désordonnés en faisait des cas particuliers. En
effet, le GST est notamment connu comme matériaux à changement de phase avec des
propriétés qui seraient liées à la présence de liaisons chimiques particulières appelées
metavalent bonds [116]. Le résultat sur le SiN amorphe laisse entrevoir la possibilité
que ces modes propagatifs soient une propriété plus générale des amorphes. A l’opposé,
la conductivité thermique du SiO2 amorphe sature à 6 nm, à la valeur macroscopique,
ce qui pourrait être le signe soit de libres parcours moyens beaucoup plus petits des
propagons dans ce matériau, soit d’autres modes de transport de la chaleur.

Déterminer la variation κ(Lz) permet également d’estimer la réduction de conduc-
tivité thermique par rapport à la valeur macroscopique dans un système dont on réduit
la taille (comme dans une couche mince). Sur la figure 3.29, j’ai indiqué à quelle lon-
gueur la conductivité thermique est réduite à 80, 50 et 30 % de sa valeur macroscopique.
Cela permet notamment d’estimer que le aSiN présente une conductivité thermique
équivalente à celle de la silice “massive” pour une longueur/épaisseur d’environ 5 nm.

3.3 Conclusion

Dans ce chapitre, j’ai commencé par présenter la création de modèles de nitrure de
silicium amorphe non-stœchiométrique. Pour cela, j’ai simulé un cycle thermique de
fusion/trempe par AIMD, majoritairement en suivant l’approche Car-Parrinello, mais
également en utilisant l’approche Born-Oppenheimer à haute température pour pallier
à la perte d’adiabaticité causée par la fermeture de la bande interdite du matériau.
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Durant le cycle thermique, la température de 2500 K a due être atteinte pour permettre
une bonne diffusion atomique, avant d’effectuer une longue trempe jusqu’à 300 K
amenant à la structure amorphe du SiN.
L’analyse de la structure des modèles ainsi créés a révélé que l’excès de Si par rapport à
la composition stœchiométrique (Si3N4) fait que le voisinage moyen des atomes de Si est
composé de 3 N et d’1 Si, tandis que le voisinage des N présente le même arrangement
atomique que dans le matériau stœchiométrique (3 Si). Par ailleurs, les liaisons Si-Si
premiers voisins sont plus longues que les Si-N. En inspectant plus finement le voisinage
des Si, il a été observé qu’ils étaient pour moitié coordonnés à 4 N, comme dans le
Si3N4, puis en grande proportion (30 à 40 %) à 3 N et 1 Si, le reste étant réparti sur des
configurations où le Si est lié avec 2, 3 voire 4 Si. Le calcul des facteurs de structures
de Bhatia-Thornton a montré qu’il n’y a pas de trace d’ordre à moyenne distance dans
aSiN. La structure des modèles obtenus est en très bon accord avec les autres modèles
déjà existants dans la littérature.
La procédure ci-dessus a été appliquée pour créer cinq systèmes différant par leur taille
suivant z, de 1.5 à 8 nm. Les deux plus grands systèmes contiennent respectivement
1020 et 1360 atomes, et se situent donc à l’état de l’art en matière de taille traitée par
AIMD. Dans certains systèmes, des liaisons pendantes associées à des niveaux d’énergie
dans la bande interdite ont été identifiées, et passivée par des atomes d’hydrogène. La
conductivité thermique des cinq systèmes a été calculée en simulant des transitoires
de température (méthode AEMD).
Le résultat de ces calculs montre une dépendance en taille de la conductivité thermique,
qui n’atteint pas la valeur du matériau massif même pour le plus grand système (Lz=8
nm). L’évolution de κ(Lz) suit la loi d’Alvarez et Jou, et permet d’extrapoler les
résultats pour obtenit une conductivité thermique macroscopique en excellent accord
avec les mesures publiées dans la littérature.
Pour aller au-delà, et confirmer la saturation de la conductivité thermique sans recourir
à une extrapolation, il faudrait étudier des systèmes plus grands, inaccessibles en ab
initio. C’est pour cela que dans le chapitre suivant, je présenterai mes travaux visant
à développer un MLIP qui conserverait la même prédictivité quantitative tout en
accélérant les simulations.
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Potentiel interatomique ML pour le
aSiN : Développement et application
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Ce chapitre est consacré au développement d’un MLIP pour le nitrure de silicium
amorphe non-stœchiométrique (aSiN). Je commencerai par présenter les différentes
bases de données que j’ai construites pour l’apprentissage et le test du MLIP. Suite à
cela j’exposerai la démarche m’ayant amenée au choix des paramètres d’interpolation
de la surface d’énergie potentielle pour la méthode GAP. Je montrerai ensuite com-
ment la méthode d’apprentissage itératif m’a permis de stabiliser le potentiel obtenu.
J’aborderai ensuite l’utilisation du MLIP pour la simulation de trajectoires de fusion/-
trempe et la comparaison de la structure obtenue avec celle qui a été présentée dans
le chapitre 3, obtenue par AIMD. Enfin, j’appliquerai l’approche AEMD pour calcu-
ler la conductivité thermique en ciblant l’observation de la saturation des courbes κ(L).
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4.1 Construction de la base de données
La base de données (DB pour “Data Base”) est la pierre angulaire de tout déve-

loppement d’un MLIP. La qualité et la variété des informations présentes dans celle-ci
donnent au MLIP sa précision et sa capacité à correctement décrire différentes phase
d’un matériau. De manière générale, les informations contenues dans la DB sont des
énergies, forces interatomiques et viriels associés à des configurations atomiques. Pour
pouvoir décrire la structure du aSiN, et donc simuler un cycle de fusion/trempe, le
MLIP va devoir être entraîné pour reproduire aussi la phase liquide, et les états inter-
médiaires entre le liquide et l’amorphe. Pour cela, la DB doit être construite à partir
de configurations atomiques de ces différents états (amorphe, liquide, intermédiaire).
J’ai extrait ces configurations des trajectoires simulées en AIMD pour créer les sys-
tèmes de aSiN présentés dans le chapitre précédent. Avec les 5 trajectoires réalisées
pour étudier la dépendance en taille de la conductivité thermique, j’ai à ma disposition
une grande banque de données. J’ai toutefois choisi de me restreindre à la trajectoire
du système à 252 atomes. Ce choix est motivé par le fait que les énergies, forces et
viriels de chaque configuration sont systématiquement recalculés par DFT avec une
plus grande précision. Le coût calculatoire serait donc beaucoup plus élevé pour les
systèmes plus grands. J’ai ainsi utilisé un cutoff pour les ondes planes de 100 Ry et
un critère de convergence de 10−6 pour la minimisation de la structure électronique,
contre 70 Ry et 10−5 lors de la dynamique CPMD. Les configurations atomiques sont
extraites de la trajectoire avec un pas d’échantillonnage suffisant pour qu’elles soient
décorrélées.
Dans ces DBs, je distinguerai ainsi trois types de configurations :

- les configurations amorphes à 300 et 500 K,
- les configurations de la trempe, de 1000 à 2500 K,
- et les configurations liquides, de 3000 à 5000 K.

Il est important de ne pas traiter toutes les configurations de la même manière. En
effet les configurations extraites de la phase liquide sont plus variées que celle de la
phase amorphe ou de la trempe, puisque les atomes diffusent plus à haute température.
Elles nécessiteront donc des paramètres spécifiques pour leurs kernels. Le tableau 4.1
récapitule l’ensemble des DBs que j’ai construites durant ma thèse. Dans la DB n°1,

Table 4.1 – Détail des configurations inclues dans les différentes bases de données
construites pour développer le MLIP du aSiN.

N° Base de données 1 2 3 4
Nat 252 100 252 252&340

Nb. confs. amorphes 80 100 240 260
Nb. confs. trempe 80 100 259 369
Nb. confs. liquides ... 160 251 257
Nb total de confs. 160 360 750 886

on compte peu de configurations, seulement 160, extraites des trajectoires du système
de 252 atomes à 300, 500, 1000, 1500, 2000 et 2500 K. Ce choix a été fait car, au début
de ma thèse, il n’existait pas de version parallélisée du code GAP. Cette contrainte
m’empêchait d’utiliser des DBs trop conséquentes car la mémoire des nœuds dispo-
nibles sur le cluster de calcul à Strasbourg n’était pas suffisante, et qu’alternativement
le temps limite de calcul sur les nœuds du calculateur national Jean-Zay de l’IDRIS,
sur lequel le code a aussi été installé, ne permettait pas de faire l’interpolation de
la surface d’énergie potentielle. Il est à noter qu’il n’y a pas de configurations dites
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liquides dans cette DB, ce qui constitue un point faible.
Par ailleurs, les MLIPs présentés dans la littérature ont très souvent dans leur DB
des configurations extraites de cellules cubiques. Les configurations que j’ai à ma dis-
position sont toutes issues de cellules orthorhombiques, conçues comme telles pour le
transport thermique dans une direction. Par exemple le système à 252 atomes a des
dimensions de 10×15×20 Å3. Afin de déterminer si la forme des cellules de simulation
a un impact sur l’algorithme d’obtention du MLIP, j’ai créée un système amorphe de
SiN de 100 atomes dans une boite cubique de 10×10×10 Å3.
Le cycle de fusion/trempe subi par ce système est présenté sur la figure 4.1. Le sys-
tème a été obtenu par BOMD, avec un pas d’intégration de 100 u.a. et un critère de
convergence de 2×10−6. La configuration initiale a été portée jusqu’à 5000 K en 70 ps,
avant d’être refroidie rapidement jusqu’à 300 K, avec une durée de trempe d’environ
50 ps. Des configurations liquides sont donc disponibles pour cette nouvelle DB. La
trempe est volontairement assez rapide, dans l’idée de générer des configurations qui
ne soient pas aussi relaxées qu’avec une trempe plus longue, pour avoir des configura-
tions d’apprentissage s’éloignant de l’optimum. La figure 4.2 montre la structure qui
résulte du cycle thermique suivi par ce système ainsi que ses propriétés de coordina-
tions présentées dans le tab. 4.2. La structure est donc très proche de celle des cinq
systèmes créés pour l’étude de la conductivité thermique dans le chapitre précédent.
La DB n°2 est exclusivement constituée de configurations issues de ce système. Plus

Figure 4.1 – Cycle thermique utilisé pour
créer un système cubique de aSiN à 100
atomes.

Figure 4.2 – Fonctions de corrélation de
paires dans le nouveau système cubique de
aSiN contenant 100 atomes.

Table 4.2 – Distance R et nombre de coordinations N des paires d’atomes dans le
système cubique de aSiN contenant 100 atomes.

RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

2.31 1.77 ... 1.04 3.04 0.00

précisément, elle contient 360 configurations extraites de la phase amorphe (300 K),
de la trempe (2000 K) et du liquide (3000 et 5000 K). L’utilisation de cette DB m’a
permis de progresser dans la résolution de certains problèmes liés aux paramètres d’in-
terpolation du MLIP, dont je parlerai dans les sections suivantes.
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Une fois cette étape franchie, je suis revenu à des configurations à 252 atomes pour les
DB n° 3 et 4. Afin d’ajouter des configurations de la phase liquide dans ces nouvelles
DB, j’ai généré deux trajectoires supplémentaires, à 3000 et 5000 K. Cela donne l’op-
portunité aux atomes de Si et de N de diffuser d’avantage, et apporte plus de variétés
aux DB. Ces trajectoires ont été obtenues par BOMD avec un pas de temps ∆t = 100
u.a (2.4 fs) et un critère de convergence pour la densité électronique de l’état fonda-
mental de 10−5. La figure 4.3 montre les déplacements carrés moyens (MSD) à 3000
et 5000 K, qui correspondent à des coefficients de diffusion aux alentours de 3× 10−5

cm2 s−1 à 3000 K et 2× 10−4 cm2 s−1 à 5000 K, des valeurs caractéristiques de l’état
liquide (>10−5 cm2 s−1).

Figure 4.3 – Évolution de la température du système et du coefficient de diffusion
pendant les étapes à 3000 et 5000 K.

Dans la DB n°3, j’ai plus que doublé le nombre de configurations pour chaque
catégorie (amorphe, liquide, trempe) par rapport à la DB n°2. Cette base de données
plus grande a été exploitable en recourant à la version parallèlisée de GAP [117]. J’ai
également ajouté les viriels, là où les DBs précédentes ne contenaient que les énergies
et forces. En effet, l’apprentissage est plus facile s’il y a dans la DB des dérivées de
l’énergie [97]. Les forces étant dérivées de l’énergie et les viriels dépendants eux-mêmes
des forces, cela donne d’avantage d’indications sur la courbure de la surface d’énergie
potentielle. L’augmentation du nombre de configurations et l’ajout des viriels à la base
de données n°3 a permis une nette amélioration des résultats par rapport aux DB n°1
et 2.
Des progrès ont encore été réalisés grâce à la DB n°4. Dans ce cas, le nombre de
configurations amorphes et liquides est resté quasiment le même, mais l’accent a été
mis sur le nombre de configurations de la phase de trempe du matériau. En effet
durant cette phase, différentes températures sont prises par le système, ce qui donne
une bonne diversité à la DB. D’autre part, en plus des configurations du système à 252
atomes, j’ai ajouté quelques configurations du système de 340 atomes à 300 et 2000
K. Le tableau 4.3 résume le nombre d’énergies, forces et viriels dans la DB n°4.

