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Chapitre 1 : Introduction 

1. Contexte de la thèse 

Depuis plus d’une décennie, la production d’électricité d’origine photovoltaïque ne cesse 

d’augmenter au point qu’en 2014, elle est devenue la deuxième source d’électricité la plus 

installée dans l’Union Européenne (Figure 1)1. En effet, la part de celle-ci dans la production ne 

cesse de croître dans les prévisions : en 2050, 21% de la demande d’électricité mondiale devrait 

être pourvue par le photovoltaïque.1,2 Pourtant, il est important de préciser que bien que celle-ci 

augmente, elle ne représente qu’une part très faible de la production mondiale (environ 1 % en 

2014)1,2. De plus, l’énergie globale reposant uniquement sur le tout-photovoltaïque parait 

inenvisageable. 

 

Figure 1 : Puissances installées et désinstallées par source d’électricité dans l’UE durant l’année 2014.
1
 

Les valeurs sont données en mégawatt courant (MWc). 

Le marché du photovoltaïque est largement dominé par la technologie issue du silicium 

(dite de première génération) qui est basée sur un élément abondant et non toxique. 

Cependant, le marché des cellules dites en couches minces, porté par des matériaux comme le 

Cu(In,Ga)Se2 (CIGS), le tellurure de cadmium (CdTe) ou encore le silicium en couches minces, est 

également en expansion. Ces cellules présentent l’avantage d’être minces (moins de matière 

première), de pouvoir être flexibles et d’avoir une perte de rendement moindre lorsque la 

température augmente.  

En revanche, pour les deux matériaux présentés ci-dessus, les réserves et volumes de 

production de l’indium et du tellure pourraient ne pas être suffisants pour couvrir d’importantes 

demandes d’autant plus que ces éléments sont utilisés dans d’autres technologies comme les 

écrans plats ou tactiles. Par exemple, dans le cas de l’indium, pour produire un gigawatt 

d’électricité photovoltaïque par an avec un parc de cellules solaires de type CIGS, il faut 20 

tonnes d’indium. Compte tenu des réserves mondiales à disposition (600 tonnes), les réserves 

s’épuiseraient en une vingtaine d’années au rythme de la production actuelle.3 Il semble donc 
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clair que ces industries pourraient présenter des problèmes d’approvisionnement dans les 

années à venir.4,5  

Dans ces conditions, il est donc judicieux de se tourner vers un autre matériau basé sur des 

éléments abondants. C’est dans ce contexte que le matériau Cu2ZnSn(S,Se)4 (noté CZTSSe) 

permet de répondre au problème présenté plus haut : il est basé sur des éléments abondants, 

non toxiques et bon marché, il dispose d’une forte absorption à la lumière6 et a un gap compris 

entre 1 et 1.5 eV7–9 ce qui correspond à une plage tout à fait adaptée au spectre de la lumière 

solaire.  

2. Fonctionnent d’une cellule photovoltaïque 

2.1. Cellule de type couche mince 

Une cellule photovoltaïque est un dispositif qui absorbe des photons pour créer des paires 

d’électron-trou, ces charges migrent et sont ensuite évacuées dans un circuit extérieur. La 

cellule va être capable d’absorber des photons ayant une énergie au moins égale au gap du 

matériau. Un électron de la bande de valence va alors être promu dans la bande de conduction 

ce qui va permettre le déplacement de cet électron dans le matériau. L’inconvénient de ce 

dispositif est que, sans précaution particulière, les électrons et les trous se recombinent 

spontanément. Il est donc très important de tenir les charges séparées grâce à un champ 

électrique. C’est le rôle de la jonction p-n correspondant à la mise en contact de deux semi-

conducteurs : 

 Semi-conducteur de type p (pour positif), riche en trous (porteurs majoritaires). 

 Semi-conducteur de type n (pour négatif), riche en électrons (porteurs majoritaires). 

Cette mise en contact produit une diffusion des électrons de la couche n à la couche p et 

produit un champ électrique qui repousse les électrons photo-induits vers la couche n et les 

trous vers la couche p. Aux extrémités de ces deux couches, des contacts vont être établis pour 

permettre la circulation des électrons vers le circuit extérieur (Figure 2). 

 

Figure 2 : Schéma de fonctionnement basique d’une cellule photovoltaïque (cas d’une cellule au silicium ou en 
couche mince) 

Lorsqu’il y a absorption de photons, il va y avoir génération de paires électron-trou puis une migration des charges 
aux extrémités des deux couches vers le circuit extérieur. 

Il est important de noter que le fonctionnement décrit ci-dessus correspond à celui des 

cellules photovoltaïques dites de première génération ou en couches minces (CdTe, CZTS, CIGS 
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…). Les autres cellules comme les cellules à colorants, à porteurs chauds… présentent des 

fonctionnements différents. 

Les cellules dites de première génération permettent d’obtenir des rendements de l’ordre 

de 25% en laboratoire.10,11 Les cellules dites de deuxième génération, en couches minces, ont 

une épaisseur de matériaux beaucoup plus faible (1-5 µm contre environ 200 µm pour les 

cellules de première génération). Pour des cellules de deuxième génération qui en sont à un 

stade commercial, typiquement CdTe ou CIGS (matériaux de type p) généralement utilisés avec 

CdS (matériau de type n) pour former la jonction p-n, présentent un rendement maximal de 

l’ordre de 21.7% en 2017.11 La Figure 3 représente de manière schématique les différentes 

couches composant une cellule en couche mince. 

 

Figure 3 : Schéma d'une cellule solaire en couche mince à base de CZTS (analogue à CIGS). 
La cellule est un ensemble de couches ayant chacune un rôle bien particulier, une fenêtre transparente, une couche 

tampon dopée de type n et d’un absorbeur permettant la migration des charges, d’un contact arrière et d’un 
substrat de verre. 

Tout au long de cette thèse, nous allons étudier le matériau CZTS qui est un matériau de 

type p avec les avantages précédemment cités. 

2.2. Efficacité d’une cellule 

Il est important de donner des précisions sur quelques paramètres significatifs pour 

déterminer l’efficacité d’une cellule solaire. 

Le premier paramètre extrêmement important est la valeur du gap (largeur de la bande 

interdite). Ce paramètre permet de déterminer le rendement de conversion de l’énergie solaire 

maximal (donné par la courbe Queisser-Schockley12). Pour obtenir un rendement maximal, il faut 

que le gap du matériau se situe entre 0.9 et 1.6 eV, ce qui est le cas des composés issus de CZTS 

(voir Figure 4). 

2mm
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Figure 4 : Efficacité maximale d'une cellule photovoltaïque en fonction de son gap d’après Queisser-Schockley
12

. 
La valeur du gap idéale correspond à 1.35 eV. Une valeur de gap trop élevée empêche les photons d’énergies 

inférieures de pouvoir promouvoir des électrons dans la bande de conduction tandis qu’une valeur trop faible de 
gap engendre la perte d’une partie des photons de plus grande énergie par thermalisation. 

Le deuxième paramètre important est la valeur réelle de rendement de la cellule 

photovoltaïque (η) déterminé grâce à la caractéristique courant-tension J-V de la cellule. Le 

rendement étant dépendant du spectre et de l’intensité de la lumière solaire ainsi que de la 

température de la cellule photovoltaïque, elle est calculée dans des conditions standard 

d’utilisation : une illumination simulant le spectre solaire après traversée d’une épaisseur et 

demi d’atmosphère (équivalente à l’épaisseur d’atmosphère traversé sous un angle d’incidence 

de 41.8° par rapport à l’horizontale) pour une puissance surfacique Pincidente de 1000 W/m² et une 

température de 25°C, grâce à la formule suivante : 

                       

Avec la puissance produite (Pproduite) définie comme étant :                     . La 

tension de circuit ouvert (VOC) est déterminée quand le courant est nul (J = 0), le courant de 

court-circuit (JSC) est quant à lui déterminé lorsque la tension est nulle (V = 0). Enfin, le facteur de 

forme (FF) correspond au rapport entre la puissance maximale produite et le produit         

(Figure 5). 

 

Figure 5 : Caractéristique courant-tension d’une cellule photovoltaïque dans l’obscurité et sous éclairement.
13

 
La puissance maximale produite par la cellule est représentée sur la figure par la partie hachurée (i.e. le rectangle 
d’aire maximale qui s’inscrit dans la courbe J-V). Le facteur de forme est alors déterminé par le rapport de l’aire de 

la partie hachurée et du produit de VOC x JSC. 

Nous allons à présent discuter de l’état actuel de la recherche sur les cellules de type 

CZTS/CZTSe. Avec tous ces paramètres présentés plus haut, il est possible de déterminer 
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l’efficacité d’une cellule solaire. La partie 3.2 va nous permettre de comparer la meilleure cellule 

de type CZTSSe avec une cellule équivalente de type CIGS. 

3. Connaissance sur le matériau CZTSSe 

3.1. Historique des études sur le matériau 

Le matériau Cu2ZnSn(S,Se)4 est étudié depuis de nombreuses années. Les premières 

publications traitant de ce matériau remontent aux années 1970 sur des composés de type 

CuI
2B

IICIVXVI
4 (CZTS en fait partie). Ces études se sont focalisées sur la synthèse14–16 et les 

propriétés physiques17,18. En parallèle de ces études, d’autres équipes se sont intéressées à la 

détermination de la structure des minéraux naturels kësterite et stannite de compositions 

Cu2(Zn,Fe)SnS4.
19,20 

Dans le domaine du photovoltaïque, le composé CZTS a été étudié uniquement sous sa 

forme pur soufre avec, dans un premier temps des études sur le moyen de déposer le matériau 

en couches minces par pulvérisation cathodique.21 Au début de l’étude de ce matériau, les 

rendements n’étaient pas élevés. Par exemple, la première cellule solaire CZTS déposée sous 

vide n’atteignait que 0.66 % de rendement.21 Puis, des études sur les liens entre la composition 

chimique et les performances ont permis de mettre en lumière que les compositions pauvres en 

cuivre et riches en zinc permettaient d’atteindre de meilleurs rendements photovoltaïques.22 Les 

rendements ont ainsi été augmenté à 6.7%.23–25 Par la suite, de nombreuses études ont porté sur 

d’autres méthodes de synthèses comme par exemple, l’utilisation d’une synthèse par voie 

humide26–29 ou des substitutions des éléments de CZTS par d’autres (substitution du soufre par 

du sélénium partielle ou totale, substitution du zinc par du cadmium30–32 ou encore la 

substitution du cuivre par de l’argent33–35, voire même parfois du germanium à la place de 

l’étain36). Grâce à toutes ces études, de nombreuses équipes ont pu atteindre des rendements 

supérieurs à 6 %.37 Le record actuel est de 12.6%26 grâce à une méthode de dépôts successifs par 

spin coating de solution d’hydrazine avec les précurseurs Cu2S, SnSe, ZnSe et les chalcogènes 

purs S et Se. 

3.2. Les limites actuelles 

Ici, nous comparons la cellule solaire avec le meilleur rendement CZTSSe (12.6 %) qui a un 

gap de 1.13 eV avec une cellule solaire à base de CIGS avec un gap équivalent (1.14 eV) et une 

bonne efficacité (20.3%38). Dans un premier temps, on remarque que les rendements obtenus 

sont inférieurs aux rendements théoriques maximaux pour ce gap (32 %).12 Les densités de 

courants de ces deux cellules sont très proches (35.2 et 35.7 mA.cm-2 pour CZTSSe et CIGS 

respectivement) alors, qu’au niveau du facteur de forme, il est très légèrement meilleur dans le 

cas de CIGS (77.7 % contre 69.8 % pour CZTSSe). Cependant, il y a une grande différence en 

termes de tension de circuit ouvert (VOC) 730 et 513 mV pour CIGS et CZTSSe, respectivement. Ce 

problème est connu comme étant le principal facteur limitant les performances des cellules à 

base de CZTS.39–43 Il provient de recombinaisons dans l’absorbeur et dans les interfaces, car des 

bandes intermédiaires piègent les charges. Ce problème de bandes intermédiaires est 

documenté dans la littérature44–48 et est notamment dû à des fluctuations de la largeur du gap 
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induites par du désordre structural ou des inhomogénéités de compositions. Les recombinaisons 

sont principalement concentrées au niveau de l’interface absorbeur tampon.49–54 

Dans ce type de matériau, deux type de désordres sont envisageables, celui lié aux anions 

(substitution du sélénium par du soufre) et celui lié aux cations (cuivre / zinc). Bien que de 

nombreuses études aient porté sur l’étude du désordre dans le matériau, il est clair qu’un 

matériau avec peu de désordre semble limiter le problème de bandes intermédiaires.52,55–65 Il a 

été montré que la température critique correspondant à la transition de l’ordre cationique 

Cu/Zn était de 260°C pour CZTS56 et de 200°C pour CZTSe44. Au-delà de cette température, le 

composé présente un désordre cationique total alors qu’en dessous il est possible d’atteindre un 

ordre d’environ 70 %. L’ordre total n’est possible qu’à zéro Kelvin.55  

Par contre, le fait que la majorité des études portent sur des échantillons préparés sous 

forme de couches minces ne permet pas d’obtenir des corrélations entre les propriétés 

physiques et chimiques du matériau étant donné que les compositions sont mal maitrisées dans 

ce type de synthèses. Ceci fait que, bien souvent, les compositions sont déterminées de manière 

peu précise.22,66 

Pour ce qui est de la couche tampon utilisée, bien que l’utilisation du CdS soit presque 

systématique, il pourrait être intéressant d’employer d’autres matériaux suivant le gap du 

matériau CZTSSe.67 Même au niveau du contact arrière qui est généralement du molybdène, il 

est connu qu’il y a une réactivité avec le soufre et le sélénium.68–70 Des tests avec d’autres 

contacts ont été faits, notamment le tungstène et l’or, mais ceux-ci diminuaient le rendement 

d’environ 3.9%.71  

La méconnaissance structurale du matériau semble actuellement la principale raison de la 

difficulté d’augmenter le rendement de ces cellules. De plus, le fait que l’écart à la 

stœchiométrie soit si important pour augmenter le rendement montre bien le rôle capital des 

propriétés cristallochimiques du matériau dans le domaine du photovoltaïque. Pour illustrer 

cette méconnaissance du matériau, nous allons voir les différents modèles structuraux qui 

permettent de décrire la structure CZST ou CZTSe dans la littérature. 

4. Structure du composé 

4.1. Description du modèle structural 

Les composés CZTS/CZTSe sont généralement décrits selon deux modèles structuraux 

différents : la structures stannite (ST) et la structure kësterite (KS). Ces deux structures sont 

toutes deux des structures décrites dans une maille quadratique. Elles dérivent également 

toutes les deux de la structure sphalérite ZnS. Les noms de ces deux structures proviennent de 

minéraux naturels72,73 de formule Cu2(Fex,Zn1-x)SnS4, l’espèce minérale stannite étant plus riche 

en fer que la kësterite.20  

Dans les deux cas de figure, les rapports c/a des paramètres de maille sont proches de 2. Il y 

a également des différences dans la distribution des cations (voir Tableau 1 et Figure 6) : 

 les plans z = 0 et z = 1/2 sont constitués de Cu et Sn pour KS et Zn et Sn pour ST. 
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 les plans z = 1/4 et z = 3/4 sont constitués de Cu et Zn pour KS et Cu pour ST.  

Les deux structures ne sont donc pas décrites dans le même groupe d’espace :     pour 

kësterite et       pour stannite : la présence de deux types d’atomes différents dans les plans z 

= ¼ et z= ¾ de la structure kësterite (du Cu dans les sites 2c et du Zn dans les sites 2d) est à 

l’origine de la disparition des miroirs diagonaux observés dans la structure stannite. Ainsi, les 

anions ne sont pas situés sur un élément de symétrie dans la structure kësterite.74  

 

Figure 6 : Représentation des structures stannite (gauche) et kësterite (droite). 
Ces deux structures ne présentent qu’une seule différence au niveau de l’agencement des atomes sur le site 2a et les 
plans z = 1/4 et z = 3/4. La structure stannite présente du zinc sur le site 2a et du cuivre dans les plans z = 1/4 et z = 
3/4 alors que la structure kësterite présente du cuivre sur le site 2a et du cuivre et du zinc dans les plans z = 1/4 et z 

= 3/4. 

Tableau 1 : Positions atomiques dans les structures kësterite (KS) et stannite (ST). 

Site 2a 2b 2c 2d 4d 8i 8g 

x 0 0 0 0 0 x (0.26) 0.26 

y 0 0 ½ ½ ½ x (0.26) 0.26 

z 0 ½ ¼ ¾ ¼ z (0.372) 0.372 

KS (groupe d’espace    ) Cu Sn Cu Zn - - S 

ST (groupe d’espace      ) Zn Sn - - Cu S - 

 

La communauté utilise plutôt le modèle structural kësterite pour décrire la structure des 

composés dérivés de CZTS, cependant, la question n’est pas tranchée dans la littérature.59 

Plan z = 0

Plan z = 1/4

ST
I-42m

Site 4d : Cu

KS
I-4

Site 2c : Cu
Site 2d : Zn

ST
I-42m

Site 2a : Zn
Site 2b : Sn

KS
I-4

Site 2a : Cu
Site 2b : Sn

Plan z = 0

Plan z = 1/4

Cu

Zn

Sn

S

stannite kësterite
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4.2. Environnement local 

Si l’on décrit le composé avec la structure kësterite, nous notons que les atomes d’étain et 

de cuivre sont dans des sites tétraédriques. 

L’atome d’étain occupe un site avec, en première sphère de coordination, 4 anions 

(soufre/sélénium). On retrouve en seconde sphère de coordination: 4 atomes de zinc (site 2d) et 

8 atomes de cuivre (sites 2a et 2c) (voir Figure 7). 

  

Figure 7 : tétraèdre de coordination des anions centré sur l’étain : en première sphère de coordination les anions (S 
- jaune/Se - bleu) et en deuxième sphère de coordination les cations (Zn – blanc et Cu - rouge). 

 

Les atomes de cuivre sur les sites 2a et 2c ont également en première sphère de 

coordination, 4 anions et en deuxième sphère de coordination, 4 atomes d’étain (2b), 4 atomes 

de zinc (2d) et 4 atomes de cuivre (2a pour l’environnement autour du cuivre 2c et vice-versa 

pour celui du 2a) (voir Figure 8). 

  

Figure 8 : Tétraèdre de coordination des anions centré sur le cuivre avec en première sphère de coordination les 
anions (S - jaune/Se - bleu) et en deuxième sphère de coordination les cations (Zn - blanc, Cu - rouge et Sn - gris). 

4.3. Effet du désordre cationique sur la structure 

La structure kësterite existe sous deux variantes qui diffèrent seulement sur l’organisation 

des cations dans le plan cuivre/zinc (plan z = 1/4 et z = 3/4). La structure présentée plus haut 

correspond à la variante ordonnée pour laquelle les atomes de cuivre sont sur le site 2c et les 

atomes de zinc sont sur le site 2d dans les plans z = 1/4 et z = 3/4. L’autre variante correspond à 

la structure kësterite désordonnée (dis-KS) où les atomes dans les plans z = 1/4 et z = 3/4 sont 

aléatoirement distribués sur ces deux sites avec un taux d’occupation de 50% pour chacun. Ces 

cations vont alors former un unique site 4d, la structure va retrouver les deux miroirs diagonaux 

contenant les anions, comme pour la structure stannite. La structure kësterite désordonnée est 

donc décrite dans le groupe d’espace       (voir Figure 9). Du fait de la grande proximité 
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« chimique » de CuI et ZnII en sites tétraédriques de soufre, la structure kësterite désordonnée 

est tout à fait plausible.  

 

Figure 9 : Représentation de la structure kësterite désordonnée. 
Cette structure ne présente qu’une seule différence avec la structure kësterite au niveau de l’agencement des 

atomes sur le plan z = 1/4 et z = 3/4. La structure kësterite désordonnée présente dans ces plans une distribution 
entre des atomes de cuivre et de zinc alors que la structure kësterite présente du cuivre et du zinc à des positions 

spécifiques. 

La question du désordre dans ces deux plans a déjà été abordée avant le début de ce travail 

par Leo Choubrac75 lors de sa thèse dans l’équipe et par d’autres groupes, notamment celui de S. 

Schorr.63,65,76,77 Il semble bien qu’il soit possible de voir des différences dans ces plans pour des 

échantillons ayant subi des refroidissements différents même si les échantillons mixtes 

soufre/sélénium sont peu étudiés : le chapitre 4 est consacré à l’étude du désordre Cu / Zn dans 

les composés CZTSSe. 

5. Ecart à la stœchiométrie 

La littérature donne de nombreuses preuves que quelque soit la méthode de 

synthèse/dépôt, les cellules présentant les meilleurs rendements correspondent à une 

composition s’écartant de la stœchiométrie Cu2ZnSn(SxSe1-x)4.
37,40,49,75,78 

5.1. Substitution existantes 

Les écarts à la stœchiométrie peuvent être décrits par différents mécanismes de 

substitution74,79:  

 Substitution de type A : deux atomes de cuivre sont substitués par une lacune de cuivre 
(VCu) et un atome de zinc (2CuZnCu + VCu). 

 Substitution de type B : deux atomes de cuivre et un atome d’étain sont substitués par 
trois atomes de zinc (2Cu + Sn  2ZnCu + ZnSn). 

 Substitution de type C : trois atomes de zinc sont substitués par du cuivre et par de 
l’étain (3Zn  2CuZn + SnZn). 
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 Substitution de type D : un atome de zinc est substitué par un atome de cuivre avec 
apparition d’un cuivre en site interstitiel (Zn  CuZn + Cui). 

 Substitution de type E : un atome d’étain est substitué par un atome de zinc ou de 
cuivre et il y a apparition d’un atome de cuivre ou de zinc en site interstitiel (Sn  ZnSn + 
2Cui ou Sn  CuSn + Zni). 

Avant le début de ma thèse, les enthalpies de formation de différents défauts isolés ou 

regroupés en complexe de défauts avaient été calculées pour des composés CZTS.80–83 Ces 

études ont démontré que les enthalpies de formation des complexes de défauts (VCu + ZnCu) et 

(ZnSn + 2ZnCu) étaient suffisamment faibles pour pouvoir se former (0.75 et 0.86 eV 

respectivement).80 Exceptions faites des défauts de type A et B, il ressort de ces calculs 

d’enthalpie de formation, que la plus part de ces substitutions ne sont pas très favorables pour 

la structure. C’est pour cela que la majeure partie des études ont porté sur les substitutions de 

type A et B. 

5.2. Composition pauvre en cuivre et riche en zinc 

Bien avant le début de ma thèse, de nombreuses études ont porté sur les compositions 

déficitaires en cuivre et excédentaires en zinc dans les composés sulfures. Une étude de Katagiri 

et al.22 a permis, grâce à des cellules solaires en couches minces préparées par pulvérisation 

cathodique, de déterminer l’intervalle optimale pour les composés de type CZTS :      
  

     
      et     

  

  
    . De plus, une autre étude de Chen et al.84 a révélé que l’écart à 

la stœchiométrie permettait d’augmenter de manière significative le rendement d’une cellule. Il 

semble donc que la non stœchiométrie du matériau CZTS joue un rôle très important sur les 

performances photovoltaïques (voir Figure 10). 

 

Figure 10 : Rendement des cellules obtenues par différentes voies de synthèses en fonction de leur composition.
84

 
Il y a une augmentation du rendement avec l’appauvrissement en cuivre et l’enrichissement en zinc. 

Cependant, du fait que la plupart des études portent sur les échantillons sous forme de 

couche mince, la composition de la cellule reste difficile à obtenir avec certitude, les phases 

secondaires ne sont pas toujours signalées et l’homogénéité en surface et en profondeur n’est 

d’ailleurs que rarement évaluée. Ceci est particulièrement critique sachant que la formation de 

phases secondaires en couche mince est assez fréquente, avec un départ possible d’étain et de 
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soufre/sélénium sur la face avant lors de la phase de recuit37,68,85 ou encore, la décomposition du 

composé en binaires (CuQ, ZnQ et SnQ avec Q qui représente les anions : du soufre, du sélénium 

ou un mélange des deux) au contact du molybdène69,70,86.  

5.2.1. Type A / Type B 

Dans l’équipe, un travail important a déjà été fait sur les échantillons déficitaires en cuivre 

et excédentaires en zinc pour le composé de type CZTS. Notamment, plusieurs modèles de 

substitutions ont été proposés pour expliquer la variété de compositions possibles proches de 

Cu2ZnSnS4. Les deux types de substitutions détaillés dans ce paragraphe (A et B) sont 

directement impliquées dans les matériaux conduisant aux meilleures cellules solaires26. 

La première substitution étudiée est la substitution de type A (2CuZnCu + VCu). Cette 

substitution est tout à fait possible compte tenu que le cuivre(+I) et le zinc(+II) ont la même 

configuration électronique (1s2 2s2 2p6 3s2 3p6 3d10) et des rayons ioniques effectifs en 

environnement tétraédrique très proches (60 pm pour les deux)87. Puisque dans les composés 

CZTS et CZTSe, l’équilibre des charges est assuré en considérant les degrés d’oxydations 

suivants : Cu(+I), Zn(+II), Sn(+IV) et S/Se(-II), l’écart de charge entre Cu(+I) et Zn(+II) est 

compensé localement par les lacunes de cuivre. La contrainte sur le système semble donc tout à 

fait acceptable surtout si l’on se rappelle que l’énergie de formation de ce type de défaut a été 

calculée comme suffisamment faible pour se produire.80 La formule de ces composés se note : 

Cu2-2aZn1+aSnQ4. Leo Choubrac a pu montrer que ce type de substitution était tout à fait 

observable, notamment par diffraction des rayons X.75,88 

La deuxième substitution pertinente est la substitution de type B (2Cu + Sn  2ZnCu + ZnSn). 

Ce type de substitution permet d’obtenir des échantillons déficitaires en étain. En effectuant 

l’équilibrage des charges, on aboutit à des échantillons de composition : Cu2-2bZn1+3bSn1-bQ4. Par 

contre, compte tenu des contraintes sur l’échantillon, il n’est pas possible d’avoir des 

substitutions d’étain par du zinc ou du cuivre (cette substitution n’est pas favorable). Ce type de 

substitution nécessiterait l’ajout d’atomes interstitiels étant donné que les sites cationiques sont 

tous occupés à 100 %. Cela serait très coûteux en énergie.80 

Bien sûr, il est tout à fait envisageable qu’il existe des composés avec une composition 

correspondant à la combinaison d’une substitution de type A et B. C’est d’ailleurs bien souvent 

le cas pour des échantillons fortement déficitaires. Afin de déterminer le type de l’échantillon 

déficitaire, le plus simple est de s’intéresser à la quantité d’étain dans la structure (égale à 1 

pour le type A). 

Par exemple, un échantillon de composition Cu1.90Zn1.09Sn0.98Q4 présente un déficit en étain 

conduisant à une valeur de b de 0.02. Par contre, l’excès en zinc de cet échantillon est supérieur 

à un type B pur (1.06). Il est donc nécessaire de le considérer comme de type A+B, de 

composition Cu2-2a-2bZn1+a+3bSn1-bQ4. Afin de déterminer la valeur de a, il suffit de regarder l’excès 

de zinc (a = 0.03 dans notre exemple). 

Les autres types de substitutions envisagées74,79 induisent toutes un excès de Cu et ne 

présentent pas un grand intérêt au niveau de leurs performances, étant donné qu’il a été 

démontré, qu’afin d’augmenter l’efficacité de la cellule, il fallait viser une composition déficitaire 
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en cuivre et riche en zinc. C’est pour cela que les études présentées dans ce manuscrit ont porté 

sur les deux types de substitutions présentées plus haut. 

5.3. Diagramme ternaire 

Afin de pouvoir identifier de manière rapide le type de substitution de l’échantillon, il est 

possible de représenter les compositions grâce à un diagramme pseudo ternaire 

Cu2Q/ZnQ/SnQ2. Ce diagramme permet de classer de manière très rapide les échantillons selon 

3 types : stœchiométrique (Cu2ZnSn(S,Se)4), type A (lacune en Cu et excès en Zn, Cu2-

2aZn1+aSn(S,Se)4) (sur la Figure 11 la ligne bleue) ou type B (lacune en Cu et Sn ainsi qu’un excès 

en Zn, Cu2-2bZn1+3bSn1-b(S,Se)4) (sur la Figure 11 la ligne pointillée rouge). De plus, il se trouve que 

toutes les compositions peuvent être identifiées dans la surface d’intérêt étant donné que les 

écarts à la stœchiométrie sont modestes pour cette famille de composés (valeurs déterminées 

par le Tableau 2). Pour ce diagramme, les compositions sont indiquées en pourcentage atomique 

(% at). 

 

Figure 11 : Diagramme ternaire et le zoom permettant de représenter les composés CZTSSe. 
Diagramme ternaire Cu2S/ZnS/SnS2 permettant de donner une représentation des analyses EDX et microsonde. Le 

zoom correspondant à la zone d’intérêt permettant de représenter tous les échantillons de la série. Le point central 
représente la composition stœchiométrique, la ligne bleue représente la substitution de type A et la ligne rouge la 

substitution de type B. 

Tableau 2 : Données de construction pour représenter les échantillons stœchiométrique, de type A et de type B sur 
le diagramme pseudo-ternaire d’après la thèse de Léo Choubrac.

75
 

Echantillon Stœchiométrique Type A Type B 

Composition Cu2ZnSnQ4 Cu2-2aZn1+aSnQ4 Cu2-2aZn1+3bSn1-bQ4 

N Cu2Q /n CZTSSe 1 1-a 1-b 

N ZnQ / n CZTSSe 1 1+a 1+3b 

N SnQ2 / n CZTSSe 1 1 1-b 

% Cu2Q 33.3     
   

 
           

    

 
       

% ZnQ 33.3     
   

 
           

    

 
       

% SnQ2 33.3 33.3     
   

 
       

A-Type

B-Type
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5.4. Limite de stabilité 

Léo Choubrac a également étudié les limites de stabilité des échantillons pauvres en cuivre 

et riches en zinc pour les échantillons CZTS et CZTSe.75,89 Les limites qu’il a déterminées sont les 

suivantes : 

 Pour la phase CZTS : 
o Composition type A max : Cu1.77Zn1.12SnS4 
o Composition type B max : Cu1.96Zn1.06Sn0.98S4 
o Composition type A+B max : Cu1.71Zn1.19Sn0.98S4 

 Pour la phase CZTSe : 
o Composition type A max : Cu1.60Zn1.20SnSe4 
o Composition type B max : Cu1.90Zn1.15Sn0.95Se4 
o Composition type A+B max : Cu1.64Zn1.29Sn0.95Se4 

Reportées sur le diagramme ternaire cela donne : la zones en gris clair pour la phase CZTS et la 

zone gris foncé pour la phase CZTSe (voir Figure 12). Une différence de tolérance à l’écart à la 

stœchiométrie entre les échantillons de la phase CZTS et la phase CZTSe apparait donc 

clairement : la phase CZTSe permet une plus grande tolérance. 

 

Figure 12 : Limite de stabilité pour les échantillons déficitaires en cuivre des phases CZTS et CZTSe sur le diagramme 
pseudo-ternaire. 

En gris clair, la limite de stabilité pour les échantillons déficitaires en cuivre pour CZTS et en gris foncé, la limite de 
stabilité pour les échantillons déficitaires en cuivre pour CZTSe. 

6. Conclusion du chapitre 

Dans ce chapitre, nous avons vu l’état de l’art concernant les cellules à base de CZTSSe et en 

particulier les conditions nécessaires pour observer les propriétés d’absorption maximale : un 

composé mixte déficitaire en cuivre et enrichi en zinc. Compte tenu des propriétés structurales 

présentées, le degré d’ordre/désordre au sein de la structure (solution mixte de S / Se, désordre 

des cations) apparait déterminant au regard des propriétés d’absorption et nécessite donc une 

caractérisation fine afin de pouvoir définir le cahier des charges pour la synthèse d’un matériau 

optimisé. De plus la mise en forme des matériaux en couches minces en vue de la réalisation de 

cellules apporte également son lot de difficultés. 

La majorité des études des propriétés structurales rapportées dans la littérature discutent 

des composés purs (S ou Se) et plus rarement des composés mixtes. De plus, bien que de 
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nombreuses études aient porté sur la structure à adopter pour décrire les composés CZTS, il 

semble que l’adoption d’un modèle structural « définitif » ne soit pas encore complètement 

réglée. En effet, des publications continuent de comparer les affinements avec le modèle 

structural stannite ou kësterite.  

Bien que des phases stables de composés mixtes CZTSSe non stœchiométriques aient été 

synthétisées,62,75,89,90 la plupart des analyses structurales portent, là encore, sur des échantillons 

de compositions extrêmes (CZTS ou CZTSe) et non sur des échantillons mixtes, les plus 

intéressants au regard des propriétés d’absorption. C’est pour cela que l’étude de la limite de 

stabilité doit être étudiée sur des échantillons mixtes afin de corréler substitution des anions 

avec l’écart à la stœchiométrie. 

Durant cette thèse, j’ai donc ainsi poursuivi le travail initié par Léo Choubrac qui portait sur 

les composés dérivés de Cu2ZnSnS4. Ici, nous nous focaliserons essentiellement sur les 

échantillons mixtes soufre/sélénium. Il est crucial d’étudier les propriétés structurales du 

matériau permettant d’aboutir au meilleur rendement (cas des composés mixtes) afin de 

pouvoir optimiser les propriétés optoélectroniques : des controverses sur la structure à adopter 

demeurent et l’évolution des propriétés structurales avec la substitution du sélénium par du 

soufre n’a pas été réalisée de manière systématique. Nous nous intéresserons non seulement à 

l’évolution de la structure en fonction du taux de substitution mais chercherons également à 

mettre en évidence l’impact du refroidissement sur le niveau d’ordre/désordre dans le composé. 

Toutes ces études mettront en œuvre un ensemble de techniques de caractérisation 

permettant d’avoir des approches complémentaires : diffraction des rayons X conventionnelle 

(laboratoire) et résonnante (source synchrotron), diffraction des neutrons, spectroscopie RMN 

et analyses élémentaires. Les approches complémentaires de ces techniques devraient 

permettre de pallier aux difficultés de caractérisation du modèle structural, notamment par 

diffraction (conventionnelle) des rayons X en présence d’atomes chimiquement très proches. Les 

structures stannite et kësterite étant énergétiquement très proches, la formation de défauts est 

très facile car peu couteuse en énergie puisque les rayons ioniques du Cu et Zn sont analogues. 

Les défauts d’antisites (Cu sur site de Zn et inversement) peuvent être très préjudiciables pour 

les propriétés d’absorption (états liés dans la bande interdite). Ces approches combinées 

devraient permettre de caractériser la nature et le taux de désordre dans le matériau en 

fonction de la substitution du sélénium par le soufre. Nous compléterons ces analyses des 

propriétés structurales par des caractérisations optoélectroniques afin de faire le lien avec les 

propriétés physiques de ces composés. 

Pour pouvoir réaliser toutes ces études, un grand nombre d’échantillons tant 

stœchiométriques que déficitaires en Cu ont été synthétisés. Le contrôle des conditions de 

synthèse a constitué une étape cruciale du fait de la fenêtre étroite de stabilité 

thermodynamique et de la volatilité de certains composants (soufre étain …) afin d’obtenir des 

échantillons bien cristallisés et sans phases secondaires. Nous avons fait le choix de travailler sur 

des matériaux massifs pour décorreler les effets dont l’origine est purement structurale 

(désordre) des effets de mise en forme en couches minces (homogénéité des matériaux, taille de 

grains…) en regard des propriétés d’absorption. 
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Cette thèse est donc organisée de la manière suivante : dans le chapitre 2, nous 

présenterons les méthodes de synthèses et les différentes méthodologies de caractérisations. Le 

chapitre 3 discutera de l’influence de la substitution du sélénium par du soufre sur le modèle 

structural à adopter pour toutes les compositions étudiées. Nous étudierons l’ordre à l’échelle 

locale grâce à la spectroscopie RMN dans le chapitre 4 et l’agencement des atomes dans la 

structure ainsi que l’influence du refroidissement sur l’ordre de la structure dans le chapitre 5. 

Enfin, dans le chapitre 6, nous nous aborderons les propriétés optoélectroniques de ces 

composés. 
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Chapitre 2 : Synthèse et caractérisation 

des échantillons 

Au cours de ce chapitre, nous allons aborder trois points très importants. Tout d’abord, 

nous parlerons de la synthèse des différents échantillons étudiés au cours de cette thèse puis de 

la méthodologie propre à chaque technique de caractérisation. Enfin, nous évoquerons la 

présentation de l’approche pour validation les échantillons par diffraction des rayons X et les 

analyses élémentaires par spectrométrie dispersive en énergie.  

1. Protocole de synthèse 

1.1. Echantillons synthétisés par voie céramique 

Les échantillons étudiés durant cette thèse ont été synthétisés à haute température par 

voie céramique. Dans cette partie, l’optimisation de la synthèse ainsi que la présentation du 

protocole de synthèse utilisé vont être abordées.  

1.1.1. Optimisation du protocole de synthèse 

 Le protocole utilisé au sein de l’équipe se base sur celui mis en place lors de la thèse de 

Léo Choubrac1 sur les composés CZTS et CZTSe. Ce protocole est lui-même inspiré du protocole 

proposé par Bernardini et al2. Il s’effectue en deux étapes : 

 une première synthèse à haute température (entre 700-800°C) à partir des corps purs 
simples (Cu, Zn, Sn, S et Se) sous forme de poudre dans un tube en silice scellé sous vide. 

 un recuit afin d’améliorer la pureté et la cristallinité du composé.  

Un deuxième recuit est parfois nécessaire, dans le cas où des phases secondaires sont 

détectées.  

A noter que les différents corps purs sont conservés en boite sèche car ceux-ci sont très 

pulvérulents et peuvent facilement s’oxyder.  

Lors de la pesée des différentes poudres sur la balance et du transfert de celles-ci dans le 

tube en silice, il est assez difficile de s’assurer qu’il n’y ait pas de perte d’une partie de la matière 

notamment à cause de l’utilisation d’un entonnoir où une petite partie de la poudre peut rester 

collée à la paroi. C’est problématique pour l’étain qui se présente sous forme d’une poudre très 

pulvérulente. Il est donc important d’optimiser ce protocole de synthèse afin de pouvoir mieux 

contrôler la composition des différents échantillons.  

Voici la liste des modifications qui ont été testées pour optimiser ce protocole :  

 Utilisation des binaires Cu2S, ZnS, SnS2 synthétisés au laboratoire sous forme de poudre 
et leurs homologues séléniures au lieu des corps purs simples utilisés précédemment. Ce 
choix n’améliore pas la reproductibilité notamment à cause du binaire de cuivre qui 
n’est pas pur. Il existe beaucoup de phases très stables entre CuIS2 et CuIIS. Les produits 
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commerciaux Cu2S et Cu2Se existent mais présentent toujours des traces de cuivre (II). Il 
y a donc un problème pour contrôler la composition en cuivre. 

 Variation de la vitesse de montée à la température de synthèse (750°C). Nous avons fait 
varier la rampe de montée de 50°C/h à 300°C/h. Lors de la montée, il n’y a pas de réel 
impact sur la cristallinité ou la pureté de l’échantillon. Nous avons donc choisi de monter 
rapidement à la température de synthèse (rampe de 300°C).  

 Variation de la vitesse de descente à la température ambiante lors de la synthèse. Nous 
avons fait varier cette vitesse de descente de 50°C/h à 100°C/h. Celle-ci n’affecte pas la 
pureté de l’échantillon mais la vitesse de refroidissement du composé va affecter l’ordre 
au sein du matériau et les paramètres de maille (pour plus d’informations voir chapitre 
3). Étant donné que l’on effectue un refroidissement spécifique lors de la seconde étape 
de synthèse, agir sur l’ordre du matériau en première synthèse n’est pas important. 

 Utilisation d’un agent de transport à l’état gazeux lors de la synthèse. Grâce à des 
mouvements de convection dans le tube, cela permet un meilleur brassage des 
différents éléments. Par contre, j’ai remarqué que la composition est très souvent 
affectée, notamment par l’apparition de phases secondaires. L’utilisation d’un agent de 
transport ne peut donc pas être systématique dans le cas d’un protocole de synthèse 
répétable. 

 Synthèse en partant d’une mise en forme de la poudre sous forme de pastille. 
L’utilisation d’une pastille plutôt qu’un mélange de poudre permet une meilleure 
réactivité des différents corps purs simples entre eux. Cette méthode permet également 
de s’affranchir de l’utilisation d’un entonnoir qui est une grosse source de perte de 
matière.  

Tous ces tests nous ont permis d’optimiser le protocole de synthèse présenté dans le 

paragraphe suivant afin d’obtenir des composés avec moins d’impuretés et de composition plus 

proche de la composition visée.  

1.1.2. Protocole de synthèse optimal 

On pèse les corps purs simples puis on les mélange dans un mortier. La poudre est alors 

mise sous forme de pastille de manière systématique et introduite dans un tube en silice. Ce 

tube est ensuite scellé sous vide puis inséré dans un four tubulaire. Le profil thermique du 

programme de synthèse utilisé est représenté sur la Figure 1 (ligne rouge). 

À la fin de cette première étape, l’échantillon est caractérisé par diffraction des rayons X sur 

poudre afin de s’assurer que le composé est pur et bien cristallisé. Si l’échantillon présente des 

phases secondaires, on fait un recuit en suivant le même profil thermique que celui utilisé lors 

de la première étape afin d’essayer d’améliorer sa pureté.  

Dans le cas où l’échantillon ne présente pas de phases secondaires, il est alors séparé en 

deux échantillons fils auxquels on fait subir des traitements thermiques différents : 

 Dans une première étape, les deux échantillons fils sont portés à 350°C à la vitesse de 
50°/h et maintenus à cette température pendant 48 h. 

 L’échantillon fils n°1 subit alors un refroidissement lent (profil thermique représenté par 
la ligne bleue sur la Figure 1). L’échantillon va être amené à une température de 150°C 
sous la température de transition ordre/désordre en suivant une rampe de 5°C/h et sera 
maintenu sur ce deuxième palier pendant 48 h afin de réduire au maximum le désordre.  

 L’échantillon fils n°2 est trempé dans de l’eau glacée (profil thermique donné par les 
lignes bleue et verte sur la Figure 1). 
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Figure 1 : protocole de synthèse 
Protocole de synthèse optimisé pour les échantillons synthétisés durant cette thèse. Le schéma rouge représente la 

première synthèse, le schéma bleu le recuit avec un refroidissement lent et le schéma vert le recuit avec trempe. 

Il est important de noter que le recuit pour les deux échantillons fils s’effectue au-dessus de 

la température de transition d’ordre cuivre/zinc (260°C pour CZTS3 et 200°C pour CZTSe4). La 

température de 350°C a été choisie pour ce recuit afin de n’affecter ni la composition ni la 

cristallinité qui pourraient être modifiées à plus haute température.  

1.1.3. Obtention de monocristaux 

Afin de pouvoir effectuer des analyses de diffraction des rayons X sur monocristal nous 

devons disposer de cristaux de taille de l’ordre de 10 à 100 micromètres.  

L’utilisation d’un agent de transport lors de la synthèse favorise la croissance des cristaux. 

Cette approche a permis d’obtenir des cristaux de plus grande dimension. Par contre, ils 

présentent toujours un maclage. Nous n’avons donc pas retenu cette approche pour étudier les 

échantillons par la diffraction des rayons X sur monocristal.  

Du fait de notre long plateau à la température de synthèse, nous arrivons directement à 

avoir des poudres suffisamment bien cristallisées pour que l’on puisse sélectionner des cristaux 

grâce à un microscope binoculaire. Les cristaux étudiés par la suite ont tous été prélevés à partir 

des poudres ayant subi le protocole optimisé présenté plus haut sans préparation particulière. 

1.1.4. Nomenclature des échantillons synthétisés 

Durant cette thèse, j’ai synthétisé 127 échantillons différents. La plupart des échantillons 

respectent l’une des compositions en cuivre et zinc visées reportées dans le Tableau 1. 

Tableau 1 : Exemple de composition typique visée lors de la synthèse. 

Type d’échantillon Composition ciblée 

Stœchiométrique Cu2ZnSn(S,Se)4 

Type A Cu1.70Zn1.15Sn(S,Se)4 

Type B Cu1.96Zn1.12Sn0.96(S,Se)4 
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Les échantillons ont été synthétisés de façon à représenter l’ensemble de la solution solide 

de x = S/(S+Se) = 0 à x=1 avec un intérêt plus particulier pour les échantillons mixtes 

soufre/sélénium x = 0.25/0.50/0.75. 

 

Pour chaque composition visée, nous disposons d’un échantillon refroidi lentement et d’un 

autre ayant été trempé selon les protocoles présentés ci-dessus. Pour la suite, les échantillons 

seront nommés S s’ils sont visés stœchiométriques, A s’ils sont visés non stœchiométriques de 

type A et B s’ils sont visés de type B suivi du rapport x et enfin d’un L s’ils sont refroidis 

lentement ou T pour un échantillon trempé. 

Par exemple : 

 S50L désigne un échantillon stœchiométrique avec un rapport de x = 0.5 et refroidi 
lentement  

 A25T un échantillon type A avec un rapport de x = 0.25 et trempé. 

1.2. Seconde série étudiée : les échantillons synthétisés par voie colloïdale 

En plus de la série d’échantillons synthétisés par la méthode décrite précédemment, dite 

« série céramique », nous avons également comparé cette série céramique avec des échantillons 

préparés par voie colloïdale, en collaboration avec une équipe du laboratoire de l’IMRA SAS 

Europe de Sophia Antipolis. Cette dernière s’est plus particulièrement attachée à la synthèse et à 

la détermination de la composition de la série colloïdale. 

La synthèse des échantillons par voie colloïdale utilise des précurseurs non-

stœchiométriques. Le composé pur soufre est synthétisé en suivant le protocole suivant5 : une 

solution aqueuse de NaHS (environ 0.1M) est mélangée avec de l’acétonitrile (CH3CN) contenant 

les trois chlorures métalliques SnCl4, ZnCl2 et de CuCl (environ 1M de concentration totale en 

cations métalliques). Le rapport Cu-Zn-Sn non-stœchiométrique dans les précurseurs 

métalliques est de 1.9 / 1.2 / 1 (46 – 29 – 25 %) et la solution de NaHS est à environ 20 – 40 % en 

excès molaire par rapport à la stœchiométrie totale en métal. Ils sont rapidement mélangés à 

température ambiante sous agitation magnétique. Après quelques minutes d’agitation, le 

colloïde formé est lavé plusieurs fois dans de l'eau ou dans de l'éthanol. Grâce à une 

centrifugation du colloïde, le surnageant est éliminé ce qui permet de re-disperser le précipité 

dans le solvant. 

La préparation des solutions et la synthèse ont été réalisées dans une boîte à gants sous 

atmosphère d'azote, tous les solvants ont été désoxygénés en les faisant barboter avec du N2 

pendant 1h avant d’être utilisés. Les échantillons mixtes soufre/sélénium et pur sélénium ont 

été synthétisés d'une manière similaire mais avec une solution constituée d'un mélange des 

précurseurs NaHS et NaHSe (juste NaHSe pour le pur sélénium). Après la dernière étape de 

centrifugation, le précipité est séché à température ambiante dans la boîte à gants pendant au 

moins 2 jours. La poudre est ensuite placée dans une nacelle en céramique et soumise à un 

recuit sur une plaque chauffante à l'intérieur de la boîte à gants. Pour les matériaux CZTS, le 

traitement se divise en 3 étapes :  
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 Une rampe de température d'environ 1h jusqu’à 525°C. 

 Un plateau de 15 minutes à cette température. 

 Un refroidissement naturel d’environ 7h jusqu’à la température ambiante.  

Pour les matériaux contenant du sélénium, le traitement se divise également en 3 étapes : 

 Une rampe de température d'environ 1h jusqu'à 550°C. 

 Un plateau de 45 minutes à cette température. 

 Un refroidissement naturel d’environ 8h jusqu’à la température ambiante. 

L'étape de refroidissement n'est pas extrêmement lente par rapport à celle de la série 

céramique. Pourtant, cela correspond aux étapes de refroidissement utilisées lors de la 

fabrication des couches minces déposées sur un substrat de verre Mo qui ont conduit à des 

dispositifs photovoltaïques montrant des efficacités acceptables. 

2. Méthodologie de la caractérisation des échantillons 

Afin de caractériser les différents échantillons, nous utilisons des techniques de 

caractérisation structurale : la diffraction des rayons X sur poudre et sur monocristal ainsi que 

des techniques permettant de déterminer la composition élémentaire de nos différents 

échantillons (spectrométrie dispersive en énergie (Energy Dispersive X-ray spectroscopy) ou en 

longueur d’onde (Wavelength Dispersive Spectroscopy ou microsonde de Castaing)). Ces 

différentes techniques vont être présentées dans cette partie. Nous allons également discuter 

des paramètres importants ainsi que des précautions à prendre pour chacune d’elles.  

2.1. Diffraction des rayons X sur poudre 

La diffraction des rayons X sur poudre permet de vérifier la cristallinité (i.e. présence de pics 

de diffraction, largeur des pics de diffraction) et la pureté du composé (i.e. superposition 

éventuelle de diagrammes de poudre correspondant à la présence de phases cristallines 

différentes et/ou secondaires). Nous allons également pouvoir obtenir des informations sur la 

symétrie des phases présentes dans l’échantillon et en déterminer les paramètres de mailles. On 

pourra obtenir des informations sur la microstructure des différentes phases. 

2.1.1. Diffractomètre de laboratoire 

Les diagrammes de diffraction des rayons X sur poudre sont obtenus sur un diffractomètre 

de laboratoire Brucker D8 en géométrie Bragg-Brentano équipé d’un monochromateur 

germanium (111) permettant de sélectionner la raie Cu(Kα1) de l’anti-cathode de Cu du 

générateur de rayons X utilisé. La détection est assurée par un détecteur LynxEye. L’utilisation 

de cet instrument implique une attention particulière aux deux effets suivants : 

 Lorsque nous ne disposions pas de suffisamment de poudre pour pouvoir remplir le 
porte-échantillon standard, nous préparons l’échantillon en tamisant la poudre sur le 
dos du porte échantillon standard.  

