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1 Introduction générale

Ce chapitre présente 1’état de I’art et les notions utiles a la compréhension des travaux décrits
dans ce manuscrit. Il donne une vue d’ensemble des propriétés structurales, optiques et élec-
troniques des matériaux couches minces et des nanocristaux pérovskites a base d’halogénure
de plomb. Les méthodes de syntheses de ces composés et leur intégration dans des disposi-
tifs optoélectroniques, notamment en cellules photovoltaiques, sont également abordés. Les
motivations du projet de these sont exposées a la fin du chapitre.

1.1 Structure pérovskite

Le terme pérovskite fait référence a 1’origine au minéral de titanate de calcium de formule
chimique CaTiO3. Cette espece minérale a été découverte en Russie par I’allemand G. Rose
en 1839 qui I’a nommée d’apres le minéralogiste L. A. Perovski. Son nom a ensuite été
étendu a I’ensemble des oxydes de formule générale AMOj3. Les premieres études sur les
pérovskites ont porté sur la structure et les propriétés optiques biaxiales des composés ti-
tanates . La structure pérovskite a été décrite par V. Goldschmidt en 19262 qui étudia un
grand nombre de composés pérovskites synthétiques avec différentes compositions. Au-dela
de leur rble dans la recherche fondamentale, ces matériaux ont d’abord été utilisés en tant
que pigments dans les peintures et dans d’autres revétements>. Les propriétés électroniques
des pérovskites ont suscité davantage d’intérét a partir du milieu des années 40, lorsque la
ferroélectricité dans la pérovskite BaTiOs a été démontrée*>. Suivant leur composition, les
matériaux pérovskites possedent des caractéristiques variées : ferroélasticité, ferroélectricité,
antiferroélectricité, ferromagnétisme, antiferromagnétisme. Ils sont ainsi employés dans les
condensateurs (BaTiO3z, PbsMgNb,03), en tant que composés piézoélectriques (PbZrTiO3),
isolants (SrTiO3), conducteurs métalliques (LaCrOs), catalyseurs (LaCoMnQO3), supracon-
ducteurs (Ba,Cu303), ou dans les magnétorésistances géantes (LaMnO3).

Plus généralement, le terme pérovskite désigne les composés adoptant la méme structure
cristalline que CaTiO3 de formule générale AMX3 ou A et M sont des cations et X un anion.
La structure pérovskite, représentée sur la Figure 1.1, est un réseau tridimensionnel (3D)
d’octaedres MXg liés entre eux par leurs sommets et formant des cavités cuboctaédriques
qui sont occupées par le cation A. Suivant la nature de 1’anion X, on distingue plusieurs
sortes de pérovskites : oxydes (X = 0%), chalcogenes (X = S, Se?, Te?) et halogénées (X
= CI, Br, I'). De plus, si le cation A est un cation organique, les pérovskites sont qualifiées
d’hybrides (organiques-inorganiques).

Plusieurs conditions sont nécessaires pour que les composés pérovskites AMX3 avec une
structure 3D se forment : (1) I’équilibre des charges entre les anions et les cations (AT TM*S 0'23,
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Figure 1.1. Structure pérovskite cubique idéale AMX3; montrant les octaedres BXg (a
gauche) et les cubooctaedres AX 1> (a droite)®.

ATIM*M0723, et APM*P0723, AYIM*2X13), (2) 1a stabilité des octaedres MX, qui peut étre
prédite par le facteur octaédrique u et (3) les rayons ioniques des ions A, M et X doivent
satisfaire le facteur de tolérance de Goldschmidt t. Le facteur octaédrique”’ u est défini par
le rapport entre les rayons ioniques ry; du cation M et rx de ’anion X :

B
H=—
rx

(1.1)
D’apres les regles de Pauling® qui définissent la géométrie de coordination d’un systéme
cation/anion, si 0,41 < u < 0,73 la coordination est octaédrique. Le facteur de tolérance t,
établi par V. Goldschmidt, est défini par la relation suivante? :

= ﬂ (1.2)

V2(rg+rx)

ou ra, Iy et rx sont les rayons ioniques des ions A, M et X. Dans le cas d’une structure pé-
rovskite cubique idéale t = 1. Généralement pour 0,9 < t < 1, les pérovskites formées ont une
structure cubique ou pseudo-cubique. Si le facteur de tolérance est compris entre 0,7 et 0,9,
le cation A est trop petit ou le cation B est trop grand pour former une structure cubique. Les
composés adoptent alors des structures moins symétriques telles que tétragonale, orthorhom-
bique ou rhomboédrique, résultant en un ensemble de polymorphes AMX3. Si le cation A est
trop grand, il ne peut plus s’insérer dans les cavités cuboctaédriques formées par le réseau
MX3, et t devient supérieur a 1. La conséquence de cela est la formation de pérovskites bi-
dimensionnelles (2D) de formule générale ApnMmX3me2 0U ApeiMpX3ne1 (Figure 22)%10 et
de structures parentes avec des steechiométries variées telles que les phases de Ruddlesden-
Popper, Aurivillius ou Dion-Jacobson!!. L’analyse de la structure d’un ensemble de com-
posés ternaires existant et de leurs facteurs octaédrique et de tolérance a permis d’établir
des cartographies de structure (représentation du facteur octaédrique de chaque composé
en fonction de son facteur de tolérance). A partir de ces considérations géométriques, un
domaine d’existence des pérovskites 3D a été déterminé”. Par exemple, les pérovskites halo-
génées 3D se forment si le facteur octaédrique est compris entre 0,442 et 0,895 et le facteur
de tolérance est compris entre 0,813 et 1,107 13,
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Figure 1.2. Structure des familles de pérovskites 2D. La pérovskite 3D (au centre) peut
étre découpée le long des directions cristallographiques <110> (a gauche) ou
<100> (a droite) pour former respectivement les pérovskites ApMpX3zme2 ou
AntiMnXane 12,

Les transitions de phases entre les différents polymorphes de la phase pérovskite 3D sont
illustrées sur la Figure 1.3. La phase cubique est stabilisée a haute température tandis que
la phase orthorhombique est obtenue a plus basse température. On passe de la structure
cubique a tétragonale par une rotation des octacdres MXg selon 1’axe c. Puis de la structure
tétragonale a orthorhombique par une rotation de méme amplitude des octaedres sur les axes
a et c et une rotation sur I’axe b. La rotation des octacdres permet a la structure pérovskite
de se déformer pour accommoder les différences de tailles entre les ions et ainsi conserver la
structure 3D.

b
cubique (Pm3m) tétragonale (P4/mbm) orthorhombique (Pnma)
phase a (_i phase B (_i phase y
(haute température) (haute température) (basse température)

Figure 1.3. Transitions de phases entre les polymorphes pérovskites AMX3 (A : vert, M :
gris, X : violet) (a) cubique, (b) tétragonal et (¢) orthorhombique, montrant la
rotation des octaedres MXg.
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1.2 Pérovskites a base d’halogénure de plomb

1.2.1 Structure

Dans le cadre de cette these, on s’intéresse en particulier aux pérovskites 3D hybrides et
inorganiques a base d’halogénure de plomb APbX3. Dans ce cas, le site A est occupé par un
cation organique ou inorganique monovalent tel que le cation méthylammonium CH3;NH3*
(MAY), formamidinium CH(NH,),* (FA*), Cs* ou Rb*; le site B par le cation métallique
bivalent Pb%* ; et le site X par un anion halogénure monovalent tel que CI", Br, I". Les sites
A et X peuvent €tre occupés par plusieurs cations ou anions, formant ainsi des pérovskites
dite mixtes, telles que FA(g3Csp 17Pb[I;xBrx]3 14 Lexistence des composés inorganiques
2 base de césium et d’halogénure de plomb a été mise en évidence par Wells en 189312,
La premiere étude cristallographique montrant que ces composés adoptent une structure pé-
rovskite de formule chimique CsPbX3 a seulement été menée en 1958 par Mgller 6. Puis les
pérovskites halogénées hybrides apparaissent pour la premiere fois en 1978 lorsque Weber
remplaga le césium par le cation méthylammonium CH3NH3* pour former la pérovskite 3D
CH;3NH3Pbl; 1718, Contrairement aux cations inorganiques qui occupent une position fixe
dans la structure cristalline, les cations organiques sont mobiles et présentent une orientation
désordonnée. Poglitsch et coll. ! ont reporté que la position du cation organique CH3NH3*
dans la pérovskite CH3NH3Pbl3, dont la structure est représentée sur la Figure 1.4, est seule-
ment fixe dans la phase orthorhombique et ne peut pas étre fixée dans la phase cubique a
cause de la symétrie qui requiert 8 positions identiques pour les cations. De cette facon, les
atomes C et N avec une coordination tétraédrique adoptent des positions aléatoires dans les
8 tétraedres des cuboctaedres autour de la position normale A (1/2, 1/2, 1/2) de la pérovs-
kite APbX3. La Figure 1.4b montre des orientations possibles que peut prendre le cation
organique CH3NH3™.

Figure 1.4. (a) Structure cristalline de la pérovskite hybride CH3NH3Pbl; dans la phase
cubique. Le cation organique méthylammonium CH3NH;3* occupe le site A, en-
touré par les octaedres. Les anions iodure (en violet) occupent les sites X et
forment les arétes des octaddres. Les cations plomb occupent le site BZ. (b)
Schéma de deux réorientations possibles du cation CH3NH3" : (1) rotation du
méthyle ou de I’ammonium autour de 1’axe C-N (C : bleu et N : marron, 1’axe
est indiqué par la ligne verte en pointillés) ; (2) réorientation de toute la molécule

via une rotation autour de 1’axe C-N lui-méme?!.
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Les transitions de phases pour la pérovskite CH3NH3Pbl; sont décrites dans le Tableau 1.1.

Tableau 1.1. Transitions de phases de CH3;NH3Pbl3 22,

Phase Température [K] Structure Groupe d’espace
Y <162,2 orthorhombique P2221,
o 162 -3274 tétragonale I4/mcm
o > 3274 cubique Pm3m

1.2.2 Propriétés optoélectroniques

Les propriétés électroniques des pérovskites halogénées ont été mises en évidence en 1958
par Mgller qui observa que les pérovskites colorées CsPbX3 sont photoconductives '®. L’étude
des propriétés optoélectroniques de cette classe de matériaux débuta avec les premiers tra-
vaux sur les pérovskites hybrides halogénées 2D. En 1994, Mitzi reporta que les pérovs-
kites hybrides 2D 2 base d’halogénure d’étain ont des propriétés semiconductrices %23, De
longues chaines d’alkylammonium séparent des feuillets d’octacdres Snlg, formant ainsi des
pérovskites 2D avec des propriétés isolantes ou semiconductrices. En effet, la modification
du nombre feuillets inorganiques Snlg adjacents de ces pérovskites hybrides permet de mo-
duler leurs propriétés électroniques. En augmentant le nombre de feuillets Snlg, grace a
I’insertion d’un cation organique de plus petite taille entre les feuillets de Snlg, tel que le
méthylammonium, on augmente la dimension de la structure, passant d’une pérovskite 2D
a 3D, ce qui s’accompagne d’une diminution de la largeur de bande interdite, et inverse-
ment. La mise en évidence de ces propriétés optiques et électroniques a conduit a 1’ utilisa-
tion des pérovskites hybrides 2D a base d’halogénure d’étain en tant que couche active dans
les diodes électroluminescentes organiques-inorganiques?* et dans des transistors 2 effet de
champs?>2. Plus récemment, les pérovskites hybrides 3D a base d’halogénure de plomb,
tel que CH3NH;3Pbls, ont suscité un vif intérét grace a leurs caractéristiques intrinseques
remarquables pour des applications en optoélectronique.

Propriétés optiques  Les pérovskites 3D halogénées hybrides APbX3 sont des semi-
conducteurs dont la bande interdite est directe. Des calculs avec la méthode de la den-
sité fonctionnelle théorique ont montré que la structure électronique de la phase cubique
CH;NH;Pbls est dominée par les caractéristiques de la liaison Pb-X?’. Le haut de la bande
de valence est constitué principalement des états anti-liants (o) de I’orbitale 6s de Pb et de
I’orbitale p de X, et le bas de la bande de conduction est constitué des états anti-liants (o) de
I’orbitale 6p de Pb et de 1’orbitale s de X. Malgré ces états d’hybridation, les orbitales 6p de
Pb et les orbitales p de X dominent respectivement le minimum de la bande de conduction et
le maximum de la bande de valence, puisque les électrons de 1’orbitale 6s de Pb forment un
doublet liant qui ne se délocalise pas de cette orbitale?®. Ainsi les transitions des états de la
bande de valence vers les états de la bande de conduction s’effectuent des orbitales s de Pb
et p de X vers les orbitales p de Pb (Figure 1.5a). Grace a cette configuration électronique,
les pérovskites halogénées ont une absorption optique plus importante que les matériaux
conventionnels comme le silicium (lere génération) ou le GaAs (2eme génération) utilisés
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dans les cellules photovoltaiques. Les matériaux pérovskites halogénés absorbent largement
dans le domaine du visible avec un début d’absorption abrupt comparable aux absorbeurs
GaAs et CdTe. Typiquement la pérovskite CH3NH3Pbl3 a une largeur de bande interdite di-
recte de 1,5 eV (correspondant & un début d’absorption 2 partir de 800 nm)?°. Son coefficient
d’absorption optique, égal 2 5x10° cm™! 4 550 nm, est plus élevé que celui des semiconduc-
teurs conventionnels utilisés comme absorbeurs dans les cellules photovoltaiques tels que
le silicium cristallin (c-Si), le silicium amorphe (a-Si), GaAs, CdTe, et CulnGaSe, (CIGS)
(Figure 1.5b)3°. D’aprés Yin et al., le coefficient d’absorption optique de la pérovskite est

-]
=p

-
(=]
>

(a) 1st Generation (b) 2nd Generation (c) Perovskite halide

o "CH,NH,PbI, R
) £ 105 CdTe, asl
Sip,s Gas+Ass Pbp S GoAs | | S
— T ,q 114
— 1 i
\ 1 2 OF cies/
\ . &
\ E E? E? ] 10°F /
\ £ £ £ o c-Si -
2 B
—_— —_ S 10°F
=S S B c-Si
Sip Asp Pbs+Ip S10'F , 10°
a 3 8 1 L I
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Indirect direct direct 10 15 20 25 3.0
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Figure 1.5. (a) Schéma illustrant I’absorption optique des absorbeurs employés dans les dif-
férentes technologies photovoltaiques : silicium (1ere génération), GaAs (2éme
génération) et pérovskite (3eme génération)3!. (b) Coefficient d’absorption ef-
fectif (mesuré a température ambiante) d’un film de pérovskite CH3NH3Pbls
comparé avec d’autres matériaux pour le photovoltaique tel que le silicium
amorphe (a-Si), le silicium cristallin (c-Si) et les couches minces de GaAs,
CdTe.et Cu(In,Ga)Se, (CIGS)*".

dfi a sa largeur de bande interdite directe et a la transition p-p23. En effet, comme mentionné
précédemment la transition entre les orbitales p de X et les orbitales p de Pb est possible.
Cette transition est plus forte que les transitions p-s qui ont lieu dans 1’absorbeur GaAs par
exemple (Figure 1.5a). L’orbitale p qui caractérise le minimum de la bande de conduction
a une densité d’état plus grande que I’orbitale s dans le GaAs. Ceci est a I’origine des dif-
férences observées au niveau des coefficients d’absorption de ces matériaux. L’avantage des
pérovskites halogénées est que cette forte absorption dans le domaine du visible est réali-
sée avec des couches minces d’environ 300 nm d’épaisseur contre environ 300 ym avec le
c-Si et environ 1 um avec GaAs ou CdTe. Un autre atout de ces matériaux (AMX3), est
la possibilité de moduler leur largeur de bande interdite dans le domaine du visible jusqu’a
I’infra-rouge en fonction de la nature du cation métallique M>* (Pb>*, Sn”*) et de I’anion X
(CI', Br', I')?2, et aussi du nombre de feuillets du réseau inorganique MXg induit par la taille
du cation A* (pérovskites 2D ou 3D).

Propriétés électroniques En plus de ces excellentes propriétés d’absorption, le matériau
CH3NH;3Pbl; possede un caractere ambipolaire puisqu’il est capable de conduire aussi bien
les électrons que les trous. Les excitons (paires électron-trou) générés par I’absorption de la
lumiere par CH3NH3Pblz sont de type Wannier-Mott a cause de leur grand rayon de Bohr
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(22 A). IIs ont une faible énergie de liaison d’environ 10 meV33. Ainsi la majorité des ex-
citons se dissocient en porteurs de charge (électrons et trous) a température ambiante .
La faible masse effective de ces porteurs de charges leur confere des mobilités élevées al-
lant de 7,5 2 12,5 cm®*V-!s! pour les électrons® et de 66 cm>V-!'s™! pour les trous3®. De
plus, le piégeage des porteurs de charge s’effectuent lentement, dans un temps de 1’ordre
de la centaine de nanosecondes. Ceci est notamment attribué a la nature du matériau qui
est un semiconducteur direct, pour lequel la recombinaison Auger est faible par rapport aux
transitions radiatives3’. Par conséquent, les porteurs de charge dans la pérovskite sont ca-
ractérisés par de longues distances de diffusion, c’est-a-dire la distance moyenne qui peut
étre effectuée par un porteur avant qu’il se recombine. Plus la longueur de diffusion est éle-
vée, plus le nombre d’électrons et de trous qui atteindront les électrodes situées de part et
d’autre de 1’absorbeur pour créer un courant électrique dans la cellule photovoltaique est
grand. La longueur de diffusion des charges est de 100 nm pour CH3NH;3Pblz et de 1 um
pour CH3;NH3Pbl;_,Cl, 3 par rapport a4 10-20 nm dans le cas de matériaux organiques. Par
ailleurs, les pérovskites sont tres tolérantes aux défauts ponctuels grace a la nature anti-liante
de leur orbitale de valence3*0. Les défauts intrinséques tels que les lacunes et les joints
de grains, créent seulement des pieges de niveau peu profond dans la largeur de bande in-
terdite (typiquement 0,05 eV au-dessus de la bande de valence ou en-dessous de la bande
de conduction), et n’agissent pas comme centre de recombinaison comme démontré par des

calculs théoriques™!.

1.2.3 Synthese des couches minces

En plus de leurs excellentes propriétés électroniques, les pérovskites halogénées sont tres in-
téressantes puisque qu’elles peuvent étre fabriquées selon différentes techniques. Une mul-
titudes de méthodes de synthese ont été développées pour contrdler 1’épaisseur, la morpho-
logie, la taille des grains et le recouvrement des couches minces pérovskites*>. On distingue
principalement 3 méthodes de synthése : le dépdt en une étape a partir d’une solution*?, le
dépot séquentiel a partir d’une solution** et le dépot par vapeur*-4® (Figure 1.6). Ces trois
méthodes ont été utilisées pour fabriquer des cellules pérovskites avec différents substrats,
architectures et configurations, et démontrant des rendements de conversion supérieurs a
15 %.

Dépot en une étape a partir d’une solution Cette méthode est la plus largement employée
pour la fabrication des couches minces pérovskites sur des substrats compacts organiques et
inorganiques (cellules avec architecture planaire). Une solution contenant les précurseurs de
la pérovskite est préparée en mélangeant les précurseurs AX (A = CH3NH3, CH(NH;),, Cs
et X =1, Br, Cl) et PbX, (X =1, Br, CI) avec un ratio molaire 1 :1 (steechiométrique) ou 3 : 1
(non steechiométrique) dans un solvant aprotique polaire (diméthylformamide, dimethylsul-
foxide, gamma-butyrolactone,. . .) pendant plusieurs heures a température ambiante ou avec
chauffage jusqu’a I’obtention une solution limpide. Cette solution est ensuite utilisée pour la
fabrication des films pérovskites sur un substrat organique ou inorganique par spin-coating.
La pérovskite cristallise lorsque le solvant s’évapore pendant la rotation du substrat. Apres
le dépot un recuit a environ 100 °est nécessaire pour compléter la cristallisation et évapo-
rer les résidus de solvants. Cette technique de fabrication permet de modifier de nombreux
paramétres tels que la concentration de la solution de précurseurs*’, le type de solvants*3,
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1’épaisseur du film de pérovskite*”, la température et le temps de recuit>’, afin d’obtenir les
couches minces avec les caractéristiques désirées. Des variantes de ce procédé sont égale-
ment apparues, dans le but d’améliorer la morphologie des couches minces pérovskites :

— I’ajout de dopants dans la solution de précurseurs : I’addition de Cl°, sous la forme de
PbCl, ou de MACI a été employée pour obtenir des films avec une meilleure couver-
ture de la surface du substrat et des domaines cristallins de plus grande taille'—%;

— le dépdt a chaud : la solution de précurseurs est chauffée a 70 °avant d’étre déposée
par spin-coating sur le substrat préalablement chauffé a 180 °C. Cette technique per-
met d’obtenir des grains de la taille du micrometre formant une couche de pérovskite
dense™ ;

— le dépdt avec cristallisation rapide : apres le dépot de la solution de précurseurs,
le substrat est immédiatement expos€ pendant le spin-coating a un second solvant
(chlorobenzene, toluene, diéthyl éther) pour induire la cristallisation de la pérovskite.
Le role de ce second solvant est de diminuer brutalement la solubilité de la pérovskite
dans le mélange de solvants afin de promouvoir la nucléation et la croissance rapide
des cristaux de pérovskite formant ainsi une couche dense”%;

— le dépot avec plusieurs solvants : les précurseurs sont solubilisés dans un mélange
de solvants (typiquement diméthylsulfoxide et gamma-butyrolactone). Apres le dé-
pot de la solution de précurseurs, le substrat est immédiatement exposé pendant le
spin-coating a un anti-solvant (chlorobenzene, toluene, diéthyl ether) pour former un
composé intermédiaire, qui est ensuite converti en pérovskite par recuit du substrat.
L’intermédiaire ralenti la réaction entre les précurseurs, ce qui permet d’obtenir des
films uniformes et denses>’.

a 6 (Pbl, + CH;NH,1)/DMA C _
ONE-STEP COATING h 4
— o
6 Pbl,/DMF 6 CH,NH,!/IPA Sensor 1 Sensor 2
g '-M Y y
TWO-STEP COATING Organic Inorganic
—— source source

Figure 1.6. Méthodes de fabrication des couches minces pérovskites hybrides : dépot en
solution (a) en une étape, (b) séquentiel® et (c) dépot par co-évaporation®.

Dépot séquentiel a partir d’une solution La procédure par déposition séquentielle est
principalement employée pour la fabrication des couches minces pérovskites sur des sub-
strats de TiO, mésoporeux** (cellules avec architecture mésoporeuse). Le Pbl, est en pre-
mier déposé par spin-coating a partir d’une solution dans le diméthylformamide qui est infil-
trée dans le TiO, mésoporeux. Ensuite une solution de CH3NH3I dans I’isopropanol est dé-
posée sur le Pbl, par spin-coating ou dip-coating, formant ainsi la pérovskite CH3;NH3Pbl3.
Le dépot séquentiel permet un meilleur contrdle de la morphologie de la pérovskite dans les
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nanopores du TiO, en comparaison au procédé en une étape’3. Cette technique de fabrica-
tion permet de modifier de nombreux parametres comme pour la technique de déposition en
une étape.

Dépot par évaporation Cette méthode de fabrication consiste a évaporer les précurseurs
de la pérovskite, Pbl, et CH3NH;3I simultanément® ou séquentiellement*®. Elle permet
d’obtenir des couches minces pérovskites homogenes, denses et avec grains possédant une
faible dispersion en taille. Cependant cette technique est moins utilisée que celles mention-
nées précédemment puisqu’elle nécessite un équipement de vide poussé.

1.3 Nanocristaux pérovskites a base d’halogénures de
plomb

Les pérovskites a base d’halogénures de plomb se sont révélées étre des couches minces
remarquables en tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaiques. Tres récemment elles
se sont aussi illustrées comme étant d’excellent semiconducteurs colloidaux dans le domaine
des nanocristaux.

1.3.1 Généralités

Les nanocristaux semiconducteurs colloidaux (en anglais quantum dots) sont des nanoparti-
cules semiconductrices généralement d’une taille inférieure a 10 nm. Elles sont constituées
d’un ceeur inorganique, formé par quelques centaines ou milliers d’atomes, dont la surface
est recouverte par une fine couche de molécules organiques appelées ligands ou surfactants.
La réduction de taille, en plus d’augmenter considérablement le rapport surface/volume, per-
met aux niveaux électroniques de ces semiconducteurs d’étre discrétisés, induisant un confi-
nement quantique exploitable pour des propriétés optoélectroniques. Ainsi pour un méme
composé, de nombreuses propriétés physiques different entre les nanocristaux et le matériau
massif.

Les nanocristaux semiconducteurs sont en particulier étudié€s pour leurs caractéristiques op-
tiques telles que 1’absorption et la photoluminescence. Ils peuvent absorber des photons dont
I’énergie est supérieure a leur largeur de bande interdite (Figure 1.7a). Ceci se manifeste
sur le spectre d’absorption sous la forme d’un pic excitonique qui correspond a la transition
optique du premier état excité (Figure 1.7b). La position du pic d’absorption (a une lon-
gueur d’onde donnée) est fonction de la largeur de bande interdite des nanocristaux et sa
largeur peut renseigner sur la dispersion en taille des nanocristaux. Si la dispersion en taille
est grande, on observe un épaulement du pic excitonique. Lorsque la dispersion en taille
des nanocristaux est faible, le spectre est mieux résolu et on peut observer les absorptions
aux faibles longueurs d’onde qui sont caractéristiques des transitions optiques a plus haute
énergie.
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Figure 1.7. (a) Schéma illustrant 1’absorption et 1’émission (photoluminescence) dans un
nanocristal > et (b) spectres d’absorption et d’émission d’une solution colloidale
de nanocristaux.

La photoluminescence (PL) est le phénomene réciproque de 1I’absorption et est par définition
I’émission d’un photon. Il existe deux types d’émission : la fluorescence et la phosphores-
cence. La fluorescence correspond a 1’absorption d’un photon puis, de I’émission d’un pho-
ton de moindre énergie issu de la désexcitation de 1’électron apres relaxation de celui-ci par
le biais de phonons (Figure 1.7a). Le photon émis sera donc de longueur d’onde plus grande
(et d’énergie plus faible). La différence d’énergie entre le photon absorbé et le photon émis
est appelé décalage de Stokes et a pour origine la relaxation d’une partie de 1’énergie de ce
photon sous la forme de phonons (vibration du réseau). Ce décalage a lieu dans la majorité
des cas vers les plus faibles énergies. La phosphorescence est un phénomene similaire a la
fluorescence, mais a une échelle de temps plus grande. L’énergie du photon émis correspond
quasiment a la valeur de la largeur de bande interdite des nanocristaux. Cependant la pré-
sence de défauts de surface peut inhiber cette émission a cause du piégeage des porteurs de
charge. On définit le rendement quantique comme étant le rendement de conversion des pho-
tons émis par rapport aux photons absorbés. Il dépend de la qualité des nanocristaux (défauts
de surface, dispersion en taille, hétérogénéité de la stoechiométrie) et de leur état de surface
(nature des ligands, passivation).
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1.3.2 Propriétés optiques

Les nanocristaux pérovskites a base d’halogénure de plomb APbXj3 sont notamment carac-
térisés par une émission étroite dans le domaine du visible avec une largeur a mi-hauteur
inférieure a 100 meV : 12 nm dans le bleu a 400 nm (CsPbCl3), 20 nm dans le vert a 520 nm
(CsPbBr3), et 40-45 nm dans le vert a 690 nm (CsPbl3). De plus il présentent un rendement
quantique élevé allant de 50 % (CsPbCl3) et jusqu’a 100 % (CsPbBrs, CH3;NH3PbBr3)©00!,
L’émission dans le visible peut étre modulée en fonction de la composition des nanocristaux
(nature du cation A*, mélange d’anions CI" :Br™ ou Br™ :I") (Figure 1.8a), de leur taille et de
leur forme. Les spectres d’absorption des nanocristaux sont bien structurés et le décalage de
Stokes est faible, environ 10-15 nm vers le rouge (Figure 1.8b).

a b
Wavelength (nm)
400 450 500 550 600 650 700 750 _ 800
b .§-I.
2
o |
<
s
B
Z
Y ) 350 400 450 500 550 600
CsPbCly CsPb(CI/Br)s FAPbBrz  CsPb{Br/l)z CsggFAgaPhls FAPhIs Wavelength (nm)

Figure 1.8. (a) Spectres d’émission et photos correspondantes de solutions colloidales de
nanocristaux pérovskites APbX3 avec diverses compositions. (b) Spectres d’ab-
sorption et de photoluminescence de nanocristaux CsPbBr3 de 8 nm 2.

Les nanocristaux pérovskites sont également peu sensibles aux défauts comme les matériaux
massifs homologues. Une étude théorique a montré que les défauts ponctuels a la surface des
nanocristaux sont nombreux puisque leur énergie de formation est faible et que les nanocris-
taux présentent une grande surface spécifique®?. Cependant, ils ne créent que des pieges de
niveau peu profond et n’ont donc pas d’impact majeur sur les propriétés optiques et électro-
niques des nanocristaux. Cette grande tolérance aux défauts est a I’origine de leur forte pho-
toluminescence. De plus, la luminescence des nanocristaux ne requiert pas une passivation
électronique de leur surface contrairement aux nanocristaux semiconducteurs conventionnels

tels que CdSe et InP.
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1.3.3 Synthese des nanocristaux

Plusieurs méthodes de synthese ont été développées pour controler la taille, la forme et la
composition des nanocristaux pérovkites halogénés. On distingue principalement deux mé-
thodes : celle par injection a chaud largement utilisée pour la synthese de nanocristaux inor-
ganiques® et le procédé par précipitation en présence de ligands employé pour la synthese
des nanocristaux pérovskites hybrides®. La méthode par injection a chaud, conduite sous
atmosphere inerte, consiste en la précipitation contrdlée des ions Cs*, Pb** et X~ sous la
forme de nanocristaux CsPbX3 en faisant réagir a 180 °C I’oléate de césium avec PbX, dans
un solvant a haut point d’ébullition, 1’octadécene. Un mélange équivolumique de ligands
organiques, typiquement 1’acide oléique et I’oleylamine, est ajouté dans le solvant afin de
solubiliser PbXj et de stabiliser colloidalement les nanocristaux formés. Le procédé de syn-
these par précipitation est encore plus rapide a mettre en ceuvre. Pour cela, un bon solvant
(tel que le diméthylformamide) contenant les précurseurs (tels que CH3;NH3Br et PbBr») et
des ligands organiques (I’acide oléique et 1I’oleylamine) est injecté sous vive agitation dans
un mauvais solvant (le toluene). D’aprés Zhang et coll.®, le processus de cristallisation des
nanocristaux est régi par la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du
mélange de solvants. L’oleylamine contrdle la cinétique de cristallisation, ce qui détermine
principalement la taille des nanocristaux. Tandis que 1’acide oléique joue un réle important
dans la suppression des effets d’agrégation entre les particules et contribue a leur stabilité
colloidale.

1.4 Cellules photovoltaiques avec absorbeur pérovskite

1.4.1 Ascension des cellules pérovskites

Le potentiel des pérovskites halogénées hybrides a été révélé en 2009 lorsqu’elles ont été em-
ployées pour la premicre fois en tant qu’absorbeur dans des cellules photovoltaiques. Kojima
et coll. ont intégré la pérovskite 3D CH3NH;3Pbl; a des cellules solaires a colorants avec un
électrolyte liquide, démontrant ainsi un rendement de conversion photovoltaique de 3,8 % 0.
En 2012, une avancée majeure a été réalisée en remplacant I’électrolyte liquide par un élec-
trolyte solide, ce qui a permis d’atteindre un rendement de conversion de 9%*>%7. Suite a
ces travaux, les cellules photovoltaiques avec 1’absorbeur pérovskite hybride CH3;NH3Pbls,
plus communément appelées cellules pérovskites, ont suscité un engouement sans précédent
aupres de la communauté scientifique. L’ évolution de 1’architecture des cellules et des procé-
dés de fabrication de I’absorbeur pérovskite et des dispositifs ont contribué a une ascension
fulgurante des performances des cellules pérovskites jusqu’a atteindre 22,7% en 2017, ri-
valisant ainsi avec les autres technologies photovoltaiques telles que les cellules a base de
silicium ou les technologies couches minces (Figure 1.9).
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Figure 1.9. Graphique représentant le rendement de conversion des meilleures cellules so-

laires a I’échelle du laboratoire 3.

1.4.2 Fonctionnement et caractéristiques des cellules pérovskites

Les cellules pérovskites sont assimilées 4 des jonctions pn (hétérojonctions)®. Elles sont
constituées d’un empilement de couches minces nanostructurées : un semiconducteur de
type p, I’absorbeur pérovskite, et un semiconducteur de type n. De part et d’autre des se-
miconducteurs de type p et n sont placés des électrodes. Le principe de fonctionnement de
ces cellules est illustré sur la Figure 1.10. La pérovskite absorbe la lumiere solaire, ce qui
photogénere des excitons a I’intérieur de cette couche mince (1). Les excitons se dissocient :
les électrons sont transférés au semiconducteur de type n (2) et les trous au semiconducteur
de type p (3) (ou de maniere équivalente, les électrons sont transférés du semiconducteur
type p a la pérovskite). En plus de la génération et de I’extraction des porteurs de charge, des
procédés indésirables se produisent également tels que la recombinaison des excitons (4), le
transfert retour des porteurs de charge des semiconducteurs n et p vers la pérovskite (5,6)
et entre les semiconducteurs n et p (7) (cela se produit notamment si la couche mince de
pérovskite est non homogene) 0.

La caractéristique électrique de la cellule représentant la densité de courant J en fonction de

la tension appliquée V est décrite par la relation suivante’! :

q(V—RyJ)
nkT

V—RyJ

J(V) = Jolexp( TR,
S

) —1]+ (1.3)

ou J représente la densit€ de courant a saturation et Jpy, la densité de courant photogénérée,
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Rgp la résistance de shunt, Ry la résistance de série, n le facteur d’idéalité de la diode (égal
a 1 si la diode est idéale), T la température, k la constante de Boltzmann et e la charge
élémentaire.

pérovskite
semiconducteur

type n 2

S

\ /

3 semiconducteur
type p
pérovskite

Figure 1.10. Schéma du principe de fonctionnement d’une cellule pérovskite. Les fleches
vertes et rouges représentent respectivement les procédés désirables pour la
conversion de 1’énergie solaire en courant électrique et les mécanismes indési-
rables entrainant des pertes (hf, énergie d’un photon)’°.

Les cellules photovoltaiques sont caractérisées en mesurant la densité de courant traversant
la cellule sous un potentiel variable dans le noir et sous éclairement. On obtient ainsi la
courbe J(V) (Figure 1.11a), qui permet de déterminer les parametres de la cellule et son ren-
dement de conversion photovoltaique. Dans le noir, la cellule est traversée par un tres faible
courant jusqu’a ce que le potentiel excede une valeur seuil correspondant a la tension de
circuit ouvert Voc. Dans ce cas, elle se comporte comme une diode. Lorsque la cellule est
illuminée, elle est traversée par un courant, ce qui se traduit par un déplacement vers le bas
de la courbe J(V) obtenue dans le noir, d’une valeur correspondant a la densité de courant
de court circuit Jgc, ¢’est-a-dire lorsque le potentiel est nul. La valeur de Jgc est la densité
de courant maximale que peut délivrer la cellule. Elle dépend entre autres de la puissance
d’illumination, de la longueur d’onde du rayonnement incident, et de la mobilité des porteurs
de charge. La tension en circuit ouvert Voc correspond a la différence de potentiel entre les
deux électrodes lorsque le courant circulant dans la cellule est nul. C’est la tension maximale
créée par la cellule. Dans les cellules pérovskites, la Voc est inférieure ou égale a la largeur
de bande interdite du matériau pérovskite. La valeur de la V¢ est affectée par la recom-
binaison des porteurs de charge, la morphologie de 1’absorbeur et la qualité des interfaces
entre 1’absorbeur et les électrodes. Comme mentionné précédemment dans 1I’Equation 1.3,
les résistances de shunt Ry, et de série Ry engendrées par effets parasites conduisent a des
pertes de courant dans la cellule. Graphiquement elles correspondent a 1’inverse de la pente
de la courbe J(V) au point ou le potentiel est nul pour Ry, et au point ou la densité de courant
est nulle pour une tension supérieure a Voc pour Ry (Figure 1.11b). Une résistance de shunt
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Ry, faible traduit une fuite de courant dans la cellule a cause des défauts de fabrication. Pour
une cellule photovoltaique idéale, la valeur de Ry, tend vers I’infini mais en pratique elle
est égale a quelques MQ. La résistance série R est crée par la résistivité des matériaux, des
électrodes et du contact entre les électrodes et les matériaux. Sa valeur tend vers 0, dans le
cas idéal, et est généralement inférieure a 50 Q.

a b
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Figure 1.11. (a) Courbe J(V) représentant la densité de courant J en fonction du potentiel
appliqué a une cellule sous éclairement. (b) Représentation graphiques des ré-
sistances de shunt Ry, et de série Rs.

La puissance délivrée par la cellule est le produit de la densité de courant J et de la tension
V (Figure 1.11). Le facteur de forme (FF) est un parametre qui caractérise le point de fonc-
tionnement maximal d’une cellule. II décrit la qualité et I’'idéalité d’une cellule. Le facteur
de forme est le rapport de la puissance maximale générée par la cellule P« (Figure 1.11a)
et de la puissance théorique Py, :

FF — Pmax — Vmax X Jmax
Biheo  Voc X Jsc

(1.4)

Le facteur de forme peut tre représenté graphiquement par des rectangles comme illustré sur
la Figure 1.11a. Pour une cellule idéale, la courbe J(V) est équivalente a un rectangle (aire
bleu péle). Le point de fonctionnement maximal P, est obtenu pour Jsc et Voc (Piheo)
et le facteur de forme est alors égal a 1. Cependant en pratique, des mécanismes non dési-
rables engendrent une diminution de la puissance théorique maximale Py, et 1a courbe J(V)
s’arrondie. La puissance maximale générée par la cellule Ppax est alors représentée par le
rectangle bleu foncé de plus petite taille, qui est la surface rectangulaire la plus grande que
I’on peut définir sous la courbe J(V).

Le rendement de conversion photovoltaique d’une cellule, aussi appelé efficacité, est défini
par le rapport de la puissance maximale Py« de la cellule et de la puissance incidente de la
source de lumiere Pj, :

Pax . VOC X JSC X FF
Py F;

Lefficacité d’une cellule n’a de signification que pour une distribution spectrale et une in-
tensité donnée. Ainsi les dispositifs photovoltaiques sont caractérisés dans des conditions

(1.5)
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standard définies par la Commission Electrotechnique Internationale (IEC). Les cellules sont
mesurées sous éclairement a I’aide d’un simulateur solaire recréant I’éclairement du soleil
avec un rayonnement AM1.5, 4 25 ° C et sous un flux de 100 mW cm™. On appelle AM
(pour air mass) le rayonnement arrivant sur Terre apres les atténuations subies par les diffé-
rentes couches de I’atmosphere. Son coefficient est défini par 1’inverse du cosinus de I’angle
que fait le soleil avec sa position au zénith. Par définition, pour un rayonnement AM1.5, la
position du soleil forme un angle de 48 °par rapport a son zénith.

La mesure de la caractéristique des cellules pérovskites est aussi dépendante des conditions
de mesure comme la vitesse et le sens du balayage en tension. Ceci se manifeste sous la
forme d’hystérese sur les courbes J(V) (Figure 1.12). Cependant cette hystérese n’est pas
seulement induite par les effets capacitifs de charge et de décharge, puisque méme a tres
faible vitesse de balayage, I’hystérese peut encore étre observée. L’ origine de ce phénomene
est attribuée a la migration des ions dans la couche de pérovskite modifiant ainsi le champ
électrique ’?. Suivant la composition chimique et la morphologie de 1’absorbeur pérovskite
et ’architecture de la cellule, I’hystérese est plus ou moins prononcée voire inexistante ’>.
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Figure 1.12. Courbe J(V) représentant le phénomene d’hystérese pour différentes vitesses
de balayage en tension %,

1.4.3 Architecture des cellules pérovskites

Le fonctionnement des cellules photovoltaiques avec absorbeur pérovskite a été démontré en
utilisant la configuration des cellules solaires a colorants®®. Kojima et coll. ont utilisé une
couche épaisse de TiO, (8 a 12 um) dans laquelle ils ont infiltré la pérovskite CH3;NH3;Pbls
puis ajouté un électrolyte liquide, démontrant ainsi un rendement de conversion photovol-
taique de 3,8 %. Une avancée majeure a été réalisée avec I’introduction d’un électrolyte so-
lide par Kim et coll.*? et Lee et coll.®’, qui au contraire de leur analogue liquide, ne dissout
pas la couche de pérovskite. Les travaux suivants employant des configurations similaires
ont ainsi démontré une série de records successifs jusqu’a atteindre 22,7 %%8. Les cellules
pérovskites sont généralement constituées d’un empilement de couches minces comprenant
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(Figure 1.13) : un oxyde conducteur transparent (typiquement SnO; : >F ou SnO; : >I) dé-
posé sur un substrat transparent (en verre ou polymere), un matériau semiconducteur type n
sous la forme d’une couche mince compacte et/ou mésoporeuse, I’absorbeur pérovskite infil-
tré dans la couche mésoporeuse et/ou formant une couche compacte au-dessus du semicon-
ducteur type p, et une couche d’un matériau semiconducteur type p (HTM, hole transporting
material), elle méme recouverte d’une €électrode métallique. Ce type de configuration est la
plus utilisée dans les études des cellules pérovskites et a permis d’établir la majorité des
records d’efficacité. On distingue les cellules avec une architecture planaire (Figure 1.13a)
pour lesquelles le semiconducteur type n est sous la forme d’une couche compacte, et les cel-
lules avec I’architecture mésoporeuse pour lesquelles le semiconducteur type n est présent
sous la forme d’une couche compacte et d’une couche mésoporeuse (Figure 1.13b).

a  glectrode métallique (ex : Au, Al) - b

semiconducteur type p n=22,7%
(ex : spiro-OMeTAD, PTAA)

perovskite

oxyde mésoporeux (TiO,, ZnO)
semiconducteur type n

(TiO,, ZnO)
électrode transparente
(ex: SnO,:F, SnO,:In)
substrat transparent -

(ex : verre, polymére)

n=188%

semiconducteur type n
(PCBM)

semiconducteur type p
(ex : PEDOT:PSS, NiO)

Figure 1.13. Les différents type d’architecture des cellules pérovskites > et le meilleur ren-
dement associé 1 (tout types d’absorbeur pérovskites confondus) : (a) pla-

naire’®, (a) mésoporeuse68, (¢) inverse” et (d) & nanocristaux /8.

Des cellules avec un empilement de couches a I’inverse de celui décrit ci-dessus ont égale-
ment été développées, et sont dénommées cellules avec architecture inverse (Figure 1.13c).
Plus récemment, les pérovskites halogénées ont été intégrées dans des cellules photovol-
taiques a base de nanocristaux. Pour cela, I’absorbeur pérovskite présent sous la forme de
couche mince dans les cellules avec architecture planaire a été remplacé par des nanocristaux



18 1 INTRODUCTION GENERALE

pérovskites inorganiques tels que CsPbX3. Les cellules photovoltaiques a base de nanocris-
taux ont démontré un rendement de conversion de plus de 5 % avec CsPbBr3”° et de plus
de 10 % avec CsPbl3 "3, dépassant ainsi les efficacités des cellules pérovskites inorganiques
couches minces CsPbX33%8!. Cette approche apparait donc trés prometteuse pour le fu-
tur développement des cellules pérovskites d’autant plus que des travaux récents du NREL
montrent que le meilleur rendement certifié des cellules a base de nanocristaux (tout type
d’absorbeur confondus) s’éleve a 13,4 % (Figure 1.9)%8.

Le choix des matériaux semiconducteurs type p et n influence les performances des cel-
lules pérovskites et en particulier le facteur de forme. De plus, le semiconducteur de type
n est principalement responsable de la tension en circuit ouvert®?. La Figure 1.14 montre
les niveaux d’énergie de différents semiconducteurs type p et n couramment utilisés dans
les cellules pérovskites. Les cellules avec 1’architecture planaire et mésoporeuse emploient
majoritairement le TiO; ou le ZnO comme semiconducteur type p et le spiro-OMeTAD ou le
PTAA comme semiconducteur type n. Tandis que les cellules avec architecture inverse uti-
lisent principalement le PEDOT : PSS ou le NiO comme semiconducteur type n et le PCBM
comme semiconducteur type p.
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Figure 1.14. Schéma des niveaux d’énergie des matériaux semiconducteurs type n (rouge),
pérovskites (vert), et semiconducteurs type p (bleu) couramment employés dans
les cellules pérovskites®3.

1.4.4 Autres applications des pérovskites en optoélectronique

Les résultats obtenus pour les cellules photovoltaiques avec un rendement de conversion
élevé suggerent que les pérovskites a base d’halogénure de plomb sont d’excellents semi-
conducteurs pour les dispositifs optoélectroniques en général. En effet un absorbeur pour les
cellules solaires doit €tre aussi un bon émetteur de lumiere d’apres 1’équation détaillée de
Shockley—Queisser*, ot toutes les recombinaisons doivent étre radiatives. Des travaux ont
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montré que les pérovskites possedent une forte photoluminescence, les rendant comme can-
didat potentiel pour une utilisation non seulement dans les cellules solaires mais aussi dans
des dispositifs émetteurs de lumiere3>8¢. Ainsi le développement des pérovskites halogé-
nées pour le photovoltaique a conduit a I’utilisation de ces matériaux dans d’autres types de
dispositifs optoélectroniques®’-%8 tels que les diodes électroluminescentes®®?°, lasers®!:92,
photodétecteurs *>4, transistors a effet de champ?®’ et guide d’ondes?®”.

1.5 Pérovskites halogénées sans plomb

Les pérovskites halogénées sont des matériaux prometteurs pour les dispositifs optoélec-
troniques et notamment les cellules photovoltaiques. Cependant leur développement a plus
grand échelle est restreint a cause de leur instabilité dans les conditions ambiantes (en parti-
culier, en présence d’humidité, de chaleur et sous illumination prolongée) et de leur toxicité
et impact environnemental 1i€ a la présence du plomb. Le probleme de I’instabilité a été en
partie résolu en modifiant la composition des pérovskites APbX3 grace a un mélange de ca-
tions organiques et inorganiques sur le site A ou I’utilisation de cation organiques plus grands
pour former des pérovskites 2D 3100 ou 2D-3D 101, L’efficacité des cellules pérovskites sur
plusieurs années reste encore a étre démontrée. L’autre probleme rencontré par les cellules
pérovskites est la présence du plomb dans le matériau absorbeur, qui contribue largement a
leurs propriétés photovoltaiques exceptionnelles. Cependant lorsque I’absorbeur pérovskite
se dégrade, des composés a base de plomb (comme Pbl,) solubles dans I’eau se forment. Ces
derniers peuvent s’accumuler dans I’environnement, puis dans le corps humain '“2. L’accu-
mulation de quelques microgrammes de plomb dans I’organisme, et en particulier chez les
enfants est dangereuse '%. Pour réduire le danger d’exposition au plomb, on peut dévelop-
per des stratégies d’encapsulations, ce qui participe également a améliorer la stabilité des
cellules. Typiquement les procédés d’encapsulation les plus robustes consistent a sceller her-
métiquement les cellules solaires entre deux plaques de verre et de films polymeres, afin
de garantir une étanchéité totale par rapport a I’humidité et I’oxygene. En plus d’amélio-
rer I’encapsulation des pérovskites, une autre solution est le remplacement du plomb dans
les pérovskites. Les matériaux alternatifs doivent remplir un certain nombre de criteres pour
égaler les performances des pérovskites a base d’halogénure de plomb tels qu’une forte ab-
sorption de la lumiere et la tolérance aux défauts comme dans le cas de MAPbI3. Idéalement,
ces nouveaux matériaux pourront étre facilement synthétisés a partir de solutions dans le but
d’étre compétitifs avec les technologies photovoltaiques établies.

La substitution du plomb avec des éléments non toxiques peut étre généralement réalisée
selon deux approches (Figure 1.151%4
— la substitution homovalente avec des cations métalliques isovalents (+2) tels que les
éléments du groupe 14 (Ge, Sn), les métaux alcalino-terreux (Mg, Ca, Sr, Ba), les
métaux de transitions (Mn, Fe, Co, Ni, Pd, Pt, Cu, Zn, Cd, Hg), et les lanthanides
(Eu, Tm, Yb). Dans ce cas, la structure des pérovskites formées peut étre prédite par
les facteurs de Goldschmidt et octaédrique (cf. section 1.1). Les pérovskites ont une
structure 3D du type AMX3 ou 2D telle que ApnMpnX3mi2 ou ApriMnXsnit s
— la substitution hétérovalente avec des cations métalliques aliovalents (+1, +3, +4)
tels que les métaux de transition (Au), les éléments du groupe 13, 15 et 16 (TI, Sb,
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Bi, Te), et les lanthanides (La, Ce, Pr, Nd, Sm, Eu, Gd, Dy, Er, Tm, Lu). Si I’on
substitue directement le plomb avec un de ces éléments dans la structure APbX3,
I’équilibre des charges entre les anions et les cations n’est plus respecté. Dans ce cas,
il existe plusieurs possibilités pour maintenir la neutralité de la structure. Si le Pb>*
est remplacé par un cation tétravalent (+4), la structure obtenue est du type A;MXg.
Le Pb?* peut aussi étre remplacé par un mélange de deux cations, ¢’est-a-dire une
proportion équivalente d’un cation monovalent (+1) et d’un cation trivalent (+3). On
forme ainsi des pérovskites 3D doubles du type A;MM’Xe. Enfin, si le plomb est
substitué par un cation trivalent (4+3), la structure pérovskite subie une modification
considérable et des composés de plus faibles dimensions 0D ou 2D du type AzM>Xg
sont formés.

1-1-3

AM2+X,
-
T
-1- —-1-1-
'
3-2-9
[ 8 [ 8
AMEXs A M M3 X,
¢ ¢
AsM;**Xq

Figure 1.15. Structure des composés pérovskites sans plomb en fonction du type de sub-
stitution. De gauche a droite : substitution par un cation métallique B tétra-
valent (+4), trivalent (+3) et un mélange de cations monovalent (+1) et trivalent
(+3)105,

D’apres les études par simulation numérique, il est évident que la structure électronique de
Pb”* dans les pérovskites AMX3 est responsable de leur comportement photovoltaique ex-
ceptionnel. Ainsi le choix le plus évident pour remplacer le plomb est d’utiliser un autre élé-
ment du groupe 14, comme Sn ou Ge qui présentent la méme structure électronique sp? 1%,
Pour former des ions bivalents +2, les éléments du groupe 14 conservent leur électrons 32
appariés et perdent seulement leur électrons p. Le doublet non-liant formé par les électrons

de D'orbitale s est plus courant pour les éléments lourds comme le plomb, ou la contrac-
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tion relativiste stabilise les orbitales s %7, Par conséquent le plomb est plus stable dans I”état
d’oxydation +2, alors que les éléments du méme groupe plus légers comme Sn et Ge sont
plus stables dans I’état d’oxydation +4. En effet, plusieurs essais de préparation des pérovs-
kites AMX3 sans plomb a base d’étain ou de germanium ont montré une stabilité critique,
qui est directement corrélée avec 1’oxydation de Sn et Ge résultant en la formation de la-
cunes'%8. A partir de 2014, les pérovskites a base d’halogénure d’étain ont été les premidres
pérovskites halogénées sans plomb 2 étre étudiées pour les cellules photovoltaiques '%-111,
Jusqu’a présent les cellules pérovskites sans plomb a base de Sn sont les plus performantes
(Tableau 1.2). Zhao et coll. ont récemment démontré un rendement de 8 % avec 1’absor-
beur FA( 75MA( 255nl3 2 1e mélange de cations organiques permet de former un film plus
compact et plus uniforme, ce qui est important pour améliorer la stabilité de Sn**. La réduc-
tion de I’atmospheére durant la fabrication des dispositifs '3 ou en ajoutant du SnF, dans les

cellules 1115 sont d’autres méthodes pour empécher I’oxydation de Sn”*.
Tableau 1.2. Meilleures cellules pérovskites sans plomb.
Pérovskite Dimension Eg,, [eV] Efficacité [%] Référence
CsSnl; (+ SnF») 3D 1,3 2,0 14
MASnI; 3D 1,23 6,4 109
FASnl; (+ SnF;-pyrazine) 3D 1,41 4 116
FA¢.75MAg25Snl3 (+ SnF,) 3D 1,36 8,1 12
CsGels 3D 1,63 0,1 17
MAGel; 3D 2 0,2 17
MA,CuCl,Br, 2D 3 <0,1 18
(p-F-C¢HsC,H4NH3),CuBry 2D 1,74 0,5 19
(CH;3(CH,)3NHj3),CuBry 2D 1,76 0,6 119
Cs3Bislg 0D 2,2 1,1 120
MA;BisIg 0D 2,1 0,1 120
CS3Sb219 0D 2,05 < 0,1 121
MA;Sb,Io 0D 2,14 0,5 122
Cs,AgBiBrg 3D 2,21 2,43 123

Egap : largeur de bande interdite

Le remplacement du plomb avec des métaux de transition est attractif puisque ces métaux
sont abondants et leur chimie est riche. La multiplicité de leur nombre d’oxydation peut ce-
pendant causer des problemes de stabilité des matériaux. Une étude par criblage a montré
la possibilité de substituer jusqu’a 25 % mol du Pb>* dans des couches minces MAPbI3
par des métaux de transitions tels que Co, Cu, Fe, Mn, Ni et 7Zn'24 La substitution par-
tielle influence les propriétés optiques et les performances photovoltaiques de MAPbI3. En
particulier, lorsque le Pb>* est remplacé par Co?*, les pérovskites montrent des propriétés
électroniques et cristallographiques différentes de MAPbI3 tout en maintenant des perfor-
mances photovoltaiques similaires. Par ailleurs, la substitution partielle du Pb** par 5 % mol
de Zn* ou 45 % mol de Mn>* dans des nanocristaux pérovskites inorganiques CsPbX3 a éga-
lement été reportée '>-12%. Le remplacement total du plomb avec des métaux de transitions
conduit 2 la formation de composés avec une structure 2D de type Ruddlesden-Popper!'!,
puisque que les rayons cationiques des métaux de transitions (environ 70-80 pm)'3° dif-
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ferent largement de celui du Pb>* (119 pm)!30. Plusieurs pérovskites 2D a base d’halogé-
nure de métaux de transitions telles que (CH3NH3),CuClxBry_« 118 (CH;NH3),FeCly 3! ou
(CH3NH3),PdCly 132 ont été synthétisées. Seulement celles a base de Cu ont été testées en
tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaiques démontrant une faible efficacité < 1 %
(Tableau 1.2) et avec une mauvaise stabilité en présence d’air!!8.

Pour la substitution homovalente du Pb%*, les cations des métaux alcalino terreux tels que
Mg?*, Ca?* et Sr>* ont été plus faiblement étudiés bien que le Sr>* (118 pm '3°) soit le cation
divalent qui posséde un rayon le plus proche de celui du Pb>*. Il a été montré que les métaux
alcino-terreux peuvent remplacer jusqu’a 25 % du Pb>*dans les matériaux pérovskites en
couches minces ou en poudres MAPbI; 124133134

Au-dela de la substitution homovalente du plomb avec des cations métalliques +2, une autre
possibilité est d’introduire un métal trivalent comme Bi** ou Sb3*. Ces éléments ont une
configuration électronique similaire au Pb>* dont la présence d’électrons n s>. Cependant
I’état d’oxydation +3 contraint la possibilité de former la structure de la pérovskite 3D. Des
composés avec de plus faibles dimensions du type A3M,Xg avec soit une structure dimere
0D (bioctaedres fusionnés) soit une structure en couche 2D (avec des octaedres partageant
les sommets) sont obtenus dans ce cas. Les composés A3BiyIg (A* = Cs* ou CH3NH3™) ont
été évalués en tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaiques '2%133-137 Park et coll.
ont montré que Cs3Bizlg et CH3NH33Bixlg sont constitués de clusters [BisIo]* entourés
par les cations Cs™ ou CH3NH3*. En remplagant Cs* ou CH3NH;3;* avec un plus petit ca-
tion comme Rb™, un dérivé 2D de la structure pérovskite Rb3Bi,Ig est obtenu et modifie la
bande interdite qui passe de indirecte a directe !3>. Les performances de ces matériaux dans
les cellules photovoltaiques ont atteint environ 1 % mais sont clairement limitées par les re-
combinaisons 137, Les composés analogues avec Sb>*, tel que Cs3Sb,Ig ont aussi été étudiés.
En fonction des conditions de synthese, ils cristallisent dans une structure dimere OD ou
une structure en couche 2D identique 2 celle de Rb3Bislg 138, Leurs performances photovol-
taiques sont également inférieure a 1 % (Tableau 1.2). Cependant les matériaux pérovskites
de faibles dimensions sont souvent caractérisés par d’importants effets de confinement, qui
sont moins désirables pour les applications photovoltaiques. Typiquement la masse effec-
tive des porteurs de charge augmente lorsque la dimension de la pérovskite diminue, ce
qui se traduit par un faible transport le long de certaines directions du réseau et entrave
I’extraction des charges aux électrodes ''3138. De plus, les effets de confinement quantique
augmentent considérablement 1’énergie de liaison des excitons dans les matériaux de faibles
dimensions 1*° posant ainsi des difficultés pour la séparation des charges et la génération
du photocourant. Pour éliminer totalement les effets de confinements, il est nécessaire de
former des structures 3D et ainsi avoir des propriétés optolélectroniques plus proches de la
pérovskite 3D CH3;NH;3Pblj;.

