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Introduction 

D‘après le σanotechnology Market Forecast [1], le marché des nanotechnologies suit une 

croissance annuelle de l‘ordre de 20 %. Ce marché représenterait actuellement une valeur de 1,6 

milliard de dollars. Plus de 1300 produits à base de nanotechnologies étaient sur le marché en 

2011, du revêtement de poêle anti adhésive à la vitre auto-nettoyante (Figure 1). 

 

 
Figure 1: Progression du nombre de produits à base de nanotechnologies par secteur entre 2006 et 2011 [2]. 

 

L‘argent (principalement sous forme de nanoparticules, pour ses propriétés anti-

bactériennes [3]) et le carbone sont les nanomatériaux les plus utilisés dans ces produits (environ 

un tiers des produits sur le marché utilisant des nanotechnologies chacun), suivit par les oxydes 

métalliques tels que SiO2, ZnO ou TiO2 (4,5 % des applications à lui seul). Malgré un intérêt 

particulier dans le secteur des hautes technologies, les produits à base de nanoparticules d‘or ne 

représentent que 2 % des applications [2]. 

Le marché des nanopoudres de TiO2 était estimé à 360 millions de dollars en 2009 avec 

une croissance prévue à 1,5 milliards de dollars en 2017, en particulier grâce à des applications 

en rupture photocatalytique de l‘eau et en photovoltaïque [4]. C‘est dans le cadre d‘applications 
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dans ce dernier domaine qu‘ont été étudiées les synthèses de nanoparticules, mise en forme de 

films nanostructurés et fabrication de dispositifs fonctionnels composés d‘un film photosensible 

de dioxyde de titane et de nanoparticules d‘or. 

 

De nos jours, les problèmes environnementaux liés au réchauffement climatique et 

l‘épuisement progressif des ressources en énergies fossiles sont au centre des préoccupations de 

notre société. Il est désormais crucial de développer de nouveaux moyens pour produire 

efficacement une énergie propre sans nuire à notre environnement. Cette dernière décennie a 

montré que les cellules solaires à colorants étaient une technologie photovoltaïque 

économiquement viable.  

 

Le principe de ces cellules solaires à colorants est présenté dans la Figure 2: la 

photoanode constituée d'un oxyde poreux semi-conducteur tel que le TiO2 est rendue sensible à la 

lumière visible par la présence d‘un sensibilisateur tel que le colorant N719 à sa surface. Ce 

dernier absorbe des photons et dissocie la paire excitonique formée avant d‘injecter un électron 

dans la bande de conduction de l'oxyde semi-conducteur [5]. L‘électron est alors véhiculé vers le 

circuit extérieur à travers l'oxyde [6,7]. Le sensibilisateur est ensuite régénéré par réaction rédox 

avec un médiateur sous sa forme réduite soluble dans l'électrolyte qui sépare photoanode et 

cathode [5]. Enfin, la réduction du médiateur oxydé est catalysée par le platine à la cathode, ce 

qui ferme le « cycle » électrochimique.  

 

Le TiO2 est le matériau semi-conducteur le plus utilisé dans les cellules solaires à 

colorant. Il se présente sous différentes phases cristallines : brookite, anatase et rutile mais les 

deux dernières phases sont les plus abondement utilisées en application photovoltaïque. Les 

indices de réfraction élevés de ces deux phases (2,5 pour l‘anatase et 2,7 pour le rutile) 

permettent une bonne diffusion de la lumière au sein de photoélectrodes poreuses. Pour les 

cellules solaires à colorant, l‘anatase est la phase de choix pour ses qualités supérieures de 

conduction électronique et de surface favorable à l‘adsorption de sensibilisateur [8]. La pureté de 

la phase cristalline du matériau et son état de surface influent sur la conduction électronique et le 

temps de vie des électrons excités au sein du matériau.  
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Figure 2: Schéma de fonctionnement d'une cellule solaire à colorant. 

 

Afin d‘apporter un rendement de conversion maximal, le sensibilisateur doit absorber la 

plus grande partie possible du rayonnement incident. Ceci est rendu possible en maximisant la 

surface de l‘anode et la quantité de sensibilisateur y étant adsorbé. Pour cette raison, des films 

nanoparticulaires sont la plupart du temps utilisés en temps qu‘anode. τutre leur impact évident 

sur la surface spécifique de l‘anode, la taille et la morphologie des particules constituant ces films 

influent sur la conduction électronique à travers le semi-conducteur, la diffusion du médiateur à 

travers les porosités et la diffusion de la lumière au sein du film, ce qui modifie l‘absorption. 

 

L‘étape de mise en forme du film de l‘anode à partir des nanoparticules de semi-

conducteur détermine son épaisseur, son adhésion au substrat, sa cohésion et son homogénéité. 

L‘utilisation de traitements thermiques ou chimiques permet de modifier l‘état de surface des 

particules ainsi que les propriétés de transport y étant associées.  

 

Les sensibilisateurs les plus utilisés car donnant les meilleurs rendements sont des 

colorants constitués de complexes de métaux de transition. Un nouveau type de cellules, dites 

plasmoniques, utilisent la synergie entre des nanoparticules de métaux nobles et les matériaux 

classiques des cellules photovoltaïques. Ces métaux nobles, tels que l‘or, présentent un 

confinement de leurs électrons de conduction conduisant à la création d‘une onde dipolaire 

appelée plasmon pouvant rentrer en résonnance avec le champ électrique oscillant d‘un 
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rayonnement lumineux incident. La résonnance plasmonique entraine la création d‘un champ 

électrique de forte intensité aux alentours de la nanoparticule métallique. Les nanoparticules d‘or 

présentent une section efficace d‘absorption jusqu‘à 100 fois supérieure à leur dimension et leur 

absorption d‘un photon permet l‘injection d‘un électron au sein du semi-conducteur sur lequel 

elles sont déposées. Outre cette propriété de sensibilisation, les nanoparticules à effet plasmon 

peuvent permettre l‘amélioration du rendement de cellules solaires utilisant des colorants grâce à 

leurs propriétés de diffusion, l‘amélioration de l‘absorption du colorant due à la présence du 

champ créé par le plasmon ou encore la limitation des recombinaisons électron-trou au sein de la 

cellule. 

 

Dans ce contexte, les principaux objectifs de ces travaux de thèse ont été l‘élaboration de 

nanoparticules d‘or et de dioxyde de titane aux caractéristiques chimiques et morphologiques 

contrôlées, la mise en forme de films nanostructurés par centrifugation à partir de ces 

nanoparticules et leur utilisation au sein de cellules solaires à colorant afin de rechercher des 

effets de synergie entrainant l‘amélioration du rendement photovoltaïque. 

 

Le Chapitre I est une étude bibliographique. La première partie de ce chapitre présente de 

manière générale des méthodes de synthèses permettant l‘obtention de nanoparticules de dioxyde 

de titane  de taille, morphologie et phase contrôlée. La structure de bande et l‘état de surface de 

ce matériau lui permettent d‘avoir des propriétés optiques, photocatalytiques, électriques et 

d‘hydrophobicité particulièrement intéressantes. La présentation de ces différentes 

caractéristiques est illustrée par les applications des nanoparticules de dioxyde de titane. Nous 

voyons ici comment l‘utilisation de nanoparticules d‘or peut permettre l‘amélioration des 

propriétés photochimiques du dioxyde de titane. La seconde partie du chapitre I présente l‘état de 

l‘art sur la synthèse et les propriétés de nanoparticules d‘or. σous présentons dans cette partie les 

méthodes développées pour contrôler la taille, la forme et la dispersion de ces particules puis 

comment évoluent les propriétés des nanoparticules d‘or, et plus particulièrement du plasmon, en 

fonction de ces trois paramètres.  

Les nanoparticules doivent être assemblées pour constituer une électrode cohésive. C‘est 

pourquoi nous nous intéresserons aux méthodes permettant la mise en forme de films 

nanostructurés à partir de nanoparticules dans la suite de ce premier chapitre avant de conclure 
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par la présentation des cellules solaires à colorant plasmoniques. Le positionnement de cette 

technologie par rapport aux autres types de cellules permet de la situer sur le marché du 

photovoltaïque. Le principe de fonctionnement des cellules solaires à colorant ainsi que les 

derniers développements de cette technologie permettront de mieux situer l‘intérêt de la 

plasmonique pour l‘amélioration des caractéristiques des cellules solaires à colorant. 

 

Le Chapitre II présente les différentes méthodes utilisées au cours de cette thèse pour la 

synthèse de nanoparticules de dioxyde de titane et d‘or. L‘étude des poudres synthétisées est 

centrée sur la morphologie, la stabilité de la phase anatase, l‘agrégation et l‘état de surface afin de 

sélectionner les synthèses les plus adaptées à l‘étude de l‘effet plasmonique sur les cellules 

solaires à colorant. 

 

Le Chapitre III est dédié à l‘étude du dépôt par centrifugation des poudres synthétisées. 

Après avoir décrit cette méthode, des exemples de design de film seront exposés. Les différentes 

méthodes d‘imprégnation des films de dioxyde de titane par les nanoparticules d‘or sont 

présentées et la stabilité de ces dernières étudiée. Les films préparés seront alors caractérisés avec 

un intérêt particulier pour l‘étude de leur adhérence, leur épaisseur, leur porosité et leurs 

propriétés optiques. 

 

Le Chapitre IV s‘intéresse aux caractéristiques photovoltaïques des films préparés par 

centrifugation. Après la présentation du design des cellules élaborées, l‘impact des nanoparticules 

d‘or ainsi que des différents traitements thermiques et chimiques sur la photosensibilité des films 

et la durée de vie des porteurs de charge est détaillée. 

 

Enfin, la conclusion générale s‘attache à souligner les résultats les plus importants de ce 

travail et à évaluer la pertinence des techniques utilisées. De nouvelles pistes envisageables pour 

augmenter le rendement des cellules solaires à colorant plasmoniques sont évoquées. Les 

techniques de caractérisation utilisées sont détaillées en annexe. 
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Chapitre I.  Partie bibliographique 

1. Synthèse et propriétés des nanoparticules de dioxyde de titane 

Le dioxyde de titane est un matériau très utilisé pour ses propriétés optiques et sa 

photoréactivité. Le TiO2 est largement utilisé sous forme de nanoparticules, dont nous allons 

maintenant décrire la méthode de synthèse la plus répandue, l‘hydrolyse-condensation (voie sol-

gel). 

 

1.1. Synthèse par hydrolyse-condensation 

De nombreuses techniques peuvent être utilisées pour synthétiser TiO2 et l‘ancrer sur un 

substrat, comme par exemple la calcination en atmosphère oxydante, le dépôt chimique en phase 

vapeur, le dépôt par couche atomique (ALD) ou encore l‘électrodéposition [1]. Nous nous 

intéresseront ici plus particulièrement aux techniques dites d‘hydrolyse-condensation. Ces 

techniques sont les plus communément utilisées dans la littérature pour la synthèse de TiO2 en 

raison de leurs nombreux avantages, dont leurs relativement faibles coûts et leurs flexibilités 

d‘application pour une large gamme de tailles, de formes de particules et de substrats. 

 

1.1.1. Principe général 

L‘eau est le solvant le plus couramment utilisé comme milieu de dispersion en chimie 

inorganique du fait de son exceptionnel pouvoir de dissolution, de son faible coût et de sa faible 

toxicité. L‘aptitude de l‘eau à dissoudre des solides ioniques et ionocovalents provient de la forte 

polarité de la molécule (ȝ = 1,84 D) et de sa constante diélectrique élevée (ε = 78,5). Cette forte 

polarité lui confère la capacité de se fixer sur les ions par le biais d‘interactions dipolaires. De 

plus avec une constante diélectrique aussi élevée, l‘eau est un liquide fortement dissociant 

(abaissement des forces électrostatiques entres les cations et les anions, ce qui entraîne une 

meilleure dispersion). 
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Sur des cations de charge élevée (cations de métaux de transition), la molécule d‘eau se 

comporte comme un ligand car en plus des interactions dipolaires s‘ajoute un effet donneur ı 

vers les orbitales d vides du cation. C‘est pourquoi le cation retient un certain nombre de 

molécules autour de lui pour former des complexes de type aquo [M(OH2)N]Z+. Selon la taille, la 

charge et l‘acidité du milieu, les molécules d‘eau de solvatation peuvent être plus ou moins 

stables μ certaines molécules d‘eau pourront perdre des protons et se transformer en ligand 

hydroxo (OH-) ou oxo (O2-). 

 

L‘acidité de l‘aquo-ion dépend directement de l‘importance du transfert ı. Le cation peut 

être coordonné à trois types de ligands : aquo (H2O), hydroxo (OH-) et oxo (O2-). Il est ainsi 

possible de modifier la nature de la sphère de coordination du cation en fonction de sa charge 

formelle et du pH (Figure I-1). 

 

 
Figure I-1 : Diagramme indiquant la nature des ligands dans la sphère de coordination d’un cation selon sa 

charge formelle Z et le pH du milieu [2]. 

 

Ainsi en solution aqueuse, les ions Ti4+ sont en coordination octaédrique de type 

(Ti(O)m(OH)n(H2O)6-m-n)
(2m+n-4)- où m et n illustrent respectivement la proportion de ligands oxo 

et hydroxo dans la sphère de coordination en fonction du pH. On constate que le ligand hydroxo 

est majoritaire dans la sphère de coordination sur un large domaine de pH et, de ce fait, le titane 

présente une forte tendance à précipiter. Le mécanisme responsable de la transformation de 2 

complexes MLn(H2O) du métal M et du ligand L en un complexe LnM-OH-MLn est appelé 

olation.  Les hydroxydes M(OH)4 ne sont en général pas stables. Ils se déshydratent 
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spontanément pour former des oxydes hydratés MO2, nH2O souvent polymorphes. Les cations 

tétravalents à cause de leur charge formelle élevée, subissent une hydrolyse spontanée même en 

milieu fortement acide pour donner des polycations.  

 

L‘ion Ti4+ est trop polarisant pour former des hydroxydes Ti(OH)4 stables ; il se 

déshydrate spontanément par oxolation pour former l‘oxyde Tiτ2 selon la réaction générale 

suivante : 

 

M(OH)4  MO(OH)2(OH2)  MO(OH)2 + H2O  MO2 + 2 H2O 

 

Les voies de synthèses reportées [3,4] utilisent essentiellement des précurseurs tels que les 

alkoxydes et les chlorures (ou autres halogénures) de titane. L‘hydrolyse peut être accélérée par 

un traitement thermique ou des conditions oxydantes. 

 

L'utilisation de conditions supercritiques (ou conditions hydrothermales s'approchant plus 

ou moins du point critique) est très répandue pour l'obtention de nanopoudres de TiO2 utilisées en 

catalyse. Un fluide supercritique possède des propriétés physiques et chimiques étonnantes. En 

effet, ses propriétés sont intermédiaires entre les propriétés des gaz et celles des liquides. Par 

exemple, à pression et température ambiantes, l‘eau est polaire et sa constante diélectrique ε est 

élevée (≈ 80). Cette constante diélectrique chute progressivement pour atteindre des valeurs allant 

jusqu‘à 2 dans le domaine supercritique, les composés inorganiques et notamment ioniques ne 

sont plus solubles dans l‘eau alors que les molécules organiques le deviennent. Le pKe de l‘eau  

et sa diffusivité augmentent également considérablement des conditions normales dans le 

domaine supercritique. L‘avantage de ces techniques est de permettre d‘adapter facilement les 

réactions de chimie en solution à des températures plus élevées que le point d‘ébullition du 

solvant choisi. La modification de la nature des réactifs, de leur concentration, de la température 

et de la pression permettent de contrôler la taille et la forme des nanoparticules formées. Le 

basculement d‘un couple température-pression pour lequel le réactif est soluble à une 

concentration fixe à un couple pour lequel le réactif n‘est plus soluble engendre une nucléation 

homogène brutale dans tout le volume de la solution.  Les nucléi de faible taille vont par la suite 

pouvoir se réarranger pour former des nanoparticules de taille homogène. 
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1.1.2. Contrôle de la phase formée 

La déshydratation spontanée de l‘hydroxyde M(τH)4 par oxolation conduit à l‘oxyde 

MO2. D‘une manière générale, l‘acidité de la solution, la nature des anions et la température sont 

les paramètres contrôlant la formation des oxydes et la taille des nanocristaux. Dans le cas de 

TiO2 et selon les conditions de précipitation, la phase anatase cristallise de façon préférentielle à 

la phase rutile. Ainsi, en milieu très acide et à température élevée, TiO2 est sous forme rutile mais 

dans des conditions moins acides, la phase anatase est privilégiée [2]. 

 

Selon les conditions expérimentales de précipitation en milieu peu ou non complexant 

(solution d‘acide chlorhydrique ou nitrique), le titane forme l‘oxyde Tiτ2 de variété rutile en 

milieu très acide et à température élevée. La variété anatase est obtenue dans des conditions 

d‘acidité moins forte et de température plus basse (Figure I-2). 

 

 
Figure I-2 : Domaine de précipitation du rutile (R) et de l’anatase (A) en fonction de la molarité en HCl ou 

HNO3 et de la température des solutions aqueuses [2]. 
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Figure I-3 : Proposition de mécanisme de formation de rutile et d'anatase. L'orientation du troisième octaèdre 

détermine quelle maille est formée (a).  Les interactions entre SO4
2- et TiO6

2- (b) entraînent le partage des 

arêtes (c) et la formation d'anatase (d). [5] 

 

Comme le décrit la Figure I-3, l‘emplacement du 3ème octaèdre TiO6 détermine si le 

nucléus en croissance s‘arrange en structure anatase ou rutile. Le comportement du titane peut 

être interprété en considérant que le premier stade de condensation par olation du précurseur de 

charge nulle [Ti(OH)4(OH2)2]
0 est la formation du dimère [Ti2(OH)8(OH2)2]

0 dans lequel les deux 

octaèdres partagent une arête (double pont hydroxo). La croissance de cet « embryon » par 

olation avec des monomères peut conduire à des germes de géométries distinctes qui pourront 
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être des chaînons rectilignes ou coudés. La condensation ultérieure des « embryons » par 

oxolation est alors susceptible d‘amorcer la cristallisation du rutile ou de l‘anatase. Compte tenu 

des positions relatives possibles des deux molécules d‘eau dans le dimère, la probabilité pour que 

la croissance de l‘«embryon» s‘effectue selon le partage d‘arêtes dans un même plan pour former 

des chaînons rectilignes est minimisée. De ce fait, la cristallisation de l‘anatase paraît plus 

probable que celle du rutile et cela quelles que soient les conditions expérimentales. Le rutile 

étant la phase thermodynamiquement la plus stable, sa cristallisation doit avoir lieu selon un 

mécanisme de type mûrissement d‘τstwald (dissolution-cristallisation) et cela aux dépens de la 

phase anatase.  

 

L‘anatase cristallise effectivement sous forme de petites particules à basse température et 

en milieu le moins acide, conditions où le solide est le moins soluble. En milieu plus acide, il est 

probable que la phase anatase soit certes formée, mais la solubilité plus marquée de l‘anatase 

favorise les équilibres de dissolution-cristallisation et donc la formation de la phase rutile [2]. 

L‘accroissement considérable de la taille des particules avec la durée de la thermohydrolyse 

(Figure I-4) montre clairement l‘intervention d‘un tel mécanisme. On observe également la 

formation exclusive de la phase anatase lors de l‘hydrolyse de TiCl4 en phase vapeur. Dans ces 

conditions, l‘absence de solvant ne permet pas l‘évolution vers la phase rutile. 

 

La présence d‘ions tels que Sτ4
2- peut alors influencer l‘orientation du 3ième octaèdre par 

effet stérique. En effet, en présence d‘un ion Sτ4
2-, l‘octaèdre aura tendance à se lier dans la 

direction opposée à l‘anion et conduire à la formation d‘anatase (Figure I-3). Il a ainsi été reporté 

que le taux d‘anatase par rapport au taux de rutile pouvait être modulé par la concentration de 

SO4
2- [5] et que la présence de cet ion accélérait la croissance de clusters de TiO2 anatase [6–8]. 

D‘autres ions tels que Cl- ont un faible effet stérique de par leur faible rayon et leur ajout favorise 

généralement la formation de cristallites rutiles [6,7,9] ou de brookite [10]. 
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Figure I-4 : Distribution de taille des particules de rutile en fonction du temps de chauffage d’une solution 

aqueuse d’oxyhydroxyde de titane  à 95 °C. Durée (a) 0 h; (b) 1 h ; (c) 3 h ; (d) 6 h. (HCl : 2,13 mol/l et Ti : 

0,22 mol/l)  [2]. 

 

Dans le cas de la transition anatase-rutile, la taille critique de transition, déterminée dans 

cette étude expérimentalement, est de 16 nm. La taille critique de transition de phase calculée à 

partir de données thermodynamiques est de 14 nm [11]. 

 

Cependant, il est possible d‘obtenir une phase anatase métastable dont la taille des 

cristaux est supérieure à 16 nm : la formation de l‘anatase à partir du précurseur doit être plus 

rapide que la formation du rutile à une température donnée. La cinétique de transformation est 

dépendante [12] de l‘histoire du matériau (méthode de synthèse, contre-ions, présence 

d‘impuretés, atmosphère). 

 

Barnard et col. [13] ont montré par modélisation que la taille critique de la transition de 

phase anatase-rutile était fonction de l‘état de surface des nanocristaux. L‘adsorption d‘eau sur la 

surface de l‘anatase conduit à augmenter sa stabilité par rapport à la phase rutile (Figure I-5).  En 

effet, la phase anatase est stable jusqu‘à une taille de 15 nm pour une surface hydratée alors que 

pour un nanocristal d‘anatase avec une surface sans molécules d‘eau ou groupes hydroxyles 

adsorbés à la surface, cette taille critique passe à 9,6 nm. La taille de 15 nm prédite par Barnard 

correspond aux tailles expérimentales (16 nm) et calculées (14 nm) par Banfield, précédemment. 

Une étude similaire montre l‘influence des surfaces dans des conditions acides ou basiques sur la 
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transition anatase/rutile. Pour représenter les conditions acides, la surface de TiO2 est saturée en 

hydrogène (tous les sites de surface sous-coordinés sont terminés par un atome d‘hydrogène). 

Une surface neutre correspond à l‘adsorption d‘eau sur cette surface et pour des conditions 

basiques, les atomes de titane sous-coordinés sont terminés par des atomes d‘oxygène [14]. Plus 

les conditions sont acides, plus la phase anatase est stabilisée. La transition anatase/rutile a lieu 

pour une taille de 22,7 nm pour une surface acide et 7 nm pour une surface basique [15].  

 

 
Figure I-5 : Stabilité thermodynamique des phases TiO2 anatase et rutile obtenue par modélisation d’après 

Barnard et col. [13]: (a) pour une surface propre et (b) pour une surface hydratée. 

 

1.1.3. Contrôle de la taille des particules 

Dans le cas de TiO2 anatase, la taille de la particule diminue lorsque le pH de précipitation 

est inférieur à la valeur du point de charge nulle (PCσ). Le PCσ de l‘anatase est de 5,3. Dans le 

cas de TiO2 anatase, la force ionique n‘influence que très peu la taille des nanoparticules 

contrairement au pH. L‘utilisation de mélanges eau/éthanol permet cependant de faire varier la 

taille des particules formées [16]. Un plus long temps de synthèse entraîne également de manière 

générale la formation de particules plus grandes, favorisées thermodynamiquement par des 

phénomènes de dissolution-condensation  [17]. 

 

Pour expliquer l‘influence du pH et de la force ionique, Jolivet et col. [18,19] ont mis en 

avant des termes énergétiques tels que l‘énergie de surface fA (f l‘énergie interfaciale et A l‘aire 
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de la surface spécifique des nanoparticules) qui est la contribution la plus importante de 

l‘enthalpie libre du système. Pour que le système soit thermodynamiquement stable, l‘énergie du 

système doit être minimale donc le système doit diminuer la surface spécifique, par conséquent 

augmenter la taille des particules μ c‘est le mûrissement d‘τstwald. L‘énergie interfaciale est 

responsable de la diminution de l‘aire de la surface donc de la minimisation de l‘énergie libre. 

Mais l‘énergie interfaciale peut être diminuée par l‘adsorption d‘espèces à la surface des 

nanoparticules, dans ce cas, le système peut augmenter l‘aire de la surface des nanoparticules. Le 

pH et la force ionique imposent la charge de surface des nanoparticules en agissant sur le taux de 

protonation/déprotonation des hydroxyles de surface (Figure I-6). Il est ainsi possible de stabiliser 

d‘autres phases, et ce pour une taille donnée. 

 

 
Figure I-6 : (a) Taille moyenne des particules d’anatase formées à 60 °C à différents pH et forces ioniques. 

Taille moyenne après 24h (cercles pleins) et une semaine (cercles vides) ([NaCl] = 0,5 mol.L−1) et taille 

moyenne après une semaine avec une ([NaCl] = 3 mol.L−1) (carrés vides). (b) Variation de la densité de 

charges de surfaces de particules d’anatase formées à un pH = 3 après 3 jours à 60 °C. Les mesures ont été 

effectuées à 25 °C et une force ionique ajustée à 0,01 mol.L−1 par addition de NaNO3 [18]. 
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1.2. Structure et état de surface du TiO2 

Le dioxyde de titane est un semi-conducteur qui existe sous différentes formes 

allotropiques [20]. L‘oxyde Tiτ2 appartient à la grande famille des oxydes TinO2n-1 qui sont 

décrits comme ayant une structure cristalline déformée de type CS, et qui inclut la phase Magnéli 

(4 ≤ n ≤ 9). Le dioxyde de titane TiO2 existe sous plusieurs formes dont les trois principales sont 

l‘anatase, le rutile et la brookite. Leurs structures cristallographiques sont représentées sur la 

Figure I-7  et le Tableau I-1 résume les données cristallographiques de ces trois phases. Pour 

ajouter à cette complexité, le TiO2 peut accepter les formes non stœchiométriques de type Tiτ2-x 

ou TiO2+x [2]. L‘oxyde Tiτ2 peut se trouver à l‘état solide, dans deux états μ amorphe ou 

cristallin. La phase rutile est la phase haute température de l‘oxyde de titane (Tiτ2). Elle est 

thermodynamiquement stable.  

 
Figure I-7 : Structures cristallographiques de TiO2 : (a) anatase, (b) brookite, (c) rutile. En vert Ti4+

 et en 

rouge O2−. 

 

Seuls l‘anatase et le rutile présentent actuellement un intérêt technologique industriel. Ces 

deux phases sont tétragonales. Dans les deux structures, l‘atome de titane est entouré de six 

atomes d‘oxygène et chaque atome d‘oxygène est entouré de trois atomes de titane. Pour 

l‘anatase, la coordination des octaèdres est moins compacte, et chacun n‘est connecté qu‘à huit 

voisins. Le rutile est donc la plus dense avec une masse volumique de 4,25 g/cm3
 alors que celle 

de l‘anatase est de 3,89 g/cm3
 [21]. Les différences de structures cristallographiques induisent de 

nombreuses autres variations des propriétés physiques. Ainsi, les deux composés, rutile et 
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anatase, sont des semi-conducteurs dont la structure électronique exhibe une bande interdite (gap) 

de 3,03 eV avec une transition directe (le maximum de la bande de valence et le minimum de la 

bande de conduction sont situés à la même position dans le réseau réciproque) pour le rutile, alors 

que l‘anatase présente un gap indirect (extrema de bandes situés à des positions différentes du 

réseau réciproque) avec une valeur de 3,2 eV [22,23]. Les valeurs de gap des semi-conducteurs 

peuvent être déterminées expérimentalement par spectroscopie UV-visible [24], spectroscopie de 

photoluminescence [24] ou encore par électrochimie. Ces gaps (et particulièrement les bandes de 

conductions) peuvent varier en fonction des états de surface de TiO2 [25]. 

 

Tableau I-1: Données cristallographiques des phases anatase, rutile et brookite du dioxyde d'oxyde de titane. 

 

 

En surface des oxydes, les groupes hydroxyles ou l‘eau sont toujours présents. Ceux-ci 

peuvent contribuer à stabiliser une phase. En présence d‘humidité, la surface du dioxyde de titane 

est stabilisée par la physisorption ou la chimisorption de molécules d‘eau (Figure I-8). Ces 

molécules forment un arrangement complexe, la sphère de solvatation du TiO2 s‘étendant sur 

plusieurs couches moléculaires (Figure I-9). Wang et Hwang ont montré que la surface de TiO2 

pouvait être modifiée par la présence de métaux nobles. Au0 tend à se fixer sur les particules de 

TiO2 en se liant aux sites de lacunes d‘oxygène, causant une restructuration et un arrangement 

des atomes de surface de TiO2 [26]. Si les oxygènes de surface sont retirés de la maille cristalline, 

les deux électrons servant précédemment à la liaison avec l‘anion doivent être retenus par le 

réseau pour préserver sa neutralité électrique. Ces deux électrons peuvent alors migrer vers les 

atomes de titane pour former deux sites Ti3+ (3d) [27,28]. Ceci se traduit par une augmentation de 

la fonction de travail du composite avec le taux de métal noble [29,30]. De plus les niveaux de 

Fermi des métaux se situant plus bas que ceux de l‘oxyde de titane, les électrons photo excités 
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tendent à être transférés vers le métal alors que les trous restent dans la bande de valence de 

l‘oxyde [31]. Se créent alors des pièges électroniques qui peuvent être considérés comme des 

niveaux énergétiques situés au sein de la bande interdite. Dans une cellule solaire sous 

illumination, le piégeage des électrons au sein des particules de TiO2 entraine une diminution du 

niveau de Fermi et un abaissement du photovoltage produit. Cependant les pièges à électron 

peuvent aussi être considérés comme des dopants améliorant la conductivité de l‘électrode à 

travers des mécanismes de piégeage/dé-piégeage [32–38].  

 
Figure I-8 : Structure de l’eau sur la surface de TiO2 [39]. 

 

 
Figure I-9 : Structure hypothétique des couches d’eau sur une surface idéale de TiO2 déduite des observations 

en RMN du proton d’après [40]. 

 

Le piégeage des électrons a été très étudié pour TiO2 nanostructuré [32–36,38,41] par des 

méthodes de mesure du photocourant [32,38,41] du photovoltage [33], de la cinétique de 
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recombinaison de charges [42] de la photoconduction transitoire [34] de la réponse 

spectroélectrochimique [35] et de la voltamétrie cyclique [43]. 

 

1.3. Propriétés  et applications 

Les applications de TiO2 peuvent être classées en quatre catégories relatives à ses 

propriétés optiques, photocatalytiques, électriques et ses propriétés d‘hydrophobicité. Une des 

plus anciennes applications du dioxyde de titane est la protection contre les UV grâce à ses 

propriétés optiques. Sa large bande interdite le rend intéressant pour des réactions 

photochimiques nécessitant des rayonnements UV [44,45] et la production d‘énergie électrique 

[46]. Le bas potentiel de sa bande de valence le rend très oxydant lorsqu‘il est exposé à un tel 

rayonnement. Cette propriété est utilisée dans la purification des effluents liquides ainsi que dans 

la désinfection basée sur les propriétés bactéricides de TiO2 (par exemple, dans les salles 

d‘opérations des hôpitaux). Ses propriétés de conductions et sa réactivité engendrent des 

applications comme détecteur de gaz [47] ainsi que dans les films électrochromes [48,49] et dans 

les batteries à base de lithium [50]. Son hydrophobicité couplée à sa réactivité entraine son 

utilisation comme revêtement autonettoyant sur les vitres de voitures ou d‘immeubles [7]. 

 

En présence d‘eau et de lumière ultra violette, le semi-conducteur génère une paire 

électron-trou catalysant les réactions d‘oxydoréduction de ligands adsorbés à sa surface. Malgré 

son gap plus élevé, l‘anatase montre une activité photocatalytique bien plus grande que celle du 

rutile, due à la différence de position de leur bande de conduction. Dans les technologies de dépôt 

utilisant TiO2 comme pigment, celui-ci est généralement piégé dans un système organique devant 

être lui-même protégé de la photodégradation. Cela a principalement été réalisé en encapsulant 

les nanoparticules de TiO2 dans de l‘alumine ou de l‘oxyde de silice. 

 

Un système photocatalytique hétérogène est constitué de matériaux semi-conducteurs 

(photocatalyseurs) en contact avec un liquide ou un gaz. Lorsque le photocatalyseur est irradié 

par un flux de photons d‘énergie supérieure ou égale à celle du gap du semi-conducteur, 

l‘absorption d‘un photon UV promeut un électron dans la bande de conduction et crée un trou 

dans la bande de valence à l‘échelle de la femtoseconde (chemin 1 Figure I-10). Dans des 
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matériaux électriquement conducteurs, ces porteurs de charge sont immédiatement recombinés. 

Dans des semi-conducteurs, les paires électron-trou photoexcitées diffusent partiellement. Ceux-

ci sont ensuite piégés dans des pièges profonds (à une échelle de temps de demie-vie de 10 ns) ou 

superficiels (100 ns) avant de se recombiner (10 à 100 ns). Les applications de photocatalyse du 

TiO2 sont dépendantes du transfert de charge interfacial de trous et d‘électrons, qui intervient 

respectivement à des échelles de temps de la centaine de nanosecondes et de millisecondes 

(chemins 3, 4 et 8, 9) [51].  