 Le remplissage du porte échantillon plan peut introduire une orientation préférentielle 
des grains de la poudre dont il faut impérativement détecter la présence pour une 
interprétation correcte du diagramme de poudre.  
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L’orientation préférentielle induite par le remplissage du porte échantillon plan est 

détectée par les intensités de certaines raies exacerbées ou atténuées selon une certaine 

direction sur le diagramme. Nous avons pris l’habitude de passer l’échantillon sur un 

diffractomètre INEL équipé d’un détecteur rayons X courbe de 120° avec une géométrie Debye 

Scherrer nécessitant l’utilisation de capillaire. Dans ces conditions de montage, la poudre est 

moins susceptible de présenter une orientation préférentielle : le capillaire étant en rotation, le 

spectre de diffraction résulte d’un « moyennage » de la contribution d’un plus grand nombre de 

grains. La résolution de cet instrument est bien moins bonne que celle du diffractomètre D8 

mais les intensités sont bien mieux mesurées. Cela permet de s’affranchir des problèmes 

d’orientation préférentielle.  

Par contre, pour utiliser ce diffractomètre du fait de sa géométrie, il ne faut pas négliger 

l’absorption de l’échantillon. Il est nécessaire d’utiliser un capillaire de 0.1 mm de diamètre pour 

minimiser le phénomène d’absorption (coefficient d’absorption entre 50.5 mm-1 et 64.3 mm-1 

pour CZTS/CZTSe respectivement).  

A noter que le tamisage de la poudre sur le dos du porte échantillon standard est 

également favorable à l’orientation préférentielle des gros grains. Pour s’assurer que cela n’est 

pas le cas, nous avons comparé le diagramme obtenu avec un échantillon tamisé sur le dos du 

porte échantillon et celui obtenu sur le diffractomètre INEL. Sur la Figure 2, nous pouvons voir la 

comparaison du doublet 312/116 sur les deux diffractogrammes. Le rapport d’intensité des raies 

312 et 116 reste égal à deux sur les deux diagrammes ce qui est tout à fait en accord avec le 

rapport des intensités calculées. L’échantillon tamisé ne présente donc pas d’orientation 

préférentielle engendrée par les gros grains. 

 

Figure 2 : Doublet 312/116 du diagramme de diffraction des rayons X pour un échantillon x = 0.5 obtenu sur deux 
diffractomètres : D8 (rouge) et INEL (bleu). 

Le zoom sur le doublet 312/116 présente sur les deux diagrammes la même différence d’intensité entre les deux 
pics, le rapport d’intensité entre le pic 312 et 116 est de 2 cela veut donc dire qu’il n’y a pas d’orientation 

préférentielle. La figure met également la moins bonne résolution du diffractomètre équipé du détecteur INEL par 
une moins bonne visibilité des deux pics de diffraction. 
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Il est à noter que, pour la plupart des échantillons, il n’y a pas de problème d’orientation 

préférentielle engendré par le porte échantillon plan lors du passage sur le diffractomètre D8. Il 

n’est donc pas nécessaire d’utiliser le diffractomètre INEL. 

2.1.2. Diffractomètre du synchrotron 

Le diffractomètre dédié à la diffraction par les poudres de la ligne CRISTAL du synchrotron 

Soleil permet d’obtenir une bien meilleure résolution que celle du diffractomètre D8. Le 

parallélisme du faisceau permet notamment d’avoir une diminution significative de la 

contribution instrumentale. Nous avons également la possibilité de travailler à d’autres 

longueurs d’onde (voir les chapitres 3 et 5 pour plus d’informations). De plus, le haut flux de 

photons délivré par une source de rayonnement synchrotron permet d’obtenir un bien meilleur 

rapport signal/bruit, notamment pour les raies de faible intensité ce qui permet donc la 

détection de raies supplémentaires. 

Les acquisitions provenant du synchrotron ont été obtenues sur un diffractomètre 2-

cercles. Pour ce diffractomètre, il est nécessaire d’introduire la poudre dans un capillaire comme 

pour le diffractomètre INEL. La géométrie utilisée est très proche d’une géométrie Debye-

Scherrer. Nous avons utilisé deux détecteurs différents en fonction de l’information recherchée : 

 Pour un diagramme de haute résolution, un multi-analyseur comprenant 21 cristaux 
Si(111) montés avant un détecteur (Scionix) à scintillateur YAP(Ce). 21 diagrammes sont 
acquis de manière indépendante et sommés afin d’augmenter le rapport signal/bruit. 
Avec ce détecteur, nous avons fait le choix de travailler à des énergies allant de 18 keV à 
20 keV. 

 Pour des diagrammes mesurés à des énergies proches du seuil d’absorption d’un 
élément, nous avons choisi de travailler sur un détecteur plan bidimensionnel MAR 345 
(image plate) afin de minimiser les problèmes liés au remplissage des capillaires qui 
seront présentés un peu plus loin (§ 2.1.4). 

2.1.3. Affinement à partir d’un diagramme de diffraction 

Un diagramme de diffraction de poudres permet de remonter à quatre contributions 

différentes :  

 Le volume et la symétrie de la maille donnés par la position angulaire des raies. 

 La nature et la position des atomes constituant la maille sont extraites des intensités de 
ces raies. 

 les profils de raies dont l’élargissement, lorsque la contribution instrumentale est 
corrigée, permet de remonter à la taille des grains de poudre et à la microstructure du 
composé. 

 un fond continu qui peut donner des informations sur la présence éventuelle de 
composés amorphes. 

La modélisation théorique d’un diagramme de poudre peut être réalisée de différente 

manière selon la nature de l’information recherchée. Nous avons réalisé cette modélisation par 

une approche d’affinement par la méthode des moindres carrés implémentée dans les logiciels 

Jana20066 et DIFFRACTplus Topas7. Le diagramme est calculé point par point comme la somme 

d’une fonction représentant le fond continu et des fonctions représentant les pics de diffraction. 

Lors de l’affinement, le programme ajuste l’ensemble des paramètres de ces différentes 
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fonctions afin de minimiser en chaque point, la formule suivante :                 

         
  avec yi correspondant à l’intensité calculée (calc) ou observée (obs) au ième pas et les 

wi sont les facteurs de pondération (   
 

  
) avec i l’erreur standard sur l‘intensité mesuré au 

pas i. Le processus est itératif et s’arrête lorsque S est inférieure à un seuil ajustable. 

Les facteurs d’accord8 qui permettent de déterminer si le résultat de l’affinement est bon sont : 

 R (facteur de profil non pondéré) : 
                   

        
 

 Rwp (facteur de profil pondéré) :  
                     

 

            
  

   

 

 Facteur GOF (Goodness of FIT) :        avec                    
      , N 

correspond au nombre de points dans le diagramme et P au nombre de paramètres 
affinés. Lors des affinements, nous cherchons également à minimiser cette valeur pour 
qu’elle soit la plus proche possible de 1. 

2.1.3.1. Affinement par la méthode de Le Bail 

L’affinement par la méthode de Le Bail9 (ou ‘pattern matching’) revient à modéliser le 

diagramme sans utiliser un modèle structural (i.e. les positions atomiques). Dans un premier 

temps, il est nécessaire de rentrer les paramètres de maille ainsi que le groupe d’espace des 

composés présents sur le diagramme. Il faut également utiliser une fonction permettant de 

modéliser le profil des raies. Des paramètres à ajuster permettent de corriger certaines erreurs 

systématiques telles qu’un décalage global de la valeur des angles ou traduisant des effets 

physiques (i.e. fonction d’élargissement du à la taille des grains). Enfin, pour la modélisation du 

fond continu, nous utilisons un polynôme. Avec cette méthode, les intensités calculées ne sont 

pas considérées. Seule la position et la forme des raies sont prises en compte.  

Etant donné que le processus est itératif, il est typique de devoir attendre 10 à 30 cycles 

pour que le programme converge vers les meilleurs paramètres. Cette méthode permet 

d’aboutir à de très bons affinements. 

Cette méthode permet d’obtenir très rapidement des valeurs précises pour les paramètres 

de maille ainsi qu’un jeu de paramètres instrumentaux qui serviront de point de départ pour un 

affinement du modèle structural par la méthode de Rietveld. 

2.1.3.2. Affinement par la méthode de Rietveld 

Cette méthode, créé par Rietveld,10,11 complète l’approche de Le Bail par l’affinement du 

modèle structural. Avec cette méthode, nous utilisons bien plus de paramètres :  

  Ceux permettant de décrire le profil et la position des raies (voir la partie précédente) 

 Les paramètres permettant de décrire les atomes dans la maille : 
o La position des atomes dans la maille (x,y,z) 
o Les paramètres de déplacement atomique (U) 
o Le taux d’occupation sur les sites (sof) 

Contrairement à la méthode de Le Bail qui ajuste l’aire des pics pour que l’accord sois 

maximal, les intensités dans la méthode de Rietveld sont calculées à partir des facteurs de 

structure F(hkl). Pour calculer l’intensité en chaque pic, le logiciel va sommer les contributions 
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de tous les pics qui se superposent en chaque point en prenant en considération le fond continu 

selon la formule suivante : 

                         
             

   

      

Avec ybi correspondant à l’intensité du fond continu à la position θi, S correspondant au 

facteur d’échelle, Lhkl (facteur de Lorentz), Phkl correspondant au facteur de correction décrivant 

l’orientation préférentielle, A correspondant à la correction d’absorption, Fhkl le facteur de 

structure et Φ permettant de décrire le profil des pics. 

En plus des facteurs d’accord présentés plus haut, il y a un autre facteur permettant de dire 

si le modèle structural est bon :8 

 Facteur de Bragg :    
                 

       
 

Pour le logiciel Jana2006, ce paramètre se nomme différemment, RB = R, dans les chapitres 

suivants j’utiliserai la nomenclature de ce logiciel.  

Lors des affinements avec la méthode de Rietveld, nous allons nous focaliser sur les facteurs 

de déplacement chimique des sites, les taux d’occupation des différents sites seront fixés. Les 

coordonnées réduites ne vont pas être étudiées puisque tous les atomes (sauf les anions) sont 

fixés par leurs positions spéciales dans la maille. Nous allons donc étudier l’impact des 

différentes structures sur les paramètres de déplacement atomique et sur les facteurs résiduels, 

tout en s’assurant que ces valeurs ne soient pas aberrantes. La diffraction sur poudre permet 

également d’obtenir des informations sur la microstructure de l’échantillon. Cette approche sera 

présentée dans la partie suivante. 

2.1.3.3. Analyse de la microstructure 

En diffraction des rayons X sur poudre, le profil des raies dépend de deux contributions 

différentes : les imperfections structurales de l’échantillon et de la fonction instrumentale. La 

fonction instrumentale résulte d’aberrations géométriques et physiques : largeur du domaine 

spectral, divergence du faisceau, alignement du système optique… Concernant la contribution 

liée à l’échantillon, celle-ci est définie par deux paramètres décrivant la microstructure de 

l’échantillon, participant de manière différente à la largeur de la raie. Ces deux paramètres sont 

dérivés de la relation de Scherrer12,13 : 

 Taille des cristallites, une contribution lorentzienne.  
o Définit par le terme CryL (nm) issue d’une convolution numérique lorentzienne 

avec la largeur à mi-hauteur (FWHM) varient selon                    

 Microdéformation, une contribution gaussienne. 
o Définit par le terme StrainG (%) issue d’une convolution numérique gaussienne 

avec la largeur à mi-hauteur varient selon              
    

   

La contribution des deux paramètres n’est donc pas la même. Il est donc tout à fait possible 

d’extraire des informations sur la microstructure des échantillons grâce aux largeurs des raies en 

diffraction sur poudre.  
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Pour définir la contribution instrumentale sur le profil des raies, il existe deux approches : 

 par des paramètres fondamentaux14 lorsque les paramètres décrivant le 
diffractomètre sont connus, 

 soit il n’est pas possible de définir les paramètres de l’instrument de manière simple (par 
exemple au synchrotron). Dans ce cas, nous devons alors définir la contribution 
instrumentale de manière indirecte grâce à un standard suffisamment bien cristallisé 
pour que la contribution liée à l’échantillon soit négligeable par rapport à la contribution 
instrumentale.  

Il est à noter que, afin de conduire à des résultats fiables, la contribution de l’instrument doit 

être au maximum du même ordre de grandeur que celle de l’échantillon. De plus, l’analyse de la 

microstructure peut s’effectuer en utilisant l’affinement par la méthode de Le Bail ou la 

méthode de Rietveld puisque seul le profil des raies est analysé pour l’étude de la 

microstructure. 

2.1.3.3.1. Approche utilisant les paramètres fondamentaux 

Afin de déterminer la microstructure des échantillons au laboratoire, nous avons utilisé le 

diffractomètre D8. Pour cela, nous avons besoin des paramètres permettant de décrire la partie 

instrumentale de chaque pic du diagramme. Ces différents paramètres permettent un 

affinement avec les paramètres fondamentaux, ils sont reportés dans le Tableau 2. 

Tableau 2 : Paramètres permettant de décrire la partie instrumentale du diffractomètre. 

Goniomètre 
Premier rayon 

Deuxième rayon 

217.5 mm 

217.5 mm 

Détecteur 
Largeur de la fente 

Angle de divergence de la fente 

0.2 mm 

0.5° 

Modèle axial complet 

Distance de la source 

Distance de l’échantillon 

Distance de la fente 

Angle de la première fente des Soller 

Angle de la deuxième fente des Soller 

12 mm 

15 mm 

16 mm 

2.5° 

2.5° 

 

Pour pouvoir déterminer les limites de cette modélisation (taux de microdéformations et 

tailles des cristallites) que l’on peut atteindre grâce à ce diffractomètre, nous utilisons un 

échantillon LaB6 très bien cristallisé (échantillon provenant du catalogue Aldrich). Ainsi, les 

contributions de l’échantillon à la forme et à la largeur des profils de diffraction seront 

négligeables devant les contributions instrumentales. Nous avons donc effectué l’affinement de 

la structure et des paramètres de profil de cet échantillon par la méthode de Rietveld. Les 

résultats de l’affinement de l’échantillon LaB6 (groupe d’espace      ) sont reportés dans le 

Tableau 3. 

Tableau 3 : Données d'affinement de l'échantillon LaB6. 

a (Å) Taille des cristallites (nm) Microdéformation (%) GOF Rwp 

4.157018(5) 791(9) 2.62(7) 1.72 15.91 

 

La Figure 3 représente le diagramme et l’affinement du profil de cet échantillon. On 

remarque que le profil obtenu par l’affinement du diagramme expérimental est plutôt bon mais 

pas parfait, on touche justement à la limite de l’appareil avec un échantillon très bien cristallisé.  
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Figure 3 : Diagramme de diffraction des rayons X sur poudre de l'échantillon LaB6 obtenu sur le diffractomètre D8. 
Le diagramme expérimental apparait en noir, le profil est en rouge. En dessous, on retrouve les différents pics (hkl) 

ainsi que le résidu entre la partie expérimentale et le profil obtenu par l’affinement. 

Les résultats de cet affinement nous permettent de conclure qu’il va être difficile de 

déterminer les tailles de cristallites dépassant environ 800 nm et des taux de microdéformations 

de moins de 2 % avec ce diffractomètre. Pour avoir des informations sur la microstructure de 

nos échantillons sur ce diffractomètre, voir le chapitre 3. 

2.1.3.3.2. Approche par l’utilisation d’un standard 

Cette approche est nécessaire dans le cas où les paramètres caractérisant le diffractomètre 

ne sont pas connus. C’est le cas pour la diffraction au synchrotron. L’étude de la microstructure 

sur le diffractomètre du synchrotron permet une limitation significative de la contribution 

instrumentale du profil de chaque raie, elle a été effectuée sur le diffractomètre 2-cercles de la 

ligne CRISTAL en utilisant le système de détection à multi-analyseurs. L’utilisation de cet 

appareillage permet d’obtenir une grande résolution. 

Nous avons choisi d’effectuer l’étude de la microstructure par l’utilisation d’un standard et 

en effectuant les affinements à l’aide du logiciel DIFFRACTplus Topas7 qui semblait plus simple à 

utiliser avec cette approche. Ce logiciel va permettre, en affinant le profil d’un échantillon de 

référence, d’en déduire la partie liée à l’instrument. Cet échantillon de référence sera considéré 

comme étant suffisamment bien cristallisé pour que la forme des pics ne soit due qu’à la 

contribution instrumentale. A partir de ce profil, le logiciel va permettre de déconvoluer la partie 

du profil expérimental qui est liée à l’instrument et celle liée à l’échantillon. Grâce à cette 

méthode, nous allons donc pouvoir remonter à la taille des cristallines et aux taux de 

microdéformations des échantillons. L’échantillon de référence utilisé au synchrotron est un 

échantillon LaB6 du NIST constitué de cristallites de 2000 nm et aucune microdéformation. 

Nous avons donc réalisé l’affinement des profils par la méthode de Le Bail de l’échantillon 

LaB6 avec un modèle simplifié pour décrire l’instrument : les deux rayons du goniomètre et les 

deux paramètres S (hauteur de l’échantillon) et H (ouverture du détecteur) permettant de 
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décrire l’asymétrie des pics proposés par Finger et al.15 Pour modéliser le profil des raies, nous 

avons utilisé un profil pseudo-Voigt Thompson Cox-Hastings.16 

Le Tableau 4 récapitule les différentes valeurs des paramètres à l’issue de l’affinement par 

la méthode de Le Bail. 

Tableau 4 : Récapitulatif des différents paramètres de l’affinement de LaB6 grâce au logiciel Topas. 

Instrument 

1er rayon du goniomètre (mm) 800 

2ème rayon du goniomètre (mm) 800 

S (mm) 2 

H (mm) 3 

Correction décalage de zéro -0.000868(5) 

LaB6 

a (Å) 4.1569354(9) 

Taille de cristallite (nm) 2000 

Microdéformation (%) 0 

Profil pseudo-Voigt 

U 0.000256(7) 

V -0.000048(3) 

W 0.0000246(4) 

X 0 (-) 

Statistique 
GOF 1.95 

Rp 10.60 

 

Cet affinement est bon au vu de la valeur du GOF inférieure à 2 et du facteur résiduel Rp 

très faible. On peut également noter que, pour cet affinement, la taille des cristallites a été fixée 

à 2000 nm, valeur certifiée, pour cette référence. Le paramètre X du profil pseudo-Voigt a été 

fixé à 0 puisque l’erreur sur cette valeur était bien plus grande que la valeur elle-même. 

Les paramètres de l’instrument ainsi que ceux du profil déterminés par cette référence vont 

être injectés (en les fixant) dans les affinements de tous les échantillons acquis au synchrotron 

en vue d’étudier la microstructure (voir le chapitre 3). L’ensemble de ces paramètres définissent 

la contribution liée à l’instrument. Lors des affinements des profils des échantillons, les 

paramètres affinés seront : les paramètres de maille, la taille des cristallites et les taux de 

microdéformations. 

Dans la partie suivante, nous verrons pourquoi l’étude de la microstructure effectuée à 

Soleil a été limitée à des affinements par la méthode de Le Bail pour éviter de prendre en 

considération les intensités dans l’affinement. 

2.1.4. Problème de remplissage des capillaires 

Pour les digrammes de poudre mesurés à l’aide du rayonnement synchrotron, l’utilisation 

de capillaires a engendré un problème de rapport d’intensité faussé et a rendu l’affinement par 

la méthode de Rietveld impossible. Dans cette partie, nous allons discuter de ce problème et de 

la manière qui nous a permis de minimiser son impact afin de pouvoir faire des affinements par 

la méthode de Rietveld sur les données provenant du synchrotron.  
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Afin de limiter les phénomènes d’absorption par l’échantillon, des capillaires de diamètres 

0.1 et 0.3 mm ont été utilisés. Malgré un tamisage de la poudre afin de remplir les capillaires 

avec des grains dont la taille n’excédait pas 50 µm, le nombre de grains compris dans le volume 

irradié par le faisceau de rayons X n’a pas été suffisant pour pouvoir considérer une distribution 

d’orientation uniforme. En conséquence, l’intensité diffractée n’est plus uniformément 

distribuée sur les cônes de diffraction mais certaines directions sont privilégiées. L’utilisation 

d’un détecteur plan bidimensionnel (MAR 345) permet d’enregistrer une large portion de 

chaque anneau de diffraction (voir Figure 4) et de mettre en évidence cet effet d’orientation 

préférentielle liée au petit nombre de grains contribuant à la diffraction pour une famille de 

plans hkl donnée : la présence d’anneaux discontinus montre clairement que le capillaire 

présente un nombre de grains insuffisants. De plus, une intégration azimutale de l’intensité de 

tous les anneaux de cette image a montré que les intensités des pics de diffraction du 

diagramme de poudre résultant ne correspondaient pas du tout à celle mesurée sur le 

diffractomètre D8 du laboratoire. 

 

Figure 4 : Image 2D de diffraction des rayons X sur poudre d’un échantillon de la série obtenu grâce au détecteur 2D 
MAR CCD pour une énergie de 8.975 keV. 

On remarque une discontinuité sur l’anneau le plus éloigné, il parait granulaire. 

Plusieurs approches ont été testées pour augmenter artificiellement la distribution 

d’orientation des grains afin de retrouver des anneaux sur lesquels l’intensité diffractée est 

uniformément répartie. Nous avons notamment tenté d’effectuer plusieurs acquisitions à des 

endroits différents du capillaire (sur le haut, le bas et le centre du capillaire) afin de combler 

artificiellement l’aspect granulaire des anneaux. Il n’y a aucune raison que d’une acquisition à 

l’autre, la distribution d’intensité dans les anneaux soit identique. Nous avons vérifié cela en 

comparant les trois diagrammes obtenus après intégration azimutales, qui ne présentaient pas 

en effet de différence en termes de rapport d’intensité.  

La Figure 5 montre néanmoins que l’intégration azimutale des anneaux fait apparaitre les 

contributions d’une phase parasite (courbe noire). Le signal de diffraction de cette phase 

parasite n’est lui non plus pas uniformément distribué si bien qu’une intégration azimutale 

limitée à une portion d’anneau permet de s’en affranchir (courbe rouge). Nous avons également 

vérifié que cette intégration azimutale ‘restreinte’ ne modifiait pas les rapports d’intensité de la 

phase principale, par comparaison à ceux obtenus par une intégration azimutale « complète ». 
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Avec ces deux précautions, nous obtenons un diagramme de poudre modélisable par la 

méthode de Rietveld. 

  

Figure 5 : Zoom de la zone entre 8° et 16° des diagrammes obtenus à partir de l’intégration de l’ensemble des 
anneaux des trois images 2D (noir) et de seulement une bande (rouge) pour une énergie de 8.975 keV. 

L’utilisation d’une bande permet de limiter la contribution de la phase parasite tout en conservant le même rapport 
d’intensité. 

Afin de pouvoir appliquer la correction d’absorption sur les diagrammes, nous avons 

mesuré directement la transmission de l'échantillon sur la ligne CRISTAL au synchrotron pour 

évaluer le taux de compacité de la poudre. Par contre, les valeurs relevées semblent trop faibles 

pour conduire à des taux de remplissage de capillaires réalistes pour nos échantillons (inférieurs 

à 15 %). De plus, les valeurs de corrections d’absorption déduites de cette compacité ne 

permettaient pas de bien modéliser les rapports d'intensité des raies des diagrammes. 

Nous avons donc fait le choix de déterminer la correction d’absorption μR à appliquer aux 

diagrammes en utilisant le diffractomètre Inel qui présente un montage similaire et utilise un 

faisceau avec une longueur d'onde très proche (coefficient d’absorption du matériau de 53.68 

mm-1 pour le diffractomètre Inel et 54.14 mm-1 pour le synchrotron). Par comparaison avec le 

diagramme de poudre mesuré au synchrotron (à l’aide du détecteur 2D et après intégration 

azimutale restreinte), nous avons vérifié que le diagramme de poudre obtenu avec le 

diffractomètre Inel ne présentait pas d’effet d’orientation préférentielle. Le flux incident de 

photons étant plus faible, les diagrammes obtenus sur cet appareil ne présentaient pas la phase 

parasite. De nombreux tests ont été effectués avec différentes valeurs de corrections afin de 

déterminer la valeur permettant le meilleur accord lors de l’affinement. Une valeur de 

correction de 1.5 semble être le meilleur choix. De plus, cette valeur permet d'obtenir une 

compacité de la poudre dans le capillaire de l'ordre de 30 % bien plus cohérente que la valeur 

déterminée à partir des mesures de transmission faites sur la ligne CRISTAL. Cette valeur est 

ensuite utilisée lors des affinements issus des diagrammes obtenus au synchrotron. 

Grâce à cette approche, nous avons limité mais pas totalement fait disparaître le problème 

engendré par un nombre de grains insuffisant dans les capillaires. Cependant, cela rend les 

diagrammes exploitables pour obtenir de bons résultats d’affinement par la méthode de 
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Rietveld. Il est donc nécessaire d’utiliser les données provenant du MAR 345 si l’on veut faire un 

affinement du modèle structural, même si l’on perd en résolution. D’autre part, l’utilisation du 

détecteur plan limite fortement le domaine angulaire. On ne dépasse pas 51° en 2θ, ce qui ne 

donne qu’une valeur de sin(θ)/λ (λ = 1.38093 Å) de 0.312 Å-1 alors qu’avec le détecteur multi-

analyseur on atteignait une valeur de 0.694 Å-1 ou 0.497 Å-1 avec le diffractomètre D8. Dans le 

chapitre 4, nous allons utiliser le détecteur plan afin de pouvoir effectuer des affinements par la 

méthode de Rietveld avec le diffractomètre du synchrotron. 

2.2. Diffraction des rayons X sur monocristal 

Dans cette partie, nous allons traiter de la diffraction des rayons X sur monocristal qui 

permet une étude bien plus poussée de la structure cristallographique du composé. C’est cette 

technique qui permet d’obtenir les informations les plus pertinentes sur le contenu de la maille 

cristallographique.  

2.2.1. Instruments 

Au laboratoire, les données de diffraction sur monocristal sont collectées par un 

diffractomètre Bruker-Nonius Kappa CCD avec une distance détecteur-cristal de 25 mm et un 

temps d’exposition adapté à chaque cristal (typiquement 20 à 120 s par image). Les paramètres 

de maille ainsi que l’intégration des réflexions sont extraits et mesurés sur les images grâce à la 

chaine de programmes du constructeur Nonius17. Les corrections d’absorption et l’affinement de 

la structure des cristaux s’effectuent grâce au logiciel Jana20066. 

Les données collectées au synchrotron ont été également mesurées sur un diffractomètre 

4-cercles muni d’une caméra CCD. L’indexation et l’intégration des réflexions sont obtenues 

grâce au logiciel Oxford Rigaku CrysAlis Pro18. Les expériences de diffraction des rayons X sur 

monocristal au synchrotron ont été effectuées à plusieurs énergies avec deux ou trois 

atténuations du faisceau incident adaptées au cristal pour les différentes énergies pour pallier 

aux phénomènes de saturation du détecteur. Ainsi, l’ensemble des raies de fortes et de faibles 

intensités peuvent être mesuré, ce qui permet de remonter au plus grand nombre possible de 

modules de facteurs de structure afin de reconstruire la densité électronique dans la maille du 

cristal par synthèse de Fourier. 

2.2.2. Accord du modèle structural 

Lors de l’affinement du modèle structural du cristal, le logiciel, dans notre cas Jana20066, va 

calculer un facteur de structure (F(calc)) pour chaque indice hkl grâce aux paramètres définissant 

la structure (position des atomes dans la maille, taux d’occupation des sites, facteurs de 

déplacement atomique, facteur d’échelle) et les comparer avec les facteurs de structure 

observés (F(obs)). Le logiciel va alors affiner pas à pas chaque paramètre afin de minimiser la 

différence entre F(calc) et F(obs). Tout comme en diffraction sur poudre, il existe des critères 

permettant de déterminer si le modèle structural est conforme à la structure « réelle ». Pour 

cela, on utilise trois facteurs19 : 

 Facteur résiduel (R) :   
       

            
 avec                        

 Facteur résiduel pondéré (wR) :     
    

   

            
 avec    
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 Facteur GOF :      
    

   

   
 avec m le nombre de réflexions et n le nombre de 

paramètres 

Lors des affinements, nous cherchons à minimiser ces trois paramètres. Avec le logiciel 

Jana2006, les deux facteurs résiduels R(all)/wR(all) sont calculés en utilisant toutes les réflexions. 

Les facteurs R(obs)/wR(obs) sont, quant à eux, calculés avec seulement les réflexions bien 

mesurées ayant une intensité deux fois plus grande que l’erreur sur la valeur (I > 2σ(I)).  

2.2.3. Discussion de la chiralité absolue de nos cristaux 

Lors de nos différentes expériences de diffraction des rayons X sur monocristal, nous avons 

remarqué que d’un cristal à l’autre nous n’aboutissions pas à la même chiralité pour la structure. 

En effet, certains cristaux adoptaient la forme classique avec les anions en positions 

0.26/0.26/0.37 alors que d’autres adoptaient la forme inversée avec les anions en position 

0.26/0.26/0.13. Les groupes d’espace     et       sont des groupes non-centrosymétriques et 

sont également non-énantiomorphes, il n’y a donc pas de question sur la chiralité pour ces deux 

groupes.20 De plus, nous avons effectué plusieurs acquisitions d’un cristal donné en 

montant/démontant le cristal de la tête goniométrique. Lors des affinements, nous n’avons pas 

trouvé systématiquement la même chiralité. Glaze et al.21 ont discuté de la notion de chiralité 

absolue notamment pour les groupes ponctuels    et     . Dans ces groupes, la chiralité de la 

structure est perdue lorsque le cristal est démonté du diffractomètre. Cela signifie que la 

structure obtenue par diffraction des rayons X d’un cristal dans un de ces groupes ne permet 

d’obtenir que la structure relative aux axes du diffractomètre valable pour toutes les acquisitions 

de ce cristal tant qu’il n’est pas démonté. 

Nous passons donc d’une forme à l’autre en effectuant deux montages différents du même 

support d’échantillon sur la tête goniométrique. Cela se rapproche d’une simple rotation de π/2 

autour de l’axe z. Lors de l’étape de recherche de maille, si le logiciel du diffractomètre fait le 

choix d’indexer les taches de diffraction avec un repère              au lieu de            , on passe 

bien d’une forme à l’autre. En appliquant les opérations de symétrie du groupe ponctuel   , on 

passe de (x,y,z) à (-x,-y,z), (y,-x,-z), (-y,x,-z). Nous appliquons ensuite une rotation de π/2 autour 

de z (passage de (x,y,z) à (-y, x, z)), on obtient alors (y,-x,z), (x,y,-z), (-x,-y,-z), ce qui correspond 

bien à l’inversion de la structure. 

Les facteurs de diffusion atomique, même dans les conditions de laboratoire, permettent 

grâce aux termes f’ et f’’, de différencier les raies hkl et -h-k-l, ce qui conduit à des facteurs 

résiduels minimaux dans l’une des deux formes. Dans le cas où la meilleure solution conduirait 

vers la forme qui ne correspondrait pas aux structures présentées dans le chapitre 1, cela 

signifierait donc que le logiciel du diffractomètre n’a pas indexé les taches dans le bon repère. 

Afin d’effectuer les affinements des modèles structuraux de tous les cristaux avec la même 

forme (anions en position 0.26/0.26/0.37), il est nécessaire de corriger les indices avec 

l’opération suivante : 
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Dans les parties suivantes, les affinements des modèles structuraux vont bien évidemment 

être effectués dans la même forme chirale. 

2.2.4. Intérêt de travailler à basse température  

Alors que la plupart des expériences de diffraction sur monocristal s’effectuent à 

température ambiante, il peut être intéressant de travailler à plus basse température. Cela 

permet d’augmenter la qualité globale de l’affinement en limitant l’agitation des atomes. On 

obtient une plus grande précision sur les facteurs de déplacement atomique. Pour effectuer des 

enregistrements à basse température, nous avons travaillé sous flux d’azote avec une 

température avoisinant 100 K. 

Le Tableau 5 présente la différence entre un affinement dans la structure kësterite 

désordonnée d’un cristal stœchiométrique x = 0.25 (S25L) effectué à température ambiante et à 

100 K. 

Tableau 5 : Différence entre un affinement à température ambiante et à 100K pour un cristal S25L. 

Température 300 K 100 K 

Nb hkl (I>2σ(I))/all 301/425 355/429 

Modèle kësterite désordonnée (groupe d’espace      ) 

GOF (obs) 1.39 1.11 

R/wR(obs) 3.82/9.07 2.55/6.82 

Ueq 8g (Å²) 0.0106(2) 0.0082(1) 

 

On remarque alors que l’affinement effectué à basse température permet d’aboutir à un 

modèle structural plus proche de la structure « réelle ». Le facteur d’accord GOF et les facteurs 

résiduels passent de 1.39/3.82/9.07 à 1.11/2.55/6.82 respectivement pour la solution à 

température ambiante et à basse température. De plus, les facteurs de déplacement atomique 

sont également plus faibles et plus précis. Par exemple, le facteur sur le site 8g passe de 

0.0106(2) Å² à 0.0082(1) Å². 

Etant donné que les structures étudiées sont très proches, utiliser des données acquises à 

basse température va permettre d’améliorer la statistique sur chaque paramètre et donc 

d’augmenter les différences entre les différents modèles structuraux testés. 

Nous allons maintenant discuter des techniques permettant de déterminer la composition 

chimique des différents échantillons. 

2.3. Analyse élémentaire 

Afin de compléter l’analyse par diffraction des rayons X, il est nécessaire d’effectuer une 

analyse élémentaire pour connaître non seulement la composition précise des différentes 

phases de l’échantillon mais également de déceler la présence éventuelle de phases 

secondaires.  
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2.3.1. Fonctionnement 

Pour cette analyse, le microscope électronique à balayage (MEB) équipé d’un spectromètre 

dispersif en énergie (EDX pour Energy Dispersive X-ray spectrometry) est un bon outil qui permet 

non seulement une visualisation directe de la surface de l’échantillon mais également d’en 

déterminer sa composition. 

Cet instrument repose sur le principe des interactions entre les électrons et la matière et 

nécessitent un minimum de préparation de l’échantillon. L’interaction électron-matière produit 

entres autres des rayons X et des électrons rétrodiffusés. L’analyse spectroscopique des rayons X 

émis permet de remonter à la composition de l’échantillon sous le faisceau d’électrons. Deux 

techniques principales sont utilisées :  

 La spectroscopie dispersive en énergie (EDX). L’énergie des rayons X émis est résolue au 
moyen d’un détecteur solide. La résolution en énergie est directement liée aux 

performances du détecteur (typiquement E inférieur à 100 eV). La position des pics 
définit la nature des éléments présents alors que l’intensité va permettre de les 
quantifier. En EDX, la forme de la raie n’est pas constante, il n’est donc pas possible de 
mesurer la hauteur du pic pour avoir son intensité. Pour effectuer une quantification, il 
faut faire une intégration du nombre de coups autour de la position de la raie. De plus, 
des problèmes de superposition de raies peuvent donc apparaître. Un exemple de 
spectre est donné sur la Figure 6, l’attribution des raies est également indiquée.  

 

Figure 6 : Spectre EDX d’un échantillon stœchiométrique x = 0.50. 
Sur ce spectre, nous pouvons voir les différences de largeurs entres les différents éléments sondés. 

 La sonde de Castaing (ou Electron Probe MicroAnalyzer) repose sur l’émission de 
fluorescence. L’analyse du rayonnement, comme en EDX, est basé sur la diffraction des 
rayons X émis par l’échantillon (dispersion en longueur d’onde ou Wavelength 
Dispersive Spectrometry). Cette technique est plus précise que l’EDX (diminution de 
l’effet de recouvrement/superposition des raies correspondant aux différents éléments) 
et permet donc la détection d’éléments sous forme de traces. A noter également que la 
forme des raies en EPMA est totalement liée à l’optique de l’appareil ce qui permet 
d’avoir des raies identiques dans des conditions données, il suffit de mesurer l’intensité 
maximale et de la comparer avec l’intensité du bruit de fond à gauche et à droite de du 
pic pour en déduire son intensité. 
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La mesure des électrons rétrodiffusés permet, quant à elle, une visualisation contrastée de la 

surface de l’échantillon et donc de la morphologie des grains. Les électrons rétrodiffusés (Back 

Scattered Electrons) sont des électrons primaires qui ont interagi de manière quasi élastique 

avec les atomes. Ce qui est intéressant, c’est que leur nombre est directement proportionnel au 

numéro atomique de l’atome rétrodiffusant : un atome lourd va réémettre plus d’électrons 

qu’un atome léger et cela va permettre de créer un niveau de teinte de gris sur le cliché MEB. On 

va donc être capable de différencier les différentes phases présentes dans l’échantillon car les 

différentes phases présentent des numéros atomiques (Z moyens) différents. Par exemple, une 

phase CZTSSe x = 0.5 aura un Zmoy de 29.75 tandis qu’une phase ZnS0.6Se0.4 en aura un de 26.6, la 

phase CZTSSe apparaîtra donc plus claire que celle de Zn(S,Se) (voir Figure 7). 

 

Figure 7 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’un grain d’un échantillon visé stœchiométrique x = 0.5. 
Grâce au contraste, on remarque qu’il y a deux phases différentes, la plus claire représente la phase CZTSSe et la 

plus foncée représente la phase Zn(S,Se). 

Grâce au cliché MEB en mode BSE, nous pouvons, en plus d’avoir une information sur les 

phases présentes dans l’échantillon, prendre des précautions pour ne pas analyser de zones 

pouvant être interférées par une phase secondaire.  

2.3.2. Préparation de l’échantillon 

Il est difficile de sonder une surface parfaitement plane lorsqu’on effectue des analyses 

élémentaires directement sur la poudre déposée sur une pastille adhésive carbonée sur un porte 

échantillon. De plus, cette sonde n’est pas très pénétrante. Sans préparation particulière, il n’est 

pas possible d’avoir une information de la composition à l’intérieur des grains. Afin d’obtenir 

une surface parfaitement plane, l’échantillon sous forme de poudre est piégé dans de la résine 

époxy avant d’être poli (voir Figure 8) pour obtenir une section polie de l’échantillon. Cela 

permet d’être dans les conditions de la calibration de l’analyse EDX mais aussi d’accéder à la 

composition à l’intérieur des grains. 

 

Figure 8 : Représentation de la préparation d'une section polie. 
L’échantillon est placé dans un support où l’on a préalablement collé sur un scotch. Les différentes cavités du 

support contenant les poudres vont ensuite être remplies de résine époxy.  

2.3.3. Instruments 

L’analyse élémentaire par EDX est systématiquement utilisée lors de la caractérisation des 

échantillons étudiés durant cette thèse puisque cette technique est disponible directement au 

100 μm
Mag = 100x



 

40 
Chapitre 2 : Synthèse et caractérisation des échantillons 

laboratoire. La technique a été utilisée dans les conditions suivantes : tension d’excitation 20 kV, 

courant 0.3 nA. 

L’analyse par EPMA a été réalisée au technopôle de Brest dans les conditions opératoires 

suivantes : une tension d’excitation 20 kV, un courant 20 nA (ce qui est bien supérieur à l’analyse 

EDX) et un diamètre du faisceau d’électrons (taille de la sonde) de 2 μm. La présentation de cet 

appareil ne sert que pour l’explication de l’origine de nos standards secondaires (voir les parties 

suivantes). Pour les autres échantillons analysés par EPMA, les résultats n’ont pas été très fiables 

notamment à cause d’un standard sélénium de mauvaise qualité rendant les compositions 

obtenues éloignées de celles trouvées par l’analyse EDX. 

2.3.4. Protocole de mesures 

L’analyse élémentaire nécessite l’emploi de standards. Les standards utilisés sont : Cu 

métallique, Zn métallique, Sn métallique, FeS2 et Se métallique. Ces standards permettent de 

calibrer la réponse des spectromètres. Les conditions opératoires de l’analyse EDX sont les 

suivantes : tension accélération de 20 kV et un courant de 0.3 nA. En plus des standards utilisés 

lors de l’analyse EDX sur le MEB, nous avons pris l’habitude de passer deux échantillons 

stœchiométriques considérés comme des standards secondaires : un composé pur soufre 

(Cu2ZnSnS4) et un composé pur sélénium (Cu2ZnSnSe4) qui ont été préalablement analysés à 

l’aide de la sonde de Castaing. Ils ont pour composition : Cu2.01Zn1.01Sn0.98S4 pour l’échantillon 

CZTS et Cu2.01Zn1.02Sn0.96Se4 pour l’échantillon CZTSe.  

L’utilisation de ces standards secondaires à deux objectifs : 

 Comme nous avons une connaissance précise de la composition de ces deux 
échantillons, (ceux-ci provenant de la même matrice), ils vont donc servir pour 
déterminer un facteur correctif pour chaque élément. Cela va permettre de corriger 
d’éventuelles dérives de l’analyse EDX d’une séance à l’autre. Ces différents facteurs 
correctifs sont ensuite appliqués sur tous les échantillons analysés au cours d’une même 
séance. La correction des données par les standards s’effectue de la manière suivante : 
les 8 mêmes points sont analysés en début de séance pour les deux standards. Ensuite, 
la composition moyenne en pourcentage massique avant normalisation obtenue grâce à 
ces points est comparée avec la composition déterminée par EPMA. On en déduit un 
facteur de correction à appliquer sur les pourcentages massique de chaque élément 
pour avoir un résultat le plus proche possible de celui obtenu par analyse EPMA. 

 Pertinence de la concentration mesurée par le principe de l’équilibre des charges : l’un 
des critères possibles pour juger de la pertinence de la concentration obtenue est 
l’équilibre de charge moyen des différents points. Nous avons choisi de calculer 
l’équilibre des charges en faisant la différence de entre le degré d’oxydation des cations 
et des anions normalisés par la somme du nombre d’atomes. Pour cela, on considère les 
degrés d’oxydation suivants : 

Elément Cu Zn Sn S 

Charge 1+ 2+ 4+ 2- 

 

Plus la valeur de de est proche de 0, plus le degré de confiance dans la composition 

déterminée est grand. Ainsi, pour un composé qui aurait exactement la formulation Cu2ZnSnS4, 
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nous calculerions 
               

 
  . Toutefois, pour le standard CZTS (Cu2.01Zn1.10Sn0.98S4), 

nous obtenons un écart à l’équilibre de -0.006, valeur considérée comme tout à fait acceptable. 

Grâce à cette valeur, nous pouvons très rapidement déterminer les points aberrants 

s’écartant trop de l’équilibre des charges (généralement au-delà de 2σ) qu’il ne faut pas 

considérer pour déterminer la composition de l’échantillon puisque cette déviation provient 

d’un problème de mesure. Cet écart de charge pourrait provenir d’une erreur lors de 

l’acquisition du point d’analyse, d’une présence d’une phase secondaire dans la zone sondée, 

d’une fissure dans le grain sondé… 

Nous allons maintenant comparer l’équilibre des charges des différents points d’analyse 

pour un échantillon avant et après correction des données par les standards secondaires. 

L’échantillon S25L est un très bon exemple puisque nous avons effectué sur celui-ci 32 points 

d’analyses. La Figure 9 représente la comparaison de l’équilibre des charges obtenu sans utiliser 

de correction par les standards secondaires avec une correction par le standard CZTS seulement 

et une correction avec un ratio entre les deux standards afin de se rapprocher de la composition 

ciblée. Sur cette figure, nous voyons que les valeurs d’équilibre de charge des points d’analyses 

oscillent autour de 0.055 sans correction, à 0.020 avec seulement une correction avec le 

standard CZTS et descendent à -0.004 avec la correction respectant le ratio x entre les deux 

standards. Il y a donc une réelle amélioration de l’équilibre des charges avec l’utilisation du 

standard. En utilisant un ratio des deux standards se rapprochant de la composition ciblée pour 

corriger les données, l’amélioration de l’équilibre des charges est encore meilleure. La différence 

entre la correction avec un seul standard et la correction avec les deux provient du fait que les 

corrections effectuées entre les deux standards ne sont pas identiques. 

  

Figure 9 : Equilibre de charges correspondant à différents points d’analyses d’un échantillon x = 0.25 sans utiliser de 
correction, avec une correction grâce au standard CZTS et grâce aux deux standards. 

La comparaison de ces trois courbes permet de mettre en évidence que l’utilisation d’une correction grâce à un ratio 
entre les deux standards CZTS et CZTSe permet d’obtenir un équilibre de charge très proche de 0. 

L’utilisation de la correction par les standards secondaires n’est pas totalement satisfaisante 

pour tous les échantillons mais cela reste la seule solution pour essayer d’avoir des compositions 

comparables d’une séance à l’autre. La meilleure solution serait de passer tous les échantillons 

durant la même séance mais cela est strictement impossible. 
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2.3.5. Dispersion des points d’analyses 

Les différents points d’analyse corrigés par les standards secondaires sont reportés sur un 

diagramme pseudo ternaire Cu2Q/ZnQ/SnQ2 (présenté chapitre 1). Maintenant que nous avons 

vu qu’il était nécessaire d’appliquer un facteur correctif sur chaque élément sondé, nous allons 

discuter de la pertinence de la composition moyenne par rapport à la dispersion des différents 

points d’analyse. Nous allons vérifier que la dispersion des différents points d’analyses n’est pas 

plus grande que la dispersion liée à l’instrument.  

Pour cela, nous allons assimiler l’écart-type lié au taux de comptage sur chaque élément 

comme étant comparable à un écart-type brut proche d’une erreur instrumentale. De plus, celle-

ci n’est pas affectée par le traitement que l’on fait subir aux données pour passer des données 

brutes du spectre EDX à une composition moyenne rationalisée à 8 atomes. Ces valeurs de σ 

vont être comparées avec les différentes compositions déduites des points d’analyse. Les valeurs 

du taux de comptage ainsi que les écart-types sur ces taux de comptage des différents éléments 

sondés pour l’échantillon x = 0.25 présentés plus haut sont reportées dans le Tableau 6. 

Tableau 6 : Taux de comptage et leurs sigmas pour les éléments sondés. 

Cu Zn Sn S Se 

443(21) 258(16) 575(24) 411(20) 1158(34) 

 

La Figure 10 représente la comparaison entre l’écart-type liée au taux de comptage des 32 

points d’analyse (zone grisée) avec la dispersion des différentes compositions déterminées pour 

chacun de ces points (croix) pour l’échantillon x = 0.25. Nous voyons que la dispersion des 

différents points d’analyse est notablement inférieure à l’écart-type correspondent au taux de 

comptage. Cela veut donc dire que la différence entre tous les points d’analyse s’explique 

largement par les erreurs statistiques du taux de comptage de chaque intensité dans le spectre 

EDX.  
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Figure 10 : Comparaison de la dispersion instrumentale et de la dispersion des points d’analyses d’un échantillon 
stœchiométrique x = 0.25 obtenu par EDX sur un zoom du diagramme ternaire. 

On remarque bien que la dispersion des points d’analyse (croix grise) de cet échantillon est bien plus faible que la 
dispersion liée à l’instrument (zone grisée). Le point rouge correspond à la moyenne des points d’analyse sur 

l’échantillon. 

Cela signifie donc que la dispersion des points d’analyse n’est pas plus importante que la 

dispersion liée à l’instrument. Nous pouvons donc raisonnablement penser que la dispersion des 

points ne représente pas une inhomogénéité de composition bien que de toutes petites 

variations de composition entre les grains (inférieures à la dispersion instrumentale) ne seraient 

pas observables par EDX. Pour la suite, nous allons donc prendre en compte seulement la 

moyenne de 8 points d’analyse comme étant suffisante pour obtenir la composition (moyenne) 

de tout l’échantillon. 

2.3.6. Méthodologie d’une séance d’analyses 

La méthodologie de chaque séance EDX est la suivante :  

Les échantillons sont tout d’abord préparés sous forme de section polie. Au démarrage de 

la séance, les deux standards secondaires sont analysés. De manière systématique, nous 

mesurons toujours les 6 à 8 mêmes points d’analyse pour que la correction reste assez proche 

d’une séance à l’autre. On analyse ensuite les différents échantillons. Dans un premier temps, on 

prend un cliché MEB en mode BSE afin d’obtenir un contraste permettant d’identifier 

d’éventuelles impuretés. On effectue 8 mesures sur des grains différents sur chacun des 

échantillons. Puis on procède au traitement des données en appliquant alors les corrections 

déterminées à partir des standards (cf ci-dessus). Il faut par la suite s’assurer que chaque point 

d’analyse ne s’écarte pas trop de la moyenne au niveau de l’équilibre des charges. Les moyennes 

sont alors reportées sur le diagramme ternaire. 
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3. Validation de deux échantillons 

Dans cette partie, je vais me focaliser sur la caractérisation de deux échantillons : dans un 

premier temps sur un échantillon homogène puis dans un second temps sur un échantillon 

inhomogène. Cela permet d’illustrer le protocole appliqué sur chacun des échantillons afin de 

déterminer la pureté et la cristallinité du composé. Pour valider un échantillon, nous utilisons 

deux techniques : la diffraction des rayons X sur poudre pour déterminer la pureté et cristallinité 

de phases cristallisées et l’analyse par EDX pour remonter à la composition et à l’aspect des 

grains. 

3.1. Echantillon homogène 

Premièrement, nous allons caractériser un échantillon homogène stœchiométrique visé 

avec un rapport x de 0.5 donc de composition Cu2ZnSn(S0.5Se0.5)4. Cet échantillon a subi le 

protocole de synthèse classique et a été refroidi lentement. On nommera cet échantillon S50L. 

3.1.1. Diffraction des rayons X 

La Figure 11 représente le diagramme de diffraction des rayons X de cet échantillon ainsi 

qu’un zoom de la zone entre 25° et 50° en 2θ. La comparaison du profil obtenu après 

l’affinement par la méthode de Le Bail et le diagramme expérimental montrent que tous les pics 

sont indexés avec les paramètres correspondant à la phase CZTSSe. Les valeurs des paramètres 

de maille ainsi que les facteurs résiduels Rp et wRp de l’affinement sont rapportés dans le 

Tableau 7.  

 Tableau 7 : Paramètres d'intérêt lors de l'affinement de S50L. 

Phase Nb de paramètres affinés a (Å) c (Å) GOF Rp Rwp 

CZTSSe 20 5.56207(6) 11.0867(2) 1.23 14.01 18.99 

 

  

Figure 11 : Diagramme de diffraction des rayons X de l'échantillon S50L ainsi qu'un zoom de la zone entre 25° et 50° 
en 2θ. 
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Le diagramme expérimental en noir est comparé avec le profil en rouge obtenu par l’affinement par la méthode de 
Le Bail. La courbe du dessous en noir correspond à la différence entre les deux diagrammes. On remarque bien que 

le profil correspondant à la phase CZTSSe permet de modéliser tous les pics du diagramme même s’il reste des 
résidus sur les raies les plus intenses. 

Le diagramme montre que cet échantillon est bien cristallisé et ne présente pas d’impuretés 

cristallisées : il ne présente pas de pics non indexés par la phase CZTSSe. Il reste à vérifier par 

l’analyse élémentaire que la composition ciblée est respectée. 