Les différentes DB ont été séparées en deux DB, une pour l’entrainement du po-
tentiel, l’autre pour le tester. La répartition des configurations dans ces deux DBs a
été faite en utilisant 75 % des configurations pour l’entrainement du potentiel, tandis
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que les 25 % restant servent pour tester le potentiel obtenu. Afin de ne pas avoir des
configurations trop similaires dans ces deux DBs, j’ai sélectionné une configuration sur
4 pour la base de test. Cela donne les compositions de DB d’entrainement et de test
présentées dans le tableau 4.4.

4.2 Paramétrisation de l’apprentissage machine
Une fois la DB développée, il faut régler les paramètres qui permettent de faire

l’interpolation de la PES. Il y a deux écueils dans lesquels il ne faut pas tomber. Le
premier est la sur-interpolation, qui va conduire à un MLIP qui sera très bon pour les
configurations sur lesquelles il a été entrainé mais de mauvaise qualité en-dehors de
celles-là. Le second écueil est la sous-interpolation, qui se traduit par des erreurs trop
grandes, quelques soient les configurations. Dans les sections qui suivent je montre
comment échapper à ces deux problèmes.

4.2.1 Correction de la sur-interpolation

Un des problèmes avec mes premières tentatives de développement d’un MLIP pour
aSiN a été la sur-interpolation. En effet, malgré les faibles valeurs d’erreur absolue
moyenne ou d’erreurs quadratiques moyennes (MAE pour “Mean Absolute Errors”,
RMSE ” Root Mean Square Errors ” ) :

MAE =

∑Nconf

n=1 |EDFT
n − EMLIP

n |
Nconf

(4.1)

du MLIP sur la DB d’entrainement, celui-ci produisait des erreurs systématiquement
10 fois plus grandes sur les configurations de la base de test (Fig. 4.4). C’est la signa-
ture d’un potentiel sur-interpolé, qui reproduit très bien les situations qu’il a apprises,
mais n’est pas performant quand on s’en éloigne. Comme évoqué dans la section 2.4,
la solution consiste à augmenter la valeur des σ des kernels. Le paramètre σE (régula-
risateur pour les énergies) utilisé pour le cas de la figure 4.4 était fixé à 0.001 eV. Une
augmentation de ce paramètre à 0.003 eV n’a pas permis de régler ce problème lors de
ces travaux sur la DB n°2.

En regardant plus précisément les erreurs du MLIP sur les DB d’entrainement et
de test, je me suis rendu compte que la sur-interpolation n’était présente que sur les

Table 4.3 – Nombres de données en énergie, force et viriels de la DB n°4.

Type de configuration Energies Forces Viriels
300 K - Nat=252 200 50400 1200
300 K - Nat=340 15 5100 90
500 K - Nat=252 40 10080 240
1000 K - Nat=252 50 12600 300
1500 K - Nat=252 60 15120 360
2000 K - Nat=252 199 50148 1194
2000 K - Nat=340 20 6800 120
2500 K - Nat=252 40 10080 240
3000 K - Nat=252 159 40068 954
5000 K - Nat=252 98 24696 588
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Table 4.4 – Répartition du nombre de configurations Nconf dans les DBs d’entraine-
ment et test, pour la DB 4.

DB Amorphe Trempe Liquide
Entrainement 194 276 192

Test 66 93 65

Figure 4.4 – Energies (à gauche) et forces (à droite) prédites par le MLIP par rapport
à la référence en DFT. En haut, configurations d’entrainement, en bas, configurations
de test. DB n°2.

configurations du type liquide. Afin de remédier à cette situation, j’ai décidé de régler
les paramètres σE des kernels indépendamment pour chaque type de configuration
(amorphe, trempe et liquide). J’ai fait ces ajustements sur la DB n°3. Sur la figure
4.5, on peut constater l’ampleur de ce phénomène, avec des erreurs sur les énergies
des configurations liquides de la DB de test quasiment 25 fois supérieures à celles de
la DB d’entrainement.

En ajustant manuellement ce paramètre, je suis arrivé à une valeur de σE= 0.02 eV
qui permet un bon compromis entre les erreurs produites par le MLIP d’une part, et
l’écart entre les erreurs sur la DB d’entrainement et de test d’autre part. En effet, les
résultats de la figure 4.6 correspondent à des MAE quasi identiques pour les énergies
(11.3 meV/atom vs 11.8 meV/atom), avec une bonne corrélation entre les énergies
préduites par le MLIP et la référence en DFT.

En applicant ce protocole aux autres types de configurations, j’ai trouvé un op-
timum des σE égal à 0.005 eV pour les configurations amorphes, 0.01 eV pour les
configurations de la trempe et, comme vu précédemment, 0.02 eV pour les configura-
tions du type liquide.
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Figure 4.5 – Energies (à gauche) et forces (à droite) prédites par le MLIP par rapport
à la référence en DFT. En haut, configurations d’entrainement, en bas, configurations
de test. Configurations liquides de la DB n°3, avec un σE = 0.001 eV.

Figure 4.6 – Energies (à gauche) et forces (à droite) prédites par le MLIP par rapport
à la référence en DFT. En haut, configurations d’entrainement, en bas, configurations
de test. Configurations liquides de la DB n°3, avec un σE = 0.02 eV.
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4.2.2 Minimisation des erreurs

Les problématiques de sur-interpolation étant dorénavant éliminées, j’ai pu me
concentrer sur le choix des paramètres des descripteurs pour l’entrainement du MLIP.
Il existe dans la littérature des stratégies pour les régler "automatiquement", par
optimisation bayésienne [118]. Cependant, je n’ai pas pu appliquer cette procédure, car
la DB que j’utilise est trop grande et nécessite trop de mémoire pour les noeuds que j’ai
pu utiliser. Le réglage des paramètres a donc du être fait manuellement. Certains des
paramètres peuvent être fixés en s’inspirant de ce que l’on a compris des propriétés
structurelles du matériau (voir Chap. 3). C’est le cas des rayons de coupure Rcut

des descripteurs à 2 corps et du SOAP, qui a été fixé à 5.5 Å, avec une distance
de transition de 1 Å. Ces valeurs permettent de décrire l’environnement atomique
jusqu’aux seconds voisins. Un autre paramètre qui peut être fixé est le σa du SOAP,
en suivant les préconisations de la littérature faite par élément chimique, soit σa = 0.5
Å [97].
Les paramètres restants ont été optimisé “à la main" en réalisant de nombreux tests
pour permettre de minimiser les erreurs sur l’énergie et les forces du MLIP.
Ces paramètres ont permis d’obtenir des MAE de 4.42 meV/atome sur les énergies de

Table 4.5 – Hyperparamètres des descripteurs et kernels utilisés pour l’interpolation
de la PES.

Hyperparamètres des descripteurs Valeurs
Rcut (2 body) (Å) 5.5
∆Rcut (Å) 1.0
Sparse points (2 body) 50
δ (eV) 7.06
Rcut (SOAP) (Å) 5.5
∆Rcut (Å) 1.0
δ (eV) 0.97
n, l 10,8
Sparse points SOAP (amorphe, trempe, liquide) 2500, 2500, 2500
σatomes (Å) 0.5
Paramètres des kernels Valeurs
Exposant du Kernel 4
σE (amorphe, trempe, liquide) 0.005, 0.01, 0.02
σF (amorphe, trempe, liquide) 0.2, 0.2, 0.15
σV (amorphe, trempe, liquide) 0.2, 0.2, 0.2

la DB de test et de 0.34 eV/Å sur les composantes les forces (Fig. 4.7). On considère
qu’un bon potentiel a une MAE(Énergie) < 5 meV/atome et une MAE(Forces) ≤ 0.3
eV/Å. Les erreurs de ce potentiel sont donc conformes aux standards de la littérature,
et j’ai donc ensuite commencé à l’utiliser pour simuler des trajectoires en dynamique
moléculaire.

4.3 Dynamique moléculaire avec le MLIP

Avoir de faibles erreurs sur les configurations de tests est une première étape de
validation importante d’un MLIP, mais il est évidemment indispensable de vérifier si,
en l’utilisant en dynamique moléculaire, on retrouve des propriétés physiques que l’on
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Figure 4.7 – Energies (à gauche) et forces (à droite) prédites par le MLIP par rapport
à la référence en DFT. Configurations de test de la DB n°4, avec les paramètres du
tableau 4.5.

cherche à reproduire [119]. En l’occurrence dans notre cas, il s’agit de la structure
de l’amorphe dans un premier temps, puis de la conductivité thermique jusqu’à 1360
atomes dans un second temps.

4.3.1 Premier résultat du MLIP

Pour le premier test en MD du potentiel présenté dans la section précédente, j’ai
décidé de simuler une dynamique à température constante T = 300 K et un pas d’in-
tégration de 1 fs pour le système de 252 atomes que j’avais généré en AIMD. Après
seulement 0.3 ps de simulation, la température du système a commencé à augmenter,
tandis que l’énergie totale du système s’effondrait (Fig. 4.8), montrant une forte insta-
bilité du MLIP. La figure 4.9 montre la structure atomique à la fin de la simulation.
J’avais déjà observé un tel comportement avec le MLIP généré avec la DB n°2, c’est-à-

Figure 4.8 – Energie totale et température lors du
premier test en MD avec le MLIP .

Figure 4.9 – Structure à la
fin de la simulation ci-contre.
Atomes de Si en jaune, atomes
de N en bleu.

dire la température qui augmente et la formation de clusters similaires à ceux présentés
sur la figure 4.9. J’avais attribué ce comportement au fait que le potentiel était sur-
interpolé. J’avais alors ajouté ces clusters à la base de données, régénéré un MLIP, et
été capable de simuler une trajectoire complète de fusion/trempe longue d’une nano-
seconde (cf Fig. 4.10). Devant le succès de cette stratégie sur la DB n°2, j’ai décidé de
l’appliquer également à la DB n°4.
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Figure 4.10 – Simulation de MD avec le MLIP développé avec la DB n°2 avant (à
gauche) et après (à droite) l’ajout du cluster à la DB.

4.3.2 Apprentissage itératif

La stratégie présentée dans la section précédente s’appelle l’apprentissage itératif
et a été proposée par V. Deringer et al [37] et reprise par D. Milardovich et al [45].
Elle consiste à mettre à jour la base données d’entrainement après avoir testé le poten-
tiel en MD, en ajoutant des configurations décorrélées de celles qui sont déjà présentes
dans la DB d’entrainement. Les objectifs de cette méthode sont de permettre au MLIP
d’élargir son domaine de validité, afin qu’il ait la précision que l’on souhaite, ou alors
comme dans mon cas, de permettre de le stabiliser pour pouvoir effectuer une trajec-
toire complète de MD.
Le protocole que j’ai utilisé pour stabiliser le MLIP est celui décrit sur la figure 4.11.
Après chaque phase d’entrainement et génération d’un MLIP, j’effectue une simulation
de MD. Suite à cette simulation, j’extrais quelques configurations issues de la fin de
la trajectoire pour les ajouter à la DB d’entrainement, puis je réentraine un nouveau
potentiel. Il est intéressant de constater qu’au fur et à mesure des itérations, les confi-

Figure 4.11 – Schéma de principe de l’apprentissage itératif utilisé pour enrichir la
DB du MLIP et le stabiliser.

gurations ajoutées à la DB sont de plus en plus stables (Fig. 4.12), avec une énergie
de plus en plus proche de celle des configurations d’amorphes initialement présentes
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dans la DB. Après 9 tours d’apprentissage itératif, j’ai été capable de stabiliser com-

Figure 4.12 – Évolution de l’énergie, calculée en DFT, des configurations ajoutées à
la DB pendant l’apprentissage itératif.

plétement le potentiel. Au cours de ces 9 tours, j’ai ajouté trois nouveaux types de
configurations : des configurations constituées de clusters d’atomes très proches les
uns des autres, des configurations avec des liaisons homopolaires N-N qui n’existent
pas dans le matériau, comme on l’a vu dans les calculs par dynamique moléculaire
ab initio, et des configurations contenant des domaines avec une forte densité de Si,
qui n’avaient pas non plus été observées en AIMD. Au final, 30 configurations ont été
ajoutées à la DB d’entrainement, réparties en 20 configurations de clusters et conte-
nant des liaisons N-N, et 10 configurations avec des aggrégats de Si.
Pour l’apprentissage de ces configurations, j’ai utilisé les mêmes paramètres pour les
descripteurs qu’indiqué dans le tableau 4.5, à l’exception du σ et du nombre de "sparse
points" spécifiques que je résume dans le tableau 4.6. J’ai choisis de fixer le nombre
de sparse points au maximum pour les configurations de type cluster afin que le po-
tentiel apprenne bien de ces configurations. Pour ce qui est de leurs σ, j’ai pris des
valeurs plus grandes que pour les autres types de configurations, car celle-ci couvrent
un large intervalle d’énergies. Finalement, j’ai obtenu un MLIP fonctionnel, avec les

Table 4.6 – Paramètres σ des énergies, forces et viriels et nombre de sparse points
pour les configurations ajoutées pendant l’apprentissage itératif.

