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VI Conlusion 61

Première partie

Introduction
La thermoélétricité connaît depuis quelques années un regain d’intêret. En effet, même si
les effets thermoélectriques qui permettent la conversion d’un gradient de température
en une tension (effet Seebeck) et le contraire (effet Peltier) sont relativement anciens
(début du 19me siècle), les matériaux jusqu’à présent utilisés avaient un coût de fabrica-
tion relativement élevés et une faible efficacité.
Cependant, les procédés de structuration a l’échelle nanométrique permettent a présent
de créer des matériaux a fort facteur de mérite ZT. En effet, à l’échelle nanométrique,
les effets de tailles et d’interfaces permettent de diminuer grandement la conductivité
thermique des matériaux, sans altérer la conductivité électrique de celui-ci

ZT =
S2σ

λ
(1)

Ou S est le coefficient de Seebeck, σ la conductivité électrique, et λ la conductivité ther-
mique du matériau. En effet, à l’échelle nanométrique, les effets de tailles et d’interfaces
permettent de diminuer grandement la conductivité thermique des matériaux, sans al-
térer la conductivité électrique de celui-ci.
Les objets d’études de ce stage sont des matériaux à fort potentiel thermoélectrique :
les nanofils de silicium. Ceux-ci ont largement étés étudiés durant les années passées
[1] [2] [3], mais de nouveaux procédés de fabrication permettent à présent de réduire la
conductivité des nanofils de silicium en agissant sur plusieurs facteurs morphologiques
des structures. Tout d’abord, la rugosité de la surface libre des nanofils : expériementa-
lement, il a déjà été prouvé que cette rugosité permet d’augmenter le facteur de mérite
de ces structures [4] [5]. D’autre part, l’ajout d’une phase amorphe dans les nanofils de
silicium permet de réduire significativement leur conductivité thermique. Dans la pra-
tique, l’interaction des nanofils avec l’air et l’oxygène permet de produire des nanofils
coeur cristallin-coquille amorphe (CC-AS, qui consiste en un coeur cristallin entouré
d’une gaine amorphe). Un deuxième type, coeur amorphe-coquille cristalline (AC-CS,
un coeur amorphe entouré d’une gaine cristalline) peut être obtenu par un bombarde-
ment rapide et spatialement localisé d’ions lourds [6] . Enfin, l’ajout de modulations en
diamètre dans les nanofils permet de réduire encore leur conductivité thermique [7] [8].
Le but de ce stage est de caractériser les propriétés thermiques de nanofils de silicium
amorphes/cristallins avec modulations en diamètre , en particulier leur conductivité ther-
mique, en faisant varier plusieurs paramètres et en essayant de dégager des tendances
visant à minimiser celles-ci.
A l’échelle nanométrique, les études expérimentales ne sont pas toujours judicieuses (ce
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qui justifie le recours à des techniques numériques) et de plus, la loi classique qui décrit
les transferts de chaleur en conduction (loi de Fourier) n’est plus valable à cause des
effets de tailles et d’interface sur le transfert des phonons [9] [10] (vibration élémen-
taire du réseau cristallin, porteur de chaleur en conduction). Pour simuler les transferts
de chaleur à cette échelle, il est nécessaire d’utiliser des méthodes à l’échelle atomique.
Parmis les techniques existantes, la Dynamique Moléculaire est dans notre cas d’étude
un outil performant : il permet de simuler des systèmes suffisamment grands, tout en
limitant le temps de calcul, qui reste tout de même assez important.

Ce rapport est divisé en quatre parties :
– Tout d’abord, une partie théorique traitant des mécanismes influant sur les transferts

de chaleur à l’échelle nanométrique.
– Ensuite, une partie purement numérique, qui présentera les différents outils et tech-

niques de simulations utilisés pendant ce stage.
La partie pratique de ce stage est divisée en deux parties qui reprennent chronologique-
ment les travaux éffectués.
– En premier lieu, la modélisation des structures que nous avons caractérisées, en par-

ticulier les phases amorphes et les interfaces amorphes/cristallines réalistes.
– Enfin, le calcul des propriétés thermiques des nanofils modélisés, en fonction de diffé-

rents paramètres.
Les deux dernières parties seront présentées sous forme d’articles, soumis à des journaux
scientifiques.

Deuxième partie

Transferts thermiques par conduction à
l’échelle nanométrique
Dans cette partie, on va voir comment la structuration de la matière à l’échelle nanomé-
trique modifie les propriétés de transport thermique par rapport à celles des matériaux
massifs.

1 Vibrations du réseau cristallin, phonons

Dans un solide, le transfert d’énergie ne peut se faire que de deux manières différentes :
de manière électronique, ou par vibration atomique. Dans un isolant ou dans un semi-
conducteur, les électrons sont fortement liés au noyau. L’énergie ne peut alors se trans-
mettre que par vibration du réseau cristallin.
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À l’échelle macroscopique, le transfert de chaleur peut-être vu comme un problème clas-
sique de diffusion. À l’échelle atomique, on peut décrire le transfert de chaleur comme un
phénomène acoustique : une vibration des atomes du réseau cristallin. Au zéro absolu,
les atomes constitutifs d’un réseau cristallin sont figés, à leur position d’équilibre. Plus
on s’éloignera de 0 K, plus les atomes vibreront autour de leur position d’équilibre.On
quantifie l’énergie de vibration, et le quantum d’énergie est appelé phonon : au même
titre que le quantum d’énergie rayonnante est appelé photon.

1.1 Cas d’un cristal 1D[11]

1.1.1 Mise en équation du problème

Soit un cristal à une dimension géométrique et ayant deux atomes par maille élémentaire,
tel que décrit sur la figure 1.

a

Vs−1 Us Vs Us+1

Figure 1 – Schéma du cristal 1D étudié

Il y a deux types d’atomes : les atomes noirs, de masse M1 - Leurs déplacements sont
notés us, us+1 - et les atomes blancs, de masse M2. Respectivement, on notera leurs
déplacements vs, vs+1... Soit q⃗ leur vecteur d’onde, et C la constante de rappel couplant
les deux types d’atomes. En supposant que chaque plan n’interagit qu’avec ses plus
proches voisins et en utilisant la mécanique classique, on montre facilement que résoudre
le système d’équations de la position des atomes amène à deux valeurs possibles pour la
pulsation ω (équation 1).

ω2 = C ·

 1

M1
+

1

M2
±

√(
1

M1
+

1

M2

)2

− 2

M1M2
(1− cos qa)

 (2)

On présente par la suite cette relation 1 dans une demi-zone de Brillouin 2, la relation

1. Relation de dispersion : relation entre la pulsation d’une onde et son vecteur d’onde.
2. Première zone de Brillouin : maille primitive du réseau cristallin dans l’espace réciproque. En

raisonnant en terme de fréquence, la première zone de Brillouin serait ici grande de a. Cependant, on
raisonne en pulsation : ω = 2πf , sur la figure 2. La première demi-zone de Brillouin est donc grande de
π
a

.
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étant paire et 2π
a -périodique :

ω+

ω

ω1

ω2

Branche acoustique

Branche optique

0 π
a

q

Figure 2 – Courbes de dispersion des vibrations dans un réseau linéaire de deux atomes
par maille primitive

Sur le graphique, on observe deux branches distinctes, avec entre les deux une bande in-
terdite en fréquence. La branche supérieure correspond au signe +, tandis que la branche
inférieure correspond au signe -.

En reportant les deux solutions dans le système d’équations du mouvement, on constate
que pour la branche acoustique les atomes vibrent en phase, alors que pour la branche
optique ils vibrent en opposition de phase, comme présenté sur la figure 3.

q⃗ q⃗

mode acoustique mode optique

Figure 3 – Vibrations 1D transverse selon les branches acoustiques et optiques

6



Une vibration en opposition de phase pourrait être engendrée par le champ électrique
d’une onde lumineuse, d’où le nom de branche optique. Une vibration en phase corres-
pond à une excitation acoustique, d’où le nom de branche acoustique.

1.1.2 Nombre de modes

Puisque la chaîne d’atomes constituant le cristal 1D est finie (2N atomes), cela en-
traîne une condition aux limites périodique aux extrémités : on boucle par l’esprit la
chaîne, en supposant que les solutions us et vs sont identiques aux extrémités. Il existe
donc la condition uN = u1, appelée condition aux limites périodiques de Born-von Kar-
man :

uN = u1 ⇒ eiqL = 1 ⇒ q =
2nπ

L
, n ∈ N (3)

Le nombre de modes de vibration par zone de Brillouin est donc fini, et la distance
entre deux modes successifs - dans l’espace réciproque - vaut 2π

L . On peut ainsi écrire le
nombre de modes par zone et par branche :

Nm =
2π/a

2π/L
=

L

a
= N − 1 (4)

De plus, q = 0 ne correspond pas à un mode, et q = π
a et q = −π

a amènent au même
mode. On peut donc corriger le nombre de modes de vibration : Nm = N − 2. À noter
que pour un cristal massif, on peut dire qu’il y a autant de modes qu’il y a d’atome,
étant donné que N est très grand.

1.2 Généralisation à un cristal 3D

Dans un cristal tridimensionnel, l’espace réciproque prend également deux dimensions
supplémentaires. Ainsi, on a deux types de modes supplémentaires polarisés selon les
nouvelles dimensions, comme présenté sur la figure suivante (figure 4).

Les courbes de dispersion seront constituées de 3p branches[12] - dont 3p branches acous-
tiques et 3p− 3 branches optiques - si la maille élémentaire contient p atomes.

La direction de propagation influe dorénavant sur les courbes de direction ; on montre
par exemple sur la figure 5 une allure typique dans la direction [100].

Les modes transverses sont dégénérés, à cause de la symétrie cristalline dans cette direc-
tion précise. On ne voit donc que quatre branches : longitudinale optique (LO), transverse
optique (TO), longitudinale acoustique (LA), et transverse acoustique (TA).
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b b b b b b b b

b b b b b b b b

b b b b b b b b

L

T

T

x

yz

Figure 4 – Le mode de vibration longitudinal (L), et les deux modes de vibration
transverses (T) d’un réseau tridimensionnel

ω

0

q
2π
a

TO

LO

LA

TA

Figure 5 – Allure des courbes de dispersion dans un cristal pour des vibrations se
propageant dans la direction [100]

1.3 Quantification de l’énergie

Le traitement quantique du réseau d’oscillateurs harmoniques couplés que constitue le ré-
seau cristallin[13] permet de calculer l’énergie associée aux modes de vibration. Lorsqu’un
mode de vibration du cristal de fréquence ν gagne ou cède de l’énergie, il ne peut le faire
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que par paquets d’énergie ~ν. Ce paquet est considéré comme une quasi-particule, c’est-
à-dire une particule fictive appelée phonon, terme introduit pour la première fois par
Frenkel[14] en 1932.