3.1.2. Analyse élémentaire 

Nous allons maintenant déterminer la composition de cet échantillon par analyse EDX. La 

Figure 12 représente l’image MEB en mode BSE de cet échantillon qui, comme on pouvait s’y 

attendre, est très homogène en composition. Il n’y a pas de phase secondaire visible. Les grains 

de la phase CZTSSe font environ 50-100µm. 

 

Figure 12 : Image MEB en mode BSE pour un échantillon homogène en composition, S50L. 
L’image MEB de l’échantillon homogène ne présente pas de phase secondaire, il n’y a que des grains de la phase 

CZTSSe. 

Après avoir corrigé avec les deux standards secondaires les données pour les 10 points 

d’analyse obtenus, on trouve la composition suivante par analyse EDX : 

Cu1.98(2)Zn1.01(2)Sn1.005(7)S2.09(2)Se1.910(7) (entre parenthèses, l’écart-type lié à la dispersion des points 

d’analyse). Cette composition correspond bien à celle visée si l’on prend en considération les 

écarts-types sur chaque atome. 

Avec ces deux techniques de caractérisation, on en conclut que cet échantillon est bien 

cristallisé, qu’il est proche de la composition visée et ne présente pas d’impuretés. La taille et la 

forme des grains nous donnent une information supplémentaire sur la qualité de la croissance 

des cristaux du composé. Cet échantillon va être plus amplement étudié dans les chapitres 

suivants. 

3.2. Echantillon inhomogène 

Pour compléter l’exemple ci-dessus, il est intéressant de caractériser un échantillon bien 

moins homogène pour bien comprendre la différence entre un échantillon retenu et un 

échantillon que l’on rejettera ou éventuellement qui subira un recuit pour essayer d’améliorer 

sa pureté.  
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La composition visée de cet échantillon est stœchiométrique avec un rapport x de 0.25 

(Cu2ZnSn(S0.25Se0.75)4). Contrairement à l’exemple précédent, cet échantillon n’a subi que la 

première synthèse, on le nommera S25. 

3.2.1. Diffraction des rayons X 

La Figure 13 représente le diagramme de diffraction des rayons X de cet échantillon ainsi 

que l’affinement de son profil. Il est nécessaire d’ajouter des phases secondaires si l’on veut 

prendre en compte tous les pics de diffraction observés et obtenir un bon accord (les valeurs 

d’affinement sont données dans le Tableau 8). 

Tableau 8 : Paramètres d'intérêt lors de l'affinement de S25. 

Phase 
Nb de paramètres 

affinés 

Groupe 

d’espace 
a (Å) b (Å) c (Å) GOF Rp Rwp 

CZTSSe 

25 

      5.6340(3) 5.6340(3) 11.2244(7) 

1.23 19.49 26.8 Zn(S,Se)       5.5524(3) 5.5524(3) 5.5524(3) 

Sn(S,Se)      4.442(1) 11.4854(9) 4.141(1) 

 

Le diagramme présente trois phases : la phase CZTSSe, une phase Zn(S,Se) et une phase 

Sn(S,Se). Il est également important de noter que les phases secondaires ne sont pas 

négligeables dans cet échantillon. 

  

Figure 13 : Diagramme de diffraction des rayons X de l'échantillon S25 ainsi qu'un zoom de la zone entre 24° et 48° 
en 2θ. 

Le diagramme expérimental en noir est comparé avec le profil en rouge obtenu par l’affinement par la méthode de 
Le Bail. La courbe du dessous correspond au résidu entre les deux diagrammes. On remarque que le profil de la 

phase CZTSSe n’est pas suffisant pour modéliser tous les pics du diagramme. Il y a donc d’autres phases qui, au vu 
de l’intensité des différents pics, ne sont pas négligeables. 

L’analyse élémentaire par EDX ainsi que le cliché MEB en mode BSE va donc permettre de 

compléter cette identification.  
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3.2.2. Analyse MEB et EDX 

La Figure 14 représente l’image MEB en mode BSE de cet échantillon qui présente les 

phases secondaires déterminées lors de l’affinement par diffraction des rayons X (ZnQ et SnQ) 

avec une phase supplémentaire Cu2Q, dont certaines sont en inter-croissance. On peut noter 

qu’en plus des phases que l’on avait repérées sur le diagramme de diffraction des rayons X, il y a 

une phase supplémentaire correspondant au binaire Cu2Q. Les particules font environ 20-50 µm 

sans forme particulière. 

 

Figure 14 : Image MEB en mode BSE pour cet échantillon très inhomogène. 
L’image MEB de cet échantillon présente de nombreuses phases secondaires dont certaines phases en inter-

croissance. 

Grâce aux données issues des 10 points d’analyse, corrigés avec les deux standards, nous 

avons pu obtenir la composition EDX suivante : Cu1.98(3)Zn1.05(2)Sn0.97(1)S1.04(2)Se2.96(1). Cette 

composition est très proche de celle visée si l’on prend en considération les écarts-types sur 

chaque élément sauf dans le cas de l’étain qui est légèrement déficitaire. Cela pourrait être 

expliqué par la présence de la phase SnQ. En revanche, la présence des autres phases 

secondaires, pourrait s’expliquer par le fait que la composition cible n’ai pas été respectée lors 

de la pesée.  

Cet échantillon n’a bien entendu pas été retenu pour les différentes études des chapitres 

suivants. Ces deux exemples illustrent la procédure mise en œuvre pour qualifier les différents 

échantillons étudiés durant cette thèse. Dans la partie suivante, je vais présenter la composition 

des différents échantillons utilisés tout au long de ce manuscrit.  

3.3. Echantillons étudiés 

Tous les échantillons utilisés pour cette étude ainsi que leur composition obtenue par 

analyse élémentaire EDX sont répertoriés dans le Tableau 9. Pour chaque rapport de x ciblé, 

nous avons un échantillon pauvre en cuivre et un échantillon stœchiométrique, ayant subit les 

deux types de refroidissement.  

Cu2ZnSnQ4
Cu2Q

SnQ

ZnQ
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Tableau 9 : Composition des échantillons recuits analysés durant cette étude. 
Les valeurs entre parenthèses représentent l’écart-type correspondant à la dispersion des différents points 

d’analyse. 

Echantillon 
Type et 

refroidissement 

Composition 

ciblée 

Composition 

EDX 
x (EDX) 

S00L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu2ZnSnSe4 Cu1.98(1)Zn1.02(2)Sn0.996(6)Se4.00(2) 0 

A00L 
Type A 

Lent 
Cu1.70Zn1.15SnSe4 Cu1.80(2)Zn1.22(2)Sn0.98(2)Se4.00(2) 0 

S25L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu2ZnSnS1Se3 Cu1.99(2)Zn0.99(1)Sn1.019(7)S1.05(1)Se2.947(7) 0.263(2) 

S25T 
Stœchiométrique 

Trempe 
Cu2ZnSnS1Se3 Cu1.99(4)Zn1.00(2)Sn1.006(7)S1.01(2)Se2.99(3) 0.253(4) 

A25L 
Type A 

Lent 
Cu1.70Zn1.15SnS1Se3 Cu1.81(2)Zn1.18(4)Sn1.006(9)S1.08(1)Se2.923(9) 0.268(3) 

A25T 
Type A 

Trempe 
Cu1.70Zn1.15SnS1Se3 Cu1.80(3)Zn1.21(3)Sn0.99(2)S1.09(2)Se2.91(3) 0.271(4) 

S50L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu2ZnSnS2Se2 Cu1.98(2)Zn1.01(2)Sn1.005(7)S2.09(2)Se1.910(7) 0.523(5) 

S50T 
Stœchiométrique 

Trempe 
Cu2ZnSnS2Se2 Cu2.00(2)Zn1.00(2)Sn1.00(1)S2.05(3)Se1.95(2) 0.512(8) 

A50L 
Type A 

Lent 
Cu1.70Zn1.15SnS2Se2 Cu1.83(4)Zn1.15(2)Sn1.01(1)S2.11(3)Se1.89(1) 0.527(4) 

A50T 
Type A 

Trempe 
Cu1.70Zn1.15SnS2Se2 Cu1.84(2)Zn1.17(2)Sn1.00(1)S2.11(2)Se1.888(7) 0.528(5) 

S75L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu2ZnSnS3Se1 Cu2.01(3)Zn0.98(3)Sn1.01(1)S3.142(6)Se0.86(1) 0.786(1) 

S75T 
Stœchiométrique 

Trempe 
Cu2ZnSnS3Se1 Cu2.02(1)Zn0.98(1)Sn1.01(1)S3.13(3)Se0.87(4) 0.783(9) 

A75L 
Type A 

Lent 
Cu1.70Zn1.15SnS3Se1 Cu1.85(2)Zn1.13(2)Sn1.02(1)S3.08(2)Se0.92(1) 0.771(4) 

A75T 
Type A 

Trempe 
Cu1.70Zn1.15SnS3Se1 Cu1.86(3)Zn1.14(1)Sn1.002(5)S3.06(2)Se0.94(1) 0.764(6) 

S100L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu2ZnSnS4 Cu1.99(2)Zn0.99(2)Sn1.02(1)S4.000(9) 1.00 

A100L 
Stœchiométrique 

Lent 
Cu1.60Zn1.20SnS4 Cu1.82(2)Zn1.15(1)Sn1.03(1)S4.00(2) 1.00 

 

La composition de ces différents échantillons a été reportée sur le diagramme ternaire (voir 

la Figure 15a pour les échantillons refroidis lentement et la Figure 15b pour les échantillons 

trempés). On remarque sur les Figure 15a et 15b qu’il y a deux groupes de points : les points 

rouges représentant les échantillons visés de type A et les points bleus représentant les 

échantillons visés stœchiométriques. Les deux zones grisées représentent les limites de 

stabilité22 pour les deux pôles : CZTSe (gris clair) et CZTS (gris foncé).  

Dans un premier temps, en s’intéressant seulement aux compositions obtenues par 

l’analyse EDX du Tableau 9, nous observons que l’écart entre la composition ciblée et la 

composition obtenue par l’analyse EDX reste inférieur à l’écart-type pour les échantillons 

stœchiométriques.  

Cependant, pour les échantillons de type A, l’écart entre la composition ciblée et la 

composition obtenue par l’analyse EDX est bien supérieur à l’écart-type et ne peut venir que de 

l’impact de la substitution du soufre par du sélénium sur la stabilité à l’écart à la substitution de 

type A. L’impact de la substitution du soufre par le sélénium sera traité dans le chapitre 3. 



 

49 
Chapitre 2 : Synthèse et caractérisation des échantillons 

 

 

Figure 15 : Représentation de la composition des échantillons refroidis lentement (a) et trempés (b) présents dans 
le Tableau 4 sur le diagramme ternaire. 

Les points bleus représentent les échantillons stœchiométriques et les points rouges les échantillons de type A. La 
zone de couleur gris foncé représente la zone de stabilité des échantillons CZTSe de type A/B/A+B et la zone de 

couleur gris clair représente la stabilité des échantillons CZTS.  

4. Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons abordé à la fois la synthèse et la méthodologie propre aux 

différentes méthodes de caractérisation. Nous avons donc pu voir que les deux techniques de 

caractérisations maitresses seront la diffraction des rayons X sur poudre et monocristal. Le 

processus de validation des différents échantillons étudiés durant cette thèse a été également 

abordé. Notre protocole de synthèse par voie céramique nous permet un grand contrôle de la 

qualité de nos échantillons. Grâce à ce protocole, une meilleure reproductibilité entre les 

échantillons avec une composition similaire a été obtenue. 

Durant cette thèse, l’obtention de composés homogènes et bien cristallisés a été plus 

complexe que prévue. L’étape de synthèse et validation des échantillons a été longue mais, 

grâce aux deux techniques (analyse EDX et diffraction des rayons X), nous avons acquis une très 

bonne connaissance de la composition ainsi que de la présence ou de l’absence d’impuretés 

dans les différents échantillons. Cela met en avant l’importance d’effectuer cette démarche pour 

disposer d’échantillons bien cristallisés et sans impuretés. La diffraction des rayons X sur poudre 

sert principalement de contrôle rapide pour obtenir la pureté et la cristallisation de nos 

(a) 

(b) 
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composés alors que la diffraction des rayons X sur monocristal va permettre d’étudier de 

manière approfondie la structure des composés. Les chapitres suivants vont porter sur l’étude 

de la structure et la répartition des atomes dans la maille.  
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Chapitre 3 : Etude de la série 

d’échantillons de Cu2ZnSnSe4 à Cu2ZnSnS4 

Comme indiqué dans l'introduction de ce mémoire, l'objectif fixé pour ce travail de thèse 

était l'étude cristallochimique avancée des composés obtenus par substitution du sélénium par 

du soufre à partir de Cu2ZnSnSe4. 

Dans ce chapitre, l'étude structurale porte sur la distinction entre la structure stannite et 

celle de type kësterite pour l'ensemble des composés dans le système Cu2ZnSnSe4 - Cu2ZnSnS4. 

Comme cela a déjà été indiqué, ces deux structures se distinguent par la nature de l'atome qui 

occupe les positions (0,0,0) et (1/2,1/2,1/2) dans la maille, soit du zinc soit du cuivre dans la 

structure stannite ou kësterite, respectivement. Pour des raisons qui seront détaillées plus loin 

dans ce mémoire, la structure kësterite discutée ici est en fait la structure kësterite désordonnée 

(désordre cationique dans les plans Cu/Zn, z = 1/4 et z = 3/4) qui se décrit dans le même groupe 

d'espace que la structure stannite (     ) ce qui facilite la comparaison des affinements 

structuraux. Pour alléger l'écriture on désignera cette structure simplement par kësterite. 

L'impact de la substitution anionique (Se/S) sur un éventuel ordre cationique dans les plans z = 

1/4 et z = 3/4 sera abordé au chapitre 5. 

La question principale abordée dans ce chapitre est donc de savoir si le système Cu2ZnSnSe4 

- Cu2ZnSnS4 donne lieu à une solution solide dans tout le domaine de composition (structure 

stannite ou kësterite). L'impact de la composition anionique sur la tolérance à d'éventuels écarts 

à la stœchiométrie 2 : 1 : 1 : 4 de Cu2ZnSn(Se,S)4 est aussi discuté. Finalement, il a été possible de 

faire une étude de l'évolution de la microstructure des composés dans ce système grâce à la 

diffraction des rayons X. 

1. Diffraction des rayons X sur poudre 

Tout d’abord, nous allons étudier l’impact de la substitution du sélénium par du soufre sur 

les diagrammes de diffraction des rayons X sur poudre pour les échantillons issus de la série 

stœchiométrique et pour quelques échantillons déficitaires en cuivre.  

1.1. Evolution des paramètres de maille 

Cette étude repose sur l’analyse des diffractogrammes obtenus au laboratoire sur le 

diffractomètre D8 (λ = 1.54056 Å), dans les conditions données dans le chapitre 2. 

Pour effectuer l’affinement du diagramme de diffraction pour ces différents échantillons, 

nous utilisons le logiciel JANA20061. Dans cette partie, nous nous en tiendrons à des affinements 

par la méthode de Le Bail qui se limite à l’étude de la position et du profil des pics de diffraction. 

Grâce aux diagrammes, nous pouvons nous intéresser à l’effet de la substitution anionique 

sur les positions des pics de diffraction. Les diagrammes de diffraction ont tous été indexés dans 
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une maille quadratique avec le groupe d’espace       correspondant à la structure kësterite et 

à la structure stannite. 

La Figure 1 représente l’évolution de la position du pic de diffraction (112) en fonction de la 

substitution du sélénium par du soufre. Nous voyons bien qu’il y a un décalage progressif du pic 

vers des valeurs de 2θ plus élevées avec l’augmentation du rapport x = S/(S+Se). Ce décalage 

provient de l’évolution des paramètres de maille dans la série de ces composés et montre 

l’existence de phases homogènes de compositions intermédiaires entre les deux pôles du 

système. Par exemple dans le cas de l’échantillon x = 0.5, le diagramme n’est pas la 

superposition de ceux de CZTS et CZTSe avec un ratio de 50 % mais bien celui d’un nouveau 

composé avec des paramètres de maille spécifiques. 

 

Figure 1 : Evolution du pic (112) sur les diagrammes de diffraction sur poudre des échantillons de x = 0 à x = 1. 
Sur cette figure, nous pouvons voir l’évolution du pic (112) qui se décale vers les hauts angles avec la substitution du 

soufre par le sélénium. L’encart correspond au diagramme complet de l’échantillon S50L.  

Les valeurs obtenues par l’affinement par la méthode de Le Bail sont reportées dans le 

Tableau 1. 

Tableau 1 : Paramètres de maille des différents échantillons de la série des composés stoechiometriques obtenus 
par diffraction des rayons X sur poudre. 

Echantillon a (Å) c (Å) V (Å3) 

S00L 5.6914(2) 11.3472(6) 367.56(5) 

S25L 5.6337(2) 11.2237(5) 356.22(4) 

S50L 5.5623(2) 11.0915(6) 343.16(4) 

S75L 5.4860(3) 10.9381(8) 329.20(6) 

S100L 5.4334(1) 10.8325(2) 319.80(2) 

 

Les paramètres de mailles diminuent, ceci correspond à une diminution du volume de maille 

avec la substitution du sélénium par le soufre. C’est tout à fait en accord avec la différence de 

longueur de liaison cation-S et cation-Se (d(cation-S) < d(cation-Se)).  
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Nous pouvons également mettre en relation les paramètres de maille obtenus par 

diffraction des rayons X avec les compositions obtenues par analyse EDX. La Figure 2 représente 

l’évolution des paramètres a et c en fonction de x pour les échantillons reportés dans le Tableau 

1 et illustre la diminution des paramètres de maille lorsque x augmente. Cette diminution est 

linéaire. On peut donc affirmer que les paramètres de maille respectent bien une loi de Vegard. 

Cette information a déjà été reportée dans la littérature.2,3 Ce résultat suggère fortement 

l’existence d’une solution solide entre CZTSe et CZTS. 

 

Figure 2 : Représentation des paramètres de mailles a et c en fonction de x = S/(S+Se) déterminé par analyse EDX. 
Grâce à cette représentation, nous remarquons que l’évolution des paramètres de mailles avec le rapport x est 

linéaire. 

1.2. Détermination du rapport S/(S+Se) par diffraction des rayons X 

Bien que la variation affine des paramètres de maille soit connue depuis longtemps, la mise 

en relation d’une analyse élémentaire avec les paramètres de maille n’a pas été reportée dans la 

littérature. 

Grâce aux différents échantillons de la Figure 2, nous avons calculé les équations des droites 

de régressions linéaires des paramètres de maille a et c en fonction du rapport x. Grâce à ces 

équations, nous pouvons donc avoir une bonne estimation de x à partir des paramètres de 

maille obtenus par diffraction. De plus, l’écart-type sur les paramètres calculés à partir de ces 

deux équations ne dépasse pas 1 à 3 sur le dernier chiffre reporté. On obtient donc deux 

équations, une correspondante à a et l’autre à c avec un très bon facteur d’accord : 

                          (en Å) 

                           (en Å) 

Afin de vérifier que ces équations de régression linéaire permettent bien d’estimer la valeur 

x, nous avons reporté d’autres échantillons stœchiométriques avec un refroidissement 

équivalent sur la Figure 3 (triangles noir). Nous observons sans ambiguïté que les paramètres de 

maille des différents échantillons se retrouvent bien sur les deux droites de régressions linéaires. 

Cela signifie donc que nous sommes tout à fait capables d’obtenir une valeur de x par la 

diffraction qui est tout à fait en accord avec celle déterminée par EDX.  
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Figure 3 : Superpositions de l’ensemble des paramètres de maille des échantillons stœchiométriques (avec le même 
refroidissement) sur le graphique des paramètres a et c en fonction de x. 

Les triangles rouges et bleus correspondent aux échantillons ayant permis de déterminer les deux droites de 
régressions linéaires (droite rouge et bleu), les triangles noirs correspondent à d’autres échantillons de la série 
stœchiométrique. Nous remarquons que tous les échantillons représentés respectent bien la régression linéaire 

déterminée par les échantillons du tableau 1. 

Cependant, il est important de noter que la valeur x déterminée en utilisant l’équation à 

partir du paramètres a et c ne va pas aboutir au même résultat si l’échantillon n’a pas subi le 

même traitement thermique standard et/ou n’est pas visé stœchiométrique. En effet, le 

traitement thermique et l’écart à la stœchiométrie modifient légèrement les paramètres de 

maille. Ce phénomène est observable sur le diagramme grâce au rapport c/a qui diffère d’un 

échantillon refroidi lentement à son homologue trempé. Le rapport c/a est toujours inférieur à 2 

dans toute la série quelque soit le refroidissement ou la composition de l’échantillon. Par contre, 

pour un échantillon trempé, il est très proche de 2 (ex : S50T2 c/a = 1.99614(5), cf. Figure 4) alors 

que pour un échantillon refroidi lentement, il va être légèrement plus faible (ex : S50L c/a = 

1.9933(1)). Plus l’échantillon est désordonné, plus la maille va avoir tendance à s’affaisser selon 

le paramètre c. Un phénomène similaire semble apparaître pour les échantillons de type A pour 

lesquels les rapports c/a sont encore plus éloignés de 2 que pour un échantillon 

stœchiométrique refroidi lentement (ex : A25L c/a = 1.99183(8)). 

Cet effet peut être illustré sur la Figure 4. Les paramètres de maille d’échantillons ayant subi 

des refroidissements thermiques différents et/ou une composition visée différente de la 

stœchiométrie, s’écartent de la régression linéaire précédemment obtenue. On constate que le 

paramètre a est moins sensible aux écarts à la stœchiométrie ou au traitement thermique que le 

paramètre c. Ceci est tout à fait en accord avec l’affaissement de la maille selon le paramètre c. 

Afin d’obtenir une composition anionique plus précise et moins dépendante de la nature de 

l’échantillon, l’utilisation de l’équation établie à partir du paramètre a est préférable (voir 

l’équation plus haut). 
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Figure 4 : Impact du traitement thermique ou de la déviation à la stœchiométrie sur les paramètres a et c pour des 
compositions autour de x = 0.25 et x = 0.75. 

Cette figure montre que le paramètre a est moins affecté par le traitement thermique ou la déviation de la 
stœchiométrie que le paramètre c. 

Ainsi, il est tout à fait possible de déterminer une valeur de x grâce aux paramètres de 

maille obtenus par diffraction en utilisant l’équation de la droite de régression linaire du 

paramètre a. Par contre, cette détermination de la valeur de x ne peut pas supplanter la valeur 

obtenue par EDX. Etant donné que la détermination par diffraction est légèrement biaisée par la 

nature et le refroidissement du matériau, la valeur provenant de la diffraction permet d’avoir un 

second contrôle de composition anionique de nos composés. Cette méthode pourrait 

notamment trouver une application dans la détermination de la composition Se/S dans le cas de 

matériaux en couches minces pour lesquels l’analyse EDX est peu précise. 

Nous avons donc mis en lumière la relation qui existe entre la composition anionique et les 

paramètres de maille. Bien que l’existence d’une solution solide entre CZTSe et CZTS soit 

fortement suspectée, cette affirmation doit être confirmée par l’étude structurale (voir la partie 

2). Il reste à vérifier avant cela qu’il n’y a pas apparition d’une surstructure engendrée par un 

agencement particulier des anions de la structure. 

1.3. Existe-t-il une surstructure ? 

Pour des échantillons mixtes soufre / sélénium, il est possible qu’une surstructure puisse 

exister notamment si les anions présentent un ordre. Par exemple, dans le cas d’un échantillon 

stœchiométrique x = 0.5, s’il y a une alternance de plans de soufre (z = 1/8) et de plans de 

sélénium (z = 3/8) cela diminuerait la symétrie dans la structure et ferait basculer la structure 

vers un « pseudo groupe d’espace »    . Il pourrait y avoir apparition de pics supplémentaires sur 

le diagramme si la maille n’est pas déformée. Si cela déformait les mailles, des dédoublements 

de pics pourraient être visibles.  

Afin de s’assurer qu’il n’y a pas de surstructure au sein de la série et donc que le choix de ce 

groupe d’espace est bien le bon, nous avons utilisé notre accès à la ligne CRISTAL du synchrotron 

Soleil pour acquérir des diagrammes de haute résolution avec beaucoup plus de flux de photons. 

Grâce au synchrotron, nous avons augmenté le domaine angulaire sondé (au laboratoire : λ = 
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1.54 Å donnant un sin(θ)/λ de 0.497 Å-1 avec         / Au synchrotron : λ = 0.72 Å donnant 

un sin(θ)/λ de 0.694 Å-1 avec       ) tout en augmentant sensiblement le rapport signal sur 

bruit. Au synchrotron, nous obtenons donc beaucoup plus d’informations avec une plus grande 

précision. 

La Figure 5 représente le diagramme de diffraction des rayons X sur poudre obtenu au 

synchrotron ainsi que le zoom d’une zone aux grands angles. Tous les pics du diagramme sont 

indexés dans une symétrie quadratique (nous avons utilisé le groupe d’espace      ) avec des 

paramètres de maille attendus pour un échantillon x = 0.5 (a = 5.56108(2) Å et c = 11.08425(5) 

Å). Il n’y a pas de pics supplémentaires ou absents sur ce diagramme. De plus, les paramètres de 

maille ne changent pas, Il n’y a donc pas de surstructure. Cette constatation est vraie pour 

l’ensemble des échantillons de la série. De plus, nous n’avons pas constaté de surstructure en 

diffraction des rayons X sur monocristal. 

 

Figure 5 : Zoom aux grands angles d'un diagramme de diffraction des rayons X obtenus au synchrotron Soleil d'un 
échantillon x = 0.5 stœchiométrique. 

Diagramme PDRX d’un échantillon x = 0.5 de type stœchiométrique obtenu au synchrotron Soleil λ =0.72606Å. 

 Nous avons précédemment montré que le choix d’une maille quadratique était le bon et 

qu’il n’y a pas de surstructure due à un agencement des anions, nous allons donc à présent nous 

intéresser au choix de la structure à adopter pour décrire la structure de nos composés. 

2. Structure kësterite ou structure stannite ? 

Maintenant que nous avons vu l’effet de la substitution du soufre par du sélénium sur les 

paramètres de maille grâce à la diffraction des rayons X sur poudre, nous allons déterminer 

quelle structure permet de représenter au mieux nos différents composés. 

2.1. Comparaison des structures stannite et kësterite 

Avant de s’intéresser aux affinements provenant de tous les échantillons de la série, nous 

allons déjà discuter des différences entre ces deux structures utilisées dans la plupart des 
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publications pour décrire la structure CZTS/CZTSe. Dans ce chapitre, nous allons nous limiter à la 

comparaison de la structure stannite (ST) avec la kësterite (Dis-KS), qui sont toutes deux décrites 

dans le même groupe d’espace       (cf. chapitre 1).  

Ces deux structures diffèrent par la distribution des atomes sur les sites 2a et 4d : 

 La structure stannite présente du cuivre et du zinc respectivement sur ces deux sites. 

 La structure kësterite présente 50% de cuivre et de zinc sur le site 4d et du cuivre en 2a. 

Pour avoir la position et le type d’atome sur les différents sites, voir le Tableau 2. 

Tableau 2 : Positions atomiques dans la structure kësterite (dis-KS) et stannite (ST). 

Site 2a 2b 4d 8i 

x 0 0 0 x (0.26) 

y 0 0 ½ x (0.26) 

z 0 ½ ¼ z (0.372) 

Dis-KS (groupe d’espace      ) Cu Sn Cu, Zn S 

ST (groupe d’espace      ) Cu Sn Zn S 

 

Il est important de noter que la différence entre les structures stannite et kësterite n’est pas 

très importante : la substitution du cuivre par du zinc sur le site 2a modifie la quantité d’électron 

du plan z = ¼ de 1 alors que sur le site 4d, le passage de l’une à l’autre engendre une 

modification d’un demi-électron (Cu  Cu/Zn). Il ne devrait donc pas y avoir de modification 

majeure des facteurs d’accord des affinements ces modèles structuraux. 

Il est donc nécessaire de pouvoir différencier le cuivre et du zinc bien plus que ne le permet 

la diffraction des rayons X sur poudre. Pour ce faire, nous allons utiliser deux méthodes :  

 La diffraction des neutrons afin de profiter d’une plus grande différence entre le cuivre 
et le zinc grâce à la différence de longueur de diffusion de ces deux atomes (détaillée 
dans la partie suivante). Cela va permettre également de voir si la diffraction sur poudre 
est suffisante pour déterminer le modèle structural. 

 La diffraction des rayons X conventionnelle sur monocristal, bien que la différence entre 
les deux atomes n’est pas grande (les facteurs de diffusion atomique sont très proches 
pour les deux atomes, f’ = -2.00 / -1.56 pour le cuivre et le zinc respectivement), le grand 
domaine angulaire sondé devraient être suffisante pour faire la différence entre ces 
deux structures. 

Nous allons donc comparer les deux structures (kësterite et stannite) afin de déterminer laquelle 

permet un plus grand accord avec les données expérimentales de la série stœchiométrique.  

2.2. Diffraction des neutrons 

La diffraction des neutrons est une technique qui est connue pour avoir des contrastes 

atomiques différents de la diffraction des rayons X. L’utilisation des neutrons permet de mieux 

faire la différence entre le cuivre et le zinc. La longueur de diffusion du cuivre est 7.718 fm et 

celle du zinc est de 5.680 fm. Cette grande différence entre les longueurs de Fermi va donc 

impacter les intensités des raies. Par conséquent, en s’intéressant aux facteurs d’agitation 
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thermique des sites et des taux d’occupation du site 4d, nous devrions être capables de faire la 

différence entre ces deux structures.  

Nous avons pu nous intéresser à la diffraction des neutrons sur poudre (λ = 1.2291 Å) grâce 

aux expériences effectuées au LLB (CEA de Saclay) sur l’instrument 3T2 sur un échantillon 

stœchiométrique pur soufre x = 1 (soit Cu2ZnSnS4) ayant subit un refroidissement lent (S100L). 

Ces expériences ont été réalisées avec l’aide de Florence Porcher, responsable du 

diffractomètre. 

Afin de décrire l’asymétrie des raies engendrée par la contribution instrumentale nous 

avons utilisé les paramètres de divergences H/L et S/L (hauteur de l’échantillon et ouverture du 

détecteur) avec des valeurs de 0.056 mm et 0.031 mm respectivement. Sur cet échantillon, les 

affinements ont été effectués grâce au logiciel Jana20061 en utilisant la méthode de Rietveld. 

La Figure 6 représente le diagramme de diffraction des neutrons de cet échantillon affiné 

dans la structure kësterite (résidu rouge) ainsi que ce même échantillon affiné dans la structure 

stannite (résidu bleu). Il est très difficile de faire la différence entre ces deux structures, la 

différence étant très faible.  

  

Figure 6 : Diagramme obtenu par diffraction des neutrons pour l’echantillon S100L avec l‘affinement dans la 
structutre kësterite (résidu rouge) et dans la structure stannite (résidu bleu).  

La figure présente, en noir, le diagramme expérimental, en rouge le résidu de l’affinement avec la structure Dis-KS 
et en dessous, en bleu, le résidu de l’affinement de la structure ST. Les deux courbes résiduelles sont très proches, il 

est donc nécessaire de regarder les différents paramètres pour voir des différences entre les deux structures. 

En revanche, en s’intéressant plus finement aux différents paramètres affinés et aux 

facteurs résiduels de l’affinement sur les deux structures reportés dans le Tableau 3, on peut 

voir des différences. 
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Tableau 3 : Résultats d'affinement des données neutrons pour l’échantillon S100L pour les structures kësterite et 
stannite. 

Structure ST Dis-KS 

a (Å) 5.4352(1) 5.4352(1) 

c (Å) 10.8350(5) 10.8351(4) 

Uiso 

2a 

4d 

 

-0.001(2) 

0.023(1) 

 

0.018(2) 

0.010(1) 

R(obs) 

R(all) 

1.28 

4.47 

1.09 

3.35 

 

Les deux facteurs résiduels (R(obs) et R(all)) deviennent plus faibles avec l’affinement par la 

structure kësterite (Dis-KS). Une conclusion plus convaincante peut être établie en analysant les 

facteurs de déplacement atomiques isotropes Uiso des deux sites 2a et 4d concernés par le 

changement de structure, ils passent respectivement de -0.001 Å² / 0.023 Å² à 0.018 Å² / 0.010 

Å² de la structure stannite à kësterite. Cela est tout à fait en accord avec la différence de 

longueur de diffusion entre le cuivre et le zinc. L’atome de cuivre permet d’avoir un pouvoir 

diffusant plus important sur le site 2a et un atome moyen entre le cuivre et le zinc permet de 

diminuer le pouvoir diffusant sur le site 4d.  

Lors de l’affinement, le programme compense une attribution incorrecte des atomes par 

des valeurs irréalistes de Uiso. Cette méthode semble donc atteindre ses limites puisque la valeur 

de Uiso pour le site 2a de la structure stannite n’est pas significative, son écart-type est grand et 

la valeur est négative. L’affinement par la méthode de Rietveld est compliqué avec les données 

que nous avons en notre possession car nous ne disposions que d’une faible quantité 

d’échantillons (2g) ce qui entraine un faible rapport signal/bruit. Même si l’on voit une petite 

différence pour cet échantillon en faveur de la structure kësterite, cela n’est pas une preuve 

suffisante pour conclure sur la structure à adopter. 

La diffraction des neutrons permet bien de faire clairement la différence entre ces deux 

structures. Le modèle conduisant au meilleur affinement se trouve être la structure kësterite 

(dis-KS). Malheureusement nous n’avons pas pu analyser d’autres échantillons de la série par 

diffraction des neutrons. Il est donc important de trouver une autre technique qui permettrait 

d’obtenir beaucoup plus d’informations que la diffraction sur poudre notamment au niveau des 

facteurs de déplacements atomiques. Afin d’obtenir une bonne information sur la structure et 

notamment sur la position des différents atomes dans la structure, nous nous sommes 

intéressés à la diffraction des rayons X sur monocristal. Nous allons voir si la meilleure solution 

reste la même tout au long de la solution solide. 

2.3. Diffraction des rayons X sur monocristal 

Dans un premier temps, nous allons vérifier que la diffraction des rayons X sur monocristal 

permet bien de faire la différence entre ces deux structures. Si c’est bien le cas, nous réaliserons, 

dans un second temps, les affinements des modèles structuraux de tous les cristaux de la série 

afin de voir si la constatation faite en diffraction des neutrons reste vraie sur toute la série. Les 

données de diffraction sur monocristal sont collectées par un diffractomètre Bruker-Nonius 

Kappa CCD du laboratoire. 
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2.3.1. Précédentes études sur monocristal 

Avant le début de ma thèse, l’équipe a discuté du choix de la structure de CZTS en 

comparant les modèles stannite et kësterite.4 Grâce à un cristal, ils ont pu faire la différence 

entre les deux structures en comparant les facteurs résiduels R(obs)/wR(obs) qui sont plus 

faibles dans le cas de la structure kësterite. De plus, dans le cas de cette structure, les facteurs 

de déplacement atomique (Ueq) sont bien plus homogènes.5 Ces résultats sont en accord avec 

ceux obtenus par Nateprov et al.6 

J’ai, pour ma part, repris le traitement des cristaux stœchiométriques CZTS et CZTSe ayant 

subi un refroidissement lent. Nous allons donc comparer l’affinement des deux modèles 

structuraux (kësterite et stannite) pour ces deux types de cristaux.  

Le Tableau 4 récapitule toutes les données de l’affinement des deux modèles structuraux. 

Tableau 4 : Données et résultats d’affinement des modèles stannite et kësterite désordonnés pour les échantillons 
stœchiométriques x = 0 et x = 1. 

x (ciblé) 0.00 1.00 

a (Å) 5.6989 5.4316 

c (Å) 11.3432 10.8338 

Nb hkl (I>2σ(I))/all 391/440 389/392 

Nb de paramètres affinés 14 14 

Modèle stannite (groupe d’espace      ) 

GOF (obs) 1.97 1.66 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

3.44/10.97 

4.06/11.024 

3.38/8.14 

3.42/8.16 

Ueq (Å²) 

Zn2a 

Cu4d 

Sn2b 

 

0.0282(7) 

0.0191(4) 

0.0124(3) 

 

0.02217(3) 

0.01678(3) 

0.0121(2) 

Extrema de la carte de Fourier-différence 1.07/-1.26 1.31/-2.37 

Modèle kësterite (groupe d’espace      ) 

GOF (obs) 1.88 1.47 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

3.33/10.50 

3.97/10.77 

3.07/7.24 

3.11/7.26 

Ueq (Å²) 

Cu2a 

Cu/Zn4d 

Sn2b 

 

0.0230(7) 

0.0196(5) 

0.0123(3) 

 

0.0192(2) 

0.0178(1) 

0.0119(1) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.Å-3) 0.78/-1.10 1.34/-2.14 

 

Dans le cas de la structure kësterite, les facteurs résiduels R(obs)/wR(obs) sont 

significativement inférieurs à ceux de la structure stannite, R(obs) passe de 3.44 à 3.33 pour 

l’échantillon CZTS. D’autre part les Ueq pour les sites 2a et 4d sont plus homogènes dans le cas de 

la structure Dis-KS puisque les Ueq du site 2a évoluent de 0.0282(7) Å² à 0.0230(7) Å² et les Ueq 

du site 4d passent de 0.0191(4) Å² à 0.0195(5) Å² (cas de CZTS). Les deux valeurs des sites sont 

donc plus proches dans le cas Dis-KS. On peut également remarquer que les résidus sur la carte 

de Fourier-différence sont plus petits dans le cas de Dis-KS.  
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Grâce à ces deux cristaux, nous pouvons donc tirer deux conclusions : la diffraction des 

rayons X sur monocristal est bien capable de faire la différence entre ces deux structures et la 

constatation faite sur l’échantillon x =1 en diffraction des neutrons reste vraie pour le cristal de 

même composition et pour le cristal CZTSe. La structure qui représente le mieux nos échantillons 

est bien la structure kësterite. Il reste à vérifier si c’est aussi le cas pour les échantillons mixtes 

soufre / sélénium. 

2.3.2. Affinements des structures sur monocristaux des échantillons mixtes 

soufre/sélénium 

Nous allons maintenant nous intéresser aux cristaux avec le rapport de x = 0.25, x = 0.50 et 

x = 0.75. Les données provenant de ces cristaux mixtes soufre/sélénium ont tous été obtenus à 

basse température (cf. chapitre 2 pour voir l’intérêt de travailler à basse température). Le 

Tableau 5 récapitule les paramètres issus de l’affinement de ces monocristaux avec les deux 

modèles structuraux : kësterite et stannite. 

Tableau 5 : Données et résultats d’affinement des modèles stannite et kësterite désordonnés pour les échantillons 
stœchiométriques mixtes soufre/sélénium effectués à 100 K. 

x (ciblé) 0.25 0.50 0.75 

x (EDX) 0.263(2) 0.517(9) 0.787(9) 

x (DRX) 0.269(6) 0.526(4) 0.813(2) 

a (Å) 5.6244 5.556 5.4797 

c (Å) 11.223 11.0792 10.9366 

Nb hkl (I > 2σ(I)) / all 355/429 359/413 343/397 

Nb de paramètres affinés 15 15 15 

Modèle stannite (groupe d’espace      ) 

GOF (obs) 1.31 1.08 1.16 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

2.83/8.05 

4.23/8.58 

2.67/6.57 

3.57/6.79 

2.83/7.32 

4.09/7.54 

Ueq (Å²) 

Zn2a 

Cu4d 

Sn2b 

 

0.0196(6) 

0.0116(3) 

0.0071(3) 

 

0.0196(2) 

0.0118(1) 

0.0066(1) 

 

0.0161(2) 

0.0099(1) 

0.0078(2) 

Extrema de la carte de Fourier-différence 0.81/-1.13 0.59/-0.48 1.28/-1.00 

Modèle kësterite (groupe d’espace      ) 

GOF (obs) 1.11 0.95 0.9 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

2.55/6.82 

3.90/7.41 

2.45/5.79 

3.30/6.03 

2.41/5.65 

3.60/5.90 

Ueq (Å²) 

Cu2a 

Cu/Zn4d 

Sn2b 

 

0.0163(5) 

0.0129(2) 

0.0076(2) 

 

0.0165(2) 

0.0133(1) 

0.00671(9) 

 

0.0132(1) 

0.0116(1) 

0.00709(8) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.Å-3) 0.70/-0.76 0.64/-0.51 0.57/-0.52 

 

Grâce aux analyses EDX, nous nous sommes assurés que la composition des échantillons 

était proche de celle visée correspondant à la stœchiométrie Cu2ZnSn(S,Se)4. La régression 

linéaire déterminée par la diffraction des rayons X sur poudre (cf. partie 1) nous a également 

permis de vérifier que les cristaux sélectionnés pour les affinements étaient représentatifs de 

nos composés. 
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Il est important de noter que le nombre de réflexions (hkl) bien mesurées (I/σ(I) ≥ 2) sur le 

total de pics, est suffisant pour s’assurer qu’il n’y ait pas eu de problèmes lors de la collecte des 

données du cristal. Dans le tableau, nous voyons que tous les cristaux présentent entre 392 et 

440 réflexions (hkl) mesurées avec un minimum de 343 réflexions « observées » (I/σ(I) ≥ 2). Nous 

pouvons également noter que, par rapport aux cristaux CZTS et CZTSe, les cristaux mixtes 

présentent un paramètre affiné supplémentaire. Celui-ci correspond au taux d’occupation des 

anions (x et 1-x pour S et Se respectivement). Nous retrouvons les mêmes conclusions que dans 

le cas des deux extrêmes. Les valeurs des facteurs résiduels R/wR(obs) sont significativement 

inférieures pour la structure kësterite par rapport à celle de la structure stannite. Elles passent 

de 2.67/6.57 à 2.45/5.79 dans le cas du cristal x = 0.5. Les facteurs de déplacement atomique Ueq 

des cations sont systématiquement plus homogènes pour la structure kësterite, Ueq du site 2a 

passe de 0.0196 Å² à 0.0165 Å² et Ueq du site 4d passe de 0.0118 Å² à 0.0133 Å² dans le cas du 

cristal x = 0.5.  

La constatation est la même pour les extrema de la carte de Fourier-différence, sauf dans le 

cas du cristal x = 0.5. La principale variation d’une structure à l’autre, au niveau des extrema de 

la carte de Fourier-différence, provient du résidu négatif. Comme le cristal x = 0.5 présente déjà 

pour la structure stannite un résidu négatif faible, la différence entre les deux structures au 

niveau des extrema devient non significative. La Figure 7 représente la différence au niveau des 

résidus de densité électronique sur la carte de Fourier-différence sur le plan z = 0 issus de 

l’affinement par la structure stannite (image de gauche) et par la structure kësterite (image de 

droite). Ces deux images permettent de montrer la différence de résidus autour du site 2a (0, 0, 

0) et du site 2b (0, 0, 1/2) entre les deux structures. On remarque une diminution globale des 

résidus sur la carte avec la structure kësterite, représentée sur l’image par la nette diminution 

du nombre de contours autour des deux sites. Le résidu sur le site 2a passe de 1.28 e-.Å-3 à 0.57 

e-.Å-3 pour la structure kësterite. Ces valeurs correspondent d’ailleurs aux résidus les plus 

importants sur l’ensemble de la carte de Fourier-différence. Il y a donc une nette amélioration 

de l’affinement avec le modèle structural kësterite.  
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Figure 7 : Carte de Fourier-différence z = 0 pour l'affinement du cristal x = 0.75 pour la structure stannite (gauche) et 
pour la structure kësterite (droite). 

Les traits pleins représentent les résidus positifs et les traits en pointillés représentent les résidus négatifs (contour 
0.2 e

-
.Å

-3
). Le point gris correspond à la position de l’atome de Zn2a, le point violet à la position de l’atome Sn2b et le 

point bleu à la position de l’atome Cu2a. On remarque une nette diminution des résidus avec la structure kësterite. 

Comme cela a déjà été montré sur les cristaux purs CZTS/CZTSe, la meilleure solution est, là 

encore, la structure kësterite et que cette solution est valable pour la série, quelque soit le 

rapport de x. On constate que, même si la différence aux rayons X entre le cuivre et le zinc en 

condition de laboratoire est très faible, il est possible de déduire qu’il n’y a pas de zinc sur le site 

2a. Dans la suite du chapitre, nous allons affiner les données de diffraction avec la structure 

kësterite. 

Maintenant que nous sommes sûrs que la structure kësterite permet d’obtenir une 

meilleure représentation de nos échantillons, il reste à valider ce modèle structural afin de 

vérifier que les positions des atomes sont compatibles avec les distances observées dans ce type 

de composé. 

2.3.3. Etude des distances et valences de liaisons 

Le calcul des distances et des valences de liaison est un moyen de valider un modèle 

structural pour vérifier que les positions des atomes soient compatibles avec les distances 

habituellement observées pour les chalcogénures. Nous allons donc étudier l’évolution des 

distances cations-anions et des valences de liaison en fonction de la teneur en sélénium dans 

nos matériaux. 

La Figure 8 représente les valeurs des différentes distances entre cations et anions en 

fonction du rapport x. Nous voyons bien que les distances cations-anions décroissent de manière 

monotone avec la substitution du sélénium par le soufre. Nous pouvons donc affirmer que plus il 

y a de soufre dans la structure et plus les distances anion-cation deviennent courtes. On peut 

expliquer cette différence par la différence de taille entre l’atome de soufre et de sélénium (Se > 

S).  

x

y

x

y
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Figure 8 : Evolution des distances cation-anion en fonction du rapport x. 
On remarque que les distances diminuent avec la substitution du sélénium par du soufre. Les écarts-types des 

différentes distances ne sont pas plus grandes que la largeur du point sauf dans le cas de x=1. 

Nous pouvons aussi constater que les distances du cuivre en 2a et les anions et celles entre 

les cations en 4d et les anions ont des longueurs comparables. C’est tout à fait cohérent par 

rapport au fait que le site 2a soit occupé par du cuivre et le site 4d par un atome moyen entre le 

cuivre et le zinc.  

Par la suite, nous nous sommes intéressés au calcul des valences de liaisons qui demeurent 

un très bon indicateur pour savoir si les longueurs de liaisons dans le cristal sont « acceptables » 

ou non. La valence de l’atome i (Vi) revient à calculer la somme de toutes les valences de la 

liaison i et j (νij) : 

         et      
       

   

La constante b est égale à 0.37 Å7 et Rij représente le paramètre de valence de liaison entre 

les deux atomes provenant de données déterminées par Brese et al.8 Les paramètres de valence 

de liaison utilisées pour la détermination des valences sont les suivantes : RCu-S = 1.811 Å, RZn-S = 

2.09 Å et RSn-S = 2.399 Å. 

Dans le Tableau 6, nous remarquons que la valence de liaison des cations ne change pas 

dans la série malgré la variation du volume de la maille. 

Tableau 6 : Récapitulatif des valences de liaisons des atomes des différents cristaux de la série stœchiométrique. 

x (ciblé) 0.00 0.25 0.50 0.75 1.00 

Cu2c 0.95 0.98 1 1.02 0.98 

Cu4d 0.93 0.96 0.98 0.99 0.98 

Zn4d 2.09 2.22 2.15 2.17 2.09 

Sn2b 3.87 3.83 3.84 3.89 3.88 

Volume de maille (Å3) 368.40 355.03 342.01 328.39 319.62 

 

2.225

2.275

2.325

2.375

2.425

2.475

2.525

2.575

x = 0.00 x = 0.25 x = 0.50 x = 0.75 x = 1.00

D
is

ta
n

ce
 c

at
io

n
-a

n
io

n
 (

Å
)

d(Sn_2b-S/Se_8i) d(Cu/Zn_4d-S/Se_8i) d(Cu_2a-S/Se_8i)



 

67 
Chapitre 3 : Etude de la série d’échantillons de Cu2ZnSnSe4 à Cu2ZnSnS4 

Nous pouvons donc valider la résolution structurale effectuée et affirmer que les distances 

cations-anions sont « acceptables » compte tenu de la position des atomes dans la maille et que 

les positions atomiques sont donc correctes. 

2.4. Conclusion 

Dans cette partie, nous avons pu constater qu’il était possible de faire la différence entre les 

deux structures stannite et kësterite qui ont été proposées dans la littérature pour décrire les 

composés CZTSSe. Nous pouvons donc en conclure que la meilleure solution correspond bien à 

la structure Dis-KS.  

Cette conclusion se vérifie tout au long de la solution solide. L’affinement avec la structure 

kësterite permet un meilleur accord ainsi qu’une diminution des extrema de la carte de Fourier-

différence et une homogénéisation des facteurs de déplacement atomique par comparaison à la 

structure stannite. Nous sommes donc en présence d’une solution solide isostructurale pour 

l’ensemble des échantillons respectant la formule suivante Cu2ZnSn(SxSe1-x)4 qui adopte le 

modèle structural kësterite. Cette conclusion est également vraie pour les échantillons 

déficitaires en cuivre. Le site 2a n’est occupé que par du cuivre ce qui réfute totalement 

l’existence d’un désordre cuivre/zinc sur ce site.  

De plus, en s’intéressant aux angles des deux tétraèdres autour du cuivre dans la structure 

kësterite pour le cristal issu de S50L, le cuivre se retrouve avec deux environnements différents 

pour les deux sites cristallographiques du cuivre (2a et 4d). D’après la variance de l’angle de 

liaison, on remarque alors que le tétraèdre du cuivre 4d est moins distordu (variance des 

angles de liaison : σ² = 8.4 deg.²) que celui du cuivre 2a (σ² = 2.4 deg.²). La variance de liaison (σ²) 

est calculée par la formule :    
 

 
        

  
    avec φi correspondant à l’angle de liaison i 

et φ0, l’angle de liaison idéal pour un tétraèdre (109.28°). Plus la valeur de σ² s’éloigne de 0 et 

plus le tétraèdre est distordu. Cette différence de σ² doit engendrer des différences en 

diffraction. On peut donc comprendre pourquoi les deux sites sont différenciables par diffraction 

alors même que la différence cuivre / zinc est faible.  

Etant donné que la question du choix du modèle structural entre la structure kësterite et 

stannite a été résolu, nous allons étudier l’évolution de la microstructure de la solution solide 

afin de déterminer si la nature des anions influence la taille des cristallites et des 

microdéformations de l’échantillon. 

3. Microstructure 

En diffraction des rayons X sur poudre, le profil des raies dépend de plusieurs contributions : 

l’optique du diffractomètre, la distribution en longueur d’onde et l’échantillon. Il est donc tout à 

fait possible d’extraire des informations sur la microstructure des échantillons (taille de cristallite 

et microdéformation) par une analyse des paramètres de profil. Par contre, la condition 

nécessaire pour conduire cette analyse est que la contribution de l’instrument soit au maximum 

du même ordre de grandeur que celle de l’échantillon.  
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3.1. Microstructure issue du diffractomètre de laboratoire 

Tout d’abord, nous avons étudié la microstructure de la série grâce au diffractomètre de 

laboratoire D8. Dans un premier temps, nous allons vérifier, grâce à l’échantillon x = 0.5 

stœchiométrique refroidi lentement (S50L), si le diffractomètre est suffisant pour obtenir la 

microstructure de la série d’échantillons stœchiométriques. 