Les pérovskites doubles offrent la possibilité d’intégrer des cations +3 tels que Sb>* et Bi**
dans la structure pérovskite 3D, en ajoutant un cation +1 pour conserver 1’équilibre des
charges. Cette approche permet d’obtenir un plus grand nombre de nouvelles pérovskites
potentiellement adaptées pour les matériaux photovoltaiques. Les pérovskites doubles sont
étudiées dans un premier temps par simulations numériques pour identifier des compositions
qui présentent un intérét pour les absorbeurs photovoltaiques %14 Dans un second temps,
les matériaux ont été synthétisés et leurs propriétés optoélectroniques ont été étudiées puis
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comparées aux études numériques. Zhao et al. ont identifié 64 nouveaux composés poten-
tiels, combinant différents métaux monovalents et trivalents avec des halogénures. Parmi ces
composés, 11 sont théorétiquement stables et adaptés pour le photovoltaique. Ces compo-
sés sont tels que CsoM*M3*Xg, avec M>* = Bi*, Sb>*; M* = Cu*, Ag*, Au* et X = CI,
Br, et I''*2. Les pérovskites doubles a base d’indium, telles que Cs;InSbClg, Cs,InBiClg et
CsyInAgClg semblent les plus intéressantes puisqu’elles possedent une bande directe comme
les pérovskites APbX3 143

Des pérovskites doubles hybrides ont également été synthétisées : (CH3NH3),InBiBryg,
(CH3NH3),KBiClg, (CH3NH3), AgBiBrg. La pérovskite (CH3NHj3),InBiBrg a des proprié-

tés optoélectroniques tres similaires i celles de CH3;NH3Pbl; 44, Tandis que (CH3NH3),KBiClg
a une bande interdite indirecte et possédent des propriétés électroniques similaires 8 MAPbCl3 143
La pérovskite (CH3NH3), AgBiBrg est stable et avec une bande interdite directe de 2,02 eV 146,
Des pérovskites doubles avec plusieurs cations sur le site A, [Cs, CH3NH3, CH(NH;),],InBiBrg
ont également été étudiées 144 1 utilisation des cations organiques (CH3NH3*%) et CH(NH,),™*
stabilise la pérovskite Cs,InBiBrg qui est instable a cause de I’oxydation de In* en In**. Les
performances des pérovskites doubles n’ont pas encore été démontrées dans des cellules
photovoltaiques.

1.6 Motivations de la these

Ce projet de these s’inscrit dans le cadre d’une nouvelle thématique de recherches, mise
en place au laboratoire du SYMMES au début de la these, et portant sur les pérovskites a
base d’halogénure de plomb APbX3. Ce projet avait pour premier objectif la mise en place
d’un protocole de fabrication de cellules photovoltaiques a base de pérovskites hybrides afin
d’établir une référence au laboratoire. Puis 1’étude approfondie de la structure des couches
minces pérovskites pour comprendre les relations structure-propriétés. Le second objectif
était la synthese et la caractérisation de matériaux pérovskites sans plomb en sélectionnant
des cations métalliques alternatifs. En effet, lors du commencement de la these seuls les ma-
tériaux a base d’halogénure d’étain avaient été étudiés pour fabriquer des cellules pérovskites
sans plomb.

Ce premier chapitre a couvert les notions utiles a la compréhension de la thématique et I’état
de I’art concernant les matériaux pérovskites halogénées hybrides et inorganiques (couches
minces et nanocristaux), leur application dans les cellules photovoltaiques, ainsi que les nou-
veaux axes de recherches vers des matériaux pérovskites sans plomb. Le second chapitre est
dédié a la description des méthodes expérimentales. Le troisieme chapitre est consacré a
I’élaboration d’un protocole de référence pour la synthese de cellules photovoltaiques pé-
rovskites et a I’étude par rayonnement synchrotron de la microstructure des couches minces
pérovskites hybrides CH3NH3Pbl; et CH3;NH3Pbl; Cl. Le quatrieme chapitre traite de la
substitution du plomb dans les couches minces et des nanocristaux pérovskites hybrides et
inorganiques APbX3 (A* = CH3NH3" ou Cs* et X™ = Br” ou I') et de I’influence sur leurs
propriétés structurales, d’absorption et de photoluminescence. Enfin la conclusion dans le
chapitre 5 résume les principaux résultats de la these et décrit les futures perspectives.



2 Etude par rayonnement synchrotron
de la microstructure des couches
minces de pérovskites hybrides

La microstructure des couches minces pérovskites hybrides a base d’iodure de plomb a été
étudiée au par rayonnement synchrotron a I’ESRF (European Synchrotron Radiation Fa-
cility) lors de deux expériences (juin 2015 et avril 2017). Les objectifs étaient 1’étude de
I’origine de I’hystérese observée dans les cellules pérovskites et I’étude de I'influence du
substrat et de 1’ajout de chlore sur la microstructure des films pérovskites. Une étude lo-
cale par microscopie de diffraction de rayons X a été menée sur des couches minces et
des cellules pérovskites en fonctionnement. Préalablement a ces campagnes de mesures, des
protocoles de fabrication des films et des cellules pérovskites ont ét€ mis au point puisqu’il
s’agissait d’une nouvelle thématique débutée au laboratoire. Deux méthodes différentes, sé-
lectionnées dans la littérature, ont été optimisées pour la fabrication de films pérovskites. Le
premier procédé choisi est la déposition en deux étapes, puisque qu’elle permet de contrdler
la morphologie de la pérovskite sur des substrats de TiO, mésoporeux. Par la suite, on s’est
intéressé au dépot de la pérovskite par cristallisation rapide avec I’ajout d’un anti-solvant.
En effet, cette méthode est plus appropriée pour le controle de la qualité des films pérovs-
kites déposés sur des substrats de TiO, compact. Ces films ont ensuite été intégrés a des
dispositifs photovoltaiques avec une architecture mésoporeuse ou planaire et les différentes
couches minces constituant les dispositifs ont été optimisées pour obtenir des cellules avec
le meilleur rendement de conversion photovoltaique possible.

Ce chapitre met en avant une étude quantitative avancée de la microstructure de films pérovs-
kites hybrides CH3;NH3Pbl; (MAPDI) et CH3NH3Pbl3 (Cly (MAPDBICI). Grace a une nou-
velle technique synchrotron combinant microscopie et diffraction des rayons X, une com-
paraison directe de la taille des cristallites et de leur orientation dans les couches minces
MAPbBI et MAPDBICI déposées sur des substrats de TiO, avec des cristallinités différentes a
été réalisée. Avec cette méme technique, des cellules pérovskites ont été étudiées operando
et la formation des couches minces pérovskites a été suivie in situ.

2.1 Fabrication des cellules photovoltaiques pérovskites

2.1.1 Procédé de dépot en deux étapes

Les dix premiers mois du projet de these ont été dédiés a I’élaboration de cellules photo-
voltaiques avec 1’absorbeur pérovskite hybride CH3;NH3;Pbl; (MAPbDI). Et plus particuliere-

24
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ment, a la mise au point d’un protocole pour la fabrication des cellules pérovskites puisque
le laboratoire débutait dans ce domaine. Le développement de la procédure a été restreint a
la conception de dispositifs, constitués d’un empilement de couches minces, avec une confi-
guration comprenant le semi-conducteur inorganique de type n TiO,, la pérovskite MAPDI,
et le semi-conducteur organique de type p spiro-OMeTAD. Les dispositifs ont été élaborés
en premier lieu avec une architecture mésoporeuse et plus précisément avec I’empilement
de couches suivant : FTO / TiO, compact / TiO, mésoporeux / MAPbI / spiro-OMeTAD
/ Au. En effet, dans la littérature existante au début du projet de these, cette configuration
était la plus prometteuse pour réaliser des dispositifs avec un rendement de conversion élevé
de 15 % et avec une bonne reproductibilité**. Dans ce type de cellules, la couche pérovs-
kite CH3NH;3Pbl3 est élaborée par un procédé séquentiel par voie solvants en deux étapes
afin de mieux contrdler sa morphologie**. Cette méthode consiste d’abord a faire cristal-
liser le Pbl, dans les pores et sur la couche de le TiO, mésoporeux. Puis avec 1’ajout du
CH;3NH3I, le Pbl; est converti en pérovskite CH3NH3Pbls remplissant ainsi les pores du
TiO, et formant une couche fine au-dessus du TiO, mésoporeux, appelée "capping layer".
Ce procédé de fabrication est en revanche tres peu employé pour 1’élaboration de couches
minces CH3;NH3Pbl; «Clx (MAPbBICI).

La mise au point de la procédure de fabrication des cellules pérovskites avec une architec-
ture mésoporeuse a été réalisée en testant, combinant et modifiant différents protocoles déja
publiés afin d’obtenir les dispositifs avec les meilleurs rendements de conversion photovol-
taiques possibles et avec une reproductibilité satisfaisante. Pour cela, les couches minces qui
composent les dispositifs ont ét€ optimisées en variant les parametres suivants :

— semi-conducteur type n (TiO,) : traitement de la surface, épaisseur (vitesse de spin-
coating);

— absorbeur pérovskite (MAPDI) : étapes du procédé de fabrication, température et
temps de recuit, épaisseur (vitesse de spin-coating, concentration des solutions de
précurseurs) ;

— semi-conducteur type p (spiro-OMeTAD) : dopage, épaisseur (vitesse de spin-coating).

La morphologie et la cristallinité des couches minces ont été examinées individuellement par
MEB et DRX (cf. section B.3, § morphologie et structure cristalline) a différentes étapes de
la mise au point de la procédure. Au total, 135 dispositifs ont été fabriqués et 345 cellules
ont été mesurées (2 a 4 électrodes par dispositif). Le record d’efficacité établi au laboratoire
sur une surface de 0,28 cm? est de 9,0 % (10,8 % sur 0,08 cmz) avec 1’architecture méso-
poreuse (Figure 2.1a). Une vue en coupe d’un dispositif correspondant est présentée sur la
Figure 2.1b. Brievement, le protocole mis au point consiste en la déposition d’un film pé-
rovskite sur un substrat de verre, recouvert d’un oxyde semi-conducteur transparent de SnO;
dopé au fluor (FTO), lui-méme recouvert d’une couche compacte de TiO, (d’environ 80 nm
d’épaisseur) et d’une couche de TiO, mésoporeux (d’environ 200 nm d’épaisseur). Dans une
boite seche (humidité relative comprise entre 30 et 40 %), la pérovskite est formée avec un
procédé en deux étapes par spin-coating. D abord le Pbl, (en solution dans le diméthylfor-
mamide) est infiltré dans le TiO, mésoporeux et recuit a 70 °C puis le MAI (en solution dans
I’isopropanol) est déposé a son tour pour former la pérovskite qui est ensuite recuite a 70 °C,
formant ainsi un film (d’environ 100 nm d’épaisseur) sur le TiO, mésoporeux. Le disposi-
tif est complété par le dépot d’un film de spiro-OMeTAD (d’environ 150 nm d’épaisseur)
et I’évaporation d’une électrode d’or (de 80 nm d’épaisseur). Plus de détails concernant ce
protocole sont donnés dans la section C.1.
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Figure 2.1. (a) Courbe J-V et (b) vue en coupe (image MEB) de la meilleure cellule avec
I’architecture mséoporeuse (FTO / TiO, compact / TiO; mésoporeux / MAPbI
/ spiro-OMeTAD / Au). Direction du scan, FB-SC : la tension est appliquée en
allant vers les faibles potentiels (from forward bias to short circuit) et SC-FB :
la tension est appliquée en allant vers les grands potentiels (from short-circuit to
forward bias.)

En conservant en boite a gants I’un des meilleurs dispositifs fabriqués, 80 % de 1’efficacité
mesurée initialement est maintenue apres sept semaines (Figure 2.2a). Plus globalement,
I’ensemble des cellules MAPbI avec I’architecture mésoporeuse, €élaborées avec la méme
procédure mentionnée ci-dessus, présentent un rendement de conversion de 7,2 + 0,9 %
(Figure 2.2b).
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Figure 2.2. (a) Evolution dans le temps du rendement de conversion d’une des meilleures
cellules avec I’architecture mésoporeuse (FTO / TiO, compact / TiO, mésopo-
reux / MAPbI / spiro-OMeTAD Au) conservée en boite a gants et (b) repro-
ductibilité du protocole de fabrication du méme type de cellules. Le rendement
de conversion mesuré sur 8 mm? est représenté seulement dans le cas ol il est

supérieur a celui sur 28 mm?.
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2.1.2 Méthode de cristallisation rapide

Par la suite, on s’est également intéressé aux cellules pérovskites avec une architecture pla-
naire, c’est-a-dire constitués des couches minces suivantes : FTO / TiO, compact/ MAPbI ou
MAPDICI / spiro-OMeTAD, puisque celles-ci ont égalé les performances des cellules avec
I’architecture mésoporeuse '47. Pour ce type de cellule, c’est la méthode de cristallisation
rapide ou ingénierie de solvants qui est la plus utilisée pour contréler la morphologie de la
pérovskite sur le TiO, compact. Cette méthode peut étre facilement adaptée pour la prépara-
tion de la pérovskite mixte CH3;NH3Pblz Clx (MAPDICI). De la méme facon que pour les
cellules avec I’architecture mésoporeuse, un protocole de fabrication pour les cellules avec
architecture planaire a été optimisé en variant les parametres cités précédemment. Les ren-
dements de conversion mesurés au laboratoire avec I’ architecture planaire sur une surface de
0,10 cm? se situent entre 7 et 9% avec peu de différence entre MAPbI et MAPbICI (Figures
2.3aet 2.3c).
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Figure 2.3. Courbes J-V des cellules photovoltaiques avec 1’architecture planaire (FTO /
TiO, compact / pérovskite / spiro-OMeTAD / Au) et vues en coupe (images
MEB) correspondantes avec la pérovskite (a) (b) MAPbI et (c¢) (d) MAPBICI.

Le protocole mis au point consiste en au dépdt d’un film pérovskite sur un substrat de
verre, recouvert d’un d’oxyde semi-conducteur transparent de SnO; dopé au fluor (FTO),
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lui-méme recouvert d’une couche compacte de TiO;, (d’environ 80 nm d’épaisseur). Dans
une boite seche,la pérovskite est formée avec le procédé de cristallisation rapide. Cette mé-
thode consiste a déposer un film sur un substrat par spin-coating d’une solution de diméthyl-
formamide contenant les précurseurs de la pérovskite (Pbl, et MAI pour MAPbI, et PbCl, et
MAI pour MAPbBICI) puis d’exposer apres quelques secondes ce film a un second solvant, le
chlorobenzene, pour induire la cristallisation en moins d’une minute de la couche mince de
pérovskite (d’environ 400 nm d’épaisseur). Le film est recuit a 100 °C pour évaporer les ré-
sidus de solvants et améliorer la cristallinité. Le dispositif est complété par le dépdt d’un film
de spiro-OMeTAD (d’environ 150 nm d’épaisseur) et I’évaporation d’une électrode d’or (de
80 nm d’épaisseur). Le protocole de la fabrication des cellules pérovskites avec I’architecture
mésoporeuse est davantage détaillé dans la section C.1.

Les performances des cellules pérovskites fabriquées avec I’architecture mésoporeuse ou
planaire sont plus faibles que celles rapportées pour des dispositifs similaires**¢. Cela s’ ex-
plique en parti, par le facteur de forme (FF) dont la valeur d’environ 0,5 est plus base par
rapport a la littérature (0,7-0,8), t¢émoignant de probleémes au niveau de I’interface (recombi-
naison, résistance) notamment entre la pérovskite et le spiro-OMeTAD et le spiro-OMeTAD
et I’électrode d’or.

2.2 Fabrication et caractérisation préliminaire des couches
minces pérovskites hybrides pour I’expérience
synchrotron

Les couches minces pérovskites MAPbI et MAPbCIl ont été déposées sur des films compacts
de TiO, dans les mémes conditions que pour la fabrication des cellules solaires. Ainsi c’est la
méthode de cristallisation rapide qui a été choisie pour fabriquer les couches minces pérovs-
kites sur le TiO, compact dans le but d’obtenir de plus grands grains cristallins de pérovskite
et de s’affranchir de 1’étape supplémentaire de la préparation du TiO, mésoporeux.

Pour préparer 1’étude au synchrotron, les couches minces CH3NH3PbI;Cl (MAPDI) et
CH3NH;Pbl; Cly, (MAPDICI) ont été caractérisées au laboratoire par MEB et DRX. La
détermination de la quantité de CI" par EDX dans les films CH3NH;Pbl;_(Clx (MAPbICI)
indique une proportion égale a x = 0,06-0,07 alors qu’initialement dans les précurseurs uti-
lisés pour la synthese x = 0,66. La faible incorporation de CI" dans la structure finale est
en accord avec les résultats de la littérature *8-152 Les films pérovskites ont une épaisseur
uniforme d’environ 400 nm (Figures 2.3b et 2.3d). Les images MEB (Figure 2.4) de la sur-
face des échantillons révelent que la taille des grains est significativement accrue pour les
films MAPDICI (quelques micrometres) en comparaison avec MAPDI (quelques dizaines -
centaines de nanometres).

Les diffractogrammes de la poudre de pérovskite MAPDI et des couches minces MAPDI et
MAPDICI déposées sur un substrat de FTO / TiO, compact sont présentés sur la Figure 2.5.
L’ affinement de Lebail du diffractogramme obtenu a partir de la poudre de MAPbI confirme
une structure tétragonale I4/mcm, reportée pour étre stable dans la gamme de température
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Figure 2.4. Images MEB des films vue de dessus de (a) MAPbI et (b) MAPbICI déposés sur
des substrats FTO / TiO, compact.

162-327 K'°. Un affinement de Rietveld a été également réalisé avec un bon accord, ce-
pendant des différences entre le diffractogramme simulé et expérimental sont observées,
probablement dues a la présence de désordre dans la structure (Figure 2.5a). Les valeurs des
parametres de maille affinés sont a = 8,871(5) Aetc= 12,656(5) A Le diffractogramme de
la couche mince de MAPDI sur le TiO, compact a été analysé de facon similaire, donnant
les parametres de maille suivant : a = 8,885(5) Aetc= 12,67(1) A. Au contraire de ce qui
a été observé dans le cas de la poudre, I’affinement de Rietveld révele la présence d’une
orientation préférentielle des cristallites dans la direction [110]. Cet aspect est treés amplifié
dans le cas des couches minces de MAPbBICI qui possedent également la méme structure
cristalline tétragonale avec a = 8,868(5) A et ¢ = 12,62(3) A. Les inserts dans la Figure 2.5
montrent les pics de diffraction (004) et (220) de la structure tétragonale de la pérovskite
pour les trois échantillons, ce qui illustre clairement 1’orientation préférentielle des couches
minces MAPDICI.

En accord avec les précédents travaux publiés dans la littérature”! 54153155 Jes couches
minces MAPDICI sont constituées de grains de plus grande taille qu’avec MAPbI et dont
les cristallites ont une orientation préférentielle [110]. Ces caractérisations préliminaires ont
confirmé la structure cristalline et la microstructure des couches minces MAPbI et MAP-
bICI qui ont fait I’objet d’une étude plus approfondie avec la technique de microscopie de
diffraction des rayons X au synchrotron.
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Figure 2.5. Diffractogrammes de la poudre MAPbI (a) et des couches minces MAPDI (b)
et MAPDICI (c) déposées sur un substrat FTO / TiO, compact. (a) L’ affinement
de Lebail du diffractogramme de la poudre MAPbI confirme la présence d’une
phase unique avec une structure tétragonale a température ambiante. (b) et (c)
Les pics de diffraction associés au FTO (substrat) sont repérés par #. En inserts,
agrandissement sur les pics de Bragg (004) et (220) de la pérovskite montrant
I’orientation préférentielle dans les échantillons par diminution du rapport d’in-
tensité entre (004) et (220).
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2.3 Etude synchrotron des couches minces de pérovskites
hybrides

La caractérisation plus avancée de I’ orientation préférentielle des cristallites dans les couches
minces MAPbI et MAPDICI a été€ menée au synchrotron a I’aide d’une technique récente et
unique associant microscopie et diffraction des rayons X (ligne de lumiere IDO1, ESRF) 136,
Au lieu de capturer les rayons X diffractés par 1’échantillon avec un détecteur pour mesurer
leur intensité (et obtenir les pics de diffraction dans le réseau réciproque), cette technique
utilise des lentilles pour imager le faisceau diffracté et ainsi localiser sur I’échantillon les
grains a I’origine de I’intensité diffractée (réseau direct). La description technique du systeme
est donnée dans la Annexe (B.3 § Microscopie couplée a la diffraction des rayons X). Par
exemple, lorsque les lentilles sont alignées sur le pic de diffraction (110) de MAPbI, une
image de I’échantillon est obtenue ou seulement les cristallites pour lesquels les plans (110)
sont en position de Bragg sont visibles. Cette technique est généralement employée pour
caractériser localement la qualité cristalline dans des monocristaux. Dans cette étude, elle est
utilisée pour la premiere fois pour étudier des couches minces polycristallines afin d’explorer
I’ orientation préférentielle et la taille des cristallites avec une résolution d’environ 200 nm.

Un aspect essentiel pour la mise en ceuvre de la mesure est la stabilité de la pérovskite sous le
faisceau treés intense de rayons X. Cela s’est manifesté par la disparition progressive du signal
a la position du pic de diffraction de la pérovskite. De plus, apres 1’expérience 1I’échantillon
pérovskite est totalement dégradé apres avoir été exposé une centaine de secondes au faisceau
de rayons X. Afin de suivre dans le temps I’évolution d’un méme point sur I’échantillon sans
trop altérer le matériau pérovskite, le temps de capture des images a été limitée a 1 s. Les
échantillons qui ont été étudiés lors d’une premiere session de mesures, ont été synthétisés
au laboratoire puis conservés en boite a gants jusqu’aux expériences au synchrotron. Les
données issues de ces mesures ont été traitées par Jan HILHORST, qui était le contact local
pour ces expériences.

Etudes des couches minces sur le TiO; compact

La Figure 2.6a est une image caractéristique de 1’échantillon MAPbI au pic de diffraction
(220) a 11,34 ° (20) pour une énergie des rayons X égale a 20 keV. Pour améliorer la li-
sibilité, 1’arriere plan de I’image a été soustrait, et le bruit a été réduit en utilisant un flou
gaussien. Sur la Figure 2.6a, quelques points intenses sont discernés parmi une multitude
de petites taches avec une intensité juste au dessus du bruit de fond. Tout ce signal est re-
présentatif des grains de la pérovskite contribuant au signal de diffraction du pic (220). Les
quelques points avec une intensité élevée, sont bien alignés et sont des grains diffractant
fortement. Le signal de basse intensité entourant ces points est attribué a des petits grains
dont les dimensions sont inférieures a la résolution et qui sont présents dans toute la couche
mince de pérovskite, donnant une intensité tout juste suffisante pour étre observée. La Figure
2.6b est I’'image de 1’échantillon de la couche mince de MAPbICI avec le méme grossisse-
ment et temps d’exposition, au méme pic de diffraction (220) que MAPbI. Cette image est
significativement différente de la précédente (Figure 2.6a) en plusieurs points. Tout d’abord,
I’échelle d’intensité est supérieure d’un facteur 18, allant jusqu’a 1000 coups par seconde
pour le grain le plus lumineux, contre seulement 56 coups par seconde pour 1’échantillon
de MAPbI. Deuxiemement, davantage de points bien définis peuvent étre distingués, ce qui



32 2 ETUDE PAR RAYONNEMENT SYNCHROTRON

indique une croissance générale des cristallites, et ainsi une intensité plus élevée par grain.
Un autre effet contribuant au nombre de grains visibles avec une intensité élevée est 1’orien-
tation préférentielle des cristallites avec leurs plans (110) paralleles au substrat. Il en résulte
un accroissement de I’intensité diffractée dans la direction [220] dans la configuration 6-26.
La troisieme différence entre MAPbI et MAPDICI est la réduction du nombre de petits grains
contribuant a une faible intensité sur toute I’image, ce qui est une indication supplémentaire
de la croissance des grains dont la taille est inférieure a la résolution, pour former des grains
plus gros. Ainsi la disparition des grains tres petits et 1’intensité provenant de chaque grain
individuel qui est supérieure a I’intensité du grain le plus intense pour MAPbI, constituent
une preuve solide de I’effet de 1’addition de CI” sur la croissance des grains de la pérovskite.

Figure 2.6. Images au pic de Bragg (220) de (a) MAPbI (b) MAPDbICI (échelle logarithmique
et fausses couleurs) obtenues avec la technique de microscopie en diffraction des
rayons X au synchrotron.

Il est cependant plus délicat de déterminer si en plus de la croissance des grains, le CI” induit
aussi une augmentation de I’orientation préférentielle, puisque 1’augmentation du nombre de
cristallites dont la famille de plans inter-réticulaires (110) diffractent fortement peut en prin-
cipe étre totalement expliquée par I’augmentation de la taille des cristallites. Pour identifier
une quelconque orientation dans les échantillons, la surface occupée par les grains diffrac-
tant a été déterminée sur une zone au centre de plusieurs images pour chaque échantillon.
Les résultats sont présentés dans le Tableau 2.1. La surface recouverte par les grains dif-
fractant est environ 2 fois plus importante sur I’échantillon de MAPbICI] en comparaison a
MAPDI et I’intensité intégrée environ 4 fois plus élevée. Par conséquent, bien que I’augmen-
tation de I’intensité puisse étre en partie attribuée a la croissance des grains, la plus grande
surface occupée par les grains contribuant au pic de diffraction (220) est entierement attri-
buée a I’augmentation de 1’orientation préférentielle, en accord avec les observations faites
en diffraction des rayons X au laboratoire. Bien que les grains de MAPbICI aient un plus
grand degré d’alignement que ceux de MAPbI, une majeure partie des images de diffraction
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restent noire. L’ absence d’intensité correspond a des grains pour lesquels les plans (110) ne
sont pas en condition de Bragg.

Tableau 2.1. Caractéristiques des échantillons extraites des images de diffraction. L’analyse
de la taille des grains est effectuée avec le logiciel ImageJ 7 en tracant des
lignes verticales sur 50 grains différents. La largeur a mi-hauteur de la courbe
résultante détermine la taille des grains.

Echantillons Intensité maxi- Intensit€é in- Couverture Taille des
male par image tégrée (coups de surface  grains
(comptes par par seconde
seconde du par image)
pixel le plus

lumineux)
MAPbI (FTO / 56 1,8 x 10° 2.4 % <500 nm
TiO, compact)
MAPDICI (FTO / 1002 7,0 x 10° 5,5 % <500 nm
TiO, compact)
MAPbICI 6026 1,0 x 107 80 % 2,5 um
(TiO,(001))

Pour conclure, les deux techniques de diffraction des rayons X (laboratoire et synchrotron)
mettent en avant une orientation préférentielle de la couche mince de pérovskite. De plus, la
microscopie indique une croissance des grains en présence de CI°, ce qui conduit a des grains
diffractant avec une plus grande intensité.

Etudes des couches minces sur le TiO, monocristallin (001)

Afin d’explorer davantage 1’influence du CI” sur I’orientation des grains de la pérovskite, des
expériences ont été réalisées sur des couches minces de pérovskite déposées sur des substrats
de TiO, monocristallins (001). Notre hypothese était que la qualité cristalline du substrat
et/ou que sa plus faible rugosité par rapport au TiO, compact puisse influencer 1’orientation
préférentielle du film de pérovskite. Pour cette étude, des substrats de TiO, monocristallin
de type rutile ont été sélectionnés, et non de type anatase comme les substrats de TiO, com-
pact employés précédemment. Ce choix a ét€ motivé d’une part pour des raisons de colt
¢élevé des substrats monocristallins de TiO; anatase et d’autre part par des résultats présentés
dans la littérature montrant que 1’utilisation de couche de TiO; rutile dans des cellules pé-
rovskites permet d’obtenir des cellules de méme performance que celles employant du TiO,
anatase %159, Par ailleurs, la nature du polymorphe de TiO, n’a  priori pas d’influence sur
I’état de surface (terminaison chimique, rugosité) du substrat.

La Figure 2.7 représente les diffractogrammes des couches minces MAPbI et MAPbICI dé-
posées sur des substrats de TiO, monocristallin (001). Un affinement Rietveld du diffracto-
gramme de MAPDI a été réalisé, donnant comme parametres de maille a = 8,873(5) Aetc=
12,65(1) A et un degré d’orientation préférentielle similaire a celui observé avec les couches
minces MAPbI déposées sur le TiO, compact. Par contre 1’influence du substrat monocris-
tallin est frappante avec le film de MAPbICI, qui apparait comme étant completement texturé
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[110] : seuls les pics de Bragg du type (hhO) sont visibles sur le diffractogramme 6-26. Pour
caractériser la mosaicité associée a cette texture, les rocking curves pour les pics de diffrac-
tion (110), (220), (330) et (440) ont été mesurées. La Figure 2.8 montre les rocking curves
correspondant aux pics de diffraction (330) pour les films MAPbI et MAPbICI déposés sur
des substrats de TiO, monocristallins (001). Comme attendu pour un film avec une faible
orientation préférentielle, la rocking curve de MAPbI ne présente pratiquement aucune dé-
pendance en fonction de I’angle d’incidence w, alors qu’un pic bien défini est présent dans
le cas de MAPDICI. L affinement des pics de la rocking curves (seulement 2 sont présentées
sur la Figure 2.8) a été réalisé en considérant une fonction de type Pearson VII, puisque la
fonction pseudo-Voigt ne permettait pas de rendre compte de la pente assez étroite proche du
maximum du pic. Les valeurs de la largeur a mi-hauteur résultant de I’affinement sont indé-
pendantes de I’angle de diffraction d’incidence @ et sont égales a 2,00(5) °. L’élargissement
d’une rocking curve peut étre engendré par la mosaicité et/ou la réduction de la taille latérale
des cristallites (dimensions dans le plan de la couche mince). Une largeur a mi-hauteur indé-
pendante de 6, traduit que 1’élargissement di a la taille latérale des cristallites est négligeable
par rapport a la mosaicité, estimée ici a 2 ° par détermination de la largeur a mi-hauteur de
la rocking curve alors que la taille latérale des cristallites est supérieure a 150 nm. Avec
des cristallites ayant une taille latérale plus petite, un parametre supplémentaire entrerait en
jeu dans I’élargissement des pics des rocking curves, provoquant une dépendance en 0 de la
largeur a mi-hauteur.



2.3 ETUDE SYNCHROTRON DES COUCHES MINCES DE PEROVSKITES HYBRIDES 35

A MAPDI 1
— 8x10° I .
(4v] -
2. 6x10° | -
:g i
2 4x10° |- _
9o ]
= 2x10° L _

0 _‘*JL; l ll N ~— AN A e A ms ]
L 1 L 1 l 1 L 1 L I 1 1 1 L I L 1 L 1 l L 1 L 1 l 1 L 1 L I

b S MAPDICI 1
_ 8&10°F T .
© — ]
S, 6x10° | -
p = T
“h 5
% 4x10° & -
€ 5 . _ T

2x10° |- S =) -
3 3 :
0 I . ~
L 1 L [ l [ L [ L I [ 1 [ L l L 1 L 1 l 1 [ 1 [ I [ L [ [l I
10 20 30 40 50 60 70
26, [']

Figure 2.7. Diffractogrammes des couches minces MAPbI et MAPbICI déposées sur le TiO,
monocristallin (001).

Le fort degré d’alignement de MAPDbICI sur TiO, monocristallin (001) est donc déja apparent
dans les données obtenues en laboratoire. Des mesures complémentaires au synchrotron par
microscopie combinée a la diffraction des rayons X ont été réalisées pour explorer plus
quantativement I’influence de I’introduction du CI” sur la taille des grains de la pérovskite.
L’image de diffraction sur la Figure 2.9 est représentative d’une couche mince de MAPbICI
déposée sur un substrat de TiO, monocristallin (001). Elle a été réalisée avec les mémes
grossissement et temps d’exposition que pour les images de la Figure 2.6. La différence est
tres nette. La Figure 2.6b montrent plusieurs grains distincts répartis de facon homogene sur
tout I’échantillon et des zones sans aucun signal du tout, indiquant des grains mal alignés.
Alors que sur la Figure 2.9, I'intensité est encore plus élevée que sur la Figure 2.6b, mais
plus significativement le recouvrement de la surface avec des grains alignés a clairement
augmenté. En utilisant les mémes criteres que précédemment, les grains alignés recouvrent
80 % de la surface de I’échantillon (Tableau 2.1), bien que d’apres I’'image le recouvrement
ne soit pas homogene.

La taille moyenne des grains est supérieure a la résolution du microscope, permettant une
estimation approximative de sa valeur. D’apres les mesures le long d’une ligne verticale sur
I’image, elle est estimée a 2,5 ym, en accord avec les observations au MEB (Figure 2.4). Des
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Figure 2.8. Rocking curves (scan d’angle incident @) mesurées au pic de diffraction (330)
pour les couches minces (a) MAPbI et (b) MAPbICI déposées sur le TiO, mono-
cristallin (001). (b) Affinement avec une fonction de type Pearson VII. L’insert
montre la rocking curve pour le pic de diffraction (200) de MAPbBICI.

Figure 2.9. Image obtenue au pic de diffraction (220) de MAPbICI] déposé sur un substrat
TiO, monocristallin (001) (échelle logarithmique et fausses couleurs), obtenue
avec la technique de microscopie en diffraction des rayons X au synchrotron.

mesures le long de la direction perpendiculaire n’ont pas pu étre réalisée de maniere fiable

a cause de la compression par 10 de I'image dans cette direction lorsque 1’échantillon est
imagé sous un angle de 5,67 °, correspondant a 6p (220).
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En résumé, cette étude des couches minces pérovskites au synchrotron donne une analyse
quantitative de 1’orientation cristalline préférentielle de MAPDICI sur différents substrats
de TiO,. Mosconi et coll.'®* ont prédit une orientation préférentielle (110) pour MAPbI et
MAPBDICI grace a une meilleure correspondance structurale entre la pérovskite et le sub-
strat de TiO; a I’origine de I’inclinaison des octaedres Pblg autour de [001]. Alors que nos
résultats sont en accord avec ces simulations pour MAPbICI, seulement une faible orienta-
tion préférentielle a été détectée dans le cas de MAPDI quel que soit le substrat exploré. Le
traitement de la surface de TiO, avec le TiCly, largement utilisé dans les cellules solaires a
colorant, n’a pas conduit a I’orientation de la couche mince de MAPbI. Dans le cas de MAP-
bICl, le degré d’alignement de la couche mince pérovskite dépend fortement de la qualité
cristalline du substrat. L.’alignement augmente lorsqu’on passe d’un substrat constitué¢ d’une
couche mésoporeuse de TiO, a une couche compacte de TiO,, et encore davantage lorsqu’on
utilise un substrat de TiO, monocristallin. Une telle dépendance pour MAPbICI combinée
a la faible d’orientation préférentielle pour MAPDI conforte pleinement 1’hypothese du rdle
des ions Cl” a I'interface qui serait d’accroitre 1’énergie de liaison entre la surface de la
pérovskite (110) et la surface de TiO, 160,

2.4 Etudes synchrotron operando et in situ

Etude operando de cellules pérovskites hybrides

Lors de cette premiere campagne de mesures, les couches minces MAPbICI ont aussi été
étudiées dans des cellules photovoltaiques en fonctionnement pour explorer le phénomene
d’hystérese 19!, En effet, la densité de courant, et par extension I’efficacité des cellules pé-
rovskites sont dépendantes des conditions de mesures et notamment de la direction et de la
vitesse du balayage en tension. Ceci se manifeste sous la forme d’hystérese dans les courbes
J-V. L’amplitude de I’hystérese serait fortement influencée par la polarisabilité de la pérovs-
kite et la taille des grains. Selon I’hypothese de Bisquert et coll., I’alignement des domaines
dipolaires dans les grains avec le champ électrique extérieur induirait une relaxation de la
structure de la pérovskite (dynamique lente de I’ordre de la seconde) et modifierait ainsi la
dynamique des porteurs de charges'2. Le substrat sur lequel est déposé la couche mince
de la pérovskite induit une distorsion du réseau cristallin qui contribue aux propriétés dipo-
laires de la structure. L’effet d’hystérese est plus marqué pour les cellules avec I’architecture
planaire qu’avec I’architecture mésoporeuse comme illustré sur la Figure 2.10. Dans la sec-
tion précédente, nous avons mis en évidence que la nature cristalline du substrat influencait
la cristallinité de la pérovskite MAPbBICI. Ainsi en examinant la couche mince pérovskite
dans une cellule solaire en appliquant un champ électrique avec la technique synchrotron
employée précédemment, on s’attend a observer la polarisation des grains suivant le type de
substrat utilisé, et relier cette observation au phénomene d’hystérese se produisant dans les
cellules solaires.

Pour réaliser ces expériences, une cellule solaire FTO / TiO, compact / MAPbBICI / spiro-
OMeTAD / Au a été connectée, au moyen de soudures indium réalisées sur les contacts de
FTO et d’or de la cellule et des pinces crocodiles, a un électrometre digital Keithley 2400. En
méme temps qu’un potentiel variable est appliqué a la cellule, un grain de la couche mince
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Figure 2.10. Courbes J-V (a) d’une cellule avec une architecture mésoporeuse (FTO / TiO,
compact / TiO, mésoporeux / MAPDICI / spiro-OMeTAD / Au) et (b) d’une
cellule avec I’architecture planaire (FTO / TiO, compact / MAPbICI / spiro-
OMEeTAD / Au) illustrant le phénomene d’hystérese. Direction du scan, FB-
SC : la tension est appliquée en allant vers les faibles potentiels (from forward
bias to short circuit) et SC-FB : la tension est appliquée en allant vers les po-
tentiels élevés (from short-circuit to forward bias).

de pérovskite MAPDICI est imagé par microscopie de diffraction des rayons X. Un balayage
en potentiel allant de 1 V a -1 V (et inversement) avec un pas de 20 mV a été appliqué
aux cellules, comme lors de la mesure de 1’efficacité de celles-ci. Les mesures des cellules
pérovskites ont été réalisées a température et €clairage ambiant avec la couche mince de
MAPBDBICI puisque I’orientation préférentielle augmente I’intensité des rayons X diffractés,
ce qui rend I’observation plus facile.

L’évolution de I’intensité en fonction du potentiel a été analysée pour des grains uniques sé-
lectionnés a partir des images de microscopie. Dans un premier temps des grains appartenant
au dispositif mais situés a environ 1 cm d’une électrode ont été analysés. Dans cette zone le
potentiel appliqué ne devrait pas avoir d’influence. Mais ce n’est pas ce qui est observé expé-
rimentalement. La variation de I’intensité en fonction du potentiel appliqué est représentée
sur la Figure 2.11 pour deux de ces grains. Dans un second temps quatre grains appartenant a
la zone active de la cellule photovoltaique, c’est-a-dire situé€s sous une électrode d’ Au du dis-
positif ont également été analysés (Figure 2.12). La progression de I’intensité diffractée varie
d’un grain a I’autre sauf pour les deux présentés sur les Figures 2.12a et 2.12b ot I’évolution
de I'intensité en fonction du potentiel appliqué est similaire. Parmi les 12 grains analysés
dans cette région, cette tendance n’est observée que pour ces deux uniques grains et n’est
donc pas représentative de 1’échantillon. Tous les autres grains présentent des variations plus
proches de celles représentées sur les Figures 2.12c et 2.12d. Le comportement des grains de
la cellule parait indiscernable de celui des grains situés a ’extérieur de la zone active bien
que I’intensité moyenne semble passer par un maximum a -1 V. L’allure des scans en tension
et la position du maximum varie trop pour pouvoir corréler ces observations a la valeur et a la
direction des potentiels appliqués. Une analyse identique réalisée sur des cellules pérovskites
avec I’architecture mésoporeuse a conduit aux mémes observations (graphiques non présen-
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Figure 2.11. Intensité de deux grains uniques diffractant en fonction du potentiel appliqué :
(1) en allant vers les faibles potentiels puis (2) en allant vers les potentiels
élevés. Les grains étudiés sont situés dans une zone du dispositif photovoltaique
a environ 1 cm de I’électrode.

tés ici). On remarque que I’intensité est généralement plus élevée lors du balayage allant de
1 V a-1V que dans le sens inverse. Une explication possible de ce comportement est le
déplacement du pic de Bragg avec le temps (Figure 2.13) qui est le résultat de la dégradation
de la pérovskite (1I’évaporation de MA™ résulterait en une contraction du réseau cristallin). Si
un réalignement des fentes et des lentilles avec le pic de diffraction était réalisé, 1’intensité
enregistrée serait similaire a celle mesurée avant le déplacement du pic.

Ces premiers résultats montrent qu’il est difficile de décorréler la dégradation de la pérovs-
kite sous le faisceau de rayons X et I’éventuel changement de structure dii a 1’application du
potentiel.
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Figure 2.12. Intensité de grains uniques diffractant en fonction du potentiel appliqué : (1) en
allant vers les faibles potentiels puis (2) en allant vers les potentiels élevés. Les
grains étudiés sont situés dans la zone active de la méme cellule photovoltaique.

Figure 2.13. Déplacement d’un pic de diffraction de la pérovskite en fonction du temps (de
gauche a droite : 0, 100 et 300s).

Etude in situ de la formation des couches minces pérovskites hybrides

Une seconde campagne de mesures a pu étre menée plus récemment en avril 2017 avec
cette méme technique. La résolution a ét€ améliorée suite aux premieres mesures et était
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de 100 nm pour cette expérience. Celle-ci a été dédiée a 1’étude in situ de la formation
des couches minces pérovskites hybrides. Ces expériences ont été réalisées avec des films
MAPBDBICI déposés sur des substrats de TiO, monocristallins (001) puisque I’orientation pré-
férentielle de ces films et la taille des grains les constituant étant supérieure a la résolution
de la technique facilitent grandement les observations.

Pour aborder cette nouvelle expérience au synchrotron, deux méthodes de fabrication des
couches minces MAPDICI ont été considérées. La premiere est celle utilisée précédemment,
c’est-a-dire la déposition par cristallisation rapide, dont la cinétique de cristallisation est in-
férieure 2 une minute. Etant donné que la vitesse de cristallisation est critique pour suivre la
formation in situ de couches minces, une seconde méthode dont la cinétique de cristallisation
est ralentie par la formation d’une phase intermédiaire '3 a été sélectionnée. Ce protocole de
fabrication développé par Ahn et coll. pour la synthese de couches minces MAPDI consiste
a former la pérovskite en passant par un composé intermédiaire MAI-Pbl,-DMSO. Pour
cela une solution équimolaire de MAI, Pbl, et diméthylsulfoxide (DMSO) dans du dimé-
thylformamide (DMF) est déposée par spin-coating, puis le film formé est exposé quelques
secondes apres a un second solvant, le diéthyl éther, et enfin il est recuit a 65 °C pour éva-
porer les solvants. L’interaction entre la base de Lewis DMSO et/ou I avec I’acide de Lewis
Pbl, permet de former le composé intermédiaire MAI-Pbl,-DMSO qui se transforme en
MAPbI 193 en chauffant 4 80 °. Cette méthode a été modifiée pour 1’adapter a la fabrication
de couches minces MAPDICI. L’addition de chlore sous la forme de PbCl, ou de MACI
a été testée pour obtenir des couches minces MAPDICI. Pour cela, les précurseurs MAI et
Pbl, dans le protocole de référence ont été partiellement ou totalement remplacés par leurs
homologues chlorés : soit par MACI en remplacement de M AL, soit par PbCl, en remplace-
ment du Pbl,. En amont de I’expérience au synchrotron, la fabrication et la caractérisation
des couches minces MAPDICI sur des substrats de TiO, compacts avec la méthode de Ahn
et coll., ont été réalisées avec I’aide d’Asma MEDJAHED dans le cadre de son stage de
deuxieme année de Master.

L’influence de la nature du précurseur de chlore et le ratio CI" : I sur la morphologie des
couches minces MAPDICI ont été étudiés (Figure 2.14). Les couches minces fabriquées en
remplacant 25% du MAI par MACI ou 25 % du Pbl, par PbCl; sont formées de grains dont
la taille est similaire et qui varie entre 80 et 380 nm avec une moyenne autour de 195 nm
(Figures 2.14 a et d). La nature du précurseur de chlore n’a donc pas d’influence sur la taille
des grains. En revanche la quantité de MAI substituée par le MACI a un impact sur la mor-
phologie des couches minces. Lorsque 1’on introduit 50% de MACI, la taille des grains reste
identique a celle observée pour les couches minces préparées avec 25 % de MACI. Lorsque
le MAI est totalement substitué par le MACI, des grains de forme cubique, en contraste avec
ce qui a été observé précédemment, sont obtenus. Cela suggere 1’existence d’une phase dif-
férente, ce qui est confirmé par diffraction des rayons X. On remarque également la présence
de grains en forme d’aiguille pour les échantillons avec 25 % de PbCl; et 25 % et 50 % de
MACI (Figures 2.14 a, b et d) indiquant également la présence d’une phase supplémentaire
caractéristique du Pbl, non transformé. La taille des grains des couches minces MAPbICI
préparées avec la méthode d’ Ahn est donc clairement inférieure aux grains de taille micro-
métrique obtenus avec la déposition par cristallisation rapide (Figure 2.4).
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Figure 2.14. Images MEB des couches minces MAPDICI fabriquées sur des substrats de
FTO / TiO, compact avec le protocole de Ahn et coll. 193 en remplacant dans
les précurseurs le MAI avec (a) 25 %, (b) 50 %, (c) 100 % de MACI, ou en
remplacant le Pbl; avec (d) 25 % de PbCl,.

Les diffractogrammes correspondant a ces couches minces sont présentés sur la Figure 2.15.
On remarque la présence d’un pic de diffraction a 14,71 °(20 ) qui correspond au Pbl,. La
présence de cette phase indique la dégradation de la pérovskite. Aussi en utilisant le PbCl,
ou plus de 25 % de MACI pour la fabrication des couches minces, une phase supplémen-
taire caractérisée par le pic de diffraction a 15,63 °(20,¢,) et correspondant 8 MAPbCl3 est
identifiée. L’intensité de ce pic augmente avec la quantité de MACI ou de PbCl; introduite.

Lorsque I’on compare les diffractogrammes des échantillons obtenus avec 25% de MACI ou
de PbCly, il apparait que I’utilisation de MACI mene a une plus faible orientation préféren-
tielle. Pour quantifier cette évolution, I’intensité relative intégrée du pic (110) par rapport au
pic (321) de la structure de MAPDI a été calculée puis représentée en fonction de la quantité
et de la nature du précurseur de chlore utilisé pour la fabrication des films (Figure 2.16). Si
le rapport de I’intensité intégrée des pics (110)/(321) est grand, cela indique qu’un nombre
important de cristallites de MAPbI sont orientés le long de la direction [110], et par consé-
quent que les cristallites ont une orientation préférentielle. La Figure 2.16a montre qu’en
introduisant 25 % de MACI ou de PbCl,, les cristallites ont la méme orientation préféren-
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Figure 2.15. Diffractogrammes des couches minces de pérovskites MAPbICI fabriquées sur
des substrats de FTO / TiO, compact avec le protocole de Ahn et coll. %3 en
remplacant dans les précurseurs le MAI par (a) 25%, (c) 50 % ou (e) 100 % de
MACI ou le Pbl; par (b) 25% ou (d) 50 % de PbCl,. Les pics correspondant au
substrat de FTO sont identifiés par #.

tielle puisque le rapport de I’intensité relative intégrée des pics (100)/(321) est identique.
En revanche en introduisant une plus grande quantité du précurseur chloré, des différences
plus marquées apparaissent. Avec 50% de PbCl,, une plus grande orientation préférentielle
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est atteinte qu’avec 50 % de MACI. La rocking curve correspondant au film obtenu avec
50 % de PbCl, a été mesurée pour caractériser sa mozaicité (Figure 2.16b). Celle-ci est
estimée a 5,18 + 0,01 ° d’apres la largeur a mi-hauteur de la rocking curve. Ces mesures
confirment le role du PbCl, sur I’orientation préférentielle des films. Tidhar et coll. ont dé-
montré, qu’a cause de la faible solubilité de PbCl, dans le diméthylformamide, les nano-
particules de PbCl; restent en solution, menant a une cristallisation hétérogene de MAPbBICI
avec une orientation préférentielle '. Comme MACI a une solubilité différente dans le di-
méthylformamide’?, de tels clusters ne sont pas formés et la nucléation hétérogéne n’a pas
lieu, résultant en une orientation préférentielle moins importante.
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Figure 2.16. Orientation préférentielle des couches minces MAPDICI. (a) Intensité relative
intégrée du pic (110) par rapport au pic (321) en fonction de la quantité de CI°
introduite avec le précurseur de MACI ou de PbCl,. (b) Rocking curve pour le
pic de diffraction (200) du film obtenu avec 50 % de PbCl,.

Les parametres de maille pour les différentes couches MAPDICI ont été déterminés pour
étudier I’influence du chlore sur la structure de MAPDI et sont répertoriés dans le Tableau
2.2. 1l n’apparait pas d’évolution particuliere des parametres de maille lorsqu’on introduit
du chlore. Cela confirme les résultats de la littérature et nos propres résultats de la section
précédente qui montrent que seulement une faible quantité de Cl” entre dans la structure
MAPbDI.

Tableau 2.2. Parametres de maille des couches minces MAPbDICI préparées avec des précur-
seurs de chlore en différentes proportions.

Parametres MAPbDI 25% 50 % 25% 25% 50%

de maille MACI MACI MACI PbCl, PbCl,
a=b[A] 8,85(1) 8,88(2) 870(8) 881(2) 8,85(1) 8,86(2)
c[A] 12,84(3) 12,86(3) 12,90(1) 12,75(3) 12,77(2) 12,80(3)

En conclusion, le protocole de synthese des couches minces MAPDI, dont la cinétique de
cristallisation est ralentie par la formation d’un intermédiaire, a ét€ modifié¢ avec succes pour
obtenir des films MAPDBICI avec une orientation préférentielle, ce qui est un atout majeur
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pour I’observation de la formation in situ des couches pérovskites au synchrotron. Néan-
moins ces films présentent une orientation préférentielle moins importante que leur homo-
logues préparés par la méthode de cristallisation rapide.

Pour les besoins de 1’expérience au synchrotron, la fabrication des couches minces a été ef-
fectuée a ’ESRF. Directement apres le dépdt de la solution de pérovskite par spin-coating,
le substrat est collé sur un four bouton, permettant de chauffer le substrat, et enfermé dans
un dome sous argon. Ce montage est ensuite placé sur le dispositif de microscopie combinée
a la diffraction des rayons X. L’échantillon est aligné avec le faisceau des rayons X en se
placant a un angle correspondant a un pic de diffraction du substrat. Ensuite, on se place a
I’angle correspondant au pic de diffraction (220) de la pérovskite et on commence a chauf-
fer progressivement 1’échantillon a des températures comprises entre 80 et 110 °C. De cette
maniere, la cristallisation de la pérovskite MAPDICI a été suivie in situ en observant la crois-
sance des grains et I’évolution de leur orientation. En plus de la formation de la pérovskite,
la dégradation de la pérovskite induite par le faisceau de rayons X et/ou le chauffage a été
suivie. Le traitement et I’analyse des données issues de ces mesures in situ sont actuellement
en cours.

BILAN DU CHAPITRE

En associant des méthodes de diffraction de rayons X conventionnelle avec une nouvelle
technique synchrotron combinant diffraction et microscopie, des couches minces perovs-
kite MAPbI et MAPDICI ont été analysées quantitativement. Une orientation préférentielle
(110) est observée pour MAPDICI quel que soit le type du substrat de TiO, étudié. Le de-
gré d’orientation augmente lorsqu’on passe d’un substrat de TiO, mésoporeux a un substrat
plan comme le TiO, compact. L’orientation peut étre davantage accrue, lorsque la couche
mince de pérovskiste cristallise sur un substrat de TiO, monocristallin (001). Ainsi la taille
des grains est significativement plus grande et les grains alignés recouvrent environ 80 %
de la surface de I’échantillon. Il est important de noter qu’aucune relation €pitaxiale entre
le substrat de TiO; et la couche de MAPbBICI existe puisque que la couche de pérovskite
est épaisse. De plus, le méme comportement a été observé sur des substrats de TiO, mono-
cristallins (100). Au contraire, une plus faible orientation préférentielle a été observée pour
MAPDI sur tous les types de substrats étudiés. Cela démontre que I’interaction des ions CI°
avec la surface de TiO, joue un role clé dans le procédé de cristallisation, ceci confirme les
prédictions théoriques et les études xps!, qui indiquent que les ions CI” sont préférentielle-
ment localisés a I'interface avec le TiO, et augmentent 1’énergie de liaison avec la surface
du substrat. Cette étude montre aussi que 1’utilisation de substrats monocristallins est une
voie efficace pour faire croitre des couches minces pérovksites texturées et avec de plus gros
grains que celles obtenues sur des substrats polycristallins ou amorphes. De plus, la démons-
tration de la possibilité d’explorer la structure cristalline et la microstructure des pérovskites
operando et in situ peut étre une aide précieuse pour gagner en compréhension sur les re-
lations structure-propriétés des cellules pérovskites. Cependant la dégradation de la couche
mince de pérovskite sous le faisceau nécessite d’adapter I’énergie des rayons X utilisée et
de limiter le temps d’exposition continue sur une zone donnée de 1’échantillon. L’ approche
exposée dans ce chapitre ouvre des voies pour 1’élaboration de nouveaux matériaux pérovs-
kites hybrides pour le photovoltaique avec une meilleure cristallinité et potentiellement une
amélioration de leurs performances et de leur stabilité.



3 Substitution du plomb dans les
matériaux pérovskites halogénés

Une des caractéristiques attrayantes des matériaux pérovskites a base d’halogénures de mé-
taux est la modulation de leurs propriétés intrinseques en modifiant la composition de leur
réseau AMX3 (ott A* est un cation organique ou inorganique, M>* un cation métallique
et X™ un anion halogénure). La découverte de leurs propriétés optoélectroniques uniques a
conduit a la syntheése de nombreux matériaux pérovskites a base d’halogénures de plomb
APbX3, avec A* un cation organique (Cs*, MA*, FA™) et X™ un anion halogénure (CI", Br,
I'). Un grand nombre de pérovskites mixtes, c’est-a-dire avec un mélange de cations or-
ganiques homovalents sur le site A 14163166 et/ou un mélange d’anions homovalents sur le
site X32167:168 " ont également été synthétisées avec succes. Initialement ces matériaux pé-
rovskites ont été€ développés dans I’objectif d’améliorer les performances et la stabilité des
dispositifs photovoltaiques employant la pérovskite MAPbI; comme absorbeur. En revanche,
I’influence du remplacement total ou partiel du plomb, par d’autres cations métalliques, sur
les propriétés des pérovskites halogénées et leurs performances optoélectroniques s’est avé-
rée difficile. La toxicité du plomb demeure un enjeu majeur pour le développement a plus
grande échelle des dispositifs opto-€lectroniques a base de pérovskites halogénées. En effet,
la dégradation des matériaux en présence d’humidité entraine la libération du Pb>* en milieu
aqueux posant de sérieux problemes de santé et environnementaux. La majorité des études
portant sur la substitution homovalente du Pb** se sont essentiellement intéressées au cation
Sn%*109:169 pyisque il appartient au méme groupe du tableau périodique que le Pb>* et par
conséquent des matériaux avec des propriétés similaires sont attendus. Or le Sn>* s’oxyde
facilement en Sn** lorsqu’il est exposé a Iair, compromettant la stabilité des matériaux pé-
rovskites et les rendant inutilisables. Contrairement au plomb, le maximum de la bande de
valence de I’étain correspond a une orbitale s avec un caractere métallique, ce qui rend 1’ oxy-
dation plus facile et entraine un dopage incontrolé jusqu’a la décomposition du matériau. La
contraction relativiste serait plus importante pour 1’orbitale 6s du plomb, ce qui la placerait
a un niveau plus bas dans la bande de valence protégeant ainsi le plomb de I’oxydation 7.
Par conséquent, I’identification de cations métalliques divalents alternatifs au Pb>* et Sn>*
permettant de préserver les excellentes propriétés optoélectroniques de MAPbI; et de dimi-
nuer sa toxicité sans altérer davantage la stabilité, reste a explorer. Au cours de cette these,
sont apparues quelques études expérimentales montrant la possibilité de substituer jusqu’a
25 % mol du Pb>* par des métaux de transition et alcalino-terreaux dans les matériaux pér-
voskites en couches minces ou en poudres MAPbI; 124133134 Deg travaux récents ont méme
montré la fabrication de cellules pérovskites sans plomb avec des absorbeurs MA,CuXy4 ou
AGels H7-119 " mais dont I’efficacité restait inférieure 2 1%. Enfin, la substitution partielle
du Pb>* par 5 % mol de Zn** ou 45 % mol de Mn** dans des nanocristaux pérovskites
inorganiques CsPbX3 a également été reportée 1257129,
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Ce chapitre propose une exploration systématique de la faisabilité du remplacement total
ou partiel du Pb>*, par un ensemble de métaux divalents, dans des matériaux hybrides et
inorganiques. En examinant plusieurs métaux alternatifs au Pb>*, I’objectif est d’étudier la
tolérance du matériau pérovskite de référence contenant seulement du Pb>*, lorsque le cation
métallique est substitué en diverses proportions, et de caractériser les propriétés structurales
et optiques des pérovskites mixtes ainsi formées.