Type de configuration Paramètre Valeur
Clusters et liaisons NN σE,σF ,σV 0.06, 0.5, 0.5

Sparse points (SOAP) 2500
Aggrégats de Si σE,σF ,σV 0.01, 0.2, 0.2

Sparse points (SOAP) 1000

performances sur la base d’entrainement et celle de test présentées sur la figure 4.13.

4.3.3 Premier cycle thermique

Avec le MLIP issu de l’apprentissage itératif, j’ai tenté d’effectuer un cycle ther-
mique de fusion/trempe. Je suis parti de la configuration du système de 252 atomes
à la fin de la trempe en AIMD. J’ai ensuite augmenté la température par paliers de

69



Chapitre 4

Figure 4.13 – Energies (à gauche) et forces (à droite) prédites par le MLIP par
rapport à la référence en DFT. En haut, configurations d’entrainement, en bas, confi-
gurations de test. DB n°4 après l’apprentissage itératif.

300 K jusqu’à 3000 K, en 60 ps au total. Suite à cette phase de chauffe du système,
j’ai ensuite procédé au refroidissement par une trempe longue de 250 ps (Fig. 4.14).
Les paliers de températures utilisés sont similaires à ceux de la trempe en AIMD, afin
de pouvoir comparer une structure générée en MLIP dans des conditions semblables à
celles utilisées en AIMD.

Figure 4.14 – Température au cours de la fusion/trempe simulée avec le MLIP sta-
bilisé par apprentissage itératif. aSiN, 252 atomes.

Le cycle thermique a pu être mené à son terme, sans rencontrer d’autres difficultés.
A ce point, je dispose donc d’une version du MLIP pouvant d’être utilisée sur une
gamme de températures allant jusqu’à 3000 K.
Dans les sections suivantes, je présenterai mes différentes tentatives pour valider ce
MLIP vis-à-vis des propriétés structurelles et thermiques qu’il produit.
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4.4 Structure du aSiN modélisé par apprentissage
machine

4.4.1 Structure du aSiN obtenue avec le MLIP1

Pour caractériser la structure de l’amorphe généré avec le potentiel de la section
4.3.3 que j’appelerai MLIP1, j’ai commencé par calculer les fonctions de corrélation
de paires (PCFs) et je les ai comparées à celles de la structure obtenue par AIMD. Le
résultat est donné sur la figure 4.15. On retrouve bien les mêmes caractéristiques, avec

Figure 4.15 – Comparaison des PCF
du aSiN simulé par AIMD (noir) et avec
le MLIP1 (rouge).

Figure 4.16 – Distribution des pre-
miers voisins des Si coordonnés 4 fois.
x=0 correspond à un atome de Si coor-
donné à 4 atomes de N, x=1 à un atome
de Si coordonné à 3 atomes de N et un
atome de Si, etc.

une absence de premiers voisins N-N, et un pic de premiers voisins Si-Si à une distance
un peu plus élevée que celui des premiers Si-N. Les pics des différents PCFs sont aux
mêmes positions, ce qui signifie que les distances de coordination sont identiques. Elles
sont données dans le tableau 4.7. Des différences apparaissent toutefois au niveau des

Table 4.7 – Distances de coordination et nombre de premiers voisins par paires
d’atomes.

Schéma RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

AIMD 2.33 1.76 ... 1.15 3.02 0
MLIP1 2.33 1.76 ... 0.83 3.10 0

amplitudes, et donc des nombres de coordination, qui sont reportés également dans le
tableau 4.7. Cette différence est minime dans le cas des paires Si-N, le système généré
avec le MLIP1 ayant plus d’atomes de Si coordonnés avec des N que celui qui avait été
obtenu par AIMD (NSiN=3.10 vs 3.02). Par contre, le nombre de liaisons homopolaires
Si-Si passe à NSiSi=0.83 contre 1.15, soit une réduction de presque 30 %, ce qui est
significatif.

En analysant les arrangements atomiques locaux, et en particulier la distribution
des voisins des atomes de Si coordonnés 4 fois (Fig. 4.16), on peut constater qu’il y
a beaucoup plus de tétraèdres Si-N4 (x = 0 sur le graphe, 65 vs 42 %), ce qui le
rend plus ressemblant à la structure du matériau stœchiométrique Si3N4. Par ailleurs,
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alors qu’en AIMD on avait vu qu’environ un tiers des atomes de Si avait un voisin
Si, ici les configurations Si-SiN3 (x = 1 sur le graphe) sont descendues à 15 %. Les
écarts sur les compositions plus élevées en Si (x = 2, 3, 4, soit Si-Si2N2, Si-Si3N et
Si-Si4) sont moins importants. Les différences obtenues dans la structure m’ont semblé
suffisamment prononcées pour ne pas considérer que le MLIP1 était abouti à ce stade.

4.4.2 MLIP2 et analyse de la structure du aSiN généré

Afin d’améliorer le MLIP pour en faire une version n°2, l’apprentissage de l’envi-
ronnement a été renforcé en ajoutant un descripteur à 3 corps. le nombre de sparse
points a également été augmenté pour que le MLIP puisse interpoler la PES en ayant
un maximum de configurations (dont les environnements Si-SixN4−x). Les nouveaux
paramètres sont donnés dans le tableau 4.8.
Une fois le MLIP2 ainsi généré, un cycle thermique a été réalisé avec les mêmes étapes

Table 4.8 – Tableau des nouveaux paramètres pour les descripteurs utilisés pour le
MLIP2

Hyperparamètres descripteurs Valeurs
Rcut (2 corps) (Å) 5.5
∆Rcut (Å) 1.0
Sparse points (2 corps) 100
δ2b (eV) 7.06
Rcut (3 corps) (Å) 4.0
∆Rcut (Å) 1.0
Sparse points (3 corps) 100
δ3b (eV) 3.0
Rcut (SOAP) (Å) 5.5
∆Rcut (Å) 1.0
δSOAP (eV) 0.97
n,l 10,8
Sparse points SOAP (amorphe, trempe, liquide) 9500, 7500, 3000
Sparse points SOAP (clusters, aggrégats de Si) 2500, 1000
σatomes (Å) 0.5

pour la montée en température de 300 à 3000 K en 60 ps, mais avec une trempe encore
plus longue et qui a duré environ 400 ps, ce qui correspond à une variation de 6 K/ps.
Les fonctions de corrélation de paires de l’amorphe obtenu sont présentées sur la figure
4.17. Les distances de liaisons sont restées sensiblement les mêmes, soit 2.35 Å pour
les liaisons Si-Si et 1.76 Å pour les liaisons Si-N (Tab. 4.9). Les nombres de coordina-
tion sont meilleurs qu’avec le précédent MLIP, avec notamment davantage de liaisons
Si-Si (1.08 contre 0.83). En revanche, en regardant plus finement les arrangements
atomiques des atomes de Si coordonnés 4 fois (Fig. 4.19), on se rend compte que le
système a une grande majorité de tétraèdres de Si-N4.

L’augmentation du nombre de sparse points et l’ajout d’un descripteur à 3 corps
a donc permis d’améliorer la structure du matériau, mais à ce stade des différences
persistent dans la structure, comme mis en évidence par l’analyse de l’environnement
des Si coordonnés 4 fois.
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‘

Figure 4.17 – Cycle thermique utilisé avec le MLIP2.

Figure 4.18 – Comparaison des PCFs
du aSiN simulé par AIMD (noir) et avec
le MLIP2 (rouge).

Figure 4.19 – Distribution des pre-
miers voisins des Si coordonnés 4 fois ob-
tenue avec le MLIP2.
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Table 4.9 – Distances de coordination et nombre de premiers voisins par paires
d’atomes pour les MLIP 1 et 2

Schéma RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

AIMD 2.33 1.76 ... 1.15 3.02 0
MLIP1 2.33 1.76 ... 0.83 3.10 0
MLIP2 2.35 1.76 ... 1.08 3.03 0

4.4.3 Diffusion des Si et N décrits par MLIP

Lors de la création des amorphes par fusion/trempe, un paramètre clé est la diffu-
sion des atomes à la plus haute température, puisque cette étape permet aux atomes de
quitter leur configuration initiale et d’en explorer suffisamment d’autres avant d’être
progressivement refroidis. Pour voir s’il y avait une différence entre la diffusion des
atomes à haute température dans les deux schémas (AIMD et MLIP2), j’ai comparé
le déplacement carré moyen (MSD) des atomes à T=2500 K (Figs. 4.20 et 4.21). Pour

Figure 4.20 – Déplacement carré
moyen des atomes de Si (en rouge)et de
N (en bleu) lors de la trajectoire à 2500
K avec le MLIP2.

Figure 4.21 – Déplacement carré
moyen des atomes de Si (en rouge)et de
N (en bleu) lors de la trajectoire à 2500
K en AIMD.

une même durée, le MSD obtenus avec le MLIP est plus élevé (12 Å2 pour le Si et 5
Å2 pour le N) qu’en AIMD (2 Å2 pour le Si et 1,5 Å2 pour le N). Les atomes diffusent
donc plus avec le MLIP, en particulier les atomes de Si. Les coefficients de diffusion
atomique D correspondant sont en moyenne de DMLIP = 1.5 ×10−5 cm2 s−1 contre
DAIMD = 2.9 ×10−6 cm2.s−1, soit un facteur 5 entre les deux. La température maximale
du cycle thermique utilisé avec le MLIP2 a alors été ajustée pour que le coefficient de
diffusion soit comparable à celui de l’AIMD à 2500 K. Le résultat est qu’à 2000 K avec
le MLIP les atomes diffusent autant qu’à 2500 K en AIMD. Cette température sera
désormais la borne haute des cycles thermiques simulés avec le MLIP.

4.4.4 Temps d’équilibration à haute température

Pour le premier test de fusion/trempe avec cette nouvelle température maximale, la
durée de l’étape à 2000 K a été fixée à 15 ps, soit la même valeur qu’utilisée en AIMD.
Pour cette étude, j’ai choisi de considérer le système à 340 atomes généré en AIMD
comme configuration initiale. La phase de montée en température a duré 105 ps, tandis
que la trempe jusqu’à 300 K s’est faite en 150 ps, soit un taux de refroidissement de
11 K ps−1. La figure 4.22 présente les fonctions de corrélation de paires sur l’amorphe
ainsi créé, et la comparaison avec le calcul fait sur le système de même taille généré en
AIMD. L’exploitation de ces PCFs donne les distances et nombres de coordinations
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Figure 4.22 – Comparaison des PCFs
du aSiN simulé par AIMD (noir) et avec
le MLIP2 (rouge). 340 atomes, cycle
thermique plafonné à 2000 K avec le
MLIP.

Figure 4.23 – Distribution des pre-
miers voisins de Si coordonnés 4 fois cor-
respondant au système généré par MLIP
de la figure ci-contre.

Table 4.10 – Distances de liaisons et nombre de coordinations par paires. 340 atomes,
MLIP2 avec un cycle plafonné à 2000 K vs AIMD.