Les phonons sont décrits comme des bosons, ils obéissent donc à la statistique de Bose-
Einstein[15]. La fonction d’occupation du niveau ~ν est donc, avec ~ la constante de
Dirac :

f(~ν) =
1

e
~ω

kBT − 1
(5)

2 Propriétés thermiques en relation avec les phonons

Dans cette partie, on commencera par démontrer l’expression de la capacité calorifique
associée aux phonons, selon le modèle de Debye. On s’intéressera ensuite aux inter-
actions anharmoniques, responsables de la dilatation et de la conductivité thermique.
Finalement, on se concentrera sur l’étude de ces propriétés thermiques dans les nano-
matériaux.

2.1 Capacité calorifique associée aux phonons selon le modèle de De-
bye

Historiquement, deux modèles ont été développé au début du XXme siècle pour expliquer
le comportement de la capacité calorifique des solides en fonction de la température en
étudiant les vibrations réseau cristallin : le modèle d’Einstein, en 1907[16], et celui de
Debye, en 1912[17]. Le modèle d’Einstein est basé sur deux suppositions :
– chaque atome du réseau cristallin se comporte comme un oscillateur harmonique quan-

tique tridimensionnel
– les atomes vibrent tous à la même fréquence
Cette dernière hypothèse fait qu’on préfère utiliser le modèle de Debye, qui ne com-
porte pas cette supposition : de ce fait, à basse température, les résultats expérimentaux
concordent moins bien en utilisant le modèle d’Einstein. À haute température cependant,
les deux modèles concordent avec la loi de Dulong et Petit 3.

2.1.1 Energie totale des phonons, densité d’état

On appelle capacité du réseau la capacité calorifique auxquels les phonons contribuent,
notée Crs. À noter que l’on parlera de capacité calorifique à volume constant. Cette
capacité calorifique est définie par :

3. loi thermodynamique empirique stipulant que la capacité calorifique molaire Cp des éléments solides
est voisine de 3R = 25JK−1mol−1
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Crs =

(
∂U

∂T

)
V

(6)

Avec U l’énergie totale des phonons, et T la température.

En calculant l’énergie totale liée aux phonons dans un cristal et en utilisant la statistique
de Bose-Einstein, on peut exprimer la capacité du réseau en fonction de la constante de
Boltzmann kB, la densité d’états par unité de fréquence Dp(ω), la température et la
constante de Dirac, ~.

Pour trouver l’expression de la densité d’états - communément appelée densité de modes
pour un cristal tridimensionnel, on impose des conditions de périodicité aux limites du
solide. Ainsi, il vient :

Dp(ω) =
dN

dω
=

V k2

2π2

dk

dω
(7)

Avec V le volume du cristal et N le nombre total de modes dont le vecteur d’onde est
inférieur à k, qui s’écrit :

N =

(
L

2π

)3 4π

3
k3 (8)

2.1.2 Modèle de Debye

L’approximation de Debye consiste à fixer comme constante la vitesse du son, pour
chaque type de polarisation. La relation de dispersion s’écrit :

ω = vk (9)

Avec v la vitesse du son. On peut donc réécrire la densité d’état, selon l’équation 7 :

Dp(ω) =
V ω2

2π2v3
(10)

Pour un cristal contenant N mailles, on a N modes de phonons acoustiques. On peut
donc définir une pulsation maximale qu’on appellera ici fréquence de coupure ωD. Celle-
ci se calcule facilement, en intégrant la densité de mode depuis la fréquence nulle, jusqu’à
ωD. À noter qu’on choisit ces bornes non pas arbitrairement, mais parce que les modes
de basses fréquences sont également ceux de basse énergie, et sont occupés de façon
préférentielle. Après quelques calculs sur l’énergie totale des phonons en incluant le
modèle de fréquence de coupure, on peut écrire l’expression de la capacité calorifique
par rapport à une variable appelée température de Debye, notée θ.
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CV =
3V ~2

2π2v3kBT 2

∫ ωD

0

ω4e
~ω
τ

ex − 1
dω = 9NkB

(
T

θ

)3 ∫ ωD

0

x4ex

(ex − 1)2
dx (11)

θ =
~v
kB

(
6π2N

V

)1/3

(12)

Avec x = e~ω/τ .

Sur la figure suivante (figure 6) est tracée la capacité calorifique d’un solide quelconque
selon deux modèles : celui de Debye et celui d’Einstein. Pour pouvoir réaliser ce gra-
phique, il faut d’abord calculer le ratio entre les deux modèles : la figure n’aurait pas de
sens dans le cas contraire. On a donc calculé le rapport entre la température d’Einstein,
c’est-à-dire la constante de Dirac divisée par le nombre d’onde k du solide d’Einstein, et
la température de Debye. On obtient

TE

TD
=

(π
6

) 1
3 (13)

La ligne rouge horizontale correspond à la loi de Dulong et Petit : on constate que pour
une température élevée, les deux modèles rejoignent la loi empirique. Cette approxima-
tion est utilisée en dynamique moléculaire, c’est la raison pour laquelle on ne peut pas
utiliser correctement cette méthode de modélisation aux basses températures. On re-
marque également que pour de basses températures, les deux modèles diffèrent. Ceci est
dû aux hypothèses différentes des deux modèles : Einstein suppose que tous les atomes
du réseau cristallin vibrent à la même fréquence, ce qui éloigne le modèle de la réalité
aux basses températures.

Il faut aussi noter que pour T
TD

< 0.1, la capacité calorifique varie comme une tempé-
rature élevée au cube. Cela peut se prouver en modifiant l’expression de l’énergie totale
calculée avec le modèle de Debye : il faut faire tendre la borne d’intégration vers l’infini.
Après quelques calculs, on obtient ainsi une relation simple entre la capacité calorifique
et la température : il s’agit de l’approximation en T 3 de Debye.

Cv
∼= 234NkB

(
T

TD

)3

(14)

La température de Debye est donc caractéristique du comportement de la capacité calo-
rifique du solide : si Tsolide > θ, sa capacité calorifique est à peu près constante, et tend
vers une valeur asymptotique.
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Figure 6 – Capacité calorifique selon les modèles de Debye et D’Einstein, par rapport
à la température pondérée par la température de Debye

2.2 Interactions anharmoniques, conductivité thermique

La théorie harmonique que nous avons appliqué dans la partie précédente entraîne un
certain nombre de décrochages avec le cas d’un cristal réel, avec entre autres :

– pas de dilatation thermique
– capacité calorifique constante au delà de Tsolide > θ
– conductivité thermique infinie
– deux ondes élastiques n’interagissent pas, une onde unique ne s’amortit pas et ne

change pas de forme en fonction du temps.

En négligeant les termes anharmoniques, on a donc modélisé des objets éloignés par
certains aspects de la réalité : c’est le cas de tout modèle, cependant on souhaite ici
s’intéresser à certaines propriétés thermiques explicitement dépendantes des intéractions
anharmoniques. Il faut donc détailler leur action.

Classiquement, on définit la conductivité thermique d’un cristal en considérant les pho-
nons comme un gaz, et en appliquant l’équation de Debye de transfert thermique dans
les gaz :

K =
1

3
Cv · v · lpm (15)

Avec K la conductivité thermique, v la vitesse moyenne de groupe des phonons, Cv la
capacité thermique et lpm le libre parcours moyen des phonons entre les collisions.

Les phonons peuvent interagir de plusieurs manières différentes avec l’environnement.
Deux phonons peuvent se rencontrer, un phonon peut interagir avec la frontière d’un
matériau, ou un phonon peut encore avoir une collision avec un défaut cristallin. Il
existe évidemment d’autres interactions que nous ne prendrons pas en compte, comme
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l’interaction électron-phonon. Dans un isolant ou dans un semi-conducteur, ces interac-
tions sont minimes et n’influent presque pas sur la conductivité thermique.

Le libre parcours moyen des phonons entre les collisions s’écrit

lpm = v · τ (16)

Avec τ le temps de relaxation. Etant donné qu’il y a différents types de collisions, il y
aura forcément différentes valeurs pour τ .

Matthiessen[18] émet l’hypothèse que la résistivité thermique liée à un mécanisme est
indépendante de la présence d’un autre. On peut alors sommer l’inverse des différents
temps de relaxation. Grâce à cette hypothèse, on peut exprimer un temps de relaxation
combiné τq, pour i différentes interactions :

τ−1
q =

∑
i

τ−1
i (17)

Plusieurs auteurs ont défini des temps de relaxation propre à chaque type d’interaction,
nous en citerons quelques-uns par la suite.

2.2.1 Interactions phononiques

Il vient en premier à l’esprit qu’une collision entre deux phonons peut se produire. Il
existe deux types différents d’interactions phonon-phonon :

– les processus normaux, appelés par la suite N-process
– les processus Umklapp, appelés par la suite U-process

La figure 7 présente les deux types de processus.

La somme des deux vecteurs d’onde des phonons qui entrent en collision en produit un
troisième. Si ce vecteur d’onde ne sort pas de la première zone de Brillouin (grisée sur
la figure), le processus est dit normal (N-process). Il y a conservation du moment total
des phonons. En augmentant le moment des phonons - et donc la longueur des vecteurs
d’onde k1 et k2 - leur somme peut pointer en dehors de la première zone de Brillouin. Les
vecteurs d’onde en dehors de la première zone de Brillouin sont physiquement équivalents
à ceux qui sont contenus dedans - ils contiennent autant d’information.

On peut passer de l’un à l’autre par l’addition d’un vecteur réciproque G⃗, tel que k⃗3+G⃗ =
k⃗′3. Le processus est dit Umklapp (allemand pour ”plier”), et il ne conserve pas le moment
total des phonons.

Pour un N-process, on peut écrire le temps de relaxation comme
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Figure 7 – Processus d’interaction phonon-phonon

τ−1
n = BωaT b (18)

Avec B une constante indépendante de ω et T , et a, b des constantes propres au matériau.
Peierls[19] suggère l’expression

τ−1
u ∝ TneθD/mT (19)

pour un U-process, avec θD la température de Debye, n et m des constantes de l’ordre
de 1. Les phonons peuvent également entrer en collision avec la frontière du cristal ou
avec un défaut cristallin, par exemple. Sur la figure suivante (figure 8), issue de [20], on
a représenté la conductivité thermique en fonction de la température. L’évolution de la
température est liée aux interactions phononiques : à basse température, son évolution est
commandée par les effets de frontière. À moyenne température, les interactions phonons-
défauts cristallins ont de l’influence. À haute température, la conductivité thermique est
dirigée par les U-process, qui ont tendance à la diminuer fortement.

2.3 Influence de la nanostructuration sur les propriétés thermiques

L’échelle du nanomètre représente la frontière entre la physique classique (échelle ma-
croscopique, gouvernée par les lois de Newton), et la physique quantique (échelle micro-
scopique). À cette échelle, certaines lois de la physique classique ne sont plus valables, et
d’autres lois de la physique quantique ne s’appliquent pas encore. Il s’agit d’une échelle
de transition, où des règles particulières peuvent s’appliquer. De plus, les distinctions
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Figure 8 – Conductivité thermique du réseau par rapport à la température, pour un
échantillon de CoSb3. Les points représentent les données expérimentales, la ligne qui
les relie représente le fit théorique. Les courbes pointillées sont les limites théoriques
imposées sur le transport de chaleur phononique par les interactions phonons-frontières,
phonons-défauts cristallins, et phonons-phonons de type Umklapp.

faites à l’échelle classique entre la physique et la chimie, ou l’électronique et la phy-
sique du solide ne s’appliquent plus. L’échelle nanométrique est également l’échelle de la
convergence des sciences.

Figure 9 – Images MEB de nanofils de Silicium obtenus par croissance VLS à l’aide de
catalyseurs d’or[21]

À l’échelle nanométrique, les grandeurs caractéristiques sont du même ordre de grandeur
que les dimensions physiques. Les phonons possèdent deux grandeurs caractéristiques :
le libre parcours moyen lpm, et le temps de relaxation τ , également appelé temps moyen
entre deux collisions. En dessous de ces deux échelles caractéristiques, la loi de Fourier
n’est plus valable. Dans un nanomatériau, comme un nanofil de Silicium par exemple,
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deux des trois dimensions spatiales sont du même ordre de grandeur ou inférieures au
libre parcours moyen des phonons.

Lorsqu’une des dimension spatiale (L) et la dimension temporelle sont inférieures au
libre parcours moyen et au temps de relaxation, les interactions se raréfient. Un nouveau
régime apparaît alors : le régime balistique.

Sur la figure 10, on a confronté les deux modèles. Afin de définir la transition entre les
deux, on introduit le nombre de Knudsen, tel que

Kn =
lpm
L

(20)

Lorsque le nombre de Knudsen est petit devant un, on est dans le régime gouverné par
la loi de Fourier : le régime diffusif. Lorsque la taille du système est petite devant le libre
parcours moyen des phonons, ils traversent le système sans interagir entre eux.

L L
Régime diffusif Régime balistique

Figure 10 – Représentation schématique du transport de chaleur dans un gaz entre
deux parois

Dans le régime balistique, les interactions phonon-phonon vont donc être réduites. Par
contre, les collisions entre les phonons et les interfaces vont devenir prépondérantes.
Le modèle de Matthiessen définit le libre parcours moyen résultant des deux méca-
nismes :

1

l′pm
=

1

lpm,int
· 1

lpm
(21)
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Avec lpm,int le libre parcours moyen des phonons lié aux collisions de type phonon-
interface, et l′pm le libre parcours moyen des phonons dans le matériau massif. Lorsqu’il
y a beaucoup de collisions entre les phonons et les interfaces, l′pm diminue. On constate
bien que les effets de surface deviennent prépondérants, par rapport aux collisions entre
phonons.

Il faut également préciser que si on considère un solide de l’ordre de quelques nanomètres,
la longueur d’onde d’un phonon devient par extension du même ordre de grandeur que
la longueur d’onde du solide. La relation de dispersion est donc modifiée, ce qui a un
effet sur la vitesse de groupe des phonons, et sur sa densité d’états.

2.3.1 Résistance de Kapitza

En 1941, Piotr Kapitza réalise une étude sur l’effet de résistance thermique entre une
interface et de l’Hélium liquide. il explique la discontinuité de température à l’interface
avec les lois de la physique du solide énoncées plus haut. Lorsqu’un phonon ou un électron
essaye de traverser une interface, il est diffusé à l’interface. Il y aura éventuellement fran-
chissement de l’interface après diffusion, cela dépendant des états d’énergie disponibles
des deux côtés de l’interface.

Cette résistance thermique de contact existe même lorsque les interfaces sont parfaites
aux atomes près. Il ne faut pas la confondre avec une résistance de contact dépendant
de la rugosité des surfaces.

Si un flux constant est appliqué à travers l’interface, il y aura une discontinuité de
température liée à la résistance de Kapitza. En utilisant la loi de Fourier, on peut montrer
que

J =
∆T

RKapitza
(22)

Avec J le flux thermique appliqué, ∆T le saut de température observé, et RKapitza la
résistance thermique de contact, aussi appelée résistance de Kapitza. Il s’agit d’un phé-
nomène extrêmement important à l’échelle nanométrique. En effet, les effets d’interface
devenants primordiaux, la résistance de Kapitza joue un rôle majeur dans la conduc-
tivité thermique d’un super-réseau, par exemple. Un super-réseau consistant en un en-
chaînement périodique de couches de matériaux différents, il y a un très grand nombre
d’interfaces, et donc une forte résistivité thermique liée aux résistances de Kapitza.

2.4 Conclusions

Aborder ces notions de physique du solide permet d’anticiper les notions qui seront
importantes et pertinentes lors des simulations numériques, comme par exemple la ré-
sistance de Kaptiza. En effet, le principe d’une simulation numérique est d’infirmer des
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résultats théoriques, ou d’anticiper des résultats expérimentaux. On peut ainsi estimer
l’importance d’un phénomène, et le maximiser ou le minimiser selon nos besoins, afin
d’influer sur les propriétés du matériau modélisé.

Troisième partie

Outils numériques

3 Dynamique moléculaire et transfert thermique

Le principe de la dynamique moléculaire est d’appliquer la seconde loi de Newton (prin-
cipe fondamental de la dynamique) à un ensemble de i particules représentant les atomes,
et de récupérer les vitesses et positions des ces atomes en aval de la simulation.

f⃗i = mia⃗i (23)

Où f⃗i est la somme des forces s’exerçant sur l’atome, m sa masse et a⃗i son accéléra-
tion.

Les forces exercées sur chaque particules dérivent des potentiels d’interactions inter-
atomiques. Dans la Dynamique Moléculaire dite ”classique”, ces potentiels sont déter-
minés de manière semi-empirique.
Les équations du mouvement sont intégrées par discrétisation temporelle, en utilisant
l’algorithme de Verlet :

r⃗ (t+ δt) = 2r⃗(t)− r⃗(t− δt) + δt2
∂2r⃗

∂t2
(24)

∂2r⃗

∂t2
= a⃗(t) =

F⃗ (t)

m
(25)

La Dynamique moléculaire ne permet pas de prendre en compte les transferts éléctro-
niques dans le matériau étudié, et son utilisation pour simuler les transfert thermiques
se restreint à des matériaux semi-conducteurs, comme le silicium, où les transferts éléc-
troniques sont négligeables.

3.1 Potentiels d’interactions

Le choix d’un potentiel est crucial dans la validité d’une simulation de Dynamique Mo-
léculaire. Celui-ci doit représenter au mieux les propriétés physiques du système étudié.
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Pour le Silicium, le potentiel de Stillinger-Weber (SW) [22] est particulièrement bien
adapté. Son expression est :

Ep =
∑
i

∑
j>i

V2 (r⃗i, r⃗j)
∑
i

∑
j>i

∑
k>j

V3 (r⃗i, r⃗j , r⃗k) + · · · (26)

Avec :
V2 (r⃗i, r⃗j) = ϵf2

(rij
σ

)
(27)

Et :
V3 (r⃗i, r⃗j , r⃗k) = ϵf3

(ri
σ
,
rj
σ
,
rk
σ

)
(28)

f2 et f3 sont paramétrées de telle sorte que l’on obtient les bonnes valeurs de la distance
interatomique et de l’énergie de cohésion.
V2 correspond a un potentiel de paire, qui prend en compte les interactions entre plus
proches voisins.
V3 est le terme qui prend en compte les atomes environnants, corrigeant ainsi la valeur
du potentiel total.
Le potentiel SW est paramétré avec une distance dite de ”cut-off”. Au-delà de cette
distance, les interactions entre atomes ne sont plus prises en compte, réduisant ainsi
considérablement le temps de calcul.
Pour le silicium amorphe, un autre potentiel est utilisé, le potentiel SW-VBM [23] :
il s’agit du potentiel de Stillinger-Weber, dont certains des paramètres ont étés modi-
fiés.

paramètre SW classique SW-VBM
ϵ 2.16826 1.64833
A 7.049556277 7.049556277
B 0.6022245584 0.6022245584
σ 2.0951 2.0951
p 4 4
a 1.80 1.80
λ 21.0 31.5
γ 1.20 1.20

Les paramètres modifiés de ce potentiel ont étés fittés de manièreà mieux représenter les
propriétés vibrationnelles du silicium amorphe.

3.2 Application aux transferts thermiques

Les données brutes résultant d’une simulation de dynamique moléculaire sont les posi-
tions et les vitesses des atomes. Pour définir des températures a partir de ces données,
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il faut utiliser la définition cinétique de la température, en se basant sur la distribution
des vitesses de Maxwell-Boltzmann :

f(v) = (2πmT )−3/2 exp

(
−m

v2

2kbT

)
(29)

On peut alors calculer la moyenne de l’énergie cinétique :

< Ec >=
3

2
NkbT (30)

Ceci nous permet donc de remonter a une température a partir des vitesses d’un groupe
d’atomes.

3.3 Ensembles thermodynamiques, conditions aux limites et initiales

Les données d’entrée d’un calcul de dynamique moléculaire sont donc :

– un ensemble d’atomes et leurs coordonnées, représentant dans notre cas le système à
étudier

– un ou des potentiels interatomiques
– éventuellement, une série de contraintes imposées par le milieu extérieur (pression,

température etc).

Ces contraintes imposées sont généralement simulés par des ensemble thermodynamiques.
On utilisera principalement les ensembles suivants :
– NPT, pour nombre d’atomes, pression et température constante. On l’utilise princi-

palement pour imposer un thermostat au système.
– NPH, pour nombre d’atomes, pression et enthalpie constante. On applique cet en-

semble aux structures que l’on souhaite relaxer.
– NVE, pour nombre d’atome, volume et énergie constante. Cet ensemble sert a observer

les transferts thermiques dans les structures.
Les conditions aux limites peuvent êtres périodiques, afin de simuler des structures semi-
infinies. Par ailleurs, dans le cas des nanofils, on utilisera plutôt des conditions aux limites
fixes.
Enfin, le champ de vitesse initial doit être en accord avec la température initiale que l’on
souhaite appliquer au système.

3.4 Conductivité thermique : approche de non-équilibre (NEMD)

Pour calculer les conductivités thermiques des structures, on utilise des simulation NEMD
(Non-Equilibrium Molecular Dynamics). Le principe de ces simulations et d’imposer un
flux de chaleur au système par la présence de 2 thermostats, chaud et froid, de part
et d’autre de la structure. Dans le cas des nanofils, on place aussi de part et d’autre
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du système deux sections d’atomes fixes, afin d’éviter que le fil ne bouge à cause des
vibrations des atomes au cours de la simulation.
A l’issue de ces simulations, on récupère 2 types de données :
– Le profil de température moyen au sein de la structure, qui permet de remonter au

gradient de température moyen (figure 11) .
– Les énergies échangées par les thermostats chaud et froids au cours du temps (figure

12).
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Figure 11 – Nanofil dont les atomes sont colorés en fonction de leur température
moyenne, et sont profil de température à l’état stationnaire.

En effet, toutes les 1000 itérations, la fonction thermostat réajuste la température a celle
voulue, et calcul le travail nécessaire pour revenir a cette température. La variation de
ces énergies au cours du temps étant égale au flux de chaleur traversant le système, on
peut maintenant appliquer la loi de Fourier pour trouver la conductivité thermique du
système :

K =
J⃗

∇T
(31)

Avec J⃗ la densité de flux de chaleur, et ∇T le gradient de température dans le sys-
tème.

Pour chaque type de structure, on calcul la conductivité thermique du système pour
plusieurs tailles. On trace ensuite l’évolution de l’inverse de la conductivité thermique
en fonction de l’inverse de la taille. [24]
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Figure 12 – Représentation des energies échangées par les deux thermostats au cours
de la simulation. La barre verticale représente la limite à partir de laquelle l’état du
système est considéré comme stationnaire .
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Figure 13 – Inverse de la conductivité thermique en fonction de l’inverse de la longueur,
et son extrapolation.

En interpolant cette courbe et en calculant sa valeur en 0, on peut calculer la conduc-
tivité thermique d’une structure pour une longueur infinie, ce qui permet de corriger
les effets de longueurs influant sur la conductivité thermique (figure 13). Pour toutes
les simulations de Dynamique Molécualaire effectuées, le code LAMMPS [25] [26] a été
utilisé.
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Pour les nanofils, la configuration standard pour un calcul de conductivité thermique est
la suivante :
Aux extrémités des nanofils, on place des regions de 1 nm de longueur où les atomes
demeurent fixes durant la simulation [1] afin d’éviter des mouvements de rotation et de
translation du nanofils, dus aux vibrations des atomes. Les thermostats sont accolés à
ces regions. Afin de calculer la conductivité thermique pour une moyenne de 300 K, la
température des thermostats chauds et froids sont fixés à une température respective de
330 K et 270 K. Les conditions aux limites de la boite de simulation sont fixes, et le pas
de temps utilisé est de 5 fs, afin de se placer dans les conditions de simulations utilisées
dans la bibliographie [1] [3]. Le nombre d’itérations utilisé pour les simulations varient
en fonction du temps que met le système pour arriver a l’état stationnaire. Cette valeur
dépend de la taille du système et de la proportion de phase amorphe dans celui-ci. Le
nombre d’itérations varie de 2000000 à 20000000. Les groupes dans lesquels sont calcu-
lés les valeurs de tempérture sont de taille égales, variant selon la taille du système. On
veillera à prendre le maximum de groupes au cours d’une simulation, afin d’améliorer
la précision sur le profil de température. Cependant, lors d’un calcul sur LAMMPS, le
nombre de groupe est limité a 32.
Le gradient de température est obtenu par régréssion linéaire du profil de température
moyen. De même, le flux total qui traverse le système est obtenu par régression linéraire
de la courbe représentant l’évolution des énergies échangées par les deux thermostats
au cours de la simulation. Si l’état stationnaire est atteint depuis un temps assez long,
les deux pentes pour les thermostats chauds et froids sont les mêmes. Cepdandant, les
temps de simulations sont parfois trop long pour atteindre ce temps, et dans ce cas on
prend la moyenne des pentes des deux thermostats.

4 Caractérisation de phases amorphes

La modélisation de phase cristalline est simple. En effet, celles-ci sont périodiques, et il
suffit donc pour les représenter de répéter la maille elémentaire du cristal dans les trois
directions de l’espace. Au contraire, une phase amorphe se définit par l’abscence d’ordre
des atomes à moyenne et grande échelle. Cependant, la distribution des atomes n’est pas
pour autant purement aléatoire, et doit satisfaire à des critères réalistes.
Cette partie ne traitera pas des techniques mises au point pour modéliser du silicium
amorphe, mais uniquement les outils de caractérisation permettant d’évaluer leur qualité,
ainsi que les logiciels que nous avons utilisé.

4.1 Fonction de distribution radiale (RDF)

Le premier critère qui permet de caractériser la qualité d’une phase amorphe est la
fonction de distribution radiale, qui décrit l’évolution de la densité de l’échantillon lorsque
le volume augmente, en se basant sur une particule de référence (figure 14).
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Figure 14 – Schéma de principe de la fonction de distribution radiale.
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Figure 15 – Fonction de distribution radiale expérimentale du silicium amorphe (courbe
verte) et du silicium crystallin (barres verticales bleues).

La figure 15 représente les fonctions de distribution radiales du silicium cristallin et
amorphe. Les pics de la RDF du silicium cristallin correspondent aux positions des
proches voisins succéssifs (premiers, deuxièmes, troisièmes...).

Pour calculer les RDF des différents échantillons, le logiciel VMD [27] a été utilisé. Une
fois tracées, celles-ci sont comparés avec des résultats expérimentaux.
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4.2 nombre de coordination

Le nombre de coordination d’une structure est un paramètre important pour qualifier la
qualité de l’amorphe. Dans une structure cristalline, celui-ci vaut 4, puisque toutes les
liaisons sont tétraèdriques. Celui d’une phase amorphe diffère légèrement, et doit être
calculé. Pour cela, le logiciel AtomEye a été utilisé [28]. Dans la mesure du possible,
cette valeur est comparée à des valeurs expérimentales.

Quatrième partie

Modélisation de structures
amorphes/cristallines
Pour simuler les transferts thermiques par conduction avec la Dynamique Moléculaire, il
faut préalablement modéliser les structures. Si la modélisation de phases cristallines est
triviale, puisque celles-ci sont structurées périodiquement, la modélisation de structures
amorphes ne l’est pas, car une phase amorphe se définit par l’abscence d’ordre dans
l’arrangement des atomes a moyenne et grande échelle. Ainsi, modéliser des structures
amorphes/cristallines atomes par atomes fût la première problématique a laquelle nous
avons étés confrontés.
Nos travaux dans ce domaine sont regroupés dans l’article suivant. Dans la première par-
tie, nous présentons deux méthodes pour créer des phases amorphes réalistes. La qualité
et le réalisme de celles-ci sont controlés grâce aux outils présentés ci-dessus : La fonction
de distributuion radiale (RDF), la distribution des angles et des longueurs des liaisons
de premiers voisins, ainsi que les nombres de coordinations. Dans la seconde partie, nous
présentons une méthode éfficace et hautement reproductible de création de structures
amorphes/cristallines avec interface réalistes. Deux types de structures sont modélisées :
des super-réseaux (empilement de fines couches périodiques de nature différentes) de sili-
cium amorphe/cristallin, et des nanofils coeur-enveloppe (AC-CS et CC-AS) de silicium
amorphe/cristallin. La qualité des interfaces est controlée par les profils d’énergie ato-
miques, longitudinaux pour les super-réseaux, et radiaux pour les nanofils. Lorsque cela
a été possible, les énergies interfaciales ont étés calculées, et comparées avec des valeurs
expérimentales et par simulations tight-binding. Enfin, la dernière partie présente les
résultats de conductivité thermique de super-réseaux modélisées avec les différentes mé-
thodes, afin d’étudier l’impact de celles-ci sur la conductivité thermique des matériaux
modélisés.

25



Atomistic amorphous/crystalline interfaces

modelling for superlattices and core/shell nanowires

Arthur France-Lanord1, Etienne Blandre1, Tristan Albaret2,

Samy Merabia2, David Lacroix1, Konstantinos Termentzidis1‡
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Atomistic amorphous/crystalline interfaces modelling for superlattices and core/shell nanowires2

1. Introduction

Silicon is one of the most common element and silicon based materials are involved in

a huge number of applications in a broad spectrum of fields. From a more fundamental

point of view, pure silicon is often considered as the reference material for covalent,

tetrahedrally coordinated networks. Accordingly, a huge number of experimental and

theoretical works have been, and still are, devoted to investigate the properties of

silicon materials. Among them, the crystalline diamond phase (c-Si) and also the

amorphous silicon phase (a-Si) have been the purpose of numerous investigations. More

recently, interfaces between amorphous and crystalline silicon (a-Si/c-Si) have drawn an

increasing attention. This is largely due to their applications in high conversion energy

solar cell devices [1, 2]. Interest is also raising in using a- Si/c-Si nanostructures as

components of inexpensive thermo-electric devices [3] and in several (photo-)electronic

devices (resonant-tunneling diodes, modulation-doped field effect-transistors, photo-

detectors [4]).

The atomic structures at the interfaces are expected to play an important role in

the understanding of the physical properties of nanostructures a-Si/c-Si. However, the

available knowledge about the interfacial structure is presently quite poor particularly

because their experimental characterization remains a challenging task. In such a

situation atomistic simulations may represent an alternative to bypass experimental

difficulties by directly building and testing sample interfaces at the nanoscale. Ideally,

ab-initio simulations should be the most reliable way to investigate structural and

physical properties of the interfaces at the nanoscale, but in practical applications

system sizes are often bounded to few hundreds of atoms because of the expensive

computational resources required by electronic structure calculations. To our knowledge,

there are only two articles involving first principles calculations for a-Si/c-Si or a-

Si:H/c-Si interfaces [5, 6], although a greater number of tight-binding simulations

studies [7, 8, 9, 10] and molecular dynamics simulations [8, 11, 12] have been released.

However, in all the cases, the system size was less than 500 atoms and these studies

were mostly focused on electronic transport properties, except in Feldman and Bernstein

article, where the vibrational properties of a-Si/c-Si interfaces [9] were investigated.

In the current work, our goal was to build model amorphous/crystalline interfaces

without defects and which are fully reproducible structures reaching system sizes up

to 500.000 atoms. First, multi-layered structures with several interfaces have been

constructed to model a-Si/c-Si superlattices (SLs). Then, core/shell nanowires (NWs)

with cylindrical interfaces have been considered. The building of these structures was

first motivated by the study of their phonon thermal transport properties. The latter are

primarily governed by the phonon transmission at the interface between a-Si and c-Si,

which, in turn, strongly depends on the fabrication rules of the interfaces, the presence of

interfacial defects and possibly on the energy barrier between crystalline and amorphous

Si, as it will be shown later on. As mentioned before, a variety of interface structures

could be produced in different experimental situations, and we focused our attention
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here on atomically sharp and defect free interfaces as they are reported by Agarwal

et al. in the characterization of a-Si/c-Si nanostructures obtained from chemical vapor

deposition [13]. The obtained structures are also tested through their interfacial energies

which have been investigated in previous theoretical [7] and experimental works [14].

Hereafter, we present our methodology to create well defined a-Si/c-Si interfaces

using molecular dynamics. In section II, we first discuss the two methods selected to

build a large bulk-like amorphous silicon structure. The third section is devoted to

the characterization of the quality of the amorphous slab. In section IV, amorphous

and crystalline regions are combined in order to create reproducible multiple planar

interfaces for a-Si/c-Si SLs and cylindrical interfaces of core/shell silicon NWs. Section V

provides some thermal conductivity results that can be used to validate our methodology.

Eventually, in section VI, conclusions and perspectives of the current work are given.

2. Building amorphous silicon

The detailed atomic structure of amorphous silicon is still a matter of debate, especially

between the paracrystalline [15, 16] and the continuous random network models [17, 18].

The paracrystalline model assumes grains with crystalline order on the range of few

nanometers separated by defective regions. In the continuous random networks models

(CRN)(which possibly include defects) the structure almost preserves the four-fold

coordination and exhibits an ”homogeneous disorder” due to distortion of bond angles

and variations of bond lengths from one site to the other. It is not our purpose to

discuss the controversy between these two models. This task would be particularly

intricated because of the several routes that can be followed to experimentally synthetize

metastable a-Si samples and also because the structural properties are sensitive to the

thermal history of the samples [19, 20]. We will rather compare our results with the

well accepted average structural properties extracted from high resolution X-rays [19].

The main average characteristics of the a-Si structure are the following : a room

temperature density 1 − 2 % lower than crystalline silicon, an average coordination

number slightly lower than 4 (≃ 3.8 − 3.9), and a typical dispersion of the bond angle

around ≃ 10% [21, 22, 23, 24].

From the point of view of the simulations many different techniques have been

proposed to generate a-Si structures and most of them are closely related with the CRN

model. Remarkably, Wooten Winer and Weaire [25] developed a generation scheme

based on geometrical rules and Monte-Carlo like relaxations with a Keating potential

[26] resulting in structures consistent with a strict four-fold CRN model without any

coordination defect. Starting from randomized positions, Vink, Barkema and Mousseau

[27] performed simulated annealing with the activation relaxation technique [28]. Their

work includes a specific parameterization of a classical Stillinger- Weber potential for

a-Si (SW-VBM) that well reproduces the location of the transverse optic and transverse

acoustic peaks characterizing the vibrational density of states.

Apart from the above mentioned techniques and those that may be carried on
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Figure 1. Temperature evolution during the preparation of a bulk like slab of

amorphous silicon designed with the ’A1’ and ’A2’ methods. See text for details.

to construct paracrystalline samples [15] many a-Si models have been built after rapid

quenches from the liquid phase (”melt-and-quench” techniques). In this case the quality

of the final structures will depend on the applied quenching rates and even more

crucially on the potential(s) used. Early attempts of the melt-and-quench procedure

used the classical Stillinger-Weber (SW) potential [29, 30], but the results showed typical

spurious features, such as: the creation of voids in constant volume calculations, the

high ratio of defective sites and the over-coordination of silicon atoms (well above 4).

This over-coordination originates from the structure of the SW liquid which correctly

reproduces the 6-fold coordination in the Si liquid phase but keeps a high ratio of five-fold

coordination defects after the fast quenching, thus leading to an over-coordinated and

dense a-Si in disagreement with the experiments. Better structures can be obtained from

the melt- and-quench procedure using potentials that do a poor job in reproducing the

structure of the liquid with a lower average coordination number (Z ≃ 4−5). This can be

for example achieved by modifying the SW potential [21, 24] or by using other classical

potentials [22, 23]. When the size of the target systems remains small enough, electronic

structure calculations [31] or mixed calculation employing both classical potentials and

electronic calculations [9] can also be used. In the next two paragraphs we describe the

two different techniques we used to generate our a-Si samples. The first technique (”A1”

model) is based on an initial melt-and-quench with the Tersoff potential [32] followed by

equilibration and relaxation done with the SW potential. The second (”A2” model) one

starts from random initial positions of atoms, followed by equilibration and relaxation

performed with the Vink-Barkema-Mousseau modification of the SW potential (SW-

VBM) [27]. In figure 1 a schematic evolution of the temperature as a function of the

time for the two methods is given.
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2.1. Melt-and-quench procedure

The first model, denoted hereafter ’A1’ model, have been prepared with a melt-and-

quench procedure which is very similar to the one described by Fusco et al. [23]. We

started from a structure composed by ≃ 166 000 atoms with a density equal to 2.329

g cm−3. The system is melt at 3000 K keeping the volume constant with a Tersoff

potential. A rapid quench at a rate of 1012 K s−1 is then applied until a temperature

of 100 K is reached. From this point the potential energy is minimized with a damped

dynamics algorithm until the maximum atomic force is brought below 10−3eV Å−1. To

allow calculations with the Stillinger potential, we minimize again the potential energy

with respect to the atomic positions after switching to the SW potential. The system

is then equilibrated during 40 ps with the SW potential at T= 300 K and around

P≃ 0.0 GPa with a Parrinello-Rahman scheme [33]. The final step consists in a global

minimization of both the atomic positions and cell parameters until the forces are found

below 10−3eV Å−1 with a pressure in the range −0.5 MPa≤P≤ 0.5 MPa. We note

here, that the quality of the final structure can be improved by using a lower quenching

rate (for instance 1011 K s−1) which will reduce the number of coordination defects.

Moreover, one can also switch to a different potential after the Tersoff quench in order

to reduce the average coordination number and the density to obtain an amorphous

structure in better agreement with the experiments [23].

2.2. Random position procedure

A second model denoted ’A2’, lies on the creation of a random amorphous network

of silicon atoms using SW-VBM inter-atomic potential [27]. This procedure is closely

related to the ”random” procedure described by Guenole et al [34]. It can be summarized

as follows. First we define a volume (65.17× 65.17× 750 Å) and considering amorphous

silicon density of 2.291 g cm−3 (-1.7% lower than the Si diamond crystal density at

low temperature), we fill this volume with a random distribution with 158 860 atoms.

First, a potential energy minimization with a conjugate gradient method is applied to

the system. Then, the system is annealed at 2400 K during 50 ps in the NVT ensemble.

We should mention at this point that the melting temperature of silicon corresponding

to the modified potential is around 3600 K, while the annealing temperature is taken to

be 2/3 of the melting temperature, thus 2400 K. Then, a quenching stage is performed

using a 1012 K s−1 rate and finally a global relaxation in the NPT ensemble including

the cell parameters has been performed to reach a pressure close to 0.0 GPa.

3. Characterization of the amorphous sample quality

The calculated densities of the ’A1’ and ’A2’ a-Si models are respectively 2.301 g cm−3

and 2.293 g cm−3. Both values are lower than the crystal density of 2.329 g cm−3 and fall

in the 1−2% range expected for the amorphous phase. In the ’A1’ model this low density

is obtained after a constant volume quench with a Tersoff potential while procedures
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Figure 2. Radial distribution function g(r) characterizing the bulk amorphous silicon

obtained with ’A1’ and ’A2’ methods; comparison to the experimental values by Laaziri

et al. [19]

entirely performed with the original SW potential would lead to higher densities [35].

In the ’A2’ case, the low density most probably originates from its initial value fixed at

−1.7% with respect to the density of diamond silicon.

The typical radial distribution functions (RDF, or g(r)) for the two types of models

are shown in figure 2. Both curves are in reasonable agreement with the X-rays data

reproduced from Laaziri et al. [19]. The first peak is more pronounced in the case of the

’A1’-model, an effect directly related to the average coordination numbers which can

be estimated by integrating 4πr2ρg(r) up to a cut-off radius fixed at the first minimum

after the first peak of g(r).

The average coordination numbers are 4.14 and 4.03 for the ’A1’ and ’A2’ models

respectively, the detailed contributions are given in table 1. In the case of the ’A1’

model a large number of coordination defects (≃ 15%), mainly 5-folded, are found in the

structure. Although the coordination statistics is not directly available experimentally,

the comparison of simulation models with experimental data [10, 31, 20, 36] suggests

the presence of only few percent of point defects in the more realistic structures. For

instance, the high ratio of 5-fold coordinated defects in the ’A1’-model is at the origin

of the shoulder at 3.4 Å on the g(r) which is not observed experimentally. Even if

they are not completely satisfactory, the data for the ’A2’ model are of much better

quality in what concerns this point. The RDF shows no false features and only few

percent of point defects are found, one defect over three being an undercoordinated

3-fold site. This low defect concentration and the presence of undercoordinated sites

will both contribute to give an average coordination number closer to the experimental

value. These results are consistent with the angle distribution represented in figure 3.

We find a wider distribution for the ’A1’-models with corresponding 14◦ angle deviation

reported on table 2. The angle distribution for the ’A2’-model is sharper with an average
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Figure 3. Bond angle distribution function

value of 108.79◦ and a root mean square (RMS) deviation of 11.05◦. These data agree

remarkably well with tight-binding calculations [10], neutron diffraction [37] and analysis

of Raman spectra [38, 39].

To summarize the results of this section we have generated two kinds of models for

a-Si of different quality. The ’A1’ model is of average/low quality while the structural

parameters of the ’A2’ model are in fairly good agreement with the experiments. In the

next section we construct a-Si/c-Si interfaces with a simple method that is independent

of the model used to generate the amorphous phases.

Table 1. Percentages of atom occupancy for each coordination number of amorphous

silicon obtained by the two methods.

coordination number ’A1’ method (%) ’A2’ method (%)

3 0.05 0.84

4 85.69 95.23

5 14.00 3.91

6 0.26 0.02

Table 2. Average angle and root-mean-square deviation obtained by the two molecular

dynamics methods and a tight binding simulations[8].

Average RMS

angle ( ◦) deviation ( ◦)

’A1’ method 107.71 14.33

’A2’ method 108.79 11.05

Tight-binding [10] 109.2 11

Exp. (see [37] ) 108.5 9.4− 11
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Figure 4. Schematic representation of the procedure to create a composite a-Si/c-Si

structure. (a) bulk amorphous Si slab, (b) removing amorphous Si in selected regions,

(c) filling empty regions with crystalline Si.

Figure 5. Crystalline/amorphous interfaces, close-up view. Grey atoms indicate four-

coordinated atoms, red five and green three.

4. Combination of amorphous and crystalline regions

We now discuss the preparation and characterization of composite a-Si/c-Si structures.

We first prepare a bulk amorphous Si slab with one of the models described before (’A1’

or ’A2’). Subsequently, we remove the amorphous silicon atoms in selected regions.

The regions left empty are then filled with silicon atoms at crystalline positions. In a

second step, we remove the amorphous atoms which are too close from their crystalline

neighbours (with a cut off radius of 0.5 Å). Once the positions of all the Si atoms are

defined, we relax the composite structure as follows : (i) potential energy minimization,

(ii) annealing to 300 K during 40 ps in the NPT ensemble around P≃ 0 GPa to relax

the size of the slab, (iii) finally a second potential energy minimization is done.
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4.1. Superlattices

Figure 4 illustrates the construction of a crystalline/amorphous Si superlattice where the

relaxed super-cells are very well approximated by parallelepipeds. We will now check

that the final structures correspond to atomically sharp interfaces free of large scale

defects as it has been suggested in experimental characterization of a-Si/c-Si devices [13].

First typical local structures at the interfaces are represented on figure 5 for the

’A1’ model. Point defects are only present in the amorphous region while the crystalline

part remains almost perfect. More precisely we show on figures 6 and 7 a-Si/c-Si

heterostructures of total length ≃ 32 a0 and with a periodicity of ≃ 16 a0. Together

with the ball and stick representation, we also display the average potential energy as

a function of the z position. The direction z is perpendicular to the interfaces which

in this case is the < 001 > direction. On figure 6 we give energy profiles for ’A1’

structures calculated with both the SW and SW-VBM potentials. In this last case,

the bulk amorphous structure has been initially prepared with the ’A1’ technique using

the SW potential. Then the potential was switched to the SW-VBM version before

performing the relaxation steps associated to the construction of the heterostructure.

In the crystalline region the average potential energy is almost constant and closely

corresponds to the bulk potential energy of the crystal given respectively by the SW and

SW- VBM potentials : Ebulk
c (SW) = 4.34 eV, Ebulk

c (SW-VBM) = 3.30 eV. Within the

a-Si region we also observe very mild variations of the average potential energy which

are for both ’A1’ and ’A2’ interfaces in good agreement with the potential energies

calculated in the bulk amorphous samples: EA1−bulk
a (SW) = 4.13 eV and EA1−bulk

a (SW-

VBM) = 3.06 eV. Interestingly, we note that changing the potential to SW-VBM in the

case of the ’A1’ heterostructures leads to smoother energy variations at the interfaces

with final energy profiles very similar to those calculated with the ’A2’ heterostructures.

This behaviour should be due to the cancellation of five-fold coordination defects at the

interface when relaxing the structure with the SW-VBM potential. Finally, the energy

barrier at a-Si/c-Si interfaces is roughly equal to 0.15 ± 0.01 eV (difference between

the maximum energy at the interface and the average one of the a-Si phase) for all the

interfaces. With both ’A1’ and ’A2’ amorphous models the atomic potential energy

variations across the direction normal to the interfaces are almost periodic. This last

point shows the reproducibility of the created structures.

Before going further we would like to stress that the quality of the obtained

interfaces is quite sensitive on the methodology used to build them. For instance, we

also tested a method where the positions of the crystalline atoms are kept fixed while

the rest of the system is annealed and quenched. Many technical problems arise with

this ’fixed region’ technique, called here ’A0’ model; there is a stress built up at the

frontier between the fixed and relaxed regions and when global relaxations are finally

applied the resulting systems show amorphous regions of poor quality, defects in the

crystalline part, heterogeneities and large differences between the interfaces within the

same sample. All these characteristics are illustrated on the figure 8 that shows a ball
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Figure 6. a-Si/c-Si superlattice (16a0 periodicity), with AtomEye and SW, designed

with initial amorphous region obtained with the ’A1’ method and using two SW

parameterizations. Atoms with grey color have coordination number of four, with red

five, with green three (top). Atomic potential energy versus length with SW (middle)

and with SW-VBM (below).

Figure 7. a-Si/c-Si superlattice (16a0 periodicity), with AtomEye and SW-VBM,

designed with initial amorphous region obtained with the ’A2’ method. Atoms with

grey color have coordination number of four, with red five, with green three (top).

Atomic potential energy versus length with SW-VBM (below)

z(À) 

z(À) 
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Figure 8. Top: a-Si/c-Si superlattice (23a0 periodicity), with AtomEye and SW,

designed with initial amorphous region obtained with the ”fixed regions method”

Atoms with grey color have coordination number of four, with red five, with green

three (top). Atomic potential energy profile with SW (below).

and stick representation and potential energy profile obtained using the fixed region

technique.

4.2. Nanowires

Using the ’A1’ procedure as described previously for the case of superlattices, two types

of core/shell silicon nanowires were created. These two types include nanowires with a

crystalline core surrounded by an amorphous shell and nanowires having an amorphous

core and a crystalline shell. The x − y and x − z cross sections of these two types of

nanowires are represented in figures 9 and 10.

(a) x− y cross section (b) x− z cross section

Figure 9. Silicon nanowires with crystalline core and amorphous shell. Atoms with

grey color have coordination number of four, with red five, with green three and with

yellow two.
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(a) x− y cross section (b) x− z cross section

Figure 10. Cross-sections of the silicon nanowires with amorphous core and crystalline

shell. Atoms with grey color have coordination number of four, with red five, with green

three and with yellow two.

The first type of nanowire is commonly found in simulation [34] works, and is

usually built to model experimental silicon nanowires where the outer amorphous shell

is mainly composed of amorphous silicon oxide as a result of the interaction with air

oxygen under standard conditions. The second type of nanowires might seem more

exotic than the traditional core-shell structure where the surface of the nanowire is

amorphised. This second type of nanowire may be obtained by a partial and spatially

resolved heavy ion bombardment [40], and might display interesting thermal transport

properties, which justifies its study. As for the a-Si/c-Si superlattices, we note the

absence of defaults in the crystalline regions for the case of the both core-shell nanowires,

with the exception of the vicinity of the crystal/vacuum interface in amorphous core,

crystalline shell configuration.

In figure 11, the radial atomic energy profiles for the two types core/shell silicon

nanowires are displayed for the ’A1’ model, using the SW-VBM potential. We have also

studied the energy profil using the ’A2’ model and the same potential (SW-VBM) and

we noted that the energies are exactly the same. This indicates that weither amorphous

bulk is produced by the melt-and-quench or by the random position procedure, it does

not influence the atomic energies. At the center of the nanowire, the atomic energies take

values close to the crystalline and amorphous energies characterizing the crystalline and

amorphous regions in the superlattices, −3.3 eV and −3.05 eV respectively -compare

with figures 6 and 7. This leads us to conclude that the core of the constructed nanowires

may be well represented by bulk parameters. This holds up to a distance 1 nm from

the crystal/amorphous interface, where the atomic energy is found to increase and

an energy barrier ∆E appears. The latter one depends on the nature of the core

phase (crystalline or amorphous) taking the respective values ∆E = 0.45 eV and

∆E = 0.15 eV. Interestingly, the maximal atomic energy at the interfaces is found to be

the same for both types of nanowire configurations and also is equal to the maximum
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Figure 11. Radial atomic energy profile for the two types of core/shell silicon

nanowires with SW-VBM.

value of the energy measured in the ’A1’ and ’A2’ a-Si/c-Si superlattices models with

the SW-VBM potential.

4.3. Interfacial energy

The interfacial energy in a-Si/c-Si has been discussed previously by Bernstein and

co-workers [7]. These authors provided references to interfacial energy estimations

calculated from experimental crystallization rates of a-Si under ionic beams [14]. Being

aware of the challenging task in measuring experimentally the interfacial energies, we

still can compare our results with the available data mentioned above. The interfacial

energy σa/c is expressed as follows:

σa/c =
Etot,N −Nc Ec −Na Ea

N × A
(1)

where Etot,N is the total energy (here at 0 K) of the system containing N interfaces,

Ec and Ea are the average energies per atom at 0 K in the crystal and in the bulk

amorphous phase respectively. Nc and Na are respectively the number of atoms in the

crystalline part and in the amorphous part before the assembly of the heterostructures,

and A denotes the surface of a single interface. This definition might introduce an

uncertainty resulting from the interfacial recombination which occurs during the a-Si/c-

Si heterostructures preparation, and which might change slightly the actual numbers Nc

and Na. However, the variations are relatively small due to the large number of atoms in

our system (the number of atoms at the interface representing 2 % of the total number

of atoms). In table 3, we have summarized the values of the interfacial energy calculated
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with the three methods (’A0’, ’A1’ and ’A2’) and the two potential’s parameterizations

for the case of ’A1’ and compared with the above mentioned theoretical and experimental

data. Calculations for the ’A0’, ’A1’ and ’A2’ models have been carried out on

superlattices. For such geometries, the interface identification is simple. This is no

longer the case for core-shell nanowires. Furthermore, the free surface must be also

accounted for in the calculation.

Our method generates interfaces with interfacial energies in good agreement with

both Tight- binding calculations and estimations from experimental data. We conclude

that even if our scheme is based on arbitrary recipes it produces interfaces of reasonable

quality when we consider both the sharpness of the interfaces, the absence of defects in

bulk regions and the available estimations of the interfacial energies.

Table 3. Theoretical and experimental interfacial energies.

Method σa/c J/m
2

’A0’ SW 0.97

’A1’ SW 0.73

’A1’ SW-VBM 0.57

’A2’ SW-VMB 0.46

tight-binding [7] 0.49

experimental [14] 0.48

5. Thermal conductivity

In this last session, we illustrate our motivation to build a-Si/c-Si composite systems

having defects free interfaces. While the thermal conductivity of bulk silicon in

amorphous or crystalline phases has been deeply investigated both experimentally

and theoretically, the thermal properties of nanostructured silicon materials is still

the object of intense research, especially in the presence of amorphous/crystalline

interfaces. Only few theoretical studies concern the phonon transport properties of

crystalline/amorphous superlattices or core/shell type nanowires, as constructed in

this work. Few of them can be mentioned: Von Alfthan et al. [12] built similar

superlattices ten years ago, but their study was however limited to the measurements of

the conductivity of the bulk phases. G. Galli and co-workers modeled crystalline core

and amorphous shell silicon nanowires [41, 42] and showed that the conductivity of the

nanowire is drastically affected by the thickness of the amorphous layer.

In this article, we will give an illustration of the transport properties of

crystalline/amorphous superlattices, and leave an exhaustive analysis for future work.

In figure 12, the thermal conductivity of a a-Si/c-Si superlattice with periodicity of 16 a0
is represented over a broad range of temperatures. The conductivity has been calculated

using the NEMD method (see [43]) for a description of the conductivity determination.

This calculation has been undertaken for three models of a- Si/c-Si superlattices: two
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Figure 12. Thermal conductivity of a-Si/c-Si superlattices with a periodicity of 16 a0
versus the temperature (symbols). The measured (red triangles by Cahill et al[44]) and

simulated (empty cycles by Lee et al [45] and filled cycles by us) thermal conductivity

of the bulk amorphous is also given for comparison

configurations were done with the ’A1’ method, using the SW or the SW-VBM potential.

The remaining configuration was prepared following the ’A2’ procedure. First, it can be

noted (figure 12) that the three configurations lead to consistent values of the thermal

conductivity, with differences not larger than the typical error bar. This demonstrates

that the choice of the potential representing amorphous silicon has only a weak effect

on the calculated thermal conductivity and that the amount of defaults present in the

amorphous phase does not have a strong effect on the thermal transport properties of

the composite structures studied.

In contrast, the procedure followed to build the heterostructure has a strong effect.

Thermal conductivity calculations are reported for NEMD simulations of superlattices

constructed using the three models ’A0’, ’A1’ and ’A2’ at 300K in table 4. It should

be noted that the structure modeled using the ’A0’ method, we have considered the

classical SW potential, while for the ’A1’ and ’A2’ method, the VBM potential has been

retained. As said before, the silicon potential has only mild effect, and can not explain

the low conductivity measured for the ’A0’ model. The reduction evidence for the ’A0’

model is most probably related to the presence of large scale structural heterogeneities

induced by the large level of local stresses, which contribute to scatter long wavelength

phonons, thereby decreasing the conductivity. The relative difference in conductivity

as compared with the ’A1’ and ’A2’ models illustrates clearly the importance to follow

construction recipes which preserve the periodicity of the amorphous heterostructure.

Returning in figure 12, the thermal conductivities of the superlattices are found to
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Table 4. Thermal conductivity of a-Si/c-Si superlattices with a periodicity of 23 a0
as a function of the temperature with the three models (’A0’,’A1’,’A2’).

Method Thermal conductivity (Wm−1K−1)

’A0’ SW 1.91

’A1’ SW-VBM 2.15

’A2’ SW-VBM 2.16

weakly increase with temperature and the dependence being approximately linear. This

behaviour can be explained by the presence of non-propagating vibrational modes as

suggested by Donadio et al. [41]. We compare the simulated results for the superlattices

and the bulk amorphous silicon, with experimental results for bulk amorphous silicon

and former simulation results for bulk amorphous silicon with molecular dynamics.

It is found that the conductivity of the superlattice takes values close to the bulk

amorphous Si conductivity. Also strikingly, the conductivity of the superlattice increases

with temperature, while the conductivity of the bulk amorphous Si displays a non-

monotonous behaviour in the same temperature range. Most probably, this increase in

the conductivity should be related to the increase of the thermal boundary conductance

at the a-Si/c-Si interface with the temperature. We believe that the increase of the

boundary conductance should be more important than the decrease of both the a-Si

and c-Si bulk thermal conductivities with temperature. It would be also interesting

to investigate and try to relate, at least semi-quantitatively, this thermal boundary

resistance to the existence of an interfacial energy barrier, as observed in figures 6

and 7.

6. Concluding remarks

In summary, we have presented a systematic method to generate nanostructured

silicon materials displaying crystalline/amorphous interfaces. This includes a-Si/c-

Si superlattices and core-shell nanowires. The method has been shown to produce

atomically sharp and defect-free interfaces, as observed experimentally [13]. The quality

of the interfaces synthetised has been also assessed by the interfacial energy, which

turns out to be in good agreement with experimental measurements. We have also

shown that preparing the nanostructure in a rough manner introduces excess defects

in the crystalline and amorphous regions as well, and large scale heterogeneities which

do not accurately depict a-Si. Oppositely, the two procedures detailed here produce

structures where the atoms distant from the interfaces have bulk-like atomic energies,

the energy profile being periodic. This last point demonstrates the reproducibility

of the generated structures. In the simulations of thermal transport, the periodicity

is highly desired so as to represent a superlattice, while a large scale heterogeneous

structure would enhance long wavelength-acoustic phonon scattering, thereby affecting

the value of the cross-plane thermal conductivity. We have provided elements about
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the thermal transport properties of the composite crystalline- amorphous structures

generated. We showed that the two procedures yield consistent results for the cross-

plane thermal conductivity. The latter one is found to slowly increase, almost linearly,

with temperature, in a range where the bulk amorphous Si displays a non-monotonous

behavior. All these results seem to prove that the presence of coordination defaults

in the amorphous slabs is not relevant, but rather the existence of a finite Kapitza

resistance at the interface between amorphous and crystalline regions. The latter one

should be highly dependent on the energy profile in the vicinity of the interface. In what

concerns that point further work is clearly needed to elucidate the relation between this

resistance, the energy profile and the phonon transmission. Finally, it is important

to stress that the thermal conduction properties of the synthetised superlattices are

nevertheless comparable to bulk amorphous silicon. This opens the way to use these

composite structures in thermoelectric applications, where the tailoring of a-Si/c-Si

structure parameters can be achieved.
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Cinquième partie

Conductivités thermiques de nanofils
a-Si/c-Si
La dernière partie de mon travail a consistée en l’étude des propriétés thermiques des
structures modélisées. Les résultats de ce travail sont regroupés dans l’article suivant.
Dans la première partie, les techniques de calculs et de modélisation sont présentées :
la modélisation des structures amorphes/cristallines présentée ci-dessus, la méthode de
calcul de conductivité thermique par Dynamique Moléculaire Hors-Equilibre (NEMD),
les paramètres de calculs et les potentiels utilisés. La seconde partie regroupe les ré-
sultats de conductivité thermique. Tout d’abord pour des nanofils cristallins purs avec
modulation en diamètre, pour différentes périodicités. Ensuite, pour des nanoconstric-
tions seules, pour différentes de hauteurs de modulation. On étudie aussi les densités
d’état vibrationnels des atomes dans différentes régions de la nanoconstriction pour af-
finer la compréhension des phénomènes mis en jeu. Les nanofils coeur-enveloppe sont
ensuite étudiés : d’abord avec section constante, en fesant varier l’épaisseur de la phase
amorphe pour deux types de nanofils (AC-CS et CC-AS), et en étudiant la participa-
tion des différentes phases amorphes/cristallines dans le transfert de chaleur. Enfin, les
résultats de conductivité thermique sont présentés pour trois configurations de nanofils
CC-AS modulés en diamètre :
– un coeur cristallin modulé entouré d’une gaine amorphe modulée
– des nanoinclusions cristallines au sein d’un nanofil amorphe modulé en diamètre
– un coeur cristallin à section constante, entouré d’une gaine amorphe modulée.
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Thermal conductivity reduction with lattice and

cross-section modulations of silicon nanowires

Etienne BLANDRE

Abstract.

We report the thermal conductivity of several types of silicon nanowires : we first

study the impact the surface roughness, modelized with diameter modulations, of pure

crystallin silicon nanowires on the thermal conductivity. Then, the influence of an

amorphous part in constant section nanowires, by studying the thermal conductivity

in a-Si/c-Si core-shell nanowires, and finally we report the thermal conductivity of

a-Si/c-Si diameter modulated core-shell nanowires for three different configurations.

The addition of an amorphous part and nanoconstriction permitt to reach supra-low

thermal conductivity.

Keywords: Amorphous/crystalline structures, Molecular dynamics, thermal properties,

Core-shell nanowires, thermal conductivity.
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1. Introduction

In the last decade, nanofabrication boosted the regain of interest in thermoelectricity.

Nanostructured materials have a much lower thermal conductivity than bulk materials,

due to phonon confinement and boundary scattering in nanoscale, especially in semi-

conductor nanowires [1] [2], leading to a high figure of merit ZT .

ZT =
S2σ

λ
(1)

Where S is the Seebeck coefficient, σ the electric doncutivity, and λ the thermal

conductivity of the material. Because it is a widely used material in industry with

a relatively low-cost, silicon, is a promising candidate for thermoelectric applications

[3].

The diminution of the size in Si nanowires leads to a figure of merit ZT close to 1, which

is far from the expected figure of merit for an effeciency thermoelctric application. To

increase ZT beyond this limit, new procecces must be exploited. It has been prouved

[3][4] that the surface roughness of the nanowires can significally increase the figure of

merit. More, the addition of cross-section modulations in the structures can decrease

the thermal conductivity. Cross-section modulated nanowires are envisaged candidates

for thermoelectric applications [5] [6] , and have already been investigated [7] [8].Plus,

recent works on metallic nanowires shows that those structures can be synthetised [9]

[10]. Eventually, the addition of an amorphous part has also an influence on the thermal

conductivity. The main type of a-Si/c-Si nanowire is crystalline core/amorphous shell

(CC-AS), and is the result of the interaction of the crystalline structure with oxygen

and air. A second type, amorphous core/crystalline shell nanowires, may be obtained

by a swift and spacially resolved heavy ions bombardement [11]. The addition of those

phenomena could lead to the expected figure of merit.

At nanoscale, experimental mesurement are not always possible, and the classical

Fourier’s law, that describe the heat conduction transfers in solids, is not valid anymore.

Atomic scaled methods must be used. For semi-conductors, where phonon transfer are

dominant against electronic transfer, Molecular Dynamics is a powerful tool, and can

simulate large enough systems. Equilibirum Molecular Dynamics method (EMD) must

be used carefully in case of nanostructures, because of the high surface and interfaces

ratio to volume [12] [13]. This is why we opted for Non-Equilibrium Molecular Dynamics

(NEMD) method.

In this work, we first study the impact of the cross-section modulations on the thermal

conductivity on crystallin silicon nanowires, with different periodicity. In the second

part, we study the impact of an amorphous phase in constant section AC-CS and CC-

AS silicon nanowires, by making the proportion of amorphous phase vary. Finally, we

report the thermal conductivity of CC-AS diameter modulated silicon nanowires for

three configurations.
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2. Molecular Dynamics

2.1. NEMD method and simulation setup

We used the NEMD method to compute the thermal conductivity of the structures.

For this work, we use the configuration used by Abs Da Cruz [14]: At the extremity

of the structures, we set a 1 nm large region where atoms are fixed, in order to avoid

the movement of the nanowires. Next to the fixed atoms, there are two thermostats

which impose a heat flux in the system. Free boundary conditions are imposed in the

x and y directions. For these calculations, we set a mean temperature of 300 K. The

timestep used is 5 fs. For each structures, we made four calculations for four different

length, in order to extrapolate the thermal conductivity for an infinite length[15]. The

lengths vary from 13, 3 to 49, 3 nm. We used classical Stillinger-Weber [16] potential for

pure crystallin system, while SW-VBM [17] is used for all a-Si/C-Si structures. Once

the stationnary state is reached, we extract the temperature profile and the heat flux

in the structure, and since the diffusive regime can be considered, by application of

the Fourier’s Law, we extract the thermal conductivity [13] [18] [19] [20] [21] [22]. The

Molecular Dynamics code LAMMPS [23] [24] is used for our calculations.
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Figure 1. Nanowires with atoms colored by mean temperature over 5 ps, and his

corresponding temperature profile.

2.2. Modelisation of core-shell nanowires

The first step of computing with molecular dynamics is to build the structures. To

generate the atomic positions of the amorphous/crystalline structures, we used the
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method presented in [25]. We first modelize a large slab of amorphous silicon: starting

from a random distribution of atoms inside the simulation box, we anneal the system

using a Nose-Hoover [26] thermostat, near the melting point of the silicon. Then the

energy of the system is minimized. It is important to notice that the used potential for

this part is a modified Stillinger-Weber Potential (SW-VBM) for amorphous silicon, in

order to get a more realistic amorphous phase . Once the slab is created, we control the

quality of the amorphous phase with radial distribution function, coordination number,

bond angle and bond length distribution. After that, we remove some atoms in order to

create the shape of the amorphous part. Then we create then crystallin part, using the

lattice creation function in LAMMPS. We anneal the system at 300K for a pressure near

0 GPa, and finally the energy is minimized. The quality of the interfaces is also controled,

with atomic energy profile in the crystallin part, the amorphous part and at the interface.

Using this method, we first created AC-CS and CC-AS nanowires with constant sections.

The considered diamater for theses nanowires is 5 nm, and by varying the core radius,

we create samples with different ratio of the amorphous phase. Then we built diamater

modulated CC-AS nanowires, for 3 configurations. In the C1 configuration, both

of the core and the shell are diameter modulated. The C2 configuration consist in

crystallin nanoinclusions inside a diameter modulated amorphous shell. Finally, in the

C3 configurations, the diameter of the crystallin core remain constant, and only the

amorphous shell is diameter modulated.

Figure 2. Schematic representation of the diameter modulated (DM) crystallin silicon

nanowires, a-Si/c-Si core-shell (CS) nanowires and a-Si/c-Si diameter modulated core-

shell (DMCS) nanowires

type x-y plane 

DM • 

cs 

DMCS 

Crystalline phase - Amorphous phase 
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step ensemble time

Creation Random distribution of atoms

of Minimization of the energy conjugated gradient

amorphous slab Annealing NVT, 2000 K 50 ps

Quench NVT, 1012 K/s to 300 K

Global relaxtion NPT 40 ps

Building Removing amorphous regions

a-Si/c-Si Creation of crystallin lattice

nanowires Minimization of the energy conjugated gradient

Annealing NPT, 300 K, 0 GPa 40 ps

Minimization of the energy conjugated gradient

3. Results

3.1. Thermal conductivity of pure crystallin diameter modulated nanowires

For the first study, we create cross-section modulated crystalline silicon nanowires. For

those structures, the small radius is 1.5 nm, and the large radius is 2.5 nm. We make

vary the periodicity of the modulations, from 6 to 12 nm. For all periodicity, we report

the thermal conductivity of the structure. We also compute the temperature jump at the

inferface, and repot the resistance Kapitza resistance in modulation, named modulation

resistance [27], defined as Rm = ∆T
φ
, where ∆T is the temperature jump at the interface,

and φ the surfacic heat flux in the structure. We express this constriction resistance

as the ratio Rm/Rt, where Rt is the total thermal resistance of the structure.Figure 4

represent the evolution of the thermal conductivity and the ratio Rm/Rt as a function

of the periodicity.

Figure 3. Schematic representation of a crystallin diameter modulated silicon

nanowire and his caracteristic dimensions.

Our results are similar with those of [7] and [27] : the addition of cross-section

modulations permitt ro reach a thermal conductivity lower than the small diameter

constant section nanowire. Plus, the periodicity, and so the number of modulations,

have a significant influence on both thermam conductivity and thermal resistance in the

structure. In our case, the thermal conducitity can be divided per two with a periodicity

of 6nm. [7] has shown that with a perdiodicity of 1.6, the thermal conductivity can be

divided per 5.

" 
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Figure 4. Evolution of thermal conductivity and the ratio Rm/Rtot as a function of

the periodicity of the modulations.

To complete our study on nanoconstriction, we modelize a single nanoconstriction

with specific dimensions. One D2 diameter nanowire is located between two reservoir,

with a D1 diameter, fixed at 5 nm. The lenght of the reservoirs and the nanowire

are respectively 4.7 and 8.77 nm By making the D2 parameter vary, we make the

ratio D2/D1 vary, and we study the effect of the height of a nanoconstriction on the

constriction resistance. As for the periodicity, we report the thermal conductivity of the

structures, and the ratio Rm/Rt. Those result are presented in figure 6.

Figure 5. Schematic representation of a crystallin single nanoconstriction and his

caracteristic dimensions.

Here, the height of the modulations has a significant influence on constriction

resistance and so on thermal conductivity. Constriction resistance increase when the

ratio D2/D1 increase, allowing to reach a lower thermal conductivity. We note here

that the size of the nanowire is sometimes not realistic, but we describe the phenomena

in a qualitativ way. The result are consistent with He and Galli [28], that the depth of
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Figure 6. Representation of the thermal conductivity of single nanoconstrictions as

a function of the diameter ratio.

the ripples lower the thermal conductivity of the structure.

For more understanding about the resistiv effect at the modulations, we compute

the vibrationnals density of states (VDOS) in specific regions of the structures. We

obtain the VDOS by decompopsing the time correlation function of the atomic velocities

into the Fourier space [29] [30]. The VMD software [31] was used for computing both

autocorrelation and Fourier’s transform.

• inside the bulk reservoir

• at the reservoir side interface

• at the nanowire side interface

• inside the nanowire

We also make vary the diameter of the nanowire, in order to study the D2/D1 ratio

on the VDOS. We report the results in figure 8 and 7.

In the reservoir, near the interface, the transverse optic peak is lowered. More, the

D2/D1 ratio has a influence of this decrease. The phonon are blocked at the interface,

which is the cause of the diminution of the thermal conductivity

0 • 
0 

• 
0 

• 
0 

• 
• 0 
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Figure 7. Vibrationnals density of state at the reservoir side interface for different

nanowire diameter, compared with bulk reservoir.
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Figure 8. Vibrationnals density of state inside the four regions for three diameter of

the nanowire.

3.2. CC-AS and AC-CS silicon nanowires with constant section

The constant section AC-CS and CC-AS are studied in this section. We keep the

total diameter constant, for a value of 5nm. By making the core radius vary, we

D -
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produced several nanowires with different proportion of amorphous phase, for the two

configurations. We also compared the results with pure crystallin nanowire and pure

amorphous nanowire. Figure 9 represent the evolution of the thermal conductivity as a

function of the proportion of amorphous ratio.
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Figure 9. Evolution of thermal conductivity as a function of the proportion of

amorphous phase. The number below each point represent the shell thickness.

We first notice the influence of the amorphous proportion in the structure. For both

configurations, the amorphous proportion lower the thermal conductivity. The decrease

of the thermal conductivity with the augmentation of the amorphous shell in CC-AS

nanowires is quite similar than the results of [32], despite the fact that the diameter,

the section and the surface roughness of the nanowires are different. If we compare the

results of [33] and [34] for crystalline core/amorphous shell silicon nanowires, we can

notice a contradiction. The diameter of the nanowire is found to be an non-sensitive

parameter in core-shell nanowires, but in our case, where diameter is 6nm, the thermal

conductivity for the same shell thickness is two times higher, as for the diameter. We

then notice the lower thermal conductivity in AC-CS nanowires for the same amorphous

proportion than in CC-AS nanowires. We then compute the VDOS in core, shell, and

both CC-AS and AC-CS nanowires, with the same amorphous proportion, in order to

understand that phenomena

The contribution of the amorphous phase to the VDOS in quite the same in both

configuration. But, the contribution of the crystalline part in AC-CS nanowire is

weaker. The phonon in those structures are scaterred by both the amorphous/crystalline

interface, and the boundary of the nanowire, leading to a lower thermal conductivity.

\ . 

·· .... 
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3.3. Thermal conductivity of CC-AS diameter modulated silicon nanowires

Figure 12. Representation of the 3 configuration used to modelize diamater

modulations in silicon nanowires. (a) is the C1 configuration, where both cristalline

and amorphous regions are diameter modulated. (b) is the C2 configuration, consist

un crystalline nanoinclusions inside diameter modulated amorphous shell. (c) is the

C3 configuration, with constant diameter crystallin core and diameter modulated

amorphous shell.

We now study the thermal conductivity of diameter modulated CC-AS silicon

nanowires. As mentionned below, we made those calculations for 3 configurations C1,C2

and C3.We also compare the result with pure crystallin and pure amorphous nanowire

for the same dimensions. Those thermal conductivity are reported in figure 13.
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Figure 13. Representation of the thermal conductiviy of the 3 DMCS nanowires,

compared with pure crytalline and pure amorphous nanowires with same dimensions
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The diminution of thermal conductivity in DMCS is efficient : by adding cross-

section modulations, the thermal conductivity is decrease from 6,5359477 W/mK to

3,96825 W/mK. The addition of an amorphous phase lower the thermal conductivity

even more. C3 configuration has higher thermal conductivity than C2 and C3. The fact

that the crystalline core remain constant is probably the cause of that fact. The thermal

conductivity of C2 is slighly lower than the C1 configuration, but here we can suppose

that the amorphous barrier will degrade the electronic conductivity of the structure.

This means that C1 configuration would be the more adapted for thermoelectric

applications. Eventually, the C1 and C2 configurations have a thermal conductivity

close to the pure amorphous nanowire. The addition of amorphous/crystalline interface

plus the cross-section modulations scattered almost all the phonon in nanowires, leading

to a supra-low thermal conductivity. Those result are complementary with previous

works of He and Galli [28], that studied DMCS nanowires with a larger diameter (15nm

instead of 5nm), using EMD. They found a thermal conductivity for DMCS a-Si/c-Si

nanowires equal to 25% of the constant section crystalline nanowire. Here, we found

a thermal conductivity for C1 configuration equal to 17% of the crystalline constant

section nanowire.

4. Conclusion

We presented here a consistence study of a way to lower the thermal conductivity in

silicon nanowires even more. It makes no doubt that the addition of cross-section

modulations is an important way to increase the efficacity of those systems. The

amorphisation of some crystalline part are also very efficient, in particulary in the

case of AC-CS nanowires. The addition of those two phenomena leads to a thermal

conductivity close to the pure amorphous nanowire.
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Sixième partie

Conlusion
Le bilan de ces 6 mois de stage est positif : dans un premier temps, nous avons résolu la
problématique de modélisation de structures amorphes/cristallines pour la dynamique
moléculaire. Ceci a pu nous permettre de simuler les transferts thermiques au sein de
nanofils de silicium amorphes/cristallins, et de caractériser les propriétés thermiques de
ceux-ci. L’objectif du stage a donc été rempli. Ces travaux ont données lieu à la rédaction
de deux articles, dont un déjà soumis à un journal scientifique. D’un point de vue person-
nel, j’ai amélioré mes connaissances en matière de transferts thermiques par conduction
à l’échelle nanométrique, ainsi que mes capacités dans le domaine du numérique, que
ce soit en Dynamique Moléculaire, que dans d’autres domaines, comme par exemple la
caractérisation de structures ou les densités d’états vibrationnels des phonons.
Je tiens a remercier mes deux tuteurs de stages, David Lacroix et Konstantinos Terment-
zidis, pour leur encadrement et leurs conseils, nos collègues à Lyon, Tristan Albaret et
Samy Merabia, ainsi que l’Institut Jean Lamour pour la mise à disposition des ressources
numériques qui m’ont permis de réaliser les calculs nécessaires à ce stage, en particulier
Francis Kosior pour son assistance dans l’utilisation des ressources informatiques et pour
sa patience.
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Résumé :

Les travaux réalisés pendant ce stage portent sur l’étude des propriétés ther-
miques de nanofils amorphes/cristallins. Pour cela, des méthodes numériques ont
été employées, notemment la Dynamique Moléculaire. Après avoir rappelé les no-
tions théoriques sur les transferts thermiques en conduction a l’échelle nanomé-
trique, la modélisation de structures amorphes/cristallines est abordée, et plu-
sieurs méthodes sont proposées. La dernière partie regroupe les différents résultats
de conductivités thermiques des structures précedemment modélisées.

Abstract : Study of the thermal properties of amor-
phous/crystalline silicon nanowires

The works realised during this internship focus on the study of the thermal pro-
perties of amorphous/crystalline silicon nanowires. Numerical tools have been
used, especially Molecular Dynamics. After dealing with the theoric notions about
conductiv thermal at nanoscale, the modelization of amorphous/crystalline struc-
tures is treated, and several methods are proposed. in the last part, the results of
thermal conductivity of the modelized structures are reported.

Mots-clés : nanofil modulation diamètre silicium transfert thermique
flux chaleur conduction conductivité Dynamique Moléculaire simu-
lation numérique phonon température amorphe cristallin potentiel
modélisation atome liaison interface
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