 

 

 
Figure I-10: illustration schématique des mécanismes catalytiques du TiO2: 

1) excitation et création d'une paire électron-trou, 2) recombinaison, 3) transfert électronique à un accepteur 

(A, fréquemment l'oxygène dissous), 4) transfert électronique à une molécule de dioxygène, 5) formation de 

radical hydroxyperoxyl OH· via réduction, 6) formation de peroxyde d’hydrogène, 7) formation du radical 

OH·, 8) transfert de charge positive vers un donneur (D, fréquemment des polluants organiques),  9) transfert 

de charge positive vers un groupement hydroxyle de surface pour générer un radical OH· , 10) oxydation via 

OH· d’une espèce organique 

 

Des publications récentes avancent que le piégeage superficiel de l‘électron ou du trou a 

lieu moins de 200 fs après l‘excitation [52,53] et que les électrons piégés en surface migrent vers 
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des pièges plus profonds sur une échelle de temps de 500 ps [52,53]. Le transfert de charge 

interfacial réduit ou oxyde directement les molécules donneuses (D) ou accepteuses (A) 

d‘électrons, respectivement (chemins 3 et 8) ou génère des espèces intermédiaires réactives. Une 

propriété caractéristique des oxydes métalliques semi-conducteurs est le fort pouvoir oxydant de 

leurs trous (h+). Ceux-ci peuvent réagir pour produire des radicaux hydroxyles très réactifs via 

une simple oxydation de l‘eau adsorbée ou de groupes hydroxyles superficiels (chemin 9) 

[45,54]. Par ailleurs, les photoélectrons piégés par l‘oxygène moléculaire présent à la surface du 

TiO2 peuvent également former des ions super-oxydés (O2
-·) (chemin 4) qui sont eux aussi des 

radicaux très réactifs. Les trous, ainsi que les radicaux OH· et O2
-·, sont des oxydants très 

puissants qui vont à leur tour être utilisés pour décomposer la pollution organique adsorbée à la 

surface du TiO2 ou pour former de nouveaux types d‘éléments oxydants (comme en chemin 10) 

[55]. 

 

Le principal facteur limitant l‘activité photocatalytique est la recombinaison des paires 

électron-trou, laquelle se traduit par une perte d‘énergie photoélectrique sous forme de chaleur 

(recombinaisons radiatives). Le temps de vie des électrons piégés dépend fortement de l‘intensité 

de la source d‘excitation. Ainsi certaines publications ont montré des taux de recombinaisons de 

80 % après 200 ns (particules de 2,4 nm en présence de molécules réductrices) [56] ou même 

90 % après 10 ns (particules de 27 nm)  [57]. Cependant, des études à des intensités plus proches 

de celle du soleil ont montré des recombinaisons intervenant plutôt à l‘échelle de la microseconde 

[52,58,59]. En fonction des caractéristiques physico-structurales du photocatalyseur, ces 

recombinaisons auront lieu dans le volume ou à la surface des particules de TiO2. 

 

1.4. Amélioration des propriétés photocatalytiques du TiO2 

Les recherches actuellement menées sur la photocatalyse par le TiO2 visent 

principalement à explorer de nouvelles voies permettant de maximiser l‘activité du Tiτ2. En 

effet, la valeur de sa bande interdite (entre 3,0 eV et 3,2 eV) nécessite une illumination dans 

l‘ultra-violet (longueur d‘onde inférieure à 400 nm), ce qui ne représente qu‘une faible part 

(<4 %) de la lumière solaire arrivant sur terre. De plus, son faible coefficient de séparation 

électron-trou pénalise ses applications pratiques [60–62]. Ainsi, le gap du TiO2 correspondant à 
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une énergie de photons UV, de nombreux efforts ont été faits pour étendre cette photocatalyse à 

la région visible, qui représente 43 % du spectre solaire [63] de façon à mieux tirer profit du 

rayonnement solaire, ou étendre l‘activité photocatalytique à des applications en intérieur. Dans 

ce but, le TiO2 a été dopé [64–66], combiné avec d'autres semi-conducteurs [67–69], utilisé en 

hétérojonction [70–72], sensibilisé au colorant [73,74] ou combiné à des nanoparticules 

plasmoniques. 

 

En fonction des éléments dopant choisis et de la méthode utilisée, le dopage peut être 

interstitiel (l‘élément dopant s‘insère au sein du réseau de Tiτ2) ou agir par substitution (un 

atome du réseau est remplacé par un atome de l‘élément dopant). Le dopage du TiO2 a été étudié 

avec des cations métalliques (métaux de transition ou de terres rares) ou des anions (σ, F, C …) 

[22,75]. Lorsque le dopage agit efficacement, il permet d‘étendre le domaine de lumière utilisable 

à la partie visible du spectre électromagnétique. En effet, les éléments dopants créent des niveaux 

énergétiques intermédiaires au sein du gap du TiO2 permettant ainsi des transitions électroniques 

de plus faible énergie. Les dopants de type-p (valence inférieure à celle de Ti dans TiO2, c‘est à 

dire 4) agissent comme des centres accepteurs qui captent les photoélectrons, et de manière 

opposée, les dopants de type-n (valence supérieure à 4) agissent comme des centres donneurs. 

Dans les deux cas, les réactions photocatalytiques ne pourront prendre place que si les porteurs de 

charge captés (électrons ou trous) peuvent par la suite être évacués du matériau. Par conséquent, 

les ions dopants doivent se situer à proximité de la surface du TiO2 pour un meilleur transfert de 

charges. Dans le cas d‘un dopage en profondeur, il a généralement été observé que les ions 

dopants agissent comme des centres de recombinaisons entre les porteurs de charges [75,76]. Il a 

été observé que, contrairement aux cations métalliques, les anions (tels que N, F, C, et S) ont 

moins tendance à former des centres de recombinaisons et permettent une augmentation 

d‘activité photocatalytique plus efficace [75]. 

 

Une autre voie explorée afin d‘augmenter l‘activité photocatalytique des dépôts Tiτ2 

et/ou la rendre possible sous lumière visible, réside dans la fonctionnalisation de la surface du 

photocatalyseur. Cette fonctionnalisation peut, entre autre, être effectuée via l‘utilisation d‘un 

colorant (comme par exemple la rhodamine-B ou un complexe métallique tel que H2PtCl6 

chimisorbé ou physisorbé à la surface du TiO2 [22,75,77]. Sous illumination (généralement dans 
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le domaine visible) le colorant est excité et génère un électron. Les colorants utilisés sont 

généralement capables de produire des agents réducteurs à l‘aide des électrons ainsi 

photogénérés. Cependant, en l‘absence de couplage avec le Tiτ2, les porteurs photogénérés se 

recombinent très rapidement induisant une activité photocatalytique négligeable [75]. Si le niveau 

d‘énergie d‘oxydation (potentiel rédox) du colorant sous illumination est inférieur à celui de la 

bande de conduction du TiO2, alors l‘électron sera transféré dans la bande de conduction. Ce 

couplage permet d‘initier les réactions photocatalytiques du système. L‘inconvénient majeur de 

ce type de fonctionnalisation est que les colorants employés à l‘heure actuelle se dégradent 

rapidement. De plus, ils ont tendance à être lessivés lors d‘utilisations en milieu aqueux ce qui 

conduit à une très faible durée de vie de cette augmentation de l‘activité de Tiτ2. Il est aussi 

possible de coupler un autre semi-conducteur avec le TiO2. Ce couplage produit les mêmes effets 

que ceux mentionnés précédemment dans le cas des colorants [75,78]. 

 

Un moyen de diminuer le taux de recombinaison des porteurs de charge photogénérés lors 

de leur migration vers la surface du photocatalyseur est le dépôt de particules métalliques en 

surface. Comparé au seul TiO2, les hétérostructures telles que celles comprenant un métal noble 

permettent d‘étaler la réponse photocatalytique jusqu‘à la région visible et d‘améliorer à la fois 

les propriétés de séparation et transfert de charge par combinaison de différentes structures 

électroniques [60–62]. Des nanoparticules de métal noble permettent à la fois d‘agir comme 

piège à électron, de diffuser la lumière à travers le matériau et de faciliter la formation de paires 

électron-trou dans le semi-conducteur environnant grâce au champ électrique créé par effet 

plasmon [79–88]. Si l‘efficacité de tels systèmes a été prouvé expérimentalement [85,86,89], il a 

aussi été prouvé que les régions comprises entre deux plasmons très proches (les « points 

chauds » ou « hot spots ») pouvaient présenter des améliorations de l‘effet de champ de plusieurs 

ordres de grandeur [90]. 

 

L'interface entre le métal et le semi-conducteur induit la formation d‘une diode Schottky à 

chaque interface métal/semi-conducteur. Ces diodes vont créer des champs électriques attirant les 

électrons vers le métal et repoussant les trous vers la surface libre du semi-conducteur. Ainsi, si le 

niveau de Fermi du métal est inférieur au niveau de la bande de conduction du TiO2, les électrons 

seront transférés du TiO2 aux particules métalliques [75,91–94]. Les trous seront quant à eux 
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évacués du TiO2 vers l‘électrolyte avec lequel ils seront susceptibles de réagir par réaction 

photocatalytique. Les électrons accumulés au sein du métal réagiront avec les protons ou 

l‘oxygène adsorbés à la surface du métal, permettant ainsi leur évacuation. 

 

Cette séparation spatiale des porteurs de charge permet une forte diminution du taux de 

recombinaisons électrons/trous. En conséquence, le taux des réactions photocatalytiques en est 

fortement accru, comme le rapportent de nombreux travaux réalisés sur des poudres de TiO2 

métallisé [95–98]. Ces travaux montrent que les métaux nobles sont ceux qui permettent la plus 

grande augmentation d‘activité photocatalytique. 

 

L‘utilisation de nanoparticules de métal nobles présentant un effet plasmon permet en 

plus de sensibiliser le semi-conducteur sous-jacent. En effet, ces nanoparticules peuvent absorber 

efficacement la lumière et générer des paires excitoniques dissociées à l'interface avec le semi-

conducteur, piéger des électrons et servir de sites réactionnels [99,100]. D'autres interactions 

communes avec celles des cellules solaires à colorant sont présentées plus en détail dans le la 

partie 4.3 de ce chapitre. 

 

1.5. Conclusion 

Les synthèses par hydrolyse-condensation permettent d‘obtenir des nanoparticules de 

dioxyde de titane de phase et de taille contrôlée. L‘utilisation de ligands sulfates dans des 

conditions très acides permettent en particulier la synthèse de petites particules d‘anatase, phase 

préférentiellement utilisée pour les applications photosensibles. Les propriétés de conduction 

étant fortement impactées par l‘état de surface du Tiτ2, une attention particulière doit y être 

apportée pour la plupart des applications de ce matériau. En effet, le transfert de charge est 

déterminant puisque ces nanoparticules sont particulièrement utilisées dans des applications 

photochimiques sous forme de films. L‘utilisation de nanoparticules d‘or au sein de films 

nanoparticulaires de TiO2 permet d‘améliorer la photosensibilité et la photoréactivité du Tiτ2. 

σous allons maintenant nous intéresser à la synthèse de nanoparticules d‘or. 
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2. Synthèse et propriétés des nanoparticules d’or 

Les nanoparticules d'or sont utilisées par l'homme depuis l'antiquité, où elles ont servi aux 

Romains pour teinter le verre. Ce n'est pourtant qu'en 1857 que Michael Faraday prépare le 

premier échantillon pur d'or colloïdal par réduction de tetrachlorure d'or par le phosphore et 

attribue la teinte du verre à la taille des particules d'or qu'il contient. La technologie permettant 

l'étude de ces objets a depuis bien évolué et permet une meilleure compréhension de leurs 

caractéristiques. Les propriétés des nanoparticules d'or commencent à différer de celles de l'or 

massif lorsqu'on descend à des tailles inférieures à 20 nm. A partir de telles dimensions, les 

longueurs de diffusion d'éléments physiques (phonons, électrons...) deviennent supérieures aux 

tailles des particules et entrainent un confinement quantique faisant apparaitre de nouvelles 

propriétés au matériau, telles que l'effet plasmon décrit en paragraphe 2.2. La réduction de la 

taille des nanoparticules de 20 nm à 2 nm entraine une augmentation radicale du taux d'atomes 

présents en surface de la particule, passant environ de 5 % à 60 % conduisant à une augmentation 

drastique de la réactivité de surface. Il existe de nombreuses méthodes de synthèse de 

nanoparticules d‘or, telles que la photolyse et la photocatalyse, impliquant des rayonnements UV, 

ou des méthodes top-down telles que la lithographie ou le dépôt physique en phase vapeur. Nous 

nous sommes particulièrement intéressés aux méthodes basées sur la réduction chimique d‘un sel 

d‘or en raison de la simplicité et de l‘excellent contrôle sur la morphologie des particules 

qu‘offrent ces méthodes. 

 

2.1. Synthèse par réduction chimique de nanoparticules d’or 

2.1.1. Milieu de synthèse 

La synthèse de nanoparticules en solution aqueuse a été la première méthode étudiée, dès 

le milieu du 19ième siècle, par Michael Faraday [101]. Le développement de la recherche 

concernant la formation de ces particules a subi un bond en avant avec la possibilité d‘observer 

directement les nanoparticules, grâce à l‘invention du microscope électronique en 1λ33. Les 

procédés d‘élaboration fondés sur l‘approche ascendante « bottom-up » utilisent des cations 

comme « briques » initiales pour la construction de nanoparticules métalliques. Ces cations 

seront réduits en atomes, lesquels se regrouperont pour former des nanoparticules qui pourront 
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par la suite être dispersées ou assemblées en réseaux à la surface d‘un substrat. Dans ce qui suit, 

nous allons brièvement présenter quelques-unes des méthodes couramment utilisées afin de 

former des nanoparticules à partir d‘une solution ionique de sels ou de complexes de métaux 

nobles par l‘ajout d‘un agent chimique réducteur. 

 

La synthèse de nanoparticules de métal noble peut aussi avoir lieu en solvant non aqueux. 

La synthèse en phase organique permet l‘utilisation de nombreux composés non polaires. 

Certains de ces composés présentant de longues chaînes alkyles peuvent encapsuler les 

nanoparticules et freiner de manière stérique les processus d‘agglomération des nanoparticules 

formées. L‘encapsulation de la particule est réalisable en présence d‘un alkyl-thiol et d‘un 

complexe de borane à faible pouvoir réducteur tel que le tert-butylamine borane, le triethylamine 

borane, le morpholine borane, l‘ammonium borane, etc…. L‘utilisation de réducteurs plus forts 

tels que NaBH4 ou LiBH4 pénalise le contrôle de la taille des nanoparticules. Ces réducteurs 

restent cependant parmi les plus utilisés et peuvent permettre d‘atteindre des diamètres de l‘ordre 

de 2 nm. L‘introduction séquentielle de précurseurs dans la solution permet de synthétiser de 

manière simple des nanoparticules cœur-coquille [102]. 

 

2.1.2. Influence de l’agent réducteur sur la taille et la morphologie 

L‘utilisation de citrates comme agent réducteur, tels que le citrate de sodium ou de 

magnésium, s‘est fortement développée suite aux travaux pionniers de Turkevich et al. en 1λ51 

[103]. Dans ce type de synthèse, la nucléation initialement lente, suivie par une rapide 

accélération due à une croissance autocatalytique [104] permet d‘obtenir des particules de 

2 nm [105] à 147 nm [106]. Les nanoparticules ainsi obtenues sont de forme sphérique et leur 

taille est fonction de paramètres expérimentaux tels que la température, le ratio sel 

métallique/citrate [106], la réactivité du réducteur ou l‘ordre et la cinétique d‘addition des réactifs 

[107,108]. Les particules d‘or produites par la méthode citrate sont chargées négativement, ce qui 

permet d‘améliorer la stabilité de la solution colloïdale par répulsion électrostatique. Il est alors 

possible de déstabiliser la solution par ajout d‘un sel, qui écrante les charges des particules.  
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Suite à ces travaux, de nombreux autres agents réducteurs ont été étudiés [109–112]  

parmi lesquels le tétrahydroborate de sodium (NaBH4), permettant d‘obtenir des particules de 3,5 

nm [113–116], l‘éthylène glycol (C2H6O2) [112] ou encore le phénylphosphine PPh3 permettant 

d‘obtenir de manière simple des particules de 1,5 nm (±0,4 nm) [117]. Des agents réducteurs en 

phase gazeuse, tels que le dihydrogène (H2) ou le diborane (B2H6), ont aussi été utilisés par 

bullage dans la solution [118,119]. L‘acide ascorbique en présence de grains de nucléation et 

d‘ions argent (pour améliorer le facteur de forme) permet une croissance lente, autorisant un 

meilleur contrôle de l‘anisotropie [120–122]. 

 

Ces différents agents sont plus ou moins réducteurs et leur réactivité peut être ajustée par 

l‘emploi de divers procédés, parmi lesquels le reflux [123–125], l‘électrochimie [126,127], le 

traitement ultrasonore [128,129] ou encore la photochimie [111,130,131]. 

La taille des particules et la distribution de taille varie de manière significative suivant les 

types de réducteurs employés lors des synthèses mais dépend peu du sel d‘or employé. En 

général, un réducteur fort promeut une réaction rapide et la formation de particules plus petites 

[132,133]. Cependant, une réaction plus lente peut engendrer une distribution de tailles plus 

étroite ou plus large suivant les cas. Si la réaction lente produit de nouveaux nucléis ou des 

nucléis secondaires en continu, alors une large distribution de taille sera obtenue. En revanche, si 

les conditions permettent de ne pas obtenir de nouvelle nucléation, alors la réduction lente 

entrainera une croissance limitée par la diffusion dans une solution pauvre en atomes réduits. En 

conséquence, la solution obtenue sera plutôt monodisperse. L‘influence de différents agents 

réducteurs sur la taille et la distribution en taille des nanoparticules a été étudiée notamment par 

Milligan et col. [134]. 

 

Le choix de l‘agent réducteur a aussi un impact notable sur la morphologie des 

nanoparticules obtenues dans des conditions expérimentales similaires [134]. Des particules d‘or 

sphériques sont obtenues lorsqu‘on utilise comme agent réducteur le citrate de sodium ou le 

peroxyde d‘hydrogène alors que des particules facettées sont formées avec le chlorhydrate 

d'hydroxylamine (particules cubiques avec facettes (100)) ou l‘acide citrique (feuillets fins de 

formes triangulaires avec facettes (111)). La concentration en agent réducteur et la valeur du pH 

influencent également la morphologie des nanoparticules lors de leur croissance. Les facettes 
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(111), thermodynamiquement favorisées car de plus basse énergie, sont stabilisées par 

l‘adsorption préférentielle de certaines espèces chimiques et se développent ainsi plus facilement 

à pH bas, au dépend des facettes (100). 

 

2.1.3. Contrôle de la taille et de la forme des nanoparticules par les ligands 

L‘utilisation de ligands fixés de manière sélective sur un plan cristallographique de 

nanoparticules monocristallines permet d‘obtenir des formes non sphériques. La présence des 

ligands inhibe alors la croissance dans une direction cristallographique, entraînant une croissance 

cristalline plus rapide sur les autres faces de la particule [118]. Il est par ailleurs possible de 

séparer les différentes phases de nucléations et de croissance des nanoparticules. De nombreuses 

formes originales ont été obtenues, parmi lesquelles on retrouve les nanocubes [135] et 

nanobâtonnets d‘argents obtenus par synthèse polyols [136,137], les nanobâtonnets d‘or [138–

140], les bipyramides [135,138], les étoiles [141], ou encore les particules cœur-coquille [142–

146]. 

 

Un contrôle de la distribution de taille des nanoparticules formées par réduction chimique 

nécessite de stopper la croissance de chaque particule au même point. Dans ce but, plusieurs 

approches ont été étudiées. La plus commune repose sur l‘utilisation d‘un agent encapsulant (ou 

agent couvrant), qui peut être un surfactant ou un polymère, lequel va englober la particule et 

stopper sa croissance [147]. Le contrôle de la concentration du stabilisant par rapport à celle du 

sel d‘or permet de contrôler la taille des nanoparticules synthétisée (Figure I-11). Cet agent 

encapsulant va aussi permettre d‘éviter l‘agglomération des particules en solution, soit par 

stabilisation électrostatique (formation d‘une couche de charges de surface), soit par stabilisation 

stérique (création d‘une barrière de protection empêchant le contact entre particules). Des 

encapsulants communément utilisés sont par exemple la polyvynilpirrolidone (PVP) [135,148], 

l‘alcool polyvynilique (PVA) [131] ou des alcanes-thiol [147]. Le PVP et le PVA sont 

principalement utilisés dans des solutions monophasées utilisant toutes sortes d‘éléments 

réducteurs. Les alcanes-thiols sont quant à eux majoritairement utilisés dans des solutions 

diphasiques (par exemple eau/toluène) utilisant le NaBH4 comme agent réducteur. Le choix de la 

technique (mono/polyphasique), du matériau encapsulant et de la durée de réaction déterminent 
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non seulement la taille, mais aussi la forme des nanoparticules générées. Des nanoparticules en 

forme de sphère [112,114,147], cylindre [113,120,149–151], cube [119,123,135], disque [107], 

ou autres [109,135,152,153] ont ainsi été réalisées. 

 

 
Figure I-11: Contrôle de la taille de nanoparticules d’or synthétisées par réduction d’acide tétrachloraurique 

(HAuCl 4) par du citrate de sodium par ajustement de la concentration  du stabilisant 3-mercaptopropionate 

de sodium [105]. 

 

 
Figure I-12 : Nanoparticules métalliques de forme triangulaire (a) [153], cubique (b) [119]et cylindrique (c) 

[150] synthétisées par réduction chimique en solution. 
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2.1.4. Obtention de morphologies complexes par synthèses multi-étapes 

Des méthodes d‘élaboration multi-étapes ont aussi été mises au point dans le but de mieux 

contrôler la taille, la forme et parfois la composition des nanoparticules. Parmi ces méthodes, on 

trouve la technique dite de « germination-croissance ». Celle-ci consiste à former des 

nanoparticules (germes) au cours d‘une première étape, généralement de forme sphérique, puis à 

incorporer ces particules dans une deuxième solution ionique (solution de croissance) afin de les 

faire croître pour aboutir aux particules finales. L‘ajustement de la quantité et de la forme des 

germes, du taux de sel métallique et de stabilisant permet de produire des formes variées telles 

que des nanoprismes à base triangulaire ou des particules au profil hexagonal (icosaèdres) (Figure 

I-12) [113,120,151,154,155]. Cette méthode est en particulier très employée pour la réalisation de 

nanobâtonnets, car elle permet de contrôler facilement le facteur de forme [113]. L‘incorporation 

de germes d‘un métal donné au sein d‘une solution ionique d‘un autre métal est aussi utilisée afin 

de catalyser la formation de nanoparticules dans la solution. Par exemple, des nanoparticules d‘or 

peuvent catalyser la formation de particules d‘argent [152]. Cette méthode permet aussi de 

réaliser des nanoparticules bimétalliques constituées d‘un cœur métallique enveloppé par une 

coquille d‘un deuxième métal [156]. 

 

La synthèse de nanoparticules d‘or est une technique versatile et simple à mettre en œuvre 

permettant d‘obtenir des nanoparticules d‘or avec des gammes de tailles de quelques angströms à 

plusieurs micromètres et des morphologies très variées en contrôlant les principaux paramètres 

expérimentaux tels que la nature du réducteur chimique, sa concentration et la présence de 

ligands spécifiques. 

 

2.2. Propriétés des nanoparticules d’or 

L‘uniformité de taille, la chimie de surface particulière des nanoparticules d‘or et leurs 

interactions spécifiques avec les champs électriques sont utilisées en biologie, médecine, analyse, 

nanoélectronique et électronique moléculaire. En particulier, les nanoparticules d‘or sont utilisées 

comme vecteurs pour des molécules organiques ou biologiques fonctionnelles [157]. Leurs 

propriétés et fonctionnalisations permettent de fabriquer des détecteurs ultra-sensibles à des 

molécules biologiques spécifiques, de petites molécules en phase gazeuse ou encore aux ions 
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[158]. Les nanoparticules d‘or ont aussi de nombreuses applications en physique, elles peuvent 

par exemple servir de connecteurs dans des circuits électroniques nanométriques, de 

nanotransistor monoélectronique, nano interrupteur ou grille pour nanotransistor à effet de 

champs [159]. 

 

L‘or massif est chimiquement inerte et donc considéré comme inactif en catalyse [160]. 

Cependant, il a été démontré dès 1λλ7 que sous forme de nanoparticules, l‘or montre des 

capacités catalytiques exceptionnelles [161]. Ces nanoparticules sont par exemple extrêmement 

réactives pour l‘oxydation du monoxyde de carbone lorsqu‘elles sont déposées sur des oxydes 

partiellement réactifs tels que le MnO2, NiO ou Fe2O3 et dans une moindre mesure Al2O3 [162] et 

TiO2 anatase [163,164].  

Outre les propriétés dues à leur réactivité, les nanoparticules de métal noble présentent 

des propriétés optiques particulièrement intéressantes dues à l‘existence de plasmons de surface 

localisés aux abords de la particule. 

 

Le plasmon est une quasiparticule quantifiant l‘oscillation d‘un plasma d‘électrons non 

localisés dans un matériau. Les électrons de conduction des métaux se déplacent dans un 

mouvement aléatoire. La présence d‘un champ électrique peut créer une oscillation cohérente de 

ce nuage électronique par les forces de Lorentz. L‘onde électromagnétique ne pouvant pas se 

propager au sein du métal, l‘effet est confiné à la surface du métal (effet de peau). Le 

déplacement des électrons crée un déséquilibre des charges autour des noyaux ioniques du 

matériau, qui constitue une force de rappel pour ramener le nuage électronique à son état stable. 

Sans dissipation de l‘énergie mécanique, le plasma d‘électrons se met en oscillation autour de son 

état d‘équilibre, ce qui induit un champ électrique de chaque côté de l‘interface du métal (Figure 

I-13) [173]. Pour certaines fréquences dites de résonance plasmonique, l‘onde électrique 

incidente entre en résonance avec l‘oscillation naturelle des électrons. Cette fréquence de 

résonance est dépendante de nombreux paramètres dont la composition, la taille et la forme de la 

particule mais ne se situe dans le visible que pour certains métaux nobles et le cuivre [165–169]. 

Ces oscillations à l'interface créent une structure résonnante avec une forme de champ très 

spécifique: ils décroissent très rapidement avec la distance par rapport à l'interface, et ce, vers 
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l'extérieur comme vers l'intérieur de la particule [169]. La durée de vie de la résonance 

plasmonique ne dépend que peu de la taille du système mis en résonance et est de l‘ordre de 4 fs 

[170]. 

 

Le confinement de l‘oscillation électronique dans des particules nanométriques permet de 

localiser le plasmon de surface. Il est à noter qu‘en dessous de la taille correspondant à la 

transition métal/isolant, ou dans le cas inverse lorsque le métal devient massif, la résonance 

plasmonique de surface disparaît [98,171,172].  

 

 
Figure I-13 : Haut : Schéma de l’oscillation plasmonique montrant l’oscillation du nuage électronique. Bas : 

Lignes de champs du vecteur de Poynting indiquant l’intensité (densité des lignes) et la direction de 

propagation d’un rayonnement incident depuis la gauche de l’image autour d’une sphère avec (gauche) et 

sans (droite) résonance avec le champ incident [173]. 

 

A des fréquences proches de la résonance plasmonique de surface, la lumière incidente se 

couple fortement avec les charges de surface induites, formant un polariton de surface, entraînant 

une très grande diffusion et absorption par les particules métalliques [174]. Ces ondes 

électromagnétiques circulent le long de l‘interface entre le métal et son environnement 

diélectrique. A des fréquences proches de la fréquence de résonance du plasmon, ces ondes 

évanescentes sont confinées autour de l‘interface à des dimensions bien inférieures à la longueur 

d‘onde. L‘excitation de ces polaritons n‘est possible que dans un domaine spectral très étroit, 
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déterminé par le métal constituant la nanoparticule, sa taille, sa forme et la constante diélectrique 

de son environnement. 

 

Le champ électrique créé par le plasmon est de très courte portée (Figure I-14). 

L‘absorption optique d‘une nanoparticule d‘or recouverte par 1 nm de ligand PVP a été simulée 

par la méthode des éléments finis par Xu et col. [175]. L‘absorption optique A(r) est définie ici 

comme la moyenne de l‘absorption d‘une sphère creuse de diamètre r et d‘épaisseur Δr = 1 nm et 

normalisée par le volume de la sphère creuse V(r). Elle a été calculée comme : 

  
)(

)(Im
2

1

)(

2

0

rV

dVrE

rA V
 




 

où ε est la permittivité diélectrique complexe, E le champ électrique, ω la fréquence 

angulaire, ε0 la permittivité du vide, r0 le rayon de la particule, r le rayon de la sphère intégrée et 

V(r) le volume de la sphère intégrée. Pour de petites longueurs d‘ondes, la partie réelle de la 

permittivité intrinsèque de l‘or tend vers zéro ou vers des valeurs positives et rend l‘or très 

absorbant [176]. 

 

 
Figure I-14: Intensité normalisée du champ électrique créé par une nanoparticule d’or enrobée de PVP en 

présence d’une onde plane incidente de longueur d’onde 600 nm [175]. 

 

L‘absorption de la lumière par une nanoparticule d‘or et la formation d‘un plasmon peut 

conduire à une désexcitation selon différents scénarios. La désexcitation non radiative à partir 
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d‘un état excité intervient à partir des mécanismes conjoints de diffusion électron-électron (<1 ps) 

[177], dispersion électron-phonon (1-3 ps) [177] puis de relaxation phonon-phonon (>50 ps) 

[178]. La diffusion électron-électron peut être vue comme un phénomène en cascade de 

thermalisations internes entre deux électrons (10 fs) [177]. La relaxation électron-phonon est plus 

longue, mais débute conjointement avec la diffusion électron-électron. cette relaxation électron-

phonon est aussi rapide pour une nanoparticule d‘or isolée que pour de l‘or massif.  

 

Plusieurs paramètres peuvent impacter l‘absorption plasmonique, en particulier 

l‘environnement diélectrique des particules métalliques [81,179], ainsi que la taille [176,180,181] 

et la forme de celles-ci [81,135,152,179]. Il est possible de modéliser l‘impact de ces paramètres 

sur l‘intensité et la répartition du champ proche créé [167]. Plus les particules sont petites et plus 

la constante diélectrique de l‘environnement de la particule est faible, plus le l‘absorption 

plasmonique est décalée vers les petites longueurs d‘ondes. L‘impact de la taille des particules 

sur leur spectre d‘absorption est présenté  Figure I-15. 

 

 
Figure I-15: Spectres d'absorption de nanoparticules d’or  de 9 nm, 22 nm, 48 nm et 99 nm de diamètre 

dispersées dans l’eau. Les intensités ont été normalisées par les maximums d’absorption situés respectivement 

à 517 nm, 521 nm, 533 nm et 575 nm [183]. 

 

La section efficace d‘extinction des nanoparticules, composée de l‘absorption et de la 

diffusion, est décrite par la théorie de Mie [182] comme la somme des influences des oscillations 
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multipolaires électriques et magnétiques. Pour des longueurs d‘onde grandes devant le diamètre 

des nanoparticules absorbantes, la théorie de Mie prévoie que seule l‘absorption dipolaire 

contribue à la section efficace d‘extinction des particules ıext. La théorie de Mie se réduit alors à 

une solution dite quasi-statique [183]: 
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où V est le volume de la particule sphérique, c la vitesse de la lumière, ω la fréquence 

angulaire du rayonnement incident et εm est la constante diélectrique du milieu. ε1(ω) et ε2(ω) 

sont alors respectivement les parties réelle et imaginaire de la fonction diélectrique du matériau.  

Expérimentalement, une importante dépendance de la largeur et de la position du pic de 

l‘absorption plasmonique en fonction de la taille des particules implique que la fonction 

diélectrique des particules plasmoniques dépend de leur taille [184,185]. Il en résulte que  les 

sections efficaces d‘absorption et de diffusion dépendent elles aussi de la taille des nanoparticules 

[186]. 

 

La dépendance de la constante diélectrique à la taille de la nanoparticule intervient 

lorsque le diamètre de la particule devient plus petit que le libre parcours moyen des électrons de 

conductions au sein de cette particule. Cet effet de confinement entraîne une dépendance en 1/R 

de la largeur du pic plasmonique, en accord avec les observations expérimentales [187–189]. 

 

Lorsque les nanoparticules plasmoniques ont une taille supérieure à (approximativement) 

25 nm [184], la section efficace d‘absorption dépend aussi des modes multipolaires d‘ordre plus 

élevés. Le spectre d‘absorption est alors dominé par des absorptions quadrupolaires ou 

octopolaires et par la diffusion [190]. Ces modes dépendant de la taille de la particule, le pic 

d‘absorption plasmonique est décalé vers les plus grandes longueurs d‘ondes et sa largeur 

augmente lorsque la taille de la particule augmente. L‘exctinction due au plasmon correspond 

alors à la superposition de toutes les oscillations multipolaires de différentes énergies. 

L‘excitation de ces modes d‘ordre plus élevé est expliquée par la polarisation inhomogène des 

nanoparticules par le champ électrique du rayonnement incident, en raison de la taille comparable 

de la particule et de la longueur d‘onde. L‘élargissement du pic plasmonique est généralement 
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attribué à des effets de retard, bien que des interactions entre les modes multipolaires puissent 

aussi expliquer des modifications de phase du mouvement des électrons [186,191,192]. 

 

Tandis que la section efficace de l‘absorption dépend du rayon au cube, la section efficace 

de la diffusion dépend de la valeur du rayon de la particule à la puissance six. Ces deux 

contributions sont équivalentes pour une nanoparticule d‘or de rayon de 25 nm, alors que la 

section efficace de diffusion d‘une particule atteint un maximum pour un rayon de 36 nm. Par 

conséquent, utiliser de « grosses » nanoparticules ou des particules submicroniques permet de 

privilégier la diffusion par rapport à l‘absorption. Par exemple, une particule d‘argent de 150 nm 

de diamètre dans l‘air réémet 95 % des radiations reçues [193]. Cependant, pour des particules 

d‘un rayon supérieur à 36 nm, la variation de phase le long de la surface de la particule est trop 

importante et entraîne une diminution de l‘intensité du polariton, et donc de la section efficace 

[176]. Alors que pour des valeurs légèrement supérieures à la valeur de la résonance les 

interférences entre le champ lumineux et le champ diffusé sont constructives [176], pour des 

longueurs d‘ondes légèrement inférieures les interférences destructives entraînent un 

affaiblissement du champ électrique [194,195]. 