Système RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

AIMD 2.33 1.76 ... 1.12 3.02 0
MLIP2, Tmax=2000 K 2.33 1.76 ... 1.09 3.06 0

reportés dans le tableau 4.10. L’accord avec les caractéristiques du système généré en
AIMD est très bon. La figure 4.23 présente le détail des coordinations des atomes de Si
ayant 4 premiers voisins. On observe un meilleur accord que lorsqu’un cycle thermique
à 2500 K avait été utilisé, avec une diminution des configurations Si-N4 de 60 à 50%,
et une augmentation de la proportion de Si-SiN3 de 15 à plus de 30 %.
Cependant, lorsque ce cycle thermique a été appliqué pour générer d’autres systèmes à
plus grande taille pour l’étude de la conductivité thermique κ(L), j’ai observé des zones
plus denses en Si que d’autres, signe d’une inhomogénéité du matériau qui n’existe pas
dans le système généré par AIMD. Afin de quantifier cet effet, j’ai analysé la trajectoire
à 300 K d’un amorphe contenant 1360 atomes. Dans cette démarche, la distribution
des espèces a été analysée en divisant la cellule en deux le long de la direction y, puis
en 8 le long de la direction z (voir le schéma Fig. 4.25). L’objectif est de montrer qu’il
y a, dans des volumes ainsi délimités de 10 × 10 × 10 Å3, des zones ayant une plus
forte densité de Si.
On peut constater sur la figure 4.25 que quand y<Ly/2, les nombres d’atomes de Si

et N dans chaque sous-volume sont très proches les uns des autres, tandis que quand
y>Ly/2, il y a une différence plus prononcée entre le nombre de Si ou de N par rapport
au nombre moyen (en noir) et l’un par rapport à l’autre. Par ailleurs, on constate une
périodicité entre les zones plus riches en N et celles plus riches en Si, d’environ 20 Å.
Cette périodicité pourrait être résiduelle de la configuration initiale, qui a été obtenue
en dupliquant 4 fois le système contenant 340 atomes.
Suite à cette observation, et pour tenter de corriger l’inhomogénéité en faisant diffuser
les atomes d’avantage, j’ai repris le cycle thermique et j’ai allongé l’étape à haute
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Figure 4.24 – Sché-
mas du système de
1360 atomes, avec
une longueur de 8
nm, une largeur de 2
nm et une profondeur
d’1 nm.

Figure 4.25 – Nombre d’atomes de Si (en jaune) et de N
(en bleu) par rapport au nombre moyen (en noir) par tranche
de 10 Å le long de la direction z pour y < Ly/2 (à gauche)
et y > Ly/2 (à droite) .

température (T=2000 K), pour la faire passer de 15 à 50 ps. Le même taux de trempe
a ensuite été appliqué. Les PCFs de la nouvelle structure sont donnés sur la figure 4.26.
Les courbes caractérisant le système généré par MLIP semblent encore plus proches

Figure 4.26 – Comparaison des PCFs
du aSiN simulé par AIMD (noir) et avec
le MLIP2 (rouge). 340 atomes, étape
plus longue (50 ps) à 2000 K avec le
MLIP.

Figure 4.27 – Distribution des pre-
miers voisins de Si coordonnés 4 fois cor-
respondant au système généré par MLIP
de la figure ci-contre.

de celles du système obtenu par AIMD, que ce soit pour les pics premiers et second
voisins. Cet incrément dans l’accord est confirmé par les valeurs des distances de liaison
et des nombres de coordination (Tab. 4.11). Par ailleurs, l’analyse des coordinations des
atomes de Si ayant 4 premiers voisins (Fig. 4.27) montre une diminution du nombre
de configurations Si-N4 (motif charactéristique du matériau stœchoimétrique). Les
nombres de configurations Si-SiN3, Si-Si2N2 et Si-Si3N se rapprochent davantage de ce
qui avait été obtenu en AIMD.
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Table 4.11 – Distances de liaisons et nombre de coordinations par paires. 340 atomes,
MLIP2 avec un cycle plafonné à 2000 K et de deux durées différentes, vs AIMD.

Système RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

AIMD 2.33 1.76 ... 1.12 3.02 0
MLIP2, Tmax=2000 K 2.33 1.76 ... 1.09 3.06 0

MLIP2, 50 ps à Tmax=2000 K 2.30 1.76 ... 1.12 3.06 0

4.4.5 Impact du taux de trempe

Dans la littérature, il a été montré que le taux de trempe a un un impact non négli-
geable sur la structure atomique et le nombre d’atomes sous-coordonnés, en particulier
dans des systèmes générés avec des MLIPs [120, 121]. Je présente donc dans cette sec-
tion une étude faite avec différents taux de trempe. J’ai alors repris le cycle thermique
à la fin des 50 ps à 2000 K avec un taux de refroidissement de 1.1 K ps−1, soit un
ordre de grandeur plus lent que jusqu’ici. Au total, le cycle thermique dure pas loin de

Figure 4.28 – Nouveau cycle thermique avec une phase de refroidissement plus longue
correspondant à un taux de 1.1 K ps−1.

2 ns, ce qu’il n’aurait pas été possible de simuler en AIMD. En comparant les PCFs
du système ainsi obtenu (Fig. 4.29, en rouge) avec celui formé avec un taux de trempe
de 1.1 K ps−1 (Fig. 4.29, en bleu), on remarque une légère sur-structuration du pic
1er voisin Si-Si qui n’existe ni dans le matériau de référence, ni dans dans le précédent
modèle construit par MLIP. Les distances et nombres de premiers voisins, reportés
dans le tableau 4.12, sont très proches des valeurs obtenues avec l’AIMD et lorsqu’une
trempe de 11 K.ps−1 avait été utilisée avec le MLIP. Quant à l’organisation des envi-

Table 4.12 – Distances de liaisons et nombre de coordinations par paires. 340 atomes,
MLIP2 avec trempe de 11 et 1.1 K.ps−1, vs AIMD.

Système RSiSi (Å) RSiN (Å) RNN (Å) NSiSi NSiN NNN

AIMD (340 atomes) 2.33 1.76 ... 1.12 3.02 0
MLIP (11 K.ps−1) 2.30 1.76 ... 1.12 3.06 0
MLIP (1.1K.ps−1) 2.30 1.76 ... 1.11 3.01 0

ronnements des atomes de Si coordonnés 4 fois (Fig. 4.30), il est à noter que le modèle
avec une trempe plus lente présente un nombre de configurations Si-N4 repassant à
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Figure 4.29 – Comparaison des PCFs
du aSiN simulé par AIMD (noir) et avec
le MLIP2 et une trempe de 11 K.ps−1

(rouge) et 1.1 K.ps−1 (bleu).

Figure 4.30 – Distribution des pre-
miers voisins de Si coordonnés 4 fois cor-
respondant au système généré par MLIP
avec une vitesse trempe de 11 K.ps−1

(rouge), 1.1 K.ps−1 (bleu) et généré par
AIMD (noir).

plus de 50 %. La proportion de Si-SiN3 est plus basse qu’avec la trempe précédente,
et on s’éloigne donc de la structure de référence (AIMD). Par ailleurs, l’hypothèse
qu’une trempe plus lente permet de réduire le nombre d’atomes sous-coordonnés n’est
pas vérifiée comme on peut le voir sur la figure 4.31.

Figure 4.31 – Distribution du nombre de Si coordonnés 3, 4 ou 5 fois.

4.4.6 Conclusion sur la structure des amorphes par MLIP

Dans cette section, un premier système contenant 252 atomes a été réalisé avec le
MLIP1 et un cycle thermique similaire à ceux utilisés en AIMD, soit une température
maximale de 3000 K. Ce premier modèle contenait trop peu de 1er voisins Si-Si en
comparaison du modèle AIMD (Tab. 4.7). Par ailleurs sa structure avait en grande
majorité des Si coordonnés à 4 N (Fig. 4.16), ce qui est en désaccord avec les résultats
AIMD.
Pour remédier à ce problème, j’ai généré un nouveau potentiel, le MLIP2, en ajoutant
un descripteur à 3 corps et en augmentant le nombres de sparse points de manière à
ce qu’il y ait plus d’occurences de liaisons homopolaires de Si dans la DB. L’amorphe
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créé avec ce MLIP2 (Fig. 4.19) est caractérisé par un nombre de 1er voisins Si-Si com-
parable à celui du modèle obtenu par AIMD.
Je me suis aussi intéréssé aux propriétés de diffusion atomique. J’ai alors découvert que
dans la surface d’énergie potentielle du MLIP que j’ai développé, les atomes diffusent
beaucoup plus qu’en AIMD. Ceci est en désaccord avec l’observation intuitive qu’un
plus grand nombre d’atomes de Si quatre fois coordonnés avec des atomes de N devrait
conduire à une diffusion moins importante. En limitant la température maximale du
cycle thermique à 2000 K, pour une étape de 15 ps, j’ai obtenu un système dont la
structure s’est nettement améliorée. Cependant, en créant de plus grands systèmes,
j’ai observé certaines zones plus denses en Si. Cela m’a conduit à allonger l’étape à
2000 K pour la faire durer 50 ps. Le résultat est une structure en excellent accord avec
la référence AIMD, que ce soit pour les premières sphères de coordination (Fig. 4.26)
ou la distribution des unités structurales (Fig. 4.27). Enfin, j’ai testé une trempe plus
lente au cours de laquelle la température est réduite au taux de 1.1 au lieu de 11 K
ps−1, mais la structure s’éloigne sensiblement de la référence AIMD.
In fine, j’ai réussi à obtenir avec un MLIP une structure ayant des fonctions de corré-
lation de paires d’une part, et des environnements des atomes de Si coordonnés 4 fois
d’autre part, comparables à ceux de la référence obtenue par AIMD. Le cycle thermique
utilisé plafonne à la température de 2000 K, qui est maintenue pendant une durée de 50
ps, avant une trempe faite au taux de 11 K ps−1. Cependant, lorsque l’on compare les
structures et les propriétés dynamiques des modèles AIMD et MLIP, la compatibilité
entre la forte majorité d’unités constitutives Si3N4 et la diffusion atomique beaucoup
plus importante observée dans le cadre MLIP reste à élucider.

4.5 Conductivité thermique du aSiN par MLIP
Pour le calcul de la conductivité thermique des amorphes SiN en utilisant le MLIP,

La démarche repose dans un premier temps sur la validation des valeurs obtenues
dans la gamme de tailles étudiées en AIMD, avant dans un second temps d’explorer
des systèmes plus grands.

4.5.1 Résultats

Pour obtenir la courbe de conductivité thermique κ en fonction de la taille Lz dans
la direction du transport thermique, j’ai commencé par générer différents systèmes
par la méthode de la fusion/trempe en utilisant le MLIP (version MLIP2). J’ai généré
des systèmes de mêmes dimensions qu’en AIMD, à l’exception du plus petit système
(Lz=1.5 nm, 252 atomes) qui donne des résultats très bruités à cause du faible nombre
d’atomes. J’ai donc créé les modèles contenant de 340 à 1360 atomes, correspondant
à des valeurs de Lz allant de 2 à 8 nm. J’ai également créé un système supplémentaire
ayant une taille deux fois plus grande que le plus grand système construit en AIMD, et
qui contient 2720 atomes pour une longueur Lz = 16 nm. De plus, j’ai appliqué les trois
dernières recettes abordées précédemment en ce qui concerne les cycles thermiques : i)
une phase à haute température (2000 K) de 15 ps, ii) une phase à haute température
(2000 K) de 50 ps et iii) une trempe de 1.1 au lieu de 11 K ps−1. En effet, de légères
différences ayant été mises en évidences dans la structure suivant le détail des cycles
thermiques, et par rapport à la référence obtenue en AIMD, l’idée était de déterminer
la variation correspondante sur la conductivité thermique.
Une fois les structures amorphes générées, j’ai appliqué l’AEMD, et j’ai créé des blocs
chaud et froid pour mettre les systèmes hors-équilibre avant de les laisser s’approcher à
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Figure 4.32 – Profil de température
pendant la phase 2 de l’AEMD (courbe
noire) et ajustement par une sinusoidale
de période égale à Lz= 16 nm (courbe
rouge). Système de aSiN de 2720 atomes
décrit par le MLIP.

Figure 4.33 – Différence de tempé-
rature entre les blocs chaud et froid
(courbe noire) et ajustement par une ex-
ponentielle décroissante (courbe rouge).
Système de aSiN de 2720 atomes décrit
par le MLIP.

Figure 4.34 – Energie totale en fonction de la température calculée avec le MLIP
(points rouges) et ajustement linéaire (courbe noire) pour extraire la valeur de γ.
Calcul fait sur le modèle de aSiN de 1360 atomes.

l’équilibre. Dans tous les cas, la phase 2 a été caractérisée par un profil de température
sinusoïdal et une décroissance exponentielle de ∆T (t), la différence en température
entre les blocs chaud et froid. Les figures 4.32 et 4.33 donnent un exemple de ces
données pour le système de longueur Lz= 16 nm. J’ai ensuite systématiquement extrait
le temps de décroissance τ de la différence de température entre les deux blocs pendant
la phase 2. J’ai ensuite répété la procédure pour obtenir au total six approches à
l’équilibre, et donc six valeurs de τ . Cette statistique plus grande a été rendue possible
grâce à l’emploi du MLIP. J’ai par ailleurs extrait la valeur de la capacité thermique
de la variation de l’énergie totale en fonction de la température obtenue avec le MLIP
(Fig. 4.34). J’obtiens Cv = γCDP

v (CDP
v = 3NatkB) avec γ = 1.03, pour l’ensemble des

systèmes étudiés. Cela permet ainsi de calculer la conductivité thermique grâce à la
relation :

κ =
L2
z

4π2

ρCv

τ
(4.2)

déjà introduite dans les chapitres précédents.
Les valeurs obtenues sont représentées sur la figure 4.35. Les points correspondent aux
différentes déterminations de τ pour chaque taille. A petite taille, et vu la dispersion
des points, le recouvrement entre les valeurs obtenues avec le MLIP et en AIMD
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Figure 4.35 – Conductivités thermiques calculées en AEMD (points) et extrapolation
par la loi d’Alvarez et Jou (lignes). En rouge, les résultats obtenus par AIMD, en bleu,
vert et violet avec le MLIP et différentes conditions de cycle thermique précisées dans
la légende.

Table 4.13 – Conductivités thermiques des modèles de aSiN générés avec le MLIP
et par AIMD en fonction de la taille du système.

Longueur (nm) 2 4 8 16
κMLIP,15ps@2000K (W K−1 m−1) 0.52 ± 0.21 0.87 ± 0.20 1.24 ± 0.07 1.55 ± 0.16
κMLIP,50ps@2000K (W K−1 m−1) 0.51 ± 0.24 0.88 ± 0.27 1.41 ± 0.25 1.49 ± 0.10
κMLIP,1.1K/ps (W K−1 m−1) 0.44 ± 0.08 1.00 ± 0.14 1.36 ± 0.11 ...
κAIMD (W K−1 m−1) 0.70 ± 0.36 1.17 ± 0.15 1.87 ± 0.01 ...

est important. Toutefois déjà à 2 nm, on voit dans le tableau 4.13 que les valeurs
moyennes sont plus faibles avec le MLIP. Dans ce tableau, les barres d’erreur données
correspondent à l’écart entre la différence entre la plus grande des 6 valeurs et la plus
petite, divisé par 2. On obtient ainsi la limite haute de la variation. L’écart entre les
conductivités thermiques obtenues avec le MLIP et en AIMD s’accentue lorsque la
taille augmente. Le détail du cycle thermique ayant permis de générer l’amorphe n’a
par ailleurs pas un impact significatif sur le résultat. Enfin, les conductivités thermiques
à Lz=8 et 16 nm sont assez proches, et semblent indiquer que la saturation de la courbe
κ(Lz) est déjà en cours.

La figure 4.36 montre les mêmes valeurs moyennes et barres d’erreur du tableau
4.13 présentées en échelle semi-logarithmique. La zone bleutée représente la gamme
des valeurs expérimentales reportées dans la littérature pour le aSiN massif [31, 30].
Les courbes obtenues par ajustement de chaque série de points par la loi d’Alvarez et
Jou [20] sont également tracées. La variation de conductivité thermique en fonction
de la longueur κ(Lz) suit systématiquement la loi d’Alvarez et Jou (Eq. 2.63 rappelée
ci-après) :

κAJ (Lz) = κbulk
L2
z

2π2l2

√1 + 4

(
πl

Lz

)2

− 1

 . (4.3)

Rappelons ici que cette loi a été développée pour décrire le régime diffusif-ballistique
de propagation des phonons à petite dimension. Les paramètres κbulk et l issus des
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Figure 4.36 – Conductivités thermiques moyennes (points) et barres d’erreurs et
extrapolation par la loi d’Alvarez et Jou (lignes). En rouge, les résultats obtenus par
AIMD, en bleu, vert et violet avec le MLIP et différentes conditions de cycle thermique
précisées dans la légende. La zone en bleu indique la gamme de mesures reportées dans
la littérature pour le matériau massif.

ajustements sont donnés dans le tableau 4.14. L’extrapolation des calculs AEMD est

Table 4.14 – Paramètres κbulk et l des extrapolations des courbes κ(Lz) par la loi
d’Alvarez et Jou.

Condition κbulk ( W K−1 m−1) l (nm)
AIMD 2.96 ± 0.58 2.45 ± 0.74

MLIP, 15ps@2000K 1.71 ± 0.07 1.82 ± 0.49
MLIP, 50ps@2000K 1.62 ± 0.03 1.44 ± 0.41
MLIP, 1.1 K ps−1 2.33 ± 0.59 2.74 ± 1.84

systématiquement plus basse avec le MLIP. Les calculs réalisés avec la trempe plus
longue donnent une valeur plus élevée que les deux autres calculs avec le MLIP, mais
ce résultat est à tempérer car il n’y a pas eu de système de grande longueur (16 nm)
dans ce cas là. Pour les deux autres résultats, la conductivité thermique sature à 1.6-1.7
W K−1 m−1, soit presque la moitié de la valeur extrapolée avec les résultats des calculs
en AIMD (2.96 W K−1 m−1). De plus, les résultats obtenus avec le MLIP sont bien
en-dessous de la gamme de valeurs mesurées. Enfin, les courbes κ(Lz) obtenues avec
le MLIP semblent plus près de la saturation que celle issue de l’AIMD, une tendance
confirmée par les valeurs du libre parcours moyen l de la loi d’Alvarez et Jou : 2.45
nm en AIMD, contre 1.44 et 1.82 nm avec le MLIP.

4.5.2 Discussion

Le MLIP développé pour décrire le SiN amorphe ne permet pas de reproduire les
conductivités thermiques obtenue en AIMD, et donc les valeurs expérimentales. Dans
cette section, je discute plus en détails de ces différences et de leur origine possible.
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Le calcul de la conductivité thermique fait en AEMD dépend du temps transitoire de
la phase 2 (τ), et aussi de la capacité thermique du matériau Cv. Avec un facteur γ
(Cv = γ3NatkB) de 1.03 avec le MLIP contre 1.12 en AIMD, une première tendance
vers la diminution de la conductivité thermique est amorcée. Toutefois l’effet le plus
important est celui sur les temps de décroissance τ . Le tableau 4.15 compare les valeurs
moyennes de τ pour chaque système suivant la description d’énergie potentielle et les
détails du cycle thermique de fusion/trempe utilisés. Le temps de retour à l’équilibre

Table 4.15 – Valeurs moyennes des temps τ de retour à l’équilibre de la phase 2 de
l’AEMD en AIMD et avec le MLIP

Lz (nm) τMLIP,15ps@2000K (ps) τMLIP,50ps@2000K (ps) τMLIP,1.1K/ps (ps) τAIMD (ps)
2 0.75 0.77 0.84 0.55
4 1.72 1.67 1.49 1.38
8 4.75 4.23 4.37 3.56
16 15.31 15.85 ... ...

est systématiquement plus élevé lorsque le MLIP est utilisé, et cet écart explique en
grande partie la réduction de la conductivité thermique obtenue.

La seconde piste que j’ai explorée est de vérifier si les PCFs et autres caractéris-
tiques structurales des systèmes de grande taille restent identiques à celles que j’ai
présentées dans la section précédente. Les figures 4.37 et 4.38 donnent les fonctions
de corrélation de paires et le détail de la coordination des atomes de Si coordonnés
4 fois pour les systèmes de longueur égale à 2, 4 et 8 nm générés avec le MLIP en
utilisant une étape de 50 ps à 2000 K. Les PCFs des trois systèmes sont très proches,
avec toutefois un pic des seconds voisins Si des atomes de Si un peu plus élevé pour les
deux plus grands systèmes (Lz= 4 et 8 nm) que pour celui de 2 nm de longueur. En
regardant la répartition des voisins des atomes de Si coordonnés 4 fois, on observe par
ailleurs que ces deux plus grands systèmes ont quasiment 60 % d’occurences du motif
Si-N4. L’optimisation des conditions du cycle thermique qui avait conduit à un meilleur
accord avec le modèle de référence produit en AIMD ne persiste donc pas quand on
génère d’autres systèmes, et il n’y a pas d’explication simple à cet effet. Il semble
difficile d’attribuer cette différence dans les voisins des Si comme venant seulement
de la statistique entre la création de deux modèles d’amorphe. Par ailleurs, on pour-
rait estimer qu’une structure parfaitement ordonnée serait en faveur d’une meilleure
conductivité thermique (les cristaux conduisent généralement mieux la chaleur que les
amorphes). Or ici la conductivité thermique est plus faible dans le matériau ayant un
nombre plus important d’unité constitutives Si3N4.
Pour compléter la caractérisation des propriétés des systèmes décrits par le MLIP, j’ai
calculé les densités d’états vibrationnelles (vDOS). Le calcul a été fait avec la fonction
de corrélation des vitesses v :

vDOS(ω) =

∫
dteiωt

⟨v(t)v(0)⟩
⟨v(0)2⟩

(4.4)

Les figures 4.39(a) à (c) présentent la comparaison deux à deux des vDOS des
systèmes générés par MLIP et AIMD (même cycle thermique que ci-dessus). Pour
le système à 340 atomes (Lz=2 nm, Fig. 4.39(a)), la vDOS est proche de celle de la
référence en AIMD, à l’exception de la partie à haute fréquence qui est plus élevée dans
le système MLIP. C’est par ailleurs ce système dont les PCFs et distributions de Si
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Figure 4.37 – Comparaison des PCFs
du aSiN modélisé avec le MLIP pour des
longueurs de Lz= 2 nm (vert), 4 nm
(bleu) et 8 nm (rouge).

Figure 4.38 – Distribution des pre-
miers voisins de Si coordonnés 4 fois du
aSiN modélisé avec le MLIP pour des
longueurs de Lz= 2 nm (vert), 4 nm
(bleu) et 8 nm (rouge).

coordonnés 4 fois sont les plus proches de la référence en AIMD. Pour les systèmes plus
grands (Lz=4 nm, Fig. 4.39(b) et Lz=8 nm, Fig. 4.39(c)), l’accord reste globalement
bon, avec une vDOS systématiquement un peu plus élevée avec le MLIP qu’en AIMD.
La figure 4.39(d) compare les vDOS des trois systèmes générés avec le MLIP. Elle
augmente considérablement entre 2 et 4 nm, mais beaucoup moins de 4 à 8 nm. Afin de
mieux comprendre ce qui cause l’écart entre les vDOS des systèmes générés par MLIP
et en AIMD, je présente sur la figure 4.40 la projection des vDOS sur les différentes
espèces chimiques (Si et N). Sur la figure 4.40(a), on peut voir que les vDOS du système
à 340 atomes (Lz=2 nm) sont confondues entre elles et identiques à celles obtenues
en AIMD à basse fréquence (jusqu’à 300 cm−1). A haute fréquence (au-delà de 650
cm−1), les vDOS de l’azote sont décalées en fréquence, et on obtient une distribution
un peu plus large et d’amplitude maximale plus faible avec le MLIP. C’est donc ces
différences sur l’azote qui expliquent l’écart à haute fréquence observé sur la figure
4.39.a entre la vDOS du MLIP et de l’AIMD. La figure 4.40(b) présente les vDOS du
système de longueur égale à Lz=8 nm, et contenant 1360 atomes. Des différences plus
importantes apparaissent à basse fréquence, les courbes pour le Si et le N du système
MLIP encadrant celles du système AIMD. Il y a donc plus d’états vibrationnels du Si
dans le système MLIP que dans le système AIMD, et moins d’états vibrationnels du N
dans le système MLIP que dans le système AIMD. Pour cette taille, les distributions
pour l’azote à haute fréquence sont beaucoup plus proches que ce n’était le cas dans le
système à 340 atomes (Fig. 4.40(a)). La figure 4.40(c) donne la comparaison des vDOS
projetées sur les Si et les N pour les deux systèmes générés par MLIP. En dessous de
600 cm−1, on voit que le poids relatif des projections sur Si et N sont inversées : pour
la petite taille, la vDOS des Si est inférieure à celle des N, alors que pour la grande
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Figure 4.39 – vDOS totales. En (a),
(b) et (c), modèles obtenus par AIMD
en noir, et avec le MLIP en rouge, et
de longueur égale à 2, 4 et 8 nm. En
(d), comparaison des vDOS des sys-
tèmes créés avec le MLIP.

Figure 4.40 – vDOS projetées sur les
différentes espèces chimiques du sys-
tème. (a) et (b) : AIMD vs MLIP pour
Lz = 2 nm et 8 nm. (c) MLIP, Lz = 2
nm vs 8 nm.

taille, la vDOS des Si est nettement supérieure à celle des N. Au-delà de 600 cm−1,
c’est la contribution des N, plus légers, qui domine, et qui augmente lorsque la taille
augmente.

Il y a donc des différences aussi dans les vDOS, et en particulier dans les contribu-
tions relatives des Si et des N, et en particulier à basse fréquence. A haute fréquence,
il s’agit généralement de modes plus localisés et dont l’impact sur la conductivité
thermique est faible [122].