Le Tableau 7 représente les paramètres importants issus de l’affinement de la structure et 

des paramètres de profil de cet échantillon par la méthode de Rietveld. 

Tableau 7 : Données d'affinement de l'échantillon S50L. 

a (Å) c (Å) Taille des cristallites (nm) Microdéformation (%) GOF Rwp 

5.56214(6) 11.0856(2) 950(70) 5.6(3) 1.46 27.00 

 

Nous pouvons observer que, bien que le GOF soit bas, le facteur résiduel Rwp est élevé (> 

20). L’affinement ne permet donc pas de d’expliquer correctement le profil expérimental.  

Ce phénomène s’observe également sur le diagramme (voir Figure 9). Le profil issu de 

l’affinement avec les paramètres fondamentaux ne permet pas d’expliquer de manière correcte 

les largeurs expérimentales. Les résidus issus de la différence entre le diagramme expérimental 

et le profil de l’affinement sont élevés. 

 

Figure 9 : Diagramme de diffraction des rayons X sur poudre de l'échantillon S50L obtenu sur le diffractomètre D8. 
Le diagramme expérimental apparait en noir, le profil est en rouge et en dessous on retrouve les différents pics (hkl) 

ainsi que le résidu entre la partie expérimentale et le profil obtenu par l’affinement. 

Nous pouvons également noter que la taille des cristallites obtenue lors de cet affinement 

est supérieure à celle obtenue avec l’échantillon LaB6 (791 nm, cf. chapitre 2). Cela veut donc 

dire que l’on atteint la limite de ce qui est observable de manière significative avec ce 

diffractomètre. Nous ne sommes donc pas capables d’obtenir une valeur fiable pour la taille de 

cristallites. Les microdéformations sont, quant à elles, supérieures à celles obtenues pour 
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l’échantillon LaB6 (2.62 %, cf. chapitre 2). Cette valeur est donc plus fiable. Cependant, sans une 

valeur fiable pour les tailles de cristallites, l’étude de la microstructure n’est pas possible.  

Il n’est donc pas nécessaire de pousser plus loin l’étude de la microstructure sur les autres 

échantillons avec ce diffractomètre. Les échantillons sont très bien cristallisés, la contribution de 

cet instrument à la largeur des raies est trop grande par rapport à celle de l’échantillon. 

L’utilisation d’un autre diffractomètre est donc essentielle afin de limiter encore plus la 

contribution liée à l’instrument.  

3.2. Microstructure issue du diffractomètre du synchrotron Soleil 

Avec le diffractomètre de poudre de la ligne CRISTAL du synchrotron Soleil, la contribution 

de l’instrument à la largeur des raies est extrêmement faible notamment grâce à la faible largeur 

spectrale du faisceau et à sa très faible divergence angulaire dans le plan vertical (cf. chapitre 2). 

Nous avons acquis les diagrammes de tous les échantillons de la série sur ce diffractomètre et 

allons à présent les commenter. 

Nous allons nous intéresser en premier lieu à l’évolution des microdéformations au sein de 

la solution solide pour des échantillons ayant subi des refroidissements lents et des trempes. La 

Figure 10 représente les microdéformations de tous les échantillons acquis au synchrotron. Nous 

remarquons que les échantillons trempés ont systématiquement plus de microdéformations que 

les échantillons refroidis lentement. Ce comportement peut s’expliquer par un niveau de 

désordre dans le matériau maximal pour un échantillon trempé. Cela pourrait se traduire par des 

différences de contraintes au niveau des liaisons dans la maille et donc engendrer des 

microdéformations dans le matériau bien plus importantes que pour un échantillon refroidi 

lentement (présentant un niveau de désordre moindre).  

Si nous regardons ensuite la différence de microdéformations entre l’échantillon x = 1 

(CZTS) et x = 0 (CZTSe), l’échantillon pur sélénium présente plus de microdéformations que 

l’échantillon pur soufre. Si l’on considère la différence de caractère iono-covalent (« mollesse ») 

des liaisons avec le soufre et le sélénium. Les liaisons avec le sélénium étant plus « molles » que 

celles avec le soufre, on peut alors faire l’hypothèse qu’il va y avoir de légères distorsions locales 

autour du sélénium, engendrées par la distribution du cuivre et du zinc sur le site 4d, se 

traduisant par une augmentation des microdéformations. Alors que dans le cas d’une structure 

pure soufre, du fait de la « rigidité » des liaisons avec le soufre, celles-ci vont beaucoup plus 

bloquer le système engendrant moins de microdéformations. 

Si l’on s’intéresse désormais à l’évolution des microdéformations en fonction du rapport x, 

on remarque qu’il y a une réelle différence de microdéformations d’un échantillon à l’autre. Les 

microdéformations sont du même ordre de grandeur pour x = 0.25 et x = 0.75 et minimales pour 

x = 0.5. Si l’on reprend l’hypothèse présentée plus haut, on peut comprendre que les 

microdéformations soient minimales pour un échantillon avec 50% de soufre et sélénium, les 

contraintes ayant plus de facilité à se relaxer que dans le cas d’un échantillon avec x = 0.25 ou x 

= 0.75. Cette hypothèse permet également d’expliquer pourquoi les microdéformations de 

l’échantillon x = 0.75 sont plus importantes que celles de l’échantillon x = 0.25 avec un 

refroidissement équivalent. Pour l’échantillon x = 0.75 refroidi lentement, les liaisons avec le 

sélénium sont fortement contraintes par celles du soufre. 
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Figure 10: Evolution des microdéformations des échantillons de la série obtenues grâce au synchrotron Soleil. 
Les microdéformations sont minimales pour x=0.5 et plus importantes pour x = 0.25 et x = 0.75 avec également des 

valeurs faibles pour les deux pôles CZTS et CZTSe. Les échantillons trempés sont aussi systématiquement plus 
microdéformés. 

Intéressons nous à présent, aux tailles des cristallites des différents échantillons reportées 

sur la Figure 11. Il devient beaucoup plus difficile de différencier les échantillons trempés et 

refroidis lentement : il n’y a pas de réelles différences comme c’est le cas pour les 

microdéformations. Cette constatation est également vraie si l’on regarde l’évolution de la taille 

des cristallites avec le rapport x, il n’y a pas de différence entre les différents échantillons à 

l’exception de l’échantillon x = 0.5 qui présente des tailles de cristallites particulièrement 

grandes pour le refroidissement lent. Par contre, nous n’avons pas de réelles explications qui 

permettraient d’interpréter cette différence. Néanmoins la taille des grains n’impacte pas la 

qualité cristalline du composé. Confirmée sur les clichés MEB, dont les grains présentent de 

belles facettes.  

 

Figure 11 : Evolution des tailles de cristallites des échantillons de la série obtenues grâce à la haute résolution des 
diagrammes de poudres mesurés au synchrotron Soleil. 

Les tailles de cristallites semblent constantes tout au long de la série avec une exception pour l’échantillon x = 0.5 
qui dispose d’une plus grande taille de cristallites. 

Notons qu’une corrélation semble exister pour l’échantillon refroidi lentement, pour une 

composition anionique intermédiaire x = 0.5 : les microdéformations sont minimales tandis que 

la taille des cristallites est maximale.  
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3.3. Conclusion 

Dans cette partie, nous avons étudié la microstructure de la solution solide de x = 0.0 à x = 

1.0 pour les deux types de refroidissements par diffraction des rayons X sur poudre. Pour obtenir 

ces résultats, nous avons été obligés d’utiliser les diagrammes obtenus au synchrotron afin de 

minimiser la contribution de l’instrument sur la largeur des différents pics des diagrammes. 

Grâce à cette étude, nous avons également pu voir que les microdéformations sont affectées par 

la nature de l’anion : microdéformation minimale pour x = 0.5, plus importante pour x = 0.25 et x 

= 0.75. L’ordre au sein du matériau limite également les microdéformations dans le matériau. La 

substitution anionique ou le refroidissement du composé ne semble par contre pas affecter la 

taille des cristallites même si l’échantillon x = 0.5 semble avoir de très grandes tailles de 

cristallites sans explication particulière. 

Après avoir étudié la solution solide pour des échantillons stœchiométriques dans sa 

globalité, nous allons maintenant nous intéresser à l’effet de la substitution du soufre par du 

sélénium pour des échantillons déficitaires en cuivre. Pour cela, nous allons réaliser une étude 

de la composition de ces échantillons par analyse EDX. 

4. Effet de la substitution du soufre par du sélénium sur la 

composition cationique 

Nous allons nous intéresser à l’effet de la substitution du sélénium par du soufre sur la 

composition globale de l’échantillon et plus particulièrement sur sa tolérance à l’écart à la 

stœchiométrie. Dans cette partie, nous allons également aborder l’impact du recuit sur la 

composition.  

4.1. Ecart à la stœchiométrie 

L’écart à la stœchiométrie est un sujet qui a déjà été abordé par Léo Choubrac durant sa 

thèse. Il s’est notamment focalisé sur la limite de stabilité de l’écart à la stœchiométrie par des 

substitutions de type A/B/A+B pour les échantillons purs soufre CZTS et purs sélénium CZTSe 

seulement. 

Pour ma part, j’ai voulu compléter cette étude en travaillant sur toute la solution solide 

pour des échantillons ayant une composition visée Cu1.70Zn1.15SnQ4 donc de type A, afin d’étudier 

l’impact de la substitution du soufre par du sélénium sur la tolérance de l’échantillon à l’écart à 

la stœchiométrie. 

La Figure 12 représente le diagramme ternaire sur lequel les compositions moyennes 

obtenues après analyse EDX des différents échantillons ont été reportées : en gris, la zone de 

stabilité des échantillons pauvres en cuivre et riches en zinc pour CZTS (gris foncé) et CZTSe (gris 

clair) déterminée précédemment par l’équipe.  

Bien que les échantillons aient été synthétisés pour avoir le même écart à la stœchiométrie, 

(Cu1.7Zn1.15SnQ4) excepté l’échantillon A100 qui a été visé Cu1.78Zn1.18SnS4, il y apparait une réelle 

différence de composition déterminée par l’analyse EDX pour les différents échantillons. Un 
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échantillon x = 0.25 supportera mieux l’écart à la stœchiométrie qu’un échantillon x = 0.75 (voir 

Figure 12). Nous pouvons donc affirmer que plus la teneur en sélénium augmente dans le 

matériau, plus il va être facile de s’éloigner de la stœchiométrie. Ceci complète l’étude 

précédente qui avait montré une zone de stabilité beaucoup plus importante pour les purs 

séléniums que pour les purs sulfures. Par contre, les échantillons qui ont pourtant été visés de 

type A présentent systématiquement un déficit en étain en plus du déficit en cuivre et de l’excès 

en zinc (correspondant au type A+B). Il est donc difficile d’obtenir des échantillons respectant la 

substitution seulement type A (déficit en cuivre et excès en zinc mais stœchiométrique en étain). 

 

Figure 12 : Diagramme ternaire de la zone correspondant aux substitutions de types A/B/A+B avec les différents 
échantillons visés. 

Les croix représentent les moyennes des différents points obtenus et les cercles les compositions ciblées. On 
remarque alors que plus la teneur en sélénium augmente plus la composition s’écarte de la stœchiométrie. 

En considérant que la masse pesée et insérée dans le tube lors de la synthèse correspond 

bien à la composition visée pour les échantillons de type A, il devrait inévitablement y avoir des 

phases secondaires comme Cu2Q, ZnQ, SnQ2 (Q = S, Se). Pourtant, celles-ci ne sont pas 

observées, ni en diffraction des rayons X, ni sur clichés MEB en mode BSE.  

Il est arrivé à plusieurs reprises que des échantillons qui ne présentaient pas de phases 

secondaires sur le diagramme de diffraction des rayons X ou sur le cliché MEB en mode BSE 

n’aient pas pu être analysés par spectroscopie par résonance magnétique nucléaire (RMN). 

Cette technique est notamment sensible aux échantillons paramagnétiques qui peuvent élargir 

le signal au point de perdre totalement les informations sur le spectre. Il est clair que des 

impuretés peuvent être présentes sans que l’on soit capable de les distinguer notamment par 

EDX. Ceci montre que même s’il n’a pas été possible de mettre en évidence de telles impuretés, 

elles doivent être présentes en faible concentrations. 

Dans la partie suivante, nous allons étudier l’impact du recuit à haute température. Celui-ci 

pourrait avoir un effet sur la composition de l’échantillon et peut-être même permettre de faire 

croître les phases secondaires qui n’étaient pas visible avant le recuit du fait de la faible taille des 

particules. 



 

73 
Chapitre 3 : Etude de la série d’échantillons de Cu2ZnSnSe4 à Cu2ZnSnS4 

4.2. Effet du recuit 

Etant donné que le recuit à haute température permet d’améliorer la cristallinité de la 

phase CZTSSe dans quelques cas, il n’y a pas de raisons particulières qui empêcheraient le même 

comportement pour les phases secondaires présentes dans l’échantillon avant le recuit. Afin 

d’étudier l’impact du recuit à haute température sur la composition de l’échantillon et sur les 

phases secondaires, nous allons comparer un échantillon avant et après un recuit à 750°C en le 

pastillant.  

La Figure 13a donne l’exemple d’un échantillon x = 0.5 visé de type A (Cu1.70Zn1.15SnS2Se2) 

qui présente une grande différence entre la composition visée et la composition réelle (voir le 

point d’analyse A50 sur la Figure 12). Comme dit précédemment, il se pourrait que cet 

échantillon comporte des phases secondaires pour expliquer cette différence de composition. 

Sur le cliché MEB en mode BSE, il est difficile de voir d’autres phases que celles de CZTSSe. 

Pourtant, il est clair que la masse pesée pour cet échantillon ne conduit pas à la composition 

déterminée par EDX. Par contre, après pastillage et un recuit à 750°C en suivant le protocole de 

première synthèse, alors que la composition de la phase CZTSSe n’a pas été modifiée, le cliché 

MEB en mode BSE (voir Figure 13b) présente des phases secondaires observables. Cela signifie 

donc que le recuit a permis une agglomération/coalescence des phases secondaires. 

 

Figure 13 : Image MEB en électrons rétrodiffusés de l'échantillon de type A x = 0.5 avant recuit (a) et après recuit 
(b). 

On remarque que le recuit a permis la croissance des différents cristaux dont les phases secondaires qui ne sont pas 
visibles dans le cas (a) mais dans le cas (b) sont visibles en mode BSE. Les zones gris foncé correspondent à Zn(S,Se), 

les zones grises correspondent à CZTSSe et les zones blanches à Cu2(S,Se). 

Il apparaît donc clairement les échantillons déficitaires en cuivre contiennent des phases 

secondaires ayant des grains de trop petites tailles pour être observables. Cela permet 

d’expliquer l’écart entre la composition visée lors de la synthèse et la composition déterminée 

par l’analyse EDX. Pour la plupart de nos investigations, la présence de ces phases secondaires 

n’est pas problématique. Elle peut néanmoins le devenir notamment en spectroscopie RMN 

(voir plus haut). Pour avoir une investigation plus poussée des échantillons déficitaires en cuivre, 

voir le chapitre 4. 

(a) (b) 
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5. Conclusion générale 

La conclusion principale de ce chapitre est que les échantillons forment une solution solide 

isostructurale dans tout le domaine de composition de Cu2ZnSnSe4 à Cu2ZnSnS4, décrite avec le 

modèle structural kësterite. Ceci rend la présence de zinc impossible sur le site 

cristallographique 2a. L’évolution des paramètres de mailles en fonction de x nous a permis de 

définir une équation de régression linéaire « universelle » (pour un refroidissement donné) du 

paramètre a permettant de contrôler la valeur de x déterminée par EDX. 

L’étude de la microstructure des composés de la série stœchiométrique a permis de mettre 

en lumière l’influence de la nature des anions dans la structure et du refroidissement de 

l’échantillon sur les microdéformations. Elles deviennent plus importantes pour des échantillons 

trempés et présentent un minimum au niveau de l’échantillon x = 0.5. La taille des cristallites, 

quant à elle, semble peu influencée par la nature des anions ou par le refroidissement même si, 

pour l’échantillon x = 0.5, des cristallites de taille maximale ont été observés sans que l’origine 

de cette particularité ait été éclaircie.  

Nous avons également étudié l’influence de la composition anionique sur les échantillons 

déficitaires en cuivre. Ceux-ci présentent un écart à la stœchiométrie d’autant plus grand que 

leur valeur de x est basse. Grâce à ces échantillons, nous avons également pu expliquer pourquoi 

nous n’étions pas capables d’observer des phases secondaires alors que la composition finale de 

l’échantillon était si différente de celle visée lors de la synthèse : des phases secondaires sont 

présentes mais sous forme de particules si fines que celles-ci deviennent très difficiles à observer 

en analyse EDX. 

Après avoir étudié la solution solide et l’effet de la substitution anionique pour des 

échantillons déficitaires en cuivre, nous allons nous intéresser à l’environnement autour des 

atomes de cuivre, d’étain et de sélénium par spectroscopie RMN afin d’étudier l’ordre dans la 

structure en fonction de la vitesse de refroidissement du composé ou bien de la valeur de x.  
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Chapitre 4 : Investigation de l’ordre à 

l’échelle locale par RMN 

La spectroscopie de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) est une technique complétant 

très bien l’analyse structurale obtenue par diffraction. Cette dernière donne une information 

moyenne à longue distance sur la partie cristallisée du matériau alors que la RMN permet 

d’obtenir une information locale autour d’un atome qui sert de sonde. Le signal obtenu 

correspond alors à la somme de tous les atomes sondés de l’échantillon. Ces deux techniques 

sont donc complémentaires pour avoir une information globale sur l’échantillon. 

La spectroscopie RMN présente plusieurs avantages : 

 Non destructive. 

 Technique de sonde locale. 

 Sondes utilisées pour CZTSSe : 65Cu, 67Zn, 119Sn et 77Se. 

 Informations obtenues correspondent à la somme de la réponse de chacun des atomes 
sondés. 

 Elle permet d’obtenir des informations sur les phases cristallisées et non cristallisées. 

 Signaux caractéristiques de CZTS et des impuretés très facilement différenciables. 

Cette étude par RMN a été effectuée sur des échantillons homogènes et bien caractérisés 

par d’autres méthodes (Diffraction et analyse EDX) afin de pouvoir corréler les informations 

locales obtenues en RMN avec les informations structurales moyennes de la diffraction des 

rayons X et avec une bonne connaissance de la composition du matériau.  

Dans ce chapitre je vais d’abord donner des détails sur les environnements des différents 

atomes sondés ainsi que quelques informations sur l’instrument puis je mettrai en parallèle les 

informations obtenues sur les échantillons CZTS et CZTSe avec celles obtenues sur les 

échantillons mixtes soufre/sélénium. Ensuite, j’aborderai l’évolution de la solution solide à 

travers la RMN de l’étain puis je comparerai cette série avec une autre série issue d’une 

synthèse colloïdale. Pour finir, je commenterai les autres analyses effectuées avec les sondes 

RMN Cu et Se. 

1. Conditions expérimentales 

Dans cette partie nous ne présenterons que des informations relatives aux acquisitions. Les 

généralités sur la technique RMN, sur les différentes interactions où encore des informations sur 

la RMN du solide seront présentées dans l’annexe 1. 

Les spectres RMN ont été acquis avec un spectromètre 300 MHz Bruker Avance III avec une 

sonde CP-MAS 4 mm en utilisant systématiquement un champ de radiofréquence de 80 kHz. 

Toutes les acquisitions sur la sonde 65Cu ont été effectuées en condition statique, en utilisant 

comme échantillon de référence CuCl à l’état solide. L’isotope 65 du cuivre (abondance naturelle 

30.9 %) a été utilisé comme sonde puisque celui-ci possède un plus faible moment quadripolaire 

que l’isotope 63 (abondance naturelle 69.1 %), ce qui diminue la largeur des raies.  
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Les spectres 119Sn ont quant à eux été acquis en condition MAS (12.693 – 12.732 kHz) avec 

comme échantillon de référence : Me4Sn (0 ppm) et Ph4Sn (-121 ppm par rapport à Me4Sn) en 

référence secondaire. Sur cette sonde, nous avons utilisé comme séquence d’acquisition, la 

séquence écho de Hahn avec une durée d’impulsion τ allant de 0.57 à 1.9 ms. Afin d’augmenter 

la sensibilité des spectres 119Sn, nous avons utilisé la séquence CPMG en condition MAS.1,2  

Lors des acquisitions avec la séquence CPMG, nous avons effectué 240 échos. Chaque écho 

à un temps d'acquisition τa variant entre 0.75 et 1.18 ms en fonction de la longueur de la FID. 

Pour synchroniser la vitesse du rotor avec les délais d’évolution, la fréquence MAS a été ajustée 

entre 12693 et 12732 Hz en fonction du temps d’acquisition. Pour s’assurer que les spectres 

soient quantitatifs, les temps entre les deux scans ont été systématiquement ajustés, nous avons 

donc un délai allant de 20 s (en raison d’une petite quantité de CuS) à 120 s. Le cuivre II qui est 

paramagnétique pose problème, il « tue » le signal RMN en élargissant énormément le spectre 

au point de ne plus pouvoir le différencier du bruit instrumental. 

2. RMN du cuivre 65 (noyau quadripolaire) 

Contrairement à l’étain, le noyau de 65Cu a un spin supérieur à 1 (spin 3/2). Pour un 

composé dans lequel les Cu sont totalement ordonnés (sites 2a et 2c), les deux sites du cuivre 

sont différenciables. L’affinement de la structure à partir des données de diffraction des rayons 

X sur monocristal permet d’obtenir les valeurs des angles anion-cation-anion des deux sites du 

cuivre. Grâce à ces données, on remarque que le tétraèdre du cuivre 2c est moins distordu 

(variance de l’angle de liaison      
  : 1.95 deg.² pour CZTSe et 1.54 deg.² pour CZTS) que celui du 

cuivre 2a (variance de l’angle de liaison      
  : 6.31 deg.² pour CZTSe et 4.23 deg.² pour CZTS). 

En sachant que la variance des angles de liaison (σ²) est un critère quantitatif pour définir la 

distorsion d’un tétraèdre, plus ce paramètre s’écarte de 0 et plus le tétraèdre s’écarte de 

l’idéalité (angles : 109.6°) (cf. chapitre 3). 

Puisque des distorsions de tétraèdres vont impacter le gradient de champ électrique, la 

sensibilité de la réponse RMN du noyau 65Cu à la différence de gradient de champ électrique 

conduit à la possibilité de différencier les deux sites du cuivre. En décomposant le spectre d’un 

échantillon CZTS refroidi lentement donc avec un faible désordre Cu / Zn, on remarque qu’il y a 

deux raies de même intensité et de même paramètre d’asymétrie du gradient (ηQ) (égal à 0 car il 

y a une symétrie d’axe 4) mais avec des valeurs de constante de couplage quadripolaire (CQ) et 

d’anisotropie de déplacement chimique (δaniso) différentes. La raie la plus large correspond au 

site tétraédrique le plus distordu, le site 2a et l’autre raie correspond au site 2c (cf. Figure 1).3  
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Figure 1 : Spectre 
65

Cu d'un échantillon stœchiométrique CZTS refroidi lentement ainsi que la décomposition des 
deux raies (acquis à 7 T).

3
 

La raie 1 correspond au site tétraédrique 2a, la raie 2 au site 2c. Le spectre affiné correspond à la somme des deux 
raies. 

Un échantillon CZTSe refroidi lentement présente également deux raies correspondant aux 

sites 2a et 2c mais la différence de gradient électrique et d’anisotropie de déplacement 

chimique est un peu moins marquée : CQ = 1.5 MHz / δaniso = 95 ppm pour 2c et CQ = 5.5 MHz / 

δaniso = -183 ppm pour 2a contre CQ = 1.5 et 6.5 MHz / δaniso = 80 et -178 ppm respectivement 

pour un échantillon CZTS (voir Figure 2).3 Il se trouve que les tétraèdres d’un échantillon CZTSe 

sont un peu plus distordus que ceux d’un échantillon CZTS,      
  passe de 4.23 deg.² à 6.31 

deg.² et      
  passe 1.54 deg.² à 1.95 deg.², il est alors normal qu’il y ait moins de différences de 

gradient électrique entre les deux sites pour l’échantillon CZTSe.  

  

Figure 2 : Spectre 
65

Cu d'un échantillon stœchiométrique CZTSe ainsi que la décomposition des deux raies (acquis à 
7 T).

3
 

La raie 1 correspond au site tétraédrique 2c, la raie 2 au site 2a. Le spectre affiné correspond à la somme des deux 
raies. 

Affinement (raie 1) (51%)

Affinement (raie 2) (49%)
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Le spectre d’un échantillon mixte soufre-sélénium comporte bien les deux raies. Mais 

celles-ci présentent une distribution de gradients de champ rendant presque impossible la 

différenciation des deux sites du cuivre (voir Figure 3). Pourtant, cet échantillon a été refroidi 

lentement favorisant l’ordre cationique. Cela veut dire que la substitution d’une partie du soufre 

par du sélénium (première sphère de coordination du cuivre) distord de manière bien plus 

importante les tétraèdres du cuivre que les cations situés sur la deuxième sphère de 

coordination peuvent le faire. D’ailleurs pour les échantillons mixtes S / Se, les variances des 

angles de liaison sont plus importantes que dans les cas de CZTS ou CZTSe,      
  est égale à 8.05 

/ 8.54 / 7.31 deg.² et      
  est égale à 1.89 / 2.40 / 1.82 deg.² pour x = 0.25 / 0.50 / 0.75 

respectivement. 

  

Figure 3 : Spectre 
65

Cu d'un échantillon mixte soufre/sélénium S50L (acquis à 7 T) comparé aux spectres des 
échantillons CZTS et CZTSe. 

Les deux raies des sites du cuivre ne sont plus discernables du fait d’une augmentation de la distribution de 
gradients de champ. 

On peut également étudier l’effet du refroidissement grâce au spectre 65Cu puisqu’un 

échantillon trempé, augmentant le désordre cuivre-zinc, présente une distribution de gradients 

de champ et de déplacements chimiques élargissant les deux raies composant le spectre (voir 

Figure 4).3 
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Figure 4 : Comparaison du spectre 
65

Cu d'un échantillon CZTS refroidi très rapidement avec le spectre d’un 
échantillon CZTS refroidi lentement (acquis à 7 T). 

Les deux raies sont plus larges dans le cas du spectre de l’échantillon refroidi très rapidement par rapport à celui de 
l’échantillon refroidi lentement. 

Il est alors difficile d’obtenir des informations supplémentaires grâce à la RMN du cuivre 65. 

Nous allons donc nous tourner vers une autre sonde RMN : l’étain 119 afin de regarder 

l’environnement local autour de celui-ci et de pouvoir avoir des informations sur les désordres 

anionique et cationique. 

3. RMN de l’étain 119 

La RMN de l’étain 119 en condition MAS permet de s’affranchir de l’anisotropie de 

déplacement chimique. Comme l’étain est un atome lourd, les atomes situés au-delà de la 

première sphère de coordination vont avoir un impact observable sur l’interaction de 

déplacement chimique. En sondant l’étain on obtient donc des informations provenant de 

l’environnement de cet atome : les anions (1ère sphère de coordination) et les cations (2ème 

sphère de coordination).  

3.1. Spectres des échantillons CZTS et CZTSe 

Le signal RMN résulte de la somme des signaux de chaque noyau. Tous les atomes d’étain, 

d’un échantillon CZTS refroidi lentement, ont le même environnement jusqu’aux deuxièmes 

voisins : le spectre RMN de l’étain présente donc une raie unique à -122 ppm. Cette raie est 

relativement symétrique. Cet atome d’étain a un environnement qui correspond à la structure 

kësterite ordonnée à l’échelle locale (voir Figure 5).3  

Pour le spectre d’un échantillon CZTSe refroidi lentement, il y a également une raie unique 

à une position de -593 ppm mais plus large que celle de l’échantillon CZTS.3 Ce décalage de 

déplacement chimique est engendré par la substitution du soufre par du sélénium qui modifie 

fortement l’environnement chimique autour de l’étain. La différence de largeur de raie est 

attribuée à une différence de caractère iono-covalent de liaison entre Sn-S et Sn-Se. Les liaisons 
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avec le sélénium sont plus « molles » que celles avec le soufre ce qui augmente la distribution de 

déplacements chimiques (cf. Figure 5). 

 

Figure 5 : Superpositions des spectres des échantillons CZTS refroidi lentement (noir) et de l'échantillon CZTSe 
refroidi lentement (rouge). 

La substitution du soufre par du sélénium modifie grandement l’environnement de l’étain ce qui se traduit sur le 
spectre par une grande différence de déplacement chimique et un élargissement de la raie. 

Un désordre dans le matériau contribue très fortement à l’élargissement des raies RMN. La 

contribution la plus importante à la largeur des raies est le désordre cationique. Dans la 

structure kësterite, les défauts de l’antisite Cu/Zn dans les plans z = ¼ et z= ¾ sont la principale 

source de désordre, en raison de la faible énergie de formation des complexes de défauts [ZnCu + 

CuZn],4,5 Ce désordre devrait donc diminuer avec un recuit à une température au-dessus de la 

transition Cu/Zn suivi d’un refroidissement lent du composé. L’effet du refroidissement lent sur 

le spectre RMN de l’étain 119 a été étudié dans la thèse de Léo Choubrac pour le composé 

CZTS.3 Deux échantillons ayant subi des refroidissements différents ont été comparés. L’un a été 

trempé afin de favoriser le désordre cationique dans le matériau tandis que l’autre a été refroidi 

lentement. Les spectres RMN normalisés correspondant à ces deux traitements thermiques sont 

superposés sur la Figure 6. Le spectre de l’échantillon trempé présente une raie unique plus 

large et bien plus asymétrique que celle de l’échantillon refroidi lentement.6 On peut noter 

également que la raie est légèrement décalée par rapport à la position correspondant à 

l’échantillon refroidi lentement. Cela correspond à une distribution de déplacements chimiques 

isotropes liée à des modifications de l’environnement autour de l’étain. Le signal à -122 ppm 

correspond au signal de l’étain dans la structure CZTS totalement ordonnée, tout écart à cette 

position représente une modification de l’environnement autour de l’étain. C’est pour cela que 

la valeur de l’intensité du signal RMN à -122 ppm est très faible sur le spectre de l’échantillon 

trempé. En outre, la RMN du 119Sn a également confirmé que les échantillons stœchiométriques 

CZTS contiennent toujours une fraction de désordre Cu / Zn et ce, quelle que soit la vitesse de 

refroidissement. 
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Figure 6 : Superpositions des spectres normalisés des échantillons CZTS refroidis lentement (noir) et trempé (trait 
pointillé). 

Plus le refroidissement est rapide et plus la distribution de déplacements chimiques est large, ceci traduit une 
augmentation du désordre dans le plan Cu/Zn. 

3.2. Spectres des échantillons mixtes soufre/sélénium 

Afin de construire les spectres des échantillons CZTSSe, il a été nécessaire de se limiter aux 

10 premiers échos de la séquence d’acquisition CPMG pour qu’il n’y ait pas de distorsions 

engendrées par des différences de temps de relaxation (T2) (cf. annexe 1).  

3.2.1. Principe de l’analyse des échantillons : exemple S50L 

Pour voir l’effet de la substitution du soufre par du sélénium, nous allons dans un premier 

temps, analyser le spectre d’un échantillon mixte soufre/sélénium x = 0.5 refroidi lentement. La 

comparaison du spectre S50L et des spectres des échantillons CZTS et CZTSe est montrée sur la 

Figure 7. On remarque tout d’abord que le signal de l’échantillon S50L se situe entre les raies des 

échantillons CZTS et CZTSe. On observe ensuite une première différence notable : le spectre de 

l’échantillon mixte est composé de plusieurs raies, espacées d’environ 90 ppm, contrairement 

aux deux autres échantillons purs. Etant donné que cet espacement est constant, il est logique 

d’attribuer ces raies aux différents tétraèdres possibles [SnSnSe4-n]td (0 ≤ n ≤ 4) entre [SnS4]td et 

[SnSe4]td. Dans la suite, les différents tétraèdres seront nommés par Tn où n représente le 

nombre d’atomes de soufre autour de l’atome d’étain (cf. Figure 8). Sur le spectre S50L, on 

observe donc 5 raies qui correspondent aux 5 tétraèdres possibles T0, T1, T2, T3 et T4. Cela veut 

donc dire qu’il y a une distribution anionique. Si l’on compare la raie T4 de l’échantillon CZTS 

(associée aux tétraèdres T4 ne comportant que du S sur les sommets) à celle de S50L, on voit 

que la position de la raie se déplace de -122 ppm pour l’échantillon pur soufre à -178 ppm pour 

S50L. Cet écart de déplacement chimique provient de la variation de l’environnement moyen 

autour de cet atome, uniquement liée à la différence de paramètre de maille entre les deux 

composés. 
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Figure 7 : Spectre 
119

Sn d'un échantillon x = 0.5 refroidi lentement avec, en pointillés, les spectres des échantillons 
pur soufre x = 1.0 et pur sélénium x = 0.0. 

Le spectre de S50L présente plusieurs raies qui se situent entre les deux extrêmes CZTS et CZTSe. Il est à noter 
également que la surface des raies de S50L est bien plus importante que celle des raies de CZTS / CZTSe. 

 
 

    

[SnS4]Td (T4) [SnS3Se1]Td (T3) [SnS2Se2]Td (T2) [SnS1Se3]Td (T1) [SnSe4]Td (T0) 

Figure 8 : Différents tétraèdres autour de l’étain (première sphère de coordination) : en jaune les atomes de soufre, 
en bleu les atomes de sélénium. 

 

On peut remarquer également que l’asymétrie ainsi que la largeur de la distribution des 

différentes raies du spectre S50L sont bien plus importantes que celles des échantillons purs. Il 

est important de rappeler que les 3 échantillons comparés ici ont subi des refroidissements 

équivalents. On peut donc raisonnablement supposer qu’ils présentent le même degré d’ordre 

cationique. Pour l’échantillon S50L, chaque tétraèdre individuel voit de légères distorsions 

géométriques engendrées par les autres tétraèdres dans la structure. Il est donc normal que les 

5 raies, correspondant aux 5 types de tétraèdres différents, présentent une largeur de 

distribution de raie plus importante que celles des échantillons purs ne comportant qu’un seul 

type de tétraèdres. 

3.2.1.1. Décomposition du spectre 

La méthodologie décrite ci-dessous suppose que les échantillons soient homogènes. La 

méthode de décomposition du spectre RMN est présentée dans l’annexe 1. La décomposition 

des spectres à été effectuée grâce au logiciel CasaXPS7. Nous avons utiliser pour ces 

décomposition une fonction pseudo-Voigt LF(m(cf. annexe 1). Les valeurs des 

paramètres de la fonction LF ont été fixés aux valeurs suivantes  = 1.0 (profil sans asymétrie du 

coté des déplacements chimiques croissants),  = 50 ppm (étendue totale de la raie à prendre 
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en compte pour la décomposition) et m = 50 ppm (largeur de la raie). Le paramètre  n’est pas 

fixe, il varie de 0.3 à 0.7 en fonction de l’asymétrie du profil du côté des déplacements chimiques 

décroissants. 

Grâce à cette décomposition du spectre 119Sn, nous pouvons obtenir des informations sur la 

1ère sphère de coordination de l’étain (anions) et sur la 2ème sphère de coordination (cations) de 

la structure CZTS. 

L’affinement de la position et de l’aire de chacune des différentes composantes du spectre 

a permis d’obtenir les valeurs d’intensités relatives I(n) des différentes raies du spectre de 

l’échantillon S50L (cf. Figure 9). Les valeurs d’intensités relatives sont les suivantes : I(0)=0.07, 

I(1)=0.27, I(2)=0.38, I(3)=0.23, I(4)=0.05.  

  

Figure 9 : décomposition du spectre 
119

Sn de l'échantillon S50L avec en noir le spectre expérimental et en rouge 
l'enveloppe des différentes composantes. 

Chaque raie est modélisée en utilisant la fonction LF avec une asymétrie sur la droite de la raie. 

Les intensités relatives (I(n)) respectent la condition de normalisation suivante : 

       

 

   

 

Grâce à ces intensités relatives nous pouvons déduire le rapport x en utilisant l’équation : 

  
 

 
       

    [1] 

En utilisant cette équation nous obtenons une composition moyenne x = 0.52(3), en bon 

accord avec les valeurs obtenues grâce aux autres techniques : x = 0.517(9) pour la 

détermination par EDX ou x = 0.504(8) par la détermination par diffraction des rayons X (cf. loi 

de Vegard). De plus, la détermination de x par RMN à l’avantage d’être totalement 

indépendante de la présence de phases secondaires dans l’échantillon (même dans le cas de 

phases secondaires impliquant de l’étain), puisque le signal obtenu correspond uniquement à la 

phase CZTSSe. 
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3.2.1.2. Répartition anionique dans l’échantillon S50L 

La décomposition des spectres RMN 119Sn va également permettre d’aborder la question du 

désordre anionique. En premier lieu, nous voyons que les intensités relatives des raies Tn sont 

liées à la distribution anionique.  

Nous avons comparé les intensités expérimentales I(n) des raies de cet échantillon avec 

celles prédites pour une répartition statistique des anions, régie par une distribution binomiale. 

En considérant 4 atomes autour de Sn, les intensités relatives prédites I(n,x)rand des raies Tn 

suivent la relation : 

             
 
            où   

 
                 

La Figure 10 compare les intensités expérimentales et calculées (prédites). La très bonne 

concordance entre les valeurs nous permet de conclure que pour cet échantillon, la distribution 

des anions S et Se autour de l’étain, est purement statistique. 

  

Figure 10 : Comparaison des valeurs expérimentales et calculées par la loi binomiale des intensités relatives, pour 
les différents types de tétraèdres pour l'échantillon S50L. 

Il n’y a pas de différence entre les intensités relatives obtenues expérimentalement et celles calculées d’après une 
distribution binomiale. 

Afin d’évaluer la validité de la distribution binomiale comme étant un bon choix pour 

modéliser la répartition des tétraèdres, nous avons effectué le calcul de l’écart quadratique 

moyen (rmsd) qui est défini par : 

                           
 

 

   

 

En utilisant cette formule, on s’attend à obtenir une valeur minimale de l’écart quadratique 

moyen lorsque x varie de 0 à 1. En s’intéressant à l’évolution du rmsd en fonction de x et à la 

valeur de celui-ci lorsqu’il est minimal, nous pourrons déterminer si notre modèle de distribution 

est correct. 

La Figure 11 illustre la variation de rmsd pour l'échantillon de S50L. La courbe montre un 

minimum à x = 0.52. La valeur de rmsd très faible (0.005) à x = 0.52 et l’augmentation rapide de 
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cette valeur avec la variation de x, nous permettent de conclure que le modèle utilisé pour 

obtenir la valeur de x est fiable. Avec cette démarche nous sommes donc certains que cet 

échantillon présente une distribution des anions statistique.  

 

Figure 11 : Représentation de la variation de l'écart quadratique moyen pour l'échantillon S50L. 
L’écart quadratique moyen est quasi nul pour x = 0.52. 

A partir des observations faites sur l’échantillon S50L la même démarche peut s’effectuer 

sur les autres échantillons de la série. Ainsi grâce à la décomposition des spectres RMN 119Sn 

nous sommes non seulement capables d'obtenir la composition anionique mais également de 

préciser la nature du désordre des anions.  

3.2.2. Spectres des échantillons de la série céramique 

La Figure 12 représente l’évolution des spectres RMN de la solution solide obtenues par la 

méthode céramique décrite dans le chapitre 2, pour x allant de 0 à 1. Tous ces échantillons sont 

refroidis lentement. Pour chaque échantillon, les positions et les intensités relatives des raies 

ont été déterminées selon la méthode présentée dans le paragraphe précédent. Ces paramètres 

nous servirons à donner une interprétation qualitative des spectres de la série. Tous ces spectres 

ont été décomposés en utilisant la fonction LF(0.3-0.7,1.0,50,50). 
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Figure 12 : Spectres 
119

Sn des différents échantillons de la série céramique. 
On remarque que tous les échantillons mixtes soufre/sélénium se trouvent entre les deux extrêmes CZTS et CZTSSe. 

Ils présentent tous également plusieurs raies. 

3.2.2.1. Déplacement chimique dans la série céramique 

Le Tableau 1 regroupe les déplacements chimiques et les intensités relatives de tous les 

échantillons de la série céramique. 

Tableau 1 : Résumé des déplacements chimiques et intensités relatives des différents échantillons de la série 
céramique. 

Echantillon T4 T3 T2 T1 T0 

 
δiso 

(ppm) 
I(4) 

δiso 

(ppm) 
I(3) 

δiso 

(ppm) 
I(2) 

δiso 

(ppm) 
I(1) 

δiso 

(ppm) 
I(0) 

S00L - - - - - - - - -592 1.00 

S25L - - -300 0.04 -395 0.19 -483 0.42 -560 0.35 

S50L -178 0.07 -269 0.27 -357 0.38 -440 0.23 -529 0.05 

S75L -142 0.35 -232 0.39 -315 0.22 -407 0.03 -507 0.01 

S100L -122 1.00 - - - - - - - - 

 

On retrouve les mêmes observations que celles faites sur l’échantillon S50L : 

 Plusieurs raies par spectre décalées d’environ 90 ppm et avec une asymétrie sur la 
droite correspondant au désordre cationique. On a donc bien à faire à une distribution 
anionique avec des Tn variables en fonction de la composition en S/Se. D’ailleurs le 
décalage entre les différentes raies des spectres est indépendant de x.  

 Effet des distorsions locales causées par les différences d’environnement au-delà de la 
seconde sphère de coordination de l’étain. Cet effet est particulièrement visible si l’on 
suit l’évolution de la raie T4 par exemple. Le déplacement chimique de la raie passe 
progressivement de -122, -142 à -178 ppm pour les spectres de S100L, S75L et S50L 
respectivement. Ce déplacement est linéaire comme le sont les paramètres de maille en 
diffraction. 
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3.2.2.2. Asymétrie des raies dans la série céramique 

Comme nous l’avons vu dans la partie 3.2.1, les tétraèdres Tn des échantillons mixtes sont 

plus distordus que dans les cas extrêmes (x =0 et x = 1). Les distorsions des tétraèdres Tn 

proviennent des autres tétraèdres Tp (p≠ n) et de leurs positions spatiales, qui peuvent 

engendrer des désordres structuraux locaux et donc agir sur la largeur de la distribution des 

raies en fonction du rapport S/(S+Se). Par conséquent, si l’échantillon S50L était composé 

uniquement d’un tétraèdre T2 (ordre anionique), le spectre RMN 119Sn serait composé 

uniquement d’une seule raie fine (dans l’hypothèse d’un échantillon ordonné) comme dans le 

cas des échantillons pur soufre (T4) ou pur sélénium (T0) (cf. Figure 5). Ce n’est pas le cas pour 

les différents échantillons mixtes. On en conclut que l’ordre anionique n’existe pas dans la série 

céramique. 

D’autre part, pour un x donné, la largeur des raies a tendance à augmenter avec le nombre 

de Se. Ceci est particulièrement visible sur le spectre de S75L. Nous attribuons ce comportement 

à la « mollesse » de la liaison Sn-Se par rapport à celle de Sn-S. Ainsi, les tétraèdres [SnSnSe4-n] 

avec plusieurs liaisons Sn-Se pourraient présenter une plus grande disparité de longueurs et 

d’angles entre Sn et Se. Si l’on fait le parallèle avec les données de liaison et d’angles obtenue 

par diffraction des rayons X sur monocristal pour CZTS et CZTSe, bien que celles-ci représentent 

des valeurs moyennes, il y a bien une différence de longueur de liaison entre Sn-S et Sn-Se : 2.41 

Å pour CZTS et 2.54 Å pour CZTSe. De plus, la variance des angles de liaison est plus importante 

dans le cas du composé pur sélénium (0.14 deg.² / 0.01 deg.² pour CZTSe et CZTS 

respectivement). Il n’est pas étonnant que cela puisse aboutir à l'élargissement des raies pour 

les plus petites valeurs de n. 

3.2.2.3. Effet du désordre cuivre / zinc 

Comme dit précédemment, s’il existe un désordre anionique au niveau des échantillons 

refroidis lentement, il est intéressant de voir l’évolution de l’asymétrie des raies avec la vitesse 

de refroidissement. La Figure 13 compare les spectres RMN 119Sn d’un échantillon refroidi 

lentement et un autre trempé. Le spectre de S50T est sensiblement élargi avec un décalage des 

raies à des déplacements chimiques plus petits. Ceci est analogue au comportement des raies 

après une trempe, qui a été observée précédemment pour un échantillon pur soufre 

stœchiométrique8 : la trempe augmente le désordre du composé. Comme le spectre RMN de 

l’échantillon refroidi lentement comporte déjà une distribution anionique statistique, le seul 

autre désordre possible dans la structure est le désordre cationique (Cu / Zn). Ainsi, 

l’augmentation de l’asymétrie des raies sous l’effet d’une augmentation de la vitesse de 

refroidissement (trempe), observée également pour les composés mixtes est totalement due au 

désordre des atomes de Cu et de Zn dans les plans z = 1/4 et z = 3/4, qui s’ajoute à celui des 

anions. Toutes les observations faites sur les échantillons x = 0.5 peuvent être étendues aux 

échantillons d’autres compositions. 
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Figure 13 : Superposition des spectres RMN 
119

Sn des échantillons x = 0.50 refroidi lentement (noir) et trempé 
(rouge). 

Les raies du spectre de l’échantillon trempé sont plus asymétriques que dans le cas de l’échantillon refroidi 
lentement. 

3.2.2.4. Conclusion 

Pour les échantillons synthétisés par la voie céramique, le Tableau 2 résume les valeurs de x 

obtenues par RMN du 119Sn, par EDX et par la diffraction RX. Les valeurs x obtenues à partir de la 

RMN de tous les échantillons de la série sont en bon accord avec celles des deux autres 

techniques. 

Tableau 2 : Comparaison des valeurs de x obtenues par RMN 
119

Sn et celles obtenues par EDX et par diffraction des 
rayons X. 

Echantillon RMN DRX EDX 

S25L 0.23(4) 0.235(6) 0.254(3) 

S50L 0.52(3) 0.504(8) 0.517(9) 

S75L 0.76(4) 0.79(1) 0.79(1) 

 

Ainsi, la RMN est un moyen efficace pour déterminer le rapport x tout comme l’EDX ou la 

diffraction des rayons X. Cette technique a néanmoins l’avantage de pouvoir déterminer le 

rapport x sans courbe d'étalonnage ou de composé de référence. En outre, comme la RMN est 

une technique sélective et de sonde locale, la détermination de la valeur de x est indépendante 

de la présence ou non d’impuretés (par exemple, Zn(S,Se)) ou de la taille des particules. 

Grâce à la comparaison des valeurs des intensités relatives issues de décompositions des 

spectres RMN de la série céramique avec les valeurs calculées à partir d’une distribution 

respectant la loi binomiale (cf. Figure 10 et Figure 14), on conclut que les anions sont 

systématiquement distribués statistiquement pour toute la série céramique. 
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(a) 

  
(b) 

  
Figure 14 : Comparaison des intensités relatives issues de la décomposition de l’échantillon S25L (a) et S75L (b) avec 

les intensités relatives calculées à partir d’une distribution des anions respectent la loi binomiale. 
Les intensités des raies provenant d’une distribution binomiale ont été obtenues pour un rapport x de 0.79 et 0.26 
respectivement. Ces valeurs correspondent bien aux compositions respectives des échantillons issus des analyses 

EDX. Les intensités relatives expérimentales et issues de la loi binomiale sont proches. 

3.2.3. Seconde série étudiée : la série colloïde 

Nous allons maintenant déterminer si les observations faites sur la série céramique peuvent 

être étendues à une autre série d’échantillons préparés par une autre méthode de synthèse : la 

série colloïde. Pour toute la suite, les échantillons de la série colloïde seront nommés avec CO 

suivi d’un chiffre correspondant à la valeur de x visée. Dans cette partie, nous allons utiliser 5 

échantillons colloïdaux : CO0, CO35, CO50, CO75 et CO100. 

3.2.3.1. Evolution des spectres 119Sn de la série colloïde 

Tout comme les spectres de la série céramique, les échantillons mixtes de type colloïdaux 

présentent des raies espacées d’environ 90 ppm (cf. Figure 15 et le Tableau 3). Il semble donc 

qu’il y ait, tout comme pour la série céramique, une distribution anionique. Pour ce qui est de la 

position et de l’asymétrie des raies, les observations faites sur la série céramique sont également 

valables sur cette série d’échantillons. Les intensités relatives des raies RMN associés à ces 

tétraèdres varient avec le rapport S/(S+Se) de la même manière que pour la série céramique. On 

note également des différences de déplacement chimique entre les différentes valeurs de x. Une 

augmentation de la largeur des raies avec la diminution de n est aussi observée. 
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Figure 15 : Evolution des spectres 
119

Sn de la série colloïde. 
Tout comme pour les échantillons de la série céramique, les échantillons colloïdaux se trouvent entre les deux 

extrêmes CZTS et CZTSSe. Ils présentent également plusieurs raies. 

Tableau 3 : Résumé des déplacements chimiques et intensités relatives des différents échantillons de la série 
colloïde. 

Echantillon T4 T3 T2 T1 T0 

 δiso 

(ppm) 
I(4) 

δiso 

(ppm) 
I(3) 

δiso 

(ppm) 
I(2) 

δiso 

(ppm) 
I(1) 

δiso 

(ppm) 
I(0) 

CO0 - - - - - - - - -596 1.00 

CO35 -182 0.02 -280 0.12 -372 0.29 -457 0.39 -533 0.18 

CO50 -163 0.12 -253 0.32 -344 0.35 -425 0.17 -489 0.04 

CO75 -143 0.45 -230 0.39 -310 0.14 -400 0.02 - - 

CO100 -122 1.00 - - - - - - - - 

 

Le Tableau 4 résume toutes les valeurs de x obtenues par la RMN du 119Sn, à partir de l’EDX, 

et à partir de la diffraction RX. 

Tableau 4 : Comparaison des valeurs de x obtenues par RMN 
119

Sn et celles obtenues par EDX ou diffraction des 
rayons X. 