 

Des particules de forme allongée (par exemple cylindrique) auront deux résonnances 

plasmoniques de surface. La première correspond aux oscillations le long du petit axe 

(oscillations transverses) et sera équivalente à la vibration d‘une sphère de même dimension. La 

deuxième résonnance plasmonique de surface est due aux oscillations le long du grand axe 

(oscillations longitudinales). Cette deuxième résonnance plasmonique de surface se traduit par 

une absorption optique plus intense et située à une longueur d‘onde supérieure par rapport à la 

résonnance plasmonique de surface précédente. La longueur d‘onde correspondant à cette 

deuxième résonnance plasmonique de surface sera d‘autant plus grande que le facteur de forme 

des particules (rapport entre les longueurs du grand et du petit axe) sera important [107,196,197].  

 

Comme le montre la Figure I-16, lorsque deux particules se touchent à travers une surface 

plane, les charges se trouvant de chaque côté du gap interparticulaire se neutralisent et la réponse 

dipolaire est décalée vers le bleu en raison des modes d‘ordre plus élevés apparaissant. Lorsque 

les nanoparticules se touchent en un seul point, la réponse dipolaire est décalée vers le rouge, 
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comme montré numériquement [198] et expérimentalement [199]. Les charges sont alors 

drastiquement réorganisées mais pas neutralisées. 

Lorsque deux nanostructures plasmoniques ou plus sont proches, il existe une possibilité 

d‘interaction entre les modes individuels les nanostructures pour former de nouveaux modes 

hybrides [200].   

 
Figure I-16 : Distorsion de la distribution des charges surfaciques lorsque deux nanoparticules métalliques 

sont jointes par une surface plane ou par un contact ponctuel [190]. 

 

Diverses études théoriques ont été faites dans le cas de deux [201] ou plusieurs particules 

[202–208] et ont montré une dépendance entre la distance des particules résonantes et leur 

absorption. Il en résulte que plus la distance moyenne entre les nanoparticules diminue, plus 

l‘absorption du plasmon sera décalée vers le bleu. Lorsque deux particules sont à des distances 

inférieures à leur diamètre, le champ proche entre ces deux particules est intensifié [209]. Le 

champ le plus élevé pour des particules de 40 à 150 nm a été observé lorsque les particules sont 

seulement distantes de 2 à 10 nm. Lorsque la densité de particules augmente, un plus grand 

nombre de particules sont electromagnétiquement liées à des nanoparticules adjacentes [209]. 

 

La lumière se propageant dans le plan de plusieurs nanoparticules peut également subir 

des diffusions multiples. Une résonance géométrique intervient lorsque la longueur d‘onde de la 

lumière incidente est du même ordre de grandeur que la périodicité du réseau qui, quand elle 

intervient dans la même gamme spectrale que l‘effet plasmon, peut entraîner une forte 

modification de l‘extinction optique [210]. 
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Les expériences menées dans le but de confirmer l‘existence de bandes de diffractions fines dues 

à la présence de couplage dans un réseau de nanoparticules ont montré l‘importance de 

l‘homogénéité du milieu, de l‘angle d‘incidence de la lumière et de la régularité du réseau [211–

215]. L‘influence de l‘espacement entre les particules métalliques ainsi que son optimisation pour 

augmenter l‘impact des plasmons sur une cellule solaire sous-jacente a été étudié par Rockstuhl 

et col. [176]. Leur étude de bandes d‘argent positionnées à la surface d‘une cellule de silicium en 

couche mince a montré qu‘un maximum d‘absorption est atteint pour un compromis entre des 

particules suffisamment proches pour obtenir un taux de couverture idéal, et suffisamment 

éloignées pour éviter l‘apparition d‘un couplage entre les plasmons. Ce couplage entraîne en effet 

un élargissement de la résonance plasmonique et un amortissement dû à l‘accroissement des 

pertes non radiatives [210]. 

Les nanoparticules d‘or plasmoniques captent ou diffusent efficacement la lumière. Ces deux 

propriétés peuvent être exploitées pour améliorer l‘efficacité de dispositifs photosensibles. La 

taille des nanoparticules d‘or présentant une absorption plasmonique influe sur leur section 

efficace d‘absorption et de diffusion de la lumière incidente. Le champ électrique intense créé par 

le plasmon est de plus susceptible d‘influencer l‘environnement immédiat de la particule d‘or. 

 

2.3. Conclusion 

La synthèse par réduction chimique d‘un sel d‘or en solution aqueuse ou organique 

permet d‘obtenir des nanoparticules d‘or de taille et forme contrôlée. En particulier la nature du 

réducteur, sa concentration ainsi que les stabilisants éventuellement présents en solution 

permettent de contrôler de manière très fine la taille, distribution de taille et morphologie des 

particules synthétisées.  

En quelques années, la plasmonique s‘est étendu depuis un secteur réservé aux études 

fondamentales jusqu‘à un domaine ayant démontré son potentiel pour de nombreuses applications 

optiques, analytiques, électroniques ou encore médicales. Les propriétés plasmoniques des 

nanoparticules d‘or peuvent être modifiées pendant la synthèse en faisant varier leur taille ou leur 

forme, mais aussi en faisant varier leur environnement. Leurs interactions avec la lumière rendent 

leur utilisation intéressante dans de nombreuses applications. L‘utilisation de l‘absorption, de la 
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diffusion et des champs de haute intensité des nanoparticules plasmoniques peut par ailleurs 

permettre l‘amélioration de dispositifs photosensibles. Dans ce cadre, les nanoparticules d‘or 

peuvent être utilisées conjointement au TiO2 au sein de films nanoparticulaires comme nous 

l‘avons effectué dans le cadre de ces travaux.  

Nous allons maintenant nous intéresser aux méthodes de réalisation de ces films 

nanoparticulaires. 

 

3. Formation de nanostructures à base de nanoparticules 

Les nanoparticules sont rarement utilisées isolées dans le cadre de leurs applications. 

Celles-ci sont stabilisées par des tensioactifs, des polyions, ou des matrices et bien souvent 

s'agglomèrent. Le dépôt ou le transfert de nanoparticules sur un support solide résulte en la 

formation d'un film nanostructuré dont l'épaisseur, la densité et l'orientation des nanoparticules 

peuvent être contrôlées par diverses méthodes. 

L‘utilisation de nanoparticules lors de la préparation d‘un film permet de modifier 

certaines propriétés par rapport à un matériau massif. Ceci se traduit par une modification de la 

conductivité électronique, de l‘absorption optique, de la tenue mécanique ou encore des 

températures de transition de phase ou de transition magnétique. Certaines propriétés, telles que 

la sélectivité catalytique ou le stockage de gaz et l‘échange d‘ion sont apportées par la porosité au 

sein du film. 

 

Il est possible de considérer les nanoparticules telles que des macromolécules lors de 

l'assemblage de nanostructures. Les particules peuvent être liées par des interactions 

électrostatiques ou des liens covalents dans des hétérostructures supramoléculaires, des 

organisations bidimensionnelles ou des réseaux tridimensionnels. Les techniques développées 

sont nombreuses et adaptables à un grand nombre de précurseurs nanoparticulaires. 

 

3.1. Techniques d’auto-assemblage 

L'idée clé de ces techniques est que la structure finale de ces procédés est à l'équilibre 

thermodynamique ou proche de celui-ci. Elle tend donc à se former spontanément et à présenter 
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peu de défauts. Un avantage des techniques d‘auto-assemblage est la possibilité de préparer des 

structures avec des pas de réseau de l‘ordre du nanomètre, bien inférieure aux limites de 

définition latérale atteignables par lithographie. De plus, l'auto-assemblage donne un moyen de 

former des structures à plus haut degré d'ordre que ce qui peut être atteint avec des techniques 

ascendantes ne faisant pas partie de cette catégorie. Cet ordre sera d'autant plus important que les 

unités élémentaires de la structure sont identiques entre elles, que les substrats et milieu sont 

homogènes et que l‘on donne le temps au système de s'auto-organiser. Cet ensemble de 

techniques présente aussi de nombreux avantages intrinsèques.  

Certains procédés d‘auto-assemblage se retrouvent fréquemment dans la littérature : 

l'autoassemblage de nanocouches alternatives de charges opposées de polyélectrolytes et de 

nanoparticules, la dispersion de nanoparticules stabilisées par du surfactant et leur transfert sur un 

substrat solide par la méthode de Langmuir-Blodgett ou encore la sédimentation dans le champ 

gravitationnel. Le fait que les particules puissent être préparées avant le dépôt permet d'en 

contrôler plus facilement la morphologie, la composition et les propriétés physiques.  

 

Une grande variété d‘interactions entre les unités élémentaires et le substrat ainsi qu'entre 

les unités élémentaires elles-mêmes ont été utilisées comme forces motrices à la formation de 

structures auto-assemblées. Les assemblages moléculaires, par exemple, impliquent souvent des 

interactions non covalentes telles que les forces de Van Der Walls, interactions électrostatiques 

ou hydrophobes, liaisons hydrogène ou de coordination. L'assemblage de mesostructures ou 

macrostructures formées de nanoparticules peuvent de plus impliquer d'autres forces telles que la 

gravité [216,217], les champs électromagnétiques [218,219] les forces de cisaillement [220], la 

capillarité [221,222] et l'entropie [223]. 

 

Une des stratégies des plus communes pour les auto-assemblages 2D de nanoparticules 

est d'utiliser les forces de capillarité latérales. L'origine de ces forces de capillarité est la 

déformation de la surface d'un liquide, qui serait considérée comme plate en absence de 

nanoparticules ou de substrat. La magnitude de l‘interaction capillaire entre deux particules 

colloïdales est directement proportionnelle à la déformation interfaciale créée par les 

nanoparticules et peut atteindre 26 MPa [224]. La force capillaire entre deux nanoparticules 

adjacentes flottant sur la surface air-liquide tend à attirer des particules aux propriétés de 
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mouillage identiques et à former une couche uniforme à l'interface. Ce film peut par la suite être 

transféré sur des substrats solides (technique de Langmuir-Blodgett). La qualité des films 

flottants peut être ajustée finement en contrôlant la taille des particules, le nombre de particules, 

leurs propriétés de surface et leur charge ainsi que les propriétés du substrat sous-jacent 

[222,225]. La stratégie utilisant des particules partiellement immergées implique qu'elles soient 

en contact avec le substrat sous-jacent. La déformation du film liquide dépend des propriétés de 

mouillage des nanoparticules. Un mouillage très faible de la solution colloïdale ou du substrat par 

le liquide ou une répulsion électrostatique entre le substrat et les particules sont des barrières à 

l'obtention d'un film uniforme et doivent être évités. Le mouillage peut être amélioré en ajoutant 

des tensioactifs à la solution colloïdale ou encore en déposant une couche intermédiaire de 

tensioactif sur le substrat, avant dépôt des nanoparticules [226]. Ces techniques permettent 

d'obtenir des structures denses [227–229] et peuvent aussi permettre de former des structures en 

trois dimensions [230]. 

 

Lorsque deux particules sont de taille égale et ne sont pas en contact, les forces capillaires 

peuvent être simplifiées sous les équations suivantes [231] : 

  LK l
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

 
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F  

pour les forces de flottaison 

 

  LK l
2RF   

pour les forces d'immersion 

 

où ı est la tension interfaciale entre le liquide et l'air, R est le rayon des particules, K1(L) 

est la fonction de Bessel modifiée au premier ordre et L est la distance inter-particules. Ces deux 

forces ont la même dépendance vis-à-vis de la distance interparticulaire mais des dépendances 

très différentes vis-à-vis du rayon des particules et de la tension interfaciale. En pratique, la force 

de flottaison devient négligeable pour des particules d'un diamètre inférieur à 10 nm.  

 

D'après la théorie de Hamaker, la force électrostatique d'attraction entre deux sphères est 

fonction de la distance de séparation entre les sphères [232]. A une grande valeur de séparation 
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D, le potentiel d'attraction V est proportionnel à D-6, alors qu'à de faibles distances V est 

proportionnel à D-1. Pour que l'autoassemblage soit possible, il faut que V soit comparable à 

l'agitation thermique kT. Si V<<kT alors l'assemblage n'est pas plus stable que l'état dispersé, il 

ne peut donc pas avoir lieu. Si V>>kT alors les particules s'agrègent rapidement et n'ont pas la 

possibilité de s'auto-organiser. Une auto-organisation lente et une faible distribution des tailles de 

nanoparticules favorisent un ordre à longue distance [233,234]. La chimie de surface, la charge 

des particules, la présence de surfactants et la nature des nanoparticules jouent aussi des rôles 

importants [235]. Par exemple, les semi-conducteurs sont caractérisés par une attraction 

interparticulaire moindre que celle des métaux. Une distribution de tailles très étroite est 

nécessaire pour obtenir un réseau ordonné de nanoparticules semi-conductrices [236]. Collier et 

col [235] ont inventorié de nombreuses nanostructures formées à partir de solutions colloïdales de 

nanoparticules. Ces structures peuvent présenter des arrangements cubiques centrés, cubique 

faces centrées [237] ou encore hexagonaux compacts [238]. 

 

Les procédés permettant un contrôle intéressant de l‘organisation des films formés sont la 

plupart du temps les plus fastidieux. Ainsi, la mise en forme de films plusieurs dizaines de fois 

plus larges que leur unité de base peut nécessiter autant de réitération de la procédure de dépôt de 

monocouche. Au contraire, les techniques d‘enduction sont très utilisées dans l‘industrie pour 

leur capacité à former des films épais en un minimum d‘étapes. 

 

3.2. Techniques d’enduction 

En dehors de l‘auto-assemblage, la méthode générale la plus simple (et la plus utilisée) 

pour réaliser un film de nanoparticules est de déposer une dispersion colloïdale de nanoparticules 

sur un substrat puis d'évaporer le fluide dispersant. Cette méthode peut être pratiquée avec tout 

type de nanoparticules, que ce soient des oxydes, des métaux ou des polymères. Elle est à 

l'origine de plusieurs techniques telles que l‘enduction centrifuge (spin coating), l‘enduction par 

lame (doctor blade), la sérigraphie (screen printing) ou encore le trempage-retrait (dip-coating). 

En contrôlant les conditions de préparation des solutions colloïdales, il est possible d'ajuster les 

propriétés des films façonnés. Ceux-ci peuvent être monocouches, multicouches, d‘une épaisseur 

de quelques nanomètres à plusieurs millimètres. Les solutions colloïdales de nanoparticules pour 
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les matériaux les plus répandus, tel que l'or ou la silice ou préparées à dessein sont 

commercialisées avec différentes tailles de particules. De nombreuses synthèses en solution par 

hydrolyse s'associent très bien à ce procédé. Il est aussi possible de disperser des nanoparticules 

synthétisées hors solution par l'utilisation de tensioactifs. Les tensioactifs pourront être éliminés 

du film par dégradation thermique ou chimique lors d'un traitement postérieur à la formation du 

film.  

 

Le contrôle de la concentration en matière sèche permet de contrôler facilement 

l'épaisseur des films. La formulation de la solution colloïdale est essentielle. La vitesse de 

séchage du film peut être contrôlée en augmentant la portion de solvant présent dans l'atmosphère 

de séchage ou en jouant sur la température. Le contrôle de la viscosité peut quant à lui se faire par 

la modulation de la concentration en particules, mais aussi en épaississants (éthyl-cellulose, 

polyéthylène glycol...). Une viscosité plus importante permet entre autres d'obtenir des films plus 

épais, plus adhérents et plus homogènes en faisant obstacle à la sédimentation. Une vitesse de 

séchage trop lente ou une dispersion trop fluide peuvent permettre la réorganisation du film et 

une possible ségrégation de phases. La relaxation des contraintes dues à l'enduction et à la 

rétractation du film lors de son séchage peut conduire à la formation de fissures au sein du film. 

Ces contraintes seront d'autant plus importantes que le film est épais et présente peu de défauts, 

que la solution est visqueuse, que le pourcentage de matière sèche est faible ou que le film est 

rigide et fragile. On peut rajouter à ces causes possibles de fissuration une vitesse d'évaporation 

élevée (solvant volatil ou température élevée ou atmosphère de séchage non saturée). Enfin, la 

dégradation thermique ou la dissolution d'agents structurants peut permettre de former des 

porosités de nombre, volume, forme et conformation désirés. 

 

Les techniques d‘enduction par lame ou sérigraphie reposent sur l'enduction d'une 

solution de nanoparticules sur un substrat par le passage d'une lame. Dans le premier cas, le 

substrat est mobile et le substrat se déplace sous la lame, ce qui est très adapté aux grandes 

surfaces d'enduction, un procédé en continu ou des substrats flexibles. Dans le second cas, la 

lame étale la dispersion sur une surface présentant un masque dont l'épaisseur et la forme 

déterminent l'épaisseur et la forme du film déposé. Ces techniques permettent d'obtenir 

facilement des films d'épaisseur micrométrique à millimétrique. Parmi les paramètres clés 
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contrôlant les propriétés physico-chimiques des films déposés on peut citer par exemple la 

composition de la pâte d'enduction (pourcentage de matière sèche, viscosité, adhérence au 

substrat, tension de surface, vitesse d'évaporation du solvant), l'épaisseur du dépôt, la vitesse 

d'enduction, la hauteur de la lame, l‘atmosphère et température de séchage du film. La hauteur de 

passage de la lame peut être ajustée pour déposer un film plus ou moins épais. La vitesse de 

passage, de la lame conditionne la qualité du film. Si la solution utilisée est trop fluide ou la 

vitesse de la lame et le séchage du film sont trop lents, le film s'étalera après passage de la lame 

et la hauteur du dépôt ne sera pas contrôlée. A contrario, une solution trop visqueuse ou un 

passage de lame trop rapide pourra emporter le fluide et empêcher l'homogénéisation du liquide 

ou encore provoquer l'épaississement non contrôlé du film juste après le passage de la lame, 

lorsque les contraintes sont relâchées.  

 

Une couche mince peut être déposée à partir d‘une solution sol-gel par trempage-retrait. 

Ce processus d‘apparence simple est pourtant dépendant des dynamiques d‘évaporation, 

d‘écoulement visqueux, de capillarité et de formation de gradients de concentration. Il reste 

cependant facile à mettre en œuvre et présente une bonne reproductibilité. Faustini et col. ont 

proposé un modèle semi-expérimental en se basant sur de nombreuses solutions et en modifiant 

des paramètres tels que la température et la vitesse de retrait. Leurs conclusions montrent 

l‘existence de deux régimes de formation du film dits de capillarité (à faible vitesse) et de 

drainage (à haute vitesse) [239]. 

 

L‘enduction centrifuge utilise l'effet centrifuge pour étaler une dispersion sur un substrat 

plan. Une petite quantité de fluide est déposée au centre du substrat immobile ou tournant à faible 

vitesse. Celui-ci subit alors une rotation à grande vitesse (typiquement 10 à 100 tours/s) qui 

disperse le fluide de manière homogène à la surface du substrat puis éjecte la matière en excès. 

Le film formé est d'autant plus fin que la vitesse de rotation est élevée, que la rotation est 

prolongée avant séchage ou que la dispersion est fluide. Cette technique est particulièrement 

adaptée à la fabrication discontinue de films d'épaisseur nanométriques à micrométrique. 

 

Ces méthodes de préparations permettent de contrôler à des degrés différents 

l‘organisation des nanoparticules entre elles. Les nanostructures formées à partir de 
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nanoparticules présentent des caractéristiques intrinsèques telles que leurs dimensions, leur 

cohésion ou encore leur porosité inter-particulaire. D‘autres caractéristiques telles que la 

propension à catalyser des réactions sont dues aux propriétés de leurs constituants. Enfin, de 

nouvelles propriétés n‘existant pas lorsque les particules sont isolées sont dues aux synergies 

entre les nanoparticules. Des nanoparticules plasmoniques placées suffisament proche les unes 

par rapport aux autres peuvent engendrer un couplage plasmonique introduit précédemment 

engendrant un accroissement local du champ électrique et une modification de l‘absorption 

lumineuse par les particules [240]. Le couplage entre particules semi-conductrices peut intervenir 

à travers le recouvrement de leurs fonctions d‘onde [241] ou à travers des interactions dipôle-

dipôle (transfert d'énergie par résonance de type Förster) [242] et peut engendrer un décalage de 

l‘absorption et de la photoluminescence vers les basses énergies et un quenching de la 

photoluminescence. Les interactions dipolaires entre particules magnétiques peuvent ralentir leur 

relaxation magnétique, accroitre leur température de blocage et changer la forme de leur courbe 

d‘hystérèse [243][244]. 

 

3.3. Conclusion 

Comme nous l‘avons vu, il existe de grands principes tels que l‘utilisation des forces 

capillaires, des forces de Van der Walls, électrostatiques ou hydrophobes sur lesquels s‘appuient 

la majorité des méthodes de préparations des films. Tandis que les méthodes d‘auto-assemblage 

permettent un contrôle fin de la nanostructure, pour peu que les constituants du film soient 

homogènes, mais sont généralement limitées à des films d‘épaisseur nanométrique en raison de 

l‘augmentation drastique du temps de dépôt avec l‘épaisseur du film, les méthodes d‘enduction 

permettent de déposer efficacement des films d‘épaisseur nanométrique à millimétrique. La 

méthode de centrifugation présentée par la suite, basée sur la centrifugation d‘une dispersion de 

particules vers un substrat, apparait comme intermédiaire entre ces deux approches et a été 

utilisée ici avec comme objectif la mise en forme de films micrométriques d‘anode de cellules 

solaires à colorant.  

σous allons maintenant présenter ce qu‘est une cellule solaire à colorant ainsi que l‘intérêt 

potentiel de l‘utilisation de nanoparticules d‘or au sein d‘un tel dispositif. 
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4. Cellules photovoltaïques et application de l’effet plasmonique aux cellules 

solaires à colorant 

4.1. L’énergie photovoltaïque, de la première à la troisième génération 

L‘énergie photovoltaïque a le potentiel pour contribuer grandement aux solutions des  

problèmes du changement climatique et de l'augmentation des prix des ressources fossiles 

accompagnant le déclin des stocks disponibles. Les avancées technologiques, les préoccupations 

climatiques et de sécurité d'approvisionnement, de meilleures compréhension des analyses 

comparatives vis-à-vis d'autres énergies et les économies d'échelle ont récemment dopé le 

déploiement du photovoltaïque dans le monde, qui s'est accru de 54 % en 2012 et représente 10 

fois le déploiement de 2007 [245]. Ceci a aussi été possible grâce à une plus grande compétition 

entre les grandes compagnies qui ont fait chuter leurs marges et le prix de leurs modules 

photovoltaïques, passés de 4 $/W en 2008 à 2 $/W en 2009 et même 0,85 $/W en 2012. La 

technologie photovoltaïque est déjà devenue économiquement avantageuse par rapport aux autres 

sources de production électrique dans une grand nombre de pays et pourrait devenir 

concurrentielle dans l'ensemble de l'Europe d'ici 2020 [245].  

 

Le concept de conversion de la lumière en électricité a été introduit avec la découverte de 

l'effet photovoltaïque par Edmond Becquerel en 1839 [246]. La première démonstration de 

viabilité commerciale d'un tel système ne s'est pourtant faite que cent ans plus tard, avec 

l'invention de la première cellule de silicium cristallin par les laboratoires Bells en 1954 [247]. 

Cette première cellule présentait un rendement de 4 %. Depuis, les recherches ont développé, et 

les sociétés commercialisé, des cellules solaires de rendements croissants ou coûts de fabrications 

moindres. Des structures multijonctions sont utilisées en 1960 dans le but d'absorber une plus 

grande partie du spectre solaire [248]. Des semi-conducteurs plus complexes tels que CuInSe2 

sont proposés comme matériau actif pour la première fois en 1974 [249]. Il a été observé que la 

dilution d'hydrogène dans le silicone amorphe forme un réseau semi-ordonné appelé 

protocristallin, bien plus stable que le silicium amorphe face au rayonnement solaire [250]. A la 

fin du siècle dernier, les cellules solaires à base de silicium ont atteint une efficacité de 25 % 

[251], proche de la limite théorique d'environ 30 % pour une cellule à simple jonction sous un 

éclairement solaire standard [252]. De telles cellules à haute efficacité ont malheureusement un 
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coût prohibitif pour leur production de masse. C'est pourquoi la plupart des modules 

photovoltaïques commercialisés présentent des efficacités comprises entre 14 et 17 %. 

 

La raison principale pour laquelle une cellule à simple jonction est limitée à 25 % est 

qu'elle n'absorbe pas une fraction significative (environ 20 %) de photon d'énergie inférieure à sa 

bande de conduction. D'un autre côté, les photons de trop haute énergie sont perdus par 

thermalisation par les phonons des porteurs de charge de haute énergie dans la bande de 

conduction.  La bande interdite optimale d'un semi-conducteur se situe alors entre 1,35 eV et 

1,45 eV [253].  

 

Malgré sa domination du marché, le silicium n'est pas le matériau semi-conducteur idéal 

pour la conversion photovoltaïque. Le gap indirect du silicium rend son absorption optique 

inefficace comparé à un matériau à gap direct. Alors que le silicium a besoin d'une épaisseur de 

125 mm pour absorber 90 % des photons de plus forte énergie que sa bande interdite, le GaAs n'a 

besoin que de 0,9 mm [254]. Ce qui rend le silicium si concurrentiel est son abondance, en faisant 

le second élément le plus abondant dans la croûte terrestre. Ceci a aussi contribué à son étude 

scientifique et technologique et au développement d‘une industrie du silicium cristallin antérieure 

au développement du photovoltaïque. Bien qu'étant abondant, ce matériau nécessite une certaine 

pureté avant d'être utile aux applications solaires [255]. Ce niveau de pureté étant inférieur au 

niveau de pureté requis en électronique, le photovoltaïque a pu profiter des rejets et matériaux de 

recyclage de cette première industrie. Cet état de fait continue d'exister, bien que des 

investissements significatifs soient maintenant réalisés pour purifier le silicium à destination de 

l'industrie solaire [256]. 

 

Actuellement, 90 % des cellules solaires sur le marché sont basées sur la technologie 

silicium monocristallin [257], avec une épaisseur comprise entre 200 et 300 µm (technologie de 

première génération). Environ 20 % du coût d‘un module photovoltaïque de ce type est dû au 

coût du wafer de silicium nécessaire à sa fabrication (jusqu'à 40 % lors du pic de 2008) [245]. 

Ceci a entraîné ces quinzes dernières années un très fort intérêt pour la recherche sur les 

panneaux photovoltaïques en couches minces dites technologies de seconde génération, comptant 

pour 5 à 6 % du marché du photovoltaïque en 2008. Cette technologie, dans le cadre de la 
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technologie silicium, implique l‘utilisation de dépôts de silicium, CdTe, CdS ou encore 

Cu(In,Ga)Se2 [258–260] de 1 à 5 µm [261] sur des substrats bons marchés en verre, polymère ou 

acier inoxydable pour diminuer le coût de la cellule, au détriment de son efficacité qui descend 

généralement en dessous de 10 % [261,262] à quelques exceptions près (où l‘efficacité peut 

atteindre jusqu‘à 20 %) [258,259,263]. Cette diminution a d'une part pour cause les pertes par 

recombinaison engendrées par la plus mauvaise cristallinité de ces films et d'autre part la moindre 

absorption du film plus mince. Cette dernière contrainte a été contrée en partie par des astuces 

pour piéger la lumière dans la structure ou par l'utilisation d'autres solutions originales telles que 

l‘utilisation de la plasmonique. Une troisième limitation majeure de ce type de système en couche 

mince est que leur absorbance à des énergies proches de celle de leur bande interdite est 

inefficace, en particulier pour les semi-conducteurs à gap indirect tels que le silicium. Bien que 

des structures faites de silicium amorphe hydrogéné représentent une large part du marché des 

cellules en couche mince [264], cette technologie a une efficacité inférieure ou égale à 8 %. Les 

efforts pour construire des cellules présentant de plus larges grains ou des empilements 

cristallographiques orientés ont permis d'augmenter légèrement ce chiffre. Des structures tandem 

faites de silicium amorphe permettent également d'augmenter l'efficacité jusqu'à 13 % [265]. 

 

Les cellules multijonctions (ou cellules tandem) permettent une absorption sur une 

gamme spectrale plus grande en combinant en série des cellules de matériaux de bandes interdites 

différentes empilées (exemple Figure I-17).  Une théorie générale basée sur un nombre infini de 

cellules en séries  prévoit une efficacité maximale pour quatre jonctions de 71 % sous des 

conditions de concentration lumineuse maximale (et 86,8 % pour un nombre infini de jonctions) 

[266]. Ce concept de haute efficacité photovoltaïque a prouvé son efficacité expérimentalement 

avec une cellule à trois jonctions d'une efficacité de 40,7 % sous une illumination de 240 fois la 

puissance solaire [267]. La structure typique pour une telle cellule consiste en des couches 

superposées par croissance épitaxiale sur un substrat de germanium avec des jonctions tunnel 

entre chaque couche permettant de conduire les électrons tout en évitant la formation de jonction 

p-n de sens inverse [268]. Actuellement, ces cellules sont onéreuses et surtout utilisées pour les 

applications spécifiques telles que l‘aérospatiale et les systèmes terrestres à concentration pour 

lesquels une petite surface de fonctionnement est nécessaire. 
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Figure I-17: Schéma d'une cellule solaire tandem à trois jonctions: InGaP, GaAs et Ge [268]. 

 

La domination du secteur photovoltaïque par la jonction inorganique solide-solide est 

depuis une dizaine d‘année concurrencée par l‘émergence de cellules de troisième génération 

basées, par exemple, sur la nanocristallinité ou les films polymères conducteurs. Ces derniers 

offrent la perspective d‘une fabrication à très bas coût et présentent des caractéristiques 

attractives facilitant leur entrée sur le marché. Il est maintenant possible de se départir 

complètement de la jonction classique solide-solide, en la remplaçant par un contact entre un 

semi-conducteur et un électrolyte, un liquide, un gel ou un solide, formant ainsi une cellule 

photoélectrochimique. Les progrès de ces 20 dernières années dans la fabrication et la 

caractérisation de matériaux nanocristallins ont ouvert un vaste champ de recherche pour ces 

systèmes. Des systèmes basés sur des semi-conducteurs et électrolytes s‘interpénétrant aux 

échelles mésoscopiques ont montré de hauts rendements, capables de rentrer en compétition avec 

ceux des systèmes conventionnels. C'est le cas des cellules solaires à colorants (en anglais DSSC 

pour Dye Sensitized Solar Cell). L'utilisation efficace de colorants dans le domaine du 

photovoltaïque a été proposée en 1991 par Grätzel et O'Regan [269]. 
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La sensibilisation par des colorants des semi-conducteurs date des débuts de la 

photographie au 19ème siècle. Plus tard, la sensibilisation par l'érythrosine conduisant à 

l'augmentation de l'effet photoélectrique de plaques d'argent a été confirmée en 1893. Les études 

fondamentales visant à comprendre le transfert d'électron de semi-conducteurs sensibilisés (ZnO 

[270–272] et SnO2 [273,274]) ont commencé à la fin des années 1960. Ces systèmes 

électrochimiques ont cependant provoqué peu d'intérêt en raison d'une mauvaise adhésion des 

colorants sur le semi-conducteur (principalement par physisorption) et la très faible absorption de 

la lumière (1 à 2 %) causée par l'utilisation d'une monocouche de colorant sur une surface lisse. 

Ces travaux sont le commencement d'une vague de recherches ayant abouti au développement de 

la chimisorption des colorants [275–277] et au choix judicieux d'électrolytes vis à vis des 

matériaux d'électrode [277–279]. 

Parmi les semi-conducteurs, TiO2 s'imposa tout d'abord de par sa résistance chimique 

sous éclairement en milieu corrosif, à l'opposé de matériaux tels que CdS, CdSe, GaP ou Si. La 

rupture technologique apportée par les travaux de Grätzel et O'Regan [269] consiste en 

l'utilisation d'une mesostructure poreuse permettant un changement drastique de la quantité de 

colorant adsorbé et l'atteinte d'une efficacité approchant 8 %. Ces cellules ont attiré l‘attention de 

par leur possibilité de concurrencer la technologie silicium grâce à des coûts de production peu 

élevés. Les estimations des coûts de l‘énergie photovoltaïque issue de cellules solaires à colorant 

vont de 0,75 $/W [280] à 3,2 $/W [281]. 

 

4.2. Cellules solaires à colorant 

4.2.1. Fonctionnement 

Le principe de ces cellules solaires à colorants est présenté dans la Figure I-18. Ce 

mécanisme est très différent de celui des cellules de génération 1 et 2. L'absorption et la 

séparation des charges a lieu dans le colorant, alors qu'ils ont lieu dans le semi-conducteur pour 

les cellules conventionnelles. Les nanoparticules de l'anode sont trop petites pour la création de 

champs électriques incorporés et le transport des charges se fait par diffusion. Au contraire, le 

champ électrique d'une jonction p-n dans les cellules conventionnelles provoque la séparation des 

charges. Enfin, le semi-conducteur d'une cellule solaire à colorant ne recevant que des électrons, 



51 

 

le processus de recombinaison des charges après injection ne peut avoir lieu qu'à son interface. 

Dans une cellule à jonction p-n, les porteurs de charge minoritaires et majoritaires coexistent dans 

le même volume, ce qui rend ces cellules très sensibles à la présence de centres de recombinaison 

et donc aux impuretés et défauts cristallins. 

 

 
Figure I-18: Principe de fonctionnement d'une cellule solaire à colorants. 

 

Le colorant est aussi un composé clé dans le fonctionnement d‘une cellule solaire à 

colorant. Il est également appelé sensibilisateur puisqu'il sensibilise à la lumière visible l'oxyde 

semi-conducteur, d'ordinaire transparent au rayonnement visible. Son choix doit satisfaire un 

certain nombre de critères [282–285]:  

 

- Il doit absorber une part importante du rayonnement solaire en ayant un fort coefficient 

d'absorption  molaire sur une gamme spectrale étendue. 