Les densités vibrationnelles sont liées à la dérivée seconde de l’énergie, ou à la
dérivée des forces. Les différences observées pourraient potentiellement venir d’une
description insuffisante des forces par le MLIP. Pour que cette partie de l’apprentis-
sage soit améliorée, une première piste serait de diminuer les valeurs des régularisateurs
des forces (σF ), qui ne permettent peut-être pas de décrire suffisamment finement les
données AIMD, ce qui impacterait la dynamique du système, en particulier pendant
l’AEMD. Une autre piste pourrait être d’ajouter des configurations à la base de don-
nées, notamment pour des dimères de Si-N, de Si-Si ou même de N-N.

4.6 Conclusion

Dans ce chapitre, j’ai présenté les différentes étapes visant à développer un MLIP
pour le aSiN dans le but de calculer la conductivité thermique κ pour des systèmes de
plus grande longueur Lz et d’observer la saturation de la courbe κ(Lz). La méthode
GAP a été utilisée. J’ai commencé par présenter les différentes bases de données que
j’ai testées pour l’apprentissage, avant de motiver le choix porté vers la DB contenant
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plus de 800 configurations, amorphes, liquides et de la phase de refroidissement, des
systèmes formés par AIMD et contenant 252 atomes et 340 atomes.
J’ai ensuite ajusté les différents paramètres de la méthode, en commençant par ceux
des kernels (σE) et pour chaque type de configurations, afin d’éviter de tomber dans
la sur-interpolation. Puis j’ai déterminé un jeu de paramètres pour la description de
l’environnement chimique des configurations de la DB qui a abouti à des erreurs les
plus faibles possibles entre les énergies et forces prédites par le MLIP et celles de la
DFT.
Le MLIP ainsi obtenu a alors été appliqué pour une première simulation de dynamique
moléculaire dans l’ensemble NVT (T=300 K) qui s’est finie par l’explosion du système.
Afin de le stabiliser, j’ai eu recours à l’apprentissage itératif, en injectant les configura-
tions à problème générées par le MLIP dans la DB. Au fur et à mesure des itérations,
les configurations ajoutées à la DB ont eu une énergie de plus en plus faible, signe
que le potentiel se stabilisait. Après 9 itérations et une trentaine de configurations
ajoutées, le MLIP est alors devenu suffisamment stable pour qu’il puisse être utilisé
pour simuler un cycle thermique de fusion/trempe.
Je me suis alors consacré à l’analyse de la structure de l’amorphe généré avec le MLIP.
Les fonctions de corrélation de paires (PCFs), globalement en accord avec celles du
modèle obtenu par AIMD, présentaient toutefois un nombre trop faible de Si premier
voisins de Si. Pour que le potentiel ait plus d’occurences d’environnements chimiques
dans lequel un Si est coordonné à un autre Si, j’ai augmenté la valeur des sparse points
pour chacun des descripteurs et généré un second MLIP. Cela a permis d’améliorer la
structure de l’amorphe et d’augmenter le nombre de premiers voisins Si-Si. Cependant
en observant plus en détail la distribution des liaisons des atomes de Si coordonnés 4
fois, je me suis rendu compte que le système comportait une quantité de Si liés à 4 N
(+60%) bien supérieure à celle obtenue dans le cadre ab initio. Je me suis alors penché
sur les propriétés de diffusion des atomes par le MLIP. J’ai constaté que les atomes
diffusent bien plus que l’AIMD le permettait, et j’ai ajusté la température maximale
du cycle thermique à T= 2000 K pour que la diffusion soit comparable. De nettes
améliorations ont été observées avec une étape de 15 ps à 2000 K, malgré la présence
de régions inhomogènes dans le système. Ce problème a été résolu en augmentant la
durée d’équilibration à 2000 K à 50 ps. J’ai alors obtenu un modèle de aSiN contenant
340 atomes dont les PCFs et les environnements des atomes de Si coordonnés 4 fois
présentaient le meilleur accord avec les modèles AIMD parmi tous ceux que j’avais
obtenus.
J’ai donc ensuite généré d’autres sytèmes de longueur allant jusqu’à 16 nm (et conte-
nant 2720 atomes) et j’ai calculé leur conductivité thermique. J’ai observé que la
conductivité thermique augmente lorsque la longueur du système augmente, comme
c’était le cas avec les calculs en AIMD présentés dans le chapitre précédent. Toute-
fois, les conductivités thermiques calculées avec le MLIP sont systématiquement plus
petites que les valeurs obtenues par AIMD, et leur extrapolation n’aboutit pas à une
conductivité thermique macroscopique en accord avec les mesures de la littérature. Des
différences sont également visibles sur les densités d’états vibrationnels. L’hypothèse
émise est que ce désaccord pourrait être lié à la description des forces interatomiques
qu’il faudrait affiner, en générant un nouveau MLIP avec d’autres paramètres et confi-
gurations dans la base de données.

Ces considérations ne doivent pas être interprêtées comme un constat d’échec de
l’approche MLIP pour le calcul de la conductivité thermique. En effet, cette grandeur
est très sensible non seulement aux propriétés statiques et dynamiques du système
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mais aussi à la manière par laquelle la surface d’énergie potentielle ab initio est repro-
duite dans le cadre de la construction du potentiel MLIP. La surestimation du temps
de relaxation τ est l’expression d’une convergence vers l’équilibre thermique moins
aisée, ce qui sous-entend un comportement moins ergodique. Ceci n’est pas totalement
inattendu en considérant que le système MLIP ne peut pas faire appel au cours du
temps à des variations de la structure électronique pour s’adapter aux changements
dans les liaisons chimiques qui peuvent se produire en variant la température du sys-
tème. Dans le cadre MLIP, les atomes ont tendance à diffuser plus, mais pas forcément
pour redistribuer d’une manière optimale les écarts d’énergies cinétiques qui résultent
des différentes températures locales imposées dans la phase 1 de l’AEMD. Tout se
passe comme si la condition d’équipartion de l’énergie demandait plus de temps à
s’établir, ce qui concorde avec moins de réarrangements structuraux à l’échelle globale
du système. Ces hypothèses n’étant que des conjectures plausibles et applicables aux
systèmes désordonnés uniquement, il convient de réitérer que l’amélioration de la stra-
tégie MLIP reste un objectif prioritaire pour tout travail de recherche dans le domaine
de la modélisation des phénomènes de transport thermique.
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Défaut TLS dans le SiN amorphe
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Jusqu’à présent, les travaux présentés dans ce manuscript étaient orientés autour
de la conductivité thermique du nitrure de silicium amorphe. Dans ce chapitre, tout
en restant dans le contexte des matériaux amorphes, j’aborde un autre aspect et pré-
sente des résultats préliminaires et néanmoins prometteurs sur l’identification et la
caractérisation de défauts dits TLS, responsables d’effets quantiques qui impactent
non seulement la conductivité thermique à basse température mais également les per-
formances de dispositifs quantiques, en particulier qubits et capteurs. En particulier,
je parlerai de l’étude que j’ai conduit sur le aSiN par la méthode PIMD, dans le but
de trouver et de caractériser la structure d’un défaut TLS typique et donner des lignes
directrices générales pour toute étude théoriques dans ce domaine.

5.1 Choix d’une configuration initiale

Il existe dans la littérature de nombreuses études par dynamique moléculaire clas-
sique sur les TLS dans des matériaux amorphes [55, 56, 53, 54]. Quoique toute approche
classiques ne puisse pas donner accès aux phénomènes éminemment quantiques, ces
études visent à construire de larges statistiques de configurations atomiques et de les
exploiter de diverses manières afin d’identifier celles qui peuvent être représentatives
des doubles puits de potentiels dissymétriques qui caractérisent un TLS. Dans ces
études, les auteurs emploient la MD classique à basse température, afin de voir si au
cours d’une longue trajectoire certaines configurations atomiques apparaissent succés-
sivement. Une fois ces configurations trouvées, ils utilisent une méthodes de recherche
de chemin minimum d’énergie, la Nudged Elastic Band (NEB) [57], pour avoir accés
au profil d’énergie potentielle reliant la géométrie des systèmes initial et final. Initiale-
ment, il était prévu de tirer profit du MLIP, ciblé dans un premier pour le calcul de la
conductivité thermique du aSiN, pour créer à moindre coût computationnel un grand
nombre de configurations d’amorphes, en s’inscrivant dans cette idée de la génération
et de l’analyse d’une grande base de configurations atomiques. Le développement du
MLIP ayant été plus délicat que prévu, et des différences structurelles persistant en-
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core à ce jour dans la meilleure version produite, on a décidé d’aborder le problème
sous un angle différent.
En effet, l’hydrogène est souvent mentionné dans la littérature des TLS comme l’une
des impurités représentatives de défauts dans la phase amorphe, sa faible masse ato-
mique en faisant un bon candidat pour des transitions par effet tunnel. Il est par ailleurs
connu que l’hydrogène peut être indroduit lors du procédé de fabrication du matériau,
de manière involontaire ou pour passiver des liaisons pendantes. La nouvelle orienta-
tion que j’ai suivie a donc été d’introduire dans un système de aSiN que j’avais créé
par AIMD un atome d’hydrogène au niveau d’une liaison pendante. De plus, alors que
des configurations atomiques extraites d’une trajectoire classique sont habituellement
exploitées pour reconstruire a posteriori un potentiel dans lequel un effet tunnel se pro-
duirait, dans mes travaux je suis allé plus loin en décrivant la dynamique quantique
du système avec la méthode C-PIMD. Dans le chapitre 3, j’ai déjà été amené à traiter
des liaisons pendantes sur des atomes de Si, à les identifier et à les passiver pour m’af-
franchir de problèmes d’adiabadicité avec l’approche Car-Parrinello, notamment dans
le cas du système contenant 1020 atomes. Le coût en temps de calcul de la méthode
C-PIMD étant considérablement plus élevé qu’en dynamique moléculaire standard, il
n’était pas envisageable d’étudier un système contenant autant d’atomes. Dans le cas
du système contenant 252 atomes, si la dynamique avait pu être simulée sans pro-
blème, la densité d’états électroniques, présentée sur la figure 5.1, montre toutefois un
état au milieu de la bande interdite caractéristique d’un Si sous-coordonné. J’ai donc

Figure 5.1 – Densité d’états électroniques du système de aSiN de 252 atomes avant
l’ajout d’un groupe -OH. Un élargissement gaussien de 0.05 eV a été appliqué.

appliqué la même méthodologie utilisée pour la passivation des liaisons pendantes dans
le modèle de 1020 atomes, et j’ai projeté la fonction d’onde de cet état sur les orbitales
atomiques pour identifier une éventuelle localisation sur un atome spécifique, par le
biais du ratio de participation inverse (IPR, Eq. 3.9). J’ai ainsi trouvé un atome de
Si sous coordonné, sur lequel j’ai ajouté non pas un simple atome d’hydrogène, mais
plutôt un groupement -OH, dans l’idée de favoriser un possible transfert du H sur des
sites adjacents susceptibles d’accepter des protons. J’ai ensuite relaxé la configuration
ainsi créée avec la méthode de recuit simulé, qui consiste à simuler une trajectoire de
dynamique moléculaire (classique) en diminuant progressivement l’énergie cinétique
du système pour l’amener à son état d’équilibre. La figure 5.2.(a) montre la diminu-
tion de la température dans le système. La relaxation est aboutie lorsque l’énergie
totale du système ne diminue plus et atteint un plateau. C’était le cas déjà vers 5-6
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ps, quand un un événement s’est produit autour de 7 ps (Fig. 5.2.(b)). En visualisant

Figure 5.2 – Suivi de la trajectoire pendant la phase de relaxation par recuit simulé.
(a): températures ionique et électronique fictive ; (b): énergies potentielle, del’hamil-
tonien et classique (i. e. cinétique plus potentielle).

la configuration atomique de la structure, j’ai constaté que l’oxygène et l’hydrogène
s’étaient dissociés comme montré sur la figure 5.3. Afin de remédier à cette situation
j’ai utilisé le logiciel de visualisation Avogadro [123] pour générer une configuration
initiale différente du groupement -OH, en jouant sur les angles et distances de liaison.

Figure 5.3 – Zoom sur le groupement -OH introduit dans la structure (a) et la
séparation du O et de l’H après la relaxation. Les atomes de Si sont représentés en
jaune, les N en bleu, l’O en rouge et le H en rose.

Après cette opération, j’ai répété la phase de relaxation de la structure fig. 5.4. Cette
fois ci, il n’y a eu pas de saut dans l’énergie, et pas de dissociation du groupement
-OH.
Pour s’assurer que le système est bien relaxé, une dynamique dans l’ensemble micro-
canonique (NVE) a été simulée pendant une quinzaine de ps (Fig. 5.5). Le système ne
s’échauffe pas, ce qui se produirait s’il continuait à se relaxer puisqu’en NVE la somme
de l’énergie cinétique et de l’énergie potentielle est l’une des constantes du mouvement.
La conservation de l’énergie est par ailleurs excellente, aucune variation n’étant visible
sur une gamme de ±10−4. La relaxation s’est donc bien passée et le système est bien à
son minimum d’énergie, ce qui est essentiel avant de passer à l’étape suivante de trajec-
toire quantique en PIMD, et d’éviter tout échauffement qui permetterait au système
de transiter thermiquement d’un état à un autre. Enfin, pour m’assurer qu’il ne restait
pas de liaison pendante dans la structure, j’ai recalculé la densité d’états électroniques
à la fin de l’étape de NVE, et on peut voir sur la figure 5.6 la représentant qu’il n’y a
plus d’états dans la bande interdite.
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Figure 5.4 – Suivi de la trajectoire pendant la phase de relaxation par recuit simulé,
après réajustement de la position initiale du groupement -OH. (a): températures io-
nique et électronique fictive ; (b): énergies potentielle, totale et classique (i. e. cinétique
plus potentielle).

Figure 5.5 – Suivi de la trajectoire pendant la phase de dynamique libre : (a) tem-
pératures ionique (rouge) et électronique fictive (noir) ; (b) conservation de l’énergie .

Figure 5.6 – Densité d’états électroniques du système avec un groupement -OH après
l’étape en NVE. Un élargissement gaussien de 0.05 eV a été appliqué.

5.2 De la trajectoire quantique au double puits de
potentiel

Pour la simulation du système SiN+OH, j’ai utilisé des paramètres identiques à
ceux du Chap. 3, pour la DFT. Concernant la dynamique Car-Parrinello, une masse
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fictives des orbitales de µ = 400 u. a. et un pas d’intégation numérique ∆t = 3.0 u. a.
(0.073 fs) ont été utilisés en raison de leur bonne performance pour la conservation
des constantes du mouvement.

La dynamique quantique des atomes de la configuration précédente a ensuite été
simulée en utilisant l’approche centroïd-PIMD avec la propagation de modes normaux,
et P=16 pour la factorisation de Trotter [124], ce qui correspond à 16 copies (ou beads)
de chaque atome du système pour permettre la discrétisation des intégrales de che-
mins de Feynmann. Cela donne donc lieu à Nat × P trajectoires de Car-Parrinello.
La température a été fixée à une valeur faible (T=5 K, simulation dans l’ensemble
NVT), compatible avec la valeur expérimentale utilisée pour les dispositifs quantiques
tels que la jonction Josephson ou encore les qubits. Cette basse température permet
d’éviter le possible franchissement de barrière de potentiel par activation thermique au
lieu d’effets tunnel. Une trajectoire de 4.0 ps a ainsi été simulée. Après un transitoire
d’environ 0.4 ps, le système a pris une configuration illustrée sur la figure 5.7. Cette

Figure 5.7 – Illustration de la structure du système pendant la dynamique quantique
avec représentation de toutes les copies superposées. Les atomes de Si sont représentés
en jaune, les N en bleu sauf en orange le N sur lequel l’H vient se lier, l’O en rouge et
l’H en blanc.

figure qui présente les P = 16 replicas superposés montre l’hydrogène dans deux confi-
gurations : dans la configuration initiale Si-O-H, et lié à un N voisin montré en orange
sur la figure; les replicas représentent ainsi la distribution "quantique" de l’H qui se
trouve délocalisé entre les deux configurations. La figure 5.8 montre les positions des
replicas au cours du temps, par rapport à l’oxygène et à l’azote. On y voit que tous
sont localisés au niveau de l’oxygène initialement, avant de se répartir entre l’oxygène
et l’azote. C’est le signe que la fonction d’onde du proton, initialement localisé près
de l’oxygène, se trouve délocalisée entre l’oxygène et l’azote. La situation est similaire
au complexe de Zundel [125], qui est un mécanisme d’échange de proton pouvant ap-
paraître même à très basse température et présentant les caractéristiques d’un TLS.
La figure 5.9 montre par ailleurs que le proton n’est pas le seul élément de la struc-

ture impliqué dans la transition entre les deux états. En effet on compte 6 atomes
qui se déplacent et potentiellement voient leur coordination évoluer. Il est important
de noter que dans la configuration initiale Si-OH, tous les atomes sont complétement
coordonnés. Lors de la transition entre les deux états, les atomes de Si colorés en violet
vont avoir un déplacement quadrique moyen de 0.245 Å. Par ailleurs, l’atome de Si
initialement coordonné avec le N se lie avec un autre atome lorsque l’H forme une
liaison avec ce N dans la deuxième configuration. De même, l’O est impacté et se lie
avec un Si proche voisin lorsque l’H se lie au N. L’ensemble de ces réarrangements sont
très locaux, et n’impliquent qu’une infime partie des atomes présents dans le matériau
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Figure 5.8 – Positions des 16 beads au cours de la trajectoire quantique obtenue s
par C-PIMD.

Figure 5.9 – Configurations atomiques dans les deux états identifiés sur la figure
5.7 : en (a), la première configuration avec la structure Si-O-H ; en (b) la seconde
configuration avec liaison N-H. Les atomes de Si sont représentés en jaune les atomes
de Si sauf en violet ceux qui sont impactés par la transition entre les deux états, les
N en bleu sauf en orange le N sur lequel l’H vient se lier, l’O en rouge et l’H en blanc.
Les pointillés indique une interaction type liaison hydrogène.

(6 sur 252). Il n’y a donc pas d’effet sur la structure à grande échelle. Cette constation
est à mettre en regard des travaux de Mocanu et al [56] qui ont montré que les TLS
sont associés à un phénomène très localisé.
En échantillonnant la trajectoire quantique, et extrayant les positions du proton et
de ses voisins, on peut construire un histogramme représentant à quelle distance de
l’O ou du N il se trouve. En normalisant l’amplitude sur le nombre d’échantillons, on
obtient la probabilité de présence présentée sur la figure 5.10, présentée en fonction de
la variable x définie comme la différence entre la distance NH dNH = |RN −RH| et la
distance OH dOH = |RO −RH| (x = dNH − dOH). Cette variable permet de quantifier
la position relative du proton par rapport à celle du N ou de l’O ainsi : si x > 0 alors
le proton est proche de l’O, tandis que si x < 0 il est proche du N. On retrouve dans la
probabilité de présence les deux configurations évoquées plus haut, et la distribution
autour de valeurs moyennes pour chacune de celle-ci.

Cette probabilité de présence permet d’extraire le potentiel VCMD associé, auquel
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Figure 5.10 – En bleu la probabilité de présence du proton sur son site d’origine près
du O ou près du N voisin, en rouge le potentiel associé.

elle est reliée par la relation :

p (x) = C exp

(
−VCMD (x)

kBT

)
(5.1)

avec C une constante de normalisation égale à 1 ici, qui peut être inversée pour aboutir
à :

VCMD (x) = −kBT ln [p (x)] . (5.2)

Ici il est supposé qu’à cette température très faible, les contributions cinétique et en-
tropique sont négligeables devant l’énergie potentielle, ce qui fait que l’énergie libre
du système se réduit à son énergie potentielle. Le résultat est tracé en rouge sur la
figure 5.10. C’est un double puits de potentiel assymétrique séparé par une barrière
qui est beaucoup plus bruitée que les puits, ceci étant dû au fait qu’il y a moins de
configurations dans la région de la barrière que dans celles des puits où l’H se trouve
plus souvent.

Le tableau 5.1 présente différentes caractéristiques du potentiel extrait, à savoir
la distance d entre les deux minima, l’assymétrie de potentiel entre les deux fonds de
puits ϵ et la hauteur de la barrière de potentiel V séparant les deux puits. Quoique la

Table 5.1 – Caractéristiques du double puits de potentiel extrait de la trajectoire
quantique.

d (Å) 1.5
V (meV) 2.5
ϵ (meV) 0.2

statistique du sommet de la barrière ne soit pas la meilleure, la hauteur de barrière V
=2.5 meV est beaucoup plus grande que kBT à 5 K (0.4 meV ), et, donc, cette barrière
ne pourra pas être franchie autrement que par effet tunnel.
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Figure 5.11 – Fonctions d’ondes et niveaux d’énergie du proton dans le double puits
de potentiel dissymétrique obtenu par un échantillonnage en 100 points.

5.2.1 Solution de l’équation de Schrödinger dans le double puits
issu de la C-PIMD

En plus des caractéristiques du tableau 5.1, il est nécessaire de déterminer les
états propres (énergies et fonctions d’onde) du proton dans ce double puits, et en
particulier l’écart E entre les deux premiers états E+ et E− (Fig. 1.6). Pour ce faire,
l’équation de Schrödinger est résolue dans le double puits de la trajectoire C-PIMD.
J’ai précédemment mentionné le fait que le proton n’était pas le seul à se déplacer
lors du changement d’état. Cependant, en considérant l’amplitude du déplacement des
autres atomes par rapport à celui du proton (0.245 Å pour les Si voisins et 1.45 Å pour
le proton), l’hypothèse est faite qu’on peut écrire l’équation de Schrödinger pour le
seul proton, et à 1D, le long de la trajectoire qu’il suit, voir sa coordonnée de réaction.
On doit donc calculer les énergies Ei et fonctions d’onde ψi en utilisant l’équation :[

− ℏ2

2mp

∂2

∂x2
+ VCMD (x)

]
ψi (x) = Eiψi (x) (5.3)

En se plaçant pour simplifier dans le système d’unités où la constante de Planck hbar
vaut 1, la masse du proton en unité atomiques d’énergie est égale à mp = 34480941.15
u.a.

La résolution est ensuite faite numériquement par différences finies. Le pas de
discrétisation est calé sur celui qui est utilisé pour échantillonner la position du proton,
et c’est donc aussi celui du potentiel VCMD. Un premier calcul est fait avec 100 points,
soit un pas de discrétisation de 0.02 Å. La figure 5.11 représente les fonctions d’onde
et énergies obtenues. On y trouve un premier niveau dans le puits de droite, puis deux
niveaux (un dans le puits de droite et l’autre dans le puits de gauche). Or, étant donné
que la PIMD tient déjà compte de l’énergie du point zéro, cette première valeur propre
doit être négligée car elle conduirait à un double comptage. Par contre, ces deuxième
et troisième états, qui nous intéressent directement pour le TLS, ont des énergies très
proches, avec une différence inférieure à la précision de la DFT (0.1meV), et qu’on
peut donc considérer comme dégénérés.

La sensibilité du résultat au pas de discrétisation a ensuite été étudiée, en doublant
l’échantillonnage (200 points, soit un pas de 0.01 Å). C’est le maximum de discrétisa-
tion qui peut être fait, pour qu’il n’y ait pas d’intervalle correspondant à un point de

95



Chapitre 5

l’espace où le proton ne s’est pas trouvé. La figure 5.12 confirme les premières conclu-

Figure 5.12 – Fonctions d’ondes et niveaux d’énergie du proton dans le double puits
de potentiel dissymétrique obtenu par un échantillonnage en 200 points.

sions, à savoir un premier état dans le puits de droite, puis deux états E2 et E3 sont
très proches en énergie. D’autres états sont présentés cette fois sur la figure, six au
total, sur une plage de l’ordre de kBT à la température d’étude (0.430 meV). Les 4e et
5e états sont à nouveau très proches en énergie, la différence entre les deux (0.07meV)
étant inférieure à la résolution de la DFT. On peut donc considérer que comme pour
les états 2 et 3, il s’agit d’un seul et même état.

En prenant en compte le fait que les états 2 et 3 d’une part, et 4 et 5 d’autre part,
sont un seul et même état, dont la fonction d’onde est donc une combinaison linéaire
des deux états, on trouve les densités de probabilités présentées sur la figure 5.13. En

Figure 5.13 – Densité de probabilité de l’état fondamental et des deux états suivants
issus de la combinaison des états 2 et 3 d’une part, et 4 et 5 d’autre part.

intégrant les densités de probabilité dans chaque puits, on trouve pour la combinaison
des états 2 et 3 une proportion de 50 % dans le puits de droite et 50 % dans celui de
gauche, et pour la combinaison des états 4 et 5, 50 % dans le puits de droite et 50 %
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dans celui de gauche. Cela correspond donc à deux états délocalisés, tout deux étant
localisés autant sur le puits de droite que sur le puits de gauche.
Dans ces conditions, la différence d’énergie correspondant au E de la figure 1.6 vaut 0.1
meV, l’écart entre les énergies moyennes des niveaux 2 et 3 d’une part (0.3 meV) et 4
et 5 d’autre part (0.4 meV). soit une fréquence équivalente de ν = E/h=25 GHz. Dans
la littérature, les valeurs mesurées pour les TLS sont une barrière d’énergie potentielle
V comprise entre 2 et 25 meV et des écarts d’énergies E entre niveau de l’ordre de 0.5
à 20 GHz [49]. Les valeurs obtenues des simulations sont donc tout à fait cohérentes
avec ces données expérimentales. La conclusion est donc que la microstructure associée
à un TLS dans le SiN amorphe peut être le groupement -OH étudié ici.

Une remarque doit être faite quant à l’appellation Two Level Systems. En effet,
cette appellation phénomènologique sous entend que le système n’a accés qu’à deux
états. Notre étude montre que dans un puits de potentiel réel, on peut se trouver
dans une situation plus complexe. Sans compter le premier état localisé dans l’un des
deux puits (le plus bas) pour les raisons exposées plus haut, on peut retrouver plus de
deux états délocalisés accessibles au système par agitation thermique, très proches et
presque indiscernables numériquement ou bien séparés selon la nature et la structure
locale du TLS.

5.3 Conclusion
Dans ce chapitre, un groupement -OH a été pressenti comme potentiel candidat

de défaut TLS. Sa trajectoire quantique a été simulée par la méthode C-PIMD à une
température de T = 5 K. Après avoir simulé quelques picosecondes, j’ai observé que le
proton se distribue entre deux configurations différentes, la première étant la configu-
ration d’origine dans laquelle il est lié à l’oxygène, alors que dans la seconde il se lie à
un azote. A partir de la distribution des positions du proton au cours de la trajectoire,
j’ai extrait le profil d’énergie potentielle correspondant. Il s’agit d’un double puits de
potentiel dissymétrique avec une hauteur de barrière de 2.5 meV. J’ai ensuite résolu
numériquement l’équation de Schrödinger de ce double puits et obtenu notamment
deux états délocalisés sur les deux puits, avec des différences en énergie caractéris-
tiques des TLS. J’en ai donc conclu que le défaut étudié est un prototype de défaut
TLS.

Ce premier résultat très positif valide la méthodologie utilisée pour caractériser
les défauts TLS. C’est la première étape d’une étude plus complète, qui devra passer
par une étude statistique. La première piste dans ce sens est de passiver d’autres
liaisons pendantes par des -OH, et de déterminer le puits de potentiel puis de résoudre
l’équation de Schrödinger pour chacun. Pour cela, il sera intéressant de s’appuyer sur le
MLIP pour générer un grand nombre de configurations, et utiliser une procédure plus
systématique pour identifier des liaisons pendantes. D’autres groupements pourraient
également être étudiés, voire le tunneling de l’atome d’azote.

Afin de prévenir ce genre de défauts, une solution serait d’utiliser des radicaux plus
stables et moins propices à la déprotonation pour passiver les liaisons pendantes tels
que -H ou -CH3. Alternativement, afin d’éviter les liaisons pendantes, il serait préfé-
rable d’utiliser des compositions stœchiométriques, pour réduire le nombre d’atomes
sous coordonnés comme c’est le cas pour le nitrure de silicium [126].
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Dans ce manuscript, j’ai présenté mes travaux visant d’une part à calculer la
conductivité thermique du nitrure de silicium amorphe afin de déterminer si elle est
réduite à petite taille et dans quelle gamme de longueurs, et d’autre part à identifier
la nature microscopique de défauts Two level systems qui commutent par effet tunnel
entre deux états à basse température.
Dans cette optique, j’ai commencé par utiliser la dynamique moléculaire ab initio, dans
ses schémas Car-Parrinello et Born-Oppenheimer, pour générer des modèles structu-
raux du matériau. J’ai montré que l’excès de Si par rapport au matériau stœchio-
métrique conduit à ce que les atomes de Si soient en moyenne (et d’une manière
majoritaire) coordonnées 4 fois, à 3 N et un Si, tandis que les N sont coordonnés 3
fois, à 3 Si [127].
J’ai ensuite calculé la conductivité thermique de modèles de longueurs dans la direc-
tion du transport thermique comprise entre 2 et 8 nm, le plus grand contenant 1360
atomes. Cette taille me positionne à l’état de l’art des modèles générés par AIMD.
Pour mettre en œuvre l’approche AEMD, j’ai dû dans certains cas revenir sur la struc-
ture du système pour passiver des liaisons pendantes, avec de l’hydrogène. J’ai obtenu
que la conductivité thermique augmente systématiquement de 2 à 8 nm, et que sa
variation suit la loi développée par Alvarez et Jou [20] pour décrire le régime mixte
ballistique/diffusif des phonons à petite échelle. Cet accord pourrait s’expliquer par la
présence de modes propagatifs dans le aSiN, analogues aux phonons. Il a par ailleurs
déjà été observé dans deux chalcogénures [14, 13, 15] dont la conductivité thermique a
été déterminée avec la même méthode. La loi d’Alvarez et Jou permet d’extrapoler une
conductivité thermique macroscopique d’environ 3 W K−1 m−1, en excellent accord
avec les valeurs mesurées expérimentalement [114].
Bien qu’une valeur de la conductivité thermique massive ait pu être estimée, il s’agit
d’une extrapolation. Pour dépasser la taille limite accessible à l’AIMD, et observer la
saturation de conductivité thermique à grande taille, j’ai alors développé un potentiel
interatomique par apprentissage machine (MLIP) sur des données issues de l’AIMD.
Une fois la méthode prise en mains grâce à de nombreux tests sur des bases de don-
nées diverses et variées, l’interpolation de la surface d’énergie potentielle a pu être
faite en ajustant correctement les paramètres des kernels et des descripteurs. Après
avoir stablisé le potentiel par quelques itérations d’apprentissage, un cycle complet
de fusion et trempe a pu être effectué sur un système de 252 atomes. Cependant la
structure résultante différait significativement de la référence obtenue par AIMD. J’ai
ensuite optimisé les paramètres de l’interpolation de la PES et ceux du cycle ther-
mique pour me placer dans des conditions de diffusions atomiques comparable à celles
de l’AIMD. Le résultat obtenu est un système de 340 atomes dont les fonctions de
distributions de paires et les environnements des atomes de Si quatre fois coordon-
nés sont très proches de ceux de la référence AIMD. J’ai alors utilisé l’AEMD pour
calculer la conductivité thermique de sytèmes contenant de 340 à 2720 atomes (soit
deux fois plus qu’en AIMD), pour trois types de cycle thermique. Le résultat est que la
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conductivité thermique augmente avec la taille, comme en AIMD, mais les valeurs sont
systématiquement inférieures aux valeurs trouvées en AIMD. Le MLIP n’est donc pas
encore dans une version permettant de valider l’accord avec l’AIMD, même s’il permet
d’étudier des systèmes plus grands. L’hypothèse est faite qu’une étape d’apprentissage
supplémentaire visant à réduire l’erreur sur les forces interatomiques pourraient être
une solution.
Le deuxième objectif de ma thèse s’intéressait au comportement des matériaux amorphes
à basse température, et à l’identification d’un défaut dit Two Level System. En m’ap-
puyant sur les modèles générés pour la conductivité thermique, j’ai identifié une liaison
pendante dans un système contenant 252 atomes, et je l’ai passivé par un groupement
-OH. L’hypothèse était que cette configuration pourrait permettre au proton d’être
suffisamment libre de son mouvement pour éventuellement être sujet à un effet tunnel.
J’ai simulé la trajectoire quantique du système avec l’approche PIMD, en utilisant 16
replicas, pendant une courte durée à T = 5 K. J’ai observé que l’H initialement lié
à un O se délocalisait ensuite entre cette position et une liaison avec un atome de N
avoisinnant. En extrayant la distribution de positions du proton, j’ai obtenu le double
puits de potentiel assymétrique, caractéristique d’un TLS, dans lequel il se trouve. La
résolution de l’équation de Schrödinger dans ce double puits montre que les deux états
délocalisés sur les deux puits ont un écart de l’ordre de 25 GHz, proche de la gamme
mesurée expérimentalement.

En résumé, j’ai montré pendant ma thèse que la conductivité thermique du SiN
amorphe varie à petite taille, et j’ai recherché à obtenir la saturation à la valeur ma-
croscopique en développant un MLIP. A basse température, un mécanisme d’échange
de proton par effet tunnel a été identifié comme potentielle source de défauts TLS.

Les perspectives de mes travaux de thèse vont dans les deux axes. En ce qui
concerne la conductivité thermique, et son calcul avec un MLIP, une première piste
serait d’affiner la description des forces interatomiques, voir des viriels, en conservant
la même approche GAP. Alternativement, d’autres approches permettant de générer
des MLIPs, comme l’approche MACE, pourraient être utilisées. Cela permettrait d’uti-
liser une base de données encore plus importante, dont une partie pourrait provenir
des trajectoires que j’ai obtenues en AIMD, mais aussi de trajectoires obtenues avec
le MLIP que j’ai développé. Des configurations seraient alors extraites et leur énergie,
forces, et viriels calculés en DFT. Un MLIP optimisé pourrait par ailleurs permettre de
simuler la propagation de paquets d’ondes dans le matériau pour identifier des modes
de vibrations avec un long libre parcours moyen et conforter la présence de modes
propagatifs dans le matériau. Ces axes seront aussi suivis dans le cadre de l’ANR TA-
COS, coordonné par Evelyne MARTIN, sur un matériau à changement de phase pour
la photonique, le Sb2S3. Ce matériau a fait l’objet de calculs lors du stage de master 2
en 2024 de mon collègue Julien TAILLIEU, de la thèse actuelle de mon collègue Louis
PETIT, et également de calculs préliminaires que j’ai faits moi-même.
Enfin, la méthodologie utilisée pour simuler la trajectoire quantique du proton pourra
être utilisée de manière plus systématique. Pour cela, il faudrait générer un grand
nombre de structures de SiN amorphe pour identifier d’autres liaisons pendantes et
les passiver. La génération de nombreux modèles pourraient être faite avec le MLIP.
Ensuite, d’autre groupements pourraient être utilisés pour passiver les liaisons pen-
dantes. Enfin, la méthode pourrait être appliquée à d’autre types de matériaux utilisés
dans les dispositifs quantiques. Ces travaux sont prévus dans le cadre d’un sujet de
thèse proposé à l’école doctorale par Mauro BOERO.
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Résumé 
L’objectif de cette thèse est d’étudier le transport thermique et d’identifier la microstructure de défauts 
dits ‘‘two level systems’’ à l’aide de simulations à l’échelle atomique. Le matériau d’étude est le nitrure 
de silicium amorphe non-stœchiométrique (aSixNy, avec x=y=1), un diélectrique d’application en 
nanotechnologie. Dans un premier temps, des modèles du matériau sont construits en simulant la 
fusion suivie de la trempe par dynamique moléculaire ab initio (AIMD). Il est montré que l’excès de Si 
par rapport à la composition stœchiométrique se répartit dans le voisinage des Si qui peuvent se 
trouver coordonnés à un, deux voire quatre atomes de Si. La conductivité thermique est ensuite 
calculée en simulant des transitoires thermiques selon la dynamique moléculaire d’approche à 
l’équilibre (AEMD). Elle varie en fonction de la taille du système, dû à des effets nanométriques. Afin 
d’observer la saturation de la conductivité thermique à la valeur macroscopique, un potentiel 
interatomique (MLIP) est développé par apprentissage machine de données AIMD. Dans la dernière 
partie, un système de aSiN contenant un atome d’hydrogène est étudié, et la simulation de la 
trajectoire quantique des atomes met en évidence une transition par effet tunnel. Le phénomène 
s’apparente aux défauts « two level systems » impliqués dans la décohérence des qubits. Ce résultat 
préliminaire très prometteur met en avant une méthodologie qui pourra être mise en œuvre pour 
caractériser plus systématiquement ce type de défauts.     

Mots-clés : Nitrure de silicium amorphe, dynamique moléculaire, conductivité thermique, TLS  

 

Abstract 
The aim of this thesis is to study the thermal transport and identify the microstructure of so-called ‘two 
level systems’ defects using atomic scale simulations. The material studied is amorphous non-
stoichiometric silicon nitride (aSixNy, where x=y=1), a dielectric used in nanotechnology. First, models 
of the material are built by simulating melting followed by quenching using ab initio molecular dynamics 
(AMD). It is shown that the excess Si compared with the stoichiometric composition is distributed in 
the vicinity of the Si atoms, which can be coordinated to one, two or even four Si atoms. Thermal 
conductivity is then calculated by simulating thermal transients using approach-to-equilibrium 
molecular dynamics (AEMD). It varies with the size of the system, due to nanometric effects. In order 
to observe the saturation of the thermal conductivity at the macroscopic value, an interatomic potential 
(MLIP) is developed by machine learning of AIMD data. In the final section, an aSiN system containing 
a hydrogen atom is studied, and simulation of the quantum trajectory of the atoms reveals a tunneling 
transition. The phenomenon is similar to the “two level systems” defects involved in qubit decoherence. 
This very promising preliminary result highlights a methodology that can be used to characterise this 
type of defect more systematically. 
 
Keywords: Amorphous silicon nitride, molecular dynamics, thermal conductivity, two level systems 
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