Echantillon RMN DRX EDX 

CO35 0.35(3) 0.36(4) (0.44) 

CO50 0.58(3) 0.59(1) (0.66) 

CO75 0.82(5) 0.84(2) (0.83) 

 

Les valeurs obtenues à partir de l’EDX sont bien moins précises que celles obtenues sur la 

série céramique et sont donc à considérer comme des informations semi-quantitatives. En effet, 

les analyses EDX ont été menées sur des poudres de nanoparticules et non incluses en sections 

polies. En outre, les particules contenaient des impuretés de type Zn(S,Se). Une meilleure 

approche a été d’utiliser la loi de Vegard (régression linéaire du paramètre de maille a en 

fonction de x, cf. chapitre 3) afin d’obtenir les valeurs x pour la série colloïde. Les valeurs de x 
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ainsi obtenues sont, comme celles de la série céramique, en très bon accord avec celles déduites 

depuis l’analyse des spectres RMN. En effet, nous avons trouvé x = 0.840, 0.593 et x = 0.358 par 

diffraction des rayons X et x = 0.82, 0.58 et 0.35 en RMN pour les échantillons CO75, CO50 et 

CO35 respectivement. On montre également que la détermination de la valeur de x par la 

méthode RMN reste tout aussi valable sur différents types de synthèses.  

A l’instar des échantillons céramiques, la décomposition des spectres RMN a été faite ainsi 

que l’interprétation quantitative grâce au logiciel CasaXPS en utilisant la fonction LF(1,1,50,50). 

Nous avons fait le choix de ne pas utiliser d’asymétrie pour modéliser les raies puisque celles-ci 

ne l’étaient pas, pour avoir une explication de ce phénomène, voir plus bas. Tous les spectres de 

la Figure 15 ont été décomposés selon la méthodologie décrite plus haut. Les intensités relatives 

I(n) des raies des tétraèdres Tn qui sont reportées dans le Tableau 3 sont en bon accord avec 

une modélisation de la distribution des anions selon une loi binomiale. Ainsi, de même que pour 

les échantillons céramiques, les composés colloïdaux ne présentent pas d’ordre anionique. 

Pour deux séries de poudre de synthèses différentes, les conclusions concernant le rapport 

S/(S+Se) restent les mêmes. Par conséquent, on peut raisonnablement affirmer que la 

distribution statistique des anions est une propriété intrinsèque à la structure, indépendamment 

de la méthode de synthèse et de la valeur de x. 

3.2.3.2. Asymétrie des raies de la série colloïde 

Nous nous attendons à ce que la série colloïde soit plus affectée par le désordre des cations 

puisque les échantillons de la série ont été refroidis plus rapidement que ceux de la série 

céramique. Néanmoins, les raies de la série céramique ont une asymétrie plus importante que 

celles de la série colloïde (Figure 16). Il est donc clair que les échantillons colloïdaux se 

différencient de ceux de la série céramique : le degré de désordre dans le matériau semble 

diminuer bien que leur refroidissement ait été plus rapide. Il apparait donc que cette différence 

de degré d’ordre dans le matériau n’est pas seulement liée au refroidissement du matériau. 

  

Figure 16: Comparaison des spectres RMN 
119

Sn des échantillons CO75 et S75L. 
Les raies du spectre de l’échantillon CO75 ont une asymétrie bien moins importante que celle des raies de S75L alors 

que le refroidissement de CO75 soit plus rapide. 
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3.2.4. Défaut de Type A 

La différence majeure entre les échantillons des deux séries est la composante d’asymétrie 

des profils des raies des spectres RMN. Si les profils de raies associés aux échantillons de la série 

céramique présente une asymétrie à droite ( varie de 0.3 à 0.7), les profils des raies des 

échantillons de la série colloïde en sont dépourvu ( =  = 1.0) (cf. Figure 16). La relation entre le 

désordre Cu / Zn et la composition cationique pourrait être invoquée pour expliquer 

l’élargissement et l’asymétrie des raies : les échantillons céramiques sont de compositions 

stœchiométriques tandis que les échantillons colloïdaux sont plutôt pauvres en Cu et riches en 

Zn et sont donc susceptibles de contenir des complexes de défauts de type [VCu+ZnCu].  

Cette hypothèse est confortée par les spectres des échantillons trempés. La Figure 17 

compare des spectres RMN 119Sn d’échantillons CO65 refroidis lentement et trempés. Il apparaît 

clairement que le spectre de CO65 est peu affecté par la vitesse de refroidissement alors que 

celui de S75T est sensiblement élargi (cf. Figure 13).  

 

Figure 17 : Comparaison des spectres RMN 
119

Sn des échantillons CO65 refroidis lentement et trempés. 
Il n’y a pas de grande différence de largeur de raie entre les échantillons CO65 refroidis lentement et trempés alors 

que pour les échantillons de la série céramique il y a une grande différence. 

Il est important de rappeler qu’il a été montré que le spectre RMN 119Sn d’un échantillon 

pur soufre de type A (donc avec des défauts de type [VCu+ZnCu]) présente en plus de la raie 

principale, une composante supplémentaire à -80 ppm (cf. Figure 18).3 Cette raie correspond à la 

signature des lacunes de type A. Les atomes d’étain à proximité des lacunes subissent des 

modifications importantes de leurs environnements. Par contre, cela ne concerne que très peu 

d’atomes d’étain. C’est pour cela que la majorité des atomes d’étain conservent le même 

environnement que celui d’un échantillon stœchiométrique ce qui explique pourquoi le pic 

principal reste à la position -122 ppm. Enfin, une conclusion importante tirée des précédentes 

études RMN sur les échantillons CZTS de type A est la capacité des complexes de défauts 

[VCu+ZnCu] de limiter le degré de désordre Cu / Zn.3,9,10 
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Figure 18 : Comparaison des spectres RMN 
119

Sn des échantillons pur soufre stœchiométrique et de type A. 
Le spectre de l’échantillon de type A (A100L) présente une raie principale à -122 ppm et une raie supplémentaire à -

80 ppm. La raie principale est moins asymétrique que pour l’échantillon stœchiométrique. 

Pour s’assurer que la différence entre les deux séries ne provient que d’une différence de 

composition, un échantillon de type A, synthétisé selon la méthode céramique, a été étudié. Le 

spectre RMN révèle que cet échantillon contient bien des complexes de défauts de type 

[VCu+ZnCu]. La Figure 19 montre la comparaison des spectres A75L (type A) et CO75 : les deux 

spectres ont été recalés pour pouvoir comparer les surfaces des raies. On observe que les raies 

de l’échantillon A75L ne sont pas plus asymétriques et présentent une forme de raie comparable 

avec celles de CO75. Par conséquent, la capacité des défauts de type [VCu+ZnCu] de diminuer le 

degré de désordre Cu/Zn apparaît être un processus très général dans ces composés qui peut se 

produire dans n’importe quelles compositions anioniques. 

  

Figure 19 : Comparaison des spectres RMN 
119

Sn des échantillons CO75 et A75L. 
Les deux spectres ont été recalés en déplacement chimique afin que l’on puisse comparer les largeurs des raies. Les 

spectres des échantillons A75L et CO75 présentent des surfaces de raie équivalentes.  
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Ces informations nous incitent à conclure que la différence d’asymétrie des profils de raies 

entre les deux séries d’échantillons provient de la présence ou non, de défauts de type A. 

Pour rappel : les défauts de type A engendrent des perturbations électroniques beaucoup 

plus importantes qu’un simple échange cuivre/zinc, ce qui peut être observable sur le spectre 
119Sn au travers d’une raie supplémentaire.3 Sur un spectre CZTS de type A, on observe alors une 

raie supplémentaire décalée de +40 ppm par rapport à la raie du tétraèdre d’étain (cf. Figure 

18). Lorsque l’on s’intéresse au rapport entre l’aire de la raie correspondant à la lacune de type 

A et celle correspondant au tétraèdre d’un spectre d’un échantillon pur soufre de type A, ce 

rapport semble indiquer que les lacunes impactent seulement 2 atomes d’étain en moyenne 

contrairement aux 4 atomes attendus si les lacunes étaient isolées.9 L’impact des lacunes sur son 

environnement chimique et notamment l’effet sur l’atome d’étain est visible sur la Figure 20 qui 

représente de manière schématique les lacunes de type A (VCu) dans un plan [Cu2a, Sn2b] dans le 

cas où les lacunes sont regroupées afin de former une ligne (Figure 20a) ou isolées (Figure 20b). 

Dans le premier cas, les lacunes impactent 2 atomes d’étains tandis que dans le deuxième cas 

elles impactent 4 atomes. 

 

 

Figure 20 : Représentation schématique du plan [Cu2a, Sn2b] ou les lacunes de type A sont localisées de manière à 
avoir un impact sur 2 (a) ou 4 (b) atomes d’étain.

3
 

Le cas (a) représente des lacunes ordonnées en ligne impactant 2 atomes d’étain (en vert) si la ligne est infinie. Le 
cas (b) représente des lacunes isolées impactant 4 atomes d’étains (en gris). 

Notons que bien que les échantillons colloïdaux soient de type A, ils ne présentent pas de 

taux de lacunes de cuivre suffisant pour être observable sur les spectres RMN de l’étain 119 : les 

raies correspondantes aux lacunes de type A doivent être « noyées » dans le bruit.  

Afin d’étudier des spectres d’échantillons mixtes soufre/sélénium de type A présentant un 

taux de lacunes de cuivre observable sur les spectres RMN, nous nous sommes intéressées à des 

échantillons synthétisés par voie céramique : les spectres RMN des échantillons les plus 

lacunaires en cuivre devraient présenter la raie correspondant aux lacunes de Type A. 

Une observation plus fine du spectre 119Sn de l’échantillon A75L présenté précédemment, 

permet de remarquer des raies supplémentaires sur la gauche de chacune des raies 

correspondant aux différents tétraèdres de l’étain (cf. Figure 21).  

(a) (b) 
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Figure 21 : Spectre 
119

Sn de l'échantillon A75L. 
Il y a une raie supplémentaire pour chaque raie Tn espacée d’environ -40 ppm. Ces nouvelles raies sont notées TnA. 

Ces raies sont espacées d’environ +40 ppm de la raie Tn la plus proche ce qui correspond au 

décalage de la raie supplémentaire observée pour le composé A100L (cf. Figure 18) et qui 

démontre la présence des lacunes de cuivre. Ainsi, l’absence de cette raie pour les échantillons 

colloïdaux nous permet de conclure que la différence de composition en cuivre par rapport à la 

stœchiométrie est trop faible pour être observée sur les spectres RMN de l’étain 119. 

Nous avons par la suite décomposé les spectres des échantillons de type A afin de voir s’il 

est possible d’en ressortir le nombre d’anions autour des lacunes de cuivre. Pour ces 

décompositions nous avons utilisé la fonction GL(50) pour toutes les raies des spectres, une 

fonction qui est une convolution d’une fonction gaussienne et d’une fonction lorentzienne (pour 

plus d’information, voir annexe 1). Sur la Figure 22, nous pouvons voir la décomposition du 

spectre 119Sn de l’échantillon A75L avec deux raies par tétraèdres d’étain, une pour 

l’environnement de l’étain sans lacune et une autre qui correspond à l’environnement de l’étain 

avec des lacunes de type A. En comparant le rapport entre la somme des aires des raies 

correspondant à la lacune de type A avec la somme des aires des raies correspondant au 

tétraèdre sans lacune, nous trouvons un rapport de 17 % en très bon accord avec le rapport 

déterminé pour l’échantillon A100L. Par contre, pour les autres échantillons de type A 

synthétisés, il n’a pas été possible de procéder à une telle décomposition compte tenu de leur 

trop faible déficit en cuivre : les raies associées à la présence des lacunes étaient difficilement 

observables. 

Nous pouvons donc conclure que indépendamment de la teneur en S et Se (x), les lacunes 

semblent toujours impacter seulement 2 atomes d’étain plutôt que 4. Cela nous incite à 

supposer que les lacunes s’organisent selon le modèle présenté plus haut, de manière à former 

une ligne de lacunes. 
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Figure 22 : Décomposition du spectre 
119

Sn de l'échantillon A75L. 
La décomposition est représentée par les pointillés et le trait plein rouge pour la somme de toutes les raies. La 
comparaison du rapport des aires entre les raies correspondantes aux lacunes et à celles correspondantes aux 

tétraèdres sans lacune permet de trouver que seulement 17 % des atomes d’étain sont affectés par les lacunes. 

4. RMN du sélénium 77 

Nous avons pu, en plus des autres sondes, nous intéresser à l’atome de sélénium. Tout 

comme l’atome d’étain, le noyau de sélénium est de spin 1/2, on obtient par RMN des 

informations sur l’environnement local de l’atome. Cette sonde permet d’avoir des informations 

provenant du point de vue de l’anion. 

La Figure 23 présente le spectre de l’échantillon S50L. Une raie unique à -83.7 ppm 

asymétrique est observée : l’asymétrie se situe du côté des plus grandes valeurs de déplacement 

chimique. Les deux raies de part et d’autre pu pic central correspondent à des bandes de 

rotations (cf. annexe1). 

Pour un échantillon trempé de même composition, la raie est plus asymétrique et plus large 

(cf. Figure 23). La raie est également légèrement décalée sur la gauche, conséquence d’une 

distribution de déplacements chimiques isotropes, liée à des modifications minimes de 

l’environnement de chaque atome de sélénium. Par analogie aux observations et conclusions 

déduites des spectres RMN de l’étain 119, nous attribuons cette asymétrie au désordre dans le 

matériau, notamment au désordre cuivre/zinc : la distribution de déplacement chimique 

correspondant à des distributions d’environnements électroniques en RMN. Les atomes d’étain 

et de sélénium étant liés, si l’atome d’étain attire les électrons provenant de la liaison Sn-Se, il 

n’est pas inconcevable que leurs environnements électroniques respectifs varient de façon 

opposée, cela aurait comme conséquence d’inverser la distribution de déplacements chimiques 

observable sur le spectre. Avec cette interprétation, il est donc possible d’expliquer pourquoi 

l’asymétrie du profil de la raie de résonnance de 77Se est du coté opposé à celle observée sur le 

profil de la raie de résonnance de l’étain 119. 
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Figure 23 : Superposition des spectres 
77

Se des échantillons CZTSSe S50L (noir) et S50T (bleu). 
La raie centrale correspond au signal du sélénium dans la structure et les deux autres à des bandes de rotation. Il y a 

un élargissement de la raie pour le spectre de l’échantillon trempé. Cet élargissement est asymétrique. Condition 
expérimentale : séquence QCPMG, rotation MAS = 12666 Hz, ns = 640, d1 = 30 s. 

Pour ce qui est de l’évolution des spectres RMN du 77Se pour les différents rapports 

S/(S+Se), comme pour les spectres 119Sn, il y a un décalage de déplacement chimique vers des 

valeurs de plus en plus négatives avec l’augmentation de la teneur en soufre (cf. Figure 24). 

  

Figure 24 : Evolution des spectres 
77

Se de la solution solide. 
Il y a un décalage de déplacement chimique sur la gauche des spectres avec la diminution du rapport x. Condition 

expérimentale : séquence QCPMG, rotation MAS = 12866 Hz, ns = 2112, d1 = 30 s pour S25L ; ns = 640, d1 = 30 s pour 
S50L et ns = 2768, d1 = 22 s pour S75L. 

Tout comme pour la RMN 119Sn, les complexes de défaut de type A [VCu+ZnCu] et [CuZn+ZnCu] 

diminuent l’asymétrie de la raie sur le spectre 77Se (cf. Figure 25).11 Nous avons une autre preuve 

de la limitation du degré de désordre cationique engendrée par les complexes de défauts de 

type A. En revanche, sur le spectre RMN du sélénium 77, il n’y a pas de signature visible des 

lacunes de cuivre : la raie correspondante doit être trop large ou trop faible pour être 

observable. 

-800-600-400-2000200400600800

Déplacement chimique (ppm)

 Lent

 Trempé

-800-600-400-2000200400600800

S50L

S25L

Déplacement chimique (ppm)

S75L



 

100 
Chapitre 4 : Investigation de l’ordre à l’échelle locale par RMN 

 

Figure 25 : Superposition des spectres 
77

Se des échantillons CZTSSe S50L (noir) et A50L (bleu). 
Il y a une diminution de l’asymétrie pour le spectre de l’échantillon de type A. Condition expérimentale : séquence 

QCPMG, rotation MAS = 12666 kHz, ns = 640, d1 = 30 s pour S50L et ns = 2560, d1 = 30 s pour A50L. 

Il est intéressant de noter que nous retrouvons avec cette sonde des informations sur le 

degré de désordre Cu /Zn dans le matériau, comparables à celles obtenues avec l’atome d’étain 

119. Cette sonde pourrait donc être très intéressante pour étudier d’autres composés de la 

même famille mais ne présentant pas d’étain par exemple. 

Néanmoins, des études supplémentaires sont nécessaires pour comprendre le mécanisme 

sous-jacent afin d’expliquer pourquoi les composés de type A ne semblent pas présenter de 

signature en RMN 77Se mais également pourquoi ces échantillons présentent un taux de 

désordre plus faible. Pour cela il serait nécessaire d’effectuer de nouvelles études 

expérimentales sur des composées purs Se afin de ne s’intéresser qu’à l’effet des cations dans 

un premier temps. Nous avons en effet démontré que le désordre dans le matériau, notamment 

le désordre Cu / Zn impactait la largeur des raies. Pourtant, malgré plusieurs tentatives, il n’a pas 

été possible d’obtenir des composés CZTSe stœchiométrique utilisable en RMN. Il serait 

également intéressant de poursuivre les investigations sur des composés plus simples, afin de 

mieux interpréter le signal du sélénium, comme par exemple, sur des composés binaires / 

ternaires dérivés de CZTSe notamment le binaire Cu2Se.  

5. Conclusions 

L’équipe avait déjà vu que la spectroscopie RMN 65Cu permet de différencier les deux sites 

cristallographiques du cuivre dans la structure kësterite ainsi que l’effet du refroidissement sur 

ces mêmes sites.3,6 Mon travail confirme que cette sonde ne permet pas d’obtenir plus 

d’informations que celles déjà obtenues sur les échantillons pur soufre et pur sélénium puisque 

l’effet de la substitution du soufre par du sélénium rendent les deux sites du cuivre difficilement 

observable sur le spectre. 

L’étude des échantillons CZTSSe est bien plus simple grâce à la RMN du 119Sn. Grâce à cette 

sonde, une diminution de la largeur de la raie avec l’augmentation de la vitesse de 
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refroidissement est mise en évidence. On peut également noter une différence de largeurs pour 

les différentes raies de l’étain entre les échantillons mixtes et pur soufre / pur sélénium 

engendrées par le désordre anionique. L’information très importante qui se dégage de cette 

étude est la présence à l’échelle locale de plusieurs tétraèdres différents (allant du tétraèdre 

SnSe4 à SnS4) autour de l’étain pour un échantillon mixte avec un rapport x donné. De plus, les 

intensités relatives des raies variant en fonction du rapport x. Afin de déterminer les valeurs de 

x, nous avons utilisé l'ensemble des outils disponibles par la spectroscopie RMN 119Sn en 

condition MAS, technique qui présente l’avantage de pouvoir être utilisée sur une large gamme 

d’échantillons CZTSSe même s’il y a une quantité importante de phases secondaires comme par 

exemple Zn(S,Se). Cependant, l’intérêt le plus important de la spectroscopie RMN appliquée à 

cette famille de matériaux, est celle de fournir une méthodologie pour aborder la question du 

désordre anionique ce qui peut influer sur les propriétés optoélectroniques du matériau. Grâce à 

cette méthode, nous avons démontré l’existence d’une distribution statistique des deux anions 

dans les matériaux CZTSSe. Il est important de rappeler que la RMN nous donne une information 

correspondant à la somme des atomes sondés. Même avec une distribution statistique, il est 

tout à fait possible qu’il existe des zones ordonnées localement, tant que la somme des atomes 

sondés respecte une distribution statistique. Cette information est en bon accord avec le fait 

que tous les anions dans la structure kesterite ont le même environnement cationique. 

Toutefois, proche de la surface, les anions n’ont pas toujours le même environnement 

cationique : composés déficitaires en cuivre par rapport à la stœchiométrie CZTSSe.12,13  

La RMN est une technique adaptée pour suivre le désordre Cu/Zn caractérisé par un 

élargissement asymétrique sur le côté droit (119Sn) ou gauche (77Se) de la raie avec la position de 

celle-ci qui est légèrement déplacée. Par ailleurs, nous avons montré que le désordre Cu/Zn se 

produit sur toute la solution solide de CZTS à CZTSe. L’une des conclusions les plus importantes 

de ce travail est la capacité des complexes de défaut de type A [VCu+ZnCu] à limiter le niveau de 

désordre Cu/Zn qui pourrait avoir une implication importante sur la qualité des matériaux 

CZTSSe photovoltaïque. Nous avons également retrouvé une raie supplémentaire par tétraèdre 

autour de l’étain caractéristique des lacunes de type A sur les spectres d’échantillons mixtes 

soufre/sélénium. L’étude sur les échantillons mixtes a confirmé l’observation faite sur 

l’échantillon pur soufre, les lacunes de cuivre n’impactent pas 4 atomes d’étain mais seulement 

2, elles doivent donc former des lignes de lacunes.  

Il pourrait être intéressant de poursuivre l’étude du désordre cationique en RMN afin 

d’essayer de comprendre le mécanisme sous-jacent qui pourrait expliquer une telle limitation du 

désordre. Ces travaux pourraient permettre une meilleure décomposition des raies 

correspondant aux tétraèdres et aux lacunes de cuivre afin d’en ressortir un nombre d’anions 

impliqués autour des lacunes de types A pour tous les échantillons mixtes soufre /sélénium. Il 

serait alors nécessaire de comprendre la structure locale et le regroupement de la formation de 

complexes de défaut de type A [VCu+ZnCu] et [CuZn+ZnCu] ainsi que leur interaction mutuelle.  

La RMN du sélénium 77 confirme les informations obtenues par la RMN de l’étain 119, nous 

avons retrouvé l’augmentation de la largeur de la raie avec le désordre dans le matériau ou 

encore le décalage de la raie avec le rapport S/(S+Se) ainsi que la diminution du désordre 

cationique engendré par les complexes de défauts de type A (diminution de la largeur de la raie). 

Puisqu’avec cette sonde nous pouvons déterminer de la même manière le niveau de désordre 
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du matériau qu’avec la sonde 119Sn, la sonde 77Se permet donc d’étudier le désordre pour des 

échantillons ne présentant pas d’étain, par exemple si l’on substitue de l’étain par du 

germanium. 

Pour les trois sondes, de nouvelles études expérimentales ou théoriques pourraient être 

réalisées sur des composés CZTS ou CZTSe, au lieu de composés sulfoséléniures, puisque nous 

avons montré que le désordre Cu / Zn et la distribution anionique ne sont pas liés. Cela 

permettrait de réduire la complexité de ces études en évitant la perte de résolution 

spectroscopique. 

Désormais, pour compléter cette étude sur l’ordre/désordre des composés mixtes CZTSSe à 

l’échelle locale, il reste à vérifier si, à longue distance, nous sommes capables de faire une 

différence d’ordre entre tous ces échantillons. 
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Chapitre 5 : Agencement du cuivre et du 

zinc dans la structure 

Dans cette partie, nous allons étudier l’organisation des cations dans la structure grâce à la 

diffraction des rayons X conventionnelle, en condition résonnante et grâce à la diffraction des 

neutrons. Nous allons également observer l’effet du refroidissement et de la substitution de 

type A sur l’ordre de la structure.  

1. Informations préliminaires 

1.1. Description des structures 

Etant donné que la question du choix de la structure stannite ou kësterite désordonnée a 

été résolue dans le chapitre précédent (cf. chapitre 3), on va considérer que la structure 

représentant le mieux la solution solide est la structure kësterite. Dans ce modèle, le site 2a 

n’est occupé que par du cuivre. Par contre, la question de l’ordre sur les sites cristallographiques 

des plans z = 1/4 ou z = 3/4 n’a pas été étudiée dans le chapitre précédent. La question du 

désordre sur ces plans a déjà été abordée dans la thèse de Léo Choubrac pour les échantillons 

CZTS.1 Si le désordre est total, la structure est décrite par le groupe d’espace       dans lequel 

les sites 4d sont occupés de manière totalement aléatoire par du Cu ou du Zn (50 % Cu / 50 % Zn 

sur le site 4d) tandis que, si l’on décrit la structure avec le groupe d’espace     , nous avons la 

possibilité de distinguer les atomes dans ces deux plans (sites 2c et 2d). C’est pour cela que nous 

allons maintenant étudier l’ordre au sein du matériau au travers des variantes de la structure 

kësterite :  

 100 % de cuivre sur le site 2c et 100 % de zinc sur le site 2d, correspondant à la structure 
kësterite ordonnée (KS). 

 100 % de zinc sur le site 2c et 100 % de cuivre sur le site 2d, correspondant à la structure 
kësterite inversée (inv-KS). 

 la situation intermédiaire, 50 % de cuivre et 50 % de zinc sur les deux sites, 
correspondant à la structure kësterite désordonnée (Dis-KS). Dans ce chapitre nous 
aborderons la structure Dis-KS dans le groupe d’espace    . 

La description de ces structures a déjà été faite dans le chapitre 1. L’utilisation des variantes 

de la kësterite dans le groupe d’espace     permet de comparer les résultats des affinements des 

modèles structuraux à partir d’un même nombre de réflexions hkl : l’ensemble des facteurs de 

structures mesurés (raies équivalentes, ou mesurées plusieurs fois) a été moyenné dans la 

symétrie ponctuel   . Ainsi on peut comparer les facteurs d’accords dans les trois cas de figure. 

Le Tableau 1 regroupe les positions atomiques et la distribution des cations sur les différents 

sites pour les trois variantes citées ci-dessus décrites dans le groupe d’espace    . 
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Tableau 1 : Positions atomiques et distribution des cations dans les structures kësterite ordonnée (KS), kësterite 
désordonnée (Dis-KS) et kësterite inversée (inv-KS). 

Site 2a 2b 2c 2d 8g 

X 0 0 0 0 0.26 

Y 0 0 ½ ½ 0.26 

Z 0 ½ ¼ ¾ 0.372 

KS (groupe d’espace    ) Cu Sn Cu Zn S/Se 

Dis-KS (groupe d’espace    ) Cu Sn Cu/Zn Cu/Zn S/Se 

Inv-KS (groupe d’espace    ) Cu Sn Zn Sn S/Se 

 

Il est important de rappeler que la structure kësterite inversée n’est pas une structure 

réelle, elle nous sert à vérifier notre méthodologie ainsi que notre capacité à « voir » la 

permutation Cu/Zn. Les différences entre ces trois formes étant faibles, il est important de 

trouver une technique permettant d’observer des différences au niveau des affinements avec les 

trois modèles structuraux. 

1.2. Informations supplémentaires sur les échantillons 

 Nous allons étudier des échantillons ayant subi l’un des deux types de refroidissements : 

refroidis lentement et trempés (pour avoir des informations sur les processus de 

refroidissement, voir le chapitre 2).  

J. S. Scragg et al2 ont déterminé un paramètre d’ordre S correspondant à la valeur d’ordre 

attendue dans les plans z = ¼ et z = ¾ à température ambiante, se définissant par la relation 

suivante : 

             

Avec P(Cu2c) qui correspond à la probabilité d’avoir du cuivre sur le site 2c donc correspond 

au taux d’occupation en cristallographie (sof). On comprend que plus cette valeur est proche de 

1, plus il y a d’ordre dans le matériau. La Figure 1 (extraite de l’article) représente l’évolution de 

ce paramètre S avec le refroidissement du composé. Grâce à cette figure, on remarque que si 

l’on effectue une trempe à partir d’une température supérieure à la température de transition 

ordre / désordre du cuivre / zinc (200°C pour CZTSe ou 260°C pour CZTS), le désordre sera total 

(S = 0) alors que si on effectue un refroidissement lent (courbes bleue et verte à 150°C, cf chap. 

2), un ordre partiel devrait s’établir et le paramètre d’ordre devrait être proche de 0.5 – 0.7, 

correspondant à un sof(Cu2c) de 0.75 - 0.85.2 Il y a donc théoriquement une différence entre ces 

deux types d’échantillons. Il est néanmoins important de noter que dans cette publication 

repose sur des échantillons sous forme de couches minces et que la détermination de l’ordre se 

fait de manière indirecte par spectroscopie Raman.  
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Figure 1 : Evolution du paramètre d’ordre S à l’équilibre pour CZTS et CZTSe.
2
 

S est égale à 0 au-dessus de la température de transition ordre-désordre cuivre / zinc (TCu/Zn). La courbe rouge 
correspond à l’évolution de l’ordre avec le refroidissement lent du composé. Les courbes bleue et verte 

correspondent aux modèles de substitution lorsque l’on laisse au système le temps d’atteindre l’équilibre pour les 
composés CZTS et CZTSe respectivement. Les labels indiquent le temps de recuit utilisé pour se rapprocher de 

l’équilibre à cette température. 

1.3. Etudes antérieures du désordre 

Il apparaît que l’étude de l’ordre / désordre par une approche cristallographique des cations 

dans cette structure a déjà été reportée dans la littérature. Dans la littérature, il n’y a pas de 

preuve que la diffraction conventionnelle (de laboratoire) n’est pas suffisante pour étudier 

l’agencement des atomes sur les sites 2c et 2d, bien qu’il semble que la communauté utilise 

plutôt la diffraction des neutrons et la diffraction résonnante pour étudier l’ordre sur les sites 2c 

/ 2d. 

L’une des premières études réalisées traite des travaux de Washio et al.3 Ils ont utilisé la 

diffraction des rayons X en condition résonnante au seuil d’absorption du cuivre sur des couches 

minces CZTS avec des compositions stœchiométriques et déficitaires en cuivre. Grâce à la 

diffraction résonnante, cette équipe a montré qu’il était possible d’affiner les taux d’occupation 

des sites 2c et 2d. Par contre, les compositions obtenues grâce à ces taux d’occupation semblent 

très éloignées de la stœchiométrie et ne sont pas mises en relation avec une technique 

d’analyse élémentaire. Une autre étude effectuée par Nozaki et al.4 sur des couches minces de 

type CZTS permet également un affinement des taux d’occupation des sites 2c et 2d grâce à la 

diffraction résonnante mais, là encore, les compositions obtenues ne sont pas mises en relation 

avec une technique d’analyse élémentaire. 

Les matériaux étudiés dans ces ceux articles sont des échantillons de type couche mince ce 

qui est assez éloigné de nos échantillons d’étude. Cependant, il se trouve que d’autres études 

ont été réalisées sur des échantillons avec des méthodes de synthèses proches de la nôtre 

(synthèse céramique et à haute température), notamment les travaux effectués par Gurieva et 

Courbe de 
refroidissement

Nouvelles données
Modèle pour CZTSe

Données pour CZTS
Modèle pour CZTS
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al.5 sur des échantillons mixtes soufre / sélénium. Mais cette fois-ci, c’est grâce à la diffraction 

des neutrons qu’il a été possible de faire la différence entre le cuivre et le zinc sur les sites 2c et 

2d car les longueurs de diffusion des neutrons pour les différents éléments sont suffisamment 

différentes pour les différencier, respectivement de 7.718 fm, 6.225 fm et 5.680 fm pour Cu, Zn 

et Sn. Une longueur de diffusion par site a été définie selon les relations suivantes : 

                        

                       

                        

                       

Avec cette méthode proposée par Schorr et al.6, il est possible d’obtenir l’organisation des 

atomes sur les différents sites de la structure. Par contre, cette étude et d’autres effectuées avec 

la même méthode7,8 manquent d’informations concernant les facteurs de déplacements 

atomiques des atomes avec des écarts-types sur les taux d’occupation très élevés rendant les 

résultats peu significatifs. 

 Nous pouvons également mentionner une autre étude réalisée par Többens et al.9 qui 

montre, grâce à la diffraction résonnante, qu’il y a une différence observable d’agencement des 

atomes sur les deux sites pour des échantillons CZTSe avec des refroidissements différents, 

synthétisés par voie céramique. Ils ont comparé des échantillons ayant subi un refroidissement 

naturel à la température ambiante avec des échantillons ayant subi des trempes à différentes 

étapes du refroidissement du matériau. Pour ces échantillons, le refroidissement semble 

réellement affecter l’ordre sur les sites 2c et 2d. Par contre, les taux d’occupation du site 2a issus 

des affinements conduisent à des valeurs négatives ou très faiblement significatives pour le taux 

d’occupation.  

L’étude effectuée par Bosson et al.10 a également révélé une différence de niveau de l’ordre 

sur les deux sites entre un échantillon CZTS stœchiométrique et un échantillon CZTS déficitaire 

en cuivre avec des refroidissements équivalents, synthétisés par voie céramique. Les chercheurs 

ont montré que l’échantillon déficitaire semble un peu plus ordonné au niveau des cations par 

rapport à l’échantillon stœchiométrique. Par contre, l’utilisation d’un échantillon 

stœchiométrique présentant deux phases CZTS laisse quelques doutes quant à la qualité de la 

préparation des échantillons. 

Ainsi, de l’ensemble de ces travaux, nous pouvons donc conclure qu’il est possible 

d’observer l’ordre sur les sites 2c et 2d à l’aide de la diffraction des rayons X en condition 

résonnante et par la diffraction des neutrons. Il devrait donc être possible de faire une 

différence d’ordre pour des traitements thermiques différents et pour des échantillons de 

compositions cationiques différentes. Pourtant, il semble que les facteurs de déplacement 

atomique des atomes ne sont pas souvent renseignés dans les résultats publiés bien qu’il existe 

une très forte corrélation entre ces facteurs thermiques et les taux d’occupation sur chaque site. 

Nous allons donc faire extrêmement attention à ces facteurs pour nos différents échantillons. De 

plus, il y a peu d’études portant sur les échantillons mixtes soufre / sélénium, il apparait donc 

intéressant d’étudier l’ordre cationique pour toute la série : de CZTS à CZTSe. 
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Nous allons donc dans les parties suivantes reprendre l’étude sur la source de laboratoire 

afin de déterminer si cette source est suffisante pour étudier l’ordre puis nous utiliserons les 

deux techniques précédemment citées pour étudier l’ordre dans le matériau. 

2. Diffraction conventionnelle 

2.1. Diagramme des rayons X sur poudre  

Tout d’abord, nous allons nous intéresser à la diffraction des rayons X sur poudre sur un 

échantillon CZTSSe pour x = 0.5 (Cu2ZnSnS2Se2) ayant subi un refroidissement lent. Nous allons 

voir s’il est possible de différencier les résultats d’affinements structuraux avec les deux 

structures extrêmes : kësterite ordonnée (Cu sur 2c et Zn sur 2d) et la structure kësterite 

inversée (Zn sur 2c et Cu sur 2d). 

La Figure 2 représente le diagramme de diffraction des rayons X de cet échantillon obtenu 

sur le diffractomètre INEL (λ = 1.54056 Å), ainsi que les courbes de résidus issues de l’affinement 

par la méthode de Rietveld du modèle structural dans la structure kësterite ordonnée (résidu 

rouge) et kësterite inversée (résidu bleu). Il n’y a pas de différence visible sur les résidus entre 

les deux structures. 

Le Tableau 2 présente les paramètres d’accord des affinements de ces deux modèles 

structuraux : aucune différence significative n’est observée. 

Tableau 2 : Données et résultats des affinement des modèles kësterite inversée et kësterite ordonnée pour 
l’échantillon S50L. 

Structure KS Inv-KS 

Taux d’occupation du cuivre sur 2c 1.00 0.00 

GOF (obs) 2.15 2.15 

R/wR(obs) 4.30/6.60 4.30/6.60 

Ueq (Å2) 

Site 2c / 2d 

 

0.028(3) 

 

0.028(3) 

 

Les facteurs d’accords GOF et les facteurs résiduels sont strictement identiques. Les 

facteurs de déplacement atomique des sites 2c et 2d (contraints à être égaux dans un modèle 

structural donné) sont également identiques. 

Il est donc clair que la diffraction des rayons X conventionnelle sur poudre ne permet pas de 

faire la différence entre ces structures. Nous allons maintenant nous intéresser à ce même 

échantillon mais cette fois-ci en utilisant la diffraction des rayons X sur monocristal effectuée à 

basse température afin de diminuer les effets de l’agitation thermique et donc d’avoir de 

meilleures informations sur les facteurs de déplacement atomique (cf. le chapitre 3 pour avoir 

des informations sur l’effet de la basse température). 
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Figure 2 : Digramme de diffraction des rayons X sur poudre pour l’échantillon S50L et courbes de résidus issues de 
l'affinement sur la structure kësterite ordonnée (résidu rouge) et kësterite inversée (résidu bleu). 

On peut remarquer que les deux affinements sont bons. Il n’y a pas de différence visible entre les deux structures. Il 
est nécessaire de regarder les différents paramètres. 

2.2. Diffraction des rayons X sur monocristal 

Afin de répondre à la question de la distribution sur les sites 2c et 2d. Nous nous sommes 

focalisés sur le cristal de l’échantillon stœchiométrique x = 0.50 refroidi lentement (S50L) 

présenté plus haut. 

Le Tableau 3 récapitule les paramètres issus de l’affinement structural de ce monocristal 

avec les trois formes de la structure kësterite : ordonnée, désordonnée et inversée. 

Tableau 3 : Données et résultats des affinement structuraux des modèles kësterite inversée, kësterite désordonnée 
et kësterite ordonnée pour l’échantillon S50L. 

Données issues du diffractomètre du laboratoire et obtenues à basse température. 

Nb hkl (I>2σ(I))/all 359/413 

Taux d’occupation sur le site 2c en cuivre 
0.00 

(inv-KS) 

0.50 

(Dis-KS) 

1.00 

(KS) 

GOF (obs) 1.10 1.10 1.12 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

2.85/7.03 

4.09/7.30 

2.84/7.01 

4.07/7.28 

2.88/7.15 

4.10/7.41 

Ueq (Å2) 

Cu2c 

Zn2d 

 

0.0124(3) 

0.0140(3) 

 

0.0123(3) 

0.0140(3) 

 

0.0123(3) 

0.0141(3) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 0.64 / -0.52 0.63 / -0.49 0.64 / -0.52 

 

La première constatation est que, contrairement aux différences entre les structures 

stannite et kësterite désordonnée, nous sommes en présence de différences ténues puisque les 

variations entre les facteurs d’accord des trois formes n’excèdent pas plus de 0.02 pour le 

paramètre GOF et pas plus de 0.13 pour les facteurs résiduels R/wR(obs) et R/wR(all). Par 

ailleurs, la permutation du cuivre et du zinc sur les sites 2c et 2d ne modifie pas du tout les 
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facteurs de déplacement atomique de ces sites. Pourtant, la diffraction sur monocristal permet 

de les affiner indépendamment. Il est donc normal de n’observer aucune différence au niveau 

des résidus de la carte de Fourier-différence d’une forme à l’autre. 

Nous ne faisons pas la différence entre ces deux structures. Néanmoins, l’étude a été 

menée sur toute la série et a conduit aux mêmes résultats, elle ne sera donc pas présentée ici. La 

diffraction conventionnelle n’est clairement pas assez sensible pour faire la différence entre ces 

trois formes. Il est également important de noter que les résultats trouvés ici seraient identiques 

en diffraction des rayons X loin d’un seuil d’absorption du cuivre ou du zinc au synchrotron.  

3. Diffraction sur poudre hors des conditions 

conventionnelles 

Au vu des différentes études présentées plus haut, il semble que pour observer un 

agencement des cations sur le plan z = ¼ et z = ¾ il est nécessaire d’utiliser la diffraction des 

rayons X en conditions résonnantes ou la diffraction des neutrons. 

3.1. Qu’est-ce que la diffraction résonnante ? 

Dans le chapitre précédent, l’étude de la solution solide a été réalisée grâce à la diffraction 

des rayons X conventionnelle. Dans ces conditions, l’énergie des rayons X est loin du seuil 

d’absorption des éléments. On peut donc considérer le facteur de diffusion atomique comme 

étant réel et égal à                    avec               correspondant au nombre 

d’électrons de l’atome. Aux longueurs d’ondes utilisées dans le laboratoire (Kα du cuivre : λ = 

1.54056 Å et Kα du Molybdène : λ = 0.71069 Å), le choix du modèle ionique ou bien ionocovalent 

utilisé pour décrire les atomes de cuivre et de zinc ne change pas beaucoup, ces deux atomes 

ont des facteurs de forme très proches. Ceci rend leur différenciation très difficile (voir Figure 3). 

 

Figure 3 : Evolution des facteurs de forme selon le modèle ionique ou ionocovalent pour les atomes Cu et Zn avec le 
domaine angulaire (sinθ/λ). 

La courbe du haut représente l’évolution des deux facteurs alors que la courbe du bas représente la différence entre 
les deux facteurs de forme. Il est difficile de différencier les deux atomes mais grâce à la courbe du bas, il y a une 

différence naturelle entre ces deux termes dans le domaine en sin(θ)/λ entre 0.2 Å
-1 

et 0.6 Å
-1

. 
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Afin de faire la différence entre ces deux atomes, il est possible d’utiliser la technique de 

diffraction résonnante qui consiste à effectuer l’expérience à une longueur d’onde proche du 

seuil d’absorption de l’un des deux éléments.3,4 L’énergie des photons d’un rayonnement proche 

du seuil d’un élément va donc avoir une énergie proche de celle de liaison des électrons des 

couches internes de cet élément. Comme les fréquences propres des liaisons noyaux-électrons 

sont proches de la fréquence du rayonnement incident, il peut donc y avoir un couplage se 

traduisant par la diffusion résonnante.11 Le facteur de diffusion atomique est complexe : 

                          avec f’ et f’’ indépendants de θ. La Figure 4 représente 

l’évolution de ces facteurs avec la longueur d’onde. La variation du facteur f’ montre en 

particulier que plus on se rapproche du seuil d’absorption du cuivre plus l’effet de résonnance 

diminue le nombre apparent d’électrons participant à la diffusion élastique : le contraste entre 

Cu et Zn augmente. 

 

Figure 4 : Evolution des facteurs de diffusion atomique f' et f" pour les atomes de Cu et Zn avec la longueur d'onde. 
Plus on se rapproche du seuil du cuivre et plus les facteurs s’éloignent de ceux du zinc. 

Le Tableau 4 présente les valeurs de f’ et f’’ pour le cuivre et le zinc aux longueurs d’onde du 

laboratoire et aux deux longueurs d’onde utilisées lors des expériences (diffraction sur poudre et 

sur monocristal) effectuées à une énergie proche du seuil d’absorption du cuivre au synchrotron 

SOLEIL sur la ligne CRISTAL.  

e
-

e
-
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Tableau 4 : Comparaison des facteurs de diffusion atomique du cuivre et du zinc en fonction de la longueur d'onde 
des rayons X. 

Equipement Laboratoire Laboratoire Synchrotron Synchrotron 

Longueur d’onde (Å) 
1.54056 

(Cu Kα) 

0.71069 

(Mo Kα) 

1.38093 

(proche du seuil du Cu) 

1.38144 

(proche du seuil du Cu) 

Atome Cu Zn Cu Zn Cu Zn Cu Zn 

Z 29 30 29 30 29 30 29 30 

f’ -1.96 -1.54 0.32 0.28 -7.95 -2.34 -7.07 -2.34 

f’’ 0.58 0.68 1.27 1.43 0.80 0.57 0.60 0.57 

3.2. Diffraction des rayons X en condition résonnante 

Afin de pouvoir obtenir un contraste suffisant entre les deux atomes grâce à la diffraction 

des rayons X, nous avons choisi de travailler à une énergie proche du seuil d’absorption du 

cuivre (8.9789 keV ou 1.3808 Å)12 sur la ligne CRISTAL au synchrotron Soleil. Les acquisitions sur 

poudre ont toutes été effectuées à l’aide d’un détecteur plan bidimensionnel image plate 

MAR345 (voir les détails expérimentaux dans le chapitre 2). Nous avons choisi de travailler à 3 

énergies de plus en plus proches du seuil : 8.970 keV (environ 9 eV du seuil), 8.973 keV (environ 

6 eV du seuil) et 8.975 keV (environ 4 eV du seuil). 

Nous allons étudier ici l’échantillon x = 0.5 refroidi lentement (S50L) présenté dans la partie 

2. La Figure 5 représente le diagramme obtenu à 4 eV du seuil. Malgré le tamisage de la poudre 

afin de pouvoir remplir un capillaire de diamètre 100 µm et la rotation du capillaire pendant 

l’acquisition, la quantité de grains dans le faisceau reste faible, ce qui se traduit par la présence 

d’un fond continu très important dont l’origine provient, entre autres, de la diffusion de l’air et 

des contributions du capillaire. 

 

Figure 5 : Diagramme de diffraction de poudres obtenu à 8.975 keV au synchrotron. 
Le domaine angulaire de ce diagramme est limité par la taille du détecteur plan. Le fond continu est également non 

négligeable sur les diagrammes obtenus avec le détecteur plan. 

La Figure 6 représente l’évolution des intensités des pics 101 et du doublet 312/116 sur les 

diagrammes (normalisé sur le pic 112 avec l’intensité maximale) obtenus avec des énergies de 
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plus en plus proches du seuil d’absorption du cuivre. On remarque alors que l’intensité du pic 

101 augmente à mesure que l’on se rapproche du seuil d’absorption du cuivre (  7 %) alors que 

l’intensité du doublet 312/116 n’est pas affectée par la longueur d’onde sauf pour le diagramme 

à 8.970 keV qui présente une intensité plus grande pour la réflexion 312 (variation maximale < 2 

%). Cette dernière différence pourrait résulter du traitement effectué lors de l’intégration des 

trois jeux et peut de ce fait donner une idée de la précision des mesures. L’évolution de 

l’intensité des raies en fonction de l’écart en énergie par rapport au seuil d’absorption du cuivre 

est vraie pour toutes les réflexions avec un indice l = 2n + 1 (8 réflexions non équivalentes) alors 

que les réflexions d’indices l = 2n ne semblent pas affectées, conformément à l’expression 

théorique du facteur de structure (voir la partie 4 pour plus d’informations), Il devrait donc être 

possible de remonter à la répartition des atomes de Cu et Zn sur les sites 2c et 2d par un 

affinement de Rietveld du diagramme le plus proche du seuil d’absorption et donc de 

différencier les 3 modèles structuraux proposés. La fraction attendue  des atomes de Cu 

occupant le site 2c doit être de  = 0 pour le modèle kësterite inversée,  = 1 pour le modèle 

kësterite ordonnée ou = 0.5 pour le modèle kësterite désordonnée. 

 

Figure 6 : Zoom du pic 101 et du doublet 312/116 des diagrammes aux 3 longueurs d'onde proches du seuil du 
cuivre (8.9789 keV)

12
. 

On remarque que le doublet 312/116 n’est pas affecté quand on se rapproche du seuil d’absorption du cuivre alors 
que l’intensité du pic 101 augmente légèrement lorsque l’on s’approche du seuil du cuivre. 

Le Tableau 5 représente les différents paramètres issus des affinements pour les trois 

formes de la structure kësterite.  
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 Tableau 5 : Résultats d'affinement des 3 formes possibles pour la structure kësterite pour l’échantillon 
S50L pour une énergie de 8.975 keV. 

Structure Inv-KS Dis-KS KS 

Taux d’occupation (α) du cuivre sur 2c 0.00 0.50 1.00 

a (Å) 5.55861(7) 

c (Å) 11.0821(2) 

GOF (obs) 1.13 1.11 1.09 

R/wR(obs) 5.38/6.81 5.69/7.17 6.37/7.95 

Ueq (Å2) 

Cu/Zn2c/2d 

 

0.021(5) 

 

0.021(7) 

 

0.013(10) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 1.26/ -1.52 1.44 / -1.50 1.70 / -1.65 

 

On remarque qu’il va être difficile de déterminer la structure à adopter avec ces données 

puisqu’il n’y a pas une forme permettant de conduire à une amélioration globale de 

l’affinement : le facteur d’accord GOF est minimal pour la solution avec la structure kësterite 

désordonnée alors que, si l’on s’intéresse aux facteurs résiduels (R/wR) et aux résidus de la carte 

de Fourier-différence, ils sont minimaux et correspondent à la solution kësterite inversée. De 

plus, l’écart type sur le facteur d’agitation atomique des sites 2c et 2d (contraint) est élevé, voire 

du même ordre de grandeur que la valeur pour la solution kësterite ordonnée.  

Les conditions d’analyse de cette technique ne sont clairement pas suffisantes pour faire la 

différence entre les trois structures, avec le domaine angulaire sondé (2θ < 50°), seules 8 

réflexions sont affectées par le changement de structure, alors que pour sonder toute la zone 

avec une différence entre fCu et fZn importante, il faudrait sonder au moins 120° en 2θ (fZn-fCu est 

maximale entre 0.2 Å-1 < sin(θ)/λ < 0.6 Å-1, cf. Figure 3). Là encore j’ai étudié la série 

d’échantillons et la conclusion est exactement la même. 

A cause d’une succession d’imprévus, il se trouve que le nombre d’expériences envisagées 

au synchrotron a été fortement réduit et cela nous a notamment empêchés de faire d’autres 

expériences afin d’augmenter le domaine angulaire mesuré sur les diagrammes de diffraction en 

utilisant un montage expérimental différent. 

3.3. Diffraction des neutrons 

La diffraction des neutrons sur poudre (λ = 1.2291 Å) a été effectuée au LLB (CEA de Saclay) 

sur l’instrument 3T2. L’échantillon étudié est le même échantillon stœchiométrique x = 1 (soit 

Cu2ZnSnS4) avec un refroidissement lent présenté dans le chapitre 3 (S100L).  

La Figure 7 représente le diagramme de diffraction des neutrons de cet échantillon ainsi 

que les courbes des résidus obtenues lors de l’affinement du modèle structural dans la structure 

kësterite ordonnée (résidu rouge) et kësterite désordonnée (résidu bleu). Il est très difficile de 

faire la différence entre les deux variantes de la structure kësterite car les raies affectées sont les 

raies de faible intensité (la position des pics reportée sur la figure correspond aux réflexions avec 

l’indice l = 2p + 1).  
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Figure 7 : Diagramme de diffraction de poudre des neutrons pour l’échantillon S100L avec les courbes de résidus 
issues de l‘affinement sur la strucutre kësterite ordonnée (résidu rouge) et kësterite désordonnée (résidu bleu). 

La position des pics en noir correspond aux réflexions avec un indice l = 2p + 1. En noir, le diagramme expérimental, 
en rouge la différence entre le spectre mesuré et affiné (résidu de l’affinement) avec la structure KS et en bleu, le 
résidu de l’affinement de la structure Dis-KS. On peut remarquer que les deux résidus d’affinements ne sont pas 

réellement différenciables. Il est nécessaire de regarder les différents paramètres pour voir des différences entre les 
structures. 