- Pour que les photoélectrons puissent être injectés dans le semi-conducteur, il faut que 

l'énergie de la plus basse orbitale moléculaire inoccupée (LUMO) du colorant se situe à plus 

haute énergie que la limite entre le gap et la bande de conduction du semi-conducteur.  

- L'énergie de la plus haute orbitale moléculaire occupée (HOMO) doit être supérieure au 

potentiel rédox de l'électrolyte (classiquement I3
-/I-) pour que le colorant puisse être régénéré.  
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- Sa structure doit pouvoir permettre la dissociation des charges de l'exciton par un 

potentiel de Debye non-nul, une conduction π et un groupement d'ancrage au semi-conducteur 

pour permettre l'injection. 

- Il doit être stable dans l'électrolyte, sous irradiation et en contact avec le semi-

conducteur et être capable de subir environ  108 cycles. 

- Il faut que la régénération du colorant par l'électrolyte soit plus rapide (une dizaine de 

nanosecondes) de plusieurs ordres de grandeur  que la recombinaison (micro à milli seconde). 

 

L‘adsorption d‘une monocouche de colorant à la surface d'un TiO2 plan absorberait moins 

de 1 % de l'intensité solaire. C'est pourquoi il est très important de maximiser la surface 

disponible pour l'ancrage du colorant afin d‘augmenter l‘efficacité de l‘absorption  [286]. 

L'efficacité d'extraction lumineuse EEL(Ȝ) est donnée par la formule 

 

)(101101)(    AEEL  

 

dans laquelle Γ est la concentration surfacique du colorant (mol cm-2) et ı(Ȝ) est la section 

efficace d'absorption molaire à la longueur d'onde Ȝ (cm² mol-1) (en négligeant les diffusions). La 

section efficace d'absorption est liée au coefficient d'extinction molaire ε à la constante 

d‘Avogadro σA par : 

 

AN

1000   

 

Les valeurs typiques pour le coefficient d'extinction molaire sont comprises entre 104 et 

5.105 l.mol-1cm-1 [287], ce qui signifie que la section efficace d'absorption pour une molécule est 

de 1,6 10-3 nm2 à 8 10-2 nm². Un complexe de ruthénium occupant 1 à 2 nm² de surface sur le 

TiO2, une monocouche de colorant ne peut absorber plus que quelques pourcentages de la 

lumière solaire. Au sein d'un système nanoparticulaire, la lumière peut traverser des centaines de 

monocouches et être totalement absorbée à certaines longueurs d'ondes. 
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Les colorants les plus utilisés car donnant les meilleurs rendements sont des complexes de 

métaux de transition de structure générale ML2(X)2, où L= acide 2,2'-bipyridyl-4,4'-

dicarboxylique, M= Ru ou Os, et X=halogénure, cyanure, thiocyanate, ou eau. 

Le plus connu est le cis-RuL2-(NCS)2, appelé colorant  N3, découvert en 1993. Associé à 

l'oxyde semi-conducteur TiO2, il a permis d'obtenir d'excellents rendements de conversion de la 

lumière en électricité, en raison de la largeur de son spectre d'absorption et de sa remarquable 

capacité à injecter des électrons dans le TiO2. Ses performances sont d'ailleurs restées longtemps 

inégalées [282,285,288].  

Le colorant N3 se fixe à la surface du dioxyde titane grâce à ses substituants 

carboxyliques sous forme déprotonée comme ligand bidente pour deux ions Ti(III) adjacents ou 

via des liaisons hydrogènes avec les groupements hydroxyles de surface du semi-conducteur 

(Figure I-19). Une forme alternative de ce colorant très utilisée actuellement, appelée N719, 

présente deux groupements carboxyliques et deux groupements CO2
-N+(n(Bu)4 (Figure I-19). 

 

 
Figure I-19: Structure des colorants N3 et N719 [289]. 

 

La compétition cinétique est responsable du fonctionnement global de la cellule solaire à 

colorant. La création et la diffusion des porteurs de charge à travers le système doit donc être 

largement plus rapide que les mécanismes de recombinaison. Dans un système optimal, les 

différences de cinétiques empêchent la plupart des pertes par recombinaison électron-trou [290]. 

Un premier mécanisme de recombinaison implique le transfert d'un électron depuis le semi-

conducteur vers la plus haute orbitale moléculaire occupée d'une molécule de colorant oxydée 

avant que celle-ci soit régénérée par l'électrolyte. Un second mécanisme important de 

recombinaison a lieu entre l'électrolyte et l'anode, en particulier via les pièges de surface du TiO2 
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et entre en compétition avec la diffusion au sein du semi-conducteur. Enfin, la relaxation d'un 

électron à l'état excité de l'orbitale moléculaire la plus basse vacante à la plus haute occupée peut 

recombiner la paire électron-trou au sein du colorant avant son injection. Le Tableau I-2 présente 

les échelles de temps de ces réactions en compétition [291–293]. 

 

Tableau I-2: Echelle de temps des différents mécanismes intervenant lors du fonctionnement d'une cellule 

solaire à colorant 

 

 

La régénération du colorant par l'électrolyte a elle lieu en environ 10 ns. L'injection d'un 

électron depuis un colorant excité vers le TiO2 a lieu à l'échelle de la femtoseconde [290]. Le 

mécanisme de transmission de l'électron dépend fortement de la structure électronique et de la 

position des niveaux énergétiques de la plus haute orbitale inoccupée du colorant par rapport à la 

bande de conduction du semi-conducteur. Alors que la transmission des charges dans une cellule 

à jonction p-n est due à la présence d'un champ électrique, la transmission dans les cellules 

solaires à colorant est uniquement due à la diffusion du porteur de charge (habituellement I3
-) 

dans l'électrolyte et de l'électron dans le semi-conducteur. Cette dernière se fait par sauts 

électroniques à travers les pièges de surface et autres défauts cristallins du système poreux. La 

plupart des défauts de surfaces piègent les électrons car ils présentent des niveaux d'énergie en 

dessous du niveau d'énergie de la bande de conduction du TiO2 massif. Alors que ces pièges 

diminuent le niveau de quasi-Fermi des électrons, son augmentation pour chaque nouvelle 

injection dans le semi-conducteur y facilite la diffusion des électrons [294]. 
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4.2.2. Développements récents 

Depuis le dispositif initialement proposé par M. Grätzel, de nombreuses études ont été 

menées afin d'optimiser les performances de ce type de cellules, en particulier sur les matériaux. 

Un tour d'horizon des résultats des recherches les plus prometteuses est proposé par la suite. 

 

La nature de l‘électrolyte utilisé peut grandement modifier l‘efficacité d‘une cellule en 

impactant la vitesse de régénération du colorant par le médiateur rédox et en provoquant plus ou 

moins de recombinaisons des électrons excités avec la forme oxydée du médiateur. Le dernier 

record en date de juillet 2013 pour les cellules solaires à colorant a été obtenu en utilisant un 

électrolyte solide à base de perovskite organique-inorganique de type CH3NH3PbI3 [295].  

 

Le colorant jouant un rôle central dans le fonctionnement de la cellule solaire à colorant, 

et présentant classiquement une part non-négligeable de son coût, son amélioration a été le sujet 

d'un grand nombre d'articles [292]. Peuvent être cités comme dignes d'intérêt l'absorption plus 

importante des systèmes conjugués des colorants K19 et K77 [296] ou les colorants organiques 

pouvant atteindre des efficacités de 8 % [292,297,298]. Ces derniers sont moins chers, moins 

sensibles aux aléas de production des métaux rares, ont des structure plus facilement modifiables 

et ont un haut coefficient d'absorption moléculaire. Ces colorants présentent ordinairement une 

structure π conjuguée dont la partie donneuse est connectée à la partie accepteuse via une 

jonction moléculaire. L'utilisation d'une jonction spirobifluorene (cycles connectés par un seul 

atome) [299] permet d'éloigner la partie donneuse de la surface du TiO2, diminuant ainsi le risque 

de recombinaisons et augmentant l'occurrence de la réduction du donneur par l'électrolyte [292]. 

 

Différents oxydes tels que SnO2, ZnO ou ZnO2 peuvent être utilisés comme semi-

conducteur en remplacement du TiO2 dans les cellules solaires à colorant [300]. ZnO possède 

beaucoup de similitudes avec TiO2. Sa bande interdite est de 3,2 eV à 3,3 eV et sa bande de 

conduction est située quasiment à la même énergie que celle de l‘anatase [46]. De plus, il peut 

être synthétisé et fritté à plus basse température, déposé de manière contrôlée par électrodépôt et 

sur des substrats polymères flexibles [293]. La possibilité de former des nanobâtonnets 

monocristallins permet d'obtenir une diffusivité améliorée et d'atteindre une efficacité de 4 % 
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[293]. L'utilisation de colorants plus appropriés [301], tels que le D205 ou D149, de mélanges de 

colorants ou encore de co-adsorbants permet d'augmenter encore l'efficacité des cellules [293]. 

 

L'utilisation de nanotubes de TiO2 a été testée et a permis d‘atteindre une efficacité de 

3 % [302]. Celle de nanobâtonnets a en revanche permis d'atteindre une efficacité de 9 % [303] 

grâce à une meilleure percolation électronique [304], une meilleure séparation de charges et une 

meilleure adsorption du colorant. La plus faible efficacité s'explique en revanche par une plus 

faible surface spécifique de ces structures isotropes par rapport aux structures anisotropes. 

 

Des quantum dots (ou boites quantiques) sont des nanoparticules de semi-conducteur tels 

que PbS, CdS, InAs ou CdSe pouvant être utilisées en remplacement (ou complément) des 

molécules de colorant dans une structure de cellule solaire à colorant [305–308]. Les avantages 

des quantum dots par rapport aux colorants moléculaires sont un plus grand coefficient 

d'extinction molaire [309], la génération d'excitons multiples entrainant un rendement théorique 

plus élevé [310,311] et un ajustement facile des positions de leurs orbitales par modification de la 

taille des particules [310]. Bien que l'efficacité de conversion des quantums dots de PbS puisse 

atteindre 70 %, leur taille a tendance à s'accroitre sous illumination en raison d'une réaction de 

corrosion.  Ces quantums dots peuvent être hautement stabilisés par l'utilisation de ZnS [312].  La 

surface des quantum dots représente aussi un piège pour les porteurs de charge qu'une couche de 

ZnS permet de passiver [313]. 

 

 
Figure I-20: Représentation schématique d’une cellule solaire à quantum dots [314]. 

 

Si, par quelque moyen, la section efficace de capture d‘un électron peut être améliorée, la 

tension et le courant de fonctionnement d'un système photovoltaïque en seraient affectés. Ce gain 
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peut, entre autres, être réalisé en accroissant la génération de paires électron-trou dans les régions 

spectrales où l‘absorption lumineuse est insuffisante. La tension augmente d‘autant plus si une 

part de la capture photonique est réalisée dans une couche photo-active plus mince [315]. De 

telles considérations peuvent se montrer très utiles dans des cas où les contraintes de transport de 

charge restreignent sévèrement l‘épaisseur de la couche active, comme c‘est le cas pour la cellule 

solaire à colorant. Ce type de démarche est particulièrement adapté aux cellules couche mince, 

dans lesquelles un chemin de diffusion plus court entraîne une réduction des pertes par 

recombinaison [82].  

 

 
Figure I-21: Schémas de différentes techniques pour augmenter la diffusion du rayonnement visible au sein  

de la couche de semi-conducteur [316]. 

 

L'utilisation de structures diffusantes à l'intérieur d'une cellule solaire à colorant peut donc 

permettre d'améliorer son efficacité. Différentes méthodes ont été envisagées: 

 

a) La dispersion de particules micrométriques au sein d'une couche de nanoparticules de 

TiO2, de manière à diffuser au sein de la couche  [317–319] (Figure I-21 a). La diffusion 

consécutive de plusieurs centres situés sur le trajet lumineux permet d'accroitre le trajet optique 

au sein de la cellule et donc l'absorption par les colorants. Il est ainsi possible d'absorber la 

lumière en utilisant une couche plus fine, ce qui facilite la diffusion des électrons jusqu'au 

support conducteur et diminue le taux de recombinaisons.  Les grosses particules présentant une 

surface spécifique plus faible, leur taux d'insertion dans la couche connait une valeur optimale. 

 

b) Une structure bicouche dans laquelle une couche de particules plus larges diffusantes 

est déposée sur une couche de nanoparticules [320,321] (Figure I-21 b). Cette structure diminue 
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la possibilité de diffusions en série et peut engendrer l'augmentation de l'épaisseur si la réduction 

de l'épaisseur optimale par la diffusion ne permet pas de compenser la largeur de la couche 

diffusante. La taille des particules diffusantes entraîne une réduction du nombre de leurs points de 

conduction avec la couche active de nanoparticules. Il est aussi possible de penser à une 

sensibilisation de la sous-couche avant le dépôt de la couche diffusante, ce qui réduirait 

l'absorption de cette dernière. Une couche isolante non absorbante (telle que SiO2) autour des 

particules pourrait aussi permettre d'éviter la diffusion des électrons de la couche active vers la 

couche diffusante. 

 

c) La formation d'une monocouche d'agrégats de nanoparticules permet d'optimiser à la 

fois la surface spécifique et la diffusion en série au sein du film (Figure I-21 c). Une telle 

structure présente cependant peu de points de contacts entre les particules secondaires, ce qui 

pénalise la diffusion électronique au sein du film et donc le rendement de la cellule [322]. 

 

d) Une dernière alternative combine les approches a) et c) en insérant au sein de la couche 

active des agglomérats de nanoparticules (Figure I-21 d). L'absorption au sein des agglomérats 

est cependant moins efficace que celle des nanoparticules non agglomérées car les électrons 

formés voient leur diffusion vers le reste de la couche gênée par un plus faible nombre de points 

de contacts (cependant supérieur à celui entre agglomérats en c)). Pour éviter une perte de 

percolation électronique trop importante il existe un mélange massique optimal situé à 30 % 

d'agglomérats d'après Xi et col. [316]. 

 

4.3. Cellules plasmoniques : effets de l’introduction de nanoparticules d’or au sein 

des cellules solaires à colorant 

Les propriétés optiques particulières des particules métalliques ont été étudiées depuis 

l'époque de Faraday. Dans les décennies les plus récentes cette étude a été renforcée, en 

particulier grâce à la découverte du fait que la dispersion Raman pouvait être augmentée de 

plusieurs ordres de grandeurs grâce à l‘utilisation de nanostructures métalliques [323,324]. Par la 

suite, beaucoup de travail a été fourni pour comprendre les propriétés fondamentales et proposer 

de nouvelles applications à la résonance plasmonique, spécialement pour les domaines des 
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circuits intégrés optiques et des biosenseurs [325,326]. Stuart et Hall ont été les précurseurs dans 

l‘amélioration par la plasmonique de systèmes photosensibles. Ils ont montré qu‘un dépôt de 

nanoparticules d‘argent à la surface d‘un photodétecteur silicium sur isolant de 165nm 

d‘épaisseur pouvait  multiplier le photocourant de celui-ci à une longueur d‘onde de 800nm par 

un facteur 18 [327]. Postérieurement, Schaadt et col. ont déposé des nanoparticules d‘or sur un 

wafer de silicium hautement dopé pour l‘application photovoltaïque, obtenant ainsi un 

accroissement de 80 % du rendement à une longueur d‘onde de 500 nm [328]. Derkacs et col. ont 

quant à eux déposé des nanoparticules d‘or sur une cellule solaire en couche mince de silicium 

amorphe et obtenu une amélioration totale de l‘efficacité de conversion de 8 % [329]. En 2007, 

Pillai et col. ont constaté un accroissement total de photocourant de 19 % et 33 % grâce au dépôt 

de nanoparticules d‘argent sur, respectivement, des cellules solaires en wafer plan et silicium sur 

isolant de 1,25 µm [192]. Réciproquement, les nanoparticules métalliques peuvent aussi être 

utilisées pour accroître l‘efficacité de l‘émission des diodes luminescentes, comme l‘ont montré 

Pillal et col. à travers l‘accroissement total de l‘émission de diodes silicium sur isolant d‘un 

facteur 7 [192,330]. 

Nous allons maintenant nous intéresser aux différentes conséquences possibles de 

l‘introduction de nanoparticules d‘or au sein de cellules solaires à colorant. σous verrons tout 

d‘abord comment l‘insertion de particules à effet plasmon permet de prolonger le trajet optique 

au sein du matériau actif, par diffusion et couplage de la lumière et des plasmons de surface. La 

possibilité d‘une sensibilisation directe du Tiτ2 par l‘or sera ensuite présentée avant de passer en 

revue les possibles effets bénéfiques du champ proche sur le TiO2 et le colorant. Nous verrons 

enfin comment la présence des nanoparticules d‘or peut impacter -positivement ou négativement- 

le temps de vie des électrons au sein de la bande de conduction du TiO2 puis quelles peuvent être 

les autres influences négatives de la présence du champ proche sur le fonctionnement de la 

cellule solaire à colorant. 

 

4.3.1. Diffusion : influence de la taille et forme des nanoparticules métalliques  

Selon la théorie de Mie pour une nanoparticule isolée dans l‘air, la diffusion et 

l‘absorption de la nanoparticule sont causées par l‘interaction de la lumière incidente avec les 
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modes normaux de la nanoparticule. En d‘autres termes, la section efficace totale de la 

nanoparticule correspond aux contributions de tous les modes normaux. 
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où )(n
dif  et )(n

abs  sont les contributions de diffusion et d‘absorption du n-ième mode normal 

à la section efficace. 

 

La diffusion d‘une particule au sein d'un milieu homogène est quasi-symétrique vers l'avant ou 

vers l'arrière [193]. Cependant, lorsque cette particule est placée à l'interface entre 2 matériaux 

différents, la lumière diffuse préférentiellement dans le milieu présentant la plus forte permittivité 

[331], c'est à dire dans notre cas, dans le semi-conducteur (et jusqu‘à λ6 % pour un dipôle 

ponctuel sur une surface de silicium [191]). De plus, la lumière diffusée à un angle plus faible 

que l'angle critique de réflexion restera piégée au sein du semi-conducteur par réflexion totale. 

Enfin, si la cellule présente un réflecteur arrière (comme une contre électrode de platine), la 

lumière réfléchie sera une nouvelle fois diffusée en atteignant les nanoparticules métalliques, 

provoquant de multiples passages à travers la couche active.  

 

La formation d'un polariton sur une nanoparticule d'or de taille appropriée a pour 

conséquences la création d‘un champ proche de grande ampleur et une section efficace de 

diffusion améliorée jusqu‘à un facteur 10 par rapport à la surface géométrique [176,191]. Cette 

section efficace est dépendante de la distance de la particule au substrat et semble augmenter avec 

la proximité [191]. Il est préférable d‘utiliser pour la diffusion des particules d‘argent, qui 

diffusent plus et absorbent moins que celles d‘or [191]. Dans le cas de particules de grande taille 

(100 nm), l‘efficacité de la diffusion de l‘argent est bien plus grande que celle de l‘or [332]. 

 

La présence d‘un espaceur d‘une dizaine de nanomètres permet d‘accroitre la diffusion 

dans le semi-conducteur en diminuant les interactions destructrices entre les champs incidents et 

réfléchis [191,333]. Les très petites particules (moins de 50 nm) ne sont pas optimales pour la 
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diffusion car leurs pertes ohmiques sont proportionnelles à leur volume, alors que la dispersion 

est proportionnelle au volume au carré [191,334].  

 

Pour une particule de faible taille, les sections efficaces d‘absorption et de diffusion sont 

données par [335]: 
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où   est la polarisabilité de la particule pour une petite particule dans le vide : 
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v est le volume de la particule,   la permittivité du métal et  m la permittivité de 

l‘environnement de la particule. La valeur de la partie imaginaire de la permittivité du métal 

noble augmente avec la diminution de la taille des particules, rendant leur absorption plus 

importante [336]. Il est possible de contrer ce phénomène en créant un environnement avec un 

diélectrique approprié ayant une impédance proche de celle du métal noble [176].  
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Figure I-22 : Section efficace de diffusion (normalisées par la taille de particule) de particules sphériques de 

différents diamètres dans l'air (a) et dans le silicium (b) d'après la théorie de Mie [337]. 

 

Comme le montre la Figure I-22, la taille et l‘indice de réfraction du milieu influencent 

considérablement la section efficace de diffusion, l‘intensité de cette diffusion et les longueurs 

d‘ondes diffusées [334]. Pour des particules trop larges (plus de 200 nm), la création 

d‘oscillations multipolaires tend à diminuer l‘efficacité de diffusion [334,338] et à augmenter les 

pertes par absorption [82]. Il apparait également que la taille des nanoparticules influe sur la 

cohérence entre les rayonnements transmis et diffusés par les nanoparticules, des interférences 

destructives ayant été rapportées pour des particules de taille inférieure à 50 nm [339]. 

La forme de la particule diffusante a aussi son importance puisque les particules 

cylindriques ou hémisphériques sont bien plus efficaces que les particules sphériques pour 

maintenir la lumière au sein d‘une couche mince [191]. 
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4.3.2. Couplage plasmon-lumière et guide d'onde 

Les polaritons de surface peuvent capter la lumière et la guider le long de l‘interface, 

courbant le flux lumineux à des angles proches de 90° [193]. Ce confinement de la lumière à 

l‘interface a pour conséquence d‘augmenter le trajet optique à travers les deux matériaux proches 

de l'interface [82,83]. C'est donc un moyen idéal d'exciter les colorants adsorbés à la surface d'un 

semi-conducteur. Si la surface du substrat photoactif présente une absorption plus importante que 

le métal, ce phénomène tendra à accroître la photoactivité de la cellule. Dans le cas contraire, ce 

phénomène aura tendance à augmenter l‘absorption au sein des particules métalliques, au 

détriment de celle du matériau photoactif. A des longueurs d‘onde proches de celles de résonance 

du plasmon, le polariton de surface subit de hautes pertes. Cependant, ses longueurs de 

propagation dans l‘infrarouge sont accrues et peuvent atteindre, par exemple, 10 à 100 µm dans 

le cas d‘une géométrie Ag/Siτ2 semi infinie [193]. 

 

Les cellules en couche mince ou composées de nanobâtonnets semi-conducteurs 

présentent de plus un autre avantage dans le cas d'une interaction avec un polariton: les polaritons 

de surface peuvent se coupler avec les modes de guides d‘ondes optiques de la couche mince, 

amenant la lumière incidente couplée à se propager à travers la région active, accroissant 

grandement l‘absorption et le photocourant  [81–83,340–342]. Le nombre de ces modes et leurs 

dispersions sont déterminés par l‘épaisseur du film de semi-conducteur. Un couplage optimal 

intervient lorsque le vecteur du réseau réciproque des particules métalliques correspond au 

vecteur k du mode du guide d‘onde au sein du semi-conducteur [81]. La force et le couplage de la 

lumière avec les modes du polariton ou les modes photoniques peuvent être contrôlés par les 

dimensions des particules métalliques [343]. De plus, des oscillations de Fabry-Pérot peuvent 

avoir lieu à l‘intérieur de la couche mince (pour des épaisseurs d‘une centaine de nm) ou entre 

deux couches de particules métalliques positionnées de part et d'autre de la couche photoactive, et 

entraîner une amélioration du rendement d‘absorption [176].  

 

4.3.3. Injection d'un électron depuis le métal vers le semi-conducteur 

Il a été montré à la fin du siècle dernier qu‘une nanoparticule d‘or piégée dans un film de 

TiO2 produit un photocourant en présence d‘un électrolyte et sous rayonnement visible [344]. 
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Cependant ces courants étaient si faibles qu‘ils pouvaient être attribués à l‘énergie thermique. 

Une amélioration de ce système a permis depuis d‘atteindre des rendements ne laissant plus de 

doute sur la capacité des nanoparticules d‘or à sensibiliser le Tiτ2 à la lumière visible [345]. 

Cette propriété a depuis été mise en avant par différents auteurs pour expliquer le fonctionnement 

de cellules photovoltaïques à effet plasmon (fonctionnant sans colorant) [344–346].  

 

Le détail de ce mécanisme n‘est pas encore élucidé. Comme la bande plasmon est due à 

l‘oscillation collective d‘électrons de conduction induite par le champ électrique de la lumière 

incidente, l‘énergie photonique est partagée entre de nombreux électrons. Un électron seul ne 

devrait donc pas avoir l‘énergie suffisante pour passer au-dessus de la barrière de potentiel entre 

le niveau de Fermi du métal et la bande de conduction du TiO2, d‘environ 1,1 eV pour l‘or et 

0,7 eV pour l‘argent [347,348]. Cependant, la bande du plasmon recouvre celle des transitions 

interbandes de l‘or, où les électrons des orbitales d pleines sont excités au dessus du niveau de 

Fermi vers les orbitales de conduction sp. L‘oscillation électronique pourrait conduire à une 

transition interbande de l‘or, donnant assez d‘énergie à l‘électron promu pour passer au-dessus de 

la barrière de potentiel [349,350]. Ceci est d‘autant plus probable que le libre parcours balistique 

moyen dans l‘or d‘un électron à 1 eV au-dessus du niveau de Fermi est de 20 à 150 nm [347]. 

 

Il est possible que lors de ce mécanisme, l‘absorption photonique soit plus rapide que le 

transfert des deux charges excitoniques créées, et que les transferts des deux porteurs de charge 

ne se fassent initialement pas à la même vitesse. L‘accumulation de charges positives ou 

négatives au sein de la particule métallique peut donc faire varier le niveau de Fermi jusqu‘à ce 

que les mécanismes de réduction et d‘oxydation s‘équilibrent [348] (Figure I-23). L‘injection 

pourrait donc s‘adapter à n‘importe quel système électrolyte-semi-conducteur dont la différence 

entre l‘énergie rédox du couple donneur et l‘énergie de la bande de conduction du semi-

conducteur est inférieure à l‘énergie du plasmon. 
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Figure I-23: Création de populations transitoires d'électron (C) ou de trous (B) excités dans des 

nanoparticules d'argent provoquant un déplacement du niveau de Fermi initial (A). L'énergie de la bande de 

conduction de TiO2 est de -0,05 V (a) [351], le niveau de Fermi de l’argent est de 0,2 V (b) [352] et celui de l’or 

(non montré) est de 0,66 V [352]. Le potentiel du couple rédox ici montré est de 0,78 V/ENH (c). [348] 

 

Un autre argument soutenant ce mécanisme théorique est que la durée du mécanisme 

d‘injection correspond aux intervalles de temps des interactions électron-électron. En effet, 

l‘injection de l‘électron dans le Tiτ2 prend moins de 240 fs après excitation de la nanoparticule 

d‘or [353]. La relaxation via les interactions électron-électron est d‘environ 500 fs pour l‘or et de 

350 fs pour l‘argent [354], il est donc possible qu‘il y ait une concurrence entre la relaxation du 

plasmon et l‘injection de l‘électron. 

 

Le rendement de l‘injection d‘un électron dans le TiO2 à partir de l‘absorption photonique 

d‘un photon d‘énergie correspondant au plasmon d‘une particule d‘or de 10 nm sur du Tiτ2 est 

de 40 % en absence d‘électrolyte [353]. Une étude plus fine du rendement d‘injection 

électronique en fonction de la longueur d‘onde du rayonnement absorbé a montré l‘existence de 

longueurs d‘ondes optimales pour l‘injection, situées de part et d‘autre du maximum de 

l‘absorption plasmonique (Figure I-24) [355]. Deux phénomènes distincts ont été avancés par les 

auteurs pour expliquer la présence de ces deux pics de rendements d‘injection. 

 

Le premier pic du taux d‘injection correspondrait aux longueurs d‘onde pour lesquels les 

transitions interbandes d-sp de l‘or peuvent se coupler avec le mouvement collectif du plasma 
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électronique. La transition interbande des électrons créerait alors autant de paires électron-trou à 

des énergies supérieures au niveau de Fermi. Le libre parcours d‘un électron à 1 eV au-dessus du 

niveau de Fermi est de 20 à 150 nm, permettant à ces électrons d‘atteindre l‘interface entre Au et 

TiO2. 

 

Le second pic pourrait quant à lui traduire la formation de paires électron-trou suite à une 

relaxation du plasmon [356]. L‘excitation électronique peut être de deux types. Elle est dite 

intrabande si un électron sp de la bande de conduction est promu au-dessus du niveau de Fermi. 

Elle est dite interbandes si l‘excitation promeut un électron d vers la bande de conduction sp. Le 

champ proche créé par le plasmon pourrait expliquer l‘efficacité de l‘injection [357]. 

 

 
Figure I-24: Taux d'injection de nanoparticules d'or (10 nm) vers des nanoparticules de TiO2 (30 nm) en 

fonction de la longueur d'onde de l'excitation laser (courbe grise). Comparaison avec le spectre d'absorption 

du même film (pointillés) [355]. 

 

TiO2 est connu pour être un bon accepteur électronique en comparaison d‘autre semi-

conducteurs ayant pu être utilisés dans des cellules solaires à colorant (ZnO, SnO2 et In2O3) 

[358,359]. La grande densité d‘état de la bande de conduction du Tiτ2 peut expliquer à la fois la 

rapidité de l‘injection et son bon rendement. Ce rendement est cependant bien inférieur au 
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rendement d‘injection de colorants tels que N719 (qui est de 100 %). Ce mécanisme n‘est donc 

pas souhaitable lorsque l‘épaisseur du film de Tiτ2 permet une absorption importante de la 

lumière incidente [360]. 

 

Dans un système sans électrolyte l‘électron est réinjecté dans le métal en 1,5 ns maximum 

[353]. Le temps moyen de demi-vie de cet électron dans le TiO2 dépend fortement de la taille de 

la particule. Il est respectivement de 6,5 ps et 10 ps pour une particule de TiO2 de 9 nm et 20 nm 

de diamètre. Ceci peut s‘expliquer par un trajet aléatoire moyen plus long dans une grosse 

particule avant que l‘électron diffuse à l‘interface Au-TiO2 [361]. C‘est pourquoi il est important 

qu‘un électrolyte composé d‘un couple rédox approprié tel que Fe2+/Fe3+ puisse réduire la 

particule d‘or avant qu‘elle recapture les électrons injectés ou se corrode [346]. La relaxation de 

la charge positive au sein de la nanoparticule d‘or relaxe vers le niveau de Fermi en l‘espace de 

500 fs [348]. Il est donc vraisemblable que la réduction de l‘or par l‘électrolyte doit avoir lieu 

dans cet intervalle de temps. 

 

La capacité de ce mécanisme à régénérer son état initial plus d‘un milliard de fois a été 

constatée par Reineck et col. [348], le nombre d‘électrons créés par particule dépassant de 4 

ordres de grandeur le nombre d‘atomes la composant. Comme le montre le Tableau I-3, le 

système plasmonique s‘est montré plus robuste que celui utilisant un colorant dans le cas d‘une 

utilisation au sein d‘une cellule à électrolyte solide. 

 

Tian et col. ont ainsi obtenu un rendement quantique à la longueur d‘onde du plasmon de 

4,1 % à 440 nm pour les nanoparticules d‘argent avec une différence de potentiel induite de 0,15 

V et un rendement de 1,0 % à 540 nm avec des nanoparticules d‘or et un électrolyte comprenant 

le couple I-/I3
-. Le schéma de fonctionnement proposé pour leur cellule est présenté Figure I-25. 

Le rendement a été maximisé à 26 % grâce à l‘optimisation consistant à utiliser un électrolyte 

présentant le couple FeCl2/FeCl3 et de l‘acide 4-nitrobenzoïque [346]. Le rendement de la cellule 

sur tout le spectre solaire est alors de 1,27 %. Le rendement obtenu avec des nanoparticules d‘or 

fabriquées par voie citrate a cependant été beaucoup plus faible, malgré une tentative 

d‘optimisation de la taille de celles-ci. Les nanoparticules d‘or de 100 nm (comparées à des 

nanoparticules de 15 et 40 nm) ayant permis d‘obtenir un rendement quantique de 11 % [362]. 
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Ceci peut être attribué à une plus grande surface d‘interaction par particule avec le couple rédox 

de l‘électrolyte. 

 

Tableau I-3: Comparaison des performances de différentes cellules à électrolyte solide au bout de 20 heures de 

test en vieillissement accéléré [348]. 

 

 

La combinaison de nanoparticules d‘or et d‘argent a été testée et a entrainé une chute de 

rendement. Une explication avancée serait qu‘un électron excité de l‘or soit capté par une 

particule d‘argent à l‘état fondamental puis re-transféré de l‘argent vers l‘or, recombinant la paire 

électron-trou [345]. 

 

 
Figure I-25: proposition de mécanisme pour le fonctionnement de cellule solaires plasmoniques sans colorant 

[346]. 
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Comme le rayonnement solaire doit être absorbé par la nanoparticule métallique pour que 

ce mécanisme entre en jeu, celle-ci doit être petite (entre 5 et 20 nm de diamètre). En effet, une 

particule d‘argent de 150 nm de diamètre n‘absorbe plus que 5 % de la lumière incidente [191].  

 

Une variante de ce mécanisme propose un transfert électronique du colorant vers le métal 

puis un transfert du métal vers le semi-conducteur [363]. 

 

4.3.4. Interactions positives du champ proche 

La création du champ proche autour du plasmon permet l‘absorption directe de la lumière 

au sein d‘un semi-conducteur de gap indirect tel que Si ou TiO2 anatase [80]. L‘absorption 

directe permet de diminuer de plusieurs ordres de grandeur le trajet optique dans le semi-

conducteur. Elle permet donc de réduire l‘épaisseur du matériau absorbant. Le diamètre de 

particule optimal calculé pour maximiser la génération directe de paires électron-trou est d‘un 

dixième à la moitié de la longueur d‘onde incidente, selon la conductivité de la nanoparticule 

[80]. Un rayonnement absorbé peut engendrer une re-radiation (coefficient d‘amortissement γr), 

un échauffement (coefficient d‘amortissement γh) et la génération directe d‘une paire électron-

trou (coefficient γd) sans l‘assistance d‘un phonon. L‘absorption directe est proportionnelle à 

l‘excès d‘énergie (ΔE) par rapport à la bande interdite au carré et indépendante de la température. 

Le résultat de cette équipe montre qu‘il existe une plage de distance r du matériau photoactif par 

rapport au dipôle pour laquelle le rayonnement incident de nombre d‘onde kp et d‘énergie ħω est 

en majeure partie utilisé à la génération directe de paires électron-trou, comme le montre la 

Figure I-26 pour ΔE/ ħω = 0,15 [80].  
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Figure I-26 : Les trois mécanismes d'amortissement γ en fonction de kpr pour ΔE/ ħω = 0,15 [80]. 

 

Un autre mécanisme dû à la localisation du champ proche de grande intensité à l‘intérieur 

du matériau absorbant de la cellule solaire permet d‘accroître l‘efficacité quantique d‘absorption 

du semi-conducteur en amortissant le plasmon. Plus le champ est fort, plus la dissipation 

d‘énergie dans le semi-conducteur environnant est importante. Cette énergie est responsable 

d‘une augmentation de la probabilité de transition électronique entre les bandes de valence et de 

conduction du semi-conducteur [176,328,364]. L‘amélioration due aux deux précédents 

mécanismes est plutôt anecdotique dans le cas d‘une cellule solaire à colorant où l‘absorption de 

l‘UV par le semi-conducteur n‘est pas le mécanisme principal mais est très intéressante dans le 

cas d‘une cellule de silicium. 

 

4.3.5. Interactions de la particule métallique avec le colorant 

L'impact du dépôt de films plus ou moins denses de nanoparticules d'argent sur la 

fluorescence générée par différents colorants (Phthalocyanine, rhodamine 6G et 5,10,15,20-

tetraphenyl-21H,23H-porphyrine) a été démontré par Eagen [365] et Arakawa et col. [366]. Leur 

travail montre que l'effet plasmon des nanoparticules contribue à l'amélioration de l'excitation 

moléculaire, entraînant de plus grands photocourants. De plus, l‘étude faite par Hägglund et col. 

[367], sur une cellule composée d‘une couche de Tiτ2 de 50 nm présentant en surface des 

ellipses d‘or déposées sur un isolant de 5 nm, a montré que la principale contribution à la 
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photoconductivité était due au transfert du colorant vers le TiO2, et que celui-ci était amélioré par 

l‘influence du plasmon. Il peut aussi être intéressant, dans le cadre d‘études phénoménologiques, 

d‘utiliser des films denses de Tiτ2. En effet, cela permet de mieux quantifier la surface du semi-

conducteur, de déposer plus facilement et de manière plus contrôlée les nanoparticules 

métalliques et enfin d‘éviter des changements structurels possiblement induits par le métal [368]. 

Dans le cas de nanoparticules d‘argents déposées sur un film dense de Tiτ2 sensibilisé par le 

colorant Ru, l‘amélioration du photocourant dans la région visible semble être due autant aux 

effets liés à la présence du colorant qu‘à la simple présence de Ag sur le semi-conducteur [368].  

 

Le couplage direct en champ proche aux niveaux d‘énergies de transitions électroniques 

des molécules de colorant permettant d‘augmenter l‘absorption du colorant a été évoqué à de 

nombreuses reprises pour justifier de l‘amélioration du rendement de cellules solaires à colorant 

plasmoniques [79,368–374]. 

 

Ce phénomène intervient lorsque le domaine de la résonance plasma correspond au 

domaine d‘absorption du colorant. Ce couplage entraîne un fort amortissement de la résonance 

plasmon mais augmente l‘absorption du colorant [370]. La dissipation interne sous forme de 

chaleur dans la particule de métal noble peut diminuer l‘efficacité de conversion de l‘énergie 

plasmon. A cet égard, le colorant présente un avantage très important : la photoexcitation des 

molécules de colorants entraîne une séparation de charge extrêmement rapide (moins de 3 fs 

[375]) qui peut alors rentrer en compétition avec l‘amortissement du plasmon par pertes 

ohmiques [79,376], intervenant à des temps de vies typiquement compris entre 6 fs et 50 fs et 

s‘accroissant avec la taille de la particule [193,377,378]. 

 

L‘amélioration de l‘absorption optique des chromophores composant le colorant à 

proximité des nanoparticules plasmoniques est sensible à la distance entre le métal et le 

chromophore [379]. Si la distance est trop faible, le colorant excité peut transférer son énergie 

vers le plasmon. Si la distance est trop grande, le champ proche généré par la nanoparticule 

diminue puis disparaît, entrainant la disparition de l‘amélioration de l‘absorption du colorant 

(Figure I-27). Une distance de 2 nm semble être un bon compromis [371]. 
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Figure I-27: Facteur d’amélioration d’absorption des colorants par la présence du champs électrique en 

fonction de la distance du chromophore par rapport à la surface de la particule enrobée [175]. 

 

4.3.6. Limitation des recombinaisons par formation d'une barrière de 

Schottky 

L‘interface entre un métal et un semi-conducteur peut être vue comme une diode Schottky 

dont la polarité va attirer un type de porteur de charge au sein du métal, et repousser l‘autre type. 

Elle permet ainsi d'empêcher la recombinaison de charges par transfert vers le colorant ou 

l'électrolyte. Le niveau de Fermi du composite devient plus négatif avec des particules d‘or plus 

petites [161,339,380,381] et lorsque la quantité d‘or augmente [382]. Pour les particules de 

grandes dimensions (une centaine de nm) les effets de polarisation sont minimes car le niveau de 

Fermi du métal reste quasiment inchangé lors du contact [383]. Il apparait également dans le cas 

du ZnO que la présence de défauts cristallins puisse modifier le type de jonction entre le semi-

conducteur et l‘or, rendant les jonctions ohmiques possibles [384]. La forte électronégativité des 

nanoparticules métalliques permet un déplacement important du niveau de Fermi vers des 

potentiels négatifs lors de la mise en contact avec un semi-conducteur, créant ainsi une forte 

polarisation entre le métal et le semi-conducteur [91,363]. Cette barrière peut être franchie si des 

électrons ont une énergie supérieure au niveau de Fermi μ pour une différence d‘énergie de 1 eV 

le libre parcours moyen balistique d‘un électron étant de 20 à 150 nm [385,386]. 

 

Les calculs de Hägglund et col. ont montré que la largeur à mi-hauteur de cette barrière de 

Schottky dépendait, dans le cas de nanoparticules d'or, d‘un facteur 3/8 de la taille du contact 
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entre le métal et le semi-conducteur. D‘après ces auteurs, la fonction de travail de sortie du métal, 

le potentiel appliqué, le taux de dopage du semi-conducteur et sa permittivité impactent peu cette 

barrière [350]. La charge de la nanoparticule est cependant directement proportionnelle à la 

différence des niveaux de Fermi Au-TiO2. 

 

Les hauteurs des barrières de Schottky à l‘interface (qΦb) peuvent être calculées à partir 

de la fonction de travail de sortie du métal qΦm et de l‘affinité électronique du semi-conducteur 

qχ suivant la formule : 

 

)(q  mb q  

 

Chou et col. [387] ont comparé l'efficacité de nanoparticules d'or et d'argent soudées à 

froid sur des particules de TiO2 utilisées en cellules solaires à colorant. Ils ont obtenu 

expérimentalement un accroissement du rendement de conversion de 0,71 % pour une cellule 

sans nanoparticules métalliques, vers 0,9 % pour le composite Ag-TiO2 et 1,57 % pour Au-TiO2 

(soit respectivement des améliorations d‘environ 27 % et 121 % par rapport à la valeur sans 

nanoparticules métalliques).  

 

Les meilleurs résultats pour l‘or ont été attribués à une fonction de travail de sortie  plus 

élevée de l'or (5,1 eV contre 4,26 eV pour l'argent). Une fonction de travail de sortie plus 

importante correspondant à une barrière de Schottky plus grande, entraînant un courant 

d'obscurité plus faible [387,388]. En effet, le contact intime entre les nanoparticules métalliques 

et le TiO2 fait apparaître un nouveau niveau de Fermi: celui de la particule composite (en 

pointillés rouges sur la Figure I-28 b). Après photoexcitation, le courant circule et le niveau de 

Fermi, les bandes de conduction et de valence de TiO2 se courbent vers des énergies plus basses 

(courbe rose de la Figure I-28 b). La barrière de Schottky est alors plus grande, et empêche le 

courant d‘obscurité de circuler. 
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Figure I-28 : Comparaison entre le schéma de fonctionnement d'une cellule solaire à colorant classique (a) et 

celui d'une cellule solaire à colorant avec des particules composites Au (ou Ag) - TiO2 (b) [387]. 

 

Bien qu'il ait été constaté de meilleures intensités de courant et efficacités de conversion 

pour le système employant l'or, la tension de circuit ouvert du système employant l'argent est plus 

haute et plus stable (0,82 V à 0,84 V contre 0,64 à 0,71 V) [387]. La tension de circuit ouvert du 

système Au-TiO2 est même légèrement inférieure à celle constatée pour le circuit sans 

nanoparticules métalliques (0,72 V). Cette valeur faible de la tension de circuit ouvert peut être 

expliquée par 3 considérations: 

 

- la tension de circuit ouvert est proportionnelle à la différence entre le niveau de fermi du métal 

(5,53 eV pour Au contre 5,49 eV pour Ag) et le potentiel de Nernst du système redox [389], 

 

-la corrosion du métal par le couple I-/I3
- [346] interfère avec le niveau de Fermi de la particule de 

TiO2/Au et diminue la barrière de Schottky [387], 



75 

 

 

- l'or facilite la conductivité de TiO2 avec l'électrolyte. 

 

Comme on vient de le voir, la synergie entre les nanoparticules d‘or et les cellules 

photovoltaïques permet d‘améliorer leur performance, notamment par l‘augmentation du trajet 

optique au sein du matériau actif, la sensibilisation par le plasmon ou l‘influence du champ 

électrique créé par le plasmon. Cependant, l‘introduction de nanoparticules d‘or peut aussi avoir 

des impacts négatifs sur l‘efficacité des cellules solaires à colorant et faire chuter leur rendement. 

Nous allons maintenant détailler deux de ces impacts négatifs. 

 

4.3.7. Capture de l'électron par la particule métallique 

En présence d‘un contact direct entre un métal noble et le semi-conducteur, de nouvelles 

pertes optiques apparaissent [390,391]. L‘interface entre le substrat photoactif et la nanoparticule 

métallique est considérée par de nombreux auteurs comme une zone de déplétion des porteurs 

minoritaires [350,367] ou comme une zone privilégiée de recombinaison des paires électron-trou 

[368,369]. 

 

La constante de temps associée au processus de quenching (recapture d'un électron excité 

par une nanoparticule métallique) est d‘environ 100 ps et dépend fortement de la distance semi-

conducteur-métal, de la longueur d‘onde de la lumière incidente et de la fonction diélectrique du 

matériau actif [392]. Ce mécanisme n‘est donc pas concurrentiel avec la séparation de charges à 

l‘interface Tiτ2-colorant qui a une constante de temps inférieure à la picoseconde [393]. Il peut 

cependant concurrencer la diffusion électronique à l‘intérieur du Tiτ2 ou la réaction des électrons 

injectés avec un réactif que l‘on souhaite catalyser. Du et col. ont observé les absorptions 

caractéristiques des électrons libres dans le TiO2 à une longueur d‘onde de 3440 nm pour étudier 

les cinétiques de recombinaisons [355]. Ils ont constaté que la densité des électrons injectés par 

un colorant dans le TiO2 atteint un plateau de 10 à 30 ps après une injection en 50 fs au plus 

(valeur obtenue par comparaison au temps de création de porteur dans le silicium). La densité 

d‘électrons injectés par la présence de nanoparticules d‘or décroit dès 1,5 ps après leur injection à 

cause de recombinaisons. Le système Au/TiO2 a été comparé au système Au/ZrO2 (où aucune 
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injection n‘est détectée) et au système σ3/TiO2  (où les temps d‘injection et de recombinaisons 

sont beaucoup plus longs) (Figure I-29). 

Le confinement de l‘électron à proximité de l‘interface Au-TiO2 engendre un temps de vie 

plus courts lorsque les particules de TiO2 sont petites (Figure I-30). 

 
Figure I-29: Absorptions à 3440 nm correspondant à la présence d'électrons libres dans la bande de 

conduction du semi-conducteur après irradiation d’échantillons de TiO2 sensiblisé par colorant, de composite 

Au (10nm)/ZrO2 et de composite Au (10nm) TiO2 (20 nm P25 Degussa) [355]. 

 

 
Figure I-30: Effet de la taille des nanoparticules de TiO2 sur la cinétique de recombinaison des électrons 

injectés [355]. 
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Dans le cas d‘une photoexcitation du Tiτ2 par un rayonnement UV, les petites particules 

d‘argent ont même la propriété de piéger sélectivement les photoélectrons générés dans le semi-

conducteur, contrairement aux particules plus larges qui sont considérées comme des sites de 

recombinaison [84,124]. En effet, ces particules peuvent capter à la fois les photoélectrons et les 

trous, comme le montrent les valeurs trouvées dans la littérature pour le niveau de Fermi de 

l‘argent (-4,12 à -4,26 eV) [369,394] et de l‘or (-5,1 à -5,4 eV) [395], face aux valeurs de bande 

interdite du TiO2 (-7,6 eV pour le haut de la bande de valence et -4,2 à -5,0 eV pour le bas de la 

bande de conduction) [45,51,395–398]. Les affinités électroniques d‘un atome d‘argent et d‘un 

atome d‘oxygène en phase gaz sont respectivement de -1,30 eV et -0,451 eV [124]. En se basant 

sur ces niveaux énergétiques, si on ne tient pas compte de la mise à niveau des niveaux de Fermi 

par contact entre les deux matériaux, il peut être déduit que l‘argent massif est énergétiquement 

capable d‘accepter un photoélectron depuis le bas de la bande de conduction de Tiτ2. Les 

clusters d‘argent Agn présentent quant à eux des niveaux énergétiques allant de -1,30 eV pour un 

mono atome (n = 1) à -4,64 eV pour n = ∞. Pour un transfert électronique efficace depuis la 

bande de conduction de TiO2 vers Agn, l‘énergie de travail de sortie de ce dernier doit être 

proche, ou inférieure à 4,4 eV. 

 

La recombinaison peut provoquer une baisse du photocourant, de la tension et du facteur 

de forme de la cellule [360]. Il est possible d‘isoler le métal noble vis-à-vis du matériau semi-

conducteur grâce à un film diélectrique d‘ITτ, de Si3N4 [193,195], de Si [193,399], de SiO2 

[81,195,360], de ZnO [82], de ZrO2 [400], de TiO2 [195,371,387,400,401] ou encore de Al2O3 

[367]. Il est aussi possible de passiver les nanoparticules métalliques via des dépôts de couches 

moléculaires de colorants ou de ligands tels que les citrates [362]. Cet isolant permet, en 

particulier dans le cas de nanoparticules d‘or utilisées au sein d‘une cellule solaire à colorant, de 

passiver chimiquement les nanoparticules vis-à-vis du milieu électrolytique (voir chapitre IV). La 

présence d‘une couche de 2 à 4 nm de SiO2 à la surface de nanoparticules plasmonique provoque 

une diminution d‘un facteur 20 du transfert d‘un électron photo excité du métal vers le semi-

conducteur. L‘électron peut toutefois passer à travers cette couche isolante par effet tunnel. 

L‘utilisation d‘une couche de 8 nm provoque un amoindrissement du transfert d‘un facteur 102. Il 
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est probable que les quelques électrons transmis depuis le métal le soient à cause de défauts dans 

la couche de passivation [348].  

 

La distance entre le plasmon et le substrat induite par l‘isolant permet d‘éviter en partie la 

formation d‘interférences destructives entre les champs incidents et diffusés [191]. Cependant, la 

couche diélectrique éloigne le plasmon, entraînant une chute des effets de champ proche 

[191,333,371], et peut provoquer une perte optique en piégeant la lumière en son sein [402]. 

L‘épaisseur optimale de cet espaceur a été étudiée dans le cas d‘une cellule couche mince de 

silicium amorphe où elle est de l‘ordre d‘une dizaine de nanomètres [81], mais doit être adaptée 

pour chaque type de cellule et taille de particule. 

 

4.3.8. Influences négatives du champs plasmonique et modification du semi-

conducteur ou du colorant 

Un autre mécanisme diminuant l‘efficacité de l‘absorption optique du système 

photovoltaïque intervient pour des longueurs d‘ondes inférieures à la longueur d‘onde de 

résonance du plasmon. Le champ proche diffusé par la nanoparticule peut alors se retrouver en 

opposition de phase par rapport au rayonnement incident [194], entraînant des interférences 

destructives avec le champ créé par le rayonnement incident. Le champ électrique plus faible 

entraîne alors une diminution de l‘absorption dans le matériau actif. 

  

La fluctuation de la bande de conduction sous l‘effet du champ proche créé par le 

plasmon pourrait être à l‘origine d‘une augmentation du temps de transfert de charge entre deux 

particules de TiO2 différemment impactées [368,369]. La fluctuation retardant la migration des 

porteurs de charge à travers le semi-conducteur laisse plus de temps aux réactions de 

recombinaison ou aux réactions inverses (transfert vers l‘électrolyte ou le colorant).   

 

La présence de nanoparticules métalliques peut aussi modifier l‘état de surface du semi-

conducteur, provoquant la formation de pièges à électrons et de sites de recombinaison 

préférentiels [369]. 
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Dans le cadre d‘une utilisation conjointe avec des colorants, les nanoparticules peuvent 

écranter le transfert électronique du colorant vers le semi-conducteur, empêcher un bon ancrage 

des molécules ou même réorganiser le film organique [403]. 

 

L‘optimisation des différents paramètres précités n‘est pas une tâche facile en raison des 

nombreuses variables impliquées. Il est pour cela nécessaire d‘avoir une bonne compréhension 

technologique, en particulier des interactions des nanoparticules métalliques entre elles, avec la 

lumière, avec l‘électrolyte et enfin avec le semi-conducteur. Des outils de simulation puissants 

pouvant donner une interprétation réaliste des résultats sont développés pour prédire les 

augmentations de photocourant et permettre la fabrication de systèmes plasmoniques optimaux 

pour les applications photovoltaïques. 

 

4.4. Conclusion sur l’application de l’effet plasmonique dans le domaine 

photovoltaïque 

Les cellules solaires à colorant sont des cellules de 3ème génération dont le développement 

s‘inscrit dans une logique de diminution des coûts de la matière première de fabrication de 

cellules photovoltaïques. Ces cellules se départissent de la jonction classique solide-solide et font 

l‘objet d‘un vif intérêt depuis leur découverte en 1λλ2 de par leur promesse d‘un faible coût pour 

des rendements dépassant 10 % et des nombreuses possibilités d‘amélioration offertes par leur 

principe de fonctionnement complexe. L‘utilisation de nanoparticules d‘or est une des voies ayant 

été explorée pour l‘amélioration du rendement de ces cellules, malgré un impact évident sur le 

coût total de la cellule, et sera l‘axe principal de ce travail. L‘effet plasmon dans les cellules 

solaires à colorant est complexe et encore partiellement incompris, cependant de nombreuses 

théories ont été développées et suggèrent la possibilité de synergies positives améliorant la 

diffusion, la longueur du trajet optique au sein de la couche absorbante, les propriétés du colorant 

ainsi que la durée de vie des électrons injectés au sein des cellules photovoltaïques. Des cellules 

solaires purement plasmoniques fonctionnant grâce à une injection électronique depuis la 

nanoparticule métallique vers le support de dioxyde de titane ont aussi été réalisées. La taille des 

nanoparticules plasmonique joue un rôle particulier puisqu‘elle permet de favoriser la diffusion 

(pour les particules larges) ou l‘absorption de la lumière par le métal (particules plus fines), 
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favorisant les mécanismes d‘injection. Le décalage du pic d‘absorption plasmonique vers les 

grandes longueurs d‘ondes lorsque la taille des particules d‘or augmente permet d‘optimiser les 

conditions de couplage entre le plasmon et le colorant. De plus, la formation d‘une jonction de 

Schottky à l‘interface métal/semi-conducteur rend le composite d‘autant plus réducteur que les 

particules sont petites. 

Il est cependant possible que l‘introduction de nanoparticules d‘or puisse pénaliser le 

rendement des cellules photovoltaïques, notamment par la diminution de la durée de vie des 

électrons dans la bande de conduction ainsi que de leur mobilité. Les résultats présentés par la 

suite portent sur la synthèse de matériaux propres à constituer l‘anode de cellules solaires 

plasmoniques, à savoir des cellules composées d‘un matériau semiconducteur mésoporeux et de 

nanoparticules métalliques présentant une résonnance plasmon. 

  

5. Conclusion 

Dans ce chapitre bibliographique, nous avons évoqué différentes techniques de synthèse 

développées pour l‘obtention de nanoparticules de Tiτ2 et Au, puis les méthodes de dépôt et 

d‘auto-assemblage de films nanoparticulaires avant de détailler le fonctionnement de cellules 

solaires et en particulier l‘intérêt de l‘effet plasmon pour des cellules solaires à colorant.  

Les synthèses par hydrolyse-condensation permettent d‘obtenir des nanoparticules de 

dioxyde de titane de phase et de taille contrôlée. L‘utilisation de ligands sulfates dans des 

conditions très acides permettent en particulier la synthèse de petites particules d‘anatase. Les 

propriétés de conduction étant fortement impactées par l‘état de surface du TiO2, une attention 

particulière doit y être apportée pour la plupart des applications de ce matériau. L‘utilisation de 

nanoparticules d‘or au sein de films de Tiτ2 permet d‘améliorer sa photoréactivité. 

La synthèse par réduction chimique d‘un sel d‘or en solution aqueuse ou organique 

permet d‘obtenir des nanoparticules d‘or de taille et forme contrôlée. Le réducteur utilisé, sa 

concentration ainsi que les stabilisants présents en solution ont un impact particulièrement 

important. Les nanoparticules d‘or présentent un plasmon de surface localisé dont les propriétés 

telles que la longueur d‘onde d‘absorption et la section efficace de diffusion dépendent à la fois 

de la taille, de la forme et du milieu de dispersion des nanoparticules d‘or. 
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En vue d‘applications en photocatalyse ou en photovoltaïque, les nanoparticules de TiO2 

et d‘or peuvent être mises sous la forme de films par des méthodes d‘autoassemblage ou 

d‘enduction. Tandis que les méthodes d‘auto-assemblage permettent un contrôle fin de la 

nanostructure, pour peu que les constituants du film soient homogènes, les méthodes d‘enduction 

permettent de déposer efficacement des films plus épais en moins de temps. La méthode de 

centrifugation développée lors de ce travail apparait comme intermédiaire entre ces deux 

approches et a été utilisée avec comme objectif la mise en forme d‘anode de cellules solaires à 

colorant.  

L‘utilisation de nanoparticules d‘or au sein d‘anodes de cellules solaires à colorant 

constituées de films de TiO2 nanoparticulaire est une des voies ayant été explorée pour 

l‘amélioration du rendement de ces cellules. Il est suggéré par la littérature que malgré la 

possibilité que les nanoparticules d‘or puissent pénaliser la durée de vie et la conduction des 

électrons, des propriétés telles que la diffusion, la longueur du trajet optique au sein de la couche 

absorbante, les propriétés du colorant et la durée de vie des électrons injectés puissent être 

améliorées par la synergie entre les nanoparticules d‘or et les matériaux de l‘anode de la cellule 

solaire à colorant. Les résultats présentés par la suite portent sur la synthèse de matériaux propres 

à constituer l‘anode de cellules solaires plasmoniques. 

Dans ce contexte, les principaux objectifs de ces travaux de thèse ont été l‘élaboration de 

nanoparticules d‘or et de dioxyde de titane aux caractéristiques chimiques et morphologiques 

contrôlées, la mise en forme de films nanostructurés par centrifugation à partir de ces 

nanoparticules et leur utilisation au sein de cellules solaires à colorant. 
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Chapitre II.  Résultats sur la synthèse de nanoparticules de TiO2 

et Au 

 

Devant la diversité des techniques proposées dans la littérature pour la synthèse de 

nanoparticules de TiO2 et d‘or à destination des cellules solaires à colorant plasmoniques, il a été 

décidé de comparer différentes synthèses. En vue d‘optimiser les propriétés des cellules solaires, 

les poudres de TiO2 doivent être cristallisées en phase anatase, avoir une surface spécifique 

élevée et présenter une agglomération contrôlée. Ces trois paramètres permettent respectivement 

une meilleure conduction électronique, une plus grande concentration de colorant et une 

meilleure homogénéité au sein du film. Dans un second temps il s‘agira d‘identifier une méthode 

de synthèse permettant d‘obtenir des nanoparticules d‘or non agrégées de taille homogène et de 

forme contrôlée. La comparaison entre différentes synthèses a permis de sélectionner des poudres 

de TiO2 présentant des tailles de particules primaires et d‘agrégats particulières. Parmi les 

synthèses présentées dans ce chapitre, certaines ont été sélectionnées pour être déposées sous 

forme de films par centrifugation (voire chapitre III). 

 

1. Synthèses et caractérisations du dioxyde de titane TiO2 

1.1. Hydrolyse à température ambiante (synthèse A) 

Au début de cette thèse nous avons choisi de synthétiser TiO2 par méthode chimique en 

voie aqueuse à partir de la réduction de TiOSO4 par le peroxyde d‘hydrogène H2O2. Cette 

première synthèse a été choisie en raison de sa simplicité. Les poudres de TiO2 sont formées à 

température ambiante et cristallisées par un traitement thermique ultérieur [1,2]. Cette synthèse 

sera appelée par la suite synthèse A. 

Une masse de 0,2  g d‘oxysulfate de titane (TiτSτ4) est dissoute à 25 °C dans un volume 

de 5 ml d‘eau distillée. La solution est par la suite diluée dans 20 ml d‘eau et 500 µL de H2O2 

(30 %) sont ajoutés pour initier la réaction (la concentration en TiOSO4 est alors de 0,05 M). La 

solution incolore et transparente devient rouge translucide. La réaction de TiOSO4 avec H2O2 

conduit à la formation d‘un complexe de peroxyde de titane [3] avec un rendement massique par 

rapport à TiOSO4 de 39 % : 
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TiOSO4 + H2O2  Ti(O2)SO4 + H2O (1) 

Ti(O2)SO4 + 2OH- + (x+1) H2O  TiO(OH)2 · xH2O + H2O2 + SO4
2-  (2) 

 

La vitesse de réaction de TiOSO4 avec H2O2 dépend fortement de la température. A 

25 °C, la solution peut être utilisée 25 minutes après l‘initiation de la réaction pour être déposée 

directement par trempage d‘un substrat dans la solution sous agitation. τn obtient alors une 

croissance lente (3 nm/h) conduisant à la formation d‘un film dense de TiO(OH)2 formé de 

particules d‘environ 17 nm [4,5]. Le dépôt d‘un film mince d‘oxy-hydroxide de titane peut aussi 

être provoqué par l‘application d‘un potentiel de réduction [5]. Les particules formées peuvent à 

tout moment de l‘étape de croissance être isolées par centrifugation (voir chapitre III). 

 

 
Figure II -1 : Diffractogrammes RX des poudres TiO2 obtenues par synthèse A avant traitement thermique, et 

après traitement thermique à 300 °C, 450 °C, 500 °C et 600 °C. Les pics indexés correspondent à la phase 

anatase.  

 

Les analyses par Diffraction des Rayons X (ou DRX, voir annexes) avant traitement 

thermique montrent que la poudre récupérée après deux jours de réaction est amorphe et que la 

calcination à une température supérieure ou égale à 450 °C provoque la cristallisation de la phase 

anatase (Figure II -1).  
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Un traitement thermique permet d‘obtenir Tiτ2 par déshydratation selon la réaction : 

 

OHTiOOHTiO 222)( 
 

 

Le rendement massique final par rapport à la masse de Ti introduit est de 44 %.  

 

La formation de TiO2 par déshydratation intervient entre 130 °C et 350 °C comme le 

montre l‘étude menée par Analyse Thermo-Gravimétrique (ATG) (Figure II -2) et Analyse 

Thermo Différentielle (ATD) sur la poudre issue de l‘hydrolyse après mûrissement de 2 jours 

(Figure II -3). Dans cette gamme de température, une première réaction endothermique de 25 à 

125 °C provoque une perte de masse de l‘ordre de 15 % correspondant au départ de l‘eau de 

cristallisation. Le degré d‘hydratation de Tiτ(τH)2 .x H2O est d‘environ 1,5. Une seconde 

réaction endothermique jusqu‘à 350 °C s‘accompagne d‘une perte de masse de 16 % et 

correspond à la formation du TiO2 amorphe par déshydratation. Ces analyses montrent également 

que la cristallisation en anatase a lieu à 375 °C. Une étude similaire montrait cependant une 

cristallisation dès 300 °C [2]. Une telle différence peut s‘expliquer par le rôle crucial de ligands 

facilitant ou bloquant la transformation de phase. La présence de groupement sulfates, fortement 

liés, peut entraîner une stabilisation de la phase amorphe [6] et ainsi expliquer que la 

cristallisation commence à une température supérieure. Le phénomène exothermique observé à 

partir de 700 °C correspond à la transition en phase rutile. 
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Figure II -2: ATG de TiO(OH) 2, 1,5H2O obtenu par synthèse A. 

 

 
Figure II -3: ATD de TiO(OH) 2, 1,5H2O obtenu par synthèse A. 

 

Les clichés de Microscopie Electronique à Balayage (MEB) montrent que la poudre 

obtenue est composée d‘agglomérats micrométriques de nanoparticules. La comparaison de la 

morphologie des poudres avant et après calcination (Figure II -4) montre que la taille et la forme 

des agrégats ainsi que des particules n‘évoluent pas lors de la calcination. 
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Figure II -4: Clichés MEB de la poudre obtenue à l’issue de l’hydrolyse à température ambiante avant (a) et 

après (b) calcination à 500 °C. 

 

Après calcination 30 min à 500 °C, la taille des cristallites de TiO2 estimée par la relation 

de Scherrer (voir annexes) est d‘environ 20 nm et la surface spécifique obtenue à partir de 

l‘analyse de l‘adsorption de gaz par la méthode BET est de 45 m²/g. La taille des cristallites 

donnée par la relation de Scherrer correspond à la taille des particules primaires observées en 

MEB, ce qui suggère que les particules composant les agglomérats sont monocristallines. La 

surface spécifique obtenue par la méthode BET équivaudrait à des sphères lisses de 17 nm. 

L‘accord entre ce diamètre théorique et la taille réelle des nanoparticules suggère de faibles 

anisotropies et rugosités des particules réelles. 

 

La synthèse de TiO2 par hydrolyse à température ambiante permet d‘obtenir après 

traitement thermique à 500 °C une poudre d‘anatase composée d‘agglomérats micrométriques de 

particules nanométriques. Ces poudres présentent une surface spécifique relativement élevée en 

raison de la faible taille des particules primaires (environ 20 nm). La morphologie particulière de 

cette poudre de TiO2 pourrait s‘avérer intéressante pour ses propriétés de diffusion de la lumière 

et de transport de masse à travers ses porosités. En effet, les particules micrométriques diffusent 

mieux la lumière visible que les nanoparticules. De plus, la taille micrométrique des porosités 

entre les agglomérats devrait permettre une meilleure diffusion de phases liquides ou d‘ions 

présents en phase liquide. 

Cependant de meilleures photoréactivités catalytiques ont été observées dans la littérature 

pour les particules ayant subi une hydrolyse à température plus élevée et formées à partir d‘une 
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solution concentrée en TiOSO4 (1,91 M) [7]. Nous allons donc maintenant nous intéresser à la 

synthèse de TiO2 à partir de TiOSO4 par hydrolyse à plus haute température (85 °C). 

 

1.2. Hydrolyse à 85 °C 

La synthèse de TiO2 par réaction d‘hydrolyse de TiOSO4 peut être activée par traitement 

thermique 4 h sous reflux à 85 °C. Cette synthèse peut être effectuée en mélange éthanol/eau, en 

milieu modérément acide (ajout NaOH, pH=5,5) ou en milieu très acide (ajout de H2SO4, 

pH=0,4) [7–9]. Ces trois protocoles ont été testés dans le but d‘obtenir une poudre correspondant 

aux critères de sélection énoncés en début de chapitre. Les protocoles de synthèse sont présentés 

dans le Tableau II -1. Les poudres obtenues ont été rincées plusieurs fois à l‘eau puis à l‘éthanol 

avant caractérisation.  

 

Tableau II -1: Conditions expérimentales des synthèses d'hydrolyse à 85 °C 

 

 
Figure II -5 : Diffractogrammes RX des poudres de TiO2 synthétisées par hydrolyse à 85 °C. 
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La synthèse de TiO2 à 85 °C dans un mélange eau-éthanol produit un TiO2 très bien 

cristallisée, dans la forme minérale anatase (Figure II -5). La taille des cristallites calculée par la 

relation de Scherrer est de 4,5 nm et la surface spécifique est de 273 m²/g. Cette surface 

spécifique est de 100 m²/g supérieure à celle de sphères lisses de 4,5 nm de diamètre, ce qui 

suggère une rugosité assez importante des nanoparticules formées. Le rendement est d‘environ 

24%. 

 

La synthèse en milieu modérément acide (pH ajusté à 5,5 par ajout de NaOH 5%) permet 

d‘atteindre un rendement de 53 %, le changement de pH provoquant la précipitation d‘un gel 

suite à l‘hydrolyse du précurseur. La microscopie électronique à balayage montre que cette 

poudre est composée d‘agglomérats micrométriques de formes irrégulières (Figure II -6). De plus, 

cette poudre n‘est pas cristallisée (Figure II -5). Cette différence de cristallinité par rapport à la 

synthèse précédente peut s‘expliquer par un mécanisme réactionnel différent. En effet, la 

précipitation a lieu en début de synthèse lors de l‘ajout sous reflux de σaτH. Il semble que la 

peptisation de ce gel à 85 °C ne permette pas de dissocier suffisamment le gel pour permettre la 

formation puis la croissance de nucléis cristallins.  

 

 
Figure II -6 : Cliché MEB de la poudre de TiO2 synthétisée à 85 °C avec ajout de NaOH. 
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La synthèse de TiO2 en milieu très acide (pH=0,4) à partir de TiOSO4 H2SO4 H2O  

conduit également à un rendement élevé (56 %), probablement grâce à une importante 

sursaturation du milieu. La poudre de TiO2 récupérée est très bien cristallisée, dans la forme 

minérale anatase (Figure II -5). La taille des cristallites est de 9 nm et la surface spécifique 

obtenue par la méthode BET est de 321 m²/g. Les clichés MEB et Microscopie Electronique à 

Transmission (MET) montrent que la poudre de TiO2 est composée de super-agglomérats d‘une 

dizaine de micromètres composés d‘agglomérats de l‘ordre du micromètre eux-mêmes composés 

de nanoparticules (Figure II -7  et Figure II -8). 

 

 
Figure II -7 : Clichés MEB de la poudre synthétisée à partir de TiOSO4 H2SO4 H2O. 

 

 
Figure II -8 : Cliché TEM de TiO2 synthétisé par hydrolyse à 85 °C à pH 0,4. 
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 Ces 3 synthèses basées sur l‘hydrolyse de TiτSτ4 à 85 °C permettent d‘obtenir des 

poudres de TiO2 de surfaces spécifiques extrêmement élevées. Cependant les structures 

d‘agrégations paraissent moins bien contrôlées que dans l‘hydrolyse à température ambiante. Ces 

synthèses n‘ont pas été retenues pour la suite des travaux. L‘augmentation de la température de 

l‘hydrolyse a cependant permis de modifier de manière importante la morphologie des poudres 

synthétisée. L‘augmentation de la température d‘hydrolyse au-dessus de 100 °C a été permise par 

l‘utilisation d‘un réacteur fermé. Ces synthèses en conditions hydrothermales sont décrites dans 

la section suivante. 

 

1.3.  Synthèse hydrothermale de nanoparticules de TiO2  

Le dispositif ayant été utilisé lors de cette thèse est une bombe (autoclave) fabriquée par 

la société Parr. La Figure II -9 présente les réacteurs utilisés, le volume utile (en blanc) du 

réacteur de Téflon (en gris) de 20 ml a été rempli à 80 %. Le réacteur étant fermé (volume 

constant), la pression est autogène et dépend directement de la température de la réaction ainsi 

que du volume de remplissage. La température de réaction, de 180 °C à 220 °C, permet 

d‘atteindre des pressions comprises entre 10 et 23 bars. Ces conditions ne sont donc pas 

supercritiques (Tc H2O=374 °C et pc H2O=221 bars, voire Figure II -10), cependant dans ce domaine 

de pression et température la constante diélectrique de l‘eau diminue déjà de manière 

significative ce qui permet de modifier les équilibres réactionnels.  

 

 
Figure II -9: Photographie et schéma du réacteur utilisé pour les synthèses hydrothermales [10]. 
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Figure II -10 : Diagramme schématique Pression-Température de l’eau. C est le point critique et l’ovale bleu 

situe les conditions expérimentales utilisées. 

 

La synthèse hydrothermale est une méthode intéressante pour obtenir des nanoparticules 

très bien cristallisées de grande pureté et homogénéité avec des temps de réaction relativement 

courts. 

 

1.3.1. Synthèse hydrothermale à partir de différents précurseurs de titane : 

TiPP (isopropoxyde de titane), TiCl4 (synthèse B) et TiOSO4 

(synthèse C) 

Différentes synthèses hydrothermales ont été réalisées lors de cette thèse, à partir des 

précurseurs iso-propoxyde de titane (TiPP), tetrachlorure de titane (TiCl4) et oxysulfate de titane 

(TiOSO4). Les protocoles expérimentaux sont d‘abord rapidement décrits, ainsi que les propriétés 

des poudres obtenues. Pour permettre une meilleure comparaison, les résultats concernant la 

cristallinité et les morphologies des poudres sont regroupés après la description des trois 

protocoles.  

 

Le protocole expérimental pour la synthèse hydrothermale de TiO2 à partir de TiPP est 

adapté de celui développé par Ito et col. [11]. Une masse de 0,52 g d‘acide acétique a été ajoutée 

en une seule fois à 2,53 g de TiPP à température ambiante pour modifier la sphère de solvatation 
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de l‘ion Ti4+. Après 15 minutes d‘agitation, ce mélange est versé en une fois dans 12,54 ml d‘eau 

sous agitation rapide. Un précipité blanc de TiPP se forme instantanément. Après une heure 

d‘agitation, 0,17 ml d‘acide nitrique (65 % massique) est ajouté à la solution. Un premier 

traitement thermique réalisé à 80 °C pendant 75 min sous reflux mène à la formation d‘une 

poudre blanche. De l‘eau est ajoutée après retour à la température ambiante jusqu‘à atteindre un 

volume de 16 ml. Le mélange est alors versé dans le réacteur hydrothermal pour y subir un 

traitement hydrothermal de 12 heures à 220 °C permettant la formation de nanoparticules 

cristallisées par un mécanisme de dissolution-précipitation [12]. Après un refroidissement à 

température ambiante, on ajoute 0,1 ml d‘acide nitrique. Le mélange réactionnel est ensuite 

soumis aux ultra-sons, centrifugé puis redispersé par sonication dans l‘eau. Le procédé de 

centrifugation et sonication est répété 6 fois dans l‘eau et deux fois dans l‘éthanol avant séchage 

de la poudre obtenue dans une cloche à vide à température ambiante. Ce procédé de rinçage et 

séchage est commun aux synthèses hydrothermales exposées par la suite.  

 

Une seconde synthèse a été basée sur celle proposée par Barbe et col. [13]. Un volume de 

1,6 ml de TiPP est ajouté goutte à goutte à température ambiante à 9,6 ml d‘une solution aqueuse 

diluée d‘acide nitrique (1,4.10-4 M). La solution et le précipité de TiPP formé sont alors chauffés 

sous reflux à 85 °C pendant 6 h sous agitation rapide pour permettre la peptisation du solide 

amoprhe et la formation de TiO2. Après refroidissement à température ambiante, la solution subit 

un traitement hydrothermal à 220 °C pendant 12 h. Le protocole expérimental de la synthèse 

hydrothermale de TiO2 à partir de TiCl4, par la suite appelée synthèse B, est basé sur celui de 

Kolen‘ko [14]. Un volume de 2 ml de TiCl4 a été ajouté goutte à goutte sous agitation à 16 ml 

d‘une solution aqueuse concentrée de  de HCl (2 M) de manière à diluer le TiCl4 sans provoquer 

de précipitation. Un excès de 20 ml d‘ammoniaque a ensuite été versé en une fois à la solution 

sous agitation rapide pour provoquer l‘hydrolyse du TiCl4. Le précipité obtenu est récupéré par 

six cycles de centrifugations et rinçages. La poudre est ensuite dispersée dans 16 ml d‘eau avant 

traitement hydrothermal à 200 °C pendant 6 h. L‘efficacité du rinçage a été vérifiée par XPS, 

aucune trace de chlore n‘est détectée en surface de la poudre de TiO2.  

 

La synthèse hydrothermale à partir de TiOSO4, par la suite appelée synthèse C, est 

adaptée de Kolen‘ko [14].  Une masse de 6,4 g de TiOSO4  a été dissoute dans 16 ml d‘eau à 
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température ambiante (soit [Ti]=2,5 M). Cette solution de pH égal à 0,4 a ensuite subit un 

traitement hydrothermal à 200 °C pendant 6 h. La poudre obtenue comportant quelques 

agglomérats microniques, il est nécessaire de pratiquer une décantation après sonication. Les 

deux tiers du surnageant sont ensuite récupérés puis rincés et séchés.  

 
Figure II -11: Diffractogrammes RX des poudres de TiO2 synthétisées par voie hydrothermale à partir des 

précurseurs TiPP, TiCl4 (synthèse B) et TiOSO4 (synthèse C). 

 

Comme le montre la Figure II -11, ces différentes synthèses hydrothermales permettent 

toutes d‘obtenir des poudres de Tiτ2 cristallisées en phase anatase. La taille moyenne de 

cristallites varie de 12 nm (pour les deux synthèses à partir de TiPP) à 22 nm (synthèse C à partir 

de TiOSO4) et 29 nm (synthèse B à partir de TiCl4).  

Les clichés MEB montrant respectivement les particules synthétisées et leur état 

d‘agglomération sont présentés respectivement en Figure II -12 et Figure II -13.  

Les synthèses utilisant le précurseur TiPP conduisent à la formation d‘agglomérats 

micrométriques de forme indéterminée, avec une taille de particule primaire comprise entre 10 et 

30 nm. La poudre de TiO2 obtenue par la synthèse B est constituée de particules peu agglomérées 

dont la taille varie entre 10 nm et 40 nm. Les poudres élaborées par la synthèse C sont composées 

d‘agglomérats plus ou moins sphériques d‘environ 100 nm composés de particules primaires 

d‘environ 20-30 nm de diamètre. Dans tous les cas, les tailles de particules primaires observées 
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par MEB sont en accord avec les tailles moyennes de cristallites estimées d‘après la DRX ce qui 

suggère que les particules formées sont monocristallines. 

Les surfaces spécifiques mesurées par méthode BET varient de 47 m².g-1 pour les poudres 

B (TiCl4) à 90 m².g-1 pour les poudres C (TiOSO4) et 130 m².g-1 pour les poudres synthétisées à 

partir de TiPP. Pour ces mêmes poudres la méthode BJH suggère des porosités respectivement 

comprise entre 10 nm et 20 nm (synthèse B), d‘environ λ nm (porosités intra-agglomérats) et 55 

nm (porosités inter-agglomérats) (synthèse C)  et inférieure à 5 nm (synthèses TiPP). 

 

 
Figure II -12: Clichés MEB des poudres TiO2 synthétisées à partir de différents précurseurs : TiPP par les 

méthodes de Ito et col. (a) et Barbe et col. (b), TiCl4 (synthèse B) (c) et TiOSO4 à 200 °C et 2,5 M (synthèse C) 

(d). 
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Figure II -13 : Clichés MEB des structures d’agglomération des poudres TiO2 synthétisées à partir de 

différents précurseurs : TiPP par les méthodes de Ito et col. (a) et Barbe et col. (b), TiCl4 (synthèse B) (c) et 

TiOSO4 à 200 °C et 2,5 M (synthèse C) (d). 

 

La synthèse B conduit à une faible agglomération des particules et une surface spécifique de 47 

m².g-1 proche de celle de la synthèse A (hydrolyse à température ambiante) alors que la synthèse 

C produit une poudre présentant des agglomérats d‘environ 100 nm et une surface spécifique 

doublée (90 m².g-1). Cette structuration particulière de la poudre parait être un intermédiaire 

intéressant entre les particules de la synthèse B et les agglomérats micrométriques de la synthèse 

A. σous avons choisi d‘étudier plus en détail l‘influence de quelques paramètres expérimentaux 

sur la synthèse C. 
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1.3.2. Etude des paramètres expérimentaux de la synthèse hydrothermale à 

partir de TiOSO4 (synthèses C et D) 

D‘un point de vue énergétique, la source de la cristallisation en conditions hydrothermales 

est la différence d‘énergie libre générée par la sursaturation du milieu lorsque celui-ci passe de la 

température ambiante à la température de la réaction hydrothermale [15]. La sursaturation dépend 

notamment de la température etde la concentration en réactif. Il est raisonnable de dire que plus la 

sursaturation est importante, plus le nombre de nucléi formés est important et plus les particules 

primaires formées devraient être petites [16]. Dans le but de contrôler la taille des particules, nous 

avons fait varier la concentration en TiOSO4 et la température de la synthèse C. 

 

Dans un premier temps, la masse de réactif introduite a été réduite à 1,024 g et 3,344 g 

(soit respectivement des concentrations en TiOSO4 de 0,4 M et 1,3 M, au lieu de 2,5 M pour la 

synthèse C). Dans un second temps, l‘impact de la température de la réaction hydrothermale (et 

donc de la pression) a été étudié entre 180 °C et 220 °C. La synthèse hydrothermale effectuée à 

200 °C pour une concentration en TiOSO4 de 0,4 M est appelée par la suite synthèse D. 

 

 
Figure II -14: Diffractogrammes RX des poudres TiO2 préparées par voie hydrothermale à 200 °C à partir de 

différentes concentrations de TiOSO4: 0,4 M (synthèse D), 1,3 M et 2,5 M (synthèse C). 
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Les caractérisations par DRX et par MEB montrent que la concentration en réactif  a un 

impact important sur la morphologie des poudres. Pour une température de 200 °C et des 

concentrations initiales en TiOSO4 de 2,5 M, 1,3 M et 0,4 M, les tailles de cristallites estimées 

d‘après les diffractogrammes RX sur poudre (Figure II -14) sont respectivement de 22 nm, 24 nm 

et 14 nm et les surfaces spécifiques de 90 m2.g-1, 84 m2.g-1 et 130 m2.g-1. Les écarts de taille de 

cristallites et de surface spécifique entre les échantillons réalisés avec des concentrations de 

2,5 M et 1,3 M ne sont pas significatifs. Les tailles moyennes de cristallites sont en accord avec 

les tailles des particules primaires observées par MEB, indiquant leur nature majoritairement 

monocristalline (Figure II -15). La concentration du réactif influe aussi de manière significative 

sur l‘état d‘agglomération des poudres. Pour une concentration de 0,4 M la poudre synthétisée 

présente une structure dense mais non agglomérée, l‘augmentation de la concentration en Ti à 

1,3 M engendre une faible agglomération de quelques particules tandis qu‘une concentration de 

2,5 M entraîne la formation d‘agglomérats sphériques bien définis comportant quelques dizaines 

de particules. 

 

La Figure II -16 montre que lorsque la température de la synthèse hydrothermale 

augmente de 180 °C à 200 °C puis 220 °C (avec une concentration en TiOSO4 de 2,5 M) les 

tailles des cristallites augmentent, respectivement de 19 nm à 24 nm et 31 nm. Les clichés MEB 

permettent de constater que la taille des agglomérats diminue d‘environ 120 nm à 90 nm et 60 nm 

quand la température augmente de 180 °C à 200 °C et 220 °C (Figure II -17). L‘augmentation de 

la température conduit donc à l‘augmentation des tailles de cristallites (et probablement des 

tailles des particules primaires). Cette augmentation de taille des particules conduit à la 

diminution de leur surface spécifique et donc à une plus faible agglomération. Les mécanismes 

engendrant une diminution de l‘agrégation avec l‘augmentation de la taille des particules sont 

discutés au sein de la section 1.5 de ce chapitre. De plus, la diminution de la fraction d‘atomes 

situés à la surface des particules pourrait également entrainer une réduction de densité de charge 

globale, les espèces chargées étant principalement localisées en surface des particules. Cette 

moindre réactivité de surface des plus grosses particules primaires pourrait également expliquer 

une moindre efficacité des chocs cohésifs au cours du traitement hydrothermal, malgré une 

fréquence de collision relativement plus élevée lorsque la température augmente au sein du 

réacteur. 
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Figure II -15 : Clichés MEB des poudres TiO2 synthétisées par voie hydrothermales à partir de TiOSO4 à 

200 °C aux concentrations de 0,4 M (synthèse D) (a), 1,3 M (b) et 2,5 M (synthèse C) (c). 
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Figure II -16: Diffractogrammes des poudres préparées par voie hydrothermale à 180 °C, 200 °C (synthèse C) 

et 220 °C de TiOSO4 2,5 M. 

 
Figure II -17: Clichés MEB des poudres TiO2 synthétisées par voie hydrothermales à partir de TiOSO4 (2,5 M) 

à 180 °C (a), 200 °C (synthèse C) (b) et 220 °C (c). 
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La synthèse hydrothermale à partir d‘une solution aqueuse de TiτSτ4 est un moyen très 

simple d‘obtenir des nanoparticules monocristallines de taille et d‘agglomération contrôlée en 

jouant sur la concentration en précurseur et la température de la réaction hydrothermale. 

L‘augmentation de la taille des nanoparticules primaires avec la concentration et la température 

montre qu‘un processus de dissolution-croissance des nucléis formés initialement contrôle la 

morphologie des poudres obtenues.  

 

1.3.3. Bilan sur la synthèse hydrothermale de TiO2 (synthèses B, C et D) 

Les trois synthèses hydrothermales retenues pour le dépôt de films de TiO2 par 

centrifugation (voir chapitre III) présentent une agglomération contrôlée ainsi qu‘une grande 

homogénéité. Les principales caractéristiques de ces synthèses et des poudres qui en sont issues 

sont résumées dans le Tableau II -2. La monocristallinité des particules formées par ces trois 

synthèses a été contrôlée par MET (Figure II -18). 

 

Tableau II -2: Caractéristiques des poudres de TiO2 anatase élaborées par voie hydrothermale à 200 °C par les 

synthèses B, C et D. 
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Figure II -18: Clichés MET de nanoparticules de TiO2 issues des synthèses B, C et D. 

 

1.4. Cristallinité et stabilité de la phase anatase  

Si le rutile est la phase stable de TiO2 à haute température, la phase anatase est 

majoritairement obtenue lors des synthèses par chimie douce. La faible différence de l‘énergie 

libre de Gibbs entre les deux phases indique que le polymorphe métastable (anatase) est en fait 

presque aussi stable que le rutile à température et pression ambiante [17]. La phase anatase est 

stabilisée dans les nanomatériaux et par la présence de ligands tels que les sulfates. 

La transition de la phase anatase à la phase rutile est permise par une mobilité accrue des 

atomes grâce à la température, ce qui engendre aussi un grossissement important de la taille des 

cristaux d‘anatase restants. La proportion de chaque phase a été déterminée pour les poudres A, B 

et C après différents traitements thermiques à partir des diffractogrammes RX (Figure II -19) en 

utilisant la méthode de l‘intensité intégrale (voir annexes). Les températures de transition anatase-

rutile observées par DRX  pour les poudres de TiO2 issues des synthèses A, B et C ayant subi des 

traitements thermiques d‘une durée de 30 minutes sont respectivement comprises entre 875 °C et 

960 °C, 825 °C et 900 °C et enfin 925 °C et 1000 °C (Figure II -19). 
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Une croissance des nanoparticules entraîne la transition anatase-rutile à température plus 

basse dans le cas de la poudre issue de la synthèse B que dans le cas des poudres issues des 

synthèses A et C. La croissance des nanoparticules est provoquée par la minimisation de l‘énergie 

de surface des particules. La présence de ligands sulfates à la surfaces des particules issues des 

synthèses A et C (réalisées à partir du précurseur TiOSO4) permet de stabiliser la surface de 

l‘anatase et de retarder la croissance des particules et la transition anatase-rutile lors de 

l‘élévation de la température. Il  est aussi probable que les TiO2 synthétisés à partir de la synthèse 

A et des synthèses C et D soient dopés au soufre. Des analyses d‘énergie dispersive en énergie 

(EDX) ont révélé un rapport atomique de S/Ti de 1,5.10-2 sur ces deux dernières synthèses. Le 

dopage au soufre du TiO2 a été rapporté aussi bien en tant que dopage anionique [18] que 

cationique [19] et stabilise la phase anatase [20]. 

 
Figure II -19: Evolution de la taille des cristallites (traits pleins) et proportion anatase/rutile en fonction dela 

température de calcination pour les poudres A, B et C. 

 

Si la taille des particules primaires varie avec la température du traitement thermique, 

l‘aspect des agrégats reste globalement identique et l‘évolution de la taille des particules 

primaires et leur coalescence n‘est pas évidente pour la synthèse A lorsqu‘on examine les clichés 

MEB (Figure II -20). Toutefois la coalescence peut avoir un impact très important sur la surface 

spécifique lorsque les structures sont nanoporeuses. Ceci est particulièrement flagrant pour le 
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TiO2 issu de la synthèse A dont les porosités intra-agglomérats sont de l‘ordre de 3 nm. Les 

surfaces spécifiques mesurées par BET sont respectivement de 45 m²/g et 10 m²/g pour les 

échantillons calcinés à 500 °C et 700 °C. Cette différence est attribuée à une coalescence 

importante au sein des agglomérats, bloquant les porosités internes. 

 

Figure II -20: Clichés MEB de la poudre de TiO2 issue de la synthèse A avec une température de calcination de 

500 °C (a et b) et 700 °C (c et d). 

 

Un traitement thermique à plus haute température entraîne la formation de la phase rutile 

(Figure II -21). Cette température de transition peut varier fortement d‘un échantillon à l‘autre. 

Les cristallites de rutiles ont des tailles supérieures à celles des cristallites d‘anatase et peuvent 

atteindre jusqu‘à 300 nm après 1 heure à 1300 °C. 
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Figure II -21: Diffractogrammes RX de poudres de TiO2 issues de la synthèse A après différentes températures 

de calcination.  

 

La transition anatase-rutile ayant lieu habituellement entre 600 °C et 700 °C, ces dioxydes 

de titane ont des températures de transition particulièrement élevées, ce qui peut s‘avérer 

intéressant dans le cadre d‘applications en catalyse, spécialement dans le domaine des matériaux 

de construction [21,22]. La stabilité de la taille et de la phase des nanoparticules jusqu‘à des 

températures avoisinant 700 °C peut permettre des traitements thermiques à haute température 

des films de TiO2 devant entrer dans la composition de systèmes photovoltaïques. La stabilité du 

substrat sur lequel est déposé le film rentre cependant aussi en compte. 

 

Il est remarquable que toutes les transitions de phase interviennent lorsque les tailles 

moyennes de cohérence cristalline dépassent 80 nm. Cette taille critique de transition est bien 

plus élevée que celles constatée dans les études précédentes et dépend des propriétés des poudres. 

 

1.5. Agrégation des nanoparticules 

L‘agrégation des particules primaires et secondaires de Tiτ2 est un facteur primordial 

pour comprendre les propriétés du film ensuite formé à partir de ces poudres. L‘agrégation peut 

avoir lieu à chaque étape de la synthèse du matériau puis lors de la mise en forme du film, entre 
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les particules monocristallines tout d‘abord, puis entre les agrégats formés. Nous allons par la 

suite distinguer les cristallites (domaines de cohérence cristalline), particules primaires (particule 

issue d‘un seul nucléi), particules secondaires (particules issues de l‘agrégation de plusieurs 

particules primaires) et structures tertiaire (agrégat de nombreuses particules ayant sédimenté).  

 

Le premier phénomène pouvant entraîner une agglomération de nanoparticules, c‘est-à-

dire une agglomération avec formation d‘un lien chimique, est la nucléation hétérogène. Ce type 

de nucléation entraîne nécessairement l‘existence de nanoparticules multicristallines au sein de la 

poudre. Or, comme montré précédemment, dans notre cas les particules synthétisées sont 

monocristallines. Les particules formées lors de ce travail sont donc, du moins dans leur majorité, 

issues de nucléation homogène et chaque particule primaire correspond à une cristallite. 

 

Un examen attentif des particules secondaires formées au terme des synthèses à partir de 

TiOSO4 à température ambiante ou par traitement hydrothermal permet de constater que les 

formations sont toutes des sphéroïdes, et qu‘il n‘y a pas de particules secondaires fortement 

anisotropes ou de structure fractale. 

L‘agrégation initiale des particules primaires se fait donc selon un processus lent et 

réversible. La stabilité d‘une solution colloïdale vis-à-vis de l‘agrégation de ses composants 

dépend de la fréquence des collisions et leur efficacité [23]. 

La fréquence des collisions dépend de nombreux paramètres et a été théorisée par 

Smoluchowski [24].  L‘efficacité des collisions peut être évaluée à partir de l‘évaluation de 

l‘énergie d‘interaction en fonction de la distance entre les particules [25]. Les forces de 

dispersion [26,27], la répulsion électrostatique [23] ainsi que d‘autres modèles plus récents [28–

33] permettent d‘expliquer les données expérimentales sur la stabilité des solutions colloïdales 

non nanoparticulaires [34,35]. 

Les nanoparticules sont un cas à part en raison de leur faible charge, rendant la solution 

colloïdale plus instable [36]. Les particules les plus petites auront alors tendance à s‘agréger plus 

facilement, jusqu‘à atteindre une taille de particule secondaire suffisante pour présenter une 

charge s‘opposant à l‘agrégation de nouvelles particules. Plus les particules sont petites, plus leur 

charge globale est faible et plus la taille de la particule secondaire doit être importante pour 

présenter une charge suffisante pour s‘opposer à l‘agrégation des particules primaires. De plus, 
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l‘agitation thermique diminue avec l‘augmentation de la masse des particules, ce qui favorise 

l‘agrégation des petites particules primaires puis limite l‘agrégation des plus grosses particules 

secondaires. 

 

Il est important de noter que dans le cas de toutes les synthèses effectuées lors de cette 

thèse, une sédimentation a lieu. La formation d‘agrégats assez massifs pour que la gravité prenne 

l‘avantage sur le mouvement brownien a donc lieu avant séchage de la poudre. La formation de 

ces agrégats a lieu durant la synthèse, avant séchage, et n‘est impactée ni par une dispersion dans 

l‘éthanol, ni par un lavage à l‘eau distillée, ni par un traitement basique permettant de substituer 

les ligands de surface par des ligands hydroxo.  

 

Dans le cas de la synthèse par voie hydrothermale (B, C et D), les particules primaires 

sont facilement distinctes et semblent avoir des contacts ponctuels avec leurs voisines. Il est donc 

vraisemblable que ces particules aient quasiment arrêté leur croissance avant de s‘agréger. 

Cependant, le fait que les agrégats soient indissociables par l‘application d‘un traitement ultrason 

puissant (100 W) et prolongé (1 heure), suggère que ces particules sont liées chimiquement par 

des joints de grains. L‘apparition de joints de grains entre ces particules primaires suggère soit 

une réorganisation de l‘anatase, ce qui est peu probable en raison de la stabilité du cristal, soit que 

la croissance a continué très faiblement après la formation des particules secondaires. 

 

Dans le cas de la synthèse à température ambiante (synthèse A), les particules primaires 

sont plus difficiles à distinguer les unes des autres en raison de leur petite taille. Le contact entre 

les particules est si étroit qu‘il est très difficile d‘observer les porosités entre les particules 

primaires, mais de telles porosités existent comme l‘a montré l‘adsorption de gaz. La conclusion 

précédente est donc valable dans le cas de cette synthèse à température ambiante. 

 

La formation de particules secondaires très massives, de tailles micrométriques, est 

commune à toutes les synthèses. La quantité de ces agrégats par rapport à celle d‘agrégats 

nanométriques ou de particules primaires isolées dépend de la méthode de synthèse.  
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L‘étape de centrifugation concentre les particules dans la partie inférieure du volume 

liquide et augmente ainsi la probabilité de choc efficace entre particules. Ceci provoque la 

formation d‘une structure tertiaire par agrégation des particules secondaires et primaires. Les 

particules non-agrégées sont retirées du film lorsque celui-ci est extrait de la phase liquide. Lors 

du séchage du film, les particules subissent des forces d‘immersion (présentées au chapitre I 

section 3.1) entraînant une consolidation du film. 

 

 
Figure II -22: Analyse BJH de mesure d'adsorption de gaz (N2 à 77 K) sur des poudres de TiO2 issues des 

synthèses A (a), B (b), C (c), et D (d). Les courbes présentent le volume poreux (Vp) en fonction du diamètre 

des pores considérés comme sphériques (rp).  

 

La structure formée par la poudre est désordonnée, les tailles de porosités entre les 

particules dépendant des tailles des particules (Figure II -22). Plus les particules primaires sont 

petites, plus les porosités constituées par un empilement de particules primaires sont réduites. 
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L‘agrégation augmentant avec la diminution du rayon des particules et les conditions de synthèse 

impactant fortement l‘agglomération,  la taille des porosités n‘est pas strictement proportionnelle 

à la taille des particules primaires. De plus, la taille des particules primaires n‘est pas le seul 

facteur contrôlant l‘agglomération, il y a  aussi plus globalement la réactivité et affinité de 

surface des particules.  

Les tailles moyennes de particules primaires de ces poudres sont respectivement 20 nm, 

29 nm, 22 nm et 14 nm. Les particules primaires issues de la synthèse A sont agglomérées sous la 

forme de particules arrondies micrométriques. L‘adsorption de gaz ne permet pas de distinguer la 

taille des porosités inter-agglomérats en raison de leurs trop grandes dimensions. La porosité 

intra-agglomérat est cependant accessible et présente une taille moyenne de 2 nm. Les particules 

primaires issues de la synthèse B sont peu agglomérées. Les tailles de porosités sont comprise en 

majeur partie entre 8 nm et 25 nm et comparable avec la taille des particules. La poudre issue de 

la synthèse C présente deux tailles distinctes de porosités d‘environ λ nm et 53 nm correspondant 

aux porosités intra-agglomérats et inter-agglomérats. Les particules primaires issues de la 

synthèse D sont densément agrégées, ce qui se traduit par des porosités petites devant la taille des 

particules primaires. La majeure partie du volume poreux au sein de cette poudre se situe dans 

des interstices inter-particulaires de moins de 5 nm.  

 

1.6. État de surface et pureté 

La présence de sulfates en surface du TiO2 à l‘issue de la synthèse est commune à toutes 

les synthèses utilisant le TiOSO4 comme réactif (synthèses A, C et D).  

Plus la réaction d‘hydrolyse est complète, moins les sulfates sont présents dans le produit 

final [14]. Il est possible de faire varier la quantité de groupements sulfates adsorbés en 

augmentant la proportion de H2O2 par rapport à TiOSO4 de 1 à 30 % massique [37]. 

L‘analyse thermo-gravimétrique couplée à l‘analyse thermique différentielle (Figure 

II -23) ont permis de constater l‘absence de perte de masse au-dessus de 330 °C lorsqu‘on chauffe 

le produit de la réaction à température ambiante de TiOSO4 à 2,5 M avec H2O2 (0,5 % mass. de 

H2O2) (synthèse A). Au contraire, il y a une perte de masse de 14 % autour de 600 °C lors du 

traitement thermique d‘un échantillon de TiτSτ4(aq) hydrolysé ayant précipité après 2 jours à 

température ambiante sans H2O2. Cette perte de masse est attribuée à la perte du groupement 
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sulfate. La réaction d‘hydrolyse permet de substituer des ligands hydroxo aux ligands sulfates, la 

perte de masse de 14 % autour de 600 °C indique que cette substitution n‘est complète qu‘à 87 % 

en l‘absence de H2O2. Le départ des sulfates coïncide avec la déstabilisation de la forme anatase 

qui entraîne la transformation en rutile. La présence de sulfate étant connue pour stabiliser la 

phase anatase, la température de transition anatase/rutile peut être un indice sur la température de 

désorption des sulfates. Comme nous l‘avons décrit précédemment, les poudres de Tiτ2 

synthétisées par voie hydrothermale à partir de TiCl4 (synthèse B) présentent une température de 

transition anatase/rutile plus faible (entre 825 °C et 900 °C) que celles synthétisées par réduction 

de TiOSO4 par H2O2 (synthèse A) (entre 900 °C et 950 °C). La température de transition est 

encore supérieure (entre 925 et 1000 °C) pour les poudres synthétisées par traitement 

hydrothermal à partir de TiOSO4 (synthèse C). 

Bien que le taux de souffre en surface de ces matériaux laisse penser à une augmentation 

de cette température de transition lorsque le taux de sulfate en surface augmente, ces résultats 

sont à prendre avec précaution compte tenu de la possibilité d‘un dopage au soufre (voir les 

caractérisations optiques et photoélectiques chapitre III), du faible nombre d‘échantillons et de la 

diversité des tailles de particules et d‘agglomérats observée. 

 

 
Figure II -23: ATG (pointillés) et ATD (traits pleins) de TiO(OH)2, 1,5H2O obtenu par synthèse A (bleu clair) 

et du produit de l’hydrolyse partielle de TiOSO4(aq) 2,5 M à température ambiante pendant 2 jours (bleu 

foncé). 
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Figure II -24: Diagrammes de spectrométrie photoélectronique X de TiO2 sulfaté (synthèse D avant et après 

traitement thermique à 300 °C et 600 °C. 

 

 
Figure II -25: Diagrammes de spectrométrie photoélectronique X de TiO2 issu de la synthèse C sulfaté avant 

(a) et après (b) traitement basique. 
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L‘analyse par spectrométrie photoélectronique X (ou XPS) a été utilisée pour l‘étude de la 

composition chimique de la surface du TiO2 obtenu par les synthèses A, B, C et D. Le chlore est 

absent de la surface de la poudre issue de la synthèse B et le soufre est présent à la surface des 

poudres issues des synthèses A, C et D. L‘impact d‘un traitement thermique sur la présence des 

sulfate est limité jusqu‘à des températures supérieures à 600 °C (Figure II -24), entraînant une 

oxydation partielle du soufre mais aussi une coalescence pénalisant la surface spécifique du 

matériau. Il a été rapporté par Ito et col. que les groupements sulfates peuvent être lavés par de 

l‘ammoniac en solution aqueuse, les ligands sulfates étant remplacés par des ligands hydroxo 

présents en forte concentration [38]. Un traitement basique à base de σaτH permet d‘enlever 

toute trace de soufre en surface du TiO2. Ce traitement consiste en un bain de la poudre de TiO2 

sulfaté dans une solution aqueuse de soude à 0,1 M pendant 15 h suivi de l‘application 

d‘ultrasons (f=80 kHz) en bain pendant 20 min, puis centrifugation et rinçage deux fois à l‘eau 

distillée avec un rinçage final à l‘éthanol. La spectrométrie photoélectronique X a permis 

constater la disparition complète du pic correspondant au soufre 2p après un tel traitement 

(Figure II -25). Ce protocole permet donc de retirer très efficacement les groupements sulfates 

présents en surface du TiO2 synthétisé à partir de TiOSO4 (synthèses A, C et D notamment). Il est 

attendu que l‘absence de ligands sulfates permette d‘allonger la durée de vie des porteurs de 

charge en empêchant leur piégeage par les niveaux énergétique intermédiaires au sein du gap 

créés par la liaison titane-sulfate.  

 

1.7. Conclusion 

Les synthèses mises en œuvre ont permis l‘obtention de poudres de TiO2 de phase anatase 

de taille et d‘agglomération contrôlée par la nature du précurseur de Ti utilisé, sa concentration 

initiale ainsi que par les températures de synthèse et des éventuels traitements thermiques 

ultérieurs. Nous avons retenu des synthèses permettant d‘obtenir des poudres de Tiτ2 avec des 

tailles et morphologie différentes (Figure II -26): une hydrolyse à température ambiante (synthèse 

A) et de deux hydrolyses en conditions hydrothermales utilisant TiOSO4 (synthèse C et D) 

comme précurseur ainsi que d‘une synthèse en condition hydrothermale à partir d‘un gel de TiCl4 

hydrolysé (synthèse B). Parmi ces méthodes, la synthèse hydrothermale à partir de TiOSO4 

permet un contrôle poussé de la morphologie des poudres. L‘étude de la synthèse hydrothermale 
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à partir de TiOSO4 a permis de donner des arguments en faveur d‘un contrôle de la morphologie 

des poudres par un mécanisme de dissolution-croissance. La comparaison entre les synthèses A et 

C montre qu‘à partir du même précurseur, la synthèse hydrothermale permet d‘obtenir des tailles 

de particules primaires et des morphologie de poudres différentes en raison notamment de la 

modification de la constante diélectrique du milieu réactionnel. Enfin, l‘état de surface des 

nanoparticules a été caractérisé par XPS et une méthode permettant de désorber les ligands 

sulfates par réaction avec une solution de soude concentrée à 0,1 M a été mise en œuvre. 

 

 
Figure II -26: Clichés MEB des poudres de TiO2 issues des synthèses A (a), B (b), C (c) et D (d). 
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2. Synthèse et caractérisations des nanoparticules d’or 

Des nanoparticules d‘or ont été synthétisées dans le but d‘observer l‘influence de la 

présence de nanoparticules plasmoniques au sein de films de TiO2 utilisés en tant qu‘anode de 

cellule solaire à colorant. Les nanoparticules d‘or présentent une absorption caractéristique, dite 

plasmonique, due au confinement de leurs électrons et à l‘interaction entre le champ électrique du 

rayonnement incident et la vibration du plasma d‘électrons à la surface du métal. La longueur 

d‘onde du pic d‘absorption plasmonique dépend entre autres de la taille des nanoparticules. Le 

but des synthèses suivantes est d‘obtenir des nanoparticules dispersées et de tailles homogènes de 

manière à avoir un ou plusieurs pics (cas des particules anisotropes ou de monocouches de 

nanoparticules) de longueur d‘onde bien définie. L‘utilisation de synthèses en voie aqueuse et 

organique permet l‘obtention respective de particules hydrophiles et hydrophobes, ce qui peut 

influer sur leur déposition au sein de films de TiO2 hydrophiles. 

 

2.1. Synthèse par voie aqueuse 

Des nanoparticules d‘or de 12 nm ont été préparées suivant la méthode proposée par Jana 

et col. [39]. Une solution aqueuse de 100 ml à 0,25 mM d‘acide tétrachloroaurique (HAuCl4) est 

chauffée sous reflux à 100 °C dans un ballon de 250 ml. Un volume de 3 ml de solution de citrate 

de sodium à 34 mM permettant la réduction du sel d‘or est ajouté à la solution. La solution subit 

une série de changements de couleur jusqu‘à devenir rouge rubis. Le reflux est alors maintenu 

pendant 30 minutes puis la solution est refroidie à température ambiante.  

La taille et dispersion en taille des particules d‘or ont été estimées par MET à partir d‘un 

échantillon de 140 particules (Figure II -27). La taille moyenne des nanoparticules est environ de 

12,6 ±1,1 nm. L‘histogramme de la distribution en taille est présenté en Figure II -28. La longueur 

d‘onde du pic d‘absorption plasmonique de cette solution mesuré par spectroscopie optique est de  

526 nm (Figure II -29). 
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Figure II -27: Clichés MET de nanoparticules d’or synthétisées en solution aqueuse à partir de la méthode de 

Jana et col. 

 

 
Figure II -28: Distribution en taille des nanoparticules d’or synthétisées en solution aqueuse par la méthode de 

Jana et col.. 
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Figure II -29: Spectre d'absorption d'une solution de nanoparticules d'or préparée par la méthode de Jana et 

col.. 

 

Une dispersion de nanobâtonnets d‘or en phase aqueuse nous a été fournie par σ. Sanson 

(laboratoire Sciences et Ingénierie de la Matière Molle). Cette solution a été préparée selon la 

méthode proposée par Sau et col. [40]. Un volume de 0,25 ml de solution aqueuse à 0,01 M 

d‘acide tétrachloroaurique est ajouté à 7,5 ml de solution du stabilisant tensioactif CTAB 

(bromure de cetyltriméthylammonium) à 0,1 M dans un tube à essai. Un volume de 0,6 ml du 

réducteur 0,1 M NaBH4 à 0°C est ensuite rapidement versé dans la solution qui est agitée pendant 

2 min. Cette solution est maintenue à 25 °C pendant 2 heures puis utilisée pour la croissance des 

nanotubes. 

Une autre solution est préparée par mélange de 4,75 ml de CTAB à 0,1 M, 0,2 ml de 

HAuCl4 à 0,04 M puis 0,03 ml de AgNO3 à 0,01 M et agitée doucement. Enfin, un volume de 

0,032 ml de réducteur acide acétique à 0,1 M puis 0,025 ml de la première solution sont ajoutés. 

La solution est doucement agitée pendant 10 secondes puis laissée à température ambiante sans 

agitation pendant 3 heures. 

La dispersion formée est constituée de nanobatônnets d‘or d‘une cinquantaine de nm et 

environ 15 nm de largeur et de quelques nanoparticules sphériques (Figure II -30).  La solution est 

conservée à 30 °C pour éviter la cristallisation du CTAB et centrifugée 2 fois avant utilisation 

pour enlever l‘excès de CTAB.  
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Les pics d‘absorption plasmonique des modes longitudinal et transversal sont situés 

respectivement à 711 nm et 515 nm (Figure II -31). 

 

 
Figure II -30: Clichés MET de nanobâtonnets d’or synthétisés à partir de la méthode de Sau et col. [40]. 

 

 
Figure II -31: Spectre d'absorption d'une solution de nanobâtonnets d'or préparée par la méthode de Sau et 

col.. 

 

2.2. Synthèse par voie organique 

Le solvant utilisé dans ce type de synthèse doit être de préférence aprotique (chloroforme, 

dichlorométhane, toluène, hexane…) pour permettre un meilleur contrôle de la réduction du 
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précurseur métallique. Des nanoparticules d‘or de 2 nm (Figure II -32) et 6 nm (Figure II -33) ont 

été synthétisées.  

 

Les nanoparticules de 2 nm ont été synthétisées en dispersant 0,1 g du stabilisant stérique 

dodecanethiol et 0,1 g de ClAuPPh3 dans 5 mL de CHCl3 jusqu‘à obtention d‘une solution 

translucide. Une masse de 0,1689 g du réducteur tertbutylamine a ensuite été ajoutée avec 2 mL 

d‘éthanol et 5 mL de CHCl3 pour débuter la réduction. La solution est par la suite agitée à 

température ambiante pendant 24 h pour atteindre l‘équilibre de la réaction et une dispersion de 

nanoparticules de taille homogène. Ces particules s‘agrègent cependant très rapidement par la 

suite et doivent être utilisées dans les 24 h suivantes. De plus, il s‘est avéré que leur dispersion 

dans une matrice était très difficile en raison d‘une agglomération très importante dès que la 

solution sèche. Ces particules n‘ont donc pas été utilisées par la suite. 

 

 
Figure II -32: Clichés MET de nanoparticules d'or de 2 nm synthétisées à partir de ClAuPPh3 dans CHCl3. 

 

Les nanoparticules de 6 nm ont été obtenues en dispersant 0,1 g de dodecanethiol et 0,1 g 

de ClAuPPh3 dans 20 ml de benzène jusqu‘à obtention d‘une solution translucide. Une masse de 

0,174 g de tertbutylamine a ensuite été ajoutée. La solution a été ensuite mélangée à 55 °C 

pendant 5 minutes. Ces particules peuvent être séchées au rotavapor à 40 °C sous vide primaire 

puis dispersées dans d‘autres solvants. Une redispersion dans l‘hexane puis un stockage à 7 °C 

ont été utilisés en raison d‘une meilleure stabilité du sol dans ce solvant et à cette température. 

Ces particules peuvent être conservées ainsi plusieurs mois sans subir de changement de taille. 
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Une centrifugation de 5 minutes à 3900 tours/min permet de discriminer les quelques 

agglomérats éventuellement formés après plusieurs semaines.  

 

 
Figure II -33: Clichés MET de nanoparticules d'or de 6 nm synthétisées à partir de ClAuPPh3 dans C6H6. 

 

 
Figure II -34: Distribution en taille des nanoparticules d'or synthétisées à partir de ClAuPPh3. 
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Figure II -35: Spectre d'absorption d'une solution de nanoparticules d'or de 6 nm. 

 

La taille moyenne des particules déterminée par MET est de 5,7±1,3 nm. L‘histogramme 

de la distribution en taille de 1700 particules est présenté Figure II -34. Le pic d‘absorption 

plasmonique de la solution est situé à 531 nm (Figure II -35). Cette longueur d‘onde d‘absorption 

est particulièrement intéressante pour sa proximité avec le maximum d‘absorption du colorant 

N719, situé à 533 nm, ce qui pourrait favoriser les synergies entre le plasmon et le colorant [41]. 

 

2.3. Conclusion 

Les synthèses de nanoparticules d‘or présentées ici, en milieu aqueux ou organique, 

permettent d‘obtenir des nanoparticules non agrégées avec une dispersion en taille limitée. Ces 

différentes méthodes permettent un contrôle de la taille (entre 2 et 15 nm) et de la forme des 

nanoparticules (sphériques ou bâtonnets), ainsi que de leur hydrophilicité. Il est probable que ce 

dernier facteur joue un rôle important sur la dispersion des nanoparticules d‘or au sein de films 

mésoporeux de dioxyde de titane. Les nanoparticules de 6 nm sont particulièrement intéressantes 

pour la proximité de leur maximum d‘absorption (531 nm) avec celui du colorant σ71λ (533 nm) 

ainsi que pour leur plus faible agrégation. Les nanoparticules d‘or issues de ces synthèses ont été 

employées pour la mise en forme de films composites Au-TiO2.  
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3. Conclusion du chapitre II 

Les synthèses mises en œuvre ont permis l‘obtention de poudres de Tiτ2 de surface 

spécifique supérieure à 40 m2.g-1, phase anatase et de taille et d‘agglomération contrôlée par la 

nature du précurseur de Ti utilisé, sa concentration initiale ainsi que par les températures de 

synthèse et des éventuels traitements thermiques ultérieurs. Nous avons retenu des synthèses 

permettant d‘obtenir des poudres de Tiτ2 avec des tailles et morphologie différentes : une 

hydrolyse à température ambiante (synthèse A) et de deux hydrolyses en conditions 

hydrothermales utilisant TiOSO4 (synthèse C et D) comme précurseur ainsi que d‘une synthèse 

en condition hydrothermale à partir d‘un gel de TiCl4 hydrolysé (synthèse B).  

 

Les synthèses de nanoparticules d‘or en solution aqueuse ou organique ont permis 

l‘obtention de nanoparticules d‘or non agrégées et de dispersions en tailles limitées. Le contrôle 

de la taille et de la forme des nanoparticules a permis l‘obtention de pics plasmoniques entre 

515 nm et 711 nm. Les particules les plus intéressantes dans le cadre de l‘étude de l‘impact des 

nanoparticules d‘or sur le fonctionnement des cellules solaires à colorant sont celles de 6 nm 

obtenues en phase organique en raison du recouvrement de l‘absorption plasmonique et du 

colorant N719 ainsi que de leur faible agglomération après déposition. 

 

Le chapitre suivant traite de la préparation de ces films et de la dispersion des 

nanoparticules d‘or en leur sein. 
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Chapitre III.  Résultats sur la mise en forme des films à base de 

nanoparticules Au/TiO2  

 

1. Introduction 

Comme l‘étude bibliographique l‘a montrée, il existe de nombreuses techniques pour la 

formation de couches nanostructurées. 

Les techniques d'autoassemblage permettent un très bon contrôle de la structure des films 

formés mais sont mal adaptées à l'application cellules solaires à colorant, car la formation de 

couches de plusieurs micromètres d'épaisseur est longue et fastidieuse. 

Les techniques d'enductions classiques telles que l'enduction centrifuge, le trempage 

retrait ou l'enduction par lame sont très utilisées en laboratoire et sont adaptables à l'industrie 

mais ne permettent pas un contrôle fin de la microstructure.  

La technique de centrifugation développée lors de cette thèse apparaît comme 

intermédiaire entre ces deux approches puisqu‘elle permet un contrôle poussé de la 

microstructure, comme les techniques d‘auto-assemblage, tout en étant adapté au dépôt de films 

d‘épaisseur micrométrique, comme les techniques d‘enduction. 

Au sein de ce chapitre, la présentation de la technique sera tout d‘abord illustrée par la 

réalisation de films de différentes morphologies. Les caractérisations des films seront présentées, 

avec une attention particulière pour leur homogénéité et leur adhérence. La formation de films 

composites par imprégnation en volume des films de TiO2 par des nanoparticules d‘or ou par 

dépôt surfacique de nanoparticules cœur-écorce sera ensuite décrite avant d‘aborder  la stabilité 

thermique de l‘or au sein des films. Par la suite, nous nous intéresserons aux propriétés optiques 

des films et plus particulièrement à la diffusion et à l‘énergie de la bande interdite des films de 

TiO2. Enfin, la diffusion de masse au sein des films et à leur réactivité en fonction de la présence 

d‘or en leur sein étudiée par SECM (Scanning ElectroChemical Microscopy). 
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2. Mise en forme de films Au/TiO2 par centrifugation 

2.1. Morphologie des films de TiO2 déposés par centrifugation 

La méthode de centrifugation permet de créer un flux de particules vers le substrat et ainsi 

d‘améliorer la cinétique de dépôt par forces électrostatiques. Cette méthode originale encore peu 

développée a été notamment utilisée pour accélérer le dépôt de nanoparticules d‘or par 

assemblage électrostatique en alternance avec du poly(diallyldimethylammonium chloride) [1] ou 

pour améliorer la qualité de films électrodéposés [2,3], avec notamment une vitesse 

d'électrodépôt doublée [4], une meilleure relaxation des contraintes au sein des matériaux 

déposés [3], un ordre fractal de plus petite dimension [5], une plus grande stabilité de 

l'électroactivité [6], ou encore une structure plus ordonnée et plus résistante mécaniquement [7]. 

 

Alors que les champs électriques ne peuvent promouvoir l'assemblage que de particules 

chargées sur substrat conducteur et que les champs magnétiques ne peuvent promouvoir que 

l'assemblage de particules magnétiques, les méthodes exploitant le champ gravitationnel ou l'effet 

centrifuge permettent de promouvoir le dépôt de toute particule immergée dans un fluide de 

densité plus faible. Cette méthode de centrifugation permet aussi d‘obtenir un film sans inclure 

d‘adjuvants au dépôt. Elle permet ainsi de réduire le nombre d‘étapes d‘élaboration en se 

débarrassant d‘étapes de post-traitement tels qu'un rinçage ou traitement thermique requis en 

présence d‘adjuvants. Contrairement aux techniques classiques d'autoassemblage, il ne s'agit pas 

ici de dépôt de couche monoparticulaires mais d'un dépôt de type sédimentation, formé par 

l'agglomération rapide du matériau contre le substrat. Cette technique permet donc de former des 

couches de quelques centaines de nanomètres à plusieurs dizaines de micromètres en une seule 

étape. 

 

Une des principales conditions nécessaires au dépôt est que le substrat doit avoir une 

affinité particulière avec la matière déposée. Ainsi, un substrat hydrophobe ne peut ainsi pas 

adhérer à du TiO2 chargé en surface, de même que la neutralisation des charges positives en 

surface du TiO2 par un traitement basique (ammoniaque) réduit l‘adhérence du film à un substrat 

hydrophile. 
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Le substrat utilisé par la suite est constitué d‘un verre recouvert d‘une couche conductrice 

et transparente de type FTO (Fluorine-doped Tin Oxide, SnO2:F) de nom commercial TEC10. 

Initialement, la cohésion s‘est révélée assez faible entre ce substrat et la couche granulaire 

déposée. Plusieurs méthodes ont été développées pendant cette thèse pour améliorer cette 

cohésion.  

 

La colonne d‘eau présente au-dessus de l‘échantillon exerce sur lui une pression 

déterminée par la formule ²2 1 frmP    avec P la pression en Pa, m la masse de la colonne 

d‘eau en kg, r le rayon en mètres du cercle décrit par l‘échantillon et f la fréquence de rotation de 

l‘échantillon par seconde. Par exemple, dans les conditions standards de cette étude, un 

échantillon placé au fond d‘un tube rempli de 6,5 cm d‘eau tournant à une vitesse de 3λ00 

tours/min dans une centrifugeuse de rayon 12 cm, subit une pression d‘environ 1,3  MPa. En 

comparaison avec la technique utilisée par Yamagushi et col. pour promouvoir l‘adhérence de 

TiO2 sur un substrat souple [8] utilisant une pression mécanique de 100 MPa, notre technique par 

centrifugation est plus douce et s‘appuie sur une promotion de l‘interaction électrostatique et un 

autoassemblage plutôt que sur une déformation plastique des agglomérats. 

 

Les poudres de TiO2 issues des synthèses A, B, C et D précédemment présentées 

(chapitre II) ont été utilisées pour déposer des films granuleux sur des substrats de verre. 

Quelques caractéristiques de ces poudres sont rappelées dans le Tableau III -1. Le substrat est 

collé avec du ruban adhésif double face au fond d‘un bouchon de tube à essai en pyrex.  Le tube 

est alors rempli d‘une dispersion aqueuse du TiO2 à déposer. Le schéma de ce dispositif est 

présenté en Figure III -1.  

 

Tableau III-1: Rappel des propriétés des poudres issues des synthèses A, B, C et D. 
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Figure III -1 : Schéma du dispositif expérimental du dépôt de TiO2 par centrifugation. 

 

La contrainte exercée sur l‘échantillon est modulée expérimentalement en faisant varier la 

hauteur de la colonne d‘eau ou la vitesse de rotation. Une pression faible (inférieure à 50 kPa) 

induit une faible adhérence au substrat pouvant entraîner une couverture inhomogène du substrat, 

une redispersion du TiO2 dans la phase liquide ou un effritement du film séché. Une durée et 

vitesse de centrifugation minimales sont requises pour assurer une adhérence correcte ainsi 

qu‘une bonne reproductibilité (environ 10 min et 3000 tours/min). Un temps ou une vitesse de 

centrifugation inférieurs conduisent à la dégradation de la qualité des dépôts alors que 

l‘augmentation de ces deux paramètres permet d‘améliorer l‘adhérence des dépôts. Nous avons 

donc choisi d‘effectuer les dépôts à la  vitesse maximale de rotation de la centrifugeuse, 3900 

tours/min, pendant 30 min.  

 

La quantité de TiO2 introduite permet de modifier la quantité de matière déposée (et donc 

l‘épaisseur du film) de manière linéaire (Figure III -2). L‘épaisseur moyenne de chaque film a été 

mesurée par profilométrie mécanique et la masse des films a été obtenue par pesée du substrat de 

verre avant et après dépôt du film de TiO2 par centrifugation. Des films de quelques centaines de 

nm à 30 µm d‘épaisseur ont été réalisés. Une certaine proportion de poudre n‘adhère pas 

suffisamment au substrat et reste en solution après la centrifugation. 
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Figure III -2: Evolution de l’épaisseur (a) et de la masse (b) des films de TiO2 déposé en fonction de la masse de 

poudre issue de la synthèse A introduite. 
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Figure III -3 : Cliché MEB de la surface d'un dépôt d’hydroxyde de titane obtenu par centrifugation au cours 

de la réaction d’hydrolyse à température ambiante de TiOSO4 par H2O2 (synthèse A). 

 

La centrifugation peut aussi permettre d‘isoler les particules formées à un moment clé de 

la réaction de croissance en solution. Cette technique a été testée lors de la réaction à température 

ambiante de réduction du TiOSO4 dissout en phase aqueuse par H2O2 (synthèse A). Ici, le film 

obtenu montre l‘existence des agrégats caractéristiques du produit de cette réaction dès 30 

minutes après le début de la réaction (Figure III -3). Ces agrégats sont encore de taille réduite et 

prisonniers d‘un réseau amorphe de complexes de titane à un état intermédiaire d‘hydrolyse.  

 

Enfin, la centrifugation hiérarchise les particules (ou agrégats) déposés, les plus lourds se 

trouvent emportés en premier et sont déposés plus rapidement, ils se retrouvent majoritairement 

en bas du film  (Figure III-4). Une poudre de distribution en taille bimodale permet alors de créer 

une bicouche avec une ségrégation des particules en fonction de leur taille. 
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Figure III -4: Cliché MEB de la section d’une couche granulaire de TiO2 comprenant des agglomérats 

nanométriques (a) et micrométriques (b) sur une couche conductrice principalement composée de SnO2 (c) 

déposée sur du verre (d). 

 

L‘utilisation d‘une poudre présentant de tels agglomérats, entraîne la formation d‘un film 

inhomogène. La sonication permet de défaire les agrégats les moins cohésifs. La décantation 

après sonication et le prélèvement de la partie supérieure du volume de dispersant permet de 

discriminer les agrégats massifs restants du reste de la poudre, entraînant l‘obtention de films plus 

homogènes (Figure III -5).  

 

Une déposition séquentielle permet de réaliser des multicouches. Il est ainsi possible de 

réaliser des films plus épais. La Figure III -6 montre un film réalisé par deux dépôts consécutifs 

par centrifugation. La limite entre les deux films est visible sur la droite de l‘image.  Il est aussi 

possible de mettre en forme des films inhomogènes en déposant, par exemple, une couche de 

particules fines puis une seconde couche de particules plus grosses (Figure III -7). Les films 

doivent être séchés et stabilisés avant de pouvoir servir de substrat pour un nouveau dépôt. 

Différentes méthodes permettant d‘augmenter la stabilité des films sont présentées dans la section 

suivante. 
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Figure III -5: Clichés MEB de la surface de films déposés à partir d'une dispersion de TiO2 issu de la synthèse 

C décantée (a) ou non décantée (b). 

 

 
Figure III -6: Cliché MEB de la section d'un dépôt de deux couches homogènes de TiO2 issu de la synthèse C.  
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Figure III -7: Clichés MEB de la section (a) et de la surface (b) d'un dépôt de deux couches de TiO2 issu de la 

synthèse A et de la synthèse C de granulométrie différente.  

 

La porosité des films déposés par centrifugation a été évaluée à partir de la densité du film 

(calculée à partir de la masse, surface et épaisseur du film) et de la densité théorique de l‘anatase. 

La porosité moyenne obtenue par cette approche est de 61 %  (±15 %) pour les films issus de la 

synthèse A et de 82 % (±11 %) pour les films de TiO2 issus de la synthèse C. 

 

Les films déposés par centrifugation à partir des poudres A, B, C et D présentent des 

morphologies contrôlées par l‘état d‘agglomération des poudres. La surface des films de Tiτ2 

issu de la synthèse A est ainsi beaucoup plus irrégulière que la surface des films B, C et D. 

L‘épaisseur des films a été modulée par la quantité de poudre introduite avant centrifugation et 

des films de 300 nm à plus de 30 µm ont été déposés. La taille des porosités au sein des films est 

déterminée par la taille des particules primaires et des agglomérats et est par conséquent supposée 

inchangée par le dépôt de la poudre par centrifugation. La morphologie de la poudre contrôle 

aussi la densité surfacique des contacts entre le film et le substrat. Il est donc attendu que les 

films formés de plus petites particules ou de plus petits agglomérats soient aussi les plus cohésifs. 

 

2.2. Adhérence des films de TiO2 sur substrat TEC10 

Une bonne adhérence des films de TiO2 au substrat est essentielle dans le cadre de 

l‘utilisation des films au sein de cellules solaires à colorant. Une délamination des films de Tiτ2 
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et du TEC10 entraine une perte de contact et empêche la collecte des photoélectrons par le 

TEC10. L‘adhérence des films de TiO2 sur le substrat de verre TEC10 peut être améliorée par 

différents prétraitements de la surface du substrat.  

 

L‘immersion du substrat dans une solution « piranha » (2/3 vol. acide sulfurique à 30 % et 

1/3 H2O2 à 30 %) à 50 °C pendant 30 min permet de nettoyer sa surface ainsi que d‘y greffer 

des groupements hydroxyles, qui faciliteront ensuite l‘accrochage de composés hydrophiles, 

comme les poudres TiO2 préparées. Les substrats sont ensuite soigneusement rincés à l‘eau 

distillée, à l‘éthanol et à l‘acétone puis séchés à 80 °C dans une étuve.. 

 

Les substrats peuvent ensuite soumis à un second traitement de surface basé sur 

l‘hydrolyse de TiCl4 afin de former une couche interfaciale de TiO2 d‘épaisseur nanométrique 

entre le susbtrat de verre conducteur et le film de TiO2 d‘épaisseur micrométrique ensuite déposé 

par centrifugation. Le but de ce second traitement de surface est entre autres d‘augmenter 

l‘hydrophilicité du substrat de manière à obtenir une meilleure adhésion du Tiτ2 sur celui-ci. 

Cette couche est aussi utile dans le cadre de l‘utilisation des films au sein de cellules solaires à 

colorant car elle permet d‘éviter la recombinaison des photoélectrons et d‘améliorer le 

rendement. Les substrats sont baignés dans une solution aqueuse de TiCl4 0,04 M à 70 °C 

pendant 30 min, comme proposé par Sauvage et col. [9,10] pour le dépôt d‘une couche mince de 

TiO2 par la réaction d‘hydrolyse: 

 

HClTiOOHTiCl 42 224   

 

L‘épaisseur du film formé dans ces conditions mesurée par profilométrie mécanique est 

d‘environ 15 nm. La faible épaisseur déposée rend très difficile la caractérisation du film en 

MEB, cependant les observations semblent cohérentes avec l‘épaisseur mesurée et avec 

l‘hypothèse d‘un recouvrement homogène du substrat par les particules de TiO2 (Figure III -8). 

Des analyses par diffusion dynamique de la lumière ont montré qu‘à 0,04 M et 70 °C, l‘hydrolyse 

de TiCl4 provoquait la formation. Il est possible de modifier l‘épaisseur de ce dépôt en faisant 

varier la concentration du bain de TiCl4. Ainsi, pour une couche déposée à partir d‘une solution 
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10 fois plus concentrée ([TiCl] = 0,4 M) l‘épaisseur augmente de 15 nm à environ 100 nm. 

L‘utilisation d‘une couche plus épaisse n‘a pas d‘impact sur l‘adhésion du film de Tiτ2. 

 

 
Figure III -8: Clichés MEB (section) d'une couche nanométrique de TiO2 recouvrant un substrat  TEC10 et 

quelques particules d'anatase (a) et du substrat de TEC10 seul (b). 

 

L‘évolution de l‘hydrophilicité des substrats a été observée par tensiométrie. Les 

moyennes observées des angles de contacts entre une goutte d‘eau distillée et le TEC10 brut (a), 

traité au piranha (b) puis immergé dans le bain de TiCl4 (c) sont respectivement de 105°, 90° et 

80° (Figure III -9), ce qui illustre la pertinence de l‘approche adoptée, la surface du substrat est 

plus hydrophile après le premier traitement et encore plus après le second. 

 

 
Figure III -9: Clichés de gouttes d'eau sur TEC 10 brut (a), traité à l'acide piranha (b)  puis au TiCl4 à 0,04 M 

(c). 

 

La profilométrie a été utilisée pour tester la résistance à la rayure des films avec une 

pointe de 25 µm de diamètre et une vitesse de déplacement de 1000 µm/min. Un film de TiO2 

issu de la synthèse A déposé sur un substrat non préparé se raye dès l‘application d‘une pression 
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de 5 bars, alors que les films déposés sur des substrats prétraités par immersion dans une solution 

piranha et par hydrolyse de TiCl4 0,04 M résistent typiquement à des pressions de 10 bars, ce qui 

démontre l‘augmentation de l‘adhérence des films de TiO2 suite à la préparation de surface du 

substrat. 

 

Un post-traitement au TiCl4 permet d‘améliorer encore plus la résistance à la rayure, et 

donc l‘adhérence des films déposés par centrifugation. Après dépôt d‘une couche micrométrique 

de TiO2 par centrifugation, un premier traitement thermique à 500 °C pendant 30 min est réalisé 

en amont du post-traitement TiCl4 de manière à renforcer la cohésion de la couche déposée. 

L‘échantillon est ensuite immergé 30 min dans une solution aqueuse de TiCl4 0,04 M à 70 °C. 

Après rinçage à l‘eau et séchage à température ambiante, un second traitement thermique à 

500 °C pendant 30 min est réalisé de manière à cristalliser la couche amorphe de TiO2 déposée 

par l‘hydrolyse de TiCl4. La limite d‘élasticité des films de particules de 1 µm, les plus fragiles 

préparés lors de ce travail, est respectivement de moins de 5 bars après séchage du film, environ 

10 bars après traitement thermique et plus de 50 bars (maximum mesurable sur notre appareil) 

après traitement TiCl4. 

 

Les traitements par TiCl4 sont fréquemment utilisés sur des couches minces de TiO2 

destinées aux cellules solaires à colorant. La couche de TiO2 permet d‘améliorer la cohésion du 

film, augmenter la rugosité de la couche mince et donc l‘adsorption de colorant [11,12], accélérer 

le transfert de charge entre le colorant et le TiO2 [12] et augmenter la diffusion [13].  

 

Les différentes techniques permettant d‘améliorer la cohésion du film de Tiτ2 sur le 

substrat TEC10 sont complémentaires. L‘immersion du substrat dans une solution « piranha » 

permet à la fois de nettoyer le TEC10 et d‘augmenter son hydrophilicité. Le dépôt d‘une couche 

dense de TiO2 à la surface du TEC10 permet par la suite une seconde augmentation de 

l‘hydrophilicité et constitue une barrière aux recombinaisons des photo-électrons dans le cadre de 

l‘utilisation des films au sein de cellules solaires à colorant. Le traitement thermique à 500 °C 

renforce la cohésion du film de TiO2, ce qui permet une seconde immersion en phase aqueuse 

lors du post-traitement du film au TiCl4. A l‘issue de ces procédés, tous les films résistent à la 
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délamination et à la déformation lors de test de résistance à la rayure sous des contraintes de 50 

bars. 

 

2.3. Etude de la fissuration des films 

Dans le cadre de la formation du dépôt du matériau actif d‘une électrode sur un substrat 

conducteur, la formation de fissures doit être évitée autant que possible. En effet, l‘exposition 

directe de la surface du support conducteur à l‘électrolyte peut entraîner un transfert électronique 

ne passant pas par le film déposé. Ceci entraîne, dans le cas de la cellule solaire à colorant, une 

perte d‘efficacité par la recapture électronique lors de la réduction du couple électrolytique sur le 

substrat conducteur.  

 

La fissuration du film intervient lors de son séchage à température ambiante. Les forces 

capillaires entre les particules semi-immergées tendent à rapprocher les particules et engendrer 

une contraction du film. La cohésion entre les particules et l‘adhérence du film au substrat 

s‘opposent à la rétractation du film. Lorsque l‘adhérence du film au substrat est plus faible que la 

cohésion entre les particules (cas du TiO2 issu de la synthèse A), les contraintes peuvent entraîner 

la rétractation du film dans son ensemble et sa séparation du substrat. Lorsque l‘adhérence au 

substrat est plus forte que la cohésion entre les particules (cas du TiO2 issu de la synthèse C), les 

contraintes provoquent la formation de fissures. 

 

La formation de ces fissures dépend de l‘épaisseur du film déposé. Lorsque le film sèche, 

les particules s‘agrègent et les contraintes se développant dans le plan du substrat peuvent plus 

difficilement être évacuées par le déplacement des particules du film. Ces contraintes issues de la 

contraction du film pendant son séchage peuvent être estimées par la relation suivante [14]: 

 

    3)1( rsY ffE    

 

où ı représente les contraintes de contraction (Pa), EY est le module de Young du 

matériau formant le film (Pa), Ȟ est le coefficient de poisson, fs est la fraction volumique de 

solvant dans le film avant séchage et fr la fraction résiduelle de solvant dans le film après séchage. 
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La contrainte dans des films constitués de particules non agglomérées est aussi dépendante de la 

force exercée par la capillarité sur les particules lors du séchage. La taille des porosités dans le 

film est proportionnelle à la taille des particules. Plus ces porosités interparticulaires sont petites, 

plus la force capillaire est importante [15], ce qui augmente la cohésion entre les particules.  

 

Pour des films adhérant au substrat, l‘épaisseur critique pour la propagation des fissures 

est donnée par la relation suivante [16,17]:  

 

 2 lcc Ke  

 

où ec est l‘épaisseur critique, Klc est l‘intensité critique de contrainte traduisant la limite 

d‘élasticité, ı est la contrainte de contraction et Ω est une fonction dépendante du ratio entre le 

module élastique du film et celui du substrat. Pour des films plus épais que ec, l‘énergie requise 

pour étendre les fissures est plus grande que l‘énergie gagnée par la libération des contraintes 

près des fissures. La fissuration n‘est alors pas observée [18].  

Les contraintes de contraction et l‘épaisseur critique des films dépendent fortement des 

propriétés des poudres de TiO2 les composant, en particulier de la taille des particules et de leur 

état d‘agglomération. De plus comme nous allons le voir les contraintes de contraction dépendent 

également de l‘épaisseur du film. 

Lorsqu‘une fissure se forme, la relaxation des contraintes élastiques décroit avec la 

distance x depuis la fissure jusqu‘à une distance caractéristique environ égale à l‘épaisseur du 

film e [19] : 

 

x

e



 

 

Cette approche prédit la formation de nouvelles fissures à équidistance des fissures 

préexistantes et une augmentation de la densité de fissures sur un film plus fin (Figure III -10). La 

formation de nouvelles fissures demandant une énergie proportionnelle à l‘épaisseur du film. 

Lors de la relaxation de contraintes, l‘augmentation de l‘épaisseur favorise l‘élargissement des 

fissures par rapport à la création de nouvelles fissures. Ainsi, la taille des fissures augmente avec 
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l‘épaisseur du film (Figure III -10). Il est intéressant de noter que pour le TiO2 issu de la synthèse 

D, les contraintes de contraction lors du séchage sont telles que le film formé présente des 

fissures quelle que soit son épaisseur. 

 

Une délamination partielle a lieu à la base du film lorsque les fissures s‘élargissent 

(Figure III -11). Ce phénomène de délamination permet la relaxation des contraintes à proximité 

du substrat. Une délamination totale du film peut avoir lieu lorsque la délamination se propage 

sous l‘effet des contraintes. Si la force d‘adhésion du film au substrat est plus grande que la force 

d‘élongation du film au niveau du substrat, la délamination n‘a pas lieu (encart Figure III -11). 

 

Le séchage du film ayant lieu par sa surface, les contraintes sont d‘abord créées dans le 

haut du film, puis progressent jusqu‘à atteindre la partie du film en contact avec le substrat. Il en 

résulte que la rupture, si elle doit avoir lieu, est initiée à la surface du film et que ces contraintes 

élastiques tendant à rendre le film convexe aux abords des fissures, amplifient le phénomène de 

délamination. Il s‘ensuit que la délamination est observée préférentiellement sur des films épais. 

 
 

 
Figure III -10: Clichés MEB de films de TiO2 de 4µm (a) et 40 µm (b) formés à partir de poudres issues de la 

synthèse D. Les encarts montrent les sections correspondantes. 
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Figure III -11: Cliché MEB de la section de deux films de TiO2 issu de la synthèse C montrant une 

délamination partielle (film formé par 2 dépôts successifs) consécutive à la fissuration et une fissuration 

partielle sans délamination (encart). 

 

La densité de contacts entre particules liées physiquement est responsable de la cohésion 

du film. La cohésion du film a été évaluée expérimentalement par la résistance à la rayure des 

films sous une contrainte exercée par une pointe métallique de 2,5 µm de diamètre. Les limites 

d‘élasticité des films varie de manière inversement proportionnelle en fonction de la taille des 

particules indépendantes. Ces particules sont les particules primaires non agglomérées dans le cas 

du TiO2 issu de la synthèse B et les agglomérats dans le cas des TiO2 issus des synthèses A et C. 

Pour les synthèses B, C et A (taille de particules  indépendantes de 30 nm, 90 nm et 1 µm), la 

limite d‘élasticité est respectivement de plus de 50 bars, 10 bars et moins de 5 bars. 

 

L‘accroissement de la cohésion du film entraîne une diminution de Klc (intensité critique 

de contrainte) car la relaxation des contraintes par le déplacement des particules les unes par 

rapport aux autres est pénalisée. Ces contraintes ne peuvent alors être relaxées que par la 

fissuration du film. Les films composés de petites particules ont donc un comportement plus 

fragile, tandis que les films composés de particules plus grosses ont un comportement plastique 

vis-à-vis de la contrainte. Ainsi, les films de TiO2 issus de la synthèse A ne présentent pas de 

fissuration pour des épaisseurs allant jusqu‘à 30 µm alors que les films de TiO2 issu de la 

synthèse B fissurent dès 10 µm d‘épaisseur (Figure III -12). 
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Figure III -12: Clichés MEB des surfaces de films de TiO2 issus des synthèses A (a) et B (b) avec des épaisseurs 

respectives de 30 µm et 10 µm. 

 

L‘influence de l‘épaisseur des films sur la formation de fissures est illustrée par la Figure 

III -13 qui montre la fissuration de films de TiO2 de différentes épaisseurs formés à partir de 

poudres issues de la synthèse C. Pour ces films, l‘épaisseur critique ec est évaluée à 14 µm. En 

effet, aucune fissure n‘est visible pour les épaisseurs de 2 µm et 8 µm. De petites fissures sont 

visibles pour une épaisseur moyenne de 12 µm mais correspondent aux zones les plus épaisses. 

Les fissures se forment de manière préférentielle à proximités de défauts, tels qu‘une rayure du 

substrat ou d‘inhomogénéités au sein du film telles qu‘un agglomérat de particules (Figure 

III -13d). Ces défauts engendrent une plus faible adhérence au substrat et une cohésion entre 

particules plus faible en raison d‘une plus faible densité de points de contacts ainsi qu‘une 

surépaisseur. Les fissures créées s‘étendent à partir de ces défauts au cours du séchage du film. 

Les fissures initiales sont aussi des points de formation préférentiels pour de nouvelles 

fissures. Les contraintes étant relaxées longitudinalement aux fissures créées, les nouvelles 

fissures se forment toujours perpendiculairement aux fissures initiales (Figure III -13e). 

Plus le film est épais, plus l‘énergie nécessaire à la rupture des liaisons entre les particules 

le long de la fissure est élevée. Les films les plus épais déjà fissurés auront donc tendance à 

libérer leurs contraintes de manière élastique, par l‘élargissement des fissures formées, plutôt que 

par la création de nouvelles fissures (Figure III -13f). 
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Figure III -13: Clichés MEB de la surface de films de TiO2 de différentes épaisseurs formés à partir de poudres 

issues de la synthèse C). Les épaisseurs moyennes des films sont de 2 µm (a), 8 µm (b), 12 µm (c), 14 µm (d), 

16 µm (e) et 20 µm (f). 

 

Ainsi l‘épaisseur critique observée varie d‘environ 3 µm pour les films de particules de 

30 nm non agglomérées (TiO2 issu de la synthèse B) à 12 µm pour les films constitués 
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d‘agglomérats de 100 nm (Tiτ2 issu de la synthèse C) à environ 20 µm pour les films constitués 

d‘agglomérats micrométriques (Tiτ2 issu de la synthèse A). Plus la taille des particules primaires 

ou particules agrégées (le cas échéant) est importante, plus ec est grande. 

 

L‘utilisation du dépôt séquentiel permet de déposer plusieurs couches dont l‘épaisseur 

individuelle inférieure à ec l‘une sur l‘autre et ainsi d‘obtenir la formation de films sans fissures 

pour des épaisseurs totales supérieures à ec. 

Pour éviter que les contraintes du nouveau film déposé ne provoquent la formation de 

fissures dans le film sous-jacent, chaque nouveau film déposé est stabilisé par un traitement 

thermique à 500 °C puis le dépôt d‘une fine couche de Tiτ2 amorphe par trempage 30 minutes à 

70 °C du film dans une solution de TiCl4 0,04 M. Cette procédure permet également d‘optimiser 

le contact entre les couches déposées et la cohésion du film dans son ensemble. 

 

Le film présenté ci-dessous (Figure III -14) est composé de 4 couches de TiO2 issu de la 

synthèse C (TiOSO4 à 2,5 M). Alors qu‘une épaisseur critique de fissuration de 14 µm a été 

observée préalablement lorsque ce matériau est déposé en simple couche, aucune fissuration n‘est 

visible dans ce film de 36 µm d‘épaisseur composé de 4 couches. La dernière couche déposée 

n‘ayant pas fait l‘objet de la procédure de stabilisation après dépôt s‘est partiellement délaminée 

lorsque le film a été rompu pour être observé par microscopie électronique à balayage. 

 

  
Figure III -14: Cliché MEB de la section d'un film de TiO2 issu de la synthèse C composé de 4 couches. 



166 

 

Le séchage des films à température ambiante entraine l‘apparition de contraintes dues à la 

rétraction du film sous l‘effet des forces capillaires. Ces contraintes peuvent être responsables de 

phénomènes de délamination, favorisés par une faible adhérence au substrat, et de fissuration, 

favorisés par une forte cohésion des particules de TiO2 au sein du film et une épaisseur de film 

élevée. Les épaisseurs critiques de fissuration des films formés à partir des TiO2 issus des 

synthèses A, B et C ont été évaluées expérimentalement à 20 µm, 3 µm et 12 µm, les films 

préparés à partir du TiO2 issu de la synthèse D fissurant quelle que soit leur épaisseur. 

L‘utilisation de dépôts séquentiels permet de contourner efficacement la limitation des épaisseurs 

de films avant fissuration. Enfin, l‘utilisation d‘autres techniques de séchage telles que la 

lyophilisation le séchage en conditions supercritiques [20] pourrait elle aussi permettre d‘éviter la 

fissuration des films. 

 

2.4. Elaboration de films composites Au/TiO2 

Des films composites métal/TiO2 peuvent être élaborés par co-déposition avec des voies 

chimiques telles que le dépôt chimique en phase vapeur [21], en phase liquide [22,23], le procédé 

sol gel [24] ou des voies physiques telles que la pulvérisation cathodique [25,26], possiblement 

assistée par canon à ion [27] ou magnétron [28].   

 

D‘autres méthodes sont basées sur la synthèse hétérogène de nanoparticules directement 

liées à la surface du TiO2, comme la photocatalyse, très utilisée dans le cadre de la préparation de 

catalyseurs composites [29–31] et ayant déjà été appliquée dans le domaine des cellules solaires 

plasmoniques pour le dépôt de nanoparticules d‘or et d‘argent sur TiO2 [32–34]. La réduction du 

précurseur métallique peut aussi être provoquée par un traitement thermique du matériau 

imprégné [35–37] ou électrodépôt [38]. 

 

Des techniques séquentielles impliquant la synthèse de nanoparticules en milieu 

homogène avant leur utilisation pour imprégner le film de TiO2 permettent de mieux contrôler la 

synthèse des nanoparticules d'or tout en laissant le plus de liberté possible quant au choix du 

matériau support. Une fois les nanoparticules métalliques formées en phase aqueuse ou 

organique, le dépôt sur le substrat peut se faire simplement, grâce aux interactions 
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électrostatiques, par trempage du substrat dans la dispersion colloïdale d‘or ou par dépôt de 

gouttes sur le substrat [32,39].  

 

Le dépôt de gouttes de dispersions colloïdales permet une imprégnation rapide de la 

matrice et un dépôt des particules d‘or suite à l‘évaporation du solvant utilisé dans la dispersion. 

La dispersion colloïdale de nanoparticules doit cependant présenter une stabilité suffisante pour 

ne pas provoquer l‘agrégation des nanoparticules d‘or au cours du séchage. Une telle agrégation a 

rendu impossible la dispersion homogène au sein du TiO2 de particules d‘or de 2 nm dispersées 

en phase organique. En effet, l‘agrégation de ces particules au cours du séchage est responsable 

de la formation de particules secondaires ayant perdu la couleur rouge caractéristique de 

l‘absorption plasmonique des particules isolées.  

Le dépôt de gouttes de dispersions colloïdales peut être utilisé aussi bien avec un milieu 

aqueux qu‘avec un solvant organique apolaire tel que l‘hexane (Figure III -15).  Le dépôt de 

nanoparticules en solution aqueuse s‘avère beaucoup plus long en raison de la lente évaporation 

du solvant. Une concentration préalable de la solution par centrifugation 30 min à 14 000 

tours/min permet d‘accélérer l‘imprégnation. 

Un avantage du dépôt de gouttes, en plus de sa simplicité, est qu‘il n‘y a aucune perte de 

matière. La concentration des solutions en particules ayant été déterminée par spectroscopie 

visible (en se basant sur une solution étalon dosée par spectrométrie par torche plasma), la 

quantité d‘or introduite est contrôlée précisément par le volume de solution déposée. 
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Figure III -15 : Clichés MEB de sections de films de TiO2 issus de la synthèse A imprégnés d’or par dépôt 

goutte à goutte de solutions d'or synthétisées par voie aqueuse (a) et organique (b). 

 

Les oxydes mis en contact des solvants organiques de type hexane ou toluène présentent 

en surface des dipôles permanents. Cela permet l‘établissement de liaisons dipôle-charge, dipôle-

dipôle (avec des ligands chargés) ou dipôle-dipôle induit en présence respective de 

nanoparticules métalliques ou ligands chargés, polaires ou polarisables (thiols). L‘introduction 

d‘un solvant protique tel que l‘éthanol provoque le relargage partiel des nanoparticules insérées 

dans le film d‘oxyde. 

La dispersion homogène de nanoparticules au sein du semi-conducteur est permise par la 

présence d‘un équilibre de sorption désorption des nanoparticules en présence de solvant. Cette 

dispersion peut être fixée de manière définitive par calcination à 200 °C dans l‘air pendant 1h, 

qui a aussi pour effet de détruire les ligands présents en surface des nanoparticules. Ces particules 

présentent alors une meilleure résistance à la désorption [40]. 

 

Le dépôt de gouttes de dispersion colloïdale d‘or peut permettre d‘obtenir un dépôt 

statistique de nanoparticules métalliques soit en surface soit dans l‘ensemble du volume du film 

de TiO2. Le design du film mésoporeux et le choix de la taille des nanoparticules d‘or permettent 

de contrôler l‘imprégnation, qui peut avoir lieu entre les particules primaires ou seulement entre 

les agrégats formés par ces particules primaires. Le TiO2 issu de la synthèse A (Figure II I-16a) 

présente des agrégats micrométriques aux porosités trop étroites pour être pénétrées pas des 

nanoparticules de 6 nm tandis que le TiO2 issu de la synthèse B (Figure II I-16b) a une structure 
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plus homogène formée de nanoparticules peu agglomérées entre lesquelles les particules d‘or ont 

pu s‘insérer. Lorsque les porosités sont trop étroites, la forme des agrégats contrôle la répartition 

des nanoparticules d‘or au sein du film (Figure III -17). 

 

 
Figure II I-16: Clichés MEB de sections de films de TiO2 issus des synthèses A (a) et B (b) imprégnés par une 

solution de nanoparticules d'or de 6 nm synthétisées dans le benzène. 

 

 
Figure III -17: Clichés MEB de sections de films de particules de TiO2 synthétisées sous reflux (a) ou issues de 

la synthèse A (b) montrant la répartition de nanoparticules d'or de 6 nm synthétisées dans le benzène à la 

surface des agglomérats.  

 

L‘homogénéité de la dispersion des nanoparticules d‘or aux différentes profondeurs de la 

couche d‘oxyde dépend des caractéristiques du film de Tiτ2, en particulier de son état 

d‘agglomération et des dimensions de ses porosités. La répartition des nanoparticules d‘or dans 
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les films de TiO2 issus de la synthèse B présentant uniquement des nanoporosités est homogène, 

que ce soit en surface ou au sein du film à différentes profondeurs (Figure III -18). Dans le cas de 

tels films aux porosités uniquement nanométriques, la capillarité et le mouillage maintiennent la 

dispersion homogène de la phase liquide au sein du film. La solution sèche alors de manière 

homogène, ce qui entraîne une dispersion homogène des nanoparticules au sein du film.  

 

En revanche, dans le cas d‘un matériau aux porosités micrométriques, comme pour les 

films formés à partir de poudre issue de la synthèse A, la concentration des nanoparticules 

déposées à partir d‘une dispersion organique déposée au goutte à goutte est plus importante dans 

les couches inférieures du film (proches du substrat), et décroit en se rapprochant de la surface, 

on constate un important gradient de répartition de l‘or dans le film composite (Figure III -19). 

Cette inhomogénéité est attribuée à un séchage non homogène du film dû à la grande taille des 

porosités au sein de ce film. Il est probable que lorsque le volume de la solution qui imprègne le 

film diminue et devient inférieur au volume poreux du film, la gravité maintienne la solution à 

proximité du substrat. Au fur et à mesure que le solvant s‘évapore, la concentration en 

nanoparticules augmente. La solution séchant sur le TiO2 à proximité du substrat est donc plus 

concentrée en nanoparticules, ce qui entraîne (après séchage des films composites) une 

concentration plus importante en or à proximité du substrat. 

 

Il a été observé que même à des concentrations massiques d‘or élevées (5,4 %), les 

nanoparticules d‘or restent dispersées de manière homogène au sein du TiO2 issu de la synthèse C 

et que leur espacement moyen ne permet pas de couplage généralisé entre les plasmons supportés 

par les particules. En revanche, un couplage peut intervenir dès lors que deux particules sont à 

une distance l‘une de l‘autre de l‘ordre de leur diamètre. Un tel rapprochement est visible à de 

fortes concentrations d‘or lorsque les nanoparticules plasmoniques sont dispersées de manière 

homogène, ainsi que lorsque l‘or est dispersé à la surface des agglomérats de TiO2 issus de la 

synthèse A. Ces observations rendent probable la présence de couplages entre plasmons au sein 

de ces composites Au-TiO2. 
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Figure III -18: Clichés MEB par électrons rétrodiffusés de différentes zones (en surface (a) ou au sein du film 

(sections), dans la partie supérieure (b), médiane (c) ou inférieure (d)) d'un même film de TiO2 issu de la 

synthèse C imprégné par une dispersion d'or en milieu organique.  

 

L‘augmentation de la viscosité de la solution ou de l‘affinité entre le solvant et le film 

pourrait éventuellement améliorer la dispersion de nanoparticules au sein des films de plus 

grandes porosités. La sonication d‘une dispersion dans l‘eau de nanoparticules d‘or synthétisées 

en milieu aqueux et de particules de TiO2 de la solution permet de faire adhérer les 

nanoparticules d‘or aux particules de Tiτ2, préalablement au dépôt par centrifugation. Ceci 

permet d‘améliorer grandement l‘homogénéité de la répartition des nanoparticules d‘or dans les 

films microporeux (Figure III -20).  

Une telle technique a été utilisée pour l‘agglomération de nano-bâtonnets d‘or à des 

particules de TiO2 issues de la synthèse C. Une dispersion de nano-bâtonnets en solution aqueuse 

a été débarrassée de son excès de stabilisant CTAB par deux concentrations et redispersions dans 
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l‘eau puis concentrée dans un 5ième de son volume initial. Le passage aux ultrasons 10 min de 

cette dispersion additionnée de nanoparticules de TiO2 issues de la synthèse C avant déposition 

par centrifugation permet une dispersion homogène des nano-bâtonnets d‘or au sein de la matrice 

de TiO2 (Figure III -21). 

 

 
Figure III -19: Clichés MEB de la section d'un film de TiO2 (synthèse A) imprégné d'or déposé au goutte 

à goutte à partir d'une dispersion dans l'hexane (a). Zooms sur les couches supérieures (b), médianes (c) et 

inférieure (d) du film. 
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Figure III -20: Clichés MEB de la section d'un film de Au/TiO2 formé à partir de poudre TiO2 issue de la 

synthèse A et de nanoparticules d’or, agrégées en solution aqueuse (a). Zooms sur les couches supérieures (b), 

médianes (c) et inférieure (d) du film. 

 

 
Figure III -21:Clichés MEB par électrons secondaires (a) et rétrodiffusés (b) de la section d'un film de Au/TiO2 

formé à partir de poudre TiO2 issue de la synthèse C et de nano-bâtonnets d’or, agrégés en solution aqueuse. 
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Comme nous venons de le voir, la stabilisation des films demande la réalisation de 

traitements thermiques à des températures où la stabilité des nanoparticules d‘or pourrait être 

remise en cause. La stabilité thermique des nanoparticules d‘or doit donc être étudiée. 

 

Le premier facteur pouvant provoquer la déstabilisation des nanoparticules d‘or lors d‘un 

traitement thermique est la perte de leurs ligands (ici citrates dans le cas de la synthèse en milieu 

aqueux et dodécanethiols dans le cas de la synthèse en milieu organique). Les ligands les plus 

longs sont aussi les plus solidement attachés et commencent à se désorber d‘une surface plane 

d‘or dès 47 °C dans le cas du dodécanethiol physisorbé et de 227 °C à 347 °C pour les thiolates 

formés par chimisorption [41,42]. La stabilité de la taille des nanoparticules selon la température 

dépend non seulement de la nature des ligands qui les stabilisent, mais aussi de la surface sur 

laquelle elles sont déposées. L‘adhésion des nanoparticules d‘or est en particulier plus importante 

sur le TiO2 oxydé que sur le TiO2 hydraté [43].  La croissance des nanoparticules d‘or peut avoir 

lieu selon deux processus différents μ la coalescence et le mûrissement d‘τstwald. La coalescence 

a lieu lorsque deux particules adjacentes fusionnent. Le mûrissement d‘τstwald est dû à une 

diffusion des atomes d‘or depuis les plus petites particules d‘or vers les plus grosses et serait en 

particulier favorisé par l‘hydratation de la surface du Tiτ2 et la présence de dioxygène [44]. 

 

La coalescence a lieu lorsque les particules adhèrent peu sur leur substrat, leur permettant 

de diffuser à sa surface, de s‘agréger puis de fusionner lorsqu‘elles rentrent en contact. La 

diffusion est provoquée par l‘apparition d‘une couche liquide en surface des nanoparticules [45], 

dont le réarrangement permanent via des glissements de dislocations entraîne le mouvement 

Brownien des particules [46]. Le glissement des dislocations est un phénomène activé par la 

température et de la pression [47], bien que la diffusion de nanoparticules d‘or sur le Tiτ2 puisse 

être observée jusqu‘à la température ambiante [48]. Le coefficient de diffusion des particules D 

diminue lorsque la taille de particule d augmente [49] : 

 

)
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où α est une constante (dont la valeur est d‘autant plus élevée lorsque l‘adhésion au 

substrat est faible) [50].  

La coalescence via la diffusion des particules d‘or peut entraîner une grande dispersité des 

tailles de nanoparticules, certaine particules conservant leur taille initiale.  

Quant à lui, le mûrissement d‘τstwald est prépondérant lorsque les nanoparticules 

adhèrent fortement à la surface, empêchant le mouvement des particules d‘or et rendant le 

transfert atomique par diffusion sur le substrat plus favorable. Dans ce cas, les nanoparticules 

sont immobiles et les atomes diffusent des plus petites particules vers les plus grosses. La 

répartition des particules à la surface du semi-conducteur reste identique, mais les plus petites 

particules disparaissent. 

 

L‘observation des clichés de microscopie de particules d‘or déposées à la surface 

d‘agrégats sphériques de nanoparticules de Tiτ2 après traitement thermique à 500 °C permet de 

constater une évolution de la taille des particules d‘or par rapport à la distribution des 

nanoparticules observée par MET. Les particules les plus grosses sont accumulées aux points de 

contacts entre deux agglomérats. 

Cette accumulation de particules ainsi que la dispersion en taille des particules d‘or 

observées par MEB après traitement thermique à 500 °C (Figure III -22) suggère la possibilité 

d‘un  mécanisme de coalescence. Cette coalescence peut intervenir uniquement lorsque les 

particules sont proches. Ceci implique que les particules se soient concentrées aux abords des 

porosités et des jointures entre agglomérats sous l‘effet de la capillarité, ou que les particules 

aient diffusé sous l‘effet de la température. Cette seconde hypothèse impliquerait une adhérence 

relativement faible entre les particules d‘or et le Tiτ2. Les particules diffuseraient alors à sur la 

surface des agrégats, ce qui pourrait être rendu possible par la formation de joints de grains entre 

particules adjacentes. Les jointures entre agrégats stabiliseraient les particules en raison d‘une 

surface de contact entre le métal et l‘oxyde plus élevée. Ces endroits deviendraient donc des 

emplacements privilégiés pour le contact entre les particules. Les particules issues de la 

coalescence étant plus grosses, leur diffusion hors de ces jointures en deviendrait d‘autant plus 

lente et les plus grosses particules tendraient à s‘y concentrer. Un tel mécanisme pourrait 

expliquer la formation préférentielle dans ces jointures de particules de plus de 40 nm à partir de 

nanoparticules d‘or d‘initialement 6 nm. 
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Figure III -22: Cliché MEB de nanoparticules d'or dispersées à la surface d'agrégats de TiO2 issus de la 

synthèse A après traitement thermique de 30 min à 500 °C. 

 
Figure III -23: Clichés MEB après traitement thermique 30 min à 700 °C de nanoparticules d'or dispersées à 

la surface d'une fissure (a) et au sein (b) d'un même film de TiO2 issu de la synthèse D. 

 

Lorsque des nanoparticules d‘or sont disposées à la surface d‘une structure  mésoporeuse 

(par exemple un film de TiO2 issu de la synthèse D), il est émis l‘hypothèse que celles-ci puissent 

diffuser sous l‘effet de la température et coalescer (ce qui expliquerait la morphologie constatée 

sur la Figure III -23 a). En revanche, lorsque les nanoparticules d‘or sont dispersées aléatoirement 

au sein de cette structure mésoporeuse, la taille des particules évolue peu jusqu‘à 700°C (Figure 
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III -23 b). Ceci pourrait s‘expliquer par une diffusion plus difficile des particules d‘or, étant donné 

que celles-ci ne se trouvent pas sur une même surface d‘oxyde. La diffusion atomique de surface 

impliquée dans le mûrissement d‘τstwald n‘a par ailleurs pas été constatée sur cet échantillon. 

 

3. Propriétés optiques 

Dans le cadre de l‘utilisation des films déposés au sein de cellules solaires à colorant, les 

propriétés optiques des films impactent le rendement photovoltaïque des cellules. Ces propriétés 

optiques ont été étudiées par spectroscopie dans le domaine visible. Nous recherchons la 

morphologie optimale du TiO2 permettant un effet synergétique optimisant la récupération de la 

lumière au sein du film tout en conservant une grande surface spécifique pour l‘adsorption du 

colorant. 

La diffusion de la lumière incidente par les particules composant le film permet d‘augmenter le 

trajet optique au sein du film, et donc d‘augmenter l‘absorption optique par les colorants et le 

rendement de la cellule. Une plus grande diffusion lumineuse devrait être atteinte par l‘utilisation 

de particules de TiO2 micrométriques. La présence de nanoparticules d‘or de 6 nm ne devrait pas 

avoir d‘impact notable sur la diffusion. 

La présence d‘impuretés et défauts cristallins au sein du TiO2 ou de ligands ou de particules d‘or 

à sa surface peut créer des états électroniques intermédiaires au sein de la bande interdite du 

TiO2, diminuant la valeur du gap (3,2 eV pour l‘anatase pure) et augmentant l‘absorption optique 

dans le domaine visible. Le dopage du TiO2 anatase par Au est aussi possible [51] et pourrait 

intervenir à haute température à travers l‘interface entre les nanoparticules d‘or et de dioxyde de 

titane. L‘absorption par le Tiτ2 doit être évitée car la dissociation de la paire excitonique crée y 

est moins efficace qu‘au sein des colorants. 

 

Le matériau TiO2 n‘absorbant pas dans le domaine visible, les films préparés par 

centrifugation sont incolores. Différents traitements thermiques ont cependant permis d‘observer 

une coloration des poudres de TiO2. Un traitement thermique d‘une température supérieure ou 

égale à 500 °C colore légèrement le film en jaune du fait de l‘augmentation de la stœchiométrie 

de l‘oxygène et du degré d‘oxydation du titane. A l‘inverse, un traitement thermique à 250 °C ou 

plus sous vide entraîne une coloration gris foncé du fait de l‘apparition de lacunes d‘oxygène. 
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Ces colorations sont d‘autant plus intenses que le matériau a une surface spécifique importante, 

du fait de la plus grande réactivité à l‘oxydation ou à la réduction du matériau [52].Ces 

colorations n‘ont cependant pas pu être mesurées car le Tiτ2 reprend très vite une teinte incolore 

lorsqu‘il est exposé à température ambiante à l‘atmosphère. 

 

Le film de TiO2 apparaît blanc en raison de la diffusion de la lumière par ses particules. 

Deux types de diffusion sont envisageables dans le cas d‘un film de nanoparticules agrégées. Le 

premier cas implique la diffusion de Rayleigh par les particules primaires de taille très inférieure 

à celle de la longueur d‘onde (quelques nm dans le domaine visible). Dans ce cas, l‘intensité 

diffusée est donnée par la formule [53]: 
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où Id est l‘intensité diffusée, I0 l‘intensité incidente, θ l‘angle de diffusion, R la distance 

entre l‘onde lumineusee t la particule, Ȝ la longueur d‘onde de la lumière, n l‘indice de réfraction 

du matériau et d le diamètre de la particule. On remarque que dans le cas de la diffusion de 

Rayleigh, l‘intensité diffusée dépend de la longueur d‘onde. De plus, la lumière est diffusée de 

manière isotrope autour du centre de diffusion. 

 

Lorsque la taille de la particule diffusante est plus importante vis-à-vis de la longueur 

d‘onde,  le cas limite de la diffusion de Rayleigh n‘est plus applicable et la diffusion obéit à la 

solution de Mie. La diffusion n‘est alors plus isotrope mais préférentielle dans la direction 

opposée à celle d‘où provient l‘onde incidente. Plus la particule est grosse vis-à-vis de la 

longueur d‘onde, plus ce phénomène est accentué. 

La taille de la structure diffusante peut donc être estimée en fonction du taux de lumière 

rétrodiffusée par le film de nanoparticules [53]. Plus la lumière diffusée est rétrodiffusée, plus la 

particule diffusante est petite. Dans le cas de la diffusion de Mie, l‘intensité diffusée tend à 

croître lorsque le diamètre de la particule augmente. A titre indicatif, lorsque la taille de la 

particule devient très importante par rapport à la longueur d‘onde (particules de plusieurs µm 

dans le domaine visible), l‘intensité diffusée suit l‘équation simplifiée [54]: 
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où K(n,θ) est fonction de l‘indice de réfraction du matériau et de l‘angle de diffusion. 

 

Les caractéristiques optiques des films de TiO2 mis en forme ont été étudiées par 

spectroscopie visible à des longueurs d‘ondes comprises entre 300 nm et 800 nm. Les spectres 

présentés utilisent comme ligne de base un substrat de verre nu, de manière à ce que ces spectres 

reflètent uniquement les propriétés des films déposés. 

 

L‘évaluation de la diffusion par les films analysés a été faite en comparant les 

transmissions à 800 nm avec et sans sphère intégrante. Sans sphère intégrante, seule la fraction du 

rayonnement transmise sans diffusion It est détectée. La fraction diffusée Id du rayonnement 

incident n‘est alors pas détectée. Cette fraction diffusée peut se décomposer de la manière 

suivante : 

 

dtrdd III   

 

avec Ird la fraction rétrodiffusée ou diffusée longitudinalement au plan et Idt la fraction 

diffusée transmise. Les différents rayonnements résultants de l‘incidence de I0 sur le film sont 

présentés Figure III -24. 

 
Figure III -24: Schéma du fractionnement de l'intensité lumineuse incidente I0 sur un film de TiO2 déposé sur 

un substrat de verre. Ir est la fraction réfléchie, It la fraction transmise, Idt la fraction diffusée transmise et Ird 

la fraction rétrodiffusée. 
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Lorsque le spectrophotomètre est équipé d‘une sphère intégrante, Idt et It sont détectés. 

Seule les intensités absorbée Ia, réfléchie Ir et rétrodiffusée Ird par le film ne sont alors pas 

détectées. Le TiO2 n‘absorbant pas à 800 nm, Ia est nulle et on peut donc écrire : 

 

dtrdt IIII 0  

 

Les intensités Ird + Idt ont été obtenues à partir des spectres de transmissions réalisés avec 

la sphère intégrante auxquels ont été soustraites les valeurs de It obtenues en l‘absence de sphère 

intégrante. Les fractions Id/I0 pour des films de 3 µm d‘épaisseur de Tiτ2 préparés par les 

synthèses A, B, C et D sont respectivement de 27 %, 14 %, 12 % et 31 %. Afin de s‘affranchir de 

cette quantité de lumière rétrodiffusée et réfléchie, la diffusion transmise a été évaluée en 

pourcentage de la lumière transmise totale It + Idt. La lumière transmise des films de TiO2 

préparés par les synthèses A, B, C et D est composée à 90 %, 25 %, 41 % et 95 % de lumière 

diffusée. Les films de poudres issues des synthèses B et C, respectivement composées de 

particules non agglomérées de 29 nm et de particules de 22 nm formant des agglomérats de 

90 nm diffusent peu en raison de la faible taille des particules comparées à la longueur d‘onde 

incidente (800 nm). Les agglomérats micrométriques de particules de 20 nm composant les films 

de TiO2 issu de la synthèse A diffusent la lumière en raison de la taille comparable des structures 

diffusantes (les agglomérats) et de la longueur d‘onde incidente. Les particules de 14 nm du Tiτ2 

issu de la synthèse D n‘étant pas agglomérées avant dépôt du film, il est probable que la diffusion 

soit provoquée par le morcèlement du film par sa fissuration lors du séchage, le séparant en unités 

micrométriques. 

L‘impact sur la diffusion des procédés permettant d‘améliorer la cohésion et l‘adhérence 

au substrat des films déposés a été évalué. Le dépôt de deux couches nanométriques de TiO2 via 

trempage dans une solution de TiCl4 0,04 M à 70°C pendant 30 min et traitement thermique de 

30 min à 500 °C n‘a pas d‘impact net sur la diffusion par ces films.  

De même, la diffusion à 531 nm (la longueur d‘onde du pic plasmonique en solution) 

n‘est pas nettement impactée par la présence de nanoparticules d‘or. 

 

La détermination de l‘énergie de gap (Eg) du matériau peut être obtenue à partir de son 

coefficient d‘absorption α définit en fonction de l‘énergie du rayonnement incident par [55,56] : 
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où B est une constante et P est un indice caractérisant le processus d‘absorption 

théoriquement égal à ½, 2, 3/2 ou 3 pour les transitions autorisées directes, autorisées indirectes, 

interdites directes et interