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Introduction 
 

Les systèmes nanostructurés comportant des îlots déposés sur des surfaces d’oxyde présentent 

un grand intérêt fondamental et technologique. Dans de tels systèmes, le contrôle de 

l’organisation, de la forme et de la taille des îlots est d’une importance primordiale puisque 

ces caractéristiques déterminent les propriétés physiques finales 

Au sein du groupe « Nanostructures et précurseurs céramiques » du laboratoire Science des 

Procédés Céramiques et Traitements de Surfaces (SPCTS), plusieurs études ont été réalisées 

sur l’élaboration de dépôts (zircone, oxyde d’étain) déposés sur des substrats nanostructurés 

tels que des surfaces vicinales d’oxyde. En effet, les surfaces vicinales, obtenues après la 

découpe d’un monocristal selon un plan voisin mais différent d’un plan cristallographique 

dense, présentent naturellement des marches atomiques et ont tendance à minimiser leur 

énergie de surface en formant des paquets de marches (facettes). L’utilisation de ce type de 

surface doit permettre de « piéger » les nanoparticules déposer ultérieurement le long des 

marches et de réaliser des nanostructures organisées. 

Les dépôts sur de telles surfaces sont réalisés au sein du SPCTS essentiellement par une 

méthode sol-gel suivi de traitements thermiques à haute température. Ces traitements 

thermiques permettent de maîtriser la cristallisation des phases recherchées et la croissance 

des cristaux formés. Afin de contrôler la position et la taille des futures nanoparticules 

déposées sur ces substrats nanostructurés, une bonne connaissance de l’évolution de la surface 

du substrat sous traitement thermique à toute température est évidemment  nécessaire. 

Le but de cette étude est donc de réaliser des substrats gabarits pour l’élaboration de ces 

nanostructures en étudiant l’évolution de la morphologie des surfaces vicinales de 

monocristaux d'alumine  (001) (ou encore appelées surfaces vicinales de saphir) en fonction 

des différents paramètres de traitement thermique. 

Ce manuscrit se compose de quatre chapitres. Dans le premier chapitre, les bases 

bibliographiques nécessaires à la compréhension de l’étude sont rappelées. Un accent 

particulier est mis sur la description des surfaces vicinales et plus particulièrement sur les 

surfaces vicinales d’oxyde. Nous présenterons également au cours de ce chapitre les 

différentes conditions de traitement thermique (température, durée et atmosphère), ainsi que 
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les caractéristiques des substrats (angle de miscut, orientation de la surface). Ce chapitre 

comporte également une synthèse des différents modèles qui permettent de décrire la 

diffusion des marches sur une telle surface.  

Nous présenterons dans le deuxième chapitre les techniques de caractérisation utilisées, avant 

d’aborder dans le troisième chapitre, la mise en ordre monodimensionnelle des marches sur 

des surfaces vicinales de saphir ainsi que le contrôle de cette mise en ordre. 

Le quatrième chapitre sera dédié à l’étude de la création d’un réseau bidimensionnel de 

marches, qui en ce qui concerne les surfaces vicinales d'alumine  (001), est un résultat tout à 

fait original. Nous discuterons également dans ce chapitre l’influence de l’angle de miscut, de 

la température et de la durée du traitement thermique sur l’évolution de ce réseau 

bidimensionnel.  
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e chapitre rappelle le contexte général ainsi que les bases bibliographiques 

nécessaires à la compréhension de l’étude. Nous présenterons dans ce chapitre, 

l'état de l’art des connaissances sur les surfaces vicinales en nous focalisant sur les 

surfaces vicinales de monocristaux d’alumine  (saphir). Une description cristallographique 

détaillée de ces surfaces est présentée ainsi qu’une analyse des différents mécanismes de 

diffusion des marches et les modèles théoriques décrivant ces phénomènes. 

I. Les surfaces vicinales 

Les physiciens du solide s’intéressent de plus en plus à des objets de dimensions réduites, que 

cela soit pour découvrir des propriétés fondamentales nouvelles ou pour des applications 

technologiques. L’étude des surfaces à l’échelle nanométrique révèle, dans certains cas, 

l’existence d’une structuration périodique spontanée et ordonnée de la surface avec des 

périodes allant de 1 à 100 nm [1]. Ces surfaces auto-organisées peuvent servir de gabarit pour 

la croissance de nano-structures périodiques et auto-assemblées de grande densité [2,3,4]. 

Différents types de nanostructuration de surface (reconstructions des surfaces, réseau de 

dislocations …) ont été explorés et des surfaces à marches dites surfaces vicinales sont de plus 

en plus employées comme gabarits pour faire croître des nanostructures ordonnées [5,6]. 

Ces surfaces sont utilisées, par exemple, pour faire croître des nanostructures à une dimension 

telles que les fils quantiques (« Quantum Wires ») [7] ou pour faire apparaître un alignement 

d’îlots le long des marches du substrat [5,6,8,9,10]. Les surfaces vicinales peuvent également 

être utilisées pour éliminer des défauts au sein d’une couche épitaxiée comme des dislocations 

d’interface et des fautes d’empilement [11,12], des parois d’antiphase [13,14], ou encore pour 

sélectionner une orientation préférentielle dans le plan [15]. 

 

Les surfaces vicinales d’oxyde sont utilisées dans certaines applications [16,17,18]. 

Pourtant, les propriétés de ces surfaces d’oxyde, souvent essentielles pour certaines 

applications, restent mal connues. Les physiciens de surface, qui ont longuement développé 

des concepts et accumulé des résultats sur les surfaces de métaux ou de semi-conducteurs, 

cherchent encore à répondre à des questions élémentaires sur les propriétés superficielles des 

oxydes (polarité, énergie de surface…) [19]. 

Les surfaces d'oxyde ont été peu étudiées en comparaison des surfaces des métaux et des 

semi-conducteurs. En effet, il y a très peu d’études dans la littérature relatives aux surfaces 

C 
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vicinales d’oxyde, notamment concernant leur évolution morphologique [20,21,22]. Cet état 

de fait n'est pas lié à un manque d'intérêt mais bien plus aux difficultés expérimentales que 

soulèvent leur étude. D’autre part, la modélisation d’une surface d’oxyde reste difficile car les 

données expérimentales manquent afin de valider l’approche théorique utilisée. 

I.1. Généralités 

Une surface vicinale est une surface dont l’orientation est voisine d’un plan 

cristallographique dense [23]. La désorientation par rapport à ce plan cristallographique est 

typiquement située entre 0 et 15°. Comme la position des atomes en surface est imposée de 

façon discrète par le réseau cristallin, la surface des atomes n’est plus un plan mais présente 

un réseau de marches dont la hauteur correspond à la distance entre deux plans 

cristallographiques consécutifs. Initialement, la surface est formée d’une succession de 

marches élémentaires de hauteur atomique (h) séparées par des terrasses parallèles aux plans 

cristallographiques de longueur (L), comme le montre la figure 1. 

c/6

L



[006]

[110]
[110]

Surface

n 

m

n : vecteur normal

m : angle de miscut

 : angle d’azimut

L : largeur de terrasse

c/6 : hauteur de marches

 
Figure 1 : schéma d’une surface vicinale idéale taillée selon les plans (001).  

La taille des terrasses est directement reliée à l’angle m de découpe, dit « angle de 

miscut ». Cet angle est défini comme l’angle entre la surface moyenne du monocristal et le 

plan cristallographique dense considéré. Ces surfaces vicinales peuvent également avoir un 
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autre angle dit « angle d’azimut » défini comme l’angle entre le bord des marches et un plan 

cristallographique dense normal au plan cristallographique considéré. 

I.2. Les surfaces vicinales d’alumine  

I.2.1. Description cristallographique de l’alumine  

Les monocristaux d’alumine , appelés saphir, peuvent être utilisés comme substrats 

pour le dépôt de couches minces métalliques (croissance d'un film de cuivre sur l'alumine, par 

exemple [24]). De plus, leur utilisation pour le dépôt de couches de matériaux semi-

conducteurs tels que le GaN et ses dérivés occupent une place importante dans la littérature 

[25,26,27]. Afin de mieux comprendre leur évolution, nous allons étudier leur structure plus 

en détail. 

I.2.1.1. Structure en volume  

L’alumine  présente une structure rhomboédrique de groupe spatial R 3 c. Comme 

tous les systèmes rhomboédriques, sa structure peut être décrite dans une structure de 

symétrie hexagonale en utilisant une maille cristalline plus large [28]. Les paramètres de 

maille sont alors a = b = 4,7588 Å et c = 12,992 Å [29,30]. Une maille de la structure de 

l’alumine projetée dans le plan (001) est représentée figure 2. 

[110]

c . 

[110]

 

A

B

C

A
B

C

A

B
C

A
B

C

B

A

B

A

B

A

c 
=

 1
3

 Å
 

a = b =  4,76 Å 

Al1

O1
Al2

Al3

O2
Al4

c/6

(001)

 

(a) (b) 

Figure 2 : représentation de la structure d’alumine  : 

(a) visualisation des plans (001) (b) visualisation des plans (001) en projection selon [010] [31] 

Cette structure est décrite comme un empilement de plans d’atomes d’oxygène 

intercalés par deux plans d’aluminium selon l’axe c


. Chaque atome d’aluminium est lié à six 
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atomes d’oxygène voisins, tandis que chaque atome d’oxygène est lié à quatre atomes 

d’aluminium [32]. On considère usuellement que les couches d’atomes d’oxygène suivent un 

empilement AB de type hexagonal compact tandis que les couches d’atomes d’aluminium 

suivent un empilement ABC de type cubique à faces centrées (Figure 2b) [33]. La distance 

entre deux plans d’atomes d’oxygène consécutifs est c/6 = 2,16 Å [34]. Chaque atome 

d’aluminium est séparé par une distance de 1,842 Å de ses trois premiers voisins d’oxygène, 

se situant à 0,8 Å au-dessus des atomes d’aluminium de la surface [32]. La distance entre les 

atomes d’oxygène est de 2,511 Å. Chacun de ces atomes d’oxygène est entouré de deux 

atomes d’aluminium situés dans des plans différents. 

I.2.1.2. Structure en surface  

La structure cristalline d’une surface ne peut être rigoureusement la même que celle 

observée en volume. La complexité des structures d’oxyde soulève une difficulté particulière, 

car pour une orientation fixée de la surface, le motif atomique peut généralement se terminer 

de plusieurs façons. La surface (001) de l’alumine peut être théoriquement terminée, selon 

les conditions de préparation, soit par un plan d'oxygène, soit par un plan d'aluminium ou 

encore par deux plans d'aluminium [30]. La figure 3 montre les trois terminaisons possibles.  

A B C

Atome d’aluminiumAtome d’oxygène  

Figure 3 : trois terminaisons possibles de la surface d’alumine  (001), 

A : un plan d'oxygène, B : 2 plans d'aluminium, C : un plan d'aluminium [30]. 

Lorsque la surface se termine par les atomes d’oxygène, terminaison A (Figure 3A), la 

séquence est 3O/Al/Al/3O/Al/Al, et la surface, dans ce cas, est polaire [35]. La suppression de 

ce plan d’oxygène donne une autre terminaison, B (Figure 3B), qui correspond à deux plans 

consécutifs d’aluminium avec une séquence Al/3O/Al/Al/3O/Al, dans ce cas, la surface est 
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chargée, mais non polaire. D’après diverses expériences [36,37] et des calculs théoriques 

[28,29] sur la structure atomique de la surface, la terminaison C qui est constituée d’un plan 

d’aluminium semble être la plus stable [38,39] (Figure 3C). 

I.2.1.3. Stabilité des surfaces 

Pour une orientation donnée, la plupart des cristaux peuvent donc présenter plusieurs 

terminaisons, mais toutes n’ont pas la même stabilité. En effet, les surfaces les plus stables 

sont celles sur lesquelles le nombre de liaisons anion-cation coupées est le plus faible, puisque 

chaque liaison coupée coûte de l’énergie électrostatique. Le critère de nombre de liaisons 

coupées est bien connu en physique des surfaces métalliques, par contre, très peu de calcul ab-

initio quantique ont pu, jusqu’à présent, prédire systématiquement les stabilités relatives des 

diverses faces des oxydes. Des approches atomistiques ont été utilisées pour calculer les 

énergies de surface des composés de structures NaCl ou corindon (Fe2O3 alumine  ) 

[40,41,42].  

Théoriquement, la stabilité de la surface peut être assurée par la modification des positions 

relatives des atomes de la surface par rapport à celles qu’ils occuperaient si la surface était 

idéale : les atomes vont donc se déplacer pour atteindre une nouvelle position d’équilibre. Il y 

a donc une évolution de la structure cristalline de la surface à travers les phénomènes 

suivants : la relaxation, qui traduit une variation des distances entre les plans, l’ondulation, et 

la reconstruction de surface qui induit un changement de la structure atomique de surface 

(Figure 4).  

 

Figure 4 : phénomènes de relaxation, ondulation et reconstruction [43]. 

Nous allons décrire dans les paragraphes suivants ces phénomènes dans le cas général et 

nous nous attacherons à présenter l’importance de ces phénomènes dans le cas de surfaces 

d’oxyde et plus particulièrement de l’alumine . 
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a) La relaxation de surface 

Il s’agit d’un changement d’écartement entre le dernier plan atomique et le plan sous-

jacent. L’effet de la relaxation peut toucher plusieurs plans au voisinage de la surface. Cette 

distorsion est souvent accompagnée d’ondulation lorsque la surface contient à la fois des 

anions et des cations. Le mécanisme de relaxation pour les oxydes isolants résulte d’une 

compétition entre les effets de liaison chimique (covalence) et les effets électrostatiques [44]. 

La diminution de l'énergie sous l'effet de relaxation a été démontrée dans les calculs de 

Mackrodt et al. [45] et Lawrence et al. [46] consacrés aux oxydes de structure corindon : 

Al2O3 Fe2O3  Cr2O3 . L’approche atomistique de ces auteurs inclut une correction de 

polarisation et des interactions de paires d’origine non coulombienne allant jusqu’aux 

troisièmes voisins. Les auteurs trouvent que les effets de relaxation diminuent l’énergie de 

surface d’un facteur deux environ, en accord avec le calcul ab-initio réalisé sur l’alumine  

[47]. Dans le cas de l’alumine , la face (001) serait la face la plus stable après relaxation. En 

effet, il apparaît que, avant la relaxation, le classement des faces par énergie de surface 

croissante est le suivant :  

(102) < (110) < (101) < (001) < (100)  

Mais une fois la relaxation prise en compte, l’ordre devient : 

(001) < (100) < (102) < (110) < (101)  

Dans cette terminaison, une forte relaxation de surface du plan terminal d’aluminium peut être 

observée selon l’axe c


 [48]. Des résultats issus de modèles ab-initio (Hartree-Fock, 

fonctionnelle de densité,…) ont montré que ce plan terminal pourrait être relaxé de 0,4 à 

0,7 Å selon l’axe c


 [48]. Les atomes d’aluminium de la couche supérieure se déplacent vers 

le volume, devenant presque coplanaires avec leurs plus proches atomes d’oxygène voisins, 

alors que les atomes d’oxygène se déplacent vers la surface pour garder approximativement 

constante la longueur de liaison Al-O [28]. Une variation de la distance interatomique est 

alors observée, la distance Al-O diminue de 1,842 à 1,67 Å tandis que celle entre les atomes 

d’oxygène augmente de 2,511 à 2,612 Å. 

b) L’ondulation de surface 

Cette distorsion concerne les plans constitués à la fois d’anions et de cations. Les anions se 

déplacent, le plus souvent, vers l’extérieur et les cations vers l’intérieur, ce qui crée une 

ondulation de surface. Cet effet est très génèral et n’est pas issu des propriétés spécifiques de 

l’atome d’oxygène. Ce phénomène d’ondulation peut être décrit par une relaxation spécifique 



Contexte et bibliographie  

17 
 

des anions et des cations, due à la disymétrie dans les forces qui s’exercent sur les deux 

espèces. 

c) La reconstruction de surface 

La reconstruction, quant à elle, correspond à un déplacement des atomes parallèlement à la 

surface, formant alors un nouveau réseau bidimensionnel de paramètres différents de ceux du 

réseau volumique. Il faut alors spécifier de combien la maille de surface est multipliée dans 

chacune des deux directions et éventuellement de quel angle elle est tournée par rapport à la 

maille de volume : dans la notation de Wood [43], on parle par exemple de la reconstruction 

9R)31x31(  [49] de la face (001) de l’alumine , avec une maille dilatée de 31  dans la 

direction a  et b et tournée de 9° par rapport à la projection de la maille de volume.  

Les diagrammes de diffraction d'électrons lents (LEED) et les images de microscopie à effet 

tunnel (STM) de surfaces d’oxyde faiblement conducteurs permettent de caractériser la 

reconstruction en surface, par exemple de la surface de TiO2 [50] ou de la surface (001) de 

SrTiO3 [51,52]. Dans le cas des surfaces d’aluminelors de traitements thermiques à 1000, 

1200, 1250, 1300 et 1400 °C sous vide (10
-8

 mbar), la face (001) présente une succession de 

diagrammes de reconstruction : (1x1), (2x2), 30R)31x31( , 30R)33x33(  et 

9R)31x31(  [30,48,49,53,54,55,56,57]. Ces reconstructions correspondent à des 

compositions de surfaces distinctes : la teneur en oxygène de la surface diminue quand la 

température de traitement thermique augmente. La reconstruction 9R)31x31(  

extrêmement stable a été discutée par divers auteurs [28,44] : selon certains, elle correspond à 

des zones d’empilement compactes de deux plans Al(111) séparés par un défaut de périodicité 

hexagonale [58]. La transformation (1x1)- 9R)31x31(  est réversible [53]. En chauffant la 

structure 9R)31x31(  à 1000-1200 °C sous une pression de 10
-4

 Torr en oxygène, la 

structure (1x1) est restaurée [44].  

D’autre part, Barth et Reichling [57] ont réussi à observer la reconstruction 9R)31x31(  à 

partir d’une image à résolution atomique de la surface d’alumine obtenue par AFM en mode 

non contact (NC-AFM). La même reconstruction a été observée un peu plus tard par Wang et 

al. [59] en NC-AFM mais la résolution des images ne permet pas d’identifier les mailles 

hexagonales avec des domaines rotationnels sur chaque terrasse. 
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I.2.2. Description cristallographique des surfaces vicinales 

d’alumine  

Comme nous l’avons déjà défini précédemment (Cf. § I.1), une surface vicinale est 

une surface créée par la découpe d’un monocristal selon un plan légèrement désorienté par 

rapport à un plan cristallographique dense. Compte-tenu de la structure cristalline de 

l’alumine, il est possible de faire apparaître des marches de morphologie différente en 

fonction de la façon dont l’échantillon est coupé. Pour des surfaces vicinales dont le 

monocristal n'est pas taillé selon une direction cristallographique dense, il a déjà été observé 

qu’il pouvait apparaître un réseau de marches désordonnées et ondulées. Ce type de 

microstructure a été observé pour plusieurs matériaux tels que le silicium (111) [60] et la 

magnésie (001) [61]. Dans le cas de l’alumine dont le monocristal est taillé selon les plans 

(001) avec un angle m de miscut non nul, la surface présente des marches élémentaires qui 

correspondent à la distance entre deux plans d’oxygène c/6 = 2,16 Å [62,63] séparées par des 

terrasses de largeur L dépendant de l’angle de miscut m. Plus l’angle de miscut est élevé, plus 

les terrasses sont petites [20].  

II. Mécanismes de croissance des marches 

La stabilisation d’une surface est assurée grâce à la diffusion de ses atomes qui cherchent à 

trouver un état d’énergie plus faible. La diffusion dans les solides est en général rendue 

possible par la présence de défauts ponctuels dans la structure cristalline [64]. En effet, la 

présence de ces défauts influence fortement les processus de diffusion et inversement, l’étude 

de la diffusion fournit des données précieuses sur les défauts. Nous allons dans cette partie, 

d’abord présenter quelques rappels concernant la notion de défauts ponctuels dans le cas d’un 

cristal puis dans le cas particulier de l’alumine . Nous exposerons ensuite les différents 

mécanismes de diffusion dans le cas des surfaces vicinales.  

II.1. Défauts ponctuels et coefficients d’auto-diffusion dans 

l’alumine  

Un cristal parfait, défini par une répartition parfaitement périodique d'atomes dans les trois 

directions de l'espace, ne peut pas exister dans la réalité. Il existe toujours des défauts 
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ponctuels
1
 qui viennent perturber l’organisation de la structure idéale. Ces défauts ponctuels 

peuvent être également créés pendant les traitements thermiques. Un traitement thermique à 

haute température permet d'augmenter la concentration de ces défauts. Cette concentration en 

défauts est considérablement modifiée lorsque le traitement thermique est effectué dans une 

atmosphère réactive (oxydante ou réductrice) [65,66].  

Dans le cas de l’alumine , la diffusion peut être caractérisée par la mesure des coefficients 

d'auto-diffusion de l'oxygène et de l'aluminium. Depuis les premières mesures effectuées par 

Oishi et Kingery en 1960 [67], de nombreux travaux ont permis la détermination des 

coefficients de diffusion dans l’alumine et divers mécanismes ont été proposés pour expliquer 

le transport de matière dans cet oxyde. Une revue des principales études est présentée dans les 

paragraphes II.1.1 et II.1.2.  

II.1.1. Etudes de la diffusion des atomes d’oxygène 

 
Oishi et Kingery [67] ont utilisé des monocristaux élaborés par la méthode de Verneuil. Ils 

ont observé deux régimes de diffusion : l’un à haute température (T > 1650 °C) est attribué à 

un mécanisme intrinsèque correspondant à la formation soit de défauts de Schottky soit de 

défauts de Frenkel, l’autre, à plus basse température (T < 1650 °C), est expliqué par une 

diffusion des dislocations introduites dans les échantillons lors de leur préparation.  

Reed et Wuensch [68] ont mené leurs expériences à partir de monocristaux élaborés par la 

méthode de Czochralski et contenant peu de dislocations. La plupart des mesures des 

coefficients de diffusion de l'oxygène est effectuée grâce à l'introduction d'un traceur 
18

O dans 

l'alumine. Le profil de diffusion 
18

O est ensuite déterminé par spectroscopie de masse après 

traitement thermique de diffusion. Dans cette étude, le traceur a été introduit à partir d’une 

couche d’Al2
18

O3 produite par oxydation de films d’aluminium par l’oxygène 18. Des 

gradients de concentration ont été mesurés à l’aide d’une sonde ionique sur des profondeurs 

allant de 0,3 à 0,4 m. Les résultats obtenus sur des échantillons précuits 4 heures à 1500 °C 

conduisent à une énergie d’activation assez élevée (8,14 eV). La diffusion est interprétée par 

un mécanisme lacunaire extrinsèque contrôlé par le silicium, impureté majoritaire dans les 

cristaux. 

                                                           
 

1
 Une présentation détaillée des défauts sera présentée au § II.3. 
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Une étude plus approfondie a été menée par une équipe de chercheurs sur les mêmes alumines 

monocristallines et polycristallines [69,70,71,72,73,74,75]. Ils ont pu déterminer des valeurs 

de coefficients de diffusion de l’oxygène dans des monocristaux d’alumine [73]. Le traceur 

18
O a été suivi par spectrométrie de masse à ionisation secondaire (SIMS). Les résultats 

obtenus sur les échantillons traités à des températures entre 1500 et 1720 °C conduisent à une 

énergie d’activation de 6,53 eV, valeur qui est en bon accord avec celle trouvée par Reed et 

Wuensch.  

II.1.2. Etudes de la diffusion des atomes d’aluminium 

 
Contrairement à celle de l’oxygène, l’auto-diffusion de l’aluminium a été peu étudiée. Les 

premières mesures ont été faites par Paladino et Kingery [76] qui ont déterminé les 

coefficients de diffusion dans des polycristaux en utilisant le traceur 
26

Al. Les résultats 

obtenus sur des échantillons traités dans la gamme de température 1670-1905 °C conduisent à 

une énergie d’activation de 5 eV. Ils interprètent leurs résultats sur la base d’une migration 

des ions Al
3+ 

par les sites octaédriques inoccupés du réseau [77].  

Depuis cette étude, Gordon et al. [78,79] se sont intéressés, par l’intermédiaire d’expériences 

de fluage, à l’auto-diffusion de l’aluminium dans Al2O3. Ils ont trouvé une valeur du Ea de 

5,6 eV (1350-1550 °C) qui est en bon accord avec celle que l’on peut extrapoler des résultats 

de Paladino et Kingery. 

D'autres auteurs ont considéré que les coefficients de diffusion en volume de l'oxygène et de 

l'aluminium sont les mêmes, quel que soit le type d'alumine considéré (monocristallin ou 

polycristallin). Cette hypothèse est vérifiée pour des alumines dopées à l'yttrium [75,72]. Les 

résultats obtenus concernant la diffusion de l'aluminium sur des échantillons d’alumine traités 

dans une gamme de température 1540-1697 °C conduisent à une énergie d’activation de 

5,3 eV. 

Les défauts ponctuels jouent un rôle crucial sur la diffusion de l'oxygène et l'aluminium dans 

l’alumine. Les énergies d’activation mesurées dans le volume se situent entre 5 et 8 eV pour 

l’oxygène et environs 5 eV pour l’aluminium. Notons que pour la diffusion en surface de 

l’alumine peu de données existent et les mécanismes de diffusion en surface de l'alumine 

restent encore mal connus [80,81].  
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II.2. Mise en paquet de marches 

II.2.1.  Facettage (Création de paquets de marches) 

La stabilisation d’une surface correspond à la minimisation de son énergie ( n

, qui est 

l’énergie nécessaire par unité de surface pour créer une surface d’orientation 

cristallographique quelconque [82]. Cette énergie de surface, liée à la rupture des liaisons 

chimiques lors de la création d’une surface, est une grandeur essentielle en physique des 

surfaces cristallines.  

Sur une face dense, à température nulle, la surface est plate. A température non nulle, il se 

forme des lacunes et des ad-atomes. A plus haute température, il apparaît à la surface des 

domaines plats de différentes hauteurs et délimités par des marches. 

L'énergie libre d'une marche isolée sur une face dense s'écrit :  

F = U-TS, avec U l'énergie interne et S l'entropie        (1) 

A haute température, le terme entropique va grandir et dépasser en valeur absolue le terme 

d'énergie interne. L'énergie libre d'une marche devenant négative, les marches prolifèrent à la 

surface : c'est la transition rugueuse [83]. 

Dans le cas des surfaces vicinales, la transition rugueuse se produit à haute température. Les 

surfaces vicinales ont une énergie de formation de défauts beaucoup plus faible que les faces 

denses. Les surfaces vicinales peuvent donc être rugueuses pour des températures très 

inférieures à la température de fusion [84]. 

A basse température (sous la température de transition rugueuse notée TR) les marches sont 

pratiquement droites. A haute température (au-dessus de TR), les marches fluctuent fortement 

sous l'effet de l'excitation thermique et commencent à diffuser. Ce phénomène de diffusion 

des marches se traduit par l’augmentation de la largeur des terrasses. 

Deux instabilités différentes de marches peuvent être observées : la mise en paquets des 

marches (Figure 5b) et le méandrage (Figure 5c). 
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La mise en paquets de marches (« step-bunching » en anglais) est liée à l’instabilité de 

l’espacement entre marches voisines. Les marches tendent à se grouper ici et là, en formant 

des facettes et des larges terrasses (Figure 5b) parallèlement aux plans cristallographiques 

denses [85].  

Par contre, le méandrage est le nom donné à une instabilité de la forme de marches qui 

présente une ondulation du bord des marches (Figure 5c) [86]. 

Pendant le facettage, les marches élémentaires se relient en approchant leur bord de marche et 

en se joignant au milieu de la terrasse pour former des marches de hauteur plus grande. Ce 

mécanisme s’apparente à celui de la fermeture éclair (Figure 6). 

Marches doubles hauteur

Marches élémentaires 

Zone de coalescence des 

marches

 

Figure 6 : schéma représentatif de coalescence des marches élémentaires par le mécanisme de 

fermeture éclair [20] 

 

Figure 5 : schémas des différentes évolutions des surfaces vicinales (a) surface contenant des 

marches de hauteur mono-atomique (élémentaires) régulièrement espacées, (b) surface vicinale 

comportant des paquets de marches et (c) surface vicinale comportant des marches ondulées [60]. 
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II.2.2.  Coalescence des facettes  

Au-dessus de la température de transition rugueuse TR, les marches élémentaires 

commencent à se regrouper et se mettent en paquet. Cette mise en paquet de marches décrite 

dans le paragraphe précédent est la première étape dans le processus de la minimisation de 

l’énergie de surface. La surface révèle donc après la mise en paquets de marches une 

séquence alternative d’une ou deux larges terrasses suivies par un groupe de terrasses plus 

étroites (appelées macromarches) formant des escaliers. La seconde étape de ce processus est 

la coalescence des facettes, qui intervient pour des durées de traitement thermique très 

longues [85]. Les facettes formées après la mise en paquet de marches (Figure 7a) coalescent 

pour donner des facettes et des terrasses plus larges (Figure 7b).  

Angle de 

miscut m 

Angle de 

facette b

(a)

(b)

 

Figure 7 : schémas d’évolution de la largeur des facettes (a) avant et (b) après la coalescence. 

L’augmentation de la largeur des facettes entraîne une augmentation du nombre des marches 

élémentaires se regroupant pour former la macromarche. Ce phénomène de coalescence des 

facettes est gouverné par la différence de potentiels chimiques entre les facettes adjacentes. 

Les changements de direction cristallographique des macromarches peuvent être suivis par la 

mesure de l’angle de facette, bCf. Figure 7b. Cet angle augmente pendant le phénomène de 

coalescence des facettes pour atteindre une valeur critique c. Au-delà de cet angle, les 

facettes ne peuvent plus coalescer et la stabilisation de la surface est assurée. Il a été montré 

que la périodicité des marches à l’équilibre dépend de l’angle de miscut ainsi que de l’angle 

des facettes, b [87].  

D’après Mullins [88], le facettage de la surface commence par la nucléation d’une facette 

individuelle. En étudiant des surfaces vicinales de saphir taillées selon les plans (100) et (001) 
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avec des angles de miscut de 1 à 2°, et après un traitement thermique à 1400 °C pour 

différentes durées de 1, 2, 4, 6 et 12 h, Heffelfinger et al. [63,89,90] ont trouvé que le 

facettage passe par une série d’étapes distinctes qui commence par le regroupement de 

marches élémentaires de hauteur c/6. La coalescence de ces marches forme plusieurs facettes 

qui fusionnent pour recouvrir toute la surface. La figure 8 montre les principales étapes de 

réarrangement des marches d’une surface vicinale d’alumine (001) après un traitement 

thermique sous air à 1400 °C.  

a b

c d

a

e f

g

 

Figure 8 : réorganisation des marches à l’échelle de l’échantillon : (a) surface vicinale initiale, 

(b) lissage de la surface, (c) nucléation et croissance d'une facette, (d) formations de domaines de 

facettes, (e) interaction des facettes, (f) étape initiale du grossissement des facettes, (g) étape 

finale du grossissement des facettes [63]. 

La croissance de la facette individuelle (Figure 8c) donne naissance à une autre facette 

adjacente, due à la distorsion causée par la formation de la facette individuelle. Les 

interactions entre les facettes donnent naissance à un domaine de facettes sur la surface 

d’alumine (Figure 8d). Ces facettes vont grandir jusqu’à une taille définie par leurs forces 

répulsives. De part l’interaction entre facettes, la taille des facettes individuelles devient 

limitée par la formation de facettes de part et d’autre des facettes d’origine. Il peut y avoir une 

valeur critique de largueur de facette à laquelle une facette individuelle induit la formation des 

nouvelles facettes adjacentes. La coalescence du domaine de facette donne la morphologie 

finale de la surface.  
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II.2.3. Aspect thermodynamique de la croissance des marches 

On sait que l’énergie ( n

 (par unité de surface) d’une surface varie avec son 

orientation cristallographique. Pour une surface vicinale, ( n

est élevée et l’énergie 

correspondante à une aire S est donnée par le produit S. Il se peut que l’on gagne de l’énergie 

en modifiant le profil de la surface pour qu’elle présente des facettes dont l’orientation 

correspond à des faibles valeurs de ( n

tout en gardant son orientation moyenne, même si 

dans cette transformation on augmente la surface totale. Ce résultat a été démontré dès les 

années 1950 par Herring [91] qui a proposé une construction géométrique relativement 

complexe en se basant sur la construction de Wulff [92] pour déterminer la forme d’équilibre 

du cristal. Cependant le calcul de ( n


) pour une direction quelconque nécessite d’atteindre 

des mailles élémentaires de grande taille. Les progrès numériques récents permettent de 

calculer cette énergie avec plus de précision. Ce problème du facettage a été repris dans de 

nombreux travaux [93,94] sous forme plus algébrique en étudiant le comportement de 

l’énergie libre de facette. Le problème de la forme d’équilibre d’un cristal à température non 

nulle, notamment la transition rugueuse, a été beaucoup discuté car l’utilisation de modèles 

énergétiques simplifiés permet d’écrire des formulations analytiques [84,93,95]. Cette 

construction indique que les surfaces planes se décomposent en collines et vallées afin de 

réduire l’énergie de surface. Ainsi, la structure de la surface qui se développe à partir du 

processus de facettage dépend de l’orientation de la surface avant le facettage. 

Considérons une surface vicinale formée d’une succession de terrasses d’orientation 

(h0,k0,l0) séparées par des marches de hauteur monoatomique, dont le plan de marche a pour 

indices de Miller (h1,k1,l1). Au-dessus de la température de transition rugueuse (TR), et dans le 

but de minimiser l’énergie de surface, les marches commencent à se regrouper pour former 

des terrasses et des facettes plus grandes (Figure 9). Ces facettes macroscopiques 

d’orientations (h0,k0,l0) et (h2,k2,l2) parallèles aux plans cristallographiques denses présentent 

des énergies de surface plus faibles que celle de la surface vicinale initiale.  

La condition de stabilité vis à vis du facettage est simple : une aire S d'une surface vicinale 

d’orientation n


 se transforme en facettes de normale 1n


 (aire S1) et de normale 2n


(aire S2) si 

[23] : 

222111 )()()( SnSnSn


                 (2) 

en désignant par etles énergies de surface correspondantes, par unité de surface, de S, 

S1 et S2.  
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Figure 9 : schémas des différentes étapes du facettage d’une surface vicinale [23]  

Il est donc possible de calculer l’énergie libre de surface faiblement désorientée d’un angle m 

en considérant ces surfaces comme étant composées de terrasses séparées par des marches 

élémentaires. Ainsi, l’énergie libre d’une surface peut être écrite sous la forme suivante : 

m
mF

cos
)(tan


  > 1

2

)
tan

tan1
( 

m

m
 + )

cos
)(

tan

tan
(

2

2

2 mm

m             
 (3) 

où m est l'angle entre S et S2 et m2 l'angle entre les deux facettes S1 et S2. 

Cette condition est équivalente à la construction de Herring [91] et a une interprétation 

géométrique simple : la surface S d’orientation n


 est instable si son point représentatif dans 

un diagramme )(tan
cos

mF
m



 est au-dessus de la droite joignant les points de coordonnées 

(0,γ1) et (tan m2, 
2

2

cos m


) et stable dans le cas contraire (voir [23,94] pour plus de détails). 

II.3. Représentation microscopique et modèle de facettage  

Suivant les modes de préparation (par clivage, fracture ou polissage), la structure des 

surfaces réelles peut varier. Dans le cas d’une surface cristalline d’orientation voisine d’un 

plan dense, la description microscopique d’une telle surface est basée sur le modèle TSK 

(Terrace-Step-Kink) introduit par E. E. Gruber et al. [96]. Selon ce modèle, la surface 

présente généralement différents types de défauts. Des approches, expérimentales et 
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théoriques, ont été développées pour expliquer les instabilités morphologiques des surfaces. 

Des techniques nouvelles de haute résolution, telles que le STM ont permis d'observer les 

éléments fondamentaux de la morphologie d'une surface comme les terrasses, les marches, les 

crans, les ad-atomes ... (Figure 10) et par suite, de montrer que le mécanisme de croissance de 

marches est directement lié aux mouvements de ces défauts. 

 
Figure 10 : défauts de surface selon le modèle TSK. 

Historiquement, deux approches différentes ont été utilisées pour décrire l’évolution de la 

morphologie de la surface : la description quantique de Mullins et le modèle Burton, Cabrera 

et Frank (BCF) [94]. Nous allons les présenter ci-dessous.  

II.3.1. Description de Mullins 

Dans les années 1950, Mullins a proposé une approche pour étudier la cinétique de 

facettage [97]. L’intérêt de cette approche est la possibilité de définir l’énergie libre totale de 

la surface de telle manière que le potentiel chimique de la surface peut être dérivé comme une 

fonction analytique de la pente de la surface. L’énergie libre de surface F peut être écrite 

généralement comme l’intégrale de la tension de surface )nγ(


:  

F = 


A

)nγ( dS                          (4) 

avec A représentant l'aire de la surface à marches. 

Un attachement/détachement d’un atome sur la surface crée une variation de l’énergie de 

surface et par suite de ses dérivées. Le potentiel chimique est défini comme la moyenne du 

changement de l’énergie de surface pour enlever un atome d’une position (x, y) de la surface. 

Le potentiel chimique peut donc s’écrire comme suit : 

),(
),(

yx

F
yx

z

v



               (5) 

avec v  le volume occupé par un atome et F l’énergie libre de surface.  
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Mullins a introduit des équations différentielles décrivant la mobilité de la surface pour les 

différents modes de diffusion. Dans le cas d’une diffusion superficielle, il a considéré que la 

masse est conservée et la vélocité peut être écrite comme une équation différentielle dont la 

solution est une fonction d’amplitude A(t)  exp(- t/) où t est le temps et  (L) est une 

constante qui dépend de la période L.  

Il a trouvé (L)  L
2 

dans le cas d’un mécanisme d’évaporation/condensation, (L)  L
4
 pour 

la diffusion superficielle et 
 
(L)  L

3
 dans le cas de la diffusion en volume [98]. 

En 1961, Mullins a expliqué le processus de croissance de marches en appliquant ces 

équations différentielles sur des surfaces périodiques. Il a remarqué que la largeur des facettes 

suit une loi de puissance, telle que la largeur de la facette est proportionnelle à t
x
 où t est le 

temps de croissance de la facette et x est l'exposant [99]. Selon le mécanisme de diffusion, x 

peut être égal à 1/4, 1/3 et 1/2 respectivement pour la diffusion de surface, de volume et pour 

le processus d’évaporation/condensation.  

D'autres auteurs [100] ont trouvé que le processus de croissance d’une facette suit la même loi 

de puissance, mais avec une valeur de x égale à 0,23 pour le processus 

d’évaporation/condensation et 0,13 pour la diffusion de surface. D’autres théoriciens [101] 

ont prédit que la largeur des facettes suit une loi logarithmique en fonction du temps t. Ils 

suggèrent que la croissance des facettes est liée à la formation de nouvelles marches, qui 

agissent sur la cinétique de croissance des facettes.  

II.3.2. Modèle de Burton Carbera et Frank (BCF) 

Le modèle quantique proposé par Mullins n’est applicable que pour des températures 

supérieures à la température de transition rugueuse (TR). Il y a eu plusieurs essais pour 

appliquer cette approche en dessous de TR mais la première difficulté est liée au fait que l’on 

ne connaît pas la forme analytique de l’énergie libre de surface et que le potentiel chimique 

donné par l’équation (3) n'est pas bien défini en dessous de TR. Une autre approche a donc été 

développée pour décrire l’évolution de la morphologie de la surface en se basant sur le 

mouvement des atomes à la surface. C’est le modèle de croissance par avancée de marches 

(« step flow ou step motion») proposé par Burton et al. [102] et connu sous le nom du modèle 

BCF pour Burton, Carbera et Frank. Dans cette approche, la morphologie de surface est 

décrite par le mouvement des marches après une adsorption ou désorption des atomes.  
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On s'est longtemps demandé si l'ad-atome était instantanément adsorbé dans le site 

d'adsorption le plus proche de son point d'impact sur la surface ou si son énergie cinétique 

était dissipée en partie par une migration sur la surface. Sous l'effet de la température, les ad-

atomes peuvent diffuser ce qui leur permet, d'une part, de trouver le site d'adsorption le plus 

stable et en particulier de s'attacher aux marches et, d'autre part, de se lier à d'autres ad-

atomes. Les ad-atomes de la surface migrent vers les marches adjacentes et ont une 

probabilité K+ de s’attacher à la marche qui borde la terrasse en haut et K- de s’attacher à la 

marche vers le bas (Figure 11).  

Le modèle BCF a expliqué l’instabilité des marches en termes d'avancement des bords de 

marches via le mécanisme de transport des atomes à destination et en provenance des 

terrasses adjacentes. Dans ce cas, tous les atomes s’attacheront à une marche adjacente avec la 

même probabilité et la vitesse d’avancée des marches dépendra de la largeur des terrasses 

adjacentes. Selon ce modèle, les positions des terrasses sont annotées Xi (en positions 

atomiques) et par conséquent, la largeur de la terrasse n en nombre d’atomes est simplement 

donnée par la différence : Wn = Xn+1 - Xn (Figure 11). 

K +

K -

Wn

Xn Xn+1  

Figure 11: illustration des différents paramètres dans le modèle BCF [94] 

En réalité, il faut tenir compte d’une barrière énergétique plus importante en bord de marche, 

qui augmente la barrière de diffusion vue par un ad-atome lors de la descente d’une marche 

monoatomique (Figure 12). C’est l’effet Schwoebel [103]. Cette notion a été initialement 

introduite dans le contexte de mouvement de marches comme étant une barrière additionnelle 

dans la diffusion des atomes pour passer d’une terrasse à une autre en franchissant une 

marche. Le potentiel vu par un ad-atome au niveau de la marche n’est pas symétrique, et par 

suite, la probabilité pour un atome venant de la terrasse supérieure de s’attacher au bord 

inférieur de la marche est plus faible que celle d’un atome venant de la terrasse inférieure. 
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n n+1

Vitesse des marches 

ln-1 ln ln+1 ln+2

Ed

EES

Vue de profil 

 

Figure 12 : potentiel d’un ad-atome sur une surface vicinale et mécanisme d’échange d’ad-

atomes. Ed : barrière de diffusion sur la terrasse, ΔEES : barrière Ehrlich-Schwöbel [104]. 

Cette variation de probabilité due à l'effet Schwoebel peut agir sur l’évolution de la largeur 

des terrasses sur la surface [105]. Supposons qu’à un moment donné, la marche n+1 a subi un 

déplacement de façon à augmenter la largeur de la terrasse en arrière n, et par suite, la 

terrasse n+1 en face de la marche n+1 se rétrécit. La vitesse de la marche n dominée par le 

transfert des atomes vers la large terrasse n-1 est plus grande que celle de la marche n+1, 

dominée par le transfert des atomes vers la grande terrasse n en amont. La terrasse la plus 

large n va devenir encore plus large alors que la terrasse n+1 va se rétrécir. Finalement, la 

marche n fusionne avec la marche n+1 pour former une marche double. C’est la première 

étape de la formation de la mise en paquet de marches.  

Ce phénomène de mise en paquet de marches peut être activé lors d’un traitement thermique 

[106] ou lors de la croissance des couches [107]. Ainsi, la présence d’adsorbats sur des 

surfaces présentant des marches élémentaires séparées par de larges terrasses modifie ces 

surfaces et augmente la hauteur de marche par la formation de facettes [108]. L’effet des 

adsorbats a été observé aussi bien sur les métaux que sur les semi-conducteurs et les oxydes. 

La présence d’oxygène sur une surface d’Al(110) conduit au facettage de cette surface qui se 

compose en deux facettes (331) et (111). Par contre, Latyshev et al. [109] ont observé en 

cours de sublimation que la présence d’impuretés retarde localement l’avancée d’une marche. 

De même, en croissance, l’incorporation d’impuretés en bord de marches freine l’avancée de 

cette marche [110]. 

L’avancement des marches est assuré grâce aux différents mécanismes d’adsorption ou de 

désorption des atomes sur la surface. Mullins a considéré [88], comme on l’a vu dans le 



Contexte et bibliographie  

31 
 

paragraphe précédent, que l'évolution de la largeur des facettes est liée aux modes de transport 

de la matière qui peuvent contribuer au mouvement des marches. Plusieurs auteurs ont étudié 

les différentes situations de transport des atomes possibles sur une surface vicinale 

[111,112,113]. La figure 13 illustre ces mécanismes. Une explication plus détaillée de ces 

mécanismes est disponible dans la revue de Jeong et Williams [94].  

 
Figure 13 : différentes situations de transport de la matière au bord de marches [114]. 

i. Equilibre avec la phase gazeuse : les atomes du bord des marches se dirigent vers les 

terrasses et s’échangent avec la phase gazeuse.   

ii. Echange rapide des atomes entre les bords de marches : la diffusion des terrasses est 

très rapide et les atomes échangés viennent des bords de marches voisines.  

iii. Emission du bord de marche, diffusion rapide sur une même terrasse : cette situation a 

été étudiée par Bartelt et al. [115] et Giesen et al. [116] qui ont considéré que les 

atomes diffusés viennent de crans du bord des marches. La cinétique 

d’attachement/détachement des atomes d’un bord de marches vers les terrasses est 

lente par rapport à la diffusion des atomes sur les terrasses. Les atomes émis à partir 

d’un bord sont capturés, après une petite diffusion sur la terrasse, par le même bord de 

marche mais sur un autre site.  

iv. Emission du bord de marche, diffusion lente sur une même terrasse : la densité 

d’atomes sur les terrasses près des bords de marche diffère de la densité à l’équilibre 

sur les sites de terrasse éloignés de marches.  
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v. Echange rapide des atomes entre deux sites d’un même bord de marche en présence 

d’une large barrière Ehrlich-Schwoebel en bord de marche : les hypothèses de base 

sont les mêmes que le cas (ii), sauf que le bord de marche lui-même est le réservoir 

d’atomes. L’attachement des atomes au bord de la marche est interdit à cause d’une 

barrière d’Ehrlich-Schwoebel très grande; les atomes qui s'approchent du bord de 

marche à partir de la terrasse supérieure rebondissent.  

vi. Saut des atomes le long du bord de marches : encore une fois, le bord de marche joue 

aussi le rôle de réservoir d’atomes mais l’échange des atomes avec la terrasse est 

interdit.  

Ces mécanismes ont été illustrés par de nombreux résultats expérimentaux obtenus sur des 

surfaces vicinales de métaux : Cu(001) [117,118,116], Cu(111) [119], Ag(111) [120], 

Au(110) [121], Pb(111) [122] et Pt(111) [123]. Très peu de données expérimentales sur des 

surfaces vicinales d’oxyde existent. On peut néanmoins citer les résultats obtenus sur les 

surfaces vicinales d’alumine [124,125]. 

III. Evolution des surfaces vicinales d’alumine lors de 

traitements thermiques 

Différents paramètres tels que l’angle de miscut, la température, la durée et l’atmosphère 

du traitement thermique peuvent agir sur la morphologie des surfaces vicinales. Nous 

présenterons dans les paragraphes qui suivent une revue bibliographique de l’effet de ces 

paramètres sur la morphologie des surfaces vicinales d’alumine (001).  

III.1.  Influence de l’angle de miscut 

La surface, résultant de la découpe d’un monocristal selon un plan légèrement désorienté 

par rapport à un plan cristallographique dense, présente des marches élémentaires séparées par 

des terrasses parallèles aux plans cristallographiques denses. Si la surface obtenue après la 

découpe est périodique, il est donc possible de relier géométriquement l’angle de miscut m à 

la largeur des terrasses L par :  

m

h
L

tan
                  (6) 

Rappelons que la surface obtenue après la découpe d'un monocristal n'est pas périodique quel 

que soit l'angle de miscut. Cependant, pour des surfaces de faible angle de miscut (inférieur 

à 1°), la surface résultante présente une forme d’escaliers avec des larges terrasses L séparées 
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par des marches de hauteur h correspondant à la périodicité du cristal (Figure 14a). Plus 

l’angle de miscut est élevé, plus les terrasses sont a priori petites et plus la hauteur de marches 

est petite. Par contre, la découpe du monocristal avec un angle de miscut très élevé (supérieur 

à 5°) diminue la largeur des terrasses mais augmente la hauteur des marches qui les séparent. 

Dans le cas de l'alumine , il a été montré que la hauteur minimale de marche correspond à la 

distance c/6 qui sépare deux plans d'oxygène consécutifs. La découpe du monocristal crée des 

marches avec des hauteurs n fois c/6. Cependant, l'augmentation de l'angle de miscut entraîne 

une augmentation de la hauteur de marches. Cette augmentation de hauteur entraîne une 

augmentation des forces d’interaction répulsives à courte distance entre les marches 

[94,126,127] et par suite une augmentation de la vitesse de mise en paquet de marches 

[126,128,129]. Pour les angles de miscut plus grands, la surface présente, des terrasses de 

faibles indices de Miller et moins larges que celles des surfaces ayant des angles de miscut 

faibles mais séparées par des marches beaucoup plus nombreuses avec n plus grand (Figure 

14b).  

Marches atomiques

(a)

1°
c/6

 
> 5°

(b)

2. c/6
3. c/6

> 5°

2. c/6

> 5°
 

Figure 14 : schéma de surfaces vicinales d’angle de miscut (a) < 2° et (b) entre 5 et 10°.  

L’influence de l’angle de miscut sur l’évolution des marches d’une surface vicinale 

d’alumine (001) a été discuté par L. Pham Van et al. [85]. Ces auteurs ont trouvé que pour 

des surfaces vicinales d’angles de miscut différents, mais toujours relativement faibles (0,5; 

0,8 à 1,2 et 4°) et traitées thermiquement sous air pendant 1 h à 1500 °C, la vitesse de 

coalescence de marches diminue avec l’angle de miscut. Plus l’angle de miscut est élevé et 

plus la vitesse de coalescence de marche est faible (Figure 15).  

La surface d’angle de miscut de 0,5° (Figure 15a) montre des terrasses de 500 nm de large 

séparées par des macromarches de 1,2 nm de hauteur. Une augmentation de l’angle de miscut 

de 0,8 à 1,2° (Figure 15b) diminue la largeur des terrasses qui deviennent beaucoup moins 

larges pour une surface d’angle de miscut de 4° (Figure 15c).  
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Figure 15 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) possédant différents angles de miscut 

après un traitement thermique sous air de 1 h à 1500 °C (a) 0,5°, (b) 0,8 à 1,2° et (c) 4° [85] 

D’autre part, la figure 16 montre l’évolution de la morphologie de surfaces vicinales 

d’alumine  (001) d’angle de miscut de 0,06 et 0,4° traitées sous air pendant 1 h à 1400 °C. 

La mesure de la hauteur de marches, réalisée à partir de ces images AFM, montre que la 

surface vicinale d’angle de miscut de 0,06° présente des marches de hauteur moyenne de 

2,2 nm. Ces marches atteignent une hauteur plus grande de 3,2 nm pour la surface d’angle de 

miscut de 0,4°.  

 

Figure 16 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine (001) présentant deux angles de 

miscut différents traitées sous air pendant 1h à 1400 °C (a) image AFM (3 x3 m²) pour 

l’angle de miscut de 0,06°, (b) image AFM (1,2 x1,2 m²) pour l’angle de miscut de 0,4° 

La flèche sur la figure (b) indique une zone de coalescence de marches [62]. 

 

Nous avons vu dans cette partie l’influence de l’angle de miscut sur la taille et la 

morphologie des marches. En effet, la taille des marches est directement liée à l’angle de 

miscut : une augmentation de cet angle entraîne une diminution de la largeur des 

terrasses, quel que soit le traitement thermique.  
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III.2.  Influence de la température 

Plusieurs effets de la température peuvent être relevés, ils concernent des effets de 

vibrations ou de diffusion. Les effets de vibrations de surface montrent qu’une surface n’a pas 

la même énergie de surface ( n

 selon la température. De plus, l’augmentation de la 

température induit une plus grande diffusion surfacique et volumique des atomes et L. Pham 

Van et al. [20] ont constaté que les mécanismes de croissance des marches pour un traitement 

thermique à 1250 °C et 1500 °C sont différents : à 1250 °C, la croissance des marches a lieu 

selon des phénomènes de diffusion surfacique [130]; alors que pour un traitement thermique à 

température supérieure le phénomène d’évaporation-condensation est prépondérant.   

De plus, il a été observé que les marches élémentaires se regroupent tout d’abord par 

paire. Quelques études détaillées ci-dessous (Yoshimoto et al. [62], Pham Van et al. [20]) se 

sont concentrées sur l’étude de l’évolution de la hauteur des marches.  

 

                                     a                         b 

Figure 17 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine d’angle de miscut de 0,06° avec les profils 

correspondants : (a) après un traitement thermique sous air de 1 h à 1000 °C (1 x1 m²), (c) après 

un traitement thermique sous air de 1 h à 1400°C (3 x3 m²) [62] 

Théoriquement parlant et d'après l'équation 6, une surface vicinale brute d’angle de miscut 

0,06° est supposée périodique après la découpe et devrait présenter des terrasses de 206 nm de 

largeur séparées par des marches de hauteur moyenne de 0,216 nm. La surface traitée à 

1000 °C présente des marches élémentaires de hauteur c/6 = 0,22 nm avec des terrasses un 

peu plus large (250 nm) (Figure 17a). A 1400 °C, la surface présente des marches de hauteur 

moyenne de 2,2 nm, correspondant à n=10 fois la hauteur des marches élémentaires 
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(Figure 17c). Une augmentation de la température entraîne donc une augmentation de la 

hauteur de marches. 

Afin de quantifier cette augmentation, Pham Van et al. [20] a mesuré la hauteur des marches 

en fonction de la température du traitement thermique (Figures 18 et 19).  

 

Figure 18 : images AFM (1,2 x 1,2 m²) de surface d’alumine α (001) d’angle de miscut de 0,4° 

traitée sous air pendant 1 h aux températures indiquées [20]. Le nombre n indique le nombre de 

marches élémentaires qui séparent les terrasses.  

Un traitement thermique à 1100 °C induit la coalescence de quelques marches élémentaires 

par le phénomène de fermeture éclair pour former des marches de hauteur double de 0,4 nm 

[20] (La flèche sur la figure 18b indique une zone de coalescence de marches). Ce processus 

est visiblement favorisé à haute température. En effet, la plupart des marches élémentaires se 

combine et forme des marches de hauteur double. A 1300 °C, la hauteur des marches varie de 

0,4 à 0,88 nm. Après un traitement thermique à 1500 °C, la hauteur de marches est comprise 

entre 1,32 et 1,76 nm. A 1300 °C et 1400 °C, on peut également observer des marches 

élémentaires et des marches de hauteur multiple de c/6 (indiquées par une flèche sur la figure 

18b et 18e). Pour chaque température, la distribution de la hauteur de marches a été reportée à 

la figure 19. Ces histogrammes montrent que la diffusion des marches élémentaires est très 

faible à 1000 °C (grand pourcentage de marches de hauteur c/6). Le traitement thermique à 
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1100 °C induit la coalescence de quelques marches élémentaires ce qui se traduit par 

l'augmentation en pourcentage de marches de hauteur 2*c/6. A 1200 °C, la plupart des 

marches élémentaires se regroupent. L'histogramme correspondant montre la disparition des 

marches de hauteur c/6 et l’augmentation de celles de hauteur 2*c/6.  

 

Figure 19 : histogramme du nombre de marches de multiple hauteur de c/6 pour 

chaque température. (n=1,2….. 10) [20]. 

De plus, le traitement thermique à des températures comprises entre 1300 °C et 1400 °C 

induit l'augmentation du pourcentage de marches de hauteur multiple de c/6. On peut trouver 

des marches de hauteur 4*c/6, 6*c/6 et même 8*c/6.  

L’augmentation de la température lors d’un traitement thermique implique une 

augmentation de la hauteur de marches. Celles-ci se regroupent de façon non aléatoire 

puisqu’il a été montré qu’elles se regroupent par paire. Cette préférence de croissance 

par paire serait due à une plus forte interaction entre les atomes d’oxygène des couches 

successives, qu’une interaction entre les atomes d’aluminium des différentes couches.  

III.3. Influence de la durée du traitement thermique 

Si l’angle de miscut et la température de traitement thermique jouent un rôle important sur la 

taille, la hauteur, la période et la morphologie des marches, nous pouvons évidemment penser 
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que la durée du traitement thermique aura également une grande influence sur l’évolution des 

marches des surfaces vicinales. Une étude en fonction de la durée du traitement thermique 

permet de pouvoir étudier la croissance des marches aux premiers instants et de mieux 

comprendre les mécanismes mis en jeu. 

La figure 20 montre l’évolution de la période de marches et de la densité de nœuds d’une 

surface vicinale d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1 à 2° traitée thermiquement à 

1400 °C en fonction de la durée de traitement thermique [63].   

Temps de traitement thermique (h)

L
(n

m
)

 Temps de traitement thermique (h)

P
j/
1

0
0
 µ
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²

 

Figure 20 : évolution de (a) la période des marches et de (b) la densité des nœuds d’une surface 

vicinale d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1 à 2° après un traitement thermique à 1400°C 

pour des durées allant de 30 min à 6 h.[63]. 

Il apparaît que la période des marches augmente rapidement après de faibles durées de 

traitement thermique pour atteindre une valeur constante de 160 nm après 6 h de traitement 

thermique (Figure 20a). Si l’on mesure L, la distance entre deux facettes adjacentes, en 

fonction de la durée du traitement thermique, on s’aperçoit que celle-ci suit la même loi de 

puissance de type t
x 

décrite précédemment (Cf. § II.3.1). Nous avons récemment montré que 

dans le cas de surfaces vicinales d’alumine (001) à forts angles de miscut, 10°, traitées à 

1250 °C pour des durées comprises entre 30 min et 32h, la période suit également une loi en 

puissance [130]. Nous détaillerons cet aspect dans le chapitre 3. 

La figure 20b montre que le nombre de nœuds (jonction entre 2 facettes) diminue rapidement 

avec la durée de traitement thermique pour arriver à une valeur constante après 6 h de 

traitement thermique où la surface présente une période maximale. Le nombre de nœuds est 

également une donnée importante dans le mécanisme de coalescence des facettes. La période 

des marches peut augmenter grâce au mouvement et à l’élimination des nœuds. Une 
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diminution de la densité des nœuds est associée à une augmentation de la période des 

marches. 

III.4. Influence de la nature de l’atmosphère de traitement 

thermique  

Comme nous l’avons déjà indiqué précédemment (Cf. § III.3.1), plusieurs modes de 

transport de matière contribuent à l'évolution d’une surface vicinale pendant le traitement 

thermique : la diffusion en surface, le transport par évaporation/condensation et la diffusion 

en volume. Ces modes de transport de la matière dépendent de différents paramètres externes 

tels que la température, la durée et l’atmosphère de traitement thermique. Pour des 

températures intermédiaires, la diffusion en surface est généralement le processus dominant. 

Le transport par la vapeur devient important aux températures élevées et sur des grandes 

échelles de longueur. Dans ce contexte, seule la nature de l’atmosphère du traitement 

thermique peut modifier le mode de diffusion. En effet, la réponse d’une surface d’oxyde 

dépend fortement de la nature de l'atmosphère de traitement thermique (oxydante ou 

réductrice). Lorsqu'un solide est traité thermiquement dans une atmosphère contenant l'un de 

ses constituants (par exemple un oxyde sous oxygène), il devient sur-stœchiométrique pour ce 

constituant. Inversement un oxyde traité thermiquement sous vide devient sous-

stœchiométrique en oxygène. La diffusion atomique par les surfaces d’oxyde est gérée par la 

mobilité des atomes d’oxygène sur la surface. Un traitement thermique à haute température et 

sous atmosphère inerte nous permet d’éliminer ou d’affaiblir le facteur de transport de la 

matière par voie gazeuse (évaporation/condensation), ainsi un traitement thermique sous 

oxygène peut augmenter la mobilité des atomes d’oxygène de la surface et par suite accélérer 

le phénomène de diffusion de la matière. 

L. Pham Van et al. ont étudié l'influence de l'atmosphère du traitement thermique sur la 

morphologie des surfaces vicinales d'alumine . Ils ont montré que la tendance des marches 

élémentaires à se regrouper en paires pour former des marches de hauteur 2n*c/6 (Figure 21a) 

n’est pas la même après un traitement sous très faible pression d’oxygène (10
-4 

mbar) [21]. La 

mesure de la hauteur des marches dans ce cas montre que les marches préfèrent se regrouper 

en (3n ± 0,5)*c/6 (Figure 21b). Le passage de 2n (marche double) à 3n indique une 

augmentation des plans atomiques impliqués dans le phénomène de relaxation de la surface 

d’alumine et qui dépend de la composition chimique de la surface. Ceci est dû à la diminution 
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du taux d’O2 avec la température. En effet, la surface vicinale d’alumine sous vide se termine 

par un plan d’aluminium, tandis qu’elle se termine par un plan d’oxygène à l’air [21].   

De plus, L. Pham Van et al. ont remarqué que la surface traitée à 10
-4

 mbar pendant 

20 minutes à 1400 °C ne possède pas la même reconstruction sur toute la surface. Deux 

reconstructions ont été trouvées sur une telle surface : les reconstructions 30R)32x32(  et 

9R)31x31(  ce qui donnent nécessairement deux morphologies de marches différentes. 

Les images AFM de ces deux reconstructions sont présentées à la figure 22. 

Pour une reconstruction 30R)32x32( , la surface présente des marches de 1,21 nm, ainsi 

qu’un grand nombre de nœuds qui bloquent la diffusion de ces marches (profil de la figure 

 

Figure 21 : (a) modèle d’une surface après un traitement thermique sous air avec une hauteur 

de 4*c/6, (b) schéma de la formation des marches de hauteur de 3,5 et 4,5*c/6. La flèche 

indique la disparition des atomes d’oxygène après un traitement thermique à 10
-4

 mbar [21]. 

  

(a) (b) 

Figure 22 : images AFM avec les clichés LEED correspondants de la surface vicinale d’alumine  

(001) traitée à 1400 °C sous UHV, (a) image AFM (3,3 x 3,3 m²) de la surface de reconstruction 

30R)32x32(  et (b) image AFM (1,7 x 1,7 m²) de la surface de reconstruction 

9R)31x31( [21]. 
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22a). Par contre, la reconstruction 9R)31x31(  donne des marches plus régulières de 

hauteur de 2,112 nm (profil de la figure 22b). L. Pham Van a montré que cette variation de 

morphologie de surface est due aux différents phénomènes de relaxation de la surface 

d’alumine et à différentes forces répulsives probablement engendrées par différentes 

terminaisons de la surface.  

L’influence de l’atmosphère de traitement thermique a été également étudiée par J. Wang [59] 

sur des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 0,5°. La figure 23(a) 

présente une image AFM de la surface exposée durant 20 minutes au bombardement ionique 

d’argon (1 KV) suivie d’un traitement thermique de 6 h à 1000 °C sous ultra-vide. La surface 

montre une forte rugosité avec une morphologie présentant des motifs qui ont l’air de se 

répéter. Cependant, un traitement thermique à 10
-4

 mbar d’O2 pendant 2 h à 1100 °C conduit à 

la formation de terrasses avec un grand nombre de crans et d’îlots d’atomes de 0,2 nm de 

hauteur (Figure 23b). Une longue durée de traitement thermique de 6 h donne des terrasses de 

30 à 50 nm de large séparées par des marches de 0,2 nm de hauteur (Figure 23c). 

 

L’étude par LEED de la surface traitée à 10
-4

 mbar d’O2 pendant 6 h à 1100 °C montre qu’elle 

présente une reconstruction de 9R)31x31( .   

Comme nous venons de le voir, la nature de l’atmosphère de traitement thermique joue 

un rôle prépondérant dans l’évolution de la morphologie des surfaces vicinales. Dans le 

cas d’oxyde, il apparaît évident qu’une atmosphère sur- ou sous-saturée en oxygène 

conduit à des reconstructions de surface et des morphologies de marches différentes. Dès 

lors, la hauteur des marches sous air, multiple pair de c/6, sera plutôt égale à 

   

Figure 23 : images AFM (500 x 500 nm
2
) de la surface vicinale d’alumine  (001) après : (a) un 

bombardement ionique d’Ar suivi par un traitement thermique de 6 h à 1000 °C sous UHV, (b) après 2h 

de traitement thermique sous 10
-4

 mbar d’O2 à 1100 °C et (c) après 4h de traitement thermique sous     

10
-4

 mbar d’O2 à 1100 °C [59]. 



Contexte et bibliographie  

42 
 

(3n ± 0,5)*c/6 lors d’un traitement thermique sous très faible pression d’oxygène        

(10
-4 

mbar). 

IV. Conclusion  

Les surfaces vicinales d’oxyde, comme les surfaces vicinales de métaux ou de semi-

conducteurs, présentent des instabilités morphologiques au-dessus de leur température de 

transition rugueuse (TR). Différents modèles théoriques ont été développés pour décrire ces 

instabilités morphologiques. Le caractère isolant de la plupart des surfaces d’oxyde empêche 

l'utilisation de la microscopie à effet tunnel. Ce manque de résultats expérimentaux, sans 

observation à haute résolution de la surface d’oxyde, ne permet pas d'affiner les modèles 

théoriques qui décrivent correctement les mouvements des atomes sur une telle surface. 

L’étude de l’évolution des marches sur les surfaces vicinales d’alumine montre que le 

phénomène de croissance des marches dépend essentiellement des conditions de traitement 

thermique (température, durée et atmosphère du traitement thermique).  

- L’angle de miscut détermine la largeur des terrasses après traitement thermique : plus 

l’angle de miscut est petit, plus les terrasses sont grandes. Il est important de noter que 

tous les travaux réalisés jusqu’à présents sur les surfaces vicinales d’alumine  ont mis 

en œuvre des angles de miscut inférieurs à 5°. 

- Une augmentation de la température entraîne une augmentation de la hauteur des marches, 

celle-ci variant sous différentes atmosphères.  

- Dans le cas de surfaces vicinales d’oxyde, il apparaît évident que la mobilité des atomes 

d’oxygène sur la surface est un facteur prépondérant dans le mécanisme de croissance des 

marches.  

Nous utiliserons au cours de ce travail des substrats d’alumine taillés de 1 à 10° par rapport 

aux plans (001) du saphir. Ces substrats seront traités thermiquement sous différentes 

conditions. L’évolution de la morphologie des marches sera suivie par microscopie à force 

atomique (AFM) et diffusion centrale des rayons X sous incidence rasante (GISAXS). La 

description de ces techniques de caractérisation est donnée au chapitre 2. 
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u cours de ce chapitre, nous présenterons le protocole de préparation des 

échantillons ainsi que les différents fours utilisés pour la réalisation des traitements 

thermiques. Ensuite, nous décrirons les deux techniques de caractérisation 

utilisées : la microscopie à force atomique (AFM) et la diffusion centrale des rayons X sous 

incidence rasante (GISAXS).  

I. Préparation des échantillons  

Les substrats avec lesquels nous avons travaillés sont fabriqués par la société MTI 

corporation (Richmond, Californie) qui fait croître ses monocristaux d’alumine  par la 

méthode de tirage mise au point par Czochralski. 

I.1. Orientation et découpage  

Chaque monocristal est ensuite découpé en tranches selon un angle de miscut, garanti 

à plus ou moins 0,5° par le fabriquant par rapport aux plans cristallographiques (006) du 

monocristal. Pour notre étude, l’angle de miscut a été choisi égal à 1, 5 ou 10°. Afin que les 

marches se développent de manière rectiligne, l’angle d’azimut a été choisi égal à 0 [1].  

Les substrats de dimensions 10 x 10 x 0,5 mm sont polis par un polissage mécano-

chimique de telle sorte que la rugosité garantie par le fabriquant soit inférieure à 10 Å.  

Les substrats doivent être préalablement caractérisés par diffraction des rayons X afin 

de déterminer l'orientation des facettes (006). Cette orientation est indiquée par une marque 

faite à la pointe diamant sur l’échantillon comme le montre la figure 1. 

Echantillon 

 

Figure 1 : représentation schématique de la surface vicinale d’alumine  (001) avec une 

marque indiquant l’orientation des facettes. 

L’orientation des marches des monocristaux d’alumine a été déterminée avec un 

diffractomètre développé au laboratoire [2,3]. Ce diffractomètre est basé sur la géométrie 

Debye-Scherrer. Il se compose d'une source de rayons X classique à tube scellé utilisant une 

A 
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anode en cuivre et fonctionne sous 37,5 kV et 28 mA, d'un monochromateur asymétrique à 

lame de quartz courbe permettant d'obtenir un faisceau monochromatique convergent de 

longueur d'onde CuKa1 = 1,54056 Å et d'un détecteur courbe à localisation (INEL CPS 120). 

L'échantillon est placé sur un porte-échantillon au centre du cercle de détection et est étudié 

en réflexion sous incidence fixe.  

L’échantillon est irradié sous un angle d’incidence ω = ±m, où est l'angle de Bragg des 

plans (006) de l’alumine (= 20,8°) et m est l’angle de miscut. Suivant la valeur de ω, la 

marque est placée sur l’échantillon du faisceau incident ou du faisceau diffracté. Si                 

ω = +m, les facettes (006) sont du côté du faisceau diffracté (Cf. Figure 2).  

 = B + m
B

Détecteur 

Faisceau 

(006)

B

 
Figure 2 : principe d'orientation d'un monocristal d'alumine .  

L’ajustement de l’angle d’incidence ω est assuré par le mouvement de rotation du porte-

échantillon. L'angle ω est ajusté de telle sorte que l'intensité diffractée par les plans (006) soit 

maximale.   

Les substrats de 1 cm², ainsi orientés, ont été ensuite découpés en quatre à l’aide d’une 

scie à fil diamant de diamètre 250 µm. Les échantillons subissent ensuite un cycle de 

nettoyage afin d’enlever toute contamination de surface ainsi que les traces de colle laissées 

lors de la découpe à la scie à fil. Pour ce faire, le monocristal est trempé pendant 10 min dans 

de l’acétone dans un bac à ultrasons. Cette opération est répétée deux fois. Enfin, le 

monocristal est placé dans de l’eau osmosée. Les échantillons sont séchés par un jet d’argon, 

et rangés dans une boîte à l’abri d’éventuelles contaminations. 
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I.2. Traitements thermiques  

Après avoir été orientés et découpés, les échantillons subissent des traitements thermiques 

sous air ou sous atmosphère contrôlée afin d’étudier les mécanismes de croissance des 

marches. Différents fours ont donc été utilisés. 

I.2.1. Four sous air  

Les traitements thermiques sous air ont été effectués dans un four ascenseur à haute 

température fourni par la société Pyrox et équipé de résistances super Khantal permettant 

d'atteindre des températures de l'échantillon proches de 1600 °C. Le four est muni d’une 

régulation en température se faisant par le biais de deux thermocouples Pt / Pt – Rh (10%). Un des 

thermocouples est placé en périphérie de la chambre de cuisson mesurant ainsi la température près 

des résistances et un autre est situé au milieu de la chambre de cuisson et permet de connaître la 

température près de l’échantillon. L’échantillon est placé dans un petit creuset d’alumine 

cylindrique de hauteur 1 cm et de diamètre 1,5 cm et fermé par un couvercle en alumine. Ce 

creuset est positionné sur une plaque d’alumine de hauteur 7 cm et de diamètre 7 cm. Cet 

ensemble est mis verticalement dans le four grâce à un moteur de façon à ce que le bout ouvert à 

l’air soit orienté vers le haut.  

Les échantillons sont introduits dans le four préalablement chauffé à la température 

voulue, et le chronomètre est démarré lorsque la température mesurée au niveau du creuset 

atteint 85 % de la température souhaitée.  

I.2.2. Four sous atmosphère contrôlée 

Les traitements thermiques réalisés sous atmosphère contrôlée (neutre (argon) ou saturée en 

oxygène) nécessitent de travailler avec un four à enceinte fermée pouvant supporter des chocs 

thermiques forts et répétés dans le temps. En effet, des traitements thermiques de courte durée 

étant réalisés, une trempe thermique des échantillons est préconisée. Nous avons utilisé un 

four constitué d’une canne munie d’un thermocouple au bout de laquelle est placé 

l’échantillon (Cf. Figure 3). Le tube en alumine, qui peut coulisser horizontalement le long de 

la canne pour ouvrir et fermer le four, permet de travailler dans une enceinte fermée dont 

l’étanchéité est assurée par deux vannes placées de part et d’autre du tube. Il est possible de 

faire le vide dans cette enceinte grâce à un système de pompage et également de contrôler la 

pression et le flux de gaz circulant à travers le four grâce à un manomètre, un débitmètre ainsi 

que des bulleurs. La température maximale d'utilisation de ce four est égale à 1400°C.  
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Figure 3 : photographie du four utilisé pour des traitements thermiques sous atmosphère 

contrôlée. 
 

Les échantillons sont introduits dans le four chauffé à la température voulue. Un 

pompage de 5 minutes est effectué avant d’introduire le gaz au débit désiré dans l’enceinte du 

four. L’échantillon est sorti lorsque le chronomètre affiche la durée souhaitée.    

II. La Microscopie à Force Atomique (Atomic Force 

Microscopy, AFM) 

Le caractère isolant de la plupart des surfaces d’oxyde, y compris le saphir, empêche 

l'utilisation de la microscopie à effet tunnel et par suite de suivre par cette méthode l'évolution 

des marches sur de telles surfaces. La microscopie à force atomique permet d’imager une 

surface (isolante ou conductrice) en mesurant les forces d’interaction entre l’extrémité d’une 

pointe qui balaye la surface de l’échantillon, à une distance de quelques Angströms, sous un 

asservissement contrôlé par des céramiques piézo-électriques. L’AFM s’avère être une 

méthode d’observation non destructive très performante pour l’observation des surfaces de 

saphir, d’autant plus que la préparation des échantillons est rapide. 

Dans cette étude, l’AFM sera utilisé pour faire des images topographiques. Nous en extrairons 

des informations telles que la morphologie de la surface, la taille des marches et leur 

répartition spatiale.  
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II.1. Principe et mode de fonctionnement du microscope à 

force atomique  

Le principe de fonctionnement de l’AFM dérive directement de celui du STM inventé en 

1982 par Binnig, Rohrer et al. [4]. Il est basé sur le principe du balayage et de la rétroaction 

d’une pointe au-dessus de la surface à observer. Il consiste à balayer la surface de 

l’échantillon avec une pointe dont le rayon de courbure est de 10 à 20 nm tout en mesurant les 

forces d’interaction entre la pointe et la surface (Figure 4). A force d’interaction maintenue 

constante par exemple (hauteur variable), il est possible de reconstituer la topographie de 

l’échantillon. 

Un tube en céramique piézoélectrique assure à la fois le balayage de la surface x-y et le 

contrôle de la position de la pointe par rapport à la surface de l’échantillon. La très grande 

sensibilité de ces céramiques offre une précision en z meilleure que 10
-2

 nm. La sonde de 

l’AFM est une pointe ultra-fine, idéalement de dimension atomique, intégrée à l’extrémité 

d’un micro-levier flexible (cantilever) et sensible à des forces plus faibles que les forces 

interatomiques. Ces interactions peuvent être des forces de van der Waals, des forces 

électrostatiques, des forces magnétiques ou encore des forces de répulsion ionique.  

Les déflections du micro-levier résultant des variations de force entre la pointe et l’échantillon 

lors du balayage sont mesurées par une détection optique. Un faisceau laser est focalisé sur 

l’extrémité du micro-levier puis réfléchi dans une photodiode coupée en deux ou quatre 

cadrans. La déflection du levier provoque un déplacement du faisceau réfléchi sur la diode et 

donc une variation de la différence de tension mesurée entre les différentes parties du 

photodétecteur. 

 

Figure 4 : représentation schématique du principe de l'AFM utilisant comme système de détection la 

déflection optique d'un faisceau laser. 
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L’AFM peut fonctionner selon plusieurs modes que l’on peut classer en deux grandes 

catégories : les modes statiques et les modes dynamiques. 

II.1.1. Le mode contact ou statique 

Lorsque la pointe se rapproche de la surface de l’échantillon, les nuages électroniques des 

atomes composant la pointe rentrent en contact avec les nuages électroniques des atomes 

situés en surface de la zone analysée : l’interaction entre ces nuages crée une force répulsive. 

La portée de ces forces ne s'étend que sur de très faibles distances ; elles sont responsables de 

la déflection du micro-levier d’une façon quasi-statique selon la loi de Hooke F= k*d, où k est 

la raideur du levier et d sa déflection verticale. Les variations de ces forces de répulsion 

imposées par le relief de la surface de l’échantillon sont exploitées pour enregistrer des 

images. Il existe deux modes de fonctionnement en mode contact : le mode "force constante" 

et le mode "force variable ou hauteur constante". 

a) mode force constante   

C'est le mode le plus couramment utilisé en mode contact, il est analogue au mode courant 

constant de la microscopie à effet tunnel où la déflection du cantilever est maintenue 

constante grâce à une boucle d’asservissement, qui pilote le déplacement de la céramique 

piézo-électrique sous l'échantillon. La précaution à prendre dans ce mode de fonctionnement 

est de respecter une vitesse maximale de déplacement de la surface par rapport à la pointe afin 

que la boucle d'asservissement couplée au système mécanique de la céramique piézo-

électrique ait le temps de réagir correctement. Cette méthode permet de mesurer les variations 

en hauteur de l'ordre de 0,01 nm. 

b) mode force constante ou hauteur constante 

Dans ce mode, la hauteur de l’échantillon est maintenue constante et la déflection du 

cantilever est enregistrée. Le contraste dans l’image est alors obtenu à partir des variations de 

l'intensité mesurées entre les deux cadrans du photodétecteur puisque, pour suivre le profil de 

la surface, le micro-levier est contraint de se déplacer suivant l'axe z. Ce mode donne 

également des informations topographiques mais il introduit une limite dans le choix de 

l’échantillon : il doit être très peu rugueux de manière à ce que le cantilever puisse suivre la 

surface sans être endommagé. Ce mode est généralement utilisé pour obtenir des images à 

l’échelle atomique.  
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II.1.2. Les modes dynamiques  

Dans le mode dynamique, la surface est imagée en faisant osciller le cantilever près de sa 

fréquence de résonance (Cf. Figure 5). La fréquence de résonance est propre à chaque levier 

car elle dépend de sa géométrie et de sa masse. Typiquement, les fréquences d'oscillations 

sont de quelques dizaines à quelques centaines de kHz. 

 

Figure 5 : schéma de principe du microscope fonctionnant en mode dynamique.  

 

Suivant le mode de détection, on mesure :  

 soit la modification de l'amplitude d'oscillation à une fréquence donnée (technique de 

modulation d'amplitude AM-AFM) : ce mode est appelé aussi mode "Contact 

Intermittent" ou "Tapping" en anglais. Dans ce cas, la fréquence de travail est 

légèrement inférieure à la fréquence de résonance et l’amplitude de vibration est assez 

grande (10-100 nm). La pointe est approchée de la surface de l’échantillon jusqu’à ce 

qu’elle frappe celle-ci à chaque cycle. Dès lors, l’amplitude de vibration du levier est 

limitée par l’interaction répulsive pointe-surface. Le balayage à amplitude de vibration 

constante permet d’obtenir une image topographique de la surface.  

 Soit la variation de la fréquence de résonance (technique de modulation de fréquence 

FM-AFM) : ce mode est aussi appelé Non-Contact AFM (NC-AFM). Ce mode a été 

proposé par Albrecht et al. [5] afin d’utiliser l’AFM en mode dynamique sous ultra-

vide. En effet, si l’on maintient l’amplitude d’oscillation du cantilever constante et 

égale à une consigne A0 à l’aide d’une boucle de régulation, on peut étudier l’effet des 

interactions pointe/surface sur les changements de la fréquence de résonance f0 de 

l’oscillateur. Ce changement de fréquence, qui se produit de façon quasi instantanée, 

de l’ordre de l’inverse d’une période d’oscillation 1/f0 est mesuré par un démodulateur 

de fréquence.  



Techniques expérimentales mises en œuvre  

58 

 

Parmi ces modes, c’est le mode "Tapping" qui est le plus communément utilisé. La qualité de 

l’image obtenue en AFM n’est pas reliée simplement à la faible valeur du rayon de courbure 

de la pointe mais elle dépend également du type d’échantillon à observer. Même si la 

résolution atomique a été obtenue par AFM sur des échantillons en couches [6], ce niveau de 

résolution n’est possible que dans des cas particuliers. En règle générale, plus l’échantillon est 

dur et plat, plus la résolution spatiale est élevée. Le contrôle précis de l’interaction entre la 

pointe et l’échantillon en mode dynamique en équilibrant la contribution des forces attractives 

ou répulsives peut améliorer la résolution [7]. 

Nous avons donc réalisé l’ensemble des observations en mode contact intermittent "Tapping" 

pour obtenir les images topographiques. 

II.2. Dispositifs utilisés 

Au début de la thèse, nous ne disposions pas au laboratoire d'un AFM de qualité suffisante 

pour réaliser ce type de mesure, nous avons donc réalisé nos observations à l'aide du 

microscope Multimode de la société Veeco (Figure 6) situé à l’Institut Pprime, au 

département de Physique et Mécanique des Matériaux de l’Université de Poitiers. Depuis 

environ 1 an, nous disposons au sein de notre laboratoire d'un microscope 5500 de la société 

Agilent (Figure 7). A l’aide de ces deux montages, nous avons réalisé des images 

topographiques de très bonne résolution sur des monocristaux d'alumine  (001) afin 

d'extraire des informations quantitatives sur la mise en ordre des surfaces.  

Les différences techniques de ces deux appareils sont décrites ci-après. 

- Le Multimode piloté par Nanoscope III de la société Veeco (Figure 6), situé à 

l’Institut Pprime de l’Université de Poitiers, est un microscope à "pointe fixe". 

En effet dans ce type d'AFM, la pointe est fixe et c’est l’échantillon qui se 

déplace au-dessous de la pointe. Cet AFM utilise un scanner dont l’étendue 

maximum de balayage est de 10×10 μm
2
.  

- Le microscope 5500 piloté par Picoview 8 de la société Agilent (Figure 7), 

situé au Centre Européen de la Céramique à Limoges, est un microscope à 

"pointe balayée". En effet dans ce type d’AFM, l’échantillon est fixe et la 

pointe balaye la surface. Cet AFM utilise un scanner dont l’étendue maximum 

est de 9×9 μm
2
. 
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Figure 6 : photo du Multimode utilisé à l'institut P'. 
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Figure 7 : photo de l’AFM utilisé au CEC. 

 

La forme et la taille de la pointe sont des paramètres essentiels pour la microscopie à force 

atomique. Afin que l'analyse se fasse localement à l'échelle atomique, il faut que la pointe soit 

la plus fine possible. L’extrémité de cette pointe peut être modélisée par une sphère de rayon 

de courbure inférieure à 10 nm Les pointes utilisées lors de nos observations sont des pointes 



Techniques expérimentales mises en œuvre  

60 

 

adaptées au mode contact intermittent. La caractéristique essentielle des micro-leviers est leur 

constante élastique k. On utilise des micro-leviers en silicium avec une grande constante de 

raideur qui varie de 3 à 80 N/m, revêtu ou non d'une couche de 30 nm d'aluminium. Le 

revêtement augmente la réflexion du faisceau laser et empêche la lumière d'interférer à 

l'intérieur du levier. Les dimensions des micro-leviers sont environs de 3 μm d’épaisseur, 225 

μm de longueur et 28 μm de largeur.  

II.3. Interprétation des images obtenues 

L’analyse et l’interprétation des images topographiques obtenues requièrent une attention 

toute particulière afin d’extraire les valeurs de la période et de la hauteur des marches. Les 

images sont traitées à l’aide du logiciel WSxM développé par Nanotec Electronica [8]. 

Plusieurs traitements sont d’abord appliqués sur les images brutes  pour corriger les courbures 

et/ou les inclinaisons qui sont dues à la non planéité de l'échantillon et à son positionnement 

sur le porte-échantillon (Figure 8a). 

II.3.1. La fonction «planefit» 

La fonction « planefit » corrige les images brutes et enlève l'inclinaison par ajustement 

global sur l’ensemble de l’image en soustrayant à chaque pixel le plan moyen, estimé à partir 

de l’image brute tel que (Figure 8b) : 

Z(x,y)planefit = Z(x,y)brute - <Z(x,y) >                                                                                           (1) 

 

 155.69 nm

 0.00 nm

200nm
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 0.00 nm

200nm

 

(a) (b) 

Figure 8 : image topographique d’une surface vicinale d’alumine  (001) traitée pendant 

32 heures sous air à 1250°C. (a) image brute (b) corrigée par la fonction «planefit». 
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II.3.2. La fonction «flatten» 

Afin de s’affranchir des variations de hauteur (c’est à dire suivant l’axe Oz) qui 

peuvent survenir au cours de la réalisation d’une image, variations qui sont dues 

principalement aux dérives thermiques et mécaniques du tube piézoélectrique sur lequel est 

fixée la pointe ou l’échantillon, la fonction «flatten» qui soustrait à chaque ligne sa hauteur 

moyenne est appliquée. Cette fonction permet une meilleure observation du relief des surfaces 

observées (Figure 9b). 
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(a) (b) 

Figure 9 : image topographique d’une surface vicinale d’alumine  (001) traitée pendant 

32h sous air à 1250°C. (a) image 8b (b) image 8b corrigée par la fonction «flatten». 

II.3.3. La fonction «auto-corrélation» 

Les surfaces vicinales nanostructurées peuvent présenter une périodicité. Afin de pouvoir 

mesurer la période des marches, nous avons utilisé la fonction d’auto-corrélation [9,10], qui 

est la convolution d’un signal avec lui-même décalé d’une distance r. La fonction d’auto-

corrélation peut être écrite simplement sous la forme : 

)()()( 00 rrhrhrC


                                                                                                        (2) 

où r


 représente le vecteur de décalage d’un point quelconque de la surface par rapport à un 

autre point de la surface repéré par le vecteur 0r


. 

h( r


) est la hauteur du point repéré par le vecteur r


. 

La période de ces profils ainsi que l’amortissement en fonction de la distance apportent une 

information directe sur le degré d'organisation de la surface observée. La fonction d’auto-

corrélation appliquée à une image AFM d’une surface traitée pendant 32 heures à 1250°C 
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montre l’existence de deux harmoniques à n×80 nm (Figure 10), où n est un entier naturel, 

démontrant que la surface est ordonnée à longue distance selon une dimension.  

Pour chaque échantillon, plusieurs images ont ainsi été traitées et une valeur moyenne de la 

période a pu être mesurée. 

Un autre paramètre important pour notre étude est la hauteur des marches, celle-ci a pu être 

mesurée à partir de profils extraits des images après traitement par les fonctions «planefit» et 

«flatten». La hauteur correspond à la distance verticale d’une crête au premier creux voisin 

(Figure 11). Pour chaque échantillon, plusieurs profils ont ainsi été tracés pour extraire une 

valeur moyenne de la hauteur des marches.  

 

0 100 200 300 400

r (nm)

2L

 
(a) (b) 

Figure 10 : (a) image auto-corrélée d’une surface vicinale d’alumine  (001) présentant des marches 

périodiques (en insert) [11], (b) profil issu de l’image auto-corrélée perpendiculairement aux marches. 
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Figure 11 : (a) image traitée par la fonction «planefit» et «flatten», (b) profil utilisé pour mesurer la 

hauteur des marches (en insert : pour plus de lisibilité, l'échelle en Z est divisée par 40).  
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III. Diffusion centrale des rayons X sous incidence rasante 

La méthode de diffusion centrale des rayons X en incidence rasante (en anglais GISAXS 

pour Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering) connaît un essor considérable. Elle 

permet en effet d'obtenir, de façon non destructive, une information statistique moyenne sur 

l'ensemble de l'échantillon. Elle permet notamment d’analyser avec une grande sensibilité la 

morphologie et l’organisation des îlots déposés sur un substrat aussi bien que des 

nanostructures enterrées sous une surface. 

D'une manière générale, la technique de diffusion aux petits angles est ancienne [12]. 

Cependant, les premières expériences en incidence rasante ne furent réalisées aux Etats-Unis 

qu'à la fin des années 1980 sur un montage de laboratoire à anode tournante pour l’étude des 

premiers stades de croissance de films d’or [13,14]. Au cours des années 1990, des 

expériences de diffusion centrale sous incidence rasante ont été développées par le groupe de 

A. Naudon en France au LURE pour l’étude de nanoparticules métalliques noyées dans des 

matrices de carbone [15,16]. A partir de ces années, un certain nombre de montages 

expérimentaux dédiés à l’analyse par GISAXS de nanostructures sont apparus sur des lignes 

de lumière européennes autour des sources de rayonnement synchrotron (ESRF, HASYLAB) 

[17,18]. 

Expérimentalement, l'une des difficultés de cette méthode réside dans le choix de l’angle 

d’incidence, son contrôle permettant de faire varier la pénétration des rayons X dans 

l’épaisseur du matériau. Selon que les entités diffusantes sont déposées sur sa surface ou 

incrustées sous celle-ci, l’angle d’incidence  sera respectivement très proche de l’angle 

critique, c, du matériau considéré ou supérieur à c. 

Dans notre cas, la diffusion centrale des rayons X aux petits angles en incidence 

rasante sera la technique adoptée pour analyser à une échelle au moins millimétrique, les 

phénomènes de mise en ordre de surfaces vicinales d’alumine . Des informations statistiques 

sur la période et la hauteur des marches ainsi que sur l’orientation et le degré d’ordre à longue 

distance sont ainsi accessibles. 

III.1.  Principe général  

Le principe de base est illustré sur la figure 12. Un faisceau monochromatique de 

rayons X irradie l’échantillon avec un angle d’incidence très petit et très proche de l’angle 

critique du substrat c. Ce faible angle d'incidence, qui ne dépasse pas quelques dixièmes de 
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degré, permet de diminuer le parcours des rayons X dans le substrat et ainsi d’accroître 

l’intensité diffusée par la surface qui n'est plus noyée par les contributions de volume. En 

effet, en travaillant à des angles de sortie de l'ordre du degré et en utilisant une longueur 

d'onde de l'ordre de l'Angström, la norme du vecteur de diffusion q = kf - ki est de l'ordre de 

0,01 nm
-1

 à 1 nm
-1

, ce qui permet de sonder des distances allant de quelques nanomètres à une 

centaine de nanomètres dans l'espace réel. La collecte du signal diffusé est en général assurée 

par un détecteur bidimensionnel placé à une distance de l'échantillon de l'ordre du mètre. 

 

Le faisceau réfracté, qui est une onde évanescence, se propage parallèlement à la surface du 

substrat. En faisant varier c, la profondeur sondée dans le matériau offre la possibilité de 

sonder des interfaces enterrées, des systèmes multicouches ou des agrégats dans une matrice.  

III.2.  Dispositif utilisé  

Toutes les mesures de diffusion centrale des rayons X ont été réalisées sur la ligne de lumière 

française BM02 de l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) à Grenoble. 

L'ensemble de ces mesures, ainsi que leur interprétation, ont été réalisées en collaboration 

avec David Babonneau de l’Institut Pprime, au département de Physique et Mécanique des 

Matériaux de l’Université de Poitiers 

c

x

z

q

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Figure 12 : schéma de principe des dispositifs de mesure de diffusion centrale des rayons X en 

incidence rasante. 
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La ligne BM02 utilise une source avec un domaine d’énergie de 5 à 25 keV avec une haute 

résolution en énergie δE/E ~10
-4

. Pour une meilleure résolution d'énergie la ligne présente une 

optique pseudo-symétrique, composée de deux miroirs recouverts de Pt à l’entrée et à la sortie 

d’un monochromateur double de Si(111). Le faisceau incident est parallélisé grâce au premier 

miroir afin d’obtenir une monochromatisation excellente par le cristal de silicium. Le 

deuxième monochromateur est courbé de manière à focaliser horizontalement le faisceau [19]. 

Une vue schématique du chemin parcouru par le faisceau est présentée à la figure 13.  

Les expériences de diffusion centrale des rayons X sous incidence rasante ont été réalisées à 

l’ESRF avec une source d’énergie de 10 keV. Nous avons utilisé, au cours de ces expériences, 

un goniomètre "7-cercle" composé d’un berceau d'Euler pour déposer et déplacer l'échantillon 

d’une façon très précise (Figure 14). Le changement des angles est contrôlé par des moteurs 

dont la résolution est supérieure à 0,001°. L'intensité diffusée ( )I q est collectée sur un 

détecteur CCD bidimensionnel placé perpendiculairement à la surface de l'échantillon à une 

distance de 2620 mm de celui-ci.  

monochromateur 

miroir 

miroir 

fentes

fentesExpérimentation 

électrons  

 

Figure 13 : principaux éléments optiques sur la ligne BM02 [19]. 

 

Figure 14 : le goniomètre 7-cercle utilisé [19]. 
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L'acquisition de l'ensemble du signal peut donc être effectuée en une seule mesure, à 

condition de ne pas saturer le détecteur en masquant les faisceaux réfléchis à l'aide d'un puits 

(beam stop) placé le long de l'axe qz.  

III.1. Modélisation des clichés GISAXS 

Pour interpréter les clichés obtenus par GISAXS, l’approximation de Born (c'est-à-dire de 

diffusion simple) n’est généralement pas valable. En effet, le principe même de la technique 

est de mettre à profit l’effet de réflexion totale, un phénomène dépendant de la diffusion 

multiple, pour sonder les nano-objets. Il est donc nécessaire de traiter la diffusion avec un 

formalisme approprié. La théorie dynamique des rayons X permet de dépasser cette difficulté, 

mais son utilisation est délicate et peu intuitive. L'approximation de monodispersité locale est 

souvent utilisée pour des systèmes polydisperses. Le calcul de l'intensité diffusée est plus 

compliqué car il faut tenir compte des couplages entre la taille, la forme, l'orientation et la 

position des nano-objets voisins. Cette approximation s'appuie sur l'hypothèse que les tailles 

et les séparations des nano-objets voisins sont corrélés et qu'autour de chaque nano-objet, les 

nano-objets voisins sont de taille similaire. L’intensité diffusée ( )I q est alors la somme, 

pondérée par la distribution de taille N(W), des intensités diffusées par des domaines de nano-

objets ayant la même taille.  

Cette hypothèse sur le système ne se justifie vraiment que dans des cas bien particuliers. 

Cependant, en pratique, cette expression est largement utilisée pour calculer l’intensité 

diffusée dans divers systèmes et permet en général d’interpréter au moins qualitativement les 

données de GISAXS. Une approche plus simple est celle de l’approximation de Born de 

l’onde distordue (DWBA en anglais, Distorted Wave Born Approximation) qui permet de 

traiter la diffusion avec un formalisme approprié. Cette approximation est une méthode de 

perturbation au premier ordre semblable à l’approximation de Born mais avec un état de 

référence qui n’est pas l’onde incidente et qui peut être calculé de façon exacte à partir des 

coefficients de Fresnel et où les fluctuations de densité électroniques agissent comme un 

potentiel perturbateur.  

Un programme d’analyse FitGISAXS a été développé par David Babonneau [20] afin 

d’interpréter ces données expérimentales. Ce programme, basé sur les approximations décrites 

précédemment, fournit des outils de simulation qui permettent de calculer l'intensité GISAXS 

des nano-objets déposés en deux ou trois dimensions. Il est écrit dans le langage de 
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programmation de IGOR Pro version 6, fournissant un code qui fonctionne sur Macintosh et 

les systèmes d'exploitation Windows.  

La figure 15 illustre les différents modèles de facteurs de forme qui sont actuellement 

disponibles et qui peuvent être utilisés pour simuler l'intensité diffusée.  
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Figure 15 : les différents facteurs de forme actuellement inclus dans FitGISAXS [20]. 



Techniques expérimentales mises en œuvre  

68 

 

La figure 16 illustre le modèle utilisé pour simuler les images GISAXS obtenues.  

 

 

Dans ce modèle, l’intensité diffusée dans l’approximation de monodispersité locale est 

donnée par :  

0

( ) ( ) ² ( ) ( )I q F q S q N W dW



                                                                                         (3) 

où ( )F q est le facteur de forme des objets diffusants calculé dans le cadre de l’approximation 

de Born de l’onde distordue en supposant une surface avec un profil variant entre un triangle 

quelconque et isocèle, 

( )S q est le facteur de structure calculé en supposant que la période des marches est égale à 

leur largeur W avec une longueur de corrélation w qui donne une information sur la qualité de 

l’ordre local, 

N(W) est la distribution de taille (largeur W ) des marches, supposée log-normale avec une 

largeur à mi-hauteur w (signature de l’homogénéité de la surface à l’échelle macroscopique).  

Les outils expérimentaux de caractérisation, que nous venons de décrire, sont ceux que nous 

avons mis en œuvre tout au long de ce travail pour obtenir les résultats qui font l’objet des 

prochains chapitres. 

 

 

Figure 16 : modèle utilisé pour l’analyse des clichés GISAXS. 
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Chapitre 3 

Mise en ordre monodimensionnel de marches sur 

des surfaces vicinales d’alumine  (001) 
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Ans ce travail, nous avons étudié l'évolution morphologique des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) durant des traitements thermiques réalisés dans une gamme de 

température de 600 à 1500°C. Nous présenterons dans la première partie de ce 

chapitre la mise en ordre de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  

(001) taillées à 10° par rapport aux plans (00l). Après une étude qualitative, nous 

analyserons de façon quantitative l’évolution de la taille des marches lors d'un traitement 

thermique isotherme. La deuxième partie concernera le contrôle de cette mise en ordre de 

marches en changeant les conditions de traitement thermique (température et atmosphère du 

traitement thermique) et l’angle de miscut.  

 

I. Structuration de la surface : mise en ordre de marches 

I.1. Observation de la surface brute 

Les substrats utilisés sont des substrats d’alumine  (001) taillés à 10° par rapport aux plans 

(00l) le long de la direction [110]. La morphologie de la surface a été étudiée par AFM en 

mode tapping sous atmosphère et température ambiantes. Les observations par AFM et 

GISAXS réalisées sur cet échantillon ne montrent aucune structure particulière (Figure 1).  

 6.63 nm

 0.00 nm

1.0µm

 

 

 

Figure 1 : image AFM topographique et cliché GISAXS d’une surface vicinale d’alumine  (001) 

brute d'angle de miscut de 10°. 

En réalité, la morphologie de la surface n’est pas identifiable par les moyens de 

caractérisation du type AFM car les largeurs des marches sont probablement inférieures au 

rayon de courbure de la pointe (de 10 à 20 nm). D'autres auteurs ont pu observer par AFM le 

relief d'une surface vicinale d’alumine  (001) brute mais taillée sous un très faible angle de 

D 
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miscut (0,06°). L'augmentation de l'angle de miscut entraîne une diminution de la largeur de 

terrasses et par suite, réduit la capacité de l'AFM d'identifier la morphologie de la surface. 

D'autre part, l'absence du signal de diffusion montre que les marches élémentaires présentes 

ne sont pas organisées de façon périodique.    

Jusqu’à 1000°C, la morphologie des surfaces n'est pas modifiée. Les échantillons traités à 

1000 °C pendant des durées faibles ne présentent aucune structuration. Nous n'avons pu 

observer une structuration périodique de la surface qu'à partir de 32 heures de traitement 

thermique à 1000 °C. Afin de suivre en détail l'évolution de cette nanostructuration de la 

surface d’alumine  (001), nous avons donc choisi de travailler à 1250 °C.  

Nous allons présenter dans la partie suivante le processus de mise en ordre qui apparait sur les 

surfaces vicinales d’alumine  (001) d'angle de miscut de 10° ainsi que le phénomène de 

croissance de la taille des marches lors d'un traitement thermique isotherme.  

I.2. Processus de mise en ordre des marches 

La figure 2 illustre la mise en ordre de marches qui se produit sur une surface vicinale 

d’alumine  (001) d'angle de miscut de 10° traitée à 1250 °C sous air pendant 1 h. L'image 

AFM montre que la surface présente, après 1 heure de traitement, une structuration périodique 

de marches avec une période Λ d’environ 30 nm. 

 1.39 nm

 0.00 nm

200nm

 

 

 

 

 

(a) (b) (c) 

Figure 2 : (a) image AFM topographique d’une surface vicinale d’alumine  (001) traitée à 1250 °C 

sous air pendant 1 h (b) et (c) clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) brute et 

traitée à 1250 °C sous air pendant 1 h.  

Il reste cependant que l’observation de ces surfaces par AFM est intrinsèquement locale et 

l’extraction d’informations quantitatives passe souvent par plusieurs processus de traitement 

d’image. La diffusion centrale des rayons X sous incidence rasante permet d’analyser, cette 

fois-ci, à une échelle au moins millimétrique, les phénomènes de mise en ordre de ce type de 
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surfaces. Comme rappelé au chapitre 2, des informations statistiques sur la période et la 

hauteur des marches ainsi que sur l’orientation et le degré d’ordre à longue distance sont ainsi 

accessibles [1,2]. Les figures 2a et 2b montrent deux clichés de diffusion centrale des rayons 

X en incidence rasante des surfaces vicinales d’alumine  (001) taillés selon un angle de 10° 

par rapport aux plans (00l) brute et traitée à 1250°C pendant 1 h.  

La figure 2b présente clairement deux tiges de diffusion qui attestent la mise en ordre des 

marches sur la surface vicinale d’alumine  (001) après un traitement thermique de 1 heure. 

Ces deux tiges de part et d'autre de la tige spéculaire masquée par un puits vertical (beam 

stop) sont dues à des effets d'interférences constructives entre les ondes diffusées par les 

marches. Elles révèlent la distance caractéristique entre les marches et sont présentes parce 

que la structure est périodique.  

I.3. Croissance de la taille des marches durant un 

traitement thermique isotherme 

L’évolution morphologique des surfaces vicinales d’alumine  (001) taillées à 10° par rapport 

aux plans (00l) le long de la direction [110]
 
et traitées à 1250°C pendant différentes durées est 

illustrée par la série des images présentée figure 3. Chaque substrat a été traité pendant une 

durée comprise entre 30 minutes et 32 heures.  

Après 1 heure de traitement, une période Λ d’environ 25 nm a été mesurée. Une augmentation 

de la durée du traitement thermique entraîne logiquement une augmentation de la période des 

marches. Il est clair d’après les images AFM que la morphologie de la surface évolue jusqu’à 

une certaine durée avant de devenir stable. Cette observation est confirmée par la mesure de la 

période des marches après chaque traitement thermique. Au bout de 4 heures, une période Λ 

de 54 nm est mesurée. Cette période augmente au cours du temps pour atteindre 72 nm après 

16 h. La surface évolue très peu après un traitement thermique prolongé de 32 h et présente 

une répartition périodique des marches en une dimension avec une période Λ d’environ 

80 nm
1
.  

La figure 4 montre deux clichés GISAXS des surfaces vicinales d’alumine  (001) taillés 

selon un angle de 10° par rapport aux plans (00l) traitées à 1250°C pendant 1 et 16 heures. Il 

est clair d’après ces clichés GISAXS que la morphologie de la surface évolue avec la durée de 

traitement thermique. La période Λ étant liée à la position des pics par   2/qy, où qy est 

                                                           
1
 Ces valeurs ont été obtenues par la fonction d'auto-corrélation à partir des images AFM. 
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la moitié de la distance entre les deux pics. Lorsque la durée augmente, les deux tiges se 

rapprochent indiquant que la période augmente. La période des marches Λ augmente de 

30 nm (t = 1 h) à 50 nm (t = 16 h) et ce qui est en bon accord avec les valeurs extraites des 

images AFM en tenant compte des incertitudes de mesures sur les images AFM.. 
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Figure 3 : évolution de la période  des marches en fonction de la durée du traitement thermique à 

1250 °C pour des substrats d’alumine  (001) d'angle de miscut de 10°. 

  

(a) 1 h (b) 16 h 

Figure 4 : clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitées à 

1250 °C pendant (a) 1 h et (b) 16 h. 

Nous avons mesuré systématiquement, à partir des images AFM, la hauteur des marches et 

établi ainsi les probabilités P(H(t)) caractérisant la distribution de la hauteur des marches H(t) 
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après chaque durée de traitement thermique à 1250°C. Ces probabilités de hauteur de marches 

P(H(t)) sont reportées à la figure 5 pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de 

miscut de 10° traitées à 1250°C pendant 1, 2, 4, 8, 16 et 32 heures. Nous avons tracé les 

probabilités de hauteur de marches P(H(t) ) en fonction de la hauteur de marches minimale c/6 

trouvée sur une surface vicinale d’alumine  (001) et qui correspond à la distance entre deux 

plans d'oxygène consécutifs.  
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Figure 5 : probabilité de hauteur des marches pour différentes durées de traitement thermique à 1250°C 

sur des surfaces vicinales d’alumine  (001). 
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On remarque que la distribution de la hauteur de marches varie en fonction de la durée de 

traitement thermique. Tout d'abord, la surface ne présente que des marches de hauteur c/6 et 

2*c/6 après 1 heure de traitement thermique à 1250 °C. L'augmentation de la durée de 

traitement thermique élargit la distribution de la hauteur de marches et entraîne une 

augmentation de la hauteur moyenne des marches. La probabilité de présence des marches de 

hauteur c/6 et 2*c/6 diminue après 2 heures de traitement thermique. La surface présente des 

marches de différentes hauteurs qui varient de 1 à 7 fois c/6. La distribution de la hauteur de 

marche continue à s'élargir pour des durées de traitement thermique plus grandes. La surface 

présente des marches de hauteurs très différentes et qui varient de 3*c/6 à 19*c/6 après 

16 heures de traitement thermique. Les variations de hauteur des marches sont associées à des 

évolutions de la distribution d'intensité diffusée selon qz. L'augmentation de la hauteur devrait 

être associée à une concentration du signal aux faibles valeurs de qz. Cependant comme le 

montre les mesures en AFM, cette augmentation de la valeur moyenne est associée à un 

élargissement de la distribution de hauteur. Le signal de diffusion devient donc relativement 

étendu selon qz. 

II. Influence des conditions du traitement thermique et 

de l’angle de miscut sur la mise en ordre de marches 

II.1. Influence de la température sur la mise en ordre de 

marches 

II.1.1. Etude de l'évolution des surfaces après un traitement 

thermique isochrone 

Pour une meilleure compréhension du processus de mise en ordre des marches, une série 

d’observations a été faite après des traitements thermiques isochrones (16 h) à des 

températures croissantes allant de 1000 °C à 1500 °C pour des surfaces vicinales d’alumine  

(001) taillées à 10° par rapport aux plans (00l). La figure 6 montre une image AFM pour 

chaque température de traitement thermique.  

Les échantillons traités pendant 1 ou 16 heures à 1000 °C présentent sensiblement la même 

morphologie. À partir de 1125 °C, la surface présente quelques marches de hauteur h = 3*c/6 

avec une période de 23 nm. Le traitement thermique à 1250°C induit la coalescence de ces 

marches pour former des marches de hauteur plus grande de 17*c/6. La surface présente une 
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structure périodique avec une période de 73 nm. Ce processus de croissance des marches est 

favorisé à des températures plus élevées. À 1500°C, la plupart de ces marches se combinent et 

forment des marches avec une hauteur de 20 à 22 fois c/6 et une période de 125 nm. 
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200nm
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(a) 1000 °C (b) 1125 °C 
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(c) 1250 °C (d) 1500 °C 

Figure 6 : images AFM topographiques de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut 

de 10° traitées à différentes températures pendant 16 heures. (a) 1000 °C (b) 1125 °C, (c) 1250 °C et 

(d) 1500 °C.  

Ces mêmes échantillons ont été étudiés par GISAXS. Les clichés expérimentaux et simulés 

sont reportés à la figure 7. L'analyse de la décroissance de l'intensité diffusée, suivant qy, 

depuis l'origine du réseau réciproque, est caractéristique de la taille des marches. Après un 

traitement thermique de 1000°C, la surface n'est pas périodique et on n'observe pas de tiges de 

diffusion. À partir de 1125 °C, on voit des tiges de diffusion. L’intensité diffusée est étendue, 

la distance entre les deux pics est grande, et la période des marches est donc petite, environ 

égale à 27 ± 8 nm. Le signal de diffusion se concentre ensuite progressivement vers l'origine 

du réseau réciproque quand la température augmente. Ceci correspond à un accroissement de 
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la période des marches lié aux phénomènes de coalescence par paquets de marches. La 

surface présente une structure périodique avec une période de 30 ± 18 nm et 43 ± 28 nm 

respectivement après un traitement thermique à 1250 °C et 1500 °C. Les incertitudes trouvées 

par GISAXS sont relativement grandes ce qui est dû à une distribution de taille assez large. 

En outre, la configuration utilisée (distance échantillon-détecteur / énergie) ne permet pas de 

voir des distances supérieures à 75 nm. En conséquence, les valeurs mesurées de la période 

des marches diffèrent de celles obtenues en l'AFM car les distributions en taille sont 

tronquées.  

La figure 7 montre également que l’intensité diffusée perpendiculairement à la surface évolue 

en fonction de la température. On remarque que les tiges de diffusion deviennent de plus en 

plus allongées, suivant qz, quand la température augmente. Nous avons conclu, à partir de la 

distribution de la hauteur de marches présentée à la figure 5, que la surface présente des 

marches de hauteurs très différentes qui varient de 3*c/6 à 19*c/6 après 16 heures de 

traitement thermique à 1250 °C. Cette variation de la distribution de la hauteur de marches est 

confirmée par la forme allongée des tiges de diffusion à 1250 °C. À 1500 °C, les tiges de 

diffusion deviennent très allongées après 16 heures de traitement thermique. Ceci prouve que 

la surface tend à avoir une distribution de la hauteur de marches plus large. 
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 GISAXS expérimental GISAXS simulé 

 

 

1000 °C 

 

 

 

1125 °C 

  

 

 

 

1250 °C 

  

 

 

1500 °C 

  

Figure 7 : clichés GISAXS (échelle logarithmique) de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle 

de miscut de 10° traitées à différentes températures pendant 16 heures. (a) 1000 °C (b) 1125 °C (c) 

1250 °C et (d) 1500 °C. 
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II.1.2. Etude de l'évolution des surfaces en fonction de la durée et de 

la température 

Dans la suite, nous avons regroupé les résultats sur l'évolution de la morphologie des surfaces 

en fonction de la température et de la durée du traitement thermique afin de mieux identifier 

les mécanismes de mise en ordre des marches. À partir des images AFM, nous avons évalué 

la période et la hauteur des marches après traitement thermique à 1000, 1250 et 1500 °C 

pendant des durées allant de 30 minutes à 64 heures (Figure 8a). 
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Figure 8 : (a) évolution de la période des marches Λ de surfaces vicinales d’alumine  (001) 

d’angle de miscut de 10° traitées à 1000, 1250 et 1500°C. (b) évolution de ln Λ en fonction de ln (t). 
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À 1000 °C, la surface présente après 32 heures de traitement thermique une période de 

marches Λ environ égale à 50 nm. Cette valeur ne varie pas lorsque la durée du traitement 

thermique est de 64 heures. À 1250 °C, la période des marches évolue avant de devenir stable 

après 32 heures. Par ailleurs, à 1500 °C, Λ est proche de 100 nm après 4 heures de traitement 

thermique, elle atteint 180 nm après 64 heures de traitement thermique. Les barres d’erreur 

reflètent l’incertitude des mesures de la période de marches obtenues par autocorrélation. 

En reportant les valeurs de la période des marches (t) en fonction du temps dans un 

diagramme log-log, nous avons pu distinguer deux régimes de croissance pour chaque 

température de traitement thermique à 1250 °C et 1500 °C (Figure 8b) : à 1250 °C, on trouve 

un régime (I) entre 1 h et 16 h et un autre (II) entre 16 h et 64 h. À 1500 °C, le premier régime 

(I) se situe entre 1 h et 4 h tandis que le deuxième régime (II) commence beaucoup plus tôt, 

dès 4 h. Ce changement de régime correspondrait à un ralentissement de la croissance de la 

période des marches. Une interprétation de ce changement de régime sera proposée dans le 

chapitre IV. 

Pendant le premier régime (I), la période, quelle que soit la température de traitement 

thermique, suit une loi de croissance de type t
x
, où t est le temps de croissance des facettes et 

x est l’exposant indiquant le mécanisme de croissance des marches. Ce mécanisme de 

croissance des marches peut être interprété comme un mouvement des marches élémentaires 

d’un paquet de marches à un autre gouverné par leur différence de potentiel chimique. Les 

mécanismes de croissance des marches ne seraient donc pas les mêmes pendant le deuxième 

régime.  

Pour le régime (I), suivant la valeur de x, différents phénomènes de diffusion mis en œuvre 

ont pu être identifiés. À 1250 °C, nous avons trouvé une valeur de x = 0,26 ± 0,05 ce qui 

correspond, d'après la littérature, à une diffusion surfacique [3]. Pour 1500 °C, la valeur de x 

augmente et est égale à 0,54 ± 0,05. Ces valeurs trouvées sont en bon accord avec celles 

obtenues par Mullins qui sont égales à 1/4 et 1/2 respectivement pour la diffusion de surface 

et pour le processus d’évaporation/condensation. Il apparaît donc que la diffusion en surface 

est le mécanisme prédominant dans la coalescence des marches à 1250 °C tandis qu'à 

1500 °C, c'est le processus de diffusion par évaporation/condensation qui est le mécanisme 

principal. 

La figure 9a montre l’évolution de la hauteur de marches en fonction de la durée du traitement 

thermique à 1000, 1250 et 1500 °C pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) taillées à 
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10° par rapport aux plans (00l). Pour des traitements thermiques à 1000 °C, la hauteur des 

marches après 32 heures de traitement thermique est égale à 0,44 nm, ce qui correspond à 

deux ou trois marches élémentaires. Par ailleurs, la hauteur de marche évolue rapidement lors 

de traitements thermiques à 1250 et 1500 °C pour atteindre des hauteurs respectivement de 4 

et 7 nm après 32 heures de traitement thermique.  
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Figure 9 : (a) évolution de la hauteur des marches H(t) de surfaces vicinales d’alumine  (001) 

d’angle de miscut de 10° traitées à 1000, 1250 et 1500°C (b) évolution de ln H(t) en fonction de ln (t). 

En reportant les valeurs de la hauteur de marches H(t) en fonction du temps dans un 

diagramme log-log, nous avons remarqué que la hauteur des marches augmente en fonction 
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du temps jusqu'à une certaine durée (8h), au-delà, la hauteur évolue très peu à 1250 et 

1500 °C.  

Dans cette première partie, nous avons mis en évidence, la mise en ordre des marches 

obtenue après traitement thermique pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) 

taillées à 10 ° par rapport aux plans (00l). Nous avons également montré que la période 

et la hauteur des marches sur ces surfaces sont considérablement affectées par la 

température du traitement thermique. 

Nous allons étudier dans la 2
éme

 partie de ce chapitre l’influence de l’angle de miscut, de la 

température et de l’atmosphère du traitement thermique sur la mise en ordre des marches.  

II.2. Influence de l’angle de miscut sur la taille des marches  

L’influence de l’angle de miscut sur l’évolution de la morphologie des marches a été suivie 

par AFM et GISAXS. La figure 10 montre les clichés GISAXS expérimentaux et simulés en 

fonction de l’angle de miscut pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) traitées à 1250 °C 

pendant 1 heure. On observe très clairement que les tiges de diffusion s’éloignent du centre de 

réseau réciproque lorsque l'on augmente l’angle de miscut. Pour des surfaces d’angle de 

miscut de 1°, la distance entre les deux tiges de diffusion est petite indiquant que les marches 

sont donc de grandes tailles. Elles présentent une période de l’ordre de 39 nm. On trouve des 

marches de période de 34 et 31 nm respectivement pour des surfaces d’angle de miscut de 5 et 

10°. 

Afin d’étudier l’effet de l’angle de miscut sur la cinétique de formation des paquets de 

marches, une série d’observations AFM a été faite après des traitements thermiques à 1250 °C 

pendant des durées croissantes allant de 1 h à 64 heures pour des surfaces vicinales d’alumine 

 (001) taillées de 1, 5 et 10° par rapport aux plans (00l). Les images caractéristiques sont 

reportées à la figure 11. La taille des marches augmente en fonction de la durée du traitement 

thermique quel que soit l’angle de miscut. Par contre, les marches obtenues sur des surfaces 

d’angle de miscut de 1° présentent des terrasses très larges par rapport à celles obtenues sur 

des surfaces d’angle de miscut de 5 et 10°. 

De la même façon que pour l’influence de la température, nous avons tracé l’évolution de la 

période des marches en fonction de la durée du traitement thermique pour les trois angles de 

miscut étudiés à T = 1250 °C (Figure 12a). Il est clair, d’après l’allure de la courbe pour les 
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surfaces d’angle de miscut de 5°, que la morphologie de la surface évolue jusqu’à une certaine 

durée de traitement thermique (32 heures), au-delà la surface évolue très peu. Ces 

observations montrent qu’une surface d’angle de miscut de 5° continue à évoluer en fonction 

du traitement au moins jusqu'à une durée de traitement thermique de 64 heures. 

. GISAXS expérimental GISAXS simulé 

 

 

1° 

  

 

 

5° 

  

 

 

10° 

  

Figure 10 : clichés GISAXS (échelle logarithmique) de surfaces vicinales d’alumine  (001) 

d’angles de miscut de (a) 1° (b) 5° et (c) 10° traitées à 1250 °C pendant 1 heure. 

Par ailleurs, on remarque d’après les images AFM que la période des marches évolue très 

rapidement en fonction de la durée du traitement thermique pour des surfaces d’angle de 

miscut de 1°. La période augmente au cours du temps pour atteindre 170 nm après 32 heures. 

Cette valeur continue à augmenter pour des durées de traitement thermique plus longues. On 

obtient une répartition périodique des marches en une dimension avec une période Λ environ 

égale à 230 nm après 64 heures de traitement thermique.  



Mise en ordre monodimensionnel de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  (001)  
 

85 

 

En reportant les valeurs de la période de marches Λ en fonction du temps dans un diagramme 

log-log, nous avons remarqué qu'on ne trouve le deuxième régime de croissance (II) que pour 

les surfaces d'angle de miscut de 10° (Figure 12b). Il semble qu'il y ait un ralentissement de la 

cinétique de croissance des marches lorsque l'angle de miscut augmente. L'influence de 

l'angle de miscut sur l'apparition du deuxième régime de croissance sera discutée en détail au 

cours du chapitre 4.  
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Figure 11 : images AFM topographiques de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut 

égal à 1°, 5° ou 10° et traitées à 1250 °C sous air pendant 8, 16 et 32 heures.  

Nous avons montré précédemment que les mécanismes de croissance des marches varient 

avec la température de traitement thermique et qu’une valeur de x = 0,26 ± 0,05 a été trouvée 

pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° après un traitement 

thermique à 1250 °C qui correspond à une diffusion en surface. De plus, ces mécanismes 

diffèrent également en fonction de l’angle de miscut pour la même température de traitement 
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thermique. A 1250 °C, nous avons trouvé une valeur de x = 0,52 ± 0,05 pour des surfaces 

d’angle de miscut de 1°, ce qui correspond à une diffusion par évaporation-condensation. Par 

ailleurs, une valeur de x = 0,28 ± 0,05 a été trouvé pour des surfaces vicinales d’alumine  

(001) d’angle de miscut de 5°, correspondant à une diffusion en surface.  
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Figure 12 : (a) évolution de la période des marchesen fonction de la durée du traitement thermique 

pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° après traitement à 

1250 °C (b) évolution de ln  en fonction de ln (t). 
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La figure 13a montre l’évolution de la hauteur de marches en fonction de la durée du 

traitement thermique à 1250 °C pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de 

miscut de 1°, 5° et 10° par rapport aux plans (00l).  
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Figure 13 : (a) évolution de la hauteur des marches H(t) en fonction de la durée du traitement 

thermique pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° après 

traitement à 1250 °C (b) évolution de ln H(t) en fonction de ln(t). 

On peut remarquer que la hauteur de marche évolue en fonction de la durée du traitement 

thermique pour atteindre une valeur de l’ordre de 2 et 2,5 nm après 64 heures de traitement 

thermique respectivement pour des surfaces d’angle de miscut de 1° et 5°. Par ailleurs la 
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hauteur de marche, pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10°, 

atteint 4 nm après 64 heures de traitement thermique. 

De la même façon, en reportant les valeurs de la hauteur de marches H(t) en fonction du 

temps t dans un diagramme log-log, nous avons remarqué qu'on ne trouve le deuxième régime 

de croissance que pour les surfaces d'angle de miscut de 10° (Figure 13b). D'après ce qui 

précède, nous pouvons conclure que les processus de diffusion des marches ne sont pas les 

mêmes pour les surfaces vicinales d’alumine  (001) de faibles et grands angles de miscut. 

Nous détaillons dans les paragraphes qui suivent ces différents mécanismes de diffusion. 

Nous récapitulons dans le tableau 1, les différents mécanismes et régimes identifiés en 

fonction de l’angle de miscut et de la température. 

Miscut Température  Régime I Régime II 

 
 x Mécanisme de croissance   

1° 1250 °C 0,52 Evaporation/condensation Non 

5° 1250 °C 0,28 Diffusion surfacique Non 

10° 1250 °C 0,26 Diffusion surfacique Oui à partir de 16 h 

10° 1500 °C 0,54 Evaporation/condensation Oui à partir de 4 h 

Tableau 1 : différents processus de croissance des marches identifiés sur les surfaces 

vicinales d’alumine  (001).  

Pour une meilleure compréhension de l’effet de l’angle de miscut sur la taille des marches 

(période et hauteur), une série d’observations AFM a été faite après des traitements 

thermiques isochrones (32 h) à des températures croissantes allant de 1000 °C à 1500°C pour 

des surfaces vicinales d’alumine  (001) d'angles de miscut de 1°, 5° et 10° par rapport aux 

plans (00l).  

La figure 14 montre clairement l’effet de l’angle de miscut sur la morphologie finale des 

marches après 32 heures de traitement thermique à 1000 et 1375 °C. Après traitement 

thermique à 1000 °C pendant 32 heures, les échantillons présentent des marches avec une 

période qui varie entre 20 et 60 nm. Le processus de croissance des marches est favorisé à des 

températures plus élevées. La période des marches augmente après un traitement thermique à 

1375 °C. Elle atteint une valeur très grande de 300 nm environ pour des surfaces vicinales 
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d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1°. Cette période est beaucoup plus grande que celles 

obtenues pour des surfaces d'angle de miscut de 5° et 10° qui présentent une période de 130 et 

100 nm après 32 heures de traitement thermique à 1375 °C.  
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Figure 14 : images AFM topographiques de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut 

de 1°, 5° et 10° traitées pendant 32 heures à 1000 et 1375 °C. 

Il est généralement considéré que les marches se repoussent entre elles et que la distance créée 

par cette répulsion assure la stabilité de la surface [4]. Si la surface présente une succession 

périodique de terrasses de largeur L séparées par des marches de même hauteur n*c/6, les 

forces répulsives sont presque égales et les marches ont besoin de plus d’énergie pour se 

mettre en paquet. Cette hypothèse est en bon accord avec nos résultats expérimentaux. Les 

surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1° ne se stabilisent pas rapidement 

lors de traitements thermiques à 1250 °C. La surface présente, après 32 heures de traitement 

thermique, une répartition 1D de marches avec une période de 172 nm (Figure 12a). 

Néanmoins, ces forces répulsives diffèrent d’une surface à une autre selon l’angle de miscut, 

ce qui détermine le nombre de marches élémentaires séparant les terrasses. Une augmentation 

de l’angle de miscut entraîne un rétrécissement des terrasses et une augmentation de la 

hauteur moyenne des marches qui les séparent. Par ailleurs, quand la hauteur des marches, qui 

sépare deux terrasses consécutives, n’est pas constante, on peut trouver sur la surface des 

marches de hauteur variable et par suite des forces répulsives différentes.  
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De ce point de vue, les surfaces taillées à 1° par rapport aux plans (00l) nécessitent une durée 

de traitement thermique longue avant de se stabiliser puisque la surface présente après la 

découpe des terrasses de largeurs différentes séparées par des marches de faible hauteur. Par 

contre, les surfaces vicinales d’angle de miscut de 10° se stabilisent rapidement après 

16 heures de traitement thermique car la surface présente des terrasses moins larges séparées 

par des marches de hauteur plus élevée.  

Afin d'identifier les mécanismes de diffusion qui agissent lors des traitements thermiques des 

surfaces vicinales d’alumine  (001) de faibles et grands angles de miscut, des mesures de la 

période  et de la hauteur des marches ont été reportées pour des surfaces vicinales d’alumine 

 (001) d’angle de miscut de 1°, 5° et 10° et traitées à 1000, 1125, 1250, 1375 et 1500 °C 

(Figure 15).  

La période des marches augmente avec la température du traitement thermique quel que soit 

l’angle de miscut. On peut remarquer que les périodes des marches sont très proches pour les 

surfaces d’angle de miscut de 5 et 10°. Par contre, la période des marches évolue beaucoup 

plus vite pour des surfaces d’angle de miscut de 1°. On obtient une mise en ordre avec une 

période de l’ordre de 360 nm pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut 

de 1° traitées à 1500 °C. Cette valeur est beaucoup plus grande que celles obtenues pour des 

surfaces d’angle de miscut de 5° et 10°.  

La figure 15 montre également que la hauteur des marches augmente avec la température du 

traitement thermique pour les trois angles de miscut. De plus, on remarque que la hauteur des 

marches augmente très rapidement avec l’angle de miscut. Pour des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1°, la hauteur des marches atteint une valeur de 

2,8 nm après un traitement thermique à 1500 °C pendant 32 heures. Cette hauteur de marches 

est plus faible que celles obtenues pour des surfaces d'angle de miscut plus grands. On trouve 

des hauteurs de marches de 4 et 7 nm respectivement pour des surfaces vicinales d’alumine  

(001) d'angles de miscut de 5° et 10°.  
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Figure 15 : évolution de (a) la période et de (b) la hauteur des marches en fonction de la température 

du traitement thermique pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 

10° traitées durant 32 heures. 

En résumé, nous avons trouvé que la hauteur et la période des marches augmentent lors du 

traitement thermique. De plus, une augmentation de l’angle de miscut entraîne une diminution 

de la largeur des terrasses et une augmentation de la hauteur des marches.  

La figure 16 schématise le profil d’une surface vicinale d’alumine  (001) avec ses grandeurs 

caractéristiques. 
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À partir des valeurs de la période et de la hauteur H des marches, nous avons calculé, pour 

chaque angle de miscut , la largeur des terrasses L et celle de facettes F ainsi que l'angle des 

facettes  par rapport à l'horizontale. Nous avons par ailleurs montré par des mesures de 

diffraction des rayons X que l'angle de miscut ne varie pas quelle que soit la température et la 

durée de traitement thermique. L'évolution des autres paramètres détermine donc la forme du 

profil après traitement thermique.  

Nous avons illustré à la figure 17 l'évolution des profils des surfaces vicinales d’alumine  

(001) d'angles de miscut de 1°, 5° et 10° en fonction de la durée de traitement thermique.  

Pour un miscut égal à 10 (Figure 17c) : la période de marches augmente en fonction de la 

durée du traitement thermique. Cette surface présente à t = 32 h une répartition périodique des 

marches en une dimension avec une période Λ environ égale à 80 nm. L'augmentation de  

est associée à une augmentation de H, de L et de F ainsi que de . Lorsque la surface devient 

stable H, L, F et  atteignent leur valeur critique. La surface vicinale d’alumine  (001) 

d'angle de miscut de 10° évolue très peu au-delà de  égal à 4° et une hauteur de marches de 4 

nm.  

Pour un miscut égal à 5° (Figure 17b) : l'évolution du profil de la surface d'angle de miscut 

de 5° est similaire à celle de la surface d'angle de miscut de 10°. Cette fois ci, la surface 

devient stable après 64 heures de traitement thermique avec une période  de 125 nm et une 

hauteur de marches H de 2,4 nm. L'angle des facettes  est de l'ordre de 1,5°.  

Pour un miscut égal à 1° (Figure 17a) : La période des marches augmente en fonction de la 

durée du traitement thermique mais la surface n'est pas stable même après 64 heures. Elle 

m 



H

// aux plans (006)

 
Figure 16 : représentation schématique de surface vicinale  d’alumine  (001) avec ses grandeurs 

caractéristiques :  : période des marches, H : hauteur des marches, L : largeur des terrasses, 

F : largeur des facettes, : angle de miscut et  : angle des facettes. 
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présente une répartition périodique des marches avec une période de 230 nm et une hauteur de 

2 nm. Le tracé d'évolution du profil montre que la largeur des facettes augmente très 

rapidement en fonction de la durée du traitement thermique. Le profil de la surface tend donc 

vers un triangle isocèle de côté L = F et d'angle de miscut  et de facette  égaux.  
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Figure 17 : évolution des profils en fonction de la durée du traitement thermique pour les surfaces 

vicinales d’alumine  (001) d'angles de miscut de (a) 1° (b) 5° et (c) 10° traitées à 1250 °C. 

Afin d'interpréter les profils d'évolution de ces surfaces vicinales d’alumine  (001), le 

rapport /H a été mesuré. La figure 18 montre l'évolution du rapport /H en fonction de la 

durée du traitement thermique à 1250 °C pour les surfaces vicinales d’alumine  (001) 

d'angles de miscut de 1°, 5° et 10°.  

Pour des angles de miscut de 5° et 10°, le rapport /H évolue avec la durée de traitement 

thermique jusqu'à une certaine durée (32 heures) au-delà il devient stable. Ces surfaces 

deviennent stables après 64 heures de traitement thermique à 1250 °C. La forme d'équilibre 

pour ces surfaces est donc un triangle quelconque de côtés L inférieur à F.  
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Figure 18 : évolution du rapport /H en fonction de la durée du traitement thermique pour les 

surfaces vicinales d’alumine  (001) d'angles de miscut de 1°, 5° et 10° traitées à 1250 °C. 

Pour un angle de miscut de 1°, le rapport /H évolue très rapidement avec la durée du 

traitement thermique à 1250 °C et ne semble donc pas encore être stable après 64 heures. 

L'évolution du profil montre que la surface tend vers un triangle isocèle de côtés L = F et 

d'angles de miscut  et de facette  égaux.  

II.3. Détermination de la nature des espèces diffusantes lors 

du processus de mise en paquet de marches 

Dans le but d’identifier les mécanismes de diffusion qui assurent la mobilité des atomes 

d’oxygène et d’aluminium sur la surface vicinale d’alumine  (001), l’énergie d’activation Ea 

du processus de coalescence des marches a été mesurée. La figure 19 montre les énergies 

d'activation pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° 

traitées pendant 32 heures sous air à 1000, 1125, 1250, 1375 et 1500 °C.  

La valeur de la pente de la droite donne l'énergie d’activation correspondant au mécanisme de 

croissance. Nous avons trouvé une énergie d’activation Ea de 2,1 eV pour des surfaces 

vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1°. Cette énergie d’activation est très proche 

de la valeur mentionnée par Phan Van et al (Ea = 2 eV) obtenue dans des conditions 

similaires [5]. Selon ces auteurs, cette énergie d’activation correspond à une diffusion des 

lacunes d’aluminium en volume [5]. Par ailleurs, l'énergie d'activation de la croissance des 
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marches pour des miscuts de 5° et 10° est très faible avec une valeur de 0,92 et 0,71 eV 

respectivement. 
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Figure 19 : tracés d’Arrhenius de l’évolution de la période des marches à des températures 

comprises entre 1000 et 1500 °C pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 

1°, 5° et 10°. 

Avant d'interpréter ces valeurs d'énergie d'activation, rappelons-nous que le phénomène de 

mise en paquet de marches est lié à la diffusion des atomes de la surface [6,7,8,9,10,11,12]. 

La théorie classique de Burton, Cabrera et Frank suppose que les marches émettent et 

adsorbent des atomes vers la terrasse supérieure et vers la terrasse inférieure avec la même 

probabilité [13,14]. D'autres auteurs ont montré que la cinétique d’attachement n’est pas 

identique et qu'il existe une barrière énergétique (barrière Ehrlich-Schwoebel, ES) qui limite 

l'attachement des atomes [15]. Le potentiel associé à la diffusion des atomes sur la surface 

vicinale est donc très affecté par la hauteur des marches [15]. De plus, il a été montré que la 

diffusion des atomes à la surface est liée à la distance parcourue par l’atome le long des 

terrasses avant de s’attacher aux bords de marches [7,16,17].  

Nous avons trouvé pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 1° une 

énergie d’activation de 2,1 eV ce qui correspondrait à une diffusion des lacunes 

d’aluminium [5]. Or, sur ces surfaces, les atomes doivent traverser des larges terrasses avant 

de s’incorporer aux bords de marches. Par ailleurs, ces surfaces d’angle de miscut de 1° 

présentent des marches de hauteur moins élevée que celles des surfaces d’angle de miscut 
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plus grand et par suite une barrière énergétique associée au franchissement des bords de 

marche moins élevée. Ceci permet aux atomes de franchir la barrière d'énergie et de 

s’incorporer plus facilement aux bords des marches que sur les surfaces d’angles de miscut 

plus élevés. D'autre part, l’augmentation de l’angle de miscut entraîne une diminution de la 

largeur des terrasses et par suite une diminution de la distance parcourue par l’atome. Par 

contre, cette augmentation de l’angle de miscut entraîne également une augmentation de la 

hauteur des marches et par suite une augmentation de la barrière énergétique vue par l'atome.  

Les atomes arrivent au bord d'une marche après avoir dissipé une certaine énergie pour 

traverser la terrasse correspondante. L'énergie dissipée dépend donc de la largeur de terrasse 

parcourue. Or, les terrasses sont beaucoup plus larges pour des surfaces d'angle de miscut de 

1°, c'est donc la diffusion des atomes sur les terrasses qui est le facteur limitant.  

Pour les surfaces d'angle de miscut de 5° et 10°, les atomes arrivés aux bords des marches 

doivent franchir une barrière énergétique plus élevée car la hauteur des marches est nettement 

plus élevée. Lorsque les atomes n'arrivent pas à franchir cette barrière, la surface est stable. 

Cette barrière énergétique, créée par la hauteur des marches, devient le facteur limitant 

dans le mécanisme de diffusion des marches pour les surfaces de grand angle de miscut.  

Afin d’identifier la nature des espèces diffusées lors du phénomène de la mise en ordre de 

marches, des traitements thermiques sous atmosphères contrôlées ont été réalisés. En effet, il 

a été montré qu’un traitement thermique sous UHV entraînait un changement de la structure 

de surface [18]. Sous vide à 1250°C, la structure de la surface obtenue a une géométrie en 

9R)31x31(  alors que pour la même température sous air, la géométrie est de (1x1). Ceci 

est dû à l’absence de condensation des atomes d’oxygène à la surface de l’échantillon traité 

thermiquement dans le vide.  

La figure 20 montre l’évolution de la période des marches pour des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) taillées à 10° par rapport aux plans (00l) traitées à 1250 °C sous air ou sous 

argon pendant des durées croissantes allant de 1 h à 32 heures.  

La mesure de la période de marches montre que les traitements thermiques sous argon 

conduisent à une croissance beaucoup plus lente des marches. On obtient des marches avec 

une période de 24 nm après 32 heures de traitement thermique sous argon (contre 80 nm sous 

air).    
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Figure 20 : images AFM topographiques d’une surface vicinale d’alumine  (001) d’angle de 

miscut de 10° et traitées pendant 32 heures à 1250 °C (a) sous air (b) sous argon. (c) évolution de 

la périodicité des marches en fonction du temps et de l’atmosphère du traitement thermique 

 

Ces observations ont été confirmées par GISAXS. La figure 21 montre la différence de 

position des tiges de diffusion pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de 

miscut de 10° traitées à 1250 °C sous air et sous argon pendant 16 heures.  

On observe très clairement que les tiges de diffusion sont proches pour des traitements 

thermiques sous air et qu’elles sont beaucoup plus éloignées pour les surfaces obtenues par 

traitement thermique sous argon. Les périodes mesurées par GISAXS sont de 70 nm et 26 nm 

pour les traitements réalisés respectivement sous air et sous argon. 
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A l'inverse, lorsque l'angle de miscut est de 1°, le changement d'atmosphère du traitement 

thermique de l'air à l'argon ne modifie pas la cinétique de croissance de la période des 

marches. La figure 22 montre les images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) 

d’angle de miscut de 1° traitées sous argon à 1250 °C pendant 32 h. On remarque que la 

surface présente, même en absence d'oxygène, des marches de grandes tailles. La période des 

marches est alors environ 220 nm. 

 
 

(a) air (b) argon 

Figure 21 : images GISAXS de surfaces vicinales d'alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitées 

pendant 16 heures à 1250 °C (a) sous air et (b) sous argon. 

Ces traitements thermiques sous argon montrent clairement que les processus limitant la 

croissance des marches ne sont pas les mêmes pour les petits et les grands angles de miscut. 

La diffusion des atomes d’aluminium est le facteur limitant pour les surfaces de petit 

angle de miscut tandis que la diffusion de l’oxygène est celui des surfaces de grands 

angles de miscut. 
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(a) 2,5 x 2,5 µm² (b) 1 x 1 µm². 

Figure 22 : images AFM topographiques de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de 

miscut de 1° traitées sous argon à 1250 °C pendant 32 h.  

III. Conclusion  

Il est important de pouvoir maîtriser la croissance des marches pour pouvoir adapter la taille 

de ces marches et leur répartition aux dimensions caractéristiques de la nanostructure que l'on 

souhaite déposer dessus. Dans ce chapitre, l’évolution des surfaces vicinales d’alumine  

(001) lors du traitement thermique a été étudiée par AFM et GISAXS. Les images AFM et 

GISAXS montrent que la surface présente une mise en ordre sous traitement thermique. A 

partir des analyses quantitatives de la période et de la hauteur des marches, nous avons montré 

que ces surfaces se stabilisent après un certain temps avec une période de marches dépendante 

de l’angle de miscut. Une augmentation de l’angle de miscut entraîne une diminution de la 

période des marches. Par ailleurs, ces marches augmentent en hauteur quand l’angle de miscut 

augmente.  

De plus, nous avons conclu que les phénomènes de diffusion régissant la croissance des 

marches ne sont pas les mêmes pour les petits et les grands angles de miscut. Des mesures de 

l’énergie d’activation associée à cette croissance ont montré qu'elle diminue quand l’angle de 

miscut augmente. L’énergie d’activation Ea, égale à 2,1 eV pour des surfaces d’angle de 

miscut de 1°, correspond à une diffusion de lacunes d’aluminium en volume. L’énergie 

d’activation pour des angles de miscut égaux à 5 et 10° est différente, elle semble 

correspondre à la diffusion d’oxygène à la surface.  

Dans ce chapitre, nous avons également expliqué l'influence du facteur limitant dans les 

mécanismes de diffusion des marches. Ce facteur limitant change lorsque l'angle de miscut 
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change. La diffusion des atomes d'aluminium est limitée par la largeur des terrasses pour les 

surfaces de petit angle de miscut tandis que la diffusion de l’oxygène serait limitée par la 

hauteur des marches pour les grands angles de miscut. Le mécanisme de croissance de la 

période des marches devient très lent pour des traitements thermiques sous argon montrant 

ainsi que la cinétique de ce processus est certainement limitée par la vitesse de diffusion de 

l’oxygène.  

Ces études expérimentales, que nous venons de présenter, ont montré que la surface passe par 

deux régimes de croissance : le premier régime (I) correspond à la une mise en ordre 

monodimensionnel de marches et à sa croissance tandis que le régime (II) correspond à un 

autre mécanisme qui se superpose au premier et semble le ralentir. L'étude de ce deuxième 

régime fait l'objet du dernier chapitre. 
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ous avons montré au cours du 3
éme

 chapitre que les traitements thermiques sous 

atmosphère neutre induisent une croissance très lente des marches et que la cinétique 

de ce processus est limitée par la vitesse de diffusion de l’oxygène. Afin d’identifier le 

rôle de la diffusion de l’oxygène sur la morphologie des surfaces vicinales d’alumine  (001), 

des traitements thermiques sous atmosphère saturée en oxygène pendant des durées allant de 

30 minutes à 48 h ont été réalisés.  

Nous présenterons dans la première partie de ce chapitre l’évolution morphologique des 

surfaces vicinales d’alumine  (001) taillées à 10° par rapport aux plans (00l) et traitées à 

1250 °C sous atmosphère saturée en oxygène. Ensuite, nous analyserons l’évolution de la 

taille des marches lors de ces traitements thermiques. La deuxième partie sera consacrée à 

l’étude de la transition du réseau de marches monodimensionnel au réseau bidimensionnel de 

marches ainsi qu'à l'étude de l'influence des conditions de traitements thermiques sur ce 

réseau bidimensionnel de marches.  

I. Mise en évidence de la formation d'un réseau 

bidimensionnel de marches 

L’évolution morphologique des surfaces vicinales d’alumine  (001) taillés à 10° par rapport 

aux plans (00l) le long de la direction [110] et traitées sous oxygène pur (PO2
= 1bar, 

50 mL/min) à 1250°C pendant différentes durées (de 8 à 48 h) est montrée figures 1 et 2. Pour 

un traitement thermique de 8 h, on obtient tout d’abord un réseau monodimensionnel (1D) de 

marches orientées parallèlement à la famille de plans (00l) de l’alumine  (Figure 1a). Cette 

mise en ordre monodimensionnelle présente une période de 42 nm. Progressivement, la 

structure évolue avec la création d'un autre réseau de marches. Après un traitement thermique 

de 9 h, des marches orthogonales aux précédentes, apparaissent par endroit (Figure 1b). Après 

10 h de traitement thermique, la surface commence à présenter d’une façon non homogène 

une mise en ordre bidimensionnel de marches comme le montre le zoom de l'image AFM en 

insert dans la figure 1c.  

A partir d’un recuit de 16 h, la morphologie des substrats apparaît totalement 

bidimensionnelle. La structure ne présente plus cet enchaînement de terrasses dans une seule 

direction (Figure 2). 

N 



Création d’un réseau bidimensionnel de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  (001)  
 

104 

 

 6.52 nm

 0.00 nm

500nm

[110 ]

 
(a) 8h 

 3.71 nm

 0.00 nm

1.0µm

 

 7.25 nm

 0.00 nm

2.0µm

 

(b) 9h (c) 10h 

Figure 1 : images AFM  de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° et traitées 

à 1250°C sous PO2
= 1bar pendant (a) 8h (b) 9h et (c)10h. 

 

La mise en ordre dans deux directions est prononcée et la fonction d'auto-corrélation montre 

que la surface présente deux périodes de marches périodiques dans deux directions 

orthogonales (Figure 3). 

Après 16h, la période observée dans le sens d’orientation des marches (1) sur la figure 3 est 

environ égale à 46 nm tandis que celle dans la direction perpendiculaire est égale à 32 nm. De 

plus, du fait de l’augmentation de la durée du recuit, la hauteur des marches est plus 

importante : 8*c/6 (à 8h) à 16*c/6 (à 16h). Après 32h, cette morphologie est conservée, mais 

cette structure n’est pas encore uniforme. Une évolution semble encore possible. En effet, 

après 48h, la structure présente des marches plus grandes. Leur hauteur est plus importante 
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(26*c/6) et leur géométrie est bien définie. Les périodicités atteignent des valeurs de l’ordre 

de 40 nm (Figure 2c). 
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(a) 16h, image topographique (b) 32h, image topographique (c) 48h, image topographique 

   

(d) 16h, image dérivée (e) 32h, image dérivée (f) 48h, image dérivée 

Figure 2 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° et traitées à 

1250°C sous PO2
= 1bar pendant (a) 16h (b) 32h et (c) 48h. 

 

Figure 3 : image auto-corrélée de 

la surface vicinale d’alumine  

(001) d’angle de miscut de 10° 

traitée à 1250°C sous PO2
= 1bar 

pendant 16h. 

(1) périodicité suivant la direction 

d’orientation des marches 

(2) périodicité suivant la 

perpendiculaire à la direction 
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L'existence de cette structure bidimensionnelle a été confirmée par GISAXS. Tout d’abord, 

nous avons montré à l'aide de mesures dans deux directions orthogonales, que cette structure 

bidimensionnelle n’existe pas pour des durées de traitement thermique inférieures à 8 heures. 

La figure 4 montre deux clichés de diffusion centrale des rayons X en incidence rasante des 

surfaces vicinales d’alumine  (001) taillées selon un angle de 10° par rapport aux plans (00l) 

et traitées à 1250°C pendant 8 heures.  

  

(a)  = 0° (b)  = 90° 

Figure 4 : clichés GISAXS (échelle logarithmique) d’une surface vicinale d’alumine  (001) d’angle 

de miscut de 10° et traitées sous oxygène à 1250 °C pendant 8 h.  et  sont respectivement les angles 

d’incidence et d'azimut des rayons X sur la surface.   

On observe en effet très clairement des tiges de diffusion placées symétriquement par rapport 

à l’origine du réseau réciproque pour un angle d’azimut  = 0°. Lorsque l’on tourne en , les 

tiges de diffusion disparaissent (Figure 4b). 

La figure 5 montre les clichés GISAXS expérimentaux et simulés des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) taillées selon un angle de 10° par rapport aux plans (00l) et traitées sous 

oxygène à 1250°C pendant 2, 4 et 8 h. Ces clichés GISAXS ont été pris avec un angle 

d’azimut  de 0°, c'est à dire le faisceau étant parallèle aux marches.  
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 Figure 5 : clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° 

traitées sous oxygène à 1250 °C pendant 2, 4 et 8 h. 
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La décroissance de l'intensité diffusée, suivant qy, depuis l'origine du réseau réciproque est 

caractéristique de la taille des marches. Au début, l'intensité diffusée est étendue, la distance 

entre les deux tiges est grande et la période des marches est donc petite (32,5 nm à t = 2h). 

Puis, elle se concentre progressivement vers l'origine du réseau réciproque quand la durée 

augmente révélant un accroissement de la période des marches (42 nm à t = 8h).   

Nous avons montré par AFM qu’un deuxième réseau de marches, orthogonal au premier, se 

forme mais de façon beaucoup plus lente pour des durées de traitement thermique t 

supérieures à 8 h. La figure 6 montre les clichés GISAXS expérimentaux et simulés des 

surfaces vicinales d’alumine  (001) taillées selon un angle de 10° et traitées sous oxygène à 

1250°C pendant 16 h. Ces clichés GISAXS ont été pris avec un angle d’azimut de 0 et 90°. 

 GISAXS expérimental GISAXS simulé 

 

 

 

 = 0° 

  

 

 

 

 = 90° 

  

 Figure 6 : clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° 

traitées sous oxygène à 1250 °C pendant 16 h. 
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On observe les tiges de diffusion de part et d’autre part du puits pour  égal à 0° et 90° ce qui 

prouve le caractère bidimensionnel de l’organisation de la surface. Pour  égal à 0°, la 

distance entre les deux tiges de diffusion est petite indiquant que les marches sont donc de 

grandes tailles. Elles présentent une période de l’ordre de 46 nm. Par contre, cette distance est 

plus grande dans la direction orthogonale ( = 90°) ; la période est alors de 32 nm. Les 

valeurs mesurées en GISAXS sont en bon accord avec celles mesurées par AFM. 

Nous récapitulons à la figure 7 les clichés GISAXS des surfaces vicinales d’alumine  (001) 

taillées selon un angle de 10° par rapport aux plans (00l) et traitées sous oxygène à 1250°C en 

fonction de la durée de traitement thermique (de 2 à 48 h) suivant  égal 0° et 90°. 

Comme observé en AFM, après 2 heures de traitement thermique, on obtient tout d'abord une 

mise en ordre monodimensionnelle avec une période de marche de 30 nm. Cette période 

augmente au cours du traitement thermique et arrive à 42 nm après 8 h. Pour des traitements 

thermiques de 9 h on commence à observer le début de la formation d’un deuxième réseau de 

marches orthogonal au premier. Cet ordonnancement bidimensionnel devient plus prononcé 

pour des durées de traitement thermique plus longues. On peut remarquer que la période de la 

première série de marches évolue très peu pour des durées de traitement thermique 

supérieures à 16 heures. 

Les valeurs des périodes étant différentes dans les deux directions, il apparait donc que ce 

réseau bidimensionnel est rectangulaire. Afin de mieux connaître sa forme, nous avons réalisé 

une cartographie du réseau réciproque pour des surfaces traitées sous oxygène à 1250°C 

pendant 48 heures. Les clichés GISAXS dans les directions de  = 0°, 50° et 90° sont reportés 

figure 8.  
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 Figure 7 : clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° 

traitées sous oxygène à 1250 °C pendant 2, 4, 8, 9, 16 et 48 h. 



Création d’un réseau bidimensionnel de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  (001)  
 

112 

 

    GISAXS expérimental                   GISAXS simulé 

 

 

 

 = 0° 

     

 

 

 = 90° 

 
    

 

 

 = 50° 

       

 

 

 
 

     

  

 

Figure 8 : clichés GISAXS de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitées 

sous oxygène à 1250 °C pendant 48 h. 
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Cette cartographie du réseau réciproque montre qu’on obtient les tiges de diffusion pour        

 égal à 0°, 50° et 90°. Les tiges de diffusion obtenues pour  égal à 0° et 90° permet de 

définir un réseau rectangulaire de côtés 82 et 63 nm. Les clichés GISAXS montrent qu'on 

observe les tiges de diffusion pour un angle  de 50°. Ces tiges de diffusion à  égal à 50° 

prouvent que la base de ce réseau bidimensionnel est un rectangle. En effet, si le réseau était 

un carré, les tiges seraient observées à  égal à 45°. La connaissance de la distance entre les 

tiges observées, à  = 0 et  = 90°, permet de déterminer la longueur des côtés du réseau 

rectangulaire et donc la longueur de la diagonale. Nous avons toutefois noté que la distance 

entre les tiges observées à  égal à 50° ne correspond pas à la longueur de cette diagonale. 

Ces distances entre tiges deviennent toutefois compatibles entre elles si l'on suppose 

l'existence d'un réseau rectangulaire centré. Avec cette hypothèse, nous avons modélisé la 

distribution d'intensité obtenue par la combinaison de l'ensemble des cartes (qy,qz) 

enregistrées tous les 1° en fonction de . Ces tracés, expérimentaux et calculés, sont en bon 

accord (Cf. Figure 8). La surface est donc constituée d'un ensemble d'objets à base 

rectangulaire et côtés triangulaires. Ces objets forment un réseau rectangulaire centré 

périodique.  

Le tableau 1 récapitule les différentes valeurs expérimentales déduites de ces clichés. 

  = 0°  = 90° 

 Lx (nm) ly (nm) 

2h 66 … 

4h 72 … 

8h 84 … 

9h 74 58 

16h 88 64 

48h 82 63 

 

Tableau 1 : données expérimentales pour chaque durée de traitement thermique à 1250 °C. 
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II. Transition du réseau monodimensionnel au réseau 

bidimensionnel de marches  

Nous avons montré au cours du chapitre 3 que l'on distingue deux régimes de croissance à 

1250 °C et 1500 °C en reportant les valeurs de la période de marches  en fonction du temps 

dans un diagramme log-log (Figure 9b du chapitre 3). Nous avons également mentionné que 

le premier régime (I) correspond à la croissance des facettes et leur coalescence tandis que le 

deuxième régime (II) correspond à un ralentissement de la croissance de la période de 

marches. Nous détaillerons dans ce paragraphe ce deuxième régime de croissance. 
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Figure 9 : (a) image AFM de surface vicinale d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitée sous 

air à 1500 °C pendant 8 h. 

(b) et (c) clichés GISAXS de surface vicinale d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitée sous 

air à 1500 °C pendant 16 h. 

(d) évolution de ln Λ en fonction de ln (t) pour des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de 

miscut de 10° traitées à 1250 et 1500°C sous air  

(e) image AFM de surface vicinale d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitée sous air à 

1250 °C pendant 64 h. 

(d) 
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La figure 9a montre que le deuxième régime (II) commence après 4 heures de traitement 

thermique à 1500 °C. Ce changement de régime correspond à un ralentissement de la 

croissance de la période des marches. L'influence de ce changement de régime apparaît très 

clairement pour des durées de traitements thermiques plus longues. La figure 9e montre une 

image AFM d'une surface vicinale d’alumine  (001) taillée à 10° par rapport aux plans (00l) 

et traitée à 1250 °C sous air pendant 64 heures. Les marches présentent des crans qui 

semblent être les prémisses d'une deuxième famille de marches orthogonale à la première.  

La figure 10 montre l'évolution de la période de marches en fonction du temps pour des 

surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angle de miscut de 10° traitées à 1250 °C sous 

différentes atmosphères de traitement thermique : air, argon et atmosphère saturée en 

oxygène.  
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Figure 10 : évolution de la période des marches à 1250 °C sous air, argon et oxygène 

(miscut 10°). 

Sous air, la période de marches évolue avec la durée du traitement thermique et atteint une 

valeur de 80 nm après 32 heures et la surface présente une mise en ordre monodimensionnel 

de marches. Les traitements thermiques sous argon conduisent à une croissance beaucoup plus 

lente des marches (25 nm). Par ailleurs, le traitement thermique sous atmosphère saturée en 

oxygène n'accélère pas la croissance de la période des marches. La surface évolue sous 

oxygène et présente une mise en ordre monodimensionnel avec une période de l'ordre de 

42 nm après 8 heures de traitement thermique. Une durée de traitement encore plus longue 
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n'augmente pas la période des marches mais provoque l'apparition de la mise en ordre 

bidimensionnel des marches. L'apparition de la nouvelle famille de marches limite la 

croissance de la période de marches parce que la diffusion des atomes d'oxygène est sans 

doute partagée dans les deux directions orthogonales. 

Nous venons de montrer que le traitement thermique sous oxygène n’accélère pas la cinétique 

de croissance des marches ce qui est en contradiction avec les résultats obtenus sur d'autres 

surfaces d’oxyde [1,2,3]. Par contre, le traitement thermique sous oxygène favorise le 

processus d’incorporation des atomes d'oxygène aux bords de marches et par suite accélère la 

formation des crans aux bords de marches et l'apparition de l'ordre bidimensionnel. Par 

ailleurs, ce phénomène limite la croissance de la première famille de marches.  

Il a été déjà montré que le taux de formation des crans aux bords de marches augmente 

lorsque la distance entre les marches est petite [4]. De ce point de vue, la mise en ordre 

bidimensionnel sur les surfaces traitées sous air à 1250 °C n'est possible qu'après 64 heures de 

traitement thermique. Malgré cette longue durée de traitement thermique, la mise en ordre 

bidimensionnel n'est pas parfaite, ce qui est probablement due au faible nombre de crans 

formés aux bords de marches. Ces crans présentent des sites préférentiels pour l'incorporation 

des atomes d'oxygène aux bords de marches. Le nombre de ces sites contrôle la cinétique de 

formation du réseau bidimensionnel. Pour le traitement thermique sous oxygène, la mise en 

ordre bidimensionnel apparaît beaucoup plus tôt. La faible distance entre les marches (moitié 

de celle sous air) favorise la création des crans aux bords de marches et par suite accélère 

l'incorporation des atomes d'oxygène.       

Afin de déterminer l'influence des crans sur la cinétique d'apparition de la mise en ordre 

bidimensionnel, nous avons étudié des surfaces taillées avec un angle d'azimut non nul. Nous 

avons choisi des surfaces vicinales d’alumine  (001) d'angle de miscut et d'azimut de 10°. La 

figure 11 montre les images AFM de ces surfaces traitées sous air à 1250 °C pendant 32 et 64 

heures.  



Création d’un réseau bidimensionnel de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  (001)  
 

117 

 

 7.50 nm

 0.00 nm

400nm

 

 5.88 nm

 0.00 nm

400nm
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Figure 11 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut et d'azimut de 

10° traitées sous air à 1250 °C pendant (a) 32 h et (b) 64 h. 

On remarque que les marches évoluent dans les deux directions orthogonales lorsque la durée 

du traitement thermique augmente. La mise en ordre bidimensionnel semble apparaître après 

32 heures de traitement sous air à 1250 °C. La surface présente une période de marches de 

74 nm avec une densité de crans très élevée. Ce réseau bidimensionnel est beaucoup plus 

développé que celui observé sur les substrats d’alumine  (001) sans angle d'azimut traité 

pendant 64 heures sous air à 1250 °C. Malgré la grande densité de crans sur ces surfaces, elles 

ne présentent pas une mise en ordre bidimensionnel aussi bien définie que celle obtenue sous 

atmosphère saturée en oxygène.  

III. Influence de l'angle de miscut et des conditions du 

traitement thermique sur la mise en ordre 

bidimensionnel  

III.1. Influence de l'angle de miscut 

La figure 12 montre l'influence de l'angle de miscut sur la mise en ordre bidimensionnel de 

marches. On remarque d'après le diagramme log-log des valeurs de la période de marches Λ 

en fonction du temps qu'on ne trouve le deuxième régime de croissance que pour les surfaces 

d'angle de miscut de 10° (Figure 12d).  
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Figure 12 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de (a) 1° (b) 5° et 

(c) 10° et traitées sous air à 1250 °C pendant 64 h (d) évolution de ln  en fonction de ln (t) pour des 

surfaces d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° après traitement thermique à 1250 °C. 

Pour les surfaces d'angle de miscut de 10°, la mise en ordre bidimensionnel a été observée 

après 64 heures de traitement thermique sous air à 1250 °C. La figure 12c montre que les 

marches ne sont pas rectilignes et que la surface tend à avoir une nouvelle famille de marches 

dans la direction perpendiculaire. Cependant, l'apparition d'une structure bidimensionnelle 

homogène sur toute la surface nécessite des durées de traitement thermique très longues. 

D'autre part, cette morphologie de marches est bien moins prononcée pour des surfaces 

d'angle de miscut de 5° (Figure 12b). Il apparaît néanmoins que le deuxième régime de 

croissance est proche. Par contre, les surfaces d'angle de miscut de 1° ne présentent pas la 

même morphologie de marches : les marches sont rectilignes (Figure 12a) et ne présentent pas 

de deuxième régime de croissance (Figure 12d).   

Afin d'accélérer la formation de cette mise en ordre bidimensionnel et d’identifier si l’angle 

de miscut a une influence sur la cinétique de formation de la deuxième famille de marches, 

(d) 



Création d’un réseau bidimensionnel de marches sur des surfaces vicinales d’alumine  (001)  
 

119 

 

des surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° ont été traitées 

pendant 16 heures à 1250 °C sous une atmosphère saturée en oxygène. La figure 13 montre 

les images AFM pour chaque angle de miscut.     
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Figure 13 : images AFM de surfaces vicinales d’alumine  (001) d’angles de miscut de 1°, 5° et 10° 

traitées sous oxygène à 1250 °C pendant 16 h sous PO2
=1 bar.  

Pour les surfaces d'angle de miscut de 10°, la mise en ordre bidimensionnel est très bien 

prononcée. Cependant, elle n'apparaît pas pour les surfaces d'angle de miscut de 5°. Les 

marches présentent un très grand nombre de crans et la surface tend à avoir une nouvelle 

famille de marches dans la direction perpendiculaire. D'autre part, les surfaces d'angle de 

miscut de 1° présentent des marches rectilignes avec une période de 250 nm.  
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III.2. Influence du taux d'oxygène dans l'atmosphère  

La figure 14 montre l'influence de l'atmosphère de traitement thermique sur la cinétique de 

formation de mise en ordre bidimensionnel pour des substrats d’alumine  (001) taillés à 10° 

par rapport aux plans (00l) le long de la direction [110] et traités à 1250 °C sous atmosphère 

saturée en oxygène PO2
= 1bar avec un débit de 25 et 50 mL/min.   
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   (a) 25 mL/min, image topographique (b) 25 mL/min, image dérivée 
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   (c) 50 mL/min, image topographique (d) 50 mL/min, image dérivée 

Figure 14 : images AFM topographiques et dérivées de surfaces vicinales d’alumine  (001) d'angle 

de miscut de 10° traitées à 1250 °C pendant 16 h sous atmosphère saturée en oxygène avec une débit 

de (a) 25 mL/min et (b) 50 mL/min. 
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L'influence du débit du gaz apparaît très clairement sur la taille et le nombre de marches. La 

figure 14(a-b) montre que la surface traitée avec un débit de 25 mL présente des marches de 

taille plus grande que celles obtenues avec un débit de 50 mL (Figure 14c-d). L'augmentation 

du débit accélèrerait la création des crans et par suite limiterait la croissance de la taille des 

marches. Ceci prouve que la cinétique de la mise en ordre bidimensionnel est liée au taux 

d'oxygène qui contrôle le processus de création des crans et la taille des marches.  

IV. Conclusion  

En conclusion, la mise en ordre bidimensionnel des marches sur des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) a été étudiée par AFM et GISAXS. L’évolution de la nouvelle famille de 

marches, orthogonale à la première, a été suivie après une succession de recuits à 1250 °C 

sous atmosphère saturée en oxygène. Cette mise en ordre bidimensionnel est contrôlée par le 

taux d'oxygène dans l'atmosphère qui influence le processus de création des crans aux bords 

de marches. Ces crans jouent le rôle de sites préférentiels pour l'incorporation des atomes 

d’oxygène aux bords de marches et limitent la croissance de la première famille des marches.  

De plus, nous avons démontré que cette mise en ordre bidimensionnel apparaît après des 

traitements thermiques sous air mais avec une cinétique beaucoup plus lente. Le changement 

de l’angle de miscut, quant à lui, joue sur la cinétique de formation de la nouvelle famille de 

marches. La création de ce réseau bidimensionnel sur des surfaces vicinales d’alumine  

(001) est d'autant plus aisée que l'angle de miscut est grand   

Cette mise en ordre bidimensionnel de marches est très originale. Elle n'a à notre 

connaissance jamais été observée sur des surfaces d’alumine  ou sur d'autres types de 

surfaces d'oxyde.  
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Conclusion générale et perspectives 
 

 

 

 

L’objectif initial de ce travail de thèse était d’étudier les comportements des marches de 

surfaces vicinales d’alumine  (001) lors de traitements thermiques et d’identifier les 

mécanismes mis en jeu afin d'utiliser ces surfaces comme substrats gabarits pour l'auto-

organisation de nanoparticules. Dans ce but, l’évolution morphologique des surfaces vicinales 

d’alumine  (001) a été suivie expérimentalement par microscopie à force atomique (AFM) et 

diffusion centrale des rayons X en incidence rasante (GISAXS).  

Dans ce travail, les mécanismes de mise en « paquet de marches » ont été étudiés en fonction 

des angles de taille des monocristaux (1°, 5° et 10°) et des conditions de traitement thermique. 

Les substrats ont été traités à des températures allant de 1000 à 1500 °C pendant des durées de 

0,5 à 64 h et sous différentes atmosphères (air, neutre et saturée en oxygène). L’un des 

objectifs était d’identifier des situations où les surfaces structurées sont stables pour que 

l’ordonnancement des structures déposées sur celles-ci puisse être obtenu sans modification 

de ces surfaces gabarits.  

L’observation de ces surfaces a permis de distinguer deux morphologies différentes : la 

première correspond à une mise en ordre monodimensionnel des marches et la seconde à une 

mise en ordre bidimensionnel. 

La mise en ordre monodimensionnel des marches a été suivie après une série de traitements 

thermiques sous air en mesurant la période et la hauteur de marches. Nous avons montré que 

la période des marches évolue avec le temps et se stabilise après une certaine durée et qu'elle 

dépende de l’angle de miscut. Une augmentation de l’angle de miscut entraîne en effet une 

diminution de la période des marches. Par ailleurs, la hauteur des marches augmente quand 

l'angle de miscut augmente. 

Concernant les mécanismes de diffusion des marches, nous avons pu montrer que les 

phénomènes de diffusion ne sont probablement pas les mêmes pour les petits et les grands 

angles de miscut. Des mesures de l’énergie d’activation pour cette diffusion ont montré que 
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l’énergie d’activation diminue quand l’angle de miscut augmente. L’énergie d’activation Ea 

égale à 2,1 eV trouvée pour des surfaces d’angle de miscut de 1° correspond à une diffusion 

de lacunes d’Al en volume. L’énergie d’activation pour des angles de miscut de 5 et 10° 

correspond à la diffusion d’oxygène à la surface. De plus, la diffusion des atomes d’Al est 

sans doute limitée par la largeur des terrasses pour les surfaces de petit angle de miscut tandis 

que la diffusion de l’oxygène serait limitée par la hauteur des marches pour les grands angles 

de miscut. Une étude complémentaire a été réalisée sous argon afin d’identifier le rôle de 

l’oxygène sur la morphologie de la surface d’alumine . Nous avons montré que le 

mécanisme de diffusion des marches devient très lent pour des traitements thermiques sous 

argon montrant ainsi que la cinétique de ce processus est certainement limitée par la vitesse de 

diffusion de l’oxygène.  

La mise en ordre bidimensionnel de marches est un résultat très original et a été obtenue après 

traitement thermique sous atmosphère saturée en oxygène. Cette morphologie de marches n'a 

jamais été observée sur des surfaces d’alumine  ou sur d'autres types de surfaces d'oxyde. 

Elle se distingue par l’apparition d’une nouvelle famille de marches orthogonale à la 

première. L’apparition de cette nouvelle famille de marches résulte de l’incorporation des 

atomes d’oxygène aux bords de marches. Cette mise en ordre bidimensionnel est contrôlée 

par le taux d'oxygène dans l'atmosphère, contrôlant à son tour le processus de création des 

crans aux bords des marches. Ces crans jouent probablement le rôle de sites préférentiels pour 

l'incorporation des atomes d’oxygène aux bords de marches et limitent ainsi la croissance de 

la première famille de marches. 

La forme de ce réseau bidimensionnel a été examinée par GISAXS en réalisant la 

cartographie du réseau réciproque sur un échantillon traité sous oxygène pendant 48 heures. 

Nous avons observé les tiges de diffusion pour des angles d’azimut  de 0°, 50° et 90° ce qui 

permet de définir un réseau rectangulaire centré.        

Nous avons de plus montré que cette mise en ordre bidimensionnel apparaît après des 

traitements thermiques sous air mais avec une cinétique beaucoup plus lente. Le changement 

de l’angle de miscut influe sur la cinétique de formation de la nouvelle famille de marches. La 

création du réseau bidimensionnel sur des surfaces vicinales d’alumine  (001) de faibles 

angles de miscut nécessite des traitements thermiques très longs à des températures très 

élevées (>1250 °C, >64 h).  
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Enfin, nous avons réussi au cours de ce travail à définir les conditions expérimentales qui 

permettent d’obtenir des substrats gabarits stables pour l'auto-organisation de nanoparticules. 

En outre, nous avons montré que l’on peut contrôler la structuration des marches de ces 

gabarits en fonction des conditions du traitement thermique et de l'angle de miscut.  

Afin de confirmer nos hypothèses de mécanismes de croissance, l'étude par SIMS par 

exemple, de l'incorporation d'
18

O durant le traitement thermique permettrait de confirmer 

l’incorporation de l’oxygène aux bords de marches. D’autre part, des expériences de GISAXS 

sont en cours de préparation afin de déterminer avec précision la forme des objets diffusant 

sur les surfaces présentant un réseau bidimensionnel. 



 

Résumé 
Les systèmes nanostructurés comportant des îlots hétéroépitaxiés synthétisés sur des surfaces d’oxyde 

présentent un grand intérêt fondamental et technologique. Dans de tels systèmes, le contrôle de 

l’organisation, de la forme et de la taille des îlots est d’une importance primordiale puisque ces 

caractéristiques déterminent les propriétés physiques finales. L’utilisation des surfaces vicinales, 

présentant des marches périodiques semble être une méthode intéressante pour pouvoir auto-organiser 

des nanoparticules à la surface d’un substrat. Ce travail est consacré à l’étude approfondie du 

comportement des marches de surfaces vicinales de saphir sous traitement thermique. L’un des 

objectifs de ce travail est d’identifier des situations où les surfaces structurées sont suffisamment 

stables pour être utiliser comme substrats gabarits. 

Les substrats ont été traités à des températures allant de 1000 à 1500°C pendant des durées de 0,5 à 

64 h et sous différentes atmosphères (air, neutre et saturée en oxygène). La morphologie des surfaces a 

été suivie par microscopie à force atomique (AFM) et diffusion centrale sous incidence rasante 

(GISAXS). L’observation de ces surfaces a permis de distinguer deux morphologies de surface : la 

première correspond à une mise en ordre monodimensionnelle des marches et la seconde morphologie 

à une mise en ordre bidimensionnelle. Au cours de ce travail, nous avons d’une part montré que l’on 

peut contrôler la structuration des marches en fonction des conditions du traitement thermique et de 

l'angle de taille et d’autre part discuté les mécanismes de diffusion et de mise en ordre des marches. 

 

Mots-Clés : Surfaces vicinales, AFM, GISAXS, nanostructuration 

 

 

 

Abstract  
Nanostructured systems based on heteroepitaxial islands grown onto oxide surfaces are attracting 

intensive interest due to both the fundamental significance and potential application. In such 

nanosystems, the control of the shape, and the size of the islands is of prime importance in determining 

the overall physical properties. In addition, many of the applications so far envisaged also require 

precise arrangement of these structures into ordered arrays. The use of vicinal surfaces, which show 

atomic step separated by terraces or facet, appears as an attractive mean to produce self-organized 

arrays of nanostructures. This work is devoted to the detailed study of the step behaviour on vicinal 

surfaces of sapphire under annealing treatment. One of the objectives of this work is to identify 

situations, where the structured surfaces are enough stable to be used as templates. 

The substrates were annealed from 1000 to 1500 °C during different times ranging from 0.5 to 64 h 

and under various environments (air, neutral and oxygen-saturated). The surface morphology was 

characterized by Atomic Force Microscopy (AFM) and Grazing Incidence Small-Angle X-ray 

Scattering (GISAXS). The observation of these surfaces allowed us to identify two surface 

morphologies: the first one corresponds to a one-dimensional ordering of steps and the second one to a 

two-dimensional ordering. During this work, we have demonstrated that we can control the step-

ordering as a function of annealing conditions and miscut angle. Furthermore diffusion mechanisms 

and step-ordering processes are discussed.  

 

Keywords : Vicinal surface, AFM, GISAXS, nanostructuration 
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