En s’intéressant plus particulièrement aux différents paramètres affinés et aux facteurs 

résiduels de l’affinement de ces trois variantes de la structure kësterite, nous avons effectué des 

affinements avec et sans contraintes appliquées sur les paramètres U2c et U2d modélisant 

l’agitation thermique isotrope des sites 2c et 2d respectivement. Les différents résultats des 

affinements sont reportés dans le Tableau 6. 

Tableau 6 : Résultats des affinements de Rietveld des digrammes de diffraction des neutrons pour un échantillon 
S100L pour les structures kësterite ordonnée, kësterite inversée et kësterite désordonnée. 

Structure KS Inv-KS 
Dis-KS 

Uiso(2c) = Uiso(2d) 

Dis-KS 

Uiso 2c/2d libres 

Taux d’occupation du cuivre sur 2c 1.00 0.00 0.50 0.50 

GOF (obs) 1.19 1.19 1.20 1.20 

R/wR(obs) 1.12/1.09 1.06/1.06 1.05/1.23 1.08/1.20 

Ueq (Å2) 

Site 2c 

Site 2d 

 

0.027(2) 

0.004(2) 

 

0.000(1) 

0.021(2) 

 

0.010(2) 

0.010(-) 

 

0.007(2) 

0.014(3) 

Extrema de la carte de Fourier-différence 

(e-.A-3) 
0.13 / -0.28 0.11 / -0.21 0.11 / -0.22 0.11 / -0.21 

 

Nous remarquons qu’il n’y a pas différences significatives sur les facteurs de qualité entre 

ces trois variantes structurales. Les facteurs de qualité GOF ainsi que les facteurs résiduels 

R/wR(obs) ne varient pas de plus de 0.03 entre les trois variantes de la structure kësterite. 

Au niveau des facteurs de déplacement atomique des sites 2c et 2d concernés par le 

changement de structure, il est clair que ces deux sites ne sont pas occupés totalement par du 

cuivre et du zinc, respectivement. Dans les modèles structuraux ordonnées (KS et inv-KS) les 
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facteurs de déplacement atomique de ces sites convergent vers 0 : Uiso(2c) = 0 pour KS et Uiso 

(2d) = 0 pour inv-KS. Le programme d’affinement compense une mauvaise attribution des 

atomes sur ces deux sites par des valeurs de Uiso irréalistes. L’affinement avec le modèle 

structural kësterite désordonnée en contraignant les facteurs de déplacement atomique des 

sites 2c et 2d à être égaux permet d’aboutir à une solution plus convenable. 

Par contre, les valeurs des paramètres d’agitation thermique des sites 2c et 2d montrent 

des fluctuations importantes d’un cycle d’affinement à l’autre, montrant les limitations de cette 

approche : premier affinement : Uiso(2c) = 0.012 Å² et Uiso(2d) = 0.020 Å², deuxième affinement : 

Uiso(2c) = 0.007 Å² et Uiso(2d) = 0.014) Å². 

Ce manque de précision sur les facteurs de déplacement atomique se répercute sur les 

résidus de la carte de Fourier-différence qui ne présente pas de réelle différence entre les trois 

formes de la kësterite, les résidus sur les sites 2c et 2d ont une valeur d’environ 0.1 e-.A-3 et ne 

sont pas localisées. 

Il est important de noter que compte tenu de la faible quantité d’échantillons (environ 2g) 

et des petites sections efficaces d’interactions avec les neutrons, le diagramme expérimental a 

été mesuré avec un faible rapport signal/bruit. Bien sûr, le fait de converger vers la structure 

kësterite désordonnée reste correct même si, pour cette expérience, la diffraction des neutrons 

n’a pas été très sensible à la distribution sur les sites 2c et 2d. Par contre, l’affinement des taux 

d’occupation de ces sites est alors impossible dans ces conditions (corrélation directe avec les 

valeurs des paramètres d’agitation thermique). Il est également très important de faire 

attention, lors de l’affinement, aux valeurs de facteurs de déplacement atomique (U > 0).  

Les résultats de diffraction des neutrons présentés par d’autres équipes7,8, nous avaient mis 

le doute quant à la faisabilité de cette technique pour caractériser l’ordre/désordre cationique 

Cu/Zn. Dans cette partie, nous démontrons ainsi que la diffraction des neutrons n’apparait pas 

très convaincante pour caractériser l’ordre/désordre cationiques Cu/Zn.  

4. Simulation des intensités diffractées 

Dans cette partie, nous allons étudier les facteurs de structure ainsi que les simulations de 

diagrammes afin de comprendre pourquoi ces différences sont si ténues entre les différentes 

formes. 

4.1. Effet de la permutation sur les sites 2c et 2d sur les facteurs de 

structures 

Dans le chapitre précédent, nous avons vu qu’il était possible de faire la différence grâce à 

la diffraction conventionnelle entre les structures kësterite désordonnée et stannite alors même 

que la différence entre le cuivre et le zinc est extrêmement faible. Ici nous allons calculer la 

contribution des sites 2c et 2d sur le facteur de structure afin de voir l’effet de la permutation du 

cuivre par du zinc sur les sites dans la structure décrite dans le groupe d’espace    . 

Afin de pouvoir effectuer les calculs de facteur de structure, il est important d’introduire un 

terme α représentant le taux d’occupation sur chacun des deux sites. Lorsque la structure est 
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totalement ordonnée (KS),  = 1, lorsqu’elle est inversée (inv-KS),  = 0 et lorsqu’elle est 

désordonnée, 0 <  < 1. 

Le facteur de structure pour ces deux sites peut être exprimé de la façon suivante lorsque h 

+k + l = 2n (mode de Bravais centré) : 

          
    

 
 
 
 
 
 
    

    
 
 
 
  
 
 
 

Avec C correspondant à la contribution des atomes S/Se(8g), Sn(2b) et Cu(2a), les facteurs de 

formes fc et fd correspondent quant à eux à : 

                  

                  

fCu et fZn sont les facteurs de forme atomiques de l’atome de cuivre et de zinc respectivement. 

Dans le cas de la diffraction des neutrons, ces facteurs de forme sont à remplacer par les 

longueurs de Fermi bCu et bZn respectivement. Le facteur de structure peut alors s’écrire : 

                                

                             

Ainsi lorsque l’indice l = 2p, le facteur de structure devient                       et 

lorsque l = 2p + 1, il devient égale à                       . 

Le Tableau 7 récapitule l’expression du facteur de structure en fonction de l’indice l pour la 

diffraction des rayons X ou des neutrons. 

Tableau 7 : récapitulation de l’expression du facteur de structure en fonction de l'indice l pour la diffraction des 
rayons X ou des neutrons. 

 Rayons X neutrons 

l = 2p                                                 

l = 2p +1                                                               

 

Les expressions du Tableau 7 montrent que le facteur de structure des raies hkl telles que l 

= 2p n’est pas sensible à la répartition  des atomes de cuivre et de zinc sur les sites 2c et 2d. 

Pour les raies telles que l = 2p+1, le facteur de structure, aura une amplitude plus faible compte 

tenu de la différence des facteurs de forme qui apparait dans les expressions et sera légèrement 

sensible à la répartition des atomes sur les deux sites. 

Puisque l’intensité d’une réflexion hkl correspond à la relation suivante : 

           
                 et                

Dans le cas de la diffraction des rayons X conventionnelle :               

 Lorsque l = 2p + 1,        et          , les raies ne sont pas sensibles à la 
permutation Cu / Zn dans les sites 2c et 2d. 
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 Lorsque l = 2p,                         et                    
  

                       avec Re(C) représentant la partie réelle de C, ces raies 
contiennent une contribution des sites 2c et 2d mais ils ne peuvent pas être 
différenciables puisqu’il n’y a pas de dépendance au taux d’occupation α. 

Dans le cas de la diffraction résonnante des rayons X ou de la diffraction des neutrons : 

        et         . La contribution des sites 2c et 2d apparait alors pour les raies hkl 

lorsque l = 2p + 1, puisque ces raies dépendent du taux d’occupation α de chaque site.  

Nous allons donc simuler les diagrammes de diffraction des rayons X et des neutrons afin 

d’illustrer les variations visibles entre les structures kësterite ordonnée et désordonnée. La 

simulation des différents diagrammes sera obtenue grâce au logiciel Jana200613. J’illustrerai 

l’effet de la différence de parité de l’indice l sur les intensités des réflexions dans le cas de la raie 

101 (l = 2n + 1) et le doublet 312 /116 (l = 2n). 

4.2. Simulation des diagrammes de diffraction des rayons X 

Dans un premier temps, nous allons observer l’impact de la permutation des atomes sur les 

sites 2c et 2d sur ces trois réflexions pour des longueurs d’ondes correspondant aux expériences 

de diffraction des rayons X en condition résonnante (λ = 1.38093 Å). La Figure 8 représente les 

réflexions 101 et le doublet 312 / 116 obtenu par simulation d’un diagramme de diffraction des 

rayons X dans les conditions résonnantes effectuée avec le modèle structural kësterite ordonné 

et désordonné. On remarque alors qu’il y a bien une variation de l’intensité de la réflexion 101 

alors que les réflexions du doublet 312 / 116 ne sont pas du tout affectées par la permutation 

des atomes sur les sites 2c et 2d.  



 

120 
Chapitre 5 : Agencement du cuivre et du zinc dans la structure 

  

Figure 8 : Zoom du pic 101 et du doublet 312/116 pour les diagrammes de diffraction des rayons X simulés avec le 
modèle structural kësterite ordonné (rouge) et désordonnée (noire) dans les conditions résonnantes. 

On remarque que le doublet 312/116 n’est pas affecté par l’agencement des atomes sur les sites 2c et 2d alors que 
l’intensité du pic 101 est bien affecté. Cette différence est parfaitement visible sur la courbe de résidu en bleu sur la 

figure. 

Il est donc possible de faire la différence entre ces deux structures sur un diagramme de 

diffraction des rayons X en condition résonnante grâce aux réflexions de faibles intensités. 

4.3. Simulation d’un diagramme de diffraction des neutrons 

Dans cette partie, nous allons aussi voir l’impact de la permutation des atomes sur ces sites 

pour ces trois réflexions au niveau d’un diagramme de diffraction des neutrons simulé. La Figure 

9 représente l’évolution de la réflexion 101 et du doublet 312 / 116 pour un diagramme de 

diffraction des neutrons entre les structures kësterite ordonnée et désordonnée. Il se trouve 

que, comme nous l’avons vu dans la partie traitant de l’effet de la permutation sur les facteurs 

de structure, les neutrons n’impactent que les réflexions de faible intensité (l’intensité de la 

réflexion 101 varie faiblement alors que celle du doublet 312 / 116 ne varie pas). Il est donc tout 

à fait possible de faire la différence entre ces deux structures sur un diagramme de diffraction 

des neutrons si le rapport signal/bruit est élevé. 

Par contre, lorsque l’on s’intéresse à la différence d’intensité de la raie 101 entre le 

diagramme du modèle KS et celui du modèle dis-KS par rapport à l’intensité moyenne de cette 

raie, on obtient 0.71 avec la diffraction des neutrons alors qu’avec la diffraction des rayons X 

cette valeur est de 0.98. Il est donc clair que l’utilisation de la diffraction des rayons X sur poudre 

en conditions résonnantes permet d’aboutir à un meilleur contraste qu’avec la diffraction des 

neutrons.   
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Figure 9 : Zoom du pic 101 et du doublet 312/116 pour les diagrammes de diffraction des neutrons simulés avec le 
modèle structural kësterite ordonné et désordonné. 

On remarque que le doublet 204/220 n’est pas affecté par le rapprochement du seuil d’absorption du cuivre alors 
que l’intensité du pic 101 augmente légèrement lorsque l’on s’approche du seuil du cuivre. 

Cela veut donc dire que si l’on veut avoir le plus de chance possible d’observer une 

différence sur ces sites, il faut utiliser la diffraction résonante sur monocristal afin d’augmenter 

le domaine en 2θ sondé pour récupérer beaucoup plus de réflexions avec l’indice l = 2n +1.  

5. Diffraction des rayons X sur monocristal en condition 

résonnante 

Il semble donc clair que la diffraction des rayons X sur monocristal est la meilleure 

technique qui permet d’obtenir des informations sur la structure cristallographique (cf. chapitre 

3) avec notamment la différenciation des raies équivalentes qui vont, en diffraction sur 

monocristal, avoir des directions qui leur sont propres. Comme nous l’avons vu dans les parties 

précédentes, il est également obligatoire d’effectuer les expériences en conditions résonnantes 

afin d’avoir suffisamment de contraste entre les atomes de cuivre et de zinc. Nous avons 

effectué les expériences de diffraction des rayons X sur monocristal en conditions résonnantes à 

température ambiante.  

5.1. Processus d’acquisition 

Comme cela a été déjà abordé dans le chapitre 2, les expériences effectuées sur 

monocristal en conditions résonnantes ont été réalisées au synchrotron SOLEIL sur la ligne 

CRISTAL avec un diffractomètre 4-cercles muni d’un détecteur CCD. L’indexation et l’intégration 

des réflexions ont été obtenues grâce au logiciel Rigaku Oxford Diffraction CrysAlis Pro14. Ces 

expériences ont été effectuées à deux énergies : environ 9 keV (proche du seuil d’absorption du 

cuivre) et 18 keV, avec deux ou trois atténuations du faisceau incident adaptées au pouvoir 

diffractant du cristal afin de supprimer les effets de saturation du détecteur pour les intensités 

diffractées les plus intenses. Si cette précaution n’était pas prise, les modules des facteurs de 

structure de ces raies très intenses ne seraient pas mesurés entrainant des effets de troncature 
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de la série de Fourier conduisant à la détermination de la densité électronique. Dans les 

conditions d’analyses, on arrive à une valeur de sin(θ) / λ maximale de 0.938 Å-1 et 0.578 Å-1 pour 

les jeux à 18 keV et 9 keV respectivement. Nous avons également fait très attention à utiliser la 

même matrice d’orientation lors des étapes d’indexation et intégration pour tous les jeux de 

données.  

Ensuite, les différents jeux de données ont été assemblés par une mise à la même échelle et 

un moyennage des intensités des raies symétriquement équivalentes ou mesurées plusieurs fois. 

De plus une analyse statistique de variances a été réalisée afin d’exclure les mesures les plus 

discordantes et permettre une évaluation plus réaliste de l’erreur de mesure. Cette étape est 

réalisée par le logiciel Sortav15. 

C’est d’ailleurs parce que l’on a traité les données par le logiciel Sortav que la plupart des 

réflexions mal mesurées sont directement éliminées des fichiers de données. Cela a pour effet 

de rendre les facteurs résiduels R(obs) et R(all) extrêmement proches à l’issue des affinements. 

5.2. Cas d’un cristal issu de l’échantillon x = 0.5 trempé 

Tout d’abord, nous allons nous intéresser au cas d’un cristal prélevé de l’échantillon x = 0.5 

ayant subi une trempe (S50T) : nous nous attendons à une convergence des affinements 

structuraux vers une solution plutôt désordonnée. Avec les conditions expérimentales décrites 

précédemment, nous devrions être capables d’avoir un contraste suffisant entre le cuivre et le 

zinc. Le nombre limité de réflexions mesurées proches du seuil d’absorption du Cu est complété 

par le grand nombre de réflexions mesurées à une énergie loin du seuil d’absorption. Le modèle 

structural de ce cristal a pu être affiné directement avec l’ensemble des jeux de données (5 jeux 

au total : 3 loin du seuil et 2 proches du seuil). 

Le Tableau 8 rassemble les différents paramètres issus des affinements provenant des 3 

formes de la structure kësterite. 
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Tableau 8 : Résultats d’affinement des modèles kësterite inversée, kësterite désordonnée et kësterite ordonnée 
pour l’échantillon S50T à partir des données enregistrées proche et loin du seuil du cuivre. 

x (ciblé) 0.50 

x (EDX) 0.510(6) 

x (DRX) 0.499(5) 

a (Å) 5.5633 

c (Å) 11.0848 

Nb hkl 689 (18 keV) + 214 (9 keV) = 903 

Structure Inv-KS Dis-KS KS 

Taux d’occupation sur le site 2c en cuivre 0.00 0.50 1.00 

GOF (all) 2.33 1.89 2.31 

R/wR(all) 3.32/8.31 2.77/6.71 3.33/8.23 

Ueq (Å2) 

Cu/Zn2c 

Cu/Zn2d 

 

0.0208(3) 

0.0262(4) 

 

0.0236(3) 

0.0227(3) 

 

0.0269(4) 

0.0204(3) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 1.50/-0.73 0.78/-0.63 1.05/-1.07 

 

 

Ces affinements permettent d’aboutir à des facteurs d’accord GOF et des facteurs résiduels 

inférieurs à 2.33 / 3.33 / 8.31 respectivement pour GOF, R et wR. Par les conditions de 

diffraction résonnante, nous sommes donc capables de mettre en évidence des différences 

entre les trois formes, les facteurs résiduels étant minimaux pour le modèle kësterite 

désordonné.  

Nous constatons également que les résidus de densité électronique sont les plus faibles 

pour la structure kësterite désordonnée (résidus compris entre -0.63 e-.Å-3 et 0.78 e-.Å-3). 

On remarque que, contrairement aux affinements présentés plus haut, les facteurs de 

déplacement atomique peuvent être affinés et leurs valeurs sont largement significatives. Nous 

constatons également une convergence des facteurs de déplacement atomique des sites 2c et 

2d vers des valeurs très proches avec cette solution. Pour les deux autres solutions, il est 

intéressant de noter que les Ueq des sites 2c et 2d se permutent : ils passent respectivement de 

0.0208 Å² /0.0262 Å² à 0.0269 Å² / 0.0204 Å² de la structure kësterite inversée à la structure 

kësterite ordonnée, montrant clairement la signature du désordre des Cu et Zn dans les plans z = 

1/4 et z = 3/4.  

Les valeurs des facteurs de déplacement atomique pour les structures kësterite ordonnée 

et inversée sont sensiblement moins différentes que celles obtenues par diffraction des 

neutrons (pour plus d’information, voir annexe 2, partie 1.1). Par exemple, pour le modèle KS :  

 Diffraction des neutrons : Ueq(2c) = 0.021 Å² / Ueq(2d) = 0 Å² (sur un échantillon pur 
soufre). 

 Diffraction des rayons X en conditions résonnantes : Ueq(2c) = 0.0269 Å² / / Ueq(2d) = 
0.0204 Å² sur l’échantillon x = 0.5. 

Cette différence s’explique par l’utilisation de la combinaison des données proches du seuil et 
loin du seuil qui tend à égaliser les deux facteurs de déplacement atomique. L’utilisation 
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d’affinements combinés permet d’augmenter les différences au niveau des facteurs d’accord 
entre les différentes formes de la kësterite et d’avoir suffisamment de réflexions pour obtenir 
une conclusion plus fiable. 

La diffraction résonnante sur monocristal permet donc de faire la différence entre ces trois 

formes. La meilleure solution pour décrire ce cristal est la structure kësterite désordonnée. Cela 

est tout à fait en accord avec le refroidissement de l’échantillon puisque celui-ci a subi une 

trempe. 

5.3. Cas d’un cristal issu de l’échantillon x = 1.0 refroidi très lentement 

Nous allons maintenant nous intéresser à l’affinement du modèle structural d’un cristal 

ayant subi un refroidissement très lent (S100L). Cet échantillon a été synthétisé selon le même 

protocole que les autres échantillons, par contre, pour l’étape de recuit, les temps, les 

températures de refroidissements et les paliers sont différents des conditions préalablement 

utilisées. Le refroidissement à partir de 320°C a été très lent (1°C/h) avec un palier à 150°C de 

500h et un autre palier à 120°C pendant 340h et un refroidissement lent jusqu'à la température 

ambiante. Dans ce cas-ci, on peut s’attendre à voir de l’ordre sur les sites 2c et 2d. Selon la 

publication de J. S. Scragg et al2, avec ce refroidissement on devrait atteindre un facteur d’ordre 

S entre 0.7 et 0.8 (sof(Cu2c) entre 0.85 et 0.90). Comme pour le cristal issu de l’échantillon x = 

0.5, le modèle structural de ce cristal a pu être directement affiné en combinant les 5 jeux de 

données mesurées à différentes énergies et atténuations (3 loin du seuil et 2 proches du seuil). 

Etant donné le grand nombre de réflexions, les résultats obtenus vont donc être très robustes. 

Le Tableau 9 présente les différents paramètres issus des affinements des 3 formes 

kësterite obtenues. 

Tableau 9 : Résultats des affinements combinés des modèles kësterite inversé (inv-KS), désordonnée (dis-KS) et 
ordonnée (KS) pour un échantillon S100L. 

a (Å) 5.4324 

c (Å) 10.8327 

Nb hkl 820 (18 keV) + 223 (9 keV) = 1043 (all) 

Structure Inv-KS Dis-KS KS 

Taux d’occupation sur le site 2c en cuivre 0.00 0.50 1.00 

GOF (all) 2.01 1.72 1.98 

R/wR(all) 2.73/6.15 2.43/5.25 2.71/6.05 

Ueq (Å2) 

Cu/Zn2c 

Cu/Zn2d 

 

0.0176(3) 

0.0140(2) 

 

0.0159(2) 

0.0156(2) 

 

0.0143(2) 

0.0173(3) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 1.24/-0.97 1.09/-0.99 1.11/-1.00 

 

Le facteur d’accord GOF et les facteurs résiduels (R/wR(all)) sont toujours très satisfaisants. 

Là encore, comme pour le cristal ayant subi une trempe, nous obtenons le meilleur accord avec 

la structure kësterite désordonnée puisque les valeurs des facteurs d’accord (GOF de 1.72, 

facteurs résiduels (R/wR(all)) de 2.43/5.25) sont significativement différentes de celles obtenues 

avec les formes kësterite ordonnée (2.71/6.05) et kësterite inversée (2.73/6.15). Les paramètres 

d’agitation thermique des atomes sur les deux sites tendent également vers des valeurs 
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équivalentes (respectivement 0.0159 Å² /0.0156 Å² pour les sites 2c et 2d du modèle kësterite 

désordonnée). Par contre, même si l’on retrouve des valeurs de Ueq (comme pour le cristal 

trempé) se permutant entre les deux autres formes totalement ordonnées (Inv-KS et KS), les 

valeurs sont nettement moins aberrantes : l’écart observé entre le modèle inv-KS et le modèle 

KS est deux fois moins important (  0.003 Å²) que celui obtenu lorsque l’échantillon est trempé 

(  0.006 Å²). Pour ce cristal, nous voyons également une diminution des résidus de la carte de 

Fourier-différence avec la structure kësterite désordonnée.  

Bien que cet échantillon soit probablement beaucoup moins désordonné que le précédent, 

il n’est toujours pas possible de mettre en évidence un ordre à longue distance. La structure qui 

convient le mieux pour représenter ce cristal est bien la structure kësterite désordonnée.  

Si on libère les taux d’occupation des sites 2c et 2d (voir Tableau 10) en contraignant leur 

somme à un taux d’occupation de 1, compte tenu de la précision sur la valeur affinée, 

l’affinement converge vers la solution kësterite désordonnée. On est très loin d’un facteur 

d’ordre de 0.8 - 0.9 comme attendu par la publication de J. S. Scragg et al.2 

Tableau 10 : Résultats de l’affinement du modèle structural pour l’échantillon S100L en affinant le taux 
d’occupation sur les sites 2c et 2d à partir des données proche et loin du seuil du cuivre. 

GOF (all) 1.72 

R/wR(all) 2.43/5.25 

Sof(Cu2c) 

Sof(Zn2c) 

0.52(2) 

0.48(-) 

Ueq (Å2) 

Cu/Zn2c 

Cu/Zn2d 

 

0.0158(2) 

0.0156(2) 

 

Pour les échantillons de la série stœchiométrique, notre étude démontre que l’ordre des 

anions sur les sites 2c et 2d, quel que soit le refroidissement, n’est jamais observé puisque la 

structure qui ressort des affinements structuraux est systématiquement la structure kësterite 

désordonnée. 

Maintenant, il reste à voir si cette conclusion est la même pour des échantillons hors de la 

stœchiométrie, pauvres en cuivre et riches en zinc (type A).  

6. Echantillons déficitaires en cuivre 

Dans cette partie, nous allons nous focaliser sur les affinements effectués sur des 

échantillons visés de type A (Cu2-2aZn1+aSnQ4) refroidis lentement afin d’étudier l’impact sur la 

structure de l’écart à la stœchiométrie. En effet, il semble qu’à l’échelle locale (grâce à la RMN 

de l’étain 119) que les échantillons de type A limite le désordre cationique cuivre / zinc (cf. 

chapitre 4). 

6.1. Effet de l’appauvrissement en cuivre dans la structure 

Avant le début de ma thèse, l’équipe s’est intéressée au modèle de substitution le plus 

favorable pour une substitution de type A dans le cas des sulfures purs.1 Il a été proposé deux 

modèles permettant de décrire cette substitution : 
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 Soit on substitue deux atomes de cuivre sur les site 2a par un atome de zinc et une 
lacune (voir Figure 10a). 

 soit on substitue un atome de cuivre sur le site 2c par un atome de zinc et un atome de 
cuivre sur le site 2a par une lacune (voir Figure 10b). 

Il y a donc deux possibilités pour la compensation du déficit en cuivre par du zinc soit sur le 

site 2a soit sur le site 2c. Dans les deux cas, les lacunes de cuivre sont exclusivement localisées 

sur le site 2a. 

Si on calcule le nombre de charge autour de l’atome de soufre (avec Cu+, Zn2+ et Sn4+) : 

 Pour la première substitution on se retrouve avec deux types d’atomes de soufre 
affectés par cette substitution : un soufre entouré de 7 charges positives et un autre 
entouré de 9 charges, 

 Pour la deuxième substitution les atomes de soufre se retrouvent entourés de 8 charges 
positives. 

Il a été conclu que le modèle Cu2a + Cu2c  Zn2c + VCu(2a) est plus probable puisqu’il permet 

de respecter la règle de l’octet et d’équilibrer localement les charges (voir Figure 10).  

 

Figure 10 : Effet du modèle des substitutions (a) et (b) sur les charges autour de l’atome de soufre. 
On remarque que la substitution (b) permet de respecter l’équilibre local des charges. 

Etant donné que nous avons été capables de faire la différence entre les structures 

kësterite désordonnée et stannite qui diffèrent selon la nature de l’atome sur le site 2a (cf. 

chapitre 3), la diffraction conventionnelle (de laboratoire) devrait nous permettre de vérifier que 

le modèle de substitution de type A est bien Cu2a + Cu2c  Zn2c + VCu(2a) pour les composés 

mixtes S /Se. 

Nous allons, tout d’abord, localiser la position des lacunes par la diffraction des rayons X 

conventionnelle sur monocristal. Lorsque la position des lacunes sera connue, nous allons 

étudier l’organisation du cuivre et du zinc dans la structure par diffraction résonnante. 

6.2. Diffraction conventionnelle 

Tout d’abord, nous allons présenter les résultats issus des mesures de diffraction au 

laboratoire. Si les lacunes sont localisées sur le site 2a, nous devrions être capables de les 

observer en affinant le taux d’occupation des atomes de Cu sur ces sites. 

Dans ces conditions, nous ne sommes pas proches du seuil d’absorption du cuivre, nous 

n’allons donc pas pouvoir étudier la différence entre les trois formes de kësterite. Cette partie 
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sera consacrée à la réalisation des affinements avec le modèle kësterite ordonnée. La diffraction 

conventionnelle ne permettant pas de distinguer Cu et Zn, il est nécessaire de contraindre les 

taux d’occupation des sites de ces atomes si l’on veut respecter le modèle de substitution 

présenté ci-dessus :  

 Atome sur le site 2a : Cu ou lacune :                        

 Atome sur le site 2c : Zn ou Cu :                       

Il y a donc autant de VCu(2a) que de Zn(2c) :                      où  représente le taux 

d’occupation sur un site donné. 

Le taux d’occupation du cuivre sur le site 2c est ainsi contraint à être égal à celui du site 2a 

(voir la Figure 10b). Ensuite, comme nous ne faisons pas la différence entre le cuivre et le zinc 

dans ces conditions expérimentales, les facteurs de déplacement atomique des sites 2c et 2d 

sont contraints à être égaux. 

Les données d’un cristal prélevé à partir d’un échantillon x = 1 de type A (A100L) ont été 

acquises sur le diffractomètre de laboratoire avant le début de ma thèse.1,16 La composition 

obtenue par analyse EDX est la suivante : Cu1.748(5)Zn1.166(5)Sn0.994(5)S4.00(1) ce qui très proche de la 

substitution de type A. J’ai pour ma part repris le traitement de modélisation structurale du 

cristal, les résultats de l’affinement sont présentés dans le Tableau 11.  

Tableau 11 : Données de laboratoire et résultats d’affinement du cristal prélevé de l’échantillon A100L avec le 
modèle kësterite ordonnée.

1
 

x (Ciblé) 1.00 

a (Å) 5.436 

c (Å) 10.8337 

Nb hkl (I>2σ(I))/all 668/687 

Nb de paramètres affinés 19 

GOF (obs) 1.14 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

2.85/7.36 

3.14/7.64 

Taux d’occupation 

Site 2a 

Site 2b 

Site 2c 

 

0.943(4) (Cu) 

1(-) (Sn) 

0.943(-) (Cu) /0.057(-) (Zn) 

Ueq (Å2) 

Cu2a 

Cu/Zn2c / Zn2d 

Sn2b 

 

0.0188(2) 

0.0168(2) 

0.01133(9) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 0.72/-0.60 

Composition (DRX) Cu1.89Zn1.06SnS4 

 

Nous voyons alors que l’affinement du modèle structural de ce cristal est de qualité car le 

facteur d’accord GOF et les facteurs résiduels (R/wR(all)) sont bas : 1.14/3.14/7.64 

respectivement. Le bon accord entre le modèle et l’expérience conduit logiquement à des 

résidus de densité électroniques faibles sur la carte de Fourier-différence : 0.72 e-.A-3 /-0.60 e-.A-

3. 
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Il se trouve également qu’il est possible d’affiner le taux d’occupation du site 2a. Ce site est 

occupé à 94.3 % ce qui revient à dire que ce cristal présente 5.7 % de lacunes sur ce site. De plus, 

le site 2b ne présente aucune lacune : le taux d’occupation du site 2b converge vers 0.9988(8), il 

est donc fixé à 1 pour le dernier cycle d’affinement qui conduisent aux résultats présentés dans 

le Tableau 11. 

Les facteurs de déplacement atomique déterminés sont également proches des facteurs de 

déplacement atomique retrouvés pour d’autres cristaux : Ueq du site 2a plus grand que celui des 

sites 2c/2d et Ueq du site 2b encore plus faible. Pour ce cristal, on obtient U2a = 0.0188(2) Å², 

U2c/2d = 0.0168(2) Å² et U2b = 0.01133(9) Å². 

Nous pouvons également noter la différence entre la composition déterminée par l’analyse 

EDX et celle provenant de l’affinement du modèle structural de ce cristal. Il est important de 

rappeler que la composition déterminée par la diffraction des rayons X sur monocristal est issue 

d’un modèle structural présentant des contraintes entre les paramètres des sites 2c et 2d. De 

plus, sur ces deux sites, la technique ne permet pas de faire la différence entre le cuivre et le 

zinc. Par ailleurs, il arrive fréquemment que des différences de composition entre un cristal et la 

composition moyenne de la poudre soient observables. C’est pour tous ces aspects que nous 

n’allons pas comparer la composition moyenne et la composition du cristal. 

Maintenant, nous allons compléter l’étude initiée avant le début de ma thèse avec des 

cristaux toujours visés de type A mais cette fois-ci, ce sont des cristaux mixtes soufre/sélénium. 

La composition chimique déterminée par analyse EDX pour les trois échantillons d'où 

proviennent ces cristaux est la suivante : Cu1.81(2)Zn1.18(4)Sn1.01(1)S1.08(1)Se2.92(1), 

Cu1.83(4)Zn1.15(2)Sn1.01(1)S2.11(3)Se1.89(1) et Cu1.84(2)Zn1.13(2)Sn1.02(1)S3.08(2)Se0.92(1) pour A25L, A50L et A75L 

respectivement. On remarque que les compositions obtenues sont plus proches de la 

stœchiométrie que l’échantillon x = 1 présenté ci-dessus : le taux de lacunes de cuivre ne 

dépasse pas 5 %. Nous sommes donc en présence de cristaux bien moins déficitaires en cuivre 

que l’échantillon pur soufre. 

Le Tableau 12 présente les résultats des affinements structuraux dans le modèle kësterite 

ordonnée (l’intégralité des données issues de ces affinements est donnée dans le tableau A2 de 

l’annexe 1).  
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Tableau 12 : Données et résultats d’affinement des cristaux A25L, A50L et A75L avec le modèle kësterite ordonnée. 

x (Ciblé) 0.25 0.25 0.50 0.75 

Origine laboratoire Synchrotron laboratoire laboratoire 

Nb hkl (I>2σ(I)/all) 554/720 1162/1163 543/727 555/709 

GOF (obs) 1.08 1.22 1.07 1.09 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

3.65/8.00 

6.95/9.30 

1.45/3.58 

1.45/3.59 

4.26/8.43 

7.89/9.66 

4.61/8.96 

7.58/10.36 

Taux 

d’occupation 

Site 2a 

Site 2b 

Site 2c Cu/Zn 

 

 

0.976(8) 

1(-) 

0.976(-) / 0.024(-) 

 

 

0.9811(8) 

1(-) 

0.9811(-) / 0.0189(-) 

 

 

0.984(8) 

1(-) 

0.984(-) / 0.016(-) 

 

 

0.988(8) 

1(-) 

0.988(-) / 0.012(-) 

 

Nous voyons que pour les données obtenues au laboratoire, comparativement aux résultats 

obtenus sur le cristal issu de l’échantillon x = 1, le paramètre d’accord (GOF) et les facteurs 

résiduels (R/wR(all)) des cristaux mixtes sont de moins bonne qualité : les valeurs R/wR(all) 

passent de 3.14/7.64 pour A100L à 7.89/9.66 pour A50L. Il est vrai qu’il est assez difficile de 

trouver un cristal de bonne qualité étant donné que les échantillons mixtes donnent 

généralement des cristaux maclés. C’est d’ailleurs à cause de ces difficultés que nous n’avons 

pas pu obtenir de cristaux pour un échantillon x = 0. Le nombre de réflexions bien mesurées (I > 

2σ(I)) pour ces trois cristaux est inférieur à celui du cristal A100L. Cette diminution de l’accord de 

l’affinement avec le modèle structural se répercute par de grands résidus de densité 

électronique sur la carte de Fourier-différence et notamment un résidu positif important localisé 

sur l’atome le plus lourd, l’étain (2.70 e-.A-3 pour le cristal x = 0.5).  

Le cristal A25L a été également utilisé pour une expérience effectuée au synchrotron, les 

données présentées dans ce tableau correspondent aux résultats de l’affinement réalisé loin du 

seuil d’absorption (pour voir la totalité des paramètres de l’affinement voir le tableau A2 de 

l’annexe 2). Il est clair qu’au vu du nombre de réflexions mesurées, les affinements provenant 

des données issues du synchrotron sont bien plus robustes. Ce sont celles-ci qui vont donc être 

considérées pour déterminer le taux de lacunes sur le site 2a. Cependant, il est intéressant de 

constater que les deux affinements structuraux pour ce cristal convergent vers le même taux 

d’occupation sur le site 2a compte tenu de l’écart-type sur ces valeurs. 

Pour l’ensemble des cristaux mixtes étudiés, les taux d’occupation sur le site 2a sont de 

98.1 % / 98.4 % / 98.8 % pour les cristaux A25L, A50L et A75L respectivement. Ces valeurs 

confirment celles obtenues par EDX : le taux de lacune est bien inférieur à celui issu de 

l’échantillon A100L. Ainsi, pour ces trois cristaux, le taux de lacune du site 2a ne dépasse pas 1.9 

% contre 5.7 % pour le cristal A100L. Le taux d’occupation du site 2b, quant à lui, a été contraint 

à 1. En effet, dans le cas contraire, l’affinement converge vers une solution avec un taux 

d’occupation supérieur à 1, ce qui n’a pas de sens. 

La diffraction des rayons X conventionnelle sur monocristal est donc suffisante pour 

conclure que les lacunes sont localisées sur le site 2a. Par contre, il n’est pas possible de 

différencier les deux modèles de substitution. La différence entre ces modèles est localisée au 

niveau de la répartition des cations sur les sites 2c et 2d. Il est nécessaire de travailler en 

conditions résonnantes pour pouvoir faire la distinction des atomes sur ces sites. 
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Malheureusement, compte tenu du faible taux de lacune, il sera difficile d’étudier la répartition 

sur ces sites et donc de pouvoir faire la différence entre les deux modèles de substitution. 

De manière analogue aux précédentes études des échantillons de type A sur monocristal, 

nous avons donc fait le choix d’utiliser le modèle de substitution Cu2a + Cu2c  Zn2c + VCu(2a) 

pour les affinements en diffraction résonnante puisque ce modèle semble plus favorable. 

L’étude par diffraction résonnante va nous permettre encore une fois de s’intéresser à 

l’agencement des cations sur les sites 2c et 2d. 

6.3. Diffraction résonnante 

Dans ce paragraphe, nous allons nous intéresser à l’échantillon A25L qui a également été 

mesuré dans des conditions de diffraction résonnante. Comme pour les précédents cristaux de 

la série stœchiométrique, les données de diffraction ont été acquises à deux énergies différentes 

loin et proche du seuil d’absorption du cuivre : 18 keV et à 8.975 keV respectivement. Nous 

avons également pu faire un affinement combiné avec l’ensemble des données collectées 

(proches et loin du seuil d’absorption du cuivre).  

Le Tableau 13 regroupe les résultats des affinements combinés des modèles structuraux des 

3 formes de la structure kësterite. 

Tableau 13 : Résultats de l’affinement structural des modèles kësterite inversée, kësterite désordonnée et kësterite 
ordonnée pour le cristal A25L à partir des données proche et loin du seuil du cuivre. 

Nb hkl (I>2σ(I))/all) 1163 (18 keV) + 251 (9 keV) = 1414 

Nb de paramètres affinés 18 

Structure Inv-KS Dis-KS KS 

GOF (all) 3.20 2.78 3.07 

R/wR(all) 2.63/9.43 2.34/8.21 2.56/9.04 

Taux d’occupation 

Site 2a 

Site 2c Cu/Zn 

Site 2d Cu/Zn 

 

0.983(3) 

0 / 1 

0.983(-) / 0.017(-) 

 

0.985(2) 

0.4925(-) / 0.5075(-) 

0.4925(-) / 0.5075(-) 

 

0.984(2) 

0.984(-) / 0.016(-) 

0 / 1 

Ueq (Å2) 

Cu2c 

Zn2d 

 

0.0185(2) 

0.0276(3) 

 

0.0222(2) 

0.0229(2) 

 

0.0268(3) 

0.0190(2) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-

3) 
0.35/-0.47 0.34/-0.34 0.38/-0.41 

 

Ces affinements sont d’une bonne qualité, les facteurs d’accords GOF et les facteurs 

résiduels sont inférieurs à 3.20 / 2.63 / 9.43 respectivement pour GOF, R et wR. Les résidus de 

densité électronique observés sur les cartes de Fourier-différence sont faibles, compris entre -

0.47 e-.A-3 / 0.38 e-.A-3. 

A l’aide de ces données et dans les conditions résonnantes, nous voyons une nouvelle fois 

des différences entre les trois modèles bien que, dans ce cas, les différences soient moins 

importantes si on les compare à celles obtenus pour les échantillons non déficitaires en cuivre 

S100L et S50L. Les facteurs résiduels d’accord sont minimaux pour le modèle kësterite 

désordonnée. On passe de facteurs résiduels R/wR(all) de 2.56 / 9.04 à 2.34 / 8.21 pour 

l’affinement avec la structure kësterite ordonnée et kësterite désordonnée respectivement. Cela 
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engendre de très faibles variations sur les résidus de densité électronique sur la carte de Fourier-

différence pour la solution kësterite désordonnée (0.34 e-.A-3 / -0.34 e-.A-3) mais ces différences 

sont trop faibles pour pouvoir conclure seulement grâce à ces données. 

Le modèle kësterite désordonnée donne également des facteurs de déplacement atomique 

pour les atomes sur les sites 2c et 2d plus homogènes : Ueq = 0.0222 Å² /0.0229 Å² pour le site 2c 

et 2d respectivement.  

Ainsi, le modèle structural représentant le mieux la structure du composé est la structure 

kësterite désordonnée. Une nouvelle fois, même pour des échantillons de nature différente, le 

désordre des atomes de cuivre et de zinc dans les plans z = 1/4 et z = 3/4 est confirmé : une 

structure ordonnée à longue distance ne semble donc jamais être atteinte. Enfin, compte tenu 

du très faible taux de lacune déterminé, il n’est pas possible de mettre en évidence des atomes 

de zinc sur le site 2a. 

7. Conclusion 

Tout au long de ce chapitre, nous avons abordé l’agencement des cations dans la structure 

kësterite au travers de la diffraction des rayons X et de la diffraction des neutrons. Il apparait 

clairement que la diffraction conventionnelle, disponible en laboratoire ne permet pas de faire la 

différence entre les atomes de cuivre et de zinc sur les sites cristallographiques 2c et 2d. Par 

contre, comme nous l’avons montré dans le chapitre précédent, la diffraction conventionnelle 

suffit pour différencier les structures stannite et kësterite. 

Cette difficulté à observer des différences pour les trois formes de la structure 

kësterite (kësterite ordonnée (Cu en 2c et Zn en 2d), désordonnée (distribution aléatoire entre 

Cu et Zn sur les sites 2c/2d) et inversée (Cu en 2d et Zn en 2c)) s’explique par la très faible 

différence entre les facteurs de forme atomiques pour ces deux atomes. La contribution des 

atomes de Cu et Zn dans les plans z = 1/4 et z = 3/4 est additive pour les raies dont l’indice l est 

pair. En revanche, pour les raies dont l’indice l est impair, la contribution est soustractive, 

donnant des intensités faibles (négligeable en conditions de diffraction non résonnante) et 

dépendante de la répartition des atomes sur les deux sites.  

A la lumière de ces informations, il apparait que la diffraction des neutrons et la diffraction 

des rayons X sur poudre, même dans les conditions résonnantes, ne seront pas suffisantes pour 

observer les différences entre les variantes de la structure kësterite. 

Il semble alors que la seule technique qui permette d’observer des différences entre les 

variantes est la diffraction des rayons X sur monocristal en condition résonnante. Nous avons 

analysé les échantillons stœchiométriques étudiés dans le chapitre 3 et les échantillons 

déficitaires en cuivre afin de déterminer quelle structure permettrait d’aboutir aux valeurs 

minimales des facteurs d’accord des différents affinements structuraux réalisés. Il apparaît alors 

que, peu importe le refroidissement de l’échantillon ou sa nature (stœchiométrique où de type 

A), la structure permettant d’obtenir le meilleur résultat a toujours été la structure kësterite 

totalement désordonnée. Il faut donc effectuer les affinements dans le groupe d’espace       

avec la structure kësterite désordonnée présentée dans le chapitre 3. 
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L’étude des cristaux de type A grâce à la diffraction des rayons X conventionnelle et 

résonnante ne nous a pas permis de déterminer si la substitution de type A (Cu2a + Cu2c  Zn2c + 

VCu(2a)) était la meilleure solution même si celle-ci semble la plus favorable (respect de la règle 

de l’octet et équilibre localement des charges). Les cristaux à notre disposition ne présentaient 

pas un taux de lacune suffisant pour pouvoir faire la distinction entre ces deux modèles. Par 

contre, nous sommes dorénavant certains que les lacunes sont localisées uniquement sur le site 

2a. 

Dans les tableaux A3 à A4 de l’annexe 2, sont regroupés les affinements de tous les cristaux 

dans ce modèle structural kësterite désordonnée. Nous avons utilisé uniquement les données 

loin du seuil d’absorption car les conditions résonnantes n’apportent plus aucune informations 

supplémentaires étant donné que les sites cristallographiques en z = ¼ et z = ¾ présentent une 

distribution aléatoire de cuivre et de zinc avec cette structure. 
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Chapitre 6 : Vers les propriétés 

optoélectroniques 

1. Introduction générale 

Dans cette partie, nous allons nous intéresser à la caractérisation des propriétés 

optoélectroniques des échantillons à notre disposition. Cela permettrait peut-être d’expliquer 

des différences en termes de performance entre les différents types d’échantillons dans la 

littérature.  

Par conséquent, dans ce chapitre, nous allons d’abord étudier les données issues de la 

réflectance diffuse afin d’obtenir le gap optique de nos matériaux. Ensuite, nous poursuivrons 

l’étude par des mesures d’électrochimie afin de déterminer la nature des porteurs majoritaires 

ainsi que le niveau de Fermi dans nos matériaux. Enfin, nous finirons par une analyse par 

spectroscopie XPS afin d’obtenir une information sur le niveau du haut de la bande de valence et 

sur la composition de surface de nos matériaux. Les informations issues de l’électrochimie 

pourront être mises en relation avec les données de la spectroscopie XPS afin de déterminer si le 

niveau de Fermi de nos matériaux ainsi que le niveau du haut de la bande de valence de nos 

matériaux évolue de la même manière avec la valeur de x. 

2. Spectroscopie de réflectance diffuse 

Dans un premier temps, nous allons étudier les différents échantillons par spectroscopie de 

réflectance diffuse grâce au spectromètre UV-Visible proche infrarouge disponible au 

laboratoire. 

2.1. Avant-propos 

Pour des échantillons sous forme de couches minces, la technique maitresse pour 

déterminer le gap est la spectroscopie UV-Visible en transmission. Pour que cette technique soit 

utilisable il faut que la lumière puisse traverser l’échantillon, vu la nature de nos échantillons 

cela n’est pas possible. 

Nous devons donc trouver une autre méthode afin de pouvoir déterminer la valeur de gap 

optique. Nous pouvons nous tourner vers la spectroscopie de réflectance diffuse. Avec cette 

technique, un rayon incident est envoyé sur l’échantillon placé dans un support. Ce support 

permet d’avoir une surface d’échantillon plane. Lorsque ce rayon incident atteint la surface, 

l’échantillon va alors refléter le faisceau selon deux mécanismes : 

 la réflexion diffuse (celle qui nous intéresse), émise dans toutes les directions et 
majoritaire dans le cas d’échantillons polycristalins. 

 la réflexion spéculaire (minimisée au maximum par la surface plane) représentant une 
réflexion directe avec un l’angle de réflexion égal à l’angle d’incidence. 
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La sphère d’intégration va permettre de collecter la lumière diffusée par l’échantillon. 

L’intensité du faisceau collecté par le détecteur est ensuite corrigée grâce à l’équation de 

Kubelka-Munk1 : 

     
      

  
 

 

 
 

Avec R correspondant à la réflectance absolue mesurée (rapport entre l’intensité réfléchie 

et l’intensité incidente), α correspondant au coefficient d’absorption (dépendent de l’énergie) et 

S correspondant au coefficient de diffusion (dépend des tailles de particules). La valeur de α/S 

permet alors de déterminer la valeur de l’absorption de l’échantillon à partir d’une mesure de 

réflectance en supposant que l’échantillon a une épaisseur infinie (i.e. toute l’intensité incident 

est soit absorbée, soit diffusée).  

On obtient ainsi un spectre corrigé : l’absorption maximale du matériau correspondant à la 

valeur minimale de /S observée sur le spectre. On détermine alors le gap grâce à la dérivée du 

spectre (voir Figure 1). 

 

Figure 1 : Spectre de réflectance diffuse de l'échantillon S50L. 
Sur cette figure, on peut voir dans l’encart la dérivée du spectre qui permet de remonter à la valeur du gap. 

Nous avons également essayé de déterminer la valeur du gap optique directement par des 

mesures de réflectance diffuse sur des sections polies, afin de minimiser la quantité de poudre 

nécessaire à l’analyse. Pour effectuer ce test, nous avons utilisé l’échantillon x = 0.5. La 

contribution de la résine époxy nécessaire à la mise en forme de la section polie introduit une 

contribution non négligeable qui empêche la détermination du gap. Nous réaliserons donc les 

mesures sur des échantillons sous forme de poudres piégées dans un support. La valeur du gap 

sera déterminée par dérivation des spectres corrigés par l’équation de Kubelka-Munk.  

2.2. Evolution du gap optique avec la substitution du sélénium par du soufre 

Tout d’abord, nous nous intéressons aux échantillons stœchiométriques refroidis 

lentement. Nous avons choisi une plage de mesures qui va permettre d’observer des gaps entre 
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0.75 et 2.5 eV, ce qui est largement suffisant compte tenu de la valeur de gap attendue pour ce 

type de composé (entre 0.9 et 1.5 eV).2–5  

Les différents spectres de réflectance diffuse sont présentés sur la Figure 2. Les spectres ont 

été normalisés entre 0 et 1 afin de bien faire ressortir le décalage de la position du minimum en 

focntion du taux de substitution du sélénium par le soufre. En effet, plus l’échantillon est riche 

en sélénium et plus le minimum observé (i.e. la valeur du gap optique) se décale vers les basses 

énergies jusqu'à atteindre 1.05 eV pour un échantillon CZTSe. Pour un échantillon CZTS, le gap 

obtenu est de 1.48 eV. Les valeurs de gap pour les différentes compositions des échantillons 

mixtes soufre/sélénium sont reportées dans le Tableau 1 : elles sont comprises entre les deux 

valeurs extrêmes correspondant aux échantillons purs. 

  

Figure 2 : Evolution du spectre de réflectance diffuse avec la substitution du sélénium par du soufre. 
Les spectres ont été normalisés afin de mieux faire ressortir le décalage du gap optique en fonction du taux de 

substitution. L’encart représente la dérivée première des différents spectres et les valeurs de gap correspondantes. 
Tous les spectres présentent un artefact à 1.35 eV correspondant  au changement de lampe dans le spectromètre. 

Les différentes valeurs de gap obtenues (voir Tableau 1) sont en accord avec les valeurs 

répertoriées dans la littérature.2–5 

Tableau 1 : Récapitulatif des valeurs de gap optique pour les échantillons analysés stoechiometrique refroidis 
lentement. 