3.1 Sélection des métaux pour substituer le plomb

Le choix des éléments pour substituer partiellement ou totalement le cation métallique Pb>*
(dont le rayon ionique est de 119 pm)'3° dans les matériaux pérovskites halogénés a été
restreint aux cations possédant un degré d’oxydation égal a +2 permettant la substitution ho-
movalente du Pb%*. Entre temps, des matériaux, avec une structure pérovskite double ont été
décrits dans la littérature, combinant un métal monovalent et un métal trivalent sur le site M
de la structure AMX3, tels que CsyAgBiXg 170,171 (MA),AgBiBrg 146 CsyInAgClg 143 Tes
cations métalliques ont été sélectionnés d’apres plusieurs criteres : la stabilité de leur état
d’oxydation +2 dans les composés d’halogénures de métaux MX», leur toxicité et leur abon-
dance. Le processus de sélection des cations est illustré sur la Figure 3.1. Dans un premier
temps, les cations pour lesquels I’état d’oxydation +2 n’est pas courant ont été exclus. En-
suite parmi les éléments restants, ceux dont la toxicité est avérée, c’est-a-dire Cr, Ge, Cd et
Hg, ont été éliminés. Les éléments dont I’abondance est faible 172 el que I’Eu, n’ont pas été
retenus. Enfin, I’étain n’a pas été choisi pour les raisons de stabilité évoquées en introduc-
tion de ce chapitre. En revanche, les métaux de transition (de la premiere ligne du bloc d) et
les éléments alcalino-terreux satisfont les criteres énoncés plus haut. Les cations métalliques
sélectionnés pour la substitution du Pb>* sont les suivants : Mn?*, Fe**, Co?*, Ni2*, Cu?",
Zn>*, Mg?*, Sr?*, et Ba®* (représentés en vert sur la Figure 3.1). Le facteur de tolérance (t)
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Figure 3.1. Tableau périodique illustrant les cations bivalents sélectionnés pour le remplace-
ment du Pb?*. Les valeurs des rayons ioniques sont issues de la table de Shan-

130

non 7.



48 3 SUBSTITUTION DU PLOMB DANS LES MATERIAUX PEROVSKITES

et le facteur octaédrique (u) pour les composés APb;_ MX3 (A = MA*; Cs*, X =Br ;I et
x =0,25;0,50; 0,75; 1) incluant ces cations métalliques ont ét€¢ déterminés afin de prédire,
a ’aide d’une approche géométrique, si ces matériaux adoptent une structure pérovskite 3D
lorsqu’ils se forment. Ces facteurs ont été calculés a partir des valeurs des rayons ioniques
effectifs publiés par Kieslich et coll.!”3 pour le cation MA* et par Shannon 3° pour les ca-
tions métalliques et les anions halogénures. Le facteur de tolérance pour les composés avec
un mélange de cations métalliques a été déterminé a partir de 1’équation de Goldschmidt
extrapolée aux n-tuples pérovskites [AMX3], 74 :

Y (rai +7xi)

— 3.1
V2IYE (rygi+ rxi)]

n

Pour appliquer I’équation 3.1, le composé APby sMg s X3 a été€ assimilé a la pérovskite double
ArPbMX¢ (n = 2) et les composés APbg 75M25X3 et APbgasMp 75X3 a des pérovskites
quadruples (n = 4). De la méme fagon que le facteur de tolérance (équation 3.1), le facteur
octaédrique peut étre extrapolé aux n-tuples pérovskites [AMX3], :

Yiii Ty

n .
i=17x

Hn = (3.2)

Les composés APb; «MxX3 sont classés sur la cartographie de structure t-p (Figure 3.2),
construite a partir de la représentation du facteur octaédrique en fonction du facteur de tolé-
rance pour chaque composition. D’aprés le modele empirique de Li et coll. '3, établi a partir
de I’analyse de 186 composés halogénures ternaires (en utilisant les données de leurs struc-
tures cristallines publiées dans la littérature), les pérovskites inorganiques halogénées AMX3
se forment lorsque 0,813 <t <1,107 et 0,442 < u < 0,895. Environ 96 % des composés étu-
diés par les auteurs sont inclus dans ce domaine. En transposant ce modele de prédiction
de formation des pérovskites halogénées aux composés hybrides et inorganiques avec un
mélange de cations métalliques APb; MxX3, on peut estimer simplement si ces derniers
adoptent la structure cristalline d’une pérovskite 3D. Les limites du domaine des pérovskites
3D sont illustrées sur la Figure 3.2 par le rectangle en pointillés. D’apres ce modele, les
cations Mn%*, Fe?*, Co”*, Ni**, Cu?*, Zn?* et Mg?* pourraient substituer jusqu’a environ
50 % mol du Pb%* tout en conservant la structure 3D de la pérovskite APbX3 (A = Cs*, MA*
et X = Br", I'). En revanche, la substitution totale du Pb%* par ces mémes cations menerait a
la formation de composés qui n’adopteront pas une structure pérovskite 3D. Pour ces compo-
sition le facteur octaédrique est inférieur 4 0,41, ce qui d’apres la régle de Pauling 7> indique
que le cation métallique et 1’anion halogénure se coordonnent de maniere tétraédrique. Ainsi
a la place d’une structure pérovskite 3D, des pérovskites 2D, ou d’autres structures telles que
Ruddlesden-Popper, Aurivillius et Dion-Jacobson se formeraient®' 176 Quant aux métaux
alcalino-terreux, Ba>* pourrait, d’aprés les calculs, substituer en toute proportions le Pb>*
dans les pérovskites 3D hybrides au contraire des pérovskites inorganiques. Le cation Sr**
pourrait remplacer le Pb%* dans n’importe quel composés sans altérer le réseau pérovskite
3D, puisque le rayon cationique du Sr>* (119 pm) est presque égal a celui du Pb>* (118 pm).
Les facteurs de tolérance et octaédrique ont été déterminés avec les rayons ioniques de Shan-
non calculés a partir des liaisons métal-oxygene et métal-fluor. Il est important de noter que
Travis et coll. |77 ont introduit de nouvelles valeurs pour les rayons des cations, qui dépendent
de la nature des anions, pour calculer les facteurs de tolérance et octaédrique dans les pérovs-
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Figure 3.2. Classification des composés APb;_xMX3 sur la cartographie de structure t-u (A
=MA*; Cst, M =Mn”"; Fe?* ; Co®"; Ni2*; Cu®*; Zn?*; Mg?*; Sr**; Ba’*, X =
Br;I'etx=0,25;0,50; 0,75; 1). Le rectangle en pointillés délimite le domaine
de formation des pérovskites 3D (0,813 <t <1,107 et 0,442 < u < 0,895) d’apres
le modele de Li et coll. 3.

kites halogénées. Cette révision est nécessaire puisque le degré de covalence dans les liaisons
métal-halogéne est d’autant plus important que 1’halogéne a un numéro atomique élevé!”’.
Ceci se traduit directement au niveau des rayons des cations métalliques qui sont environ
15 % plus petits pour les bromures et iodures (Travis et coll.) par rapport au fluorures (Shan-
non). Si I’on tenait compte de cette révision, les facteurs de tolérance et octaédrique calculés
précédemment seraient respectivement augmentés et diminués. Dans ce cas, Travis et coll.
montrent que le domaine de formation des pérovskites halogénées 3D hybrides et inorga-
niques est l1égérement décalé par rapport a celui proposé par Li et coll. '3 : 0,875 < t <1,06 et
0,41 < u. Dans un soucis de cohérence, les valeurs révisées des tailles des cations n’ont pas
été prises en compte ici, puisqu’elles sont publiées seulement pour quelques atomes. D’un
point de vue géométrique la substitution totale ou partielle du Pb?* dans les pérovskites 3D
APbX;3 (A = Cs*, MA™ et X = Br’, I') par des cations métalliques homovalents est donc
envisageable. La synthese sous la forme de couches minces ou de nanocristaux de ces ma-
tériaux APb;_MX3, sans plomb ou avec un mélange d’un cation métallique et de Pb** a
donc été effectuée. Le remplacement du Pb>* a été étudié avec les pérovskites a base de bro-
mure de métaux puisqu’elles sont plus stables que leurs homologues avec I’iode. A noter que
1’étude de la substitution du Pb** par Sr** et Ba?* a seulement été réalisée avec les iodures
de métaux correspondant.
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3.2 Substitution totale du plomb dans les couches minces
hybrides MAPbX;

L’expérimentation du remplacement du plomb dans les pérovskites hybrides a été axée en
premier lieu sur la substitution totale du Pb2* dans des couches minces MAPbX; (X = Br
ou I') afin d’identifier des matériaux potentiels non toxiques. Des couches minces sans plomb
ont été fabriquées en boite seche sur des substrats de verre par la méthode de cristallisation
rapide (cf. Annexe B.2). Pour cela une solution de précurseurs MAX : MX, dans le dimé-
thylformamide est déposée par spin-coating sur le substrat. Quelques secondes apres, une
petite quantité de toluene est déposée sur le film formé pour induire la cristallisation rapide
de la pérovskite, puis le film est recuit. La préparation de ces couches minces a été testée pour
différentes conditions expérimentales : avec un ratio molaire MAX : MX, 1: 1 et2: 1 etdes
températures de recuit de 80, 120 et 160 °C. La solution de précurseurs a été préparée a partir
des halogénures de métaux MBr, ou MI; dérivant des éléments sélectionnés précédemment
(section 3.1) et des halogénures de méthylammonium MABr ou MAI correspondant. Le ratio
de précurseurs MAX : MX; de 2 : 1 a été choisi dans 1’idée de former des matériaux avec
une structure 2D de type Ruddlesen-Popper, notamment avec les métaux de transition et le
magnésium, puisque comme discuté dans la section précédente la substitution homovalente
du Pb%* avec ces éléments ne pourra donner lieu a la formation de pérovskite 3D. L’élabo-
ration de pérovskites avec une structure 2D a en particulier été démontrée dans les couches
minces avec le cuivre donnant lieu a la formation du matériau MA,;Cu[Cl;_yBry]4 18,

Les films sans plomb préparés a partir d’un ratio molaire MAX : MX; égal a 1 : 1 et obtenus
pour différentes températures de recuit sont présentés sur la Figure 3.3. A titre de comparai-
son, des films MAPbBr3; ont été préparés de fagon identique aux couches minces sans plomb.
Les films MAPbBr3 formés a 80 °C et 120 °C arborent une couleur orange soutenue carac-
téristique du matériau massif MAPbBr3 178 Par contre le film MAPbBr3 recuit a 160 °C est
pratiquement incolore (Iégere couleur orange) certainement a cause de la dégradation de la
pérovskite engendrée par la température de recuit trop élevée.

1: 1 molaire MABr : MBr, 1: 1 molaire MAI : Ml,
M= I Pb Mg Mn Fe Co Ni Cu Zn H Sr Ba ‘
80°C
120 °C ﬂ‘;o f ' 1 jl

o B gL

Figure 3.3. Photographie des films hybrides MAPbBr3 et sans plomb déposés sur un substrat
de verre a partir d’une solution de précurseurs MAX : MX, avec un ratio molaire
1: 1 (M% =Pb?; Mn?*; Fe?*; Co?*; Ni%*; Cu?t; Zn?*; Mg2+ et X =Br ;).

Les films sans plomb élaborés avec M>* = Mn?*, Co?*, Ni?*, Cu®*, Zn>*, Mg?*, Sr** et Ba®*
sont incolores quelque soit la température de recuit. Par contre les films 2 base de Fe>* sont
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légerement colorés en orange comme les films de MAPbBr3; fabriqués a 160 °C. Concer-
nant la substitution partielle du plomb par le strontium, on pourrait s’attendre a la formation
de la pérovskite 3D MASrI; (comme prédit par les facteurs de tolérance et octaédrique, Fi-
gure 3.2). La largeur de bande interdite de ce matériau a été estimée a 3,6 eV'7” (344 nm,
absorption dans I’UV), ce qui expliquerai que le film obtenu ne soit pas coloré.

La premiere impression visuelle des films est appuyée par leurs spectres d’absorption UV -
visible présentés sur la Figure 3.4. De facon générale, la ligne de base des spectres n’est
pas horizontale et ne tombe pas a z€ro, indiquant que les films diffusent la lumiere. De plus,
les spectres présentent des petits pics a 490, 580 et 660 nm sur leur ligne de base, qui sont
créés par le dispositif de mesure. Ces artefacts ne sont pas observés pour les films MAPbBr3,
suggérant que 1’absorption domine par rapport a la diffusion. Les spectres d’absorption des
couches minces MAPbBr3 fabriquées a 80 et 120 °C sont caractérisées par un pic excitonique
a 520 nm en accord avec la couleur orange des films. Au contraire, les spectres d’absorption
de tous les films sans plomb (incolores ou légerement colorés) pour lesquels la diffusion est
la majeure contribution, montrent qu’ils n’absorbent pas dans le domaine UV - visible et par
conséquent ne présentent pas d’intéréts particuliers pour les cellules solaires. Le constat est
identique pour les films préparés avec un ratio molaire de MAX : MX, égal a 2 : 1 (spectres
non présentés ici). Ces mesures optiques suggerent que les matériaux attendus ont été soit
formés puis dégradés tres rapidement, soit qu’ils n’ont pas été formés dans les conditions
de synthese employées ici. En particulier, MA,CuBry apparait comme étant tres sensible
a I’humidité d’apres les observations de Cortecchia et coll. 18 bien qu’ici les films aient
été préparés en boite seche avec un taux d’humidité de 30 a 40 %. Pour stabiliser la phase
MA,CuBry, les auteurs ont ajouté du CI” conduisant a des matériaux MA,Cu[Cl;_yBry]4 ca-
ractérisés par une bande d’apsorption entre 400 et 500 nm suivant la proportion de CI". Or ici,
cette bande d’absorption n’est pas observée sur le spectre, indiquant que le matériau attendu
n’est pas formé.
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Figure 3.4. Spectres d’absorption UV - visible des films hybrides sans plomb sur un sub-
strat de verre a partir d’une solution de précurseurs MABr : MBr; avec un ratio
molaire 1 : 1 (M** = Pb?* Mn?*; Fe?*; Co?*; Ni**; Cu®*; Zn**; Mg?*).

En conclusion de cette section, les expériences de la synthese de couches minces sans plomb
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n’ont pas abouti a I’obtention des matériaux avec les propriétés optiques escomptées. En par-
ticulier, les dépots sont soit incolores, soit légerement teintés, les rendant inutilisables comme
absorbeur solaire. La réactivité des précurseurs MXj ainsi que la stabilité des matériaux sans
plomb en présence d’humidité pourraient notamment expliquer ce résultat. Dans la suite du
chapitre, 1’étude de la substitution du plomb dans les pérovskites halogénées APbX3 a été
orientée vers la substitution partielle du Pb>*.

3.3 Substitution partielle du plomb dans les nanocristaux
APbXj;

Des matériaux pérovskites halogénés APb; (M X3 ont été fabriqués sous la forme de na-
nocristaux. Cette approche a été choisie, puisque les nanocristaux, de part leurs faibles di-
mensions, sont plus tolérants aux contraintes cristallographiques, induites par exemple par
la substitution d’un élément, par rapport aux matériaux massifs analogues. De plus, les pro-
priétés d’absorption UV - visible et de photoluminescence des nanoparticules peuvent étre
facilement caractérisées en solution colloidale. Les résultats des mesures expérimentales réa-
lisées sur les nanocristaux peuvent €tre également comparées avec des études réalisées par
simulations numériques puisque celle-ci sont majoritairement établies pour des objets OD ou
1D tels que les nanocristaux. Des travaux récents du NREL montrent, que méme en cellules
photovoltaiques, 1’approche par les nanocristaux est tout a fait compétitive, avec le meilleur
rendement certifié & 14 %%8. Enfin, cette démarche de 1’élaboration de nouveaux composés
sous la forme de nanocristaux est en adéquation avec 1’expertise du laboratoire qui possede
un solide savoir-faire dans la synthese et la caractérisation de nanoparticules.

3.3.1 Nanocristaux hybrides MAPb.xMyBr;

Les nanocristaux hybrides ont été synthétisés selon la méthode de reprécipitation assistée par
des ligands d’apres le protocole développé par Huang et coll.®* pour la synthése des nano-
cristaux MAPbBr3. En effet, cette méthode permet de synthétiser des nanocristaux hybrides
avec le cation organique MA* alors que la méthode d’injection a chaud est mieux adap-
tée pour la fabrication des nanocristaux inorganiques avec le Cs* a la place du MA™. Dans
ce procédé de synthese, un bon solvant (le diméthylformamide) contenant les précurseurs
(MABTr et PbBry) et des ligands organiques (acide oléique et oleylamine) est injecté sous
vive agitation dans un mauvais solvant (le tolueéne). Les nanocristaux sont isolés par centri-
fugation et le précipité de nanocristaux est directement redispersé dans du toluéne sans étapes
de purification supplémentaires. Le processus de cristallisation des nanocristaux est régi par
la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du mélange de solvants®>. Pour
obtenir les nanocristaux MAPb|_ \MBr3, x =25, 50 ou 75 % mol du PbBr; ont été remplacé
par MBr, (cf. Annexe D.1). Par la suite, les nanocristaux MAPb; MxBr3 sont aussi nom-
més tels que MA-M-x [%]. Des expériences de controle ont été réalisées en préparant des
nanocristaux MAPbBr; de la méme facon que les nanocristaux MAPb_ \MBrs, mais sans
ajouter MBr, et en variant la quantité 1-x de PbBr; (cf. Annexe D.1). L’objectif étant de
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confirmer que les variations observées sont induites par I’addition du cation métallique M>*
et non par une diminution de la quantité du précurseur de Pb%*.

Composition élémentaire Les proportions réelles de X (Xeqx) des substituants M>* dans
les nanocristaux MAPb ;| MBr3, déterminées par EDX, dévient considérablement des pro-
portions nominales x (Tableau 3.1). Quelque soit les proportions initiales x des précurseurs
d’halogénures de métaux MBr; (x = 25, 50, 75 %), les nanocristaux avec un mélange de
cations métalliques contiennent réellement entre 1 et 7 % de M?*. Le précurseur de MBr, a
donc été ajouté environ 10 fois en exces par rapport a la quantité réelle mesurée (Xeqx) dans
les nanocristaux. Malgré cela la tendance générale montre que la proportion X.gx du cation
Pb”* substituée par M?* dans les nanocristaux MAPb;_,MBrj est d’autant plus importante
que la proportion x du précurseur de M>* est élevée. Ceci s’accompagne également d’un ac-
croissement des barres d’erreurs sur la valeur de X.4x, notamment pour une valeur x =75 %.
L’inhomogénéité de la composition des nanocristaux pourrait €tre a I’origine de la dispersion
des valeurs de X.qx. D’apres les considérations géométriques la substitution partielle du Pb>*
jusqu’a environ 50 % serait possible avec les éléments sélectionnés. Or on constate que la
substitution atteint 7 % au maximum. Ceci pourrait s’expliquer par la plus faible réactivité
des halogénures de métaux MBr, par rapport a PbBr, ou par des différences dans leur chimie
de coordination.

Tableau 3.1. Proportions réelles de x en % , déterminées par EDX (Xqx ), du cation M>*
dans les nanocristaux hybrides MAPb; 4 M,Br; (M?>* = Mn?*; Fe?*; Co**;
Ni?*; Cu®*; Zn>*; Mg?*) en fonction des proportions initiales x (x = 25, 50,
75 %) du précurseur MBr,. Les incertitudes sont déterminées par 1’écart type
de 5 mesures de x.qx en différents points individuels de I’échantillon.

M x=25% x=50% x=75%

Mn 1+1 2+1 66
Fe 1+1 1+1 S+£3
Co 1+1 2+£1 S+6
Ni 4+£1 4+£2 S+6
Cu 2+£1 1+1 343
Zn 1+1 1+2 242

Mg 141 6 +3 244
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Morphologie Les nanocristaux MAPbBr3 sont des cubes avec une taille d’environ 40 nm
(Figure 3.5). Mais on distingue également quelques nanocristaux plus grands d’environ
200 nm de co6té, indiquant la présence de populations avec des tailles différentes. Les na-
nocristaux MAPbBr3 synthétisés lors des expériences de controle, en diminuant la quantité
du précurseur de Pb>* présentent les mémes caractéristiques morphologiques (images MEB
non présentées ici).

Figure 3.5. Image MEB des nanocristaux hybrides MAPbBr3.

Les nanocristaux MAPb|_ x\MBr3 conservent la forme cubique et la taille d’environ 40 nm
des nanocristaux MAPbBr3; pour une valeur initiale de x égale a 25 %. Les images MEB des
nanocristaux correspondants sont présentées sur les Figures 3.6 et 3.7 (colonnes a gauche).
Seules exceptions avec M+ = Fe* et Mg?*, pour lesquels les nanocristaux obtenus sont un
mélange de nanocubes et nanofils avec une taille de 1’ordre de la centaine de nanometres.
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a. MA-Mn-25 b. MA-Mn-50 ¢. MA-Mn-75

d. MA-Fe-25 f. MA-Fe-75

Figure 3.6. Images MEB des nanocristaux hybrides MAPb| \MxBrj3 avec MZ* = (a) (b) (¢)
Mn?*, (d) (e) (f) Fe?*, (g) (h) (i) Co** et x = 25, 50, 75 %.

Lorsque x = 50% (Figures 3.6 et 3.7, colonnes centrales) puis x =75 (Figures 3.6 et 3.7, co-
lonnes a droite), la morphologie cubique des nanocristaux est clairement affectée, notamment
avec M?* = Fe?*, Ni’*, Cu®* et Mg?* (Figures 3.6f et 3.7c, f, I). Cela induit la formation de
différentes populations de nanocristaux avec des formes diverses et des dimensions allant de
la dizaine a la centaine de nanometres. En plus des nanocubes, on identifie des nanofils, nano-
batonnets, et nanoplaquettes, confirmant I’hétérogénéité des nanocristaux MAPb;_MBrs.
Compte tenu de la faible incorporation du cation M?2* dans les nanocristaux MAPb; xMyBr3
et des différentes formes obtenues, les cations métalliques M?* introduits lors de la synthese
ou leurs complexes formés in situ sembleraient davantage jouer un role lors du processus de
cristallisation que dans la substitution du Pb?*. En effet, ils pourraient se lier préférentielle-
ment a certaines faces des nanocristaux MAPbBr3 en les bloquant pour la croissance, ce qui
expliquerait leur différentes formes. Par conséquent, les cations M?* seraient alors localisés
de préférence a la surface des nanocristaux, d’ou leur faible proportion retrouvée dans ces
derniers. Ces résultats indiquent que les cations M?* ne remplacent pas le Pb>* dans la maille
cristalline.
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b. MA-Ni-50 ¢. MA-Ni-75

k. MA-Mg-50

Figure 3.7. Images MEB des nanocristaux hybrides MAPb,_,M;Br; M?* = (a) (b) (c) Ni**,
(d) (e) (F) Cu*, (g) (h) (i) Zn*, (j) (k) 0) Mg>* et x =25, 50, 75 %.
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Structure cristalline Les nanocristaux MAPbBr; adoptent a température ambiante une
structure cubique de groupe d’espace Pm-3m, caractéristique du matériau massif MAPbBr3,
dont le parametre de maille déterminé apres affinement de Le Bail (2 partir des données
cristallographiques reportées par Baikie et coll.!’®) est égal 4 a = 5,931 A (Figure 3.8). I
est difficile de rendre compte de 1’asymétrie du pic aux petits angles a 15 ° (20,¢,), d’ou la
différence observée entre le diffractogramme expérimental et simulé.

= —— MAPDBr
| 2 affinement Le Bail
résidu

(002)

|
(011)

intensité (log) [u. a.]

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
20,6, [']

Figure 3.8. Affinement de Le Bail du diffractogramme des nanocristaux MAPbBr3; synthé-
tisés avec 40 mmol de PbBr;.

Les nanocristaux MAPbBr3; synthétisés dans le cadre des expériences de contrdle arborent
une structure cristalline identique (Figure 3.9), confirmant que la diminution de la quantité
du précurseur de Pb>* lors de la synthése n’affecte pas la structure des nanocristaux. La
présence d’un pic de faible intensité a 32,8 ° (20, ,) est caractéristique du PbO, (ICDD
00-052-0753). Ceci peut s’expliquer par 1’oxydation des nanocristaux lors du contact a I’ air.
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Figure 3.9. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPbBr3 synthétisés a partir de
10, 20, 30 mmol (expériences de controle) ou 40 mmol de PbBr;.

Les nanocristaux MAPb;_«MBrj cristallisent également dans le systeme cubique (de groupe
d’espace Pm-3m) avec des parametres de maille identiques a ceux de MAPbBr3, quelque soit
le cation métallique M>* et sa proportion x dans les nanocristaux (Figures 3.10, 3.11 et 3.12
et Tableau 3.2). L’addition du cation métallique M?* dans les nanocristaux ne modifie donc
pas le réseau cristallin de MAPbBr3, ce qui est cohérent avec la faible quantité de ces cations
présents dans les nanocristaux et/ou le fait qu’ ils soient présents seulement en surface. On
retrouve également la présence d’un pic de faible intensité caractéristique du PbO, pour tous
les nanocristaux. Pour certains diffractogrammes, 1’intensité diffractée est tellement élevée
que des pics Bragg apparaissent pour la raie Kg du cuivre méme si elle est en majeur partie
filtrée par le dispositif de mesure. Ainsi pour les pics les plus intenses (001) et (002), on
identifie aussi des pics respectivement a 13,4 et 27 ° (20, ¢,,), marqués par les astérisques sur
les diffractogrammes, correspondant a la diffraction de la raie Kg (Figures 3.10, 3.11 et 3.12).
En revanche, les nanocristaux MA-Mg-25 et MA-Mg-50 sont composés d’un mélange de la
phase pérovskite et d’autres phases telles que les précurseurs PbBry, MgBr, (n’ayant pas
réagis) et/ou de phases intermédiaires (Figure 3.12). Or ces phases supplémentaires ne sont
pas présentes dans les nanocristaux MA-Mg-75. Comme le montre la Figure 3.71, dans ce cas
des objets de plus grands et plus homogenes sont obtenus qu’avec des quantités initiales de
Mg?* plus faibles (x = 25, 50 %). Nous attribuons de nouveau ce comportement a ’influence
des ions Mg?* ou de leurs complexes formés dans la réaction sur la cinétique de croissance
des nanocristaux pérovskites.
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Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb; (MxBr3 avec M = (a)

Mn?*, (b) Fe?*, (¢) Co** et x = 25, 50, 75 %.



60 3 SUBSTITUTION DU PLOMB DANS LES MATERIAUX PEROVSKITES
a
MALELE BLELELELE B B L B B |
M* = Ni*"
o i
=[x MA-Ni-75
(@)]
o)
N0 — .
,é MA-Ni-50
g — MA-Ni-25
= | MAPbBr,
_I L] T l‘l L] ! L l T ‘I I|I l I‘I |I I|||I|l |I l| I I|I|I|I|||I|l|l IIT‘ Pb02
20 30 40 50 60 70 80 *AKC
20 [] pCu
2Cu
b
LA BLELELELE BLELELELE BLELELELE UL BLELELELE BLEL L
B M** = Cu*
— |*
(] *
Sk _
=18 |— MA-Cu-75
= MA-Cu-50
o By
.7) — * e
[
(0]
cr ‘ ‘ — MA-Cu-25
| MAPbBr
L Lt g 1 e
20 30 40 50 60 70 80
20, []
C
LPLJL I LB L LR LU NLELELELE BLELELEL N BLELELEL
_F M** = Zn*"H
o
:.; L * -
St 4 MA-Zn-75
2 J MA-Zn-50
@
o)
L — MA-Zn-25
| MAPDbBr
_...,|..!.,.‘..l.,.|.|..|,I.|.|..|,.'.l.l.lll.l.l..|,_ PbO, i
20 30 40 50 60 70 80 * )
20,6, e

Figure 3.11. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb,
Ni2*, (b) Cu®* et (¢) Zn>* et x = 25, 50, 75 %.

<M,Br3 avec M2+ = (a)
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Figure 3.12. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb;_M,Br; avec M** =
Mg?* et x = 25, 50, 75 %.

La taille moyenne des cristallites des nanocristaux a été déterminée a partir d’un affinement
de Le Bail des diffractogrammes (Tableau 3.2). Ces valeurs sont du méme ordre de grandeur
que les tailles des nanocristaux observées sur les images MEB (Figures 3.6 et 3.7). Sauf
pour quelques compositions particulieres MA-Mn-25, MA-Mn-50 (Figures 3.6a, b), MA-
Co-50 (Figure 3.6h), MA-Cu-25 (Figure 3.7d) et MA-Zn-25 (Figure 3.7g) pour lesquelles la
taille moyenne des cristallites déterminée a partir des diffractogrammes (> 150 nm) est net-
tement supérieure a la taille observée sur les images MEB des nanocristaux qui est de 1’ ordre
de la dizaine de nanometres. La taille d’une partie des nanocristaux MAPb;_M,Brj3 est du
méme ordre de grandeur que MAPbBr3 avec des dimensions s’étendant de 20 a 100 nm en-
viron. Pour les autres, une taille de cristallites supérieure a la résolution du diffractometre,
c’est-a-dire 150 nm, est mesurée. Aucune corrélation évidente n’apparait entre la taille des
nanocristaux et la nature et la proportion mesurée du cation métallique M2*. On note cepen-
dant, que dans le cas de la proportion la plus élevée de M** utilisée dans les précurseurs (x
=75 %), des cristallites de grandes tailles (> 150 nm) sont généralement obtenus. Ces me-
sures des tailles des cristallites en comparaison avec les tailles des nanocristaux observées
sur les images MEB peut donner une idée de la dispersion en taille. Si la taille des cristal-
lites correspond a la taille observée des nanocristaux, on peut supposer que la dispersion
en taille est plutdt faible. Dans le cas contraire, cela suggere que la dispersion en taille est
large et/ou indique la présence d’un mélange de populations de nanocristaux avec des tailles
caractéristiques différentes.
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Tableau 3.2. Parametres de maille et taille des cristallites des nanocristaux hybrides
MAPb| «\MyBr3, cristallisant dans un sytseme cubique de groupe d’espace Pm-
3m, déterminés 2 partir d’un affinement de Le Bail des diffractogrammes (M>*
= Mn?*, Fe?*, Co?*, Ni?*, Cu®*, Zn?* et Mg?* et x = 25, 50, 75 %).

Nanocristaux a Taille des cristallites
[A] [nm]
MAPDBr; 5,931(5) 67
MA-Mn-25 5,930(5) > 150
MA-Mn-50 5,930(5) > 150
MA-Mn-75 5,932(5) 25
MA-Fe-25 5,930(5) 65
MA-Fe-50 5,930(5) 63
MA-Fe-75 5,930(5) > 150
MA-Co-25 5,931(5) 53
MA-Co-50 5,930(5) > 150
MA-Co-75 5,930(5) > 150
MA-Ni-25 5,934(5) 39
MA-Ni-50 5,930(5) > 150
MA-Ni-75 5,930(5) 137
MA-Cu-25 5,930(5) > 150
MA-Cu-50 5,93(1) 21
MA-Cu-75 5,935(5) > 150
MA-Zn-25 5,931(5) > 150
MA-Zn-50 5,931(5) 97
MA-Zn-75 5,930(5) > 150
MA-Mg-25 5,929(5) 95
MA-Mg-50 5,930(5) 93
MA-Mg-75 5,928(5) > 150

Absorption et photoluminescence Les nanocristaux MAPbBr; sont caractérisés par un
pic excitonique a 524 nm, visible comme un épaulement dans le spectre d’absorption et un
pic de PL a 531 nm avec une largeur a mi-hauteur de 30 nm, pareillement pour les nano-
cristaux obtenus lors des expériences de contrle (Figure 3.13a). La ligne de base inclinée
dans les spectres d’absorption est due 2 la diffusion de la lumiére. A cause de leur grande
taille les nanocristaux ont tendance a former des agrégats. Les pics d’absorption et de PL
sont décalés d’environ 10 nm vers le rouge en comparaison avec des valeurs reportées par
Huang et coll. pour des nanocristaux MAPbBr3 ayant une taille de 3,6 nm. Ce décalage est
attribuable aux dimensions des particules synthétisées ici (67 nm), largement plus grandes
que le rayon de Bohr de I’exciton de 4,4 nm 3%, Contrairement aux nanocristaux de Huang et
coll., les notres ne sont donc pas dans le régime de confinement quantique. Ces propriétés op-
tiques sont également préservées lorsque Pb?* est partiellement remplacé par Co** ou Zn>*
pendant la syntheése quelque soit le taux de substitution (Figures 3.13d, 3.13g). Les autres
nanocristaux MAPb;_«M,Brz avec un mélange de cations métalliques (M>* = Mn?*, Fe?*,
Ni2*, Cu?* et Mg?*) présentent des propriétés d’absorption et de PL 1égeérement modifiées
par rapport aux nanocristaux de référence MAPbBr3; (Figure 3.13). Les pics d’absorption et
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de PL sont décalés au maximum de 10 nm vers le rouge avec Fe?* (Figure 3.13c) ou vers le
bleu avec Ni** (Figure 3.13e) par rapport 2 ceux de MAPbBr3 mais la largeur & mi-hauteur
du pic de PL des nanocristaux MAPb_MxBrj reste constante ou s’accroit de quelques nano-
metres. Ces observations sont en accord avec une précédente étude sur des couches minces,
rapportant que la position des pics d’absorption et de PL est décalée au plus de 5 nm et
20 nm respectivement, lorsque le Pb>* est substitué jusqu’a 10 % mol par des cations di-
valents (Mn?*, Fe>*, Co?*, Ni**, Cu®*, Zn**, Mg?*) dans MAPbI; '?*. Cependant nous ne
pouvons pas exclure que la substitution décale conjointement les niveaux des orbitales la
plus haute occupée et la plus basse vacante, comme observé dans le cas de couches minces
MAPb;_,CoxBr3 2%, Dans un seul cas, avec MA-Mg-75, le pic de PL disparait totalement
(Figure 3.13h). Pour certaines compositions particuliéres avec Mn?* et Zn>* un épaulement
du pic de PL est observé a 500 nm avec x croissant (Figures 3.13b, 3.13g), pouvant té-
moigner de la présence d’une autre population de nanocristaux de différente forme ou de
plus petite taille par exemple. Nous observons en effet un mélange de différentes tailles et
de formes sur les images MEB avec Mn?* (Figures 3.6b et c) et Zn 2* (Figure 3.7h). Par
ailleurs, il a été rapporté que 1’ajout de Mn>* donne une double émission dans le cas de
nanocristaux CsPbCl; dopés avec Mn?* 2%, Dans notre cas, le transfert d’énergie de 1’hote
photoexcité vers le dopant n’est pas possible car les spectres d’absorption et d’émission de
MAPbBr3 sont trop décalés vers le rouge comparé 3 CsPbCl; et aux niveaux de Mn?*. On
remarque également 1’apparition d’un second pic de PL a 460 nm avec x croissant pour les
nanocristaux avec Cu?* et Fe2* (Figures 3.13f, 3.13c). Dans le cas des nanocristaux CsPbBr3
dopés avec 0,2 % d’AI**, un comportement similaire a été observé : décalage du pic de PL a
456 nm '8!, Dans notre cas, la présence de deux pics indique un mélange de deux especes :
des nanocristaux CsPbBr3 (pic 2 531 nm) et des nanocristaux dopés avec du Cu”* ou Fe?*
(pic 2 460 nm). Des simulations numériques seront nécessaires pour déterminer la structure
électronique dans ces cas.
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Figure 3.13. Spectres d’absorbance (courbes en traits pleins) et PL (Aexcitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux hybrides MAPb \MxBr3 avec MZ* =
(a) Pb?*, (b) Mn?*, (c) Fe?*, (d) Co?*, (e) Ni%*, (f) Cu**, (g) Zn>*, (h) Mg?* et
x =25,50,75 %
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En conclusion de cette partie, le criblage de cations métalliques bivalents pour remplacer
le Pb** dans des nanocristaux MAPbBr3 a mis en évidence que la substitution partielle du
Pb”* est possible mais restreinte. Jusqu’a 7 % du Pb>* ont été substitués par des métaux
de transition ou alcalino-terreux en les introduisant a hauteur de 75 % dans les précurseurs.
En accord avec le modele de prédiction, la structure pérovskite 3D est conservée pour les
nanocristaux MAPb|_MxBrs. Par contre, des différences notables sont observées au niveau
de la morphologie et de la taille des particules en fonction de la quantité et de la nature du
cation métallique ajoutés. L’ absorption et la PL des nanocristaux MAPb;_xMxBr3; sont 1ége-
rement modifiées par rapport a MAPbBr3 mais il n’est pas possible d’exclure des change-
ments plus profonds relatifs aux niveaux d’énergies. Dans le cas des nanocristaux synthétisés
avec une proportion élevée de Cu’* et Fe* (x = 75 %), I’apparition d’un deuxiéme pic de
PL a 460 nm témoigne d’une modification de la structure électronique di au dopage. Dans
les autres exemples, les changements morphologiques observés et les analyses par rayons X
semblent davantage montrer que les nouveaux cations métalliques introduits sont présents
a la surface des particules et non a I’intérieur de la maille cristalline. Des caractérisations
supplémentaires seront nécessaires pour déterminer la localisation des cations métalliques
dans les nanocristaux.

3.3.2 Nanocristaux inorganiques CsPb;.xMxX3

3.3.2.1 CSPbl_XMXBI‘3

L étude du remplacement du Pb>* a été par la suite étendue aux nanocristaux inorganiques
synthétisés par injection a chaud. En effet, ce type de synthese permet d’obtenir des nano-
cristaux plus homogenes en taille, morphologie et phase cristalline. De plus, en remplacant
le cation organique MA™ par le cation inorganique Cs™*, on espére obtenir des composés plus
stables. Comme la mise en place de cette synthe¢se demande plus de temps que la méthode
par reprécipitation employée pour les nanocristaux hybrides, un nombre de cations plus res-
treints a été sélectionné pour la substitution partielle du Pb>*. Ainsi, le choix des substituants
au Pb%* s’est porté sur les cations Mg?* et Zn>*. En effet, d’apres les calculs théoriques réa-
lisés par Filip et coll., les matériaux massifs CsMgX3 et CsZnX3 ont une largeur de bande
interdite qui peut étre modulée en fonction de I’halogene X entre 1,7 et 2,5 eV pour CsMgX3
et entre 0,8 et 1,6 eV pour CsZnX3 182 Pour des raisons de faible stabilité des pérovskites
a base d’iodure de plomb, nous avons choisi de synthétiser les nanocristaux inorganiques
CsPb;.xMxBr; a base de bromure de plomb.

Les nanocristaux pérovskites inorganiques sont préparés par injection a chaud selon le pro-
tocole développé par Protesescu et coll.%” pour la synthése de CsPbBr3. Cette méthode,
conduite sous atmosphére inerte, consiste en la précipitation controlée des ions Cs*, Pb**
et Br™ sous la forme de nanocristaux CsPbBr3 en faisant réagir a 180 °C I’oléate de césium
avec PbBr; dans un solvant a haut point d’ébullition, 1’octadécene. Un mélange équivolu-
mique de ligands organiques, acide oléique et oleylamine, est ajouté dans le solvant afin de
solubiliser PbX, et de stabiliser colloidalement les nanocristaux formés. Pour la synthese de
CsPb;_xM,Br3 le PbBr; a été substitué partiellement a hauteur de 25, 50 et 75 % mol avec
MgBr; ou ZnBr,. La quantité de ligands a également été adaptée en fonction des précurseurs,
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pour qu’ils se dissolvent totalement dans le milieu réactionnel (cf. Annexe D.2). Par la suite,
les nanocristaux CsPb;_MxBr3 sont aussi nommés tels que Cs-M-x [%].

Composition élémentaire A I’instar des nanocristaux hybrides, la quantité réelle x du
substituant M?* (.4x) dans les nanocristaux CsPb;xMyBr3 est inférieure a leur proportion
nominale X, mais tend a augmenter lorsque x augmente (Tableau 3.3). Les nanocristaux
contiennent jusqu’a 21 % des cations métalliques Mg?*. Le précurseur du cation métallique
Mg?* a donc été ajouté seulement 3 fois en exces pour atteindre ce taux de substitution contre
environ 10 fois pour les nanocristaux hybrides. Néanmoins 1’exces du précurseur du cation
métallique substituant Pb>* est essentiel pour former des nanocristaux mixtes. Avec Mg>*,
il est possible de substituer 3 fois plus de Pb>* dans les nanocristaux inorganiques comparés
aux hybrides en utilisant des proportions identiques des précurseurs. En revanche avec Zn>*,
la substitution est identique dans les nanocristaux inorganiques et hybrides, soit au maximum
Xedx = 4 %. Contrairement aux nanocristaux hybrides, les barres d’erreurs sur les valeurs de
x déterminées par EDX n’augmentent pas avec la valeur de x dans les précurseurs, ce qui
témoigne d’une meilleure homogénéité dans la composition des nanoparticules. D’apres les
considérations géométriques, la substitution partielle du Pb>* jusqu’a environ 50 % avec
Mg?* et Zn>* serait possible (Figure 3.2). Or on constate que la substitution atteint 21 % au
maximum. Ceci pourrait étre dii a la plus faible réactivité des halogénures de métaux MBr;
par rapport 2 PbBr; ou a la coordination des ions Mg?* et Zn?* dans les précurseurs. Or
Mg?* comme Pb** adopte une géométrie de coordination octaédrique alors que Zn>* adopte
une géométrie de coordination tétraédrique.

Tableau 3.3. Proportions réelles x déterminées par EDX du cation M?* (x.qx) dans les na-
nocristaux inorganiques CsPb;.yMBr; (M>* = Zn>*; Mg?*) en fonction des
proportions initiales x du précurseur MBr, (x = 25, 50, 75 %). Les incertitudes
sont déterminées par I’écart type de 5 mesures de X.qx en différents points in-
dividuels de I’échantillon.

M x=25% x=50% x=75%

Zn 2+1 3+1 1+1
Mg 12+4 16 +7 21 £6
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Morphologie  Les nanocristaux avec un mélange de cations métalliques, observés par
MEB, conservent la morphologie cubique des nanocristaux CsPbBr3 ainsi que leur taille
d’une quinzaine de nanometres avec une faible dispersion (Figures 3.14 et 3.15) contrai-
rement aux particules analogues hybrides. En revanche pour Cs-Mg-75, on identifie deux
populations différentes : des particules cubiques d’environ 7 nm de c6té, caractéristiques de
CsPbBr3, et des particules plutdt sphériques d’environ 15 nm de diametre (Figure 3.14d) qui
témoigne de la présence d’une autre phase.

a. CsPbBr3 b. Cs-Mg-25

c. Cs-Mg-50 d. Cs-Mg-75

»

Figure 3.14. Images MEB des nanocristaux inorganiques CsPb;_xMgyBr3 avec x = 25, 50,
75 %.
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a. CsPbBr; b. Cs-Zn-25

¢. Cs-Zn-50 d. Cs-Zn-75

" m
"

%

Figure 3.15. Images MEB des nanocristaux inorganiques CsPb_xZnxBr3 avec x = 25, 50 ou
75 %

Structure cristalline Les nanocristaux CsPbBr3 synthétisés cristallisent a température
ambiante dans un systeme orthorhombique de groupe d’espace Pnma (ICDD 04-014-9676),
dont les parametres de maille déterminés a partir d’un affinement de Le Bail sont a =8,27(2) A,
b=11,76(3) Aetc= 8,22(2) A (Figure 3.16). Avec ce méme affinement, la taille des cristal-
lites est estimée a 20 nm, similaire a la taille des nanocristaux déterminée a partir des images
MEB (Figure 3.14a). Les nanocristaux Cs-Mg-25, Cs-Mg-50, Cs-Zn-25, Cs-Zn-50 et Cs-
Zn-75 cristallisent également dans un réseau cristallin de groupe d’espace Pnma comme
CsPbBr3 (Figure 3.17) avec des parametres de maille équivalents (Tableau 3.4). Ce résultat
est cohérent avec la substitution du Pb?* en faibles quantités dans les nanocristaux, ce qui
n’altere pas le réseau cristallin de CsPbBr3. Par ailleurs, la taille des cristallites de ces nano-
cristaux a été estimée par un affinement de Le Bail entre 15 et 20 nm (Tableau 3.4) ce qui
est en accord avec la taille des nanocristaux observée sur les images MEB (Figures 3.14 et
3.15).
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Figure 3.16. Diffractogramme et affinement de Le Bail des nanocristaux inorganiques
CsPbBrs.

Tableau 3.4. Parametres de maille et taille des cristallites des nanocristaux inorganiques
CsPbj_xMBr3, cristallisant dans un sytséme orthorhombique de groupe d’es-
pace Pnma, déterminés a partir d’un affinement de Le Bail des diffracto-
grammes (M?* = Mg?*, Zn?* et x = 25, 50, 75 %).

Nanocristaux a b c Taille des cristallites
[A] [A] [A] [nm]
CsPbBr3 827(2) 11,76(2) 8,22(2) 20
Cs-Mg-25; 8,27(3) 11,76(3) 8,23(2) 15
Cs-Mg-50 8,28(5) 11,77(5) 8.,23(5) 15
Cs-Zn-25 8,28(2) 11,76(3) 8,23(2) 13
Cs-Zn-50 8,26(4) 11,76(3) 8,22(3) 16
Cs-Zn-75 8,26(3) 11,76(3) 8,23(3) 18

Pour les nanocristaux Cs-Mg-50, en plus de la phase pérovskite orthorhombique, une phase
supplémentaire mais minoritaire caractéristique de la phase trigonale R-3c de Cs4PbBrg
(ICDD 04-014-8071) est également identifiée. En remplacant davantage de Pb** par du Mg?*
(x=75 %), la phase Cs4PbBrg devient alors majoritaire dans les nanocristaux (Figure 3.17a)
mais avec une cristallinité plus faible que pour les nanocristaux préparés avec x = 50 %, pro-
bablement causée par la présence d’une phase amorphe. Ainsi les nanocristaux sphériques
observés sur les images MEB (Figure 3.14d) sont caractéristiques de Cs4PbBrg. Par contre la
phase CsPbBr3 n’est pas identifiée sur le diffractogramme (Figure 3.17a) bien que I’on ob-
serve des particules cubiques sur les images MEB (Figure 3.14d). La formation de la phase
Cs4PbBrg est généralement prédominante lorsque la synthese de nanocristaux est réalisée
a plus basse température vers 100 °C 83, Or ici toutes les synthéses ont été réalisées a la
température de 180 °C pour laquelle la phase CsPbBr3 est en principe largement dominante.
L’incorporation grandissante du Mg?* 2 la place du Pb>* dans les nanocristaux ou la quantité
initiale x du précurseur de Mg pourrait alors étre a I’origine de la formation de Cs4PbBrs.
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Figure 3.17. Diffractogrammes des nanocristaux inorganiques CsPb;_«MyBr; avec M = (a)
Mg?* et (b) Zn** et x = 25, 50, 75 %.

Absorption et photoluminescence Les nanocristaux CsPbBrs sont caractérisés par un pic
d’absorption 2 505 nm et un pic de PL 2 510 nm comme mentionné dans la littérature®. Les
nanocristaux CsPb;_4M,Br; (M?* = Mg?*, Zn**) présentent des propriétés d’absorption et
de PL trés similaires 2 celles de CsPbBr3 quelque soit M2* et x (Figure 3.18). Avec ’incor-
poration de Mg?*, les pics d’absorption et de PL sont 2 la méme position pour x = 25, 50 %
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mais sont décalés de 10 nm vers le bleu pour x =75 % par rapport a ceux de CsPbBr3 (Figure
3.18a). La présence de ce pic a 495 nm est attribué aux nanocristaux de CsPbBr3 puisque la
phase Cs4PbBrg est optiquement inactive '%3. Le décalage de 10 nm vers le bleu (par rapport
aux nanocristaux préparés avec x = 25, 50 %) est dii au confinement quantique puisque la
taille des nanocristaux CsPbBr3 est égale au rayon de Bohr de estimé a2 7 nm®°. De plus la
largeur a mi-hauteur du pic de PL diminue de 5 nm lorsque Mg?* est ajouté. Avec Zn>*, les
propriétés optiques sont identiques a celles de CsPbBr; mais avec une diminution de la lar-
geur a mi-hauteur du pic de PL passant de 35 & 25 nm. Or il est montré dans la littérature, que
des nanocristaux CsPb;_xZnyBr; présentent un pic d’absorption et de PL considérablement
décalés de 50 nm vers le bleu pour x = 5 %!?°. Dans le cas de la publication, les cations
Zn* ont été introduits dans la maille cristalline changeant la composition des nanocristaux
CsPbBr3 pour former un alliage et ainsi leur structure €lectronique, ce qui ne semble pas le
cas ici puisque I’on observe les méme propriétés que CsPbBrs.

a b
T T T =
— CsPbBr, M = zn?* s — CsPbBr,
— Cs-Mg-25 "
Cs-Mg-50 0 — Cs-Zn-25]
< Cs-Mg-75 = I Cs-Zn-50 | =
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Figure 3.18. Spectres d’absorption (courbes en trait pleins) et de PL (Aexcitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux inorganiques CsPb; 4MBr; avec M =
(a) Mg?*, (b) Zn* et x = 25, 50, 75 %.

La substitution partielle du Pb>* dans les nanocristaux inorganiques CsPbBr3 a permis d’ob-
tenir des nanoparticules homogenes en taille et en morphologie, contrairement aux nanocris-
taux homologues hybrides. En utilisant les mémes proportions des précurseurs de cations
métalliques que pour la synthése des nanocristaux hybrides, le Pb?* est remplacé jusqu’a
16 % avec M>* = Mg?* dans les nanocristaux CsPbBr3, soit environ 2 fois plus que dans
les nanocristaux hybrides. Le cation Zn>* substitue autant de Pb>* dans les nanocristaux hy-
brides et inorganiques soit 4 %. Les nanocristaux CsPb;_«MxBr3 conservent les propriétés
morphologiques, structurales et optiques caractéristiques de CsPbBrz. Comme mentionné
dans la partie précédente, nous ne pouvons pas exclure des changements relatifs aux niveaux
d’énergie. Pour les nanocristaux a base de Mg”* synthétisés avec la proportion de précur-
seur X = 75 %, on obtient la phase Cs4PbBrg généralement formée a basse température.
Cette phase ne présente cependant pas d’intérét pour des applications dans le domaine du
visible.
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3.3.2.2 CSPbl_XSl'XI3

Le cation Sr>* a également été sélectionné pour remplacer le Pb>*. En effet, c’est le seul
élément qui satisfait a la fois le facteur de Goldschmidet et le facteur octaédrique pour former
des pérovskites halogénées 3D sans plomb du type ASrX3 (avec A* = Cs*, MA* et X” = Br’,
I') puisque le rayon ionique de Sr** est trés similaire a celui du Pb**. Pour le remplacement
partiel du Pb>* par le Sr’*, nous avons choisi de synthétiser des nanocristaux avec I’iode
puisque les pérovskites a base d’iodure de métaux ont une largeur de bande interdite plus
faible que celles a base de bromure et donc sont plus intéressantes pour obtenir un matériau
dont la largeur de bande interdite se situe dans le domaine du visible. Cependant CsPbl;
est connu pour étre instable dans sa phase (&) cubique, dite phase noire, avec une largeur de
bande interdite de 1,7 eV. La phase cubique se transforme rapidement a température et condi-
tions ambiantes en phase orthorhombique (6), phase jaune, dont la largeur de bande interdite
égale 22,8 eV est trop élevée pour une application dans les cellules photovoltaiques3%184. En
substituant partiellement le Pb>* avec Sr?*, on pourrait envisager de stabiliser CsPbl; dans
la phase cubique.

Les nanocristaux pérovskites inorganiques CsPb;_4SrxI3 ont été préparés par injection a
chaud selon® de la méme fagon que les nanocristaux CsPb;_ M,Brz. Comme pour les nano-
cristaux a base de bromure, la quantité réelle x de Sr2* (Xegx) introduite dans les nanocristaux
CsPb; Sty est inférieure a la quantité initiale x de Sr2* utilisée dans les précurseurs mais
tend a augmenter lorsque x augmente (Tableau 3.5). Les nanocristaux contiennent jusqu’a
22 % de Sr2* (x = 50 %). On observe de larges incertitudes sur les valeurs de Xeqx pour x =
50, 75 %, traduisant une inhomogénéité dans la composition des nanocristaux. D apres les
considérations géométriques, la substitution totale du Pb>* par le Sr** est possible. Or on
constate que la substitution atteint au maximum 22 %. Ringwood introduit une modification
aux regles empiriques de substitution de Goldschmidt, en mentionnant que 1’électronégati-
vité et par conséquent la nature de la liaison est un parametre important pour la substitu-
tion 83, Cela expliquerait pourquoi des ions qui ont la méme taille et la méme charge, ne
peuvent pas se substituer I’un et I’autre comme avec Pb?* et Sr?*. Une autre explication
possible est la géométrie de coordination des ions Pb>* et Sr2*qui est différentes dans MI,
(octaédrique pour Pb%* et nombre de coordination égal & 7 pour Sr?+).

Tableau 3.5. Proportions réelles xgpx, déterminées par EDX, du cation Sr%* dans les nano-
cristaux inorganiques CsPb; «SrxI3 en fonction des proportions initiales x du
précurseur Srl, (x = 25, 50 ou 75 %). Les incertitudes sont déterminées par
I’écart type de 5 mesures de x en différents points individuels de 1’échantillon.

M x=25% x=50% x=75%
Sr 2+4 22414 20414

Les nanocristaux CsPbls sont des nanocubes d’environ 15 nm de c6té avec une faible disper-
sion en taille (Figure 3.19a). Lorsque Pb>* est substitué en petite quantité par Sr** x = 0,02
(Xini = 0,25), les nanocristaux arborent la méme forme cubique avec une dimension d’en-
viron 20 nm (Figure 3.19b). Les nanocubes CsPb;_4Sr¢I3 sont déformés et de plus grandes
taille (30 nm) pour x = 0,22 (xjp; = 0,50) (Figure 3.19c). Pour x;,; = 0,75, des nanocristaux
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cubiques et sphériques sont formés avec des dimensions caractéristiques de 15 nm. La mor-
phologie et les dimensions des nanocristaux CsPbj_4SrxI3 est moins bien contrdlée que pour
les nanocristaux CsPb; «MgxBrs.

a. CsPbl; b. CsPby,05Sr0.0213 (Xini = 0,25)

Figure 3.19. Images MEB des nanocristaux inorganiques CsPb;_4SrI3 avec x = 25, 50 ou
75 %.

Les nanocristaux CsPbl3 synthétisés présentent une structure orthorhombique a température
ambiante de groupe d’espace Pnma (ICDD 04-016-2300), caractéristique de la phase jaune
de CsPbl3, et dont les parametres de maille déterminés par affinement de Lebail sont a =
10,46(2) A, b = 4,80(1) A et ¢ = 17,77(2) A (Figure 3.20). Lorsque Pb>* est remplacé a
hauteur de x = 0,02 (xjp; = 0,25) par Sr2*, les nanocristaux conservent la méme structure
(Figure 3.21) avec des parametres de maille similaires (Tableau 3.6). La taille des cristallites
de ces composés est 2 a 3 fois supérieure a la taille des nanocristaux observés au MEB (Fi-
gures 3.19a et 3.19b). Pour x = 0,22 (Xjp; = 0,50), les nanocristaux présentent un mélange
de la phase pérovskite et d’autres phases. Pour les nanoristaux, préparés avec Xj,; = 0,75
(x = 0,20), la phase trigonale Cs4Pblg est formée, dont les parametres de maille déterminés
par un affinement de Lebail sont a = b = 14,64(9) Aetc= 18,25(8) A. Cette phase cor-
respond aux nanocristaux sphériques observés sur les images MEB (Figure 3.19d). La taille
des cristallites estimée a 15 nm a partir du diffractogramme coincide avec les dimensions
des particules. Comme avec les nanocristaux a base de bromure de magnésium synthétisés a
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partir de xj,; = 0,75, la phase Cs4PbXg est formée lorsque le précurseur de métal MX; est 3
fois plus importante que celle de PbX5.
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Figure 3.20. Diffractogramme et affinement de Le Bail des nanocristaux inorganiques
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Figure 3.21. Diffractogrammes des nanocristaux inorganiques CsPb;_SriI3 avec et x = 25,

50 0u 75 %.

Tableau 3.6. Parametres de maille et taille des cristallites des nanocristaux inorganiques

CsPb «Sr¢I3 avec x = 25, 50,75 %, cristallisant dans un systeme orthorhom-
bique de groupe d’espace Pnma, déterminés a partir d’un affinement de Le Bail
des diffractogrammes.

Nanocristaux a b c Taille des cristallites
[A] [A] [A] [nm]
CsPbl; 10,46(2) 4,40(1) 17,77(2) 72

Cs-Sr-25 10,46(2) 4,80(4) 17,78(3) 61
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Les nanocristaux CsPbls sont caractérisés par une bande d’absorption débutant a 680 nm et
un pic de PL a 687 nm avec une largeur a mi-hauteur de 41 nm (Figure 3.22), comme reporté
dans la littérature®?. Ces caractéristiques sont également conservées pour CsPbg 9gSrg 0213
(Xini = 0,25). Les propriétés optiques mises en évidences ici sont celles correspondantes a la
phase () cubique de CsPbls or les diffractogrammes (Figures 3.21) ont montré la présence
de la phase (8) orthorhombique. Les mesures d’absorption et de PL ont été réalisées immé-
diatement apres la synthese alors que I’analyse par diffraction des rayons X a été effectuée
plus tard. Les nanocristaux, méme conservés sous atmosphere inerte, ont changé de phase
rapidement. L’ajout de x = 0,22 (Xjp; = 0,50) de Sr’* décale de 6 nm vers le rouge les pics
excitonique et de PL. Dans un seul cas pour x = 0,20 (Xj,; = 0,75) I’absorption dans le do-
maine du visible disparait, en accord avec la présence de la phase Cs4Pblg (Figure 3.21) dont
la largeur de bande est supérieure a 3 eV 186

—Cs-Sr-25

Cs-Sr-50 /

B Cs-Sr-75 /
/
i

absorbance [u. a.]
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Figure 3.22. Spectres d’absorption (courbes en traits pleins)et de PL (A excitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux inorganiques CsPb;_Sril3 avec x = 25,
50,75 %.

BILAN DU CHAPITRE

La faisabilité de la substitution partielle du Pb>* dans des nanocristaux pérovskites halogénés
hybrides MAPbBr; et inorganiques CsPbX3 a été étudiée en procédant par criblage expéri-
mental de cations métalliques bivalents M>* issus du groupe des métaux de transition (Mn>* ;
FeZ*; Co**; Ni%*; Cu?*; Zn?*) et alcalino-terreux (Mg2+; Sr2*: Ba%*). Cette étude nous a
permis d’obtenir une premiere évaluation de I’influence des divers substituants homovalents
sur les propriétés structurales et optiques des matériaux. Dans les nanocristaux hybrides, au
maximum 7 % du Pb?* a été substitué et jusqu’a 16 % dans les nanocristaux inorganiques.
D’apres la cartographie de structure établie en début de ce chapitre, la substitution jusqu’a
50 % du Pb,, était possible voire méme jusqu’a 100 % dans le cas de la substitution par le
Sr*. Or il s’avere que la substitution du Pb>* est difficile puisque seulement quelques pour-
centages de Pb,, sont effectivement remplacés par un cation M?* alternatif. La différence de
chimie de coordination entre les cations M?* et le Pb>* ne peut pas complétement expliquer
cette faible substitution. En effet, les cations Mg>*, Mn?*, Fe>*, Ni** et Co>* possédent la
méme coordination que Pb** dans le précurseur MX,. La plus faible réactivité des halogé-
nures de métaux MX, par rapport a PbBr, et/ou la nature des liaisons chimiques mises en
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jeu pourrait expliquer en partie ces résultats. D’autant plus, que lorsque le Pb>* est entiere-
ment substitué dans les précurseurs pour former des nanocristaux inorganiques, on forme le
composé CsX et non la pérovskite. A ce sujet, Ringwwod mentionna que 1’électronégativité
est un parametre important pour la substitution '3, Cela expliquerait pourquoi des ions qui
ont la méme taille et la méme charge, ne peuvent pas se substituer I’un et 1’autre comme
avec Pb>* et Sr>*. Les précurseurs des cations métalliques doivent étre introduits en exces
afin que le remplacement du Pb%* soit effectif. Davantage de Pb%* pourrait certainement étre
substitué dans les nanocristaux en variant le ratio Pb>* : M?* comme pour la synthése de
nanocristaux CsPbg 54Mng 46Cl3 ou un ratio molaire Pb>* : M?* de 1 : 10 a été utilisé!?.
Cependant nous avons constaté lors de la synthese des nanocristaux CsPb; M X3, qu’avec
la proportion de précurseur la plus élevée (Pb%* : M%* de 1:3),1a phase Cs4PbXg se formait.
Cependant ses propriétés optiques ne sont pas intéressantes pour des applications dans les
cellules photovoltaiques puisque sa largeur de bande interdite est supérieure a 2,5 eV. Les
analyses par DRX montrent que la structure 3D pérovskite des nanocristaux de référence a
base uniquement d’halogénure de plomb est également conservée pour les nanocristaux hy-
brides et inorganiques, comme prédit par I’analyse des facteurs de tolérance et octaédrique.
Des différences notables sont observées au niveau de la morphologie et de la taille des na-
nocristaux hybrides en fonction de la quantité et de la nature du cation métallique ajoutés.
L’absorption et la PL des nanocristaux MAPb|_xMxBrsz sont légerement modifiées par rap-
port a MAPbBr3 mais il n’est pas possible d’exclure des changements plus profonds relatifs
aux niveaux d’énergies. Néanmoins on constate I’apparition d’un second pic de PL pour les
nanocristaux hybrides synthétisés avec une proportion élevée de Cu?* et Fe?*, témoignant
d’une modification de la structure électronique grace au dopage. Dans le cas des nanocris-
taux inorganiques CsPbBr3, la méthode de synthése par injection a chaud a permis d’obtenir
des nanocristaux avec un mélange de cations métalliques avec une homogénéité de forme
et de taille. Ces nanocristaux inorganiques conservent les propriétés d’absorption et de PL
de CsPbBr3. Nous observons le méme comportement avec la substitution partielle du Pb>*
avec Sr** dans les nanocristaux CsPbl;s. Ces résultats pourraient indiquer que les cations mé-
talliques introduits sont présents a la surface des particules ce qui expliquerait qu’il n’y ait
pas de modifications de la structure cristalline et des propriétés optiques (largeur de bande
interdite et position du pic de PL). Des caractérisations supplémentaires seront nécessaires
pour localiser les cations métalliques dans les nanocristaux.



4 Conclusions et perspectives

Ce projet de these était consacré aux composés pérovskites halogénés sous la forme de
couches minces et de nanocristaux pour les cellules photovoltaiques. Les objectifs étaient
d’étudier la structure de ces matériaux et le remplacement du plomb.

Dans la premiere partie de la these un protocole pour la fabrication des cellules pérovskites
a été mis au point. Des cellules de référence avec les absorbeurs CH3;NH3;Pbls (MAPDI) et
CH;NH;PbI;_Cly, (MAPDICI) ont ainsi été établies avec un rendement de conversion attei-
gnant 10,8 %. La mise en place de ce protocole a permis de synthétiser des couches minces
pérovskites denses avec une épaisseur contrdlée et de maniere reproductible sur différents
substrats de TiO, (compact, mésoporeux ou monocristallin). Ces couches minces pérovs-
kites MAPbI et MAPDICI ont été étudiées par diffraction des rayons X au laboratoire puis
au synchrotron. Une orientation préférentielle (110) a été observée pour MAPICI quel que
soit le type de substrats de TiO,. Le degré d’orientation préférentielle augmente lorsqu’on
passe d’un substrat de TiO, mésoporeux a un substrat plan couvert de TiO, compact poly-
cristallin. L’orientation est davantage accrue lorsque la couche mince pérovskite cristallise
sur un substrat de TiO, monocristallin ((001) ou (100)) bien qu’il n’existe aucune relation
épitaxiale entre les deux. L’étude locale par microscopie de diffraction de rayons X menée
sur IDO1 a 'ESRF a permis de quantifier la taille des grains et la couverture de surface.
Ainsi la taille des grains de pérovskite est significativement plus grande et les grains alignés
recouvrent environ 80 % de la surface sur le TiO, monocristallin. En revanche, aucune orien-
tation préférentielle n’a été observée pour MAPDI sur tous les types de substrats étudiés. Ces
résultats montrent que les ions chlorure sont localisés de préférence a I’interface avec le TiO,
et qu’ils jouent un réle clé dans la cristallisation de la pérovskite. De plus, la plus faible rugo-
sité du substrat de TiO, monocristallin contribue probablement a favoriser la croissance de
cristallites orientés. Cette méthode de fabrication de couche mince pérovskite sur un substrat
monocristallin est efficace pour faire croitre des cristaux plus grands et mieux orientés, ce
qui pourrait améliorer la stabilité de la pérovskite. L’ influence de la morphologie de ces films
pérovskites dans les cellules photovoltaiques reste a étre étudiée. Des premieres expériences
in situ et operando ont également été réalisées avec la méme technique de microscopie de
diffraction des rayons X. Ces études ouvrent de nouvelles voies d’exploration de la structure
cristalline et de la microstructure de ces matériaux pour gagner en compréhension sur les
relations structure—propriétés dans les cellules pérovskites.

Dans un deuxieme temps, le remplacement homovalent du plomb dans les pérovskites ha-
logénées APbX3 a été étudié dans des couches minces et des nanocristaux. Les cations mé-
talliques bivalents M2* pour substituer le plomb ont été choisis en fonction de la stabilité de
leur état d’oxydation +2, leur toxicité et leur abondance terrestre. Au total, 9 éléments ont
été sélectionnés : Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zn, Mg, Sr et Ba. D’apres les facteurs de Goldschmidt
et octaédrique, calculés pour des composés APb; (M;X3 ( avec A* = Cs*, CH3NH3*"; X
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=Br, et x =0,25; 0,5 et 0,75 et 1), la substitution totale ou partielle du Pb%* en conser-
vant la structure pérovskite 3D est envisageable pour un certains nombre de compositions.
Des couches minces ont été préparées a différentes températures sur des substrats de verre
en substituant completement le plomb dans les précurseurs. Les propriétés d’absorption des
films ont été peu concluantes et laissent penser que les matériaux pérovskites attendus ne
se sont pas formés dans ces conditions. Nous avons ensuite orienté la recherche de maté-
riaux sans plomb vers les nanocristaux pérovskites. Cette approche a été choisie, puisque les
nanocristaux grace a leurs faibles dimensions, sont plus tolérants aux contraintes cristallo-
graphiques, induites par exemple par la substitution d’un élément, par rapport aux matériaux
massifs analogues. De plus, I’emploi des nanoparticules facilitent les études optiques (spec-
troscopie d’absorption UV-visible, photoluminescence), structurales (diffraction des rayons
X sur poudre) et la purification (phases pures). La substitution totale du plomb dans les na-
nocristaux étant infructueux, le remplacement partiel a été étudié. Des nanocristaux hybrides
a base de bromure MAPb| \MBr3 (plus stables que leurs homologues a base d’iodure) ont
été synthétisés par méthode de reprécipitation en remplacement 25, 50 ou 75 % du Pb2+
dans les précurseurs par M2+. Les nanocristaux obtenus ont été analysés de maniere sys-
tématique afin d’analyser leur composition (EDX), taille/forme (MEB), structure (DRX),
absorption UV-visible et PL. L’incorporation du cation métallique M>* dans les nanocris-
taux est faible (maximum 6 % avec Mg2+) mais a une forte influence sur leur taille et leur
forme. Les nanocristaux se présentent principalement sous la forme d’objets anisotropes tels
que des plaquettes et des nanobatonnets. Ces résultats suggerent que les métaux M>* ou plu-
tot leurs complexes se lient préférentiellement a certaines faces cristallines les bloquant pour
la croissance et favorisant la formation de structures anisotropes. La substitution partielle
du Pb a peu d’influence sur la structure cristalline des nanocristaux. En revanche, concer-
nant les propriétés d’émission il y a un décalage du pic de PL surtout prononcé avec Fe?* et
Ni2* mais nous ne pouvons pas exclure des changements plus profonds relatifs aux niveaux
d’énergies. Dans le cas des réaction employant 75% de Fe?* et Cu”*, un pic d’émission ap-
parait a 460 nm, en plus de celui correspondant a MAPbBr3 a 524 nm, témoignant d’un
changement de la structure électronique et de la largeur de bande interdite pour une partie
des nanocristaux obtenus.

Pour contrdler davantage la morphologie et la taille des nanocristaux, la syntheése par injec-
tion a chaud a été employée. Des nanocristaux inorganiques CsPb;_MyBr3 ont été synthéti-
sés avec M+ = Mg?* et Zn?*, puisque d’apres des calculs théoriques ces éléments seraient
les plus intéressants pour obtenir une largeur de bande interdite dans le domaine du visible,
tout en maintenant la structure 3D. Nous avons appliqué la méme procédure systématique
que pour I’étude des nanocristaux hybrides. L’ incorporation du cation M>* est bien plus im-
portante avec Mg>* (jusqu’a 21 %) mais seulement 3 % avec Zn>*. La forme, la taille, la
structure cristalline et les propriétés optiques des nanocristaux sont pratiquement inchangées
quel que soit la quantité de Zn>* et pour 25 % de Mg?*. En revanche, avec une proportion de
50 et 75 % de Mg>* dans les précurseurs, la phase Cs4PbBrg se forme qui est caractérisée par
une grande largeur de bande interdite (4 eV). Enfin, la substitution avec le Sr>*, dont le rayon
ionique est tres similaire a celui du Pb%*, a été étudiée avec CsPbl3 dont la largeur de bande
interdite est particulierement adaptée pour les cellules photovoltaiques. Comme dans le cas
de Mg?*, la substitution maximale atteint 22 % bien que d’apres les facteurs géométriques,
on pourrait substituer totalement le Pb>* par Sr** tout en conservant la structure pérovskite
3D. Lorsque la quantité initiale de précurseur de Sr** est élevée, typiquement 75 %, la phase
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Csy4Pblg se forme. Dans les deux cas avec Mg2+ et Sr2*, nos résultats montrent donc les
tendances suivantes : (i) malgré 1’obtention d’un taux de substitution plus élevé qu’avec les
autres éléments il reste toujours nettement plus faible que la proportion de M?* initialement
utilisée ; (ii) pour des fortes proportions de M>* la formation de la structure A4PbX¢ est
favorisée.

De ce bilan, plusieurs perspectives apparaissent : (1) I’étude de I’influence de 1’orientation
préférentielle des grains cristallins dans la couche mince pérovskite sur les performances de
cellules photovoltaiques ; (2) 1I’étude de la localisation des cations métalliques qui substituent
partiellement le plomb dans les nanocristaux hybrides et inorganiques, en particulier dans les
systemes MAPb; M, X3 avec M = Cu, Fe et CsPb;_ \MxX3 avec M = Mg, Sr et simulations
numériques de leurs structures électroniques; (3) la détermination des niveaux d’énergie des
nanocristaux partiellement substitués afin de pouvoir sélectionner les matériaux de contact
les plus adaptés et les tester dans des dispositifs optoélectroniques; (4) I’ingénierie de la
surface des nanocristaux pérovskite : fonctionnalisation avec des ligands appropriés, élabo-
ration de nanoparticules cceur-coquille. Ces approches permettront une meilleure mise en
forme des nanocristaux et amélioreront leur (photo-)stabilité.






Annexes

A Produits chimiques

Le Tableau A.1 liste les produits chimiques nécessaires pour 1’élaboration des matériaux
pérovskites halogénés mixtes et des cellules photovoltaiques. Les composés sont utilisés
sans traitement préalable.

Le méthylammonium (MAI) et le méthylammonium partiellement deutéré (MAI-d) sont pré-
parés au laboratoire selon le protocole reporté par Liang et coll. 137, Le MAI (respectivement
MAI-d) est synthétisé en faisant réagir dans un ballon de 250 mL contenant de 1’éthanol,
CH;3NH,; (respectivement CD3NH;) et HI avec un ratio molaire de 2 : 1. Le mélange réac-
tionnel placé sous argon est maintenu a 0 °C et sous agitation pendant 2 h. Pour la synthese
du MAI-d, le montage expérimental est adapté puisque CD3;NH,; se présente sous forme ga-
zeuse. Apres la réaction, le précipité blanc de MAI (respectivement MAI-d), est recueilli par
distillation de I’éthanol a 40 °C a I’aide d’un évaporateur rotatif. Il est ensuite dissous dans
I’éthanol puis recristallisé dans 1’éther diéthylique et séché sous vide pendant 24 h. MAI et
MAI-d sont obtenus sous la forme de poudres blanches : RMN 'H (DMSO0-dg, 200 MHz) &
7,50 ppm (m, 3H) 2,37 ppm (m,3H) pour MAI et § 7,48 ppm (m, 3H) pour MAI-d.
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Tableau A.1. Produits chimiques pour la syntheése des matériaux pérovskites halogénés et des cellules photovoltaiques.

Composé Formule chimique Masse molaire Pureté Frs
[g mol''] [%]

acétonitrile CH;CN 41,05 99,5 Fl
acétylacétone (ACAC) CsHgO, 100,12 99,5 F
acide chlorhydrique HCI 36,46 37 %m KMG
acide iodhydrique (solution aqueuse) HI 127,91 57 %m SA
acide oléique (OA) CH3(CH,)7;CH=CH(CH,);COOH 282,46 70 FI
bromure de cuivre(Il) CuBr; 223,35 99 A
bromure de fer(II) FeBr; 215,65 98 A
bromure de manganese(Il) MnBr; 214,75 98 A
bromure de magnésium MgBr; 184,11 98 A
bromure de méthylammonium (MABT) CH;NH;3Br 11,97 - D
bromure de nickel(II) NiBr; 218,5 98 A
bromure de plomb(II) PbBr, 367,01 99,999 A
bromure de zinc(II) ZnBr, 225,2 99,999 A
carbonate de césium Cs,CO3 325,82 99,9 A
chlorobenzeéne (CB) CeH5Cl 112,56 99,8 SA
chlorure de plomb(II) PbCl, 278,1 99,999 AA
chlorure de titane(IV) TiCly 189,68 99 F
N,N-diméthylformamide (DMF) HCON(CHj3), 73,1 99,8 A
diméthylsulfoxide deutéré (DMSO-dg) (CD3),S=0 84,17 99,80 %D E
éther éthylique (C,H5),0 74,12 99,8 CB
éthanol CH;CH,OH 46,07 99 AO

Frs : fournisseur; A : Aldrich; AA : Alfa Aesar; AO : Acros Organics; CB : Carlo Erba; D : Dyesol; E : Euriso-top; FI : Fischer; F : Fluka;
s : synthétis€ au laboratoire; S : Solaronix ; SA : Sigma Aldrich.
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Tableau A.1. Produits chimiques pour la synthése des matériaux pérovskites halogénés et des cellules photovoltaiques.

Composé Formule chimique Masse molaire Pureté Frs
[g mol'] [%]
iodure de barium(II) Bal, 391,15 99,995 AA
1odure de césium(l) Csl 259,81 99,999 A
iodure de formamidinium (FAI) CH(NH,),1 171,97 - D
iodure de méthylammonium (MAI) CH;NH;31 158,97 - S
t(li/c[iirleid;le méthylammonium partiellement deutéré CD;NH;I 161,79 i S
iodure de plomb(II) Pbl, 461,01 99 A
1odure de rubidium(I) RbI 212,37 99,9 SA
iodure de strontium(II) Srl, 341,43 99,99 AA
isopropanol (IPA) (CHj3),CHOH 60,1 99,8 SA
1sopropoxide de titane(IV) (Ti-is0) CioHpg04Ti 284,22 99,999 SA
lithium bis(trifluoromethane)sulfonimide (Li-TFSI) Li(CF3S0;),N 287,09 99,95 A
méthylamine (solution dans I’éthanol) CH3;NH, 31,06 33 %m A
méthylamine partiellement deutérée CDs;NH, 34,08 99 %D SA
octadécene (ODE) CH;(CH;);5CH=CH, 252,48 90 SA
oleylamine (OAm) CH3(CH;,)7;CH=CH(CH,)7CH;NH; 267,49 80-90 SA
4-tert-butylpyridine (TBP) CoH3N 135,21 96
2,2°,71,7 -tetrakis-(IN,N-di-4-méthoxyphenylamino)-
9,9’-spirobifluorene (spiro—OMeTAI};I)) ’ Ca1HesN4Os 122543 99,5 B
pate de dioxide de titane (Ti-nano) - TiO, 18 %m
toluéne C7Hg 92,14 99,7 AO
zinc Zn 65,39 95 F

Frs : fournisseur; A : Aldrich; AA : Alfa Aesar; AO : Acros Organics; B : Borun Chemicals; CB : Carlo Erba; D : Dyesol; E : Euriso-top;

FI : Fischer; F : Fluka; s : synthétisé au laboratoire ; S : Solaronix ; SA : Sigma Aldrich.
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B Couches minces pérovskites hybrides

B.1 Fabrication des couches minces hybrides CH3;NH3PbI3_,Cly

Les couches minces pérovskites hybrides sont fabriquées en boite seche (humidité relative
comprise entre 30 et 40 %) suivant la méthode de déposition par cristallisation rapide>°.
Cette approche simple consiste a déposer sur un substrat un film par spin-coating d’une
solution de diméthylformamide contenant la pérovskite CH3;NH3Pbls, puis d’exposer im-
médiatement ce film a un second solvant, le chlorobenzene, pour induire la cristallisation en
moins d’une minute de la couche mince de pérovskite (Figure B.1). Le role de ce second
solvant est de diminuer brutalement la solubilité de la pérovskite dans le mélange de sol-
vants afin de promouvoir la nucléation et la croissance rapide des cristaux de pérovskite°.
Le film est finalement recuit a 100 °C pour évaporer les résidus de solvants et améliorer la
cristallisation.

\ solution de \chlorobenzéne
" pérovskite
ey B B
I —
e
SN—

&

spinning recuit & 100 °C

Figure B.1. Procédure de fabrication des couches pérovskites hybrides avec la méthode de
cristallisation rapide>’.

Les couches minces pérovskites sont déposées sur des substrats de TiO, avec des qualités
cristallines différentes : du TiO, (rutile) monocristallin orienté (100) ou (001) (5 mm X
S mm x 0,5 mm, MTI) et du TiO; polycristallin préparé au laboratoire comme décrit ci-
apres. Des substrats de verre recouverts d’un film d’oxyde semi-conducteur transparent de
SnO, dopé au fluor (FTO) d’une épaisseur d’environ 500 nm (17 mm x 12,5 mm x 3,1 mm,
Solems, 6-8 sq‘l) sont nettoyés dans un bain a ultrasons, successivement avec une solution
savonneuse (2 % Hellmanex dans I’eau distillée), I’eau distillée, I’acétone, I’éthanol pendant
10 min chacun, puis séchés avec un flux d’argon et enfin traités 20 min par UV-ozone. Sur
ces supports, 0,12 mL d’une solution de 0,65 mL d’isopropoxide de titane et de 0,38 mL
d’acétylacétone dans 5,0 mL d’éthanol est déposé par spin-coating (3000 rpm - 3000 rpm s™!
- 30 s). Un film compact de TiO, polycristallin (c-TiO;) d’environ 80 nm d’épaisseur est
obtenu apres calcination 30 min a 500 °C. Apres refroidissement a température ambiante, les
substrats sont traités dans un bain d’une solution aqueuse de TiCls a 0,04 M placé 30 min
dans une étuve a 70 °C. IIs sont ensuite rincés avec de 1’eau distillée, séchés avec un flux
d’argon et calcinés 20 min a 390 °C.

La solution de pérovskite CH3NH3Pbl; est préparée en boite a gants (O, < 1 ppm et HyO <
1 ppm) en solubilisant sous agitation 1,5 mmol de Pbl; et 1,5 mmol de CH3NH3I dans 1,0 mL
de diméthylformamide, jusqu’a I’obtention d’une solution jaune limpide. La préparation est
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similaire pour CH3NH3Pbl3_Cly mais avec 0,83 mmol de PbCl, et 2,5 mmol de CH3NH;1
(soit un ratio molaire PbCl, : CH3NH3I de 1 : 3). Avant d’étre recouverts par la pérovskite,
les substrats de TiO, sont calcinés a 500 °C puis laissés a refroidir a température ambiante et
enfin traités 20 min par UV-ozone. Le film de pérovskite est fabriqué en boite seche par spin-
coating de 0,12 mL (0,030 mL pour le substrat de TiO, (001)) de la solution de pérovskite
(5000 rpm - 5000 rpm s™' - 30 s) et 6 s apres le début de la rotation du substrat 0,15 mL de
chlorobenzene (0,045 mL pour le substrat de TiO, (001)) est injecté tres rapidement en son
centre pendant la rotation. Le dép6t est recuit 10 min a 100 °C sur une plaque chauffante
pour former un film pérovskite noir.

Les substrats de TiO, monocristallins étant onéreux, ils ont été utilisés a plusieurs reprises
pour I’élaboration des couches minces pérovskites. Avant de les réutiliser, ils sont nettoyés
avec de I’eau distillée puis calcinés 30 min a 500 °C pour dégrader totalement la pérovskite
et ses précurseurs.

B.2 Fabrication des couches minces hybrides CH3;NH;MX3

La fabrication de couches minces sans plomb a été testée en utilisant également la procédure
de cristallisation rapide. Le dépot des films est simplement effectué sur des substrats de
verre (12,5 mm x 12,5 mm) préalablement nettoyés (cf. nettoyage des substrats verre / FTO,
section B.1) et traités 20 min par UV-ozone. Les solutions de pérovskites CH;NH3;MX3 sont
préparées en boite a gants en solubilisant sous agitation 0,25 mmol de PbX, et 0,25 mmol
de CH3NH3X ou 0,25 mmol de PbX; et 0,50 mmol de CH3NH3X (soit un ratio molaire
PbX, : CH3NH3X de 1 : 2) dans 1,0 mL de diméthylformamide, jusqu’a I’obtention d’une
solution limpide. Les films pérovskites sont préparés en boite seche. Pour cela 0,12 mL de
la solution de pérovskite est déposée par spin-coating (4000 rpm - 2000 rpm s™' - 30 s) et
3 s apres le début de la rotation du substrat 0,10 mL de toluene est injecté tres rapidement
en son centre pendant la rotation. Les films sont finalement recuits sur une plaque chauffante
15 min a 80, 120 ou 160 °C.

B.3 Caractérisations des couches minces

Morphologie La surface et le profil des couches sont observés au microscope €lectronique
a balayage (Zeiss Ultra 55) pour estimer la qualité (taille des grains, uniformité, présence
de trous), I’épaisseur et la rugosité de la pérovskite. Pour la vue en coupe, le substrat est
sectionné en deux.

Structure et qualité cristalline Les couches minces sont caractérisées par diffraction des
rayons X avec le diffractometre PANalytical Empyrean équipé d’une anode au cobalt (Akq,
=1,789 A), d’un miroir Gébel, et d’un détecteur Pixcel (255 x 255 pixels) utilisé en mode
0D ou 1D. Les diffractogrammes sont analysés avec le logiciel PANalytical HighScore Plus
pour identifier les phases présentes et caractériser I’ orientation et la qualité cristalline (groupe
d’espace, parametres de maille).
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Microscopie couplée a la diffraction des rayons X  Certaines couches minces ont fait
I’objet de caractérisations avancées au synchrotron (European Synchotron Radiation Faci-
lity, ESRF), avec une technique originale associant microscopie et diffraction des rayons
X156 (ligne de lumiere IDO1). Les expériences sont réalisées avec une source de lumiére
monochromatique de 20 keV obtenue avec un monochromateur composé d’un double cris-
tal de silicium. Le faisceau est focalisé sur I’échantillon en un point de 100 x 100 pum? a
120 m de la source. Pour cela, un transfocateur équipé d’une série de lentilles réfractives
en béryllium est positionné exactement a mi-chemin entre la source et I’échantillon, afin de
créer une image de la source sur I’échantillon (Figure B.2). Une image du faisceau diffracté
est réalisée en alignant un ensemble de lentilles réfractives en polymeres, placées a 10 cm de
I’échantillon, a I’angle de diffraction. L’image est projetée sur une caméra Andor Zyla 5.5
sCMOS a I’aide d’un écran de scintillation Gadox de 15 pum d’épaisseur. Le temps de pose
des images collectées est de 1 s. L’analyse de la taille des grains est effectuée avec le logiciel
ImageJ 1%7.

e i, —

\ Tramsocator
Uur-u-:hrumat-:lr\
W Ll

(3w} {13 #e

White Beam Mirror

Figure B.2. Dispositif expérimental pour la microscopie couplée a la diffraction des rayons
X sur la ligne de lumiere IDO1 a ’ESRFE. CRLS : compound refractive lenses,
lentilles réfractives.

Propriétés optiques L’ absorption des films est mesurée avec un spectrometre UV-visible
HP 8452A. Le substrat est placé de telle sorte que la lumiere entre par le coté du verre. Un
substrat verre / FTO / ¢c-TiO; est utilisé comme référence.
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C Cellules photovoltaiques avec absorbeur pérovskite
hybride

C.1 Protocole pour la fabrication de cellules pérovskites

électrode d'or
e

spiro-OMeTAD

pérovskite ~

TiO, mésoporeux (m-TiO,)
TiO, compact (c-TiO,)
FTO

substrat verre -

Figure C.1. Schéma des cellules pérovskites fabriquées avec une architecture (a) mésopo-
reuse et (b) planaire.

Fabrication des dispositifs avec une architecture planaire (Figure C.1b) Des substrats
de verre recouverts d’un film de FTO d’environ 500 nm d’épaisseur (17 mm x 12,5 mm
x 3,1 mm, Solems, 6-8 Q sq!) sont gravés en appliquant, sur les zones de FTO 2 enlever
(les zones qui doivent étre conservées sont protégées avec du scotch), une pate liquide de Zn
(mélange de poudre de Zn et d’eau distillée) a I’aide d’un batonnet puis en déposant quelques
gouttes d’HCI (2 : 1 HCI : H;O, ratio volumique) sur cette pate. On laisse agir quelques se-
condes, puis la pate de Zn est immédiatement retirée. Les étapes de fabrication qui suivent
sont identiques a celles pour les couches minces CH3NH3Pbls, a savoir : le nettoyage des
substrats, la fabrication des films de TiO, et de la pérovskite (cf. section B.1). Il faut cepen-
dant ajouter une étape de nettoyage avant le recuit du TiO, a 500 °C. Etant donné que le
film recouvre intégralement le substrat, certaines zones du dispositif doivent étre nettoyées
a I’aide d’un batonnet en coton avec de I’éthanol pour ainsi définir correctement le motif de
la cellule. Les arétes et la face verre du substrat sont également nettoyées. Pour compléter le
dispositif, la pérovskite est recouverte par un film de spiro-OMeTAD. Celui-ci est déposé en
boite seche sur la pérovskite, revenue a température ambiante, par spin-coating (2000 rpm -
2000 rpm s2-30 s) de 0,12 mL d’une solution de 0,060 mmol de spiro-OMeTAD, 0,017 mL
de Li-TFSI (1,85 M dans I’acétonitrile), et 0,20 mmol de 4-tert-butylpyridine dans 1,0 mL
de chlorobenzene. Les dispositifs sont nettoyés soigneusement en dehors de la boite seche
avec le diméthylformamide pour enlever les films déposés sur les contacts (comme expli-
qué ci-dessus pour le TiO,). Les cellules sont achevées par I’évaporation d’électrodes d’Au
(1 A s™1) de 80 nm d’épaisseur pour établir le contact arriére.
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Fabrication des dispositifs avec une architecture mésoporeuse (Figure C.1a) La procé-
dure est la méme que celle pour la fabrication des dispositifs avec 1’architecture planaire, a
I’exception qu’une couche mince supplémentaire de TiO, mésoporeux (m-TiO,) est déposée
sur la couche de TiO, compact (c-TiO,), et que la pérovskite est préparée avec une méthode
de déposition en solution en deux étapes. La couche minde de m-TiO, est déposée par spin-
coating (5000 rpm - 3000 rpm s - 30 s) a partir de 0,12 mL d’une solution 2 base d’une
pate de nanoparticules de TiO, diluée dans I’éthanol (2 : 7 TiO; : éthanol, ratio massique).
Le film mésoporeux est formé apres des étapes de calcination successives : 15 min a 325 °C,
Smina 375 °C, 15 min a 450 °C et 30 min a 500 °C. Pour la pérovskite, une solution de Pbl,
a 1 M dans le diméthylformamide et une solution de CH3NH3I a 0,063 M dans I’isopropanol
sont préparées en boite a gants. 0,12 mL de la solution de Pbl; est déposé par spin-coating
(6500 rpm - 3000 rpm s - 30 s) puis le dépot est recuit sur une plaque chauffante 30 min
a 70 °C (obtention d’un film jaune translucide). Sur les substrats revenus a température am-
biante, 0,20 mL de la solution de CH3NH3I est déposé sur le film de Pbl,, puis 20 s apres le
dépét le spin-coating est démarré (2000 rpm - 2000 rpm s - 20 s). Le film est recuit 1h a
70 °C sur une plaque chauffante pour former un film de pérovskite marron foncé, noir.

C.2 Caractérisations des cellules

Morphologie L’empilement des couches minces constituant les cellules est observé au
microscope électronique a balayage (Zeiss Ultra 55). Pour cela, le dispositif est sectionné en
deux au niveau des électrodes d’ Au.

Mesure du rendement de conversion photovoltaique La caractéristique J(V) des cellules
est mesurée dans une boite a gants a température ambiante en appliquant un potentiel variable
polarisé a la cellule (avec un pas de 20 mV) tout en enregistrant le courant qu’elle génere, a
I’aide d’un appareil de mesure de source digital Keithley 2400. Les cellules sont illuminées
sur la face verre avec la lumiere du soleil simulée par un simulateur solaire Oriel classe AAA
avec une puissance d’un soleil (100 mW cm2, AM1,5). Un masque est placé sur la face verre
pour délimiter I’aire de la cellule (8 ou 28 mm?). Une cellule solaire monocristalline, calibrée
au Fraunhofer fiir Solare Energiesysteme est utilisée comme référence.
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D Nanocristaux pérovskites hybrides et inorganiques

D.1 Synthese des nanocristaux hybrides CH;NH3Pb; M X3

Les nanocristaux pérovskites hybrides sont préparés par la méthode de reprécipitation en pré-
sence de ligands selon le protocole développé par Huang et coll.®* pour la synthése colloidale
de nanocristaux de taille monodisperse CH3NH3PbBr3. Dans ce procédé de synthese, un bon
solvant (diméthylformamide) contenant les précurseurs (CH3;NH;3Br et PbBr;,) et des ligands
organiques (acide oléique et oleylamine) est injecté sous vive agitation dans un mauvais sol-
vant (toluéne). D’aprés Zhang et coll.®, le processus de cristallisation des nanocristaux est
régi par la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du mélange de solvants.
L’oleylamine controle la cinétique de cristallisation, ce qui détermine principalement la taille
des nanocristaux. Tandis que 1’acide oléique joue un role important dans la suppression des
effets d’agrégation entre les particules et contribue a leur stabilité colloidale.

Pour la syntheése des nanocristaux CH3;NH3Pb; (M X3, 0,40 mmol d’un mélange d’halogé-
nures de métaux (1-x PbX; : x CH3NH3 X, Tableau D.1), 0,10 mL (0,30 mmol) d’ oleylamine,
1,0 mL (3,1 mmol) d’acide oléique et 0,32 mmol de CH3NH3X sont solubilisés sous agita-
tion dans 10 mL de diméthylformamide pour former une solution claire et transparente. Dans
un ballon de 25 mL, 5,0 mL de toluene est chauffé a 60 °C et 0,50 mL de la solution de pré-
curseurs est rapidement injecté sous vive agitation a 1200 rpm. Instantanément la solution
se colore en jaune, vert-jaune, attestant de la formation des nanocristaux. Les nanocristaux
sont isolés par centrifugation 10 min a 8000 rpm. Apres centrifugation, le surnageant est
abandonné et le précipité de nanocristaux est redispersé dans du toluene. Des expériences de
contrdle ont été réalisées en préparant des nanocristaux CH3;NH3;PbBr; de la méme fagon
que CH3NH3Pb; «MBr3, mais sans CH3NH;3Br et tout en variant la quantité de matiere de
PbBr, (Tableau D.1).

Tableau D.1. Quantités des précureurs d’halogénures de métaux pour la synthese des nano-
cristaux pérovskites hybrides CH3NH3Pb; M X3.
X Psz CH3NH3X2

%  [mmol] [mmol]
0 0,40 0

25 0,30 0,1
50 0,20 0,2

75 0,10 0,30

100 0 0,40

PbX, : PbBr;, Pbl, et MX, : MnBr,, FeBry, CoBr;, NiBrp, CuBr;, ZnBr,
MgBrj,, Srl,, Bal,.

D.2 Synthese des nanocristaux inorganiques CsPb;_ \MX3

Les nanocristaux pérovskites inorganiques sont préparés par injection a chaud selon le proto-
cole développé par Protesescu et coll.®® pour la synthése colloidale de nanocristaux de taille
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monodisperse CsPbX3. Cette méthode, conduite sous atmosphere inerte, consiste en la préci-
pitation contr6lée des ions Cs*, Pb%* et X sous la forme de nanocristaux CsPbX3 en faisant
réagir a 180 °C I’oléate de césium avec PbX, dans un solvant a haut point d’ébullition, 1’oc-
tadécene. Un mélange équivolumique de ligands organiques, acide oléique et oleylamine, est
ajouté dans le solvant afin de solubiliser PbX et de stabiliser colloidalement les nanocristaux
formés.

La synthese des nanocristaux inorganiques est réalisée a 1’aide du montage expérimental
représenté sur la Figure D.1. Il est connecté a une rampe a vide (aussi appelée rampe de
Schlenk) comprenant une double tubulure : une pour le vide et une pour le gaz inerte (ici
I’argon). Cet appareillage permet ainsi de synthétiser des composés sensibles a 1’air. Le vide
(ici de I’ordre de 1 x 107! mbar) est créé par une pompe primaire. Un piege 2 azote liquide
placé entre cette pompe et la rampe a vide empéche des substances chimiques d’endommager
la pompe lors du dégazage du milieu réactionnel, en les condensant lorsqu’elles traversent
le piege. Le montage expérimental doit étre totalement hermétique a 1’air et la préparation
du mélange réactionnel doit étre effectuée en boite a gants a partir de produits chimiques
anhydres.

condenseur

thermometre

|+~ bain d'huile silicone

_»——— précurseur d'halogénure de métal
plague chauffante et
agitateur magnétique

Figure D.1. Montage expérimental pour la synthese des nanocristaux pérovskites inorga-
niques injection a chaud.

L’oléate de césium est préparé en placant 0,83 mmol de Cs,COs3 dans un ballon tricol de
50 mL en présence de 10 mL d’octadécene et de 0,83 mL (2,6 mmol) d’acide oléique. Le
mélange est placé sous agitation rapide a 1200 rpm. Il est séché sous vide 1 h a 120 °C puis
chauffé sous argon a 150 °C jusqu’a ce que tout le Cs,CO3 ait completement réagi avec
I’acide oléique (environ 1 h). Comme 1’oléate de césium précipite a température ambiante, il
doit étre préchauffé a 100 °C avant I’injection.

Pour la synthese des nanocristaux CsPb; xMx X3, 0,19 mmol d’un mélange d’halogénures de
métaux (1-x PbX, : x MX,, Tableau D.2) est introduit dans un tricol de 25 mL avec 5,0 mL
d’octadécene puis séché sous vide pendant 1 h a 120 °C. Le milieu réactionnel est placé sous
agitation rapide a 1200 rpm pour toute la durée de la syntheése. Un mélange équivolumique
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d’acide oléique et d’oleylamine est ensuite injecté sous argon a 120 °C. La quantité de li-
gands est ajustée en fonction du mélange de précurseurs d’halogénures de métaux (Tableau
D.3) afin que la solubilisation de ces derniers soit totale (obtention d’une solution claire et
transparente). Lorsque les précurseurs métalliques sont completement solubilisés (entre 15
et 60 min), le mélange réactionnel est chauffé a 180 °C et 0,40 mL de la solution d’oléate
de césium (préparée comme expliqué ci-dessus) est injecté tres rapidement. La solution se
colore immédiatement. Apres 1 min, la croissance des particules est interrompue par un re-
froidissement du milieu réactionnel a I’aide d’un bain d’eau froide. Les nanocristaux sont
isolés par centrifugation en boite a gants 10 min a 8000 rpm. Apres centrifugation, le surna-
geant est abandonné et le précipité de nanocristaux est redispersé dans 5,0 mL de toluene.
La solution colloidale est stockée en boite a gants.

Tableau D.2. Quantités des précurseurs d’halogénures de métaux pour la synthese des na-
nocristaux pérovskites inorganiques CsPb;_ (M X3.

X PbX, MX,
% [mmol] [mmol]
0 0,19 0
25 0,14 0,048
50 0,095 0,095
75 0,048 0,14
100 0 0,19
PbX, : PbBr;, Pbl, et MX; : ZnBrp, MgBr;, Srl,, Bal,.

Tableau D.3. Quantités des ligands organiques pour la synthese des nanocristaux pérovskites
inorganiques CsPb; My X3.

Composition nominale des  acide oléique oleylamine
nanocristaux CsPb; (MxX3 [mL] [mmol] [mL] [mmol]

CsPbBr3 0,50 1,76 0,50 L5
CsPb; xMgyBr3 1,0 3,1 1,0 3,0
CsPb;_xZnyBr3 0,50 1,6 0,50 1,5
CsPbl3 0,70 2,2 0,70 2,1

CsPb;_«SrxI3 0,70 2,2 0,70 2,1
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D.3 Caractérisations des nanocristaux

Morphologie L’ observation des nanocristaux au microscope électronique a balayage (Zeiss
Ultra 55) permet de déterminer leur forme et leur taille. Pour cela une goutte de la solution de
nanocristaux dans le toluene est déposée sur un substrat de silicium cristallin (5 mm X 5 mm)
puis laissée a sécher pour que le solvant s’évapore. Le substrat de silicium est préalablement
nettoyé dans un bain a ultrasons successivement avec 1’acétone, 1’éthanol pendant 10 min
chacun, puis séché avec un flux d’argon et enfin traité 20 min par UV-ozone. La solution de
nanocristaux doit étre suffisamment diluée pour éviter 1’agrégation des nanocristaux lors du
dépot, afin de les observer individuellement.

Composition élémentaire  L’analyse élémentaire (qualitative et quantitative) des nano-
cristaux est réalisée au moyen d’un spectrometre a rayons X a dispersion d’énergie Bruker
Quantax couplé au microscope électronique a balayage Zeiss Ultra 55. La composition élé-
mentaire est estimée en différents points individuels de 1’échantillon a 1’aide du logiciel
ESPRIT. La composition est supposée homogene dans les nanocristaux. Une moyenne de
cinq points détermine la composition des nanocristaux. L’échantillon est préparé en dépo-
sant une goutte de la solution concentrée de nanocristaux dans le toluéne sur un substrat de
silicium cristallin (5 mm X 5 mm, préalablement nettoyé comme indiqué dans le paragraphe
précédent) puis laissée a sécher pour que le solvant s’évapore. Cette opération est répétée
jusqu’a I’obtention d’un film de quelques micrometres. Le temps de mesure et la qualité de
I’analyse dépendent directement de 1’épaisseur de ce film.

Structure cristalline Les nanocristaux sont caractérisés par diffraction des rayons X avec
un diffractométre PANalytical X Pert équipé d’une anode au cuivre (Akq, = 1,5406 A, A4,
= 1,544 A), d’un détecteur X’ Celerator 1D et configuré dans une géométrie Bragg-Brentano.
Une fente a divergence variable est insérée sur le trajet du faisceau incident et deux fentes
anti-diffusion sont positionnées avant et apres le porte-échantillon. La divergence axiale est
limitée a 0,02 rad par des fentes de Soller. Les nanocristaux sont déposés par drop-casting
(méme méthode de préparation que les échantillons pour I’analyse de la composition) au
centre d’un substrat de silicium monocristallin désorienté. Les diffractogrammes sont analy-
sés avec le logiciel PANalytical HighScore Plus pour identifier les phases présentes et déter-
miner leur structure cristalline (groupe d’espace, parametres de maille) ainsi que la taille des
cristallites.

Propriétés optiques L absorption et la photoluminescence sont respectivement mesurées
avec un spectrophotometre UV-visible HP 8452A et un fluorimetre Hitachi F-4500. La solu-
tion colloidale de nanocristaux dans le toluene est placée dans une cuvette en quartz de 1 cm
x 1 cm pour toutes les mesures.
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E Technique de diffraction des rayons X

Principe Les matériaux cristallins sont caractérisés par un motif se répétant dans les trois
dimensions de 1’espace selon un réseau défini par trois vecteurs de base d, b et ¢. Un cristal
peut étre également représenté par un systeme de plans atomiques paralleles et équidistants
entre eux, aussi appelés plans réticulaires, repérés par les indices de Miller h, k et 1. Le
vecteur normal a une famille de plans Q—fzkl est défini dans le réseau réciproque par :

Qi = ha* +kb* +1c* (1)

ou a*, b* et c* représentent les vecteurs de base du réseau réciproque, définis a partir des
vecteurs de base du réseau direct d, b et ¢ :
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ou V est le volume de la maille du réseau direct.

La diffraction dans les matériaux cristallins se produit lorsque les rayons X sont diffusés de
maniere cohérente par les électrons des atomes du matériau. La loi de Bragg, illustrée sur
la Figure E.1, traduit les conditions d’interférence constructive. Elle relie 1’angle de diffrac-
tion 20 a la distance inter-réticulaire dpy; entre deux plans d’indice (hkl), selon la relation
suivante :

A= 2dhkl sin @ (3)

Figure E.1. Illustration de la loi de Bragg.

La position des pics de Bragg permet de déterminer les parametres de maille de 1’échantillon
cristallin. En effet, la distance inter-réticulaire dyi de chaque famille de plans s’exprime en
fonction des parametres de maille selon la formule générale :

2 . 2, 2,
1 Z—Zsmza - %smzﬁ + é—zsznZ}H— i—]zlcosa + %cosﬁ + %cos}/ 4)
d® 1 — cos?o — cos? B — cos®y+ 2cosocosBcosy '

ou a,b,c sont les parametres de maille, o = (B,E), B =(@c), y= (a,B) les angles entre les
vecteurs d, b, ¢ de la maille conventionnelle et h, k, 1les indices de Miller. Par exemple, pour
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un systeme orthorhombique 1’équation .4 devient :

I =
Les intensités relatives des pics de diffraction dépendent du facteur de structure Fpy du ma-
tériau :
Fyy = ijexp27ri(hxj+kyj+lzj') (.6)
J
ou Xj, ¥j, zj sont les coordonnées de I’atome j dans la maille et fj le facteur de diffusion de
I’atome j.

La largeur des pics de diffraction peut étre décrite par la formule suivante :
kA
Bcosd = . + €sinb (.7)

ou fB est la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction, k le facteur de forme (typiquement égal
2 0,9), t la taille moyenne des cristallites A la longueur d’onde incidente, € la déformation
du réseau cristallin et 6 le demi-angle de diffraction. Dans les nanocristaux, I’effet de la
déformation des cristallites sur la largeur des pics de diffraction est généralement négligée
devant I’influence de la taille des cristallites. Dans ce cas, I’Equation .7 devient la formule
de Debye-Scherrer :

kA

=
BcosO

(.8)

Plus généralement, la faisceau incident et le faisceau diffracté sont caractérisés par leurs vec-
teurs d’onde k; et k¢ respectivement. Comme la diffraction est €lastique, les vecteurs d’onde

I?,- et k_} ont la méme norme. Le vecteur de diffusion est défini par Q = k:i - I?, Les conditions
d’interférences constructives sont alors exprimées par la condition de Laue (équivalente a la
loi de Bragg) :

0 = kg — ki = ha* +kb* +1c* = O, (.9)

Cette relation est illustrée par la construction d’Ewald sur la Figure E.2, dans le cas d’un
monocristal.

Mesures Suivant la nature des échantillons (monocristallin, polycristallin, texturé, orienté),
différents types de mesures sont réalisées. Les types de mesures employés pour caractériser
les échantillons étudiés dans ce manuscrit sont décrites ci-apres.

La mesure la plus courante est dite "0-20". Pour cela, on varie ’angle d’incidence @ sur
I’échantillon ainsi que I’angle 26 en conservant @ = 6 (Figure E.3). Dans ce type de mesure,
la norme du vecteur de diffusion O varie et on sonde toutes les familles de plans paralleles a
la surface de I’échantillon.

Pour les couches minces texturées (orientation commune des cristallites perpendiculairement
au plan de la couche - désorientés dans le plan), la mesure des rocking curve permet de carac-
tériser la qualité de I’ orientation du film (mosaicité). Pour cela I’angle @ est 1égerement varié
et I’angle 20 est fixé a une valeur correspondant au pic de diffraction de la famille de plans
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Figure E.2. Construction d’Ewald illustrant les conditions d’interférences constructives
dans un monocristal.

f <d/étecteur

Figure E.3. Schéma définissant les angles lors d’une mesure de diffraction des rayons X.

considérée (Figure E.3). Dans ce type de mesure, la norme du vecteur de diffusion O est fixe
et seulement sa direction varie. La largeur a mi-hauteur du pic (de la courbe représentant
I’intensité diffractée en fonction de ) informe sur la microstructure (qualité de 1’orientation
cristalline et taille latérale des cristallites). Par exemple pour un monocristal, comme les wa-
fers de silicium, le pic obtenu sera étroit avec une largeur a mi-hauteur inférieure a ~ 0,01°.
Dans le cas des couches minces texturées, le degré de désalignement ou de I’inclinaison entre
les cristallites introduit un élargissement du pic. Ainsi plus la mosaicité est faible, plus les
cristallites sont alignés. La Figure E.4 illustre différents degrés d’orientation des cristallites.

Les diffractogrammes obtenus expérimentalement dépendent du diffractometre utilisé. Les
principaux effets instrumentaux ont un impact sur la position, la largeur et I’intensité relatives
des pics de diffraction. Un décalage en zéro introduit une erreur constante sur la valeur de
I’angle de 6. Un mauvais positionnement de I’échantillon conduit a une erreur sur I’angle 0
qui dépend de la valeur de 6. La largeur des pics de diffraction est limitée par la résolution
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monocristal cristallites orientés ou texturés cristallites orientés aléatoirement

Figure E.4. Schéma illustrant la différence entre un (a) monocristal, (b) des cristallites orien-
tés ou texturés et (¢) des cristallites orientés aléatoirement.

du diffractometre. La géométrie de mesure a une influence sur 1’intensité relative des pics de
Bragg. Ici nous avons utilisé la géométrie Bragg-Brentano pour caractériser les échantillons
poudre (par exemple nanocristaux) et la géométrie parallele pour les films.

Analyse des diffractogrammes D’une maniere générale, les caractéristiques des diffrac-
togrammes telles que :
— la position des pics de diffraction renseigne sur les distances inter-réticulaires et donc
sur les parametres de maille;
— les intensités relatives des pics renseignent sur la nature et la position des atomes
dans la maille;
— la forme des pics donne des informations relatives aux défauts de I’empilement ato-
mique (déformations, taille des cristallites, mozaicité, ...).
Les méthodes employées pour analyser les diffractogrammes présentés dans ce manuscrit
sont succinctement développées ci-apres. Ces analyses ont été entierement réalisées avec le
logiciel PANAlytical HighScore Plus.

L’analyse la plus complete est I’affinement de structure par la méthode d’affinement Riet-
veld. Cet affinement permet d’obtenir, entre autres, des informations sur les parametres de
maille, le taux d’occupation des atomes sur leurs sites cristallographiques, la forme et la taille
des cristallites, leur orientation préférentielle, .... Il consiste a simuler un diffractogramme a
partir d’un modele cristallographique. Chaque pic de Bragg du diffractogramme expérimen-
tal est modélisé a partir d’une fonction pseudo-Voigt. Les variables influengant la position,
la forme et I’intensité des pics de diffraction, telles que les propriétés de la phase cristalline
(parametres de maille, taux d’occupation) sont ajustées afin que le profil de diffraction si-
mulé coincide au mieux avec le profil de diffraction expérimental. Les différences entres les
deux diffractogrammes sont minimisées par la méthode des moindres carrés. Les parametres
sont affinés successivement de maniere itérative, jusqu’a obtenir le meilleur accord entre les
données expérimentales et les données simulées.

L’affinement de Le Bail est méthode d’ajustement d’un diffractogramme expérimental par
un diffractogramme simulé qui ne nécessite pas un calcul de I’intensité via les facteurs de
structure, contrairement a I’affinement de Rietveld. Les variables affinées sont les variables
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de positions des raies et de forme des raies. On peut alors avoir acces aux informations
suivantes : parametres de maille, taille des cristallites, déformation mais pas sur le taux d’oc-
cupation des différents sites de la maille. Les tailles des cristallites mentionnées dans ce
manuscrit ont été déterminées a partir des données obtenues avec un affinement de Lebail.

Les fonctions mathématiques pseudo-Voigt et Pearson VII sont utilisées pour modéliser les
pics de diffraction. La fonction pseudo-Voigt est la somme d’une fonction gaussienne et
d’une fonction lorentzienne :

)
HWHM? (. 10)

ou HWHM correspond a la demi-largeur a mi-hauteur du pic et 1 le facteur de proportionna-
lité. La fonction Pearson VII est une fonction lorentzienne a la puissance m avec m un entier
m > 1. Ici elle est utilisée pour 1’affinement des courbes de rocking curves.
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Résumé

Les composés pérovskites halogénés AMX; (A" est un cation organique ou inorganique
monovalent : Cs', méthylammonium [CH;NH;]" ; M?" un cation métallique bivalent comme le Pb>" et X un
anion halogénure I', Br' ou CI") possédent des propriétés remarquables pour les absorbeurs des cellules
photovoltaiques. La structure pérovskite offre la possibilit¢é de moduler facilement les propriétés des
matériaux en modifiant leur composition chimique : leur largeur de bande interdite peut étre ajustée en
variant la nature de 1’halogéne. Les travaux menés au sein de cette thése portent sur I'élaboration et la
caractérisation approfondie de matériaux pérovskites halogénés mixtes — c'est-a-dire avec un mélange d’ions
sur les sites A, M ou X — de faibles dimensions tels que les couches minces et les nanocristaux.

Un protocole de fabrication de cellules pérovskites de référence avec les absorbeurs CH;NH;Pbl; et
CH;NH;PbI;Cl, et un rendement dépassant 10 % ont été établi. Ceci a permis de fabriquer des couches
minces pérovskites avec une épaisseur controlée et de maniére reproductible sur différents substrats de TiO,
(compact, mésoporeux ou monocristallin). L’étude de ces couches par diffraction des rayons X au laboratoire
et au synchrotron a mis en évidence une orientation préférentielle (001) des cristallites pour CH3;NH;PbI;_(Cly
quel que soit le type de substrats de TiO,. En utilisant un substrat TiO, monocristallin nous démontrons pour
la premiére fois que le degré d’orientation et la taille des grains sont fortement augmentés (taux de couverture
de surface 80 %) par rapport aux substrats contenant du TiO, mésoporeux ou une couche compacte
polycristalline. La présence du chlore a I’interface TiO,—pérovskite et la faible rugosité du substrat sont des
facteurs clés favorisant la croissance de cristallites orientés.

Dans la deuxiéme partie de la thése, I'influence de la substitution partielle du Pb** par des cations
métalliques homovalents non toxiques (alcalino-terreux et métaux de transitions 3d) sur la structure et les
propriétés optiques des nanocristaux pérovskites hybrides et inorganiques a été étudiée. La morphologie et la
taille des nanocristaux hybrides MAPb, .M,Br; synthétisés par méthode de reprécipitation est largement
impactée malgré une faible substitution (x : maximum 6 % avec Mg>"). Au contraire dans les nanocristaux
inorganiques CsPb;_ M, X3, synthétisés par injection & chaud, jusqu’a 16 % du Pb*" peut étre remplacé par du
Mg®" ou du Sr** en conservant leur taille, forme, structure, propriétés d’absorption et de photoluminescence.
Pour un taux de substitution plus élevé (une valeur maximale de 22 % a été atteinte), la formation de la
structure Cs,PbX est favorisée.

Summary

Metal halide perovskites AMX; (A" is an organic or inorganic cation: Cs" methylammonium
[CH3NH;]"; M?*" is a metallic cation such as Pb>" and X a halide anion I, Br or CI') have remarkable
properties as solar cell absorbers. In the perovskite structural framework the properties of the materials can
be easily tailored by modifying their chemical composition. Changing for example the halide anion
modulates their band gap. This thesis deals with the synthesis and the advanced characterisation of mixed
halide perovskite materials — i.e. with mixed ions on the same site A, M or X — of low dimensions such as
thin films and nanocrystals.

A fabrication protocol was developed for reference solar cells with CH;NH;Pbl; and CH;NH;PbI;.
«Cly absorbers yielding a power conversion efficiency over 10 %. The perovskite thin films could be
fabricated with a controlled thickness and a high reproducibility on different TiO, substrates (compact,
mesoporous or monocrystalline). The study of these thin films by laboratory and synchrotron X-ray
diffraction showed that the CH3;NH;PbI;_(Cl, crystallites exhibit a preferential (001) orientation on any kind
of TiO, substrate. By using monocristalline TiO, substrates we showed for the first time that the degree of
orientation and the grain size increased considerably (the surface coverage was determined to be 80 %)
compared to mesoporous and compact polycrystalline TiO, substrates. The presence of chlorine at the TiO,—
perovskite interface and the low surface roughness of the substrate are key factors, which promote the growth
of highly oriented crystallites.

In the second part of the thesis, the influence of the partial substitution of lead with non-toxic
homovalent metal cations (alcaline earth, 3d transition metals) on the structural and optical properties of
hybrid and inorganic perovskite nanocrystals was studied. The morphology and the size of MAPb, (M,Br;
hybrid nanocrystals synthesised by reprecipitation is clearly affected despite the low substitution (x:
maximum 6 % with Mg®"). Conversely, in CsPb;,M,X; inorganic nanocrystals synthesised by hot injection,
up to 16 % of Pb*" could be replaced by Mg®* or Sr**, while keeping their size, shape, structure, absorption
and photoluminescence properties. With a higher substitution ratio (up to 22 % was achieved), the formation
of the Cs4PbX structure is favoured.
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