Echantillon S00L S25L S50L S75L S100L 

x (EDX) 0 0.265(2) 0.503(5) 0.798(3) 1 

Gap (eV) 1.05 1.16 1.28 1.43 1.48 

2.3. Effet du refroidissement sur le gap optique 

A présent, nous allons étudier l’influence du type de refroidissement sur la valeur du gap 

optique du matériau. Pour cela, nous allons comparer les spectres d’un échantillon x = 0.50 

ayant subi les deux traitements thermiques. La Figure 3 représente les deux spectres de 

réflectance diffuse des deux échantillons S50L (refroidit lentement) et S50T (trempé). On 

remarque alors que la trempe décale la valeur du gap de 0.1 eV vers les basses énergies. Cela 
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signifie donc qu’un haut niveau de désordre dans le matériau diminue le gap optique, en accord 

avec les résultats des mesures issues d’un autre groupe.6 

  

Figure 3: Evolution du spectre de réflectance diffuse pour un échantillon x = 0.5 ayant subit deux types de 
refroidissement différents : courbe noire : échantillon trempé, courbe rouge : échantillon refroidit lentement 
Nous remarquons que la valeur du gap est influencée par le niveau de désordre du matériau, la valeur du gap 
diminue d’environ 0.1 eV avec un échantillon trempé. L’accident observé à 1.35 eV, correspond à un artefact 

expérimental lié au changement de lampe dans le spectromètre.  

2.4. Effet de la substitution de type A 

Après avoir effectué l’étude sur les échantillons stœchiométriques, nous allons  étendre ces 

mesures aux composés de type A. Pour cela, nous avons analysé tous les échantillons de type A 

que nous avions à notre disposition (correspondant à ceux déjà présentés dans les chapitres 

précédents). 

La Figure 4 présente les spectres de réflectance diffuse de l’échantillon stœchiométrique 

(S50L) et de son équivalent de type A (A50L). Dans l’encart de la figure sont reportées les 

dérivées correspondantes. On remarque tout d’abord que le gap optique du matériau n’est pas 

affecté par la déplétion en cuivre : le maximum observé sur les courbes des dérivées apparait à 

la même énergie. Néanmoins, nous notons également que la transition est bien plus marquée 

sur le spectre des échantillons de type A que celui des échantillons stœchiométriques. 
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Figure 4 : Effet de la substitution de type A sur le spectre de réflectance diffuse pour un composé x = 0.5. 
Nous constatons que la substitution de type A ne modifie pas le gap du matériau par contre elle augmente l’effet de 

la transition sur le spectre.  

Bien que seules les mesures réalisées sur les échantillons x = 0.5 soient présentées ici, ce 

comportement est général, quelque soit la composition x. Afin de vérifier que cette différence 

de réflectance entre les deux types ne provient pas d’une différence de granulométrie des 

échantillons, la partie suivante va s’intéresser à l’étude de l’effet de la granulométrie sur les 

spectres de réflectance diffuse. 

2.5. Effet de la granulométrie sur le spectre de réflectance diffuse 

La granulométrie de l’échantillon est un paramètre qui peut influencer de manière 

déterminante le résultat de l’analyse des spectres de réflectance diffuse. La taille des grains de 

poudre peut influencer le coefficient de diffusion et donc changer l’allure du spectre obtenu. 

Afin de discuter de cette influence sur les spectres de réflectance diffuse, nous allons étudier un 

échantillon x = 0.50 refroidi lentement que nous avons séparé en 4 jeux différents qui ont subi 

des temps de broyage mécanique de plus en plus longs : pas de broyage, broyage de 17 minutes, 

de 32 minutes et de 47 minutes. Tous les broyages ont été effectués à l’aide d’un broyeur 

planétaire avec une vitesse de 500 tours/minute. 

La Figure 5 résume l’ensemble des spectres mesurés. Nous remarquons que dans une 

région autour du minimum observé (jusqu’à 1.5 eV), la forme des spectres est identique, bien 

que le broyage permette d’obtenir des grains de plus petites dimensions. Les valeurs de gap 

déterminées sont reportées dans le Tableau 2. Il n’y a pas de décalage observé jusqu’à un 

broyage de 17 minutes. Pour les temps de broyage supérieurs, le gap diminue de 0.1 eV, comme 

dans le cas d’un échantillon trempé. 
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Tableau 2 : reacpitulatif des valeurs de gaps obtenues à partir d'un échantillon S50L ayant subi des temps de 
broyage mécaniques différents. 

Type Gap (eV) 

Sans broyage 1.12 

Broyage 17 min 1.12 

Broyage 32 min 1.06 

Broyage 47 min 1.04 

 

Nous pouvons donc conclure que le broyage n’a pas d’effet sur la forme du spectre de 

réflectance diffuse, du moins dans une plage d’énergie encadrant la valeur du gap optique. Le 

décalage observé pour des temps de broyage plus long (32 et 47 minutes) pourrait être relié à 

un phénomène d’échauffement qui désordonne le matériau. L’élévation de température 

résultant des frottements mécaniques induits par le broyage peut être assimilée à un recuit. 

Dans ce contexte, l’arrêt brutal du broyage pourrait donc être vu comme une trempe de 

l’échantillon : le spectre de réflectance diffuse se rapproche ainsi de celui observé pour un 

échantillon trempé. De plus, il y a une diminution de l’absorption à la lumière du matériau avec 

le temps de broyage. 

  

Figure 5 : Evolution du spectre de réflectance diffuse avec le temps de broyage mécanique pour un echantillon S50. 
On remarque qu’au-delà de 17 minutes de broyage, celui-ci modifie la valeur du gap, décalage d’environ 0.1 eV. 

L’accident observé à 1.35 eV correspond à un artefact lié au changement de lampe dans le spectromètre.  

Ceci signifie donc qu’une différence de taille de particule ne suffit pas à expliquer la 

différence d’absorption observée entre les échantillons stœchiométriques et les échantillons de 

type A. De plus, en termes de granulométrie, ces deux types d’échantillons sont très proches 

(EDX et DRX). Cette différence de comportement optique pourrait ainsi être liée à la nature du 

désordre au sein de ces deux échantillons : présence de lacunes dans le matériau ou tendance 

des échantillons de type A à limiter le désordre (voir chapitre 4). La transition plus marquée pour 

un échantillon de type A montre une meilleure absorption à la lumière. Il semble donc qu’il 

existe une nette différence d’absorption de la lumière entre un composé stœchiométrique et un 

de type A. C’est d’ailleurs la première fois que ce type de comportement à été observé sur des 
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échantillons sous forme de poudre. Cette différence pourrait être une explication 

supplémentaire de l’amélioration des performances avec les cellules à base de CZTSSe de type A. 

3. Electrochimie 

Après avoir déterminé le gap optique de nos matériaux par des mesures de réflectance 

diffuse, il paraît intéressant de caractériser la nature des porteurs majoritaires ainsi que les 

niveaux d’énergie des bandes plates (niveau de Fermi). Pour ce faire, nous avons utilisé deux 

techniques électrochimiques : la chronoampérométrie et la spectroscopie d’impédance. La 

voltamètrie cyclique a été également utilisée pour essayer de déterminer le gap obtenu par 

électrochimie que l’on nommera gap électrochimique. Cette étude électrochimique a été 

effectuée avec l’aide d’Adèle Renaud et de Mohammed Boujtita du laboratoire CEISAM.  

3.1. Conditions expérimentales 

Les mesures d’électrochimie ont été effectuées à l’aide d’une cellule électrochimique 

composée de trois électrodes (voir Figure 6) : une électrode de travail (ET) correspondant au 

matériau étudié, une contre électrode (CE) (un fil de platine) et une électrode de référence (ER) 

(une électrode au calomel saturé (ECS)). 

  

Figure 6 : schéma du circuit électrochimique à trois électrodes.  
Circuit composé d’une électrode de travail (ET), d’une électrode de référence (ER), d’une contre électrode (CE), d’une 

source de tension, d’un ampèremètre et d’un voltmètre. 

L’électrolyte correspond à une solution conductrice (médiateur rédox), contenant des ions 

mobiles, généralement une espèce réduite et une espèce oxydée. Le potentiel d’oxydoréduction 

du médiateur est donné par la concentration en espèces réduites et oxydées proche de la 

surface du composé à étudier (loi de Nerst). Dans cette étude, deux électrolytes ont étés 

utilisés : eau + LiClO4 (1 M) (couple redox : ClO4
- / Cl-) et eau + H2SO4 (0.5 M) (couple redox : SO4

2- 

/ SO3). 

Nous avons préparé nos échantillons afin qu’ils puissent être mis en contact avec 

l’électrolyte. Les composés ont étés frittés à haute température (600°C) sous forme de pastille 

afin de favoriser le contact entre les différents grains. A la suite de ce recuit, la pastille est 

imprégnée dans de la résine époxy en ayant été préalablement connectée à un fil de cuivre à 
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l’aide de laque d’argent (cf. Figure 7). Ensuite, la face qui sera en contact avec l’électrolyte est 

polie afin d’éliminer toutes impuretés de surface. 

 

Figure 7 : Schéma de l'électrode de travail. 
L’échantillon est préparé sous forme de pastille piégée dans de la résine époxy, un contact arrière est fait grâce à un 

fil de cuivre collé avec de la laque d’argent.  

3.2. L’interface électrolyte/semi-conducteur de type p 

La modélisation de l’interface solide semi-conducteur/électrolyte présentée dans cette 

section proviennent de la thèse d’Adèle Renaud7 ainsi que du livre « Impedance spectroscopy » 

de Vadim F. Lvovoch8.  

Si l’on considère les espèces réduites (Réd.) comme étant des niveaux donneurs d’électrons 

(orbitales occupées) et les espèces oxydées (Ox.) comme étant des niveaux accepteurs 

d’électrons (orbitales vides), il est possible de créer un parallèle avec les niveaux énergétiques 

décrits pour un solide (bande de valence et bande de conduction respectivement).9 Au même 

titre que le niveau de Fermi dans les solides, on peut définir un « pseudo » niveau de Fermi pour 

le couple oxydo-réducteur. Ce niveau électronique intermédiaire entre les orbitales vides et 

occupées correspond en fait au potentiel d’oxydoréduction du médiateur rédox (Figure 8). 

 

Figure 8 : Effet de la mise en contact de l'échantillon avec l'électrolyte.
7
 

Egalisation des niveaux de Fermi lorsqu’il y a formation d’une interface solide/électrolyte pour un semi-conducteur 
de type p. 

Lors de la mise en contact de l’échantillon avec l’électrolyte, il va y avoir un équilibrage des 

niveaux de Fermi grâce au transfert des porteurs de charge majoritaires, de la surface du semi-

conducteur vers l’électrolyte (transfert de trous pour un semi-conducteur de type p).  

Lorsque les niveaux de Fermi s’égalisent, on peut alors observer une différence de potentiel 

interne entre l’électrolyte et le matériau (au niveau de l’interface, il va y avoir une accumulation 

de charges de part et d’autre, c’est le résultat du champ électrique consécutif à cet équilibrage). 

Si le « pseudo » niveau de Fermi de l’électrolyte se situe dans le gap du matériau, il va y avoir 
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une courbure de bandes (sans modification des énergies de bord de bandes). La courbure est 

vers le bas pour un semi-conducteur de type p.  

Cela va induire une migration des porteurs minoritaires en surface (migration d’électrons 

pour un semi-conducteur de type p). La surface du matériau est alors en situation de déplétion 

en porteurs de charge majoritaires. Cette zone définit la zone de charge d’espace (ZCE, 

épaisseur : 10-100 Å). Au niveau de l’électrolyte, il y a deux couches ioniques en contact avec 

cette surface. La première correspond à une couche dense d’ions solvatés (couche de Helmholtz) 

alors que la seconde correspond à une couche plus diffuse (couche de Gouy-Chapman), 

négligeable lorsque la concentration en électrolyte est supérieure à 0.1 M. Une représentation 

de ces différentes couches est montrée sur la Figure 9.  

 

Figure 9 : Représentation des charges à l’interface matériau/électrolyte (adaptée de Lvovich V. F.
8
).  

Il y a accumulation des charges à l’interface semi-conducteur/électrolyte. Les ions de l’électrolyte sont solvatés par 
des molécules de solvant polarisées. 

Etant donné que le solvant est supposé non réactif vis-à-vis du semi-conducteur et compte 

tenu de l’accumulation des charges de part et d’autre de l’interface lors de leur mise en contact, 

aucune réaction électrochimique ne peut avoir lieu. À l’équilibre, rien ne se passe au niveau 

macroscopique, aucun courant n’est détectable. Cependant, l’application d’une tension 

induisant un écart à l’équilibre se traduit par la variation de la densité de charges à l’intérieur de 

chaque milieu responsable de l’existence d'un courant dit courant capacitif (sans toutefois 

transfert de charges d’une espèce à l’autre). Ce courant sera exploité dans les mesures de 

spectroscopie d’impédance.  

3.3. Détermination de la nature du porteur majoritaire 

3.3.1. Photo-électrochimie 

Le niveau de Fermi va se déplacer avec l’application de la tension. Il y a alors une 

modification des courbures de bandes qui se traduit par une différence de concentration en 

porteurs de charge à la surface (Figure 10). Un courant faradique en situation d’accumulation 

des porteurs de charge majoritaires est créé lorsque les densités de porteurs en surface sont 

faibles (situation de déplétion). Ceci se traduit par une saturation du courant de porteurs de 

charge minoritaires (courant de réduction pour un semi-conducteur de type p) (Figure 10). Il y a 
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donc variation des charges en surface qui est décelable par une variation du courant en fonction 

des porteurs de charge en surface. 

L’évolution du courant en fonction du temps (chronoampérométrie) pour des semi-

conducteurs de type p et de type n est différente, ce qui devrait permettre de caractériser le 

type de porteurs majoritaires par une simple mesure I = f(t). Cependant, la Figure 10 présente un 

cas idéal où la résistance du matériau est négligeable et où il n’y a aucune réaction parasite 

(généralement de l’oxygène dissous peut se réduire à faible potentiel).  

 

Figure 10 : Evolution de la courbure de bande en fonction de la tension appliquée pour un semi-conducteur de type 
p (d’après Renaud A.

7
).  

En situation d’accumulation, il y a création de courant faradique. En situation de déplétion, il y a saturation du 
courant de porteurs. 

Afin de déterminer le type de porteurs majoritaires d’un semi-conducteur, il est possible 

d’effectuer des expériences de photo-électrochimie en utilisant la chronoampérométrie. Cette 

technique consiste en l’étude du courant en fonction du temps par l’éclairement de l’interface 

semi-conducteur (SC) / électrolyte. Lorsqu’un semi-conducteur est soumis à un rayonnement 

visible, il va absorber une partie du rayonnement. Cela va se traduire par des transferts de 

charge entre les bandes et la création de paires électron-trou. Ces dernières augmentent donc la 

concentration des porteurs majoritaires et minoritaires dans le matériau. Lorsque le 

semi‐conducteur se trouve en situation de déplétion (potentiel V1), l’éclairement de l’interface 

SC / électrolyte a pour effet d’augmenter le courant dû aux porteurs de charge minoritaires 

(photocourant). On observe alors une augmentation du courant de réduction pour un 

semi‐conducteur de type p. En situation d’accumulation (potentiel V2), il y a création de courant 

faradique, il va y a avoir peu de différence de courant sous éclairement et obscurité. En 

alternant les plages d’éclairement et d’obscurité du semi-conducteur il est ainsi possible de 

déterminer la nature des porteurs de charge majoritaires du matériau. 
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Nous avons ainsi essayé de déterminer la nature des porteurs majoritaires du composé x = 

0.5 stœchiométrique : S50L. Pour cette expérience, nous avons utilisé l’électrolyte eau + LiClO4 

(1 M) avec un pH de 6.23. 

La Figure 11 représente les courbes I = f(t) obtenues par chronoampérométrie pour cet 

échantillon. On remarque aisément une différence entre le courant de réduction sous 

illumination et celui mesuré dans l’obscurité (courbe de gauche, correspondant au potentiel V1 

de la Figure 10). Cette différence est bien supérieure à celle observée pour le courant 

d’oxydation (courbe de droite, correspondant au potentiel V2 de la Figure 10), ce qui permet de 

conclure que ce semi-conducteur est de type p. 

 

 
 

 
Figure 11 : Courbes I = f(t) pour l'échantillon S50L en situation de déplétion (gauche) et en situation d'accumulation 

(droite). 
On remarque que dans la zone de réduction, le photocourant est bien plus important que dans la zone d’oxydation, 

ce qui est typique d’un semi-conducteur de type p. 

Malheureusement, nous n’avons pas pu mesurer un photocourant pour les autres composés 

étudiés, le courant étant trop faible pour être mesurable avec notre potentiostat. Nous avons 

donc décidé de contourner cette difficulté en utilisant la spectroscopie d’impédance 

électrochimique pour déterminer la nature des porteurs majoritaires. 

3.4. Spectroscopie d’impédance électrochimique : relation de Mott-Schottky 

3.4.1. De l’interface à la relation de Mott-Schottky8 

Précédemment, nous avons vu que l’interface matériau/électrolyte est composée de trois 

couches (dont la couche de Gouy-Chapman négligeable avec une concentration en électrolyte 

supérieure à 0.1 M). Les couches de Helmholtz et de ZCE correspondent à des gradients de 

charges avec des capacités distinctes (respectivement CH et CSC) et des charges opposées (∆QH et 

∆QSC) (voir les formules [1-2]) qui conservent l’électronégativité de l’interface. Au niveau de 

l‘interface, il y a également des gradients de potentiel (∆VH et ∆VSC) (cf. Figure 12). Etant donné 

qu’une grande partie de la différence de potentiel est répartie dans la ZCE du semi-conducteur 

(∆VSC >> ∆VH), la capacité dans la ZCE est bien plus petite que celle de la couche de Helmholtz 

(voir la formule [3]). 
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Avec           [2] 

Or                 [3] 

 

Figure 12 : Modélisation de l’interface semi-conducteur / électrolyte (d’après Lvovich V. F.
8
).  

Il y a une grande différence de gradient de potentiel entre la couche ZCE du semi-conducteur et la couche de 
Helmholtz. 

Avec ces informations, nous pouvons faire l’approximation suivante : l’inverse de la capacité 

totale du circuit est égale à la capacité de la ZCE du matériau (voir la formule [4]) puisque les 

capacités sont en série (Figure 12).8  

 

 
 

 

  
 

 

   
 

 

   
 [4] 

La capacité du semi-conducteur est fonction de la différence de potentiel dans la ZCE, d’après la 

relation de Mott-Schottky9,10 : 

 

  
 

 

      
        

Avec NA la densité de charges induites par la présence des niveaux accepteurs, A correspondant 

à la surface de contact semi-conducteur/électrolyte, ε à la permittivité du matériau, ε0 à celle du 

vide. Cela correspond à la différence entre le potentiel imposé au matériau et le potentiel 

lorsque la courbure de bande est nulle (potentiel de bandes plates Vbp) à kT/e près. Cette 

différence est positive pour un semi-conducteur de type p et négative dans le cas d’un type n. 

En effectuant le tracé de C-2 en fonction du potentiel appliqué (graphe de Mott-Schottky), 

nous pouvons déterminer la nature des porteurs (signe de la pente de la droite) ainsi que le 

potentiel de bande plate par extrapolation à l’ordonnée  nulle (C-2 = 0) (Figure 13). 
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Figure 13 : Graphique de Mott-Schottky en fonction du potentiel appliqué pour un semi-conducteur de type p et n 
(adaptée de Renaud A.

7
). 

En fonction du signe de la pente de la droite, on obtient la nature du type de porteurs majoritaires et par 
extrapolation de la droite à l’origine, le potentiel de bande plate. 

3.4.2. Construction du graphique de Mott-Schottky 

Afin de pouvoir tracer le graphique de Mott‐Schottky, il est nécessaire de déterminer la 

capacité de l’interface SC/électrolyte. Pour ce faire, des mesures de spectroscopie d’impédance 

électrochimique ont été réalisées. 

La spectroscopie d’impédance est une technique qui consiste à imposer un potentiel et 

exercer autour de celui-ci une variation de potentiels de faible amplitude (environ 0.1 mV) à 

fréquence variable. En faisant plusieurs acquisitions à différentes valeurs de potentiel, il est 

possible de déterminer l’impédance Z de la chaine électrochimique (interface SC/électrolyte). En 

traçant la partie réelle Zr en fonction de la partie imaginaire Zi, on obtient le diagramme de 

Nyquist. Les hautes fréquences correspondent aux faibles Zr et les basses fréquences aux hautes 

Zr. Grâce à ce diagramme, il est possible de déterminer, par la modélisation, différentes 

grandeurs d’un circuit électrique dont la résistance et la capacité du circuit.7 

Le circuit électrique équivalent à ce circuit électrochimique est généralement représenté 

par le circuit de Randles8 (voir Figure 14a) à deux branches permettant de modéliser le courant à 

la surface du matériau : une branche faradique qui traduit les transferts de charges à la surface 

du matériau et une branche capacitive pour modéliser les fluctuations de charges à l’interface.10 

La résistance en série permet de modéliser toutes les contraintes lors de la circulation des 

charges dans les électrodes ainsi que celles provenant du circuit au-delà des électrodes. En se 

restreignant au domaine des  hautes fréquences, ce circuit peut être approximé par un simple 

circuit RC (voir Figure 14b). Cette approximation est justifiée car les processus faradiques et de 

diffusions sont des processus lents si on les compare aux processus de charge / décharge en 

surface.7  

Semi-conducteur
de type p

Semi-conducteur
de type n

Vbp Vbp

Potentiel

C-2
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Figure 14 : Circuits équivalents pour une cellule électrochimique : (a) Circuit de Randles, (b) circuit simplifié.
7,8

 
Bien qu’il soit nécessaire d’utiliser le circuit(a) pour modéliser parfaitement le système, le circuit simplifié (b) est 

bien suffisant si l’on se restreint aux hautes fréquences. 

Cependant, cette approximation n’est possible que dans le cas d’une interface 

matériau/électrolyte idéale, il n’y a pas de prise en compte de la rugosité, de la porosité et 

suppose un matériau homogène (i.e. pas de phases différentes au niveau de la surface du 

matériau). Pour rendre compte de l’écart à la surface idéale, il est possible d’utiliser un modèle 

de circuit noté CPE (constant phase element) (voir Figure 15).11 Grâce à un paramètre α, ce CPE 

va alors permettre de prendre en compte la déviation en angle par rapport à une capacité pure 

sur le diagramme de Nyquist. Avec ce circuit équivalent, il va être possible de déterminer la 

capacité totale et la résistance de l’interface électrochimique.11  

 

Figure 15 : (a) Circuit équivalent de la cellule électrochimique non idéale pour les hautes fréquences d’oscillation du 
potentiel (1 kHz – 100 kHz). (b) Circuit équivalent généralement utilisé pour modéliser le CPE.

11
  

RQ correspond à la résistance qui traduit l’écart à un circuit capacitif pur (CPE idéal). 

3.4.3. Données expérimentales 

Toutes les données ont été obtenues pour une plage de potentiel de -0.8 V à 0 V par 

rapport à l’électrode de référence, avec un pas de 0.05 V, une amplitude de 0.1 mV, pour des 

fréquences de 100 Hz à 100 kHz. L’électrolyte utilisé est un mélange eau + LiClO4 (1M) avec un 

pH de 5.37. 

La Figure 16 représente le processus de traitement qui a été appliqué sur chaque 

échantillon afin de caractériser la nature des porteurs majoritaires et estimer le potentiel de 

bandes plates du matériau. Ainsi, à partir du diagramme de Nyquist, nous pouvons calculer la 

capacité de l’interface pour chaque tension appliquée en modélisant le spectre d’impédance à 

hautes fréquences (1 kHz à 10 kHz). Ensuite, par la représentation de C-2 en fonction du potentiel 

appliqué, le signe de la pente nous renseigne sur le type de porteurs majoritaires du matériau, 

tandis que l’abscisse à l’origine nous permet de déterminer le potentiel de bandes plates. 

CPE
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Figure 16 : Du spectre d’impédance complexe au graphique de Mott-Schottky pour un échantillon x = 0.5. 
Après avoir acquis le spectre d’impédance complexe, on modélise les hautes fréquences (entre 1 kHz et 10 kHz) avec 
le circuit simplifié de la figure 16b puis avec les valeurs obtenues, on peut construire le graphique de Mott-Schottky. 

La Figure 17 représente les graphiques de Mott-Schottky de tous les échantillons 

stœchiométriques de CZTS à CZTSe ayant subi un refroidissement lent. Tous les échantillons 

présentent une pente correspond au comportement d’un semi-conducteur de type p. 

Le potentiel de bandes plates nous renseigne sur le niveau de Fermi de l’échantillon proche 

du niveau de la bande de valence dans le cas d’un semi-conducteur de type p. Le Tableau 3 

récapitule les valeurs de potentiel de bandes plates (en V et eV) pour tous les échantillons 

étudiés. Afin d’obtenir la valeur en énergie, nous utilisons la formule                  

      avec 4.74 correspondant à la différence d’énergie entre le vide et l’électrode de référence 

au calomel saturée. 

Tableau 3 : Valeur de potentiel de bandes plates des différents échantillons. 

Echantillon S00L S25L S50L S75L S100L 

Ebp (V) -0.57 -0.39 -0.30 -0.34 -0.05 

Ebp (eV) -4.2 -4.4 -4.4 -4.4 -4.6 

 

Il semble que le potentiel de bandes plates augmente avec la valeur de x. Lorsque l’on 

convertit ce potentiel en énergie, on obtient le niveau de Fermi de nos matériaux. On remarque 

alors que le niveau de Fermi semble diminuer avec l’augmentation de la valeur de x. Il est à 

noter que dans le cas de l’échantillon S100L, l’obtention de la valeur de potentiel de bandes 

plates est plus délicate. En effet deux pentes différentes peuvent être identifiées sur la courbe, 

comme si une réaction parasite se produisait en surface de l’électrode. Les valeurs des 

potentiels de bandes plates obtenues seront comparées avec les valeurs de bande de valence 

obtenues par spectroscopie XPS (voir partie 3). 

 /11 )( QRsC  

Diagramme de Nyquist

Echantillon
Modélisation

-0.8 -0.7 -0.6 -0.5 -0.4 -0.3 -0.2

0.00E+000

5.00E+008

1.00E+009

1.50E+009

2.00E+009

2.50E+009

3.00E+009

3.50E+009

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

Equation y = a + b*x

Weight No Weighting

Residual Sum 
of Squares

2.44339E15

Pearson's r -0.99863

Adj. R-Square 0.99635

Value Standard Error

1/C²
Intercept -1.64254E9 1.09047E8

Slope -5.9681E9 1.80495E8

Ebp=-0.275V

Graphique de Mott-Schottky



 

150 
Chapitre 6 : Vers les propriétés optoélectroniques 

S00L S25L 

  
S50L S75L 

  
S100L 

  
Figure 17 : Graphique de Mott-Schottky pour les différents échantillons stœchiométriques de la série refroidis 

lentement. 
On remarque alors que tous les échantillons sont des semi-conducteurs de type p. 

Malheureusement, nous n’avons pas pu effectuer de mesure d’électrochimie sur les 

échantillons de type A, la résistance de la section polie était bien trop importante (supérieure à 1 

MΩ contre   20 Ω pour les composés stœchiométriques). Une explication de la difficulté de faire 

des mesures sur les échantillons de type A est donnée dans la partie 3.6.  

D’autre part, si l’on mesure un même échantillon en début et fin de séance (environ 4 

heures), la valeur du potentiel de bandes plates obtenue est différente (voir Figure 18). Sur la 

figure, on remarque également qu’en fin de séance, une deuxième pente apparait, prouvant 

être reliée à une évolution de l’échantillon dans temps (i.e. réactivité avec l’électrolyte). De ce 

fait, bien que nous ayons pu obtenir des valeurs de potentiel de bandes plates pour les 

différents échantillons, nous restons réservés concernant la reproductibilité de ces mesures. 

-0.7 -0.6 -0.5 -0.4 -0.3

0.00E+000

5.00E+008

1.00E+009

1.50E+009

2.00E+009

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

E
bp

 = -0.57 V

-0.6 -0.5 -0.4 -0.3 -0.2 -0.1

0.00E+000

2.00E+009

4.00E+009

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

E
bp

 = -0.39 V

-0.6 -0.5 -0.4 -0.3 -0.2 -0.1 0.0 0.1

0.00E+000

1.00E+009

2.00E+009

3.00E+009

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

E
bp

 = -0.30 V

-0.6 -0.5 -0.4 -0.3 -0.2 -0.1 0.0

0.00E+000

5.00E+008

1.00E+009

1.50E+009

2.00E+009

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

E
bp

 = -0.34 V

-0.6 -0.5 -0.4 -0.3 -0.2 -0.1 0.0 0.1 0.2

0.00E+000

1.00E+008

2.00E+008

3.00E+008

4.00E+008

1
/C

² 
(1

/F
²)

E (V)

E
bp

 = -0.05 V



 

151 
Chapitre 6 : Vers les propriétés optoélectroniques 

 

Figure 18 : Graphique de Mott-Schottky en fonction du potentiel imposé pour l’échantillon S50L en début (gauche) 
et en fin de séance (droite). 

On voit que, bien que le comportement reste de type p, la valeur du potentiel de bandes plates extrapolé varie 
d’une expérience à l’autre. 

3.5. Détermination du gap électrochimique 

Dans la littérature, la voltamétrie cyclique a été utilisée pour déterminer le gap 

électrochimique, le niveau des bandes de conduction et de valence de différents chalcogénures 

dont CZTSSe.12–15 Cette technique consiste à mesurer le courant en fonction du potentiel, variant 

linéairement et formant un cycle fermé, on mesure alors n cycles pour obtenir un 

voltamogramme cyclique. Sur le voltamogramme, la position du pic de réduction est assimilée 

au niveau de la bande de valence et celle du pic d’oxydation à celui de la bande de conduction : 

                     

                    

La publication de Jadhav et al.15 présente des résultats qui peuvent être comparés avec les 

nôtres. En effet, les auteurs utilisent le même électrolyte avec la même concentration. Par 

contre, la mise en forme des électrodes étudiées est différente puisque les mesures ont été 

réalisées sur des échantillons préparés par voie colloïdale et déposés sur une électrode d’or. 

La Figure 19a représente l’évolution des voltamogrammes pour tous les échantillons 

stœchiométriques qui ont pu être analysés en électrochimie. La Figure 19b représente les 

voltamogrammes provenant de la publication de Jadhav et al.15 Nous observons une variation de 

la position des pics d’oxydoréduction d’un échantillon à l’autre donc en fonction de x. Pourtant, 

la différence entre le pic de réduction et d’oxydation est bien moins importante que celle 

observée dans la publication de Jadhav et al.15 Cette différence, est bien trop faible (pas plus de 

0.6 eV) pour être interprétée comme le gap électrochimique. 
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(a) (b) 

 
Figure 19 : Comparaison de l’évolution du voltamogramme pour les échantillons stœchiométriques obtenus sur nos 

échantillons (a) et extrait de la publication
15

 (b). 
Condition : H2SO4 (0.5 M) + eau, l’électrode de référence du cas (a) est une électrode au calomel saturé alors que 

dans le cas (b) il s’agit d’une électrode normale à hydrogène. Ceci peut expliquer les différences de valeurs de 
potentiel obtenues. 

Il est donc clair que pour nos échantillons, les pics d’oxydoréduction observés 

correspondent à une réaction parasite en surface. De plus, cette explication vient renforcer 

l’observation déjà réalisée lors des expériences de spectroscopie d’impédance où pour un même 

échantillon il y a une différence entre l’état de surface en début et fin de séance. Il semble ainsi 

que la préparation de nos échantillons ne soit pas suffisante pour obtenir des informations sur le 

gap électrochimique du matériau. De plus une étude dans un domaine en énergie plus 

importante aurait été également nécessaire. 

3.6. Caractérisation de la surface de la section 

Afin d’essayer de comprendre les difficultés rencontrées lors de nos mesures 

électrochimiques, nous avons étudié la surface des échantillons par microscopie électronique à 

balayage. Dans cette partie, sont présentés à titre d’exemple les résultats concernant le 

composé x = 0.5. Cependant, les observations faites sur cet échantillon sont bien représentatives 

de ce qui a été observé pour les autres composés de la série. 

En regardant l’image MEB de cet échantillon (cf. Figure 20), nous remarquons que bien que 

frittée à 600°C, la pastille est poreuse. L’électrolyte peut donc très facilement s’infiltrer dans le 

matériau, ce qui peut expliquer la faible reproductibilité de nos mesures électrochimiques. Cette 

infiltration conduit à une augmentation de la surface active avec le temps. Malheureusement, 

comme nous l’avons vu dans le chapitre 3, augmenter la température de frittage pour améliorer 

la compacité de la pastille, est une source de dégradation de la phase CZTSSe, favorisant la 

croissance de phases secondaires. 
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Figure 20 : Image MEB en mode BEI pour l'échantillon x = 0.5. 
On remarque que l’échantillon est poreux. 

D’autre part, comme mentionné précédemment nous n’avons pas réussi à obtenir une 

réponse électrochimique des échantillons de type A. La résistance des sections étant beaucoup 

trop élevée (supérieure à 1 MΩ contre   20 Ω pour les composés stœchiométriques). Afin de 

déterminer l’origine de cette résistance électrique élevée, nous avons effectué des images MEB 

en mode BEI d’un échantillon x = 0.5 de type A (cf. Figure 21). 

Non seulement la compacité de la pastille est faible, mais nous pouvons également 

observer la présence de nombreuses impuretés. Ces impuretés sont très souvent de type ZnQ (Q 

= S, Se), leurs températures de frittage s’effectuent à très hautes températures (point de fusion 

supérieur à 1100°C)16,17. La présence de ces multiples impuretés est à l’origine de la faible 

compacité des pastilles des composés de type A qui se traduit par une résistance électrique très 

élevée (de l’ordre du MΩ). 

 

Figure 21 : Image MEB en mode BEI pour l'échantillon x = 0.5 de type A. 
Cet échantillon ne semble pas fritté et présente beaucoup de phases secondaires. 

Ces résultats montrent sans ambigüité que la méthode utilisée pour mettre en forme nos 

échantillons doit être améliorée afin de pouvoir réaliser des mesures électrochimiques 

reproductibles (i.e. dépôt sur électrode). 

Cependant, malgré les problèmes de mise en forme des composés, cette étude 

électrochimique nous a permis de déterminer sans ambigüité que tous les composés CZTSSe 

sont des semi-conducteurs de type p et qu’ils sont photoactifs. Il reste à savoir si les données de 

potentiel de bandes plates obtenues dans notre étude peuvent être mises en relation avec les 

résultats de spectroscopie XPS présentés dans la partie suivante. 
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4. Spectroscopie de photoélectrons (XPS) 

Nous avons entrepris une étude XPS sur la même série d’échantillons stœchiométriques 

mixtes (S/Se) étudiés en électrochimie (Tableau 3). Nous nous sommes également intéressés à 

l’impact de la non stœchiométrie en cuivre puisque de nombreuses études tant sur couches 

minces que sur matériaux massifs ont mis en évidence un phénomène de déplétion en surface. 

Ces travaux ont été réalisés avec la participation de S. Harel. 

4.1. Préparation des échantillons 

Afin de pouvoir effectuer les analyses par XPS, il est important d’avoir des échantillons plans 

avec peu de contamination en surface. Nous avons, pour cela, mis en forme nos poudres sous 

forme de pastille de 0.6 mm de diamètre. Les pastilles sont ensuite toutes recuites à 350°C en 

tube scellé sous vide afin de s’affranchir d’une oxydation éventuelle de la surface des grains. 

L’ouverture des tubes a été faite en boîte à gants. Des fragments de pastilles ont été ensuite 

« montés » sur du scotch carboné et transférés rapidement dans le spectromètre. 

4.2. Condition d’analyse 

Les mesures XPS ont été faites sur un spectromètre Kratos AXIS Ultra. Pour chaque 

échantillon, les spectres larges ainsi que les pics Zn 2p3/2, Cu 2p3/2, Sn 3d, S 2p / Se 2p et la bande 

de valence (BV) ont été enregistrés. Les spectres du composé stœchiométrique pur soufre ont 

été enregistrés lors d’une étude précédente. La zone d’analyse couvre une surface de 300 µm x 

700 μm. 

Les pics C 1s et O 1s ont permis d’évaluer le niveau de « contamination » de la surface des 

échantillons. Pour l’ensemble des composés, le pic O 1s est de faible intensité et sensiblement 

identique pour tous, ce qui traduit un faible taux de contamination. Concernant l’échantillon 

S75L, nous n’avons pas pu le retenir car une contamination avec de l’iode a été détectée et nous 

n’avons malheureusement pas pu l’exploiter. Pour plus d’informations sur les conditions 

d’analyse, voir annexe 3. 

4.3. Détermination de la position du haut de la bande de valence 

En XPS, la position du haut de la bande de valence est repérée par rapport au niveau de 

Fermi fixé à 0 eV. La bande de valence des composés CZTSe-CZTS est constituée principalement 

des orbitales d du cuivre hybridées avec les orbitales p du sélénium et/ou du soufre.18 Les 

valeurs du haut de la bande de valence (VBM) ont été déterminées par extrapolation linéaire du 

haut de la bande valence pour une intensité nulle. La Figure 22 montre l’évolution des bandes de 

valence pour les composés étudiés. 

La position du haut de la bande de valence de l’échantillon S00L se situe à +0.25 eV. Pour le 

l’échantillon S100L le haut de la bande de valence se décale vers les plus grandes énergies de 

liaisons (0.5 eV). La position du haut de la bande de valence de l’échantillon S50L se situe entre 

ces 2 valeurs extrêmes ( 0.4 eV). Pour l’échantillon S25L, la valeur est identique à celle du 

composé pur Se alors qu’avec le composé A25L, la valeur du haut de la bande de valence est à 

0.7 eV par rapport au niveau de Fermi. 
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Figure 22 : Evolution de la bande de valence avec la valeur de x pour des échantillons stœchiométriques refroidis 
lentement. 

L’extrapolation linéaire du haut de la bande de valence permet de montrer que lorsque x augmente le haut de la 
bande de valence se déplace vers les hautes énergies de liaison. 

Grâce aux valeurs des bandes interdites issues des mesures de réflectance diffuse, nous 

avons construit une vue schématique de l’évolution des positions de la bande de valence et de la 

bande de conduction pour les 4 échantillons (Figure 23). Le niveau de Fermi est plus proche de la 

bande de valence ce qui indique que ce sont des semi-conducteurs de type p. Ce résultat est en 

accord avec les mesures de spectroscopie d’impédance et de photo-électrochimie. Par contre, 

pour l’échantillon de type A, on ne peut plus affirmer que ce composé soit un semi-conducteur 

de type p. 

 

Figure 23 : Evolution de la position des bandes de valence et de conduction en fonction de la valeur de x. 
Les valeurs de bandes interdites sont issues des mesures de réflectance diffuse, le niveau de Fermi est fixé à 0 eV et 

les positions du haut des bandes de valence sont déterminées à partir des mesures XPS. 
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4.4. Compositions de surface 

La composition de surface a été déterminée à partir des pics Zn 2p3/2, Cu 2p3/2, Sn 3d5/2 et S 

2p Se 3p pour les échantillons stœchiométriques et pour un échantillon de type A. On sonde 

entre 3 et 10 nm. 

4.4.1. Echantillons stœchiométriques 

Les aires des pics du Cu, Zn et Sn restent constantes dans la série des composés 

stœchiométriques ce qui se traduit par des pourcentages atomiques Cu, Zn et Sn constants. Les 

doublets Se 3p et S 2p se superposent. L’affinement des pics a été réalisé en utilisant des 

fonctions pseudo Voigt et en imposant une valeur de couplage spin-orbite pour chacun des 

doublets issus des composés purs S ou Se. Les facteurs de sensibilité relatifs ont été attribués en 

accord avec les pics utilisés pour l’analyse. 

La Figure 24 représente les doublets Se 3p et S 2p pour les échantillons S25L et S50L. Les 

valeurs de x pour S50L et S25L sont 0.52 et 0.26 respectivement en bon accord avec ceux 

attendus (valeur EDX : 0.503(5) et 0.263(2) pour S50L et S25L respectivement). 

 

Figure 24 : Décomposition des massifs correspondant aux doublets Se 3p et S 2p pour les échantillons S50L (spectre 
de gauche) et S25L (spectre de droite). 

Grâce au spectre de zone du doublet Se 3p et S 2p, nous retrouvons un rapport de x en surface comparable à celui 
du cœur du matériau. 

Les pourcentages des différents cations ont été calculés à partir des aires sous les pics Cu 

2p3/2, Zn 2p3/2 et Sn 3d5/2. Des fonctions asymétriques ont été utilisées pour décrire au mieux les 

aires sous les pics. Le type de fond continu a aussi été choisi en fonction de la forme du pic. Dans 

ces conditions, les pourcentages de Cu, Zn, Sn et (S + Se) déduits sont rassemblés dans le 

Tableau 4. 
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Tableau 4 : Pourcentages de Cu, Zn, Sn (S +Se) obtenus par l’analyse quantitative de la surface des échantillons 
stœchiométriques. 

Pour un échantillon stœchiométrique, les pourcentages en cations attendus sont 25 %, 12.5 % et 12.5 % 
respectivement pour Cu, Zn et Sn. 

Echantillon %Cu %Zn %Sn %(S + Se) x (XPS) 

S00L 30.0(6) 9.9(3) 13.9(6) 46.2(6) 0 

S25L 24.2(6) 7.6(3) 11.1(3) 57.0(9) (14.2 + 42.8) 0.25 

S50L 28.5(6) 9.4(3) 14.5(3) 47.6(9) (23.8 + 23.8) 0.50 

S100L 26.7(9) 9.5(6) 16.1(6) 47.7(9) 1 

 

La composition en surface des échantillons stœchiométriques montre que, bien que la 

composition cationique est modifiée (excès de cuivre et d’étain et déficit de zinc), le rapport 

soufre/sélénium n’est pas différent de la surface au cœur du matériau. Au vu de la composition 

cationique obtenue, Il pourrait s’agir de substitution de type C (3Zn  2CuZn + SnZn) intervenant 

en surface qui pourrait avoir une influence non négligeable sur les propriétés optoélectroniques. 

4.4.2. Cas de l’échantillon Cu1.7Zn1.15SnSSe3 (A25L) 

La teneur en Cu influence les propriétés optoélectroniques et les phénomènes de « 

déplétion » en Cu sont très souvent observés tant dans les couches minces que dans les 

matériaux massifs.19 Par exemple, pour les cellules solaires à base de CIGSe, les hautes 

performances ne sont obtenues que lorsqu’il existe une zone déplétée en Cu à la surface de 

l’absorbeur favorisant l’alignement des bandes à l’interface avec la couche tampon. Dans les 

composés CZTS, (purs S) ce phénomène a été également mis en évidence.  

Pour compléter cette étude XPS, nous avons donc sélectionné deux échantillons de même 

composition x = 0.25 mais de teneur en Cu différente (S25L et A25L) afin de les comparer. Les 

spectres du Cu 2p3/2, Zn 2p3/2 et Sn 3d5/2 présentent systématiquement une deuxième 

contribution vers les faibles énergies de liaison. La Figure 25 représente le spectre allant de -1 eV 

à 12 eV dans laquelle les bandes de valence et le doublet de Zn 3d sont visibles. La forte 

diminution de l’intensité de la BV du composé de type A s’explique par la diminution de la 

contribution des orbitales Cu 3d18 alors que l’intensité du pic Zn 3d, situé aux environ de 10.5 eV, 

augmente fortement. L’analyse quantitative de la surface confirme le très grand 

appauvrissement de la surface en cuivre puisque l’on passe de 24.2 % à 4.1 % pour S25L à A25L 

respectivement. Simultanément, le pourcentage en zinc passe de 7.6 % à 21 %. Les pourcentages 

sont rassemblés dans le Tableau 5. 

 Tableau 5 : Pourcentages de Cu, Zn, Sn (S +Se) obtenus par l’analyse quantitative de la surface de l’échantillon 
A25L. 

Echantillon %Cu %Zn %Sn %(S + Se) 

A25L 4.1(6) 21.0(6) 14.3(3) 60.6(9) (15.6 + 45.0) 
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Figure 25 : Comparaison de la zone -1 eV à 12 eV pour les échantillons S25L et A25L. 
On peut remarquer un effondrement du haut de la bande de valence ainsi qu’une augmentation du pic Zn 3d sur le 

spectre de la région allant de -1 eV à 12 eV pour l’échantillon de type A. 

Comme nous l’avons déjà expliqué, la composition en surface des échantillons de type A est 

fortement déplétée en cuivre et excédentaire en zinc. La composition est très différente de celle 

du volume du matériau. 

5. Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons déterminé la valeur de gap optique pour tous les échantillons 

de la série stœchiométrique grâce à la réflectance diffuse. Elles sont en bon accord avec les 

valeurs de la littérature2–5. La valeur de gap du matériau passe de 1.05 à 1.48 eV de CZTSe à 

CZTS. Il se trouve également qu’un échantillon trempé présente un écart de -0.1 eV sur le gap 

par rapport à un échantillon refroidi lentement. 

En utilisant les mesures d’électrochimie et en combinant les mesures de réflectance et de 

spectroscopie XPS, nous avons pu déterminer que les trous étaient les porteurs majoritaires 

pour ces composés excepté pour l’échantillon A25L que l’on ne peut plus vraiment qualifier de 

semi-conducteur de type p.  

Nous avons pu étudier l’influence de la valeur de x sur la position du haut de la bande de 

valence par des mesures XPS. Le haut de la bande de valence se déplace vers les faibles énergies 

de liaison avec l’augmentation de la valeur de x. Grâce à la mesure de spectroscopie 

d’impédance, nous avons également pu retrouver le même comportement avec un déplacement 

du niveau de Fermi de notre matériau vers les plus basses énergies en même temps que 

l’augmentation de la valeur de x.  

Dans la Figure 26 nous avons comparé les niveaux énergétiques des différents composés 

étudiés, en combinant les résultats issus de la réflectance diffuse (Egap), de la spectroscopie 

d’impédance (EF) et de la spectroscopie XPS (BV). Cependant, ces résultats sont préliminaires 
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compte tenu de la difficulté rencontrée à mettre en forme les électrodes, conduisant à une 

faible reproductibilité des mesures électrochimiques. 

 

Figure 26 : Evolution de la position des bandes de valence et de conduction en fonction de la valeur de x. 
On remarque alors que le transfert de charge est plus favorable plus la valeur de x diminue. 

La composition de surface de nos échantillons a été étudiée par XPS. Pour les échantillons 

stœchiométriques, la composition de surface semble suivre une substitution de type C (3Zn  

2CuZn + SnZn). La composition cationique en surface de tous les échantillons étudiés semble 

indépendante de la valeur de x. 

Concernant les échantillons de type A, l’analyse XPS, la composition en surface est 

fortement appauvrie en cuivre et excédentaire en zinc de manière beaucoup plus importante 

que la composition représentative du cœur du matériau. 

Malheureusement, les mesures d’électrochimie sur les échantillons de type A n’ont pas été 

possibles notamment à cause d’un mauvais frittage de la pastille engendré par la présence 

importante de phases secondaire.  
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Chapitre 7 : Conclusion générale et 

perspectives 

1. Rappel des principaux résultats 

Au cours de cette thèse, nous avons essayé de préciser et d’améliorer la connaissance du 

matériau CZTSSe. C’est d’ailleurs dans cette optique que nous avons opté pour une étude sur 

des poudres synthétisées à haute température afin de pouvoir contrôler de manière très précise 

la composition de nos échantillons par rapport à des échantillons synthétisés sous forme de 

couches minces. 

Afin d’obtenir une très bonne connaissance de nos échantillons, nous avons effectué une 

approche méthodique et systématique. Chaque échantillon a été caractérisé par diffraction des 

rayons X sur poudre et par analyse EDX afin d’avoir une connaissance précise de la composition 

et la présence éventuelle de phases secondaires. Avec cette approche, nous nous sommes 

assurés de toujours disposer d’échantillons de bonne qualité pour toutes les études de 

caractérisation. 

Les performances des cellules solaires avec un absorbeur CZTSSe sont bien meilleures que 

celles obtenues avec un absorbeur pur séléniure CZTSe. Pourtant, très peu d’études ont été 

consacrées à la caractérisation fine des propriétés structurales de ces matériaux en regard de 

leurs propriétés d’absorption. Nous avons donc fait le choix de focaliser l’ensemble de nos 

études sur les échantillons mixtes soufre / sélénium.  

Nous avons conclu qu‘une solution solide existe dans tout le domaine de composition de 

CZTSe à CZTS. L’évolution des paramètres de maille en fonction de x nous a permis de définir 

une équation de régression linéaire (pour un refroidissement donné) du paramètre de maille a, 

valable pour plusieurs méthodes de synthèse, permettant d’effectuer un second contrôle de la 

valeur de x (S/(S+Se)) déterminée par EDX. Nous avons également pu démontrer que la valeur 

de x peut être déterminée par la RMN de l’étain 119. Cette technique présente l’avantage de 

pouvoir être utilisée sur une large gamme d’échantillons CZTSSe même en présence d’une 

quantité importante de phases secondaires comme par exemple Zn(S,Se) ou même Sn(S,Se). 

D’autre part, il est apparu clairement que le modèle structural stannite n’est pas adapté 

pour décrire la structure des composés CZTSe-CZTS : seule la structure kësterite doit être 

retenue. Par contre, lorsque l’on s’est intéressé à l’agencement des atomes de cuivre et de zinc 

sur les plans z = 1/4 et z = 3/4, nous avons remarqué que, quelque soit la composition de 

l’échantillon ou le refroidissement, les atomes Cu et Zn sont distribués de manière totalement 

aléatoire. Il est donc nécessaire de décrire la structure de tous ces composés selon le modèle 

structural kësterite désordonnée (     ). Afin de pouvoir tirer ces conclusions, nous avons dû 

utiliser l’ensemble des techniques de diffractions disponibles : la diffraction conventionnelle et 

résonnante des rayons X sur poudre et monocristaux ainsi que la diffraction des neutrons. Nous 

avons clairement pu mettre en lumière que la diffraction conventionnelle des rayons X n’est pas 

suffisante pour différencier les atomes de cuivre et de zinc sur les sites cristallographiques 2c et 
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2d alors que celle-ci était suffisante pour différencier la structure kësterite et stannite 

(permutation Cu/Zn sur le site 2a). Nous avons montré que la seule technique permettant 

d’obtenir des conclusions réellement fiables pour cette étude est la diffraction des rayons X sur 

monocristal en condition résonnante. 

Le fait que seule la diffraction des rayons X sur monocristal en condition résonnante nous 

ait permis d’observer des différences au niveau des trois formes de la structure kësterite 

(kësterite ordonnée (Cu en 2c et Zn en 2d), désordonnée (distribution aléatoire entre Cu et Zn 

sur les sites 2c/2d) et inversée (Cu en 2d et Zn en 2c)) s’explique par la très faible différence 

entre les facteurs de forme atomiques pour ces deux atomes. La contribution des atomes de Cu 

et Zn dans les plans z = 1/4 et z = 3/4 est additive pour les raies dont l’indice l est pair. En 

revanche, pour les raies dont l’indice l est impair, la contribution est soustractive, donnant des 

intensités faibles et dépendantes de la répartition des atomes sur les deux sites. Néanmoins, la 

diffraction des rayons X en condition résonnante sur monocristal ne nous a pas permis de 

conclure sur le modèle de substitution à adopter pour les cristaux de type A. Par contre, nous 

sommes désormais certains que les lacunes sont bien localisées sur le site 2a. Nous avons donc 

utilisé la substitution la plus favorable (Cu2a + Cu2c  Zn2c + VCu(2a)). 

Grâce à la diffraction haute résolution des rayons X sur poudre au synchrotron, nous avons 

pu réaliser l’étude de la microstructure des composés de la série stœchiométrique afin de 

mettre en lumière l’influence de la nature des anions dans la structure et du refroidissement de 

l’échantillon sur les microdéformations. Ces dernières deviennent plus importantes pour des 

échantillons trempés et présentent un minimum pour un échantillon x = 0.5. La taille des 

cristallites, quant à elle, semble peu influencée par la nature des anions ou par le 

refroidissement. 

Si la diffraction des rayons X ou des neutrons nous a permis une caractérisation de l’ordre à 

longue distance, la RMN s’est avérée très complémentaire pour remonter aux propriétés 

structurales à courte distance. Cette technique fournit une sonde locale représentative de la 

somme des environnements des atomes sondés dans l’échantillon. 

La RMN de l’étain 119 permet en particulier de remonter à l’environnement anionique (1ère 

sphère de coordination) et cationique (2ème sphère de coordination). On a pu ainsi montrer que 

les anions sont distribués aléatoirement. Les spectres RMN ont en effet été interprétés dans le 

cadre d’un modèle où l’étain est au centre de tétraèdres SnSmSe4-m (m entier ≤ 4) distribués de 

manière aléatoire respectant la loi binomiale. Cette conclusion a été confortée par la diffraction 

des rayons X car aucune surstructure liée à une mise en ordre des anions n’a pu être observée. 

Le désordre cationique quant à lui, caractérisé sur le spectre par un élargissement 

asymétrique des raies, est limité par un refroidissement lent du composé ou par la présence de 

lacunes de type A. De plus, nous avons pu mettre en évidence la signature caractéristique de la 

présence de lacunes dans le modèle de substitution de type A : une raie supplémentaire 

observée associée à chaque raie caractéristique d’un tétraèdre donné. Nous avons également 

confirmé l’observation préalablement faite sur l’échantillon pur soufre : les lacunes de cuivre 

n’impactent pas 4 atomes d’étain mais seulement 2 ce qui permet de conclure qu’elles 

s’organisent en ligne. 
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L’étude du désordre a également pu être réalisée par la RMN du sélénium 77. Aboutissant 

aux mêmes conclusions, cette sonde présente l’avantage de pouvoir être utilisée sur des 

échantillons ne présentant pas d’étain dans la structure, par exemple si l’on substitue de l’étain 

par du germanium. 

Nous avons pu initier la caractérisation des propriétés optoélectroniques de nos matériaux 

grâce à la réflectance diffuse, l’électrochimie et la spectroscopie XPS. Il est cependant dommage 

que la reproductibilité des mesures d’électrochimie soit limitée par la porosité et la réactivité de 

la surface. Les échantillons de type A n’ont simplement pas pu être mesurés. Nous avons pu 

déterminer la valeur de gap optique pour tous les échantillons par réflectance diffuse. La valeur 

de gap du matériau passe de 1.05 à 1.48 eV de CZTSe à CZTS. Un échantillon trempé présente un 

écart de -0.1 eV sur le gap par rapport à un échantillon refroidi lentement avec un rapport x 

équivalent. Il semble également qu’un matériau de type A présente une meilleure absorption de 

la lumière par rapport à un échantillon stœchiométrique, la transition ainsi que la différence 

entre le minimum et le maximum d’absorption est bien plus importante sur le spectre de 

réflectance diffuse. De plus, nous avons pu étudier l’influence de la valeur de x sur le niveau du 

haut de la bande de valence par l’analyse XPS. Nous constatons que le niveau du haut de la 

bande de valence diminue avec l’augmentation de la valeur de x. Grâce aux mesures de 

spectroscopie d’impédance, nous retrouvons un comportement similaire pour le niveau de 

Fermi avec une diminution de celui-ci avec l’augmentation de la valeur de x. Ces techniques nous 

ont également permis de vérifier que nos échantillons sont des semi-conducteurs de type p. 

La composition de la surface des échantillons stœchiométriques déterminée par 

spectroscopie XPS semble suivre une substitution de type C (3Zn  2CuZn + SnZn) alors même 

que la composition anionique semble la même qu’au cœur du matériau. Dans le cas des 

échantillons de type A, la constatation n’est pas la même étant donné que la composition de 

surface est alors fortement appauvrie en cuivre et excédentaire en zinc. Cela semble être une 

différence intrinsèque de ce type de matériau. Nous avons également pu voir, grâce à l’analyse 

EDX, que l’écart à la stœchiométrie est d’autant plus grand que le taux de substitution du 

Sélénium par du Soufre est faible. Cette constatation complète les précédents résultats de 

l’équipe sur les échantillons extrêmes purs soufre et purs sélénium.  

2. Perspectives 

Les perspectives au sein de l’équipe, pourraient porter sur plusieurs aspects : 

 Des investigations supplémentaires par RMN. 

 Des études par microscopie électronique en transmission. 

 Etudes supplémentaires sur les échantillons de type A. 

 Nouvelles voies de synthèse et de mise en forme des composés notamment pour des 
analyses en électrochimie. 

Il serait intéressant de poursuivre l’étude du désordre cationique par RMN afin d’essayer de 

comprendre le mécanisme sous-jacent qui pourrait expliquer une telle limitation du désordre. 

Faute de temps, je n’ai pas pu synthétiser d’autres échantillons de type A avec un niveau de 

lacune suffisant pour être observable en RMN. Ces travaux pourraient permettre une meilleure 

décomposition des raies correspondant aux tétraèdres et aux lacunes de cuivre afin d’en 
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ressortir un nombre d’anions impliqués autour des lacunes de types A pour tous les échantillons 

mixtes CZTSSe. Il serait alors nécessaire de comprendre la structure locale et le regroupement de 

la formation de complexes de défaut de type A [VCu+ZnCu] et [CuZn+ZnCu] ainsi que leur 

interaction mutuelle. Pour les trois sondes RMN utilisées dans ce manuscrit, de nouvelles études 

expérimentales ou théoriques pourraient être réalisées sur des composés CZTS ou CZTSe, au lieu 

de composés sulfoséléniures. Cela permettrait de réduire la complexité du signal RMN afin de se 

focaliser uniquement sur les cations, étant donné que le désordre cationique et la distribution 

anionique ne sont pas liés. 

Des expériences de microscopie électronique en transmission à haute résolution ont été 

initiées lors de la fin de ma thèse afin de poursuivre l’étude du désordre et des 

microdéformations. Cette approche permet d’avoir une visualisation directe de l’agencement 

des atomes dans la structure mais également de vérifier à la fois la distribution des anions et des 

microdéformations dans la série. Les premiers résultats semblent indiquer qu’il existe un niveau 

d’ordre anionique local (échelle de l’ordre de quelques 10 nm) et de microdéformations 

notablement différents pour les échantillons S25T et S00L, en accord avec les résultats de RMN 

(chapitre 4) et de microstructure (chapitre 3).  

Les cellules solaires avec un absorbeur de type CZTSSe permettant d’atteindre les 

rendements les plus importants sont obtenues à partir de compositions déficitaire en cuivre et 

excédentaire en zinc, il semble donc encore nécessaire de poursuivre l’étude de ce type 

d’échantillon. Un approfondissement de l’étude par XPS serait très intéressant. Nous avons pu 

observer une déplétion importante en cuivre en surface pour ces échantillons. Il reste bien sûr à 

déterminer si cette déplétion est un phénomène favorable ou non pour les cellules solaires car 

elle impacte probablement fortement les performances de celles-ci. Par contre, le processus 

pour synthétiser des échantillons de type A, B ou A+B de bonne cristallinité et ne présentant pas 

de phases secondaires étant complexe, c’est donc un investissement en temps non négligeable. 

Bien sur, la synthèse d’autres échantillons de type A plus déficitaires en cuivre permettrait 

également de conclure sur le modèle de substitution à adopter lors des affinements par la 

diffraction des rayons X sur monocristal en condition résonnante. Avec un grand nombre 

d’échantillons déficitaires, il serait possible d’explorer également la zone de stabilité des 

échantillons mixtes CZTSSe à l’écart à la stœchiométrie. Cette étude pourrait compléter les 

études précédentes de l’équipe sur les échantillons CZTS et CZTSe.  

De plus, au vu des résultats obtenus par électrochimie, il est également clair qu’il faut 

poursuivre cette approche afin de pouvoir obtenir des résultats reproductibles. Par contre, il est 

très important d’améliorer le protocole pour mettre en forme l’échantillon voir d’aller plus loin 

en explorant d’autres méthodes de synthèse afin de pouvoir par exemple directement déposer 

la phase CZTSSe sur une électrode. Avec d’autres méthodes de synthèse, il serait possible de se 

rapprocher d’échantillons préparés sous forme de couches minces et d’explorer d’autres 

techniques d’analyse plus adaptées pour ceux-ci (Raman, Spectroscopie UV-Visible de 

transmittance…) tout en les comparant aux échantillons céramiques utilisés dans ce manuscrit 

que l’on pourrait qualifier de références vu la connaissance que l’on a de ceux-ci. 

De manière plus générale, la perte de performance la plus importante pour les matériaux 

CZTSSe est l’apparition de bandes intermédiaires dans le gap du matériau.1–5 L’apparition de ces 
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bandes provient principalement du désordre sur les plans z = 1/4 et z = 3/4. Bien qu’une vitesse 

de refroidissement lente augmente de manière indéniable l’ordre dans le matériau (au moins à 

l’échelle locale), le problème n’est absolument pas réglé. Afin de pouvoir éliminer les bandes 

intermédiaires dans le matériau, il est possible de remplacer les atomes de Cu et Zn par des 

atomes plus lourds pour augmenter la constante diélectrique et la barrière énergétique 

d’échange de ces sites. Selon plusieurs équipes, la substitution du zinc par du cadmium 

augmente l’efficacité des cellules,6–9 alors même qu’il n’y a pas d’augmentation de l’énergie de 

formation des défauts Cu-Cd comparativement à ceux de Cu-Zn. Lorsque l’on s’intéresse à la 

substitution du cuivre par de l’argent, la théorie prédit une plus grande barrière énergétique 

d’échange entre Ag-Zn comparativement à Cu-Zn. L’expérience réalisée à l’heure actuelle 

semble indiquer la suppression des bandes intermédiaires dans le gap.10–12 Cependant, une trop 

grande concentration en Ag change le type de porteurs majoritaires, le semi-conducteur devient 

alors de type n et introduit également des problèmes supplémentaires au niveau de l’interface. 

Bien sûr, il reste de nombreux travaux à réaliser afin de comprendre comment chaque 

substitution impacte les propriétés de l’absorbeur. Bien entendu, il ne faut pas négliger d’autres 

types de substitutions qui pourraient encore améliorer les performances des cellules. 
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Annexe 1 : Spectroscopie RMN 

1. Généralités RMN 

La spectroscopie RMN repose sur la mesure de l’aimantation nucléaire au sein d’un champ 

magnétique statique intense noté B0. Cette aimantation est modifiée par un champ de 

radiofréquence Brf plus faible. Pour qu’un noyau soit observable en RMN, il doit posséder un spin 

nucléaire non nul.  

Dans le cas de CZTSSe qui est un composé diamagnétique (comportement d’un matériau qui 

crée une faible aimantation en opposition avec le champ extérieur lorsqu’il est soumis à un 

champ magnétique), les noyaux sont soumis à toutes les interactions : les interactions des 

déplacements chimiques, les couplages dipolaires, les couplages J et à l’interaction quadripolaire 

(seulement pour les spins supérieurs à 1/2). 

1.1. Interaction Zeeman 

On appelle Effet Zeeman l’interaction entre le moment magnétique d’un noyau et le champ 

        qui s’opère lorsqu’un échantillon solide est placé dans un champ magnétique externe (par 

convention selon Oz). L’hamiltonien qui correspond à ce phénomène est le suivant : 

                       

Avec ν0 la fréquence de Larmor et γ le rapport gyromagnétique du noyau. C’est cette interaction 

qui permet de lever la dégénérescence du niveau fondamental du noyau de spin I en (2I+1) 

niveaux correspondant aux différents états quantiques magnétiques de spin. Sur la Figure A1, on 

voit le cas du spin 3/2 du noyau 65Cu dans le champ magnétique RMN. 

  

Figure A1 : Effet du champ magnétique RMN sur les niveaux d'énergie d'un spin nucléaire I = 3/2. 
Le champ de radiofréquence Brf permet de modifier l’état d’un spin et de le basculer afin de pouvoir acquérir un 

signal.  

Les données principales des noyaux disponibles pour l’analyse par RMN sont répertoriées dans 

le Tableau A1 suivant : 

m=3/2, 1/2, -1/2, -3/2

m = 3/2

m = 1/2,

m = -1/2

m = -3/2

En
e

rg
ie

Sans champ magnétique Avec le champ magnétique
RMN B0

Brf



 

168 
Annexe 1 : Spectroscopie RMN 

Tableau A1 : Caractéristiques principales des noyaux analysables par RMN dans le cas de CZTSSe 

Noyau Spin nucléaire Abondance naturelle (%) γ (107.rad.s-1.T-1) ν0 à 7.05T (MHz) 

65Cu 3/2 30.83 7.60 85.3 

67Zn 5/2 4.10 1.68 18.9 

77Se 1/2 7.63 5.12 57.4 

119Sn 1/2 8.59 -10.01 112.3 

1.2. Interaction de déplacement chimique 

Un composé est placé dans un champ magnétique (B0). Les noyaux vont alors être 

perturbés par leurs environnements électroniques. Le champ réellement «ressenti» localement 

par les noyaux n'est donc pas exactement le champ appliqué. C’est la constante d’écran (σ) qui 

rend compte de la perturbation du champ magnétique. On parle de blindage quand des 

électrons forment un écran pour le noyau et de déblindage lorsque des électrons augmentent le 

champ ressenti par le noyau. On peut écrire le champ magnétique ressenti comme étant 

                 avec σ le tenseur qui rend compte de l’impact de la liaison chimique grâce à 

l’écrantage de B0 engendré par l‘environnement électronique du noyau. Voici le tenseur dans 

son système d’axes propre :  

   

   
   

   

  

On définit la constante d’écran isotrope (σiso) par la formule      
 

 
              

ainsi que l’anisotropie du tenseur d’écran (δσ) par la formule             et son paramètre 

d’asymétrie (ησ) par la formule    
       

    
 . 

Cette interaction correspond à une modification de la fréquence de résonance (ν) par 

rapport à la fréquence de résonance de Larmor (ν0). La position de la raie peut alors être 

modifiée de quelques Hertz à quelques kiloHertz. La valeur du champ statique B0 ne peut pas 

être déterminée indépendamment avec une précision suffisante vis-à-vis de la valeur 

d’écrantage (de l’ordre de 10-6 Hz). Afin de pallier à ce problème, on compare la position de la 

raie de résonance avec la raie d’un composé de référence (νref). On peut alors définir le 

déplacement chimique isotrope (δiso exprimé en ppm) par la relation suivante : 

     
      

    
    . 

L’utilisation du déplacement chimique permet de pouvoir comparer la position de la raie 

peu importe la valeur du champ statique. 

Dans la plupart des cas, les électrons n'ont pas une distribution sphérique autour du noyau. 

Cette distribution dépend beaucoup de la géométrie du composé. Le déplacement chimique qui 

en résulte est anisotrope. Pour un échantillon liquide ce n'est pas important car on observe une 

valeur moyenne à cause du mouvement brownien. Pour un échantillon solide, le déplacement 

chimique dépend, en général, de l'orientation du composé dans le champ B0. On définit alors : 
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 Le déplacement chimique isotrope :      
 

 
              

 L’anisotropie de déplacement chimique :                 

 Le paramètre d’asymétrie :     
       

       
 

Grâce à l’interaction de déplacement chimique, on obtient des informations sur la 

coordinence et la nature des voisins. 

1.3. Interaction quadripolaire 

Lorsqu’un noyau dispose d’un spin supérieur à 1, l’interaction quadripolaire devient non 

nulle. C’est le cas notamment du noyau de 65Cu (spin 3/2). Elle correspond à l’interaction entre le 

moment quadripolaire de ces noyaux et le gradient de champ électronique (GCE) qu’ils 

subissent. Cette interaction due principalement aux premiers voisins s’ajoute à celle liée au 

déplacement chimique. Il est possible d’obtenir des informations sur la géométrie du site grâce à 

l’interaction quadripolaire. Elle est décrite par deux paramètres : la constante de couplage 

quadripolaire (CQ) et le paramètre d’asymétrie du gradient ηQ. Plus le tétraèdre du cuivre est 

distordu, plus la valeur de CQ est élevée. 

Les deux paramètres permettant de décrire cette interaction sont définis par les opérations 

suivantes : 

 La constante de couplage quadripolaire    
  

 
    avec Q le moment quadripolaire de 

l’atome, e la charge élémentaire, h la constante de Planck et VZZ la valeur du tenseur de 
gradient électrique suivant Z dans son repère propre avec                  . 

 Le paramètre d’asymétrie    
       

   
 avec ηQ varie entre 0 et 1 et             

 . 

1.4. Interactions dipolaires 

1.4.1. Couplage dipolaire direct 

Le champ des dipôles magnétiques des noyaux voisins interagit avec le dipôle du noyau 

sondé. Les interactions dipolaires modifient sa résonance. Ces interactions, que l’on peut 

appeler des couplages dipôle-dipôle, sont proportionnelles au produit des rapports 

gyromagnétiques et indépendantes du champ        . Dans les solides, la mesure de l'interaction 

dipolaire est un excellent moyen d’obtenir les distances internucléaires. L’interaction dipolaire 

est une interaction anisotrope (anisotropie axiale, de moyenne nulle). 

1.4.2. Couplage dipolaire indirect 

L’interaction dipolaire peut exister par l'intermédiaire des électrons situés dans les orbitales 

moléculaires de liaison (appelé couplage dipolaire indirect, scalaire ou encore couplage J). 

Lorsqu'une liaison chimique existe, les deux noyaux sont couplés à travers les électrons de leur 

liaison. Cette interaction spin-spin indirecte correspond au couplage scalaire. Contrairement au 

couplage dipolaire direct, le couplage scalaire est une interaction anisotrope (faible). En général, 

on considère seulement la partie isotrope. 



 

170 
Annexe 1 : Spectroscopie RMN 

En RMN du liquide, ce couplage scalaire est un excellent indicateur de la présence de 

liaisons chimiques et constitue une aide précieuse dans la détermination des structures de 

molécules organiques. Par contre, en RMN du solide, cette interaction est bien souvent négligée 

puisqu’elle met en jeu des énergies généralement bien plus faibles que les autres interactions. 

Ce qui fait que les effets du couplage J sont le plus souvent masqués par la largeur de raie. Il est 

donc difficile de l’observer directement sur le spectre. 

Les différentes interactions observables par RMN sont résumées dans le Tableau A2 avec 

les ordres de grandeur, la dépendance ou non au champ pour chaque interaction et les 

informations qu’on peut en retirer. 

Tableau A2 : Résumé des différentes interactions possibles en RMN et de leurs ordres de grandeur, dépendance au 
champ et les informations qu'elles apportent.

1
 

Interaction Ordre de grandeur (Hz) Dépendance au champ B0 Information 

Quadripolaire 0 - 106 
1er ordre : indépendant 

2ème ordre :   1/B0 
Géométrie 

Déplacement chimique 0 - 103 - 104   B0 Nature chimique 

Dipolaire 0 - 104 indépendant 
Proximité spatiale, 

distances 

Scalaire 0 - 103 indépendant Liaisons, distances 

 

Le matériau CZTSSe étant diamagnétique, les noyaux (65Cu, 119Sn et 77Se) sont soumis à ces 

quatre interactions mais les couplages scalaires et dipolaires sont négligeables. Pour l’atome de 

cuivre, les interactions quadripolaire et de déplacement chimique sont considérées pour 

l’interprétation des résultats du chapitre 4 alors que pour l’atome d’étain seule l’interaction de 

déplacement chimique est considérée.  

2. Obtention d’un spectre 

Dans le champ magnétique statique B0, les moments magnétiques des noyaux entrent en 

mouvement de précession autour du champ B0 avec une fréquence angulaire correspondant à la 

fréquence de Larmor. Ils sont obligés de se déplacer le long de deux cônes de précession (voir 

Figure A2). Etant donné qu’il y a un léger excès de population des spins (moment magnétique) 

pour ceux dans le même sens que le champ B0, l’aimantation totale, caractérisée par le vecteur 

M0, est longitudinale au champ B0. 
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Figure A2 : Mouvement de précession sous le champ magnétique B0. 
Comme il y a un léger excès de population de spins possédant le même sens de précession que le champ B0, 

l’aimantation totale d’équilibre est caractérisée par le vecteur M0. 

A l’aide du champ de radiofréquence Brf, il est possible de modifier l’état d’un spin et de le 

basculer dans le plan transversal au champ B0 grâce à un « pulse » dit « π/2 ». Une fois basculé, 

les spins sont en précession dans le plan perpendiculaire au champ B0 (voir Figure A3).  

  

Figure A3 : Le phénomène de précession de Larmor. 
L’état de spin sous l’effet du champ de radiofréquence Brf va basculer et rentrer en précession dans le plan 

transversal.  

Au moment où le signal se trouve dans le plan transversal, il devient détectable dans la 

bobine. La vitesse de cette précession peut être décrite par la vitesse angulaire suivante : 

         

Si la durée d’impulsion τ permet         , le signal mesuré par induction dans la bobine 

est alors maximal.  

Après le basculement des spins dans le plan transversal et sa précession, il va se produire un 

phénomène de relaxation non radiatif (quelques microsecondes). Le retour à l’équilibre est dû 

aux mouvements moléculaires qui créent des fluctuations du champ magnétique ressenti par le 

noyau.  

Cette précession libre est enregistrée afin d’obtenir le signal qui correspond à la variation de 

l’induction libre (FID pour Free induction Decay). Deux constantes de temps, T1 et T2, permettent 

de caractériser le retour à l'équilibre de l'aimantation : 

B0

M0

z

x
y

B0 B0 B0

Pulse π/2 Précession
libre

M0

M0

M0

ω0
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 T1, la relaxation longitudinale qui décrit la restauration de l'aimantation dans la direction 
z. 

 T2, la relaxation transversale qui correspond à la décroissance de l'aimantation dans le 
plan (x,y). 

Du fait de l’inhomogénéité du champ B0, les spins, qui sont en précession permanente, vont 

alterner des zones de champ plus fort ou plus faible. Il va alors y avoir un déphasage des spins 

élargissant les pics voire les annulant. Pour définir le déphasage, la constante T2* est utilisée. 

Le spectre est obtenu par transformée de Fourier du signal de précession libre. 

3. RMN du Solide 

En RMN liquide, pour un échantillon homogène, les raies des spectres sont fines et 

caractérisées uniquement par le déplacement chimique isotrope et éventuellement le couplage 

scalaire. Par contre, comme nos échantillons sont des solides sous forme de poudre, les 

mouvements moléculaires sont restreints et les interactions sont anisotropes. Cette anisotropie 

élargit fortement les raies de résonances et diminue la résolution des spectres. 

Pour pouvoir supprimer ou diminuer l’anisotropie des interactions, on peut utiliser la 

rotation à l’angle magique (MAS). Mais il ne faut pas oublier que l’anisotropie des interactions 

est source d’informations structurales. 

3.1. Intérêt de la rotation à l’angle magique (MAS) 

La rotation à l’angle magique est une technique qui consiste à placer l’échantillon dans un 

rotor en rotation rapide autour d’un axe fixe avec un angle θM (54.74°) avec le champ 

magnétique statique        . Cette rotation à l’angle magique permet de réduire l’effet de 

l’anisotropie. 

Grâce à cette technique, il est possible de mesurer directement la contribution δiso du 

tenseur de déplacement chimique d’un noyau de spin I = ½ sur le spectre MAS. Pour que l’effet 

de la rotation sur la raie soit maximal, il est nécessaire que la fréquence de rotation du rotor soit 

supérieure à la largeur de la raie statique. Lorsque cette rotation est inférieure ou égale à la 

largeur de la raie statique, des bandes de rotations apparaissent de part et d’autre de la raie 

isotrope. Les bandes de rotation sont distantes de multiples de la fréquence de rotation (voir 

Figure A4). 
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Figure A4 : Effet de la rotation à l'angle magique sur le spectre d'un composé présentant une anisotropie de 
déplacement chimique. 

Le spectre du bas correspond à un échantillon statique. Plus la rotation est rapide, plus l’effet de l’anisotropie de 
déplacement chimique diminue. L’écart entre les raies (bandes de rotations) correspond à des multiples de la vitesse 

de rotation. 

3.2. Séquences 

3.2.1. Généralité 

Afin d’acquérir un signal en RMN, il faut au préalable utiliser une séquence d’impulsion 

permettant de déséquilibrer les spins et de pouvoir acquérir la relaxation du système qui se 

présente alors sous la forme de sinusoïdes. Afin d’augmenter le rapport signal / bruit, il est 

nécessaire de multiplier les acquisitions de la séquence. Chaque acquisition correspond à un 

scan. La valeur de signal sur bruit augmente avec la racine carrée du nombre de scan. Entre 

chaque scan, Il est important d’attendre un certain délai (5x le T1) afin de laisser au système le 

temps de revenir à l’équilibre. 

La séquence la plus simple consiste à mesurer le signal après une impulsion de 

radiofréquence à 90° du champ statique. Cette séquence permet au prix d’un temps 

d’acquisition long d’obtenir des intensités relatives fiables. Cependant, dans le chapitre 4, nous 

allons utiliser des séquences plus compliquées afin d’obtenir une information fiable sur la forme 

des raies tout en diminuant le temps d’acquisition. 

3.2.2. L’écho de Hahn 

L’une des deux séquences utilisées pour analyser nos échantillons en RMN du solide est la 

séquence appelée écho de Hahn2. Elle permet de s’affranchir des imperfections de la ligne de 

base causées par les effets de temps mort après chaque impulsion de radiofréquence.  

La Figure A5 présente la séquence de RMN avec une impulsion π/2 (90°) et une impulsion π 

(180°). Cette séquence permet grâce à l’acquisition de la croissance et décroissance de la FID, de 
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pouvoir effectuer la transformée de Fourier d’une fonction paire qui conduit à un spectre réel 

pur. Donc en phasant la partie imaginaire du spectre à zéro, on obtient des formes de raies non 

déformées. Par contre à cause de l’écho de spin, il y a une perte d’intensité (engendré par la 

décroissance en T2) ce qui peut poser des problèmes d’intensités relatives des raies lorsqu’il y a 

des différences de T2 dans l’échantillon. Il est donc important de comparer le spectre obtenu par 

la séquence d’écho de Hahn avec un spectre issu de la séquence directe afin de s’assurer qu’il 

n’y a pas de différence d’intensités relatives entre ces deux spectres. 

 

Figure A5 : Séquence d'impulsion de la séquence d'écho de Hahn. 
Les créneaux correspondent à des pulse de radiofréquence et les sinusoïdes à la relaxation des spins. 

3.2.3. Séquence d’impulsion Carr-Purcell Meiboom-Gill (CPMG) 

L’expérience CPMG consiste à acquérir, en un simple scan, une multitude d’échos de spin 

(voir la séquence) ce qui permet notamment d’augmenter la sensibilité des spectres d’échos en 

statique ou en rotation à l’angle magique. Cette séquence peut être utilisée pour filtrer les raies 

en fonction de leur temps de relaxation (T2) et de réduire grandement le temps d’acquisition.  

La Figure A6 représente la séquence CPMG qui correspond à m fois la séquence d’écho de 

Hahn. Elle permet d’acquérir en un seul scan un signal beaucoup plus important sans retour à 

l’équilibre, comme pour la séquence d’écho de Hahn seule. Le problème est que cette séquence 

peut rendre les intensités des raies non quantitatives, si des différences de T2 existent dans le 

composé. 

  

Figure A6 : Séquence d'impulsion de la séquence CPMG. 
Les créneaux correspondent à des pulse de radiofréquence et les sinusoïdes à la relaxation des spins. 

Le spectre obtenu après transformé de Fourier de la FID correspond à une représentation 

en peigne de Dirac. Pour pouvoir obtenir une courbe continue, on peut reconstruire le spectre 

avec une partie ou la totalité des échos de la séquence CPMG. Il est alors important de s’assurer 

que la séquence ne modifie pas le signal. Nous avons superposé le spectre obtenu en direct 

(intensités correctement mesurées) et des reconstructions avec 10 échos de la séquence CPMG 
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(voir Figure A7). Lorsque l’on fait une reconstruction avec plus de 10 échos, le spectre est 

largement déformé. Le spectre reconstruit et celui issu de la séquence directe ne se superposent 

plus. Il est donc très important de se limiter aux 10 premiers échos pour la reconstruction du 

spectre afin de réduire le temps d’analyse avec le même rapport signal sur bruit sans 

modification du spectre. 

  

Figure A7 : En haut, le spectre 
119

Sn en condition MAS de l’échantillon x = 0.5 avec la séquence CPMG (haut) et en 
bas, la comparaison du spectre reconstruit à partir des 10 premiers échos avec le spectre issu de la séquence 

directe. 
L’utilisation du spectre reconstruit à partir des 10 premiers échos permet d’aboutir à un spectre de rapport 

signal/bruit équivalent avec celui acquis avec la séquence directe. Par contre le temps d’acquisition est diminué 
d’un facteur 3. A noter que le temps d’acquisition d’un spectre direct est d’environ 24h. 

4. Décomposition du spectre 

Cette méthode est valable pour la décomposition de tous les spectres 119Sn présentés dans 

le chapitre 4. Celle-ci suppose que les échantillons soient homogènes, comme l’a montré le 

chapitre 2. 

Afin d’obtenir une interprétation quantitative des spectres reconstruits à partir des 10 

premiers échos de la séquence CPMG, il est nécessaire de le décomposer. Pour cela, nous avons 

utilisé le logiciel CasaXPS3, initialement utilisé pour la décomposition de spectres XPS. Ce logiciel 

est très performant pour décomposer des raies larges et asymétriques. Pour modéliser 

l’intensité relative des raies et notamment leurs asymétries, nous avons choisi d’utiliser deux 

fonctions notées GL et LF. 

La fonction GL(p) est une combinaison d’une fonction gaussienne et d’une fonction 

lorentzienne. Le paramètre p définit le pourcentage de fonction lorentzienne. De cette façon, 

avec un p = 100 %, la fonction est purement lorentzienne alors qu’avec une valeur de 0 %, celle-

ci est purement gaussienne.  

Déplacement chimique (ppm)

-800-700-600-500-400-300-200-1000100

CPMG
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La fonction LF(α,β,ω,m) est également une convolution numérique d’une fonction 

gaussienne et d’une fonction lorentzienne de largeur m. Par contre, contrairement à la fonction 

GL, les paramètres et  caractérisent l’asymétrie du profil du côté des déplacements 

chimiques décroissants et croissants pour et  respectivement. Ces valeurs peuvent varier de 

0 à 1. Plus les paramètres d’asymétrie sont proches de 1 et plus le profil devient symétrique. Le 

paramètre (unité : ppm) correspond à l’étendue totale de la raie à prendre en compte pour la 

décomposition, le paramètre m correspond quant à lui à la largeur de la raie (unité : ppm). 

5. Références de l’annexe 1 

1. Martineau, C. Caractérisation structurale de fluorures inorganiques par RMN du solide haute 
résolution multidimensionnelle et multi-noyaux. (Le Mans: 2008).at 
<http://www.theses.fr/2008LEMA1023> 

2. Hahn, E. L. Spin Echoes. Physical Review 80, 580–594 (1950). 
3. Fairley CasaXPS VAMAS processing software. (2010).at <http://www. casaxps. com> 
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Annexe 2 : Diffraction des rayons X sur 

monocristal 

Dans cette annexe, nous présenterons d’abord les tableaux complémentaires au chapitre 5 

puis nous effectuerons l’affinement du modèle structural de l’ensemble des cristaux avec le 

modèle structural kësterite désordonnée (groupe d’espace      ). 

1. Affinement avec le groupe d’espace     

Cette partie complète les données du chapitre 5 à l’aide de deux tableaux 

complémentaires. 

1.1. Cristal x = 0.5 trempé 

Le Tableau A1 présente l’affinement du modèle structural du cristal S50L du chapitre 5 avec 

les structures KS et inv-KS avec les données proches du seuil du cuivre seulement. 

Tableau A1 : Données et résultats d’affinement du cristal x = 0.50 trempé avec les structures kësterite ordonnée et 
kësterite inversée avec seulement les données proches du seuil d’absorption du cuivre. 

Structure Inv-KS KS 

Taux d’occupation sur le site 2c en cuivre 0.00 1.00 

GOF (all) 1.69 1.75 

R/wR(all) 2.68/5.97 2.73/6.19 

Ueq (Å2) 

Cu/Zn2c 

Cu/Zn2d 

 

0.0425(8) 

0.0025(7) 

 

0.0041(8) 

0.0407(9) 

Extrema de la carte de Fourier-différence (e-.A-3) 0.39/-0.48 0.39/-0.65 

 

Dans ce tableau, nous retrouvons des valeurs de facteur de déplacement atomique pour les 

structures kësterite ordonnée et inversée comparables à celles obtenues par diffraction des 

neutrons. L’utilisation des données loin du seuil d’absorption semble atténuer les différences sur 

ces facteurs. Par contre, l’utilisation d’affinements combinés permet d’augmenter les 

différences au niveau des facteurs d’accord entre les différentes formes de la kësterite et d’avoir 

suffisamment de réflexion pour obtenir une conclusion plus fiable. 
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1.2. Echantillons de type A 

Le Tableau A2 présente l’intégralité des données issues de l’affinement des modèles 

structuraux des cristaux de type A en diffraction conventionnelle. 

Tableau A2 : Données et résultats d’affinement des cristaux A25L, A50L et A75L avec le modèle kësterite ordonnée. 

x (Ciblé) 0.25 0.50 0.75 

x (EDX) 0.268(3) 0.527(3) 0.769(7) 

x (DRX) 0.269(6) 0.496(5) 0.740(3) 

a (Å) 5.6244 5.564 5.4992 

c (Å) 10.9593 11.0838 11.2016 

Nb hkl (I>2σ(I))/all) 554/720 543/727 555/709 

Nb de paramètres affinés 19 19 19 

GOF (obs) 1.08 1.07 1.09 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

3.65/8.00 

6.95/9.30 

4.26/8.43 

7.89/9.66 

4.61/8.96 

7.58/10.36 

Taux d’occupation 

Site 2a 

Site 2b 

Site 2c Cu/Zn 

 

0.976(8) 

1 

0.976(-) / 0.024(-) 

 

0.984(8) 

1 

0.984(-) / 0.016(-) 

 

0.988(8) 

1 

0.988(-) / 0.012(-) 

Ueq (Å2) 

Cu2a 

Cu/Zn2c / Zn2d 

Sn2b 

 

0.0260(4) 

0.0212(2) 

0.0118(2) 

 

0.0326(4) 

0.0275(2) 

0.0171(2) 

 

0.0296(4) 

0.0248(2) 

0.0164(2) 

Extrema de la carte de Fourier-

différence (e-.A-3) 
1.94/-1.07 2.70/-0.85 2.48/-1.30 

Composition (DRX) Cu1.95Zn1.02SnS0.82Se3.18 Cu1.97Zn1.02SnS1.95Se2.05 Cu1.98Zn1.01SnS2.93Se1.07 
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2. Affinement avec le groupe d’espace       

Dans cette partie, nous présenterons les résultats d’affinement avec la structure 

représentant le mieux la série : la structure kësterite désordonnée dans le groupe d’espace 

     . 

Le Tableau A3 montre les affinements avec le modèle kësterite désordonnée pour tous les 

cristaux stœchiométriques provenant du chapitre 3 et 5. 

Tableau A3 : Données et résultats d’affinement du modèle kësterite désordonnés pour les échantillons 
stœchiométriques de x = 0 à x = 1. 

Les affinements effectués au synchrotron ont été réalisés à partir des données loin du seuil d’absorption. Les 
échantillons S25L, S50L et S75L ont été acquis à 100K. 

Echantillon S00L S25L S50L S50T S75L S100L 

Source Laboratoire Laboratoire Laboratoire Synchrotron Laboratoire Synchrotron 

x (EDX) - 0.263(2) 0.517(9) 0.510(6) 0.787(9) - 

x (DRX) - 0.269(6) 0.526(4) 0.499(5) 0.813(2) - 

a (Å) 5.6989 5.6244 5.556 5.5633 5.4797 5.4324 

c (Å) 11.3432 11.223 11.0792 11.0848 10.9366 10.8327 

Nb hkl 

(I>2σ(I))/all 
391/440 355/429 359/413 400/401 343/397 460/460 

Nb de 

paramètres 

affinés 

14 15 15 15 15 14 

GOF (obs) 1.88 1.11 0.95 1.56 0.9 1.83 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 

3.33/10.50 

3.97/10.77 

2.55/6.82 

3.90/7.41 

2.45/5.79 

3.30/6.03 

1.83/4.33 

1.83/4.33 

2.41/5.65 

3.60/5.90 

1.78/4.10 

1.78/4.10 

Ueq (Å²) 

Cu2a 

Cu/Zn4d 

Sn2b 

 

0.0230(7) 

0.0196(5) 

0.0123(3) 

 

0.0163(5) 

0.0129(2) 

0.0076(2) 

 

0.0165(2) 

0.0133(1) 

0.00671(9) 

 

0.0279(1) 

0.0229(1) 

0.01189(6) 

 

0.0132(1) 

0.0116(1) 

0.00709(8) 

 

0.01858(9) 

0.01575(8) 

0.00956(5) 

Extrema de la 

carte de 

Fourier-

différence (e-

.A-3) 

0.78/-1.10 0.70/-0.76 0.64/-0.51 0.77 / -0.45 0.57/-0.52 1.28/-0.57 
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Le Tableau A4 montre les affinements avec le modèle kësterite désordonnée pour tous les 

cristaux de type A provenant du chapitre 5. 

Tableau A4 : Données et résultats d’affinement du modèle kësterite désordonnés pour les cristaux de x = 0.25 à x =1 
de type A refroidi lentement. 

Les affinements effectués au synchrotron ont été réalisé à partir des données loin du seuil d’absorption. 

Echantillon A25L A50L A75L A100L 

Source Synchrotron Laboratoire Laboratoire Laboratoire 

x (EDX) 0.268(3) 0.527(3) 0.769(7) - 

x (DRX) 0.269(6) 0.496(5) 0.740(3) - 

a (Å) 5.6244 5.564 5.4992 5.436 

c (Å) 10.9593 11.0838 11.2016 10.8337 

Nb hkl (I>2σ(I))/all) 640 322/414 331/408 382/389 

Nb de paramètres affinés 16 16 16 15 

GOF (obs) 1.33 0.99 1.09 1.09 

R/wR(obs) 

R/wR(all) 
1.26/2.91 

3.41/7.18 

6.28/8.24 

3.89/8.21 

5.75/9.21 

2.35/6.42 

2.47/6.64 

Taux d’occupation 

Site 2a 

Site 2b 

Site 4d Cu/Zn 

 

0.985(2) 

1(-) 

0.493(-) / 0.508(-) 

 

0.987(5) 

1(-) 

0.494(-) / 0.506(-) 

 

0.993(5) 

1(-) 

0.497(-) / 0.503(-) 

 

0.942(3) 

1(-) 

0.471(-) / 0.529(-) 

Ueq (Å2) 

Cu2a 

Cu/Zn2c / Zn2d 

Sn2b 

S/Se8g 

 

0. 02811(7) 

0. 02241(4) 

0. 01236(2) 

0. 01416(3) 

 

0.0333(5) 

0.0273(3) 

0.0170(2) 

0.0191(2) 

 

0.0299(4) 

0.0248(3) 

0.0162(2) 

0.0190(3) 

 

0.0187(2) 

0.0169(1) 

0.01126(8) 

0.008(1) 

Extrema de la carte de 

Fourier-différence (e-.A-3) 
0.40/-0.50 2.41/-1.00 1.88/-0.90 0.50/-0.65 
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Annexe 3 : Détails techniques de la 

spectroscopie XPS 

1. Principe de la technique 

La spectroscopie de photoélectrons par rayons x (XPS) est une technique permettant de 

sonder la surface du matériau sur une profondeur variant de 3 nm à 10 nm. Elle est utilisée à la 

fois pour étudier les matériaux massifs ou en couches minces. Par contre il est nécessaire que 

l’échantillon supporte le vide. 

Le principe de la technique repose sur l’interaction de photons d’une source X avec la 

matière. Cette interaction peut rompre l’attraction entre un électron et son noyau lorsque 

l’apport en énergie est suffisant. Il va alors quitter l’atome avec une énergie cinétique Ec. 

Lorsque cette énergie est suffisante, il va alors atteindre la surface et passer dans le vide où il va 

être collecté et compté. Grace à la relation                             il est possible de 

déterminer l’énergie de liaison (El) des électrons et d’identifier les atomes dont ils proviennent. 

Nous obtenons alors un spectre de l’intensité des photoélectrons en fonction de l’énergie de 

liaison. 

Cette technique permet : 

 D’identifier tous les éléments présents en surface de l’échantillon (sauf H et He) 

 De faire une quantification des différents éléments 

 De détecter des traces (seuil de détection environ 2 pour 1000) 

 De mesurer la position du haut de la bande de valence 

2. Conditions d’analyse 

Les mesures XPS ont été réalisées sur un spectromètre Kratos AXIS Ultra (Al Kα 

monochromatique 1486.6 eV). Les spectres larges ont été enregistrés ave une pass energy de 

160 eV avec une puissance de la source de 225 W. Les spectres de zones ainsi que les bandes de 

valence ont, quant à eux, été effectués avec une pass energy de 20 eV et une puissance de la 

source de 300 W. Il a été nécessaire de neutraliser la charge de surface ce qui a induit une 

polarisation de surface de 2.2(3) V. La calibration en énergie a été réalisée à l’aide de 

l’enregistrement des pics Au 4f7/2 à 83.97 eV et Cu 2p3/2 à 932.63 eV sur des feuilles d’or et de 

cuivre décapées. La résolution en énergie, déterminée à partir du niveau de l’Ag est de 0.47(3) 

eV pour une pass energy de 20 eV. 

Les spectres du composé stœchiométrique pur soufre ont été enregistrés lors d’une étude 

précédente, la puissance de la source était de 225 W et la pass energy utilisée pour 

l’enregistrement des spectres de zones de 40 eV. 
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En plus des spectres de zones correspondant aux éléments constituant les échantillons, les 

spectres de C 1s et O 1s ont été enregistrés afin d’évaluer le niveau de « contamination » de 

surface des échantillons. 

3. Analyse des spectres XPS 

Pour une analyse semi-quantitative, les spectres ont été modélisés à l’aide du programme 

CASAXPS1 en utilisant des fonctions pseudo-Voigt (LF) (défini dans l’annexe 1, partie 4) pour les 

différentes contributions. Les fonds continus sont de type linéaire hormis pour les spectres de 

zone S 2p Se 3p pour lesquels un fond continu de type Shirley a été retenu. Par ailleurs, pour les 

doublets, le rapport des aires de chacune des contributions est contraint en accord avec la 

multiplicité (2j+1). Les facteurs de sensibilité relative sont ajustés selon les contributions 

considérées. 

Les compositions de surface ont été déterminées à partir des pics Zn 2p3/2, Cu 2p3/2, Sn 3d5/2 

et S 2p Se 3p en tenant compte non seulement des sections efficaces de photo-ionisation mais 

aussi des fonctions de transmission. 

Concernant l’échantillon S75L nous n’avons pas pu le retenir car une contamination avec de 

l’iode a été détectée et nous n’avons malheureusement pas pu l’exploiter. 

Le Tableau A1 récapitule les énergies de liaison et la largeur issue de la décomposition des 

spectres de zones utilisées pour les analyses semi-quantitatives. 

Tableau A1 : Energie de liaison et largeur issue de la décomposition des spectres XPS. 
L’erreur sur la position (énergie de liaison) correspond à ± 0.1 ev, cette erreur à été déterminée sur un échantillon 

d’argent.  

Echantillon  Cu 2p3/2 Zn 2p3/2 Sn 3d5/2 S 2p3/2 S 2p1/2 Se 2p3/2 Se 2p1/2 

S00L 
Energie de liaison (eV) 931.90 1021.49 485.92 - - 160.29 165.98 

FWHM (eV) 1.15 1.08 0.90 - - 2.24 2.22 

S25L 
Energie de liaison (eV) 931.91 1021.50 485.99 161.63 162.83 160.20 165.89 

FWHM (eV) 1.16 1.07 0.84 0.87 / 2.12 2.11 

A25L 

Energie de liaison (eV) 
931.80 

930.82 

1021.56 

1020.39 

486.16 

484.48 
161.60 162.81 160.22 165.91 

FWHM (eV) 
0.95 

1.84 

1.09 

1.42 

1.03 

0.94 
0.88 / 2.24 2.37 

S50L 
Energie de liaison (eV) 931.90 1021.49 486.02 161.50 162.70 160.10 165.79 

FWHM (eV) 1.14 1.08 0.88 0.84 / 2.08 2.12 

S100L 
Energie de liaison (eV) 931.92 1021.55 486.10 161.56 162.76 - - 

FWHM (eV) 1.25 1.18 1.08 0.87 0.85 - - 

Valeur 

monograin 

Danilson et 

al.2 

Energie de liaison (eV) 932.4 1021.6 486.1 161.5 - - - 

 

La Figure A1 et la Figure A2 représentent les décompositions des pics correspondant à Cu 

2p3/2, Zn 2p3/2 et Sn 3d5/2 pour les échantillons S25L et A25L (respectivement). Ces deux figures 
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représentent des décompositions typiques qui ont été utilisé afin de déterminer la composition 

de surface des échantillons étudiés. 

 

Figure A1 : Décomposition des pics correspondant à Cu 2p3/2 (spectre de gauche), Zn 2p3/2 (spectre du centre) et Sn 
3p5/2 (spectre de droite) pour un échantillon stœchiométrique S25L. 

 

Figure A2 : Décomposition des pics correspondant à Cu 2p3/2 (spectre de gauche), Zn 2p3/2 (spectre du centre) et Sn 
3p5/2 (spectre de droite) pour un échantillon de type A A25L. 

4. Références de l’annexe 3 

1. Fairley CasaXPS VAMAS processing software. (2010).at <http://www. casaxps. com> 
2. Danilson, M. et al. XPS study of CZTSSe monograin powders. Thin Solid Films 519, 7407–7411 

(2011). 
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Advanced chemical crystallographic investigation on the Cu2ZnSnS4-derived 
photovoltaic compounds 
 

Résumé 
 
Dans le domaine des cellules solaires de type couches 
minces, les composés dérivés de Cu2ZnSnS4 (CZTS) 
suscitent un intérêt croissant au fil des années. Grâce à 
un composé CZTS pauvre en Cu et pour lequel une 
partie du sélénium est substituée par du soufre, le 
rendement photovoltaïque maximal obtenu est de 
12.6%. Plusieurs études suggèrent que des défauts de 
type Cu/Zn produisent un changement de la structure 
cristallographique la faisant passer de kësterite (groupe 
d’espace 𝐼4�) à kësterite désordonnée (groupe d’espace 
𝐼4�2𝑚). Le désordre Cu/Zn ainsi que la distribution S/Se 
peuvent agir sur les performances des cellules solaires. 
L'objectif de cette thèse est l'étude approfondie de la 
structure des composés Cu2ZnSn(S,Se)4 (CZTSSe). 
Les échantillons étudiés ont été synthétisés par voie 
céramique et ont été caractérisés par les différentes 
techniques disponibles au laboratoire ainsi que par 
diffraction haute résolution et diffraction anomale sur 
monocristal au synchrotron SOLEIL. La combinaison de 
la diffraction des rayons-X, l’analyse élémentaire par 
dispersion d’énergie et la spectroscopie RMN ont 
permis d’en apprendre plus sur la structure et 
l’agencement des atomes en fonction du rapport 
S/(S+Se) ou de l’écart à la stœchiométrie CZTSSe. Les 
résultats principaux sont les suivants : les composés 
forment une solution solide de CZTSe à CZTS décrite 
dans la structure kësterite. De plus, bien qu’il soit 
possible d’observer des différences d’ordre à l’échelle 
locale, à longue distance, les anions et les atomes de 
cuivre et de zinc sont distribués aléatoirement, quelque 
soit le traitement thermique subi par l’échantillon ou 
l’écart à la stœchiométrie. 
 
Mots clés 
Synthèse céramique, CZTSSe, RMN, Diffraction des 
rayons-X, Diffraction anomale, EDX, Microstructure, 
Structure kësterite. 

 

Abstract 
 
Cu2ZnSnS4-derived compounds (CZTS) show an 
increasing interest in the field of low-cost thin film solar 
cells. The best solar energy conversion efficiencies of 
CZTS-based devices, up to 12.6%, are obtained for 
both copper-poor and mixed S/Se compounds. Several 
studies suggest that Cu/Zn antisite defects can occur, 
leading to the modification of the kësterite structure 
(space group 𝐼4�) to the so-called disordered kesterite 
which is of higher symmetry (space group 𝐼4�2𝑚). In the 
mixed S/Se compounds, the question of the cationic and 
anionic disorder is of high importance for solar cells 
efficiency and as not been already addressed through a 
crystal structure point of view. This study is dealing with 
a thorough chemical crystallographic investigation of 
Cu2ZnSn(S,Se)4 compounds.  
The studied compounds have been synthesized via a 
ceramic route and have been characterized by the use 
of different techniques available in the laboratory and 
also with the use of the high resolution powder 
diffraction as well as the anomalous single crystal 
diffraction at the Synchrotron SOLEIL. Thanks to the 
combination of X-ray diffraction, energy dispersive X-ray 
spectroscopy and NMR spectroscopy, transmission 
electronic microscopy, precise information about the 
structure and the microstructure as a function of 
S/(S+Se) ratio or the actual deviation from the 2:1:1:4 
stoichiometry is provided. The existence of a full solid 
solution between CZTSe and CZTS with the full 
disordered kesterite structure is definitely demonstrated. 
However, at the local scale, there is a difference of 
order between compounds according to the cooling or to 
the stoichiometric deviation. 
 
Key Words 
Ceramic synthesis, CZTSSe, NMR, X-ray diffraction, 
anomalous diffraction, EDX, Microstructure, 
kësterite structure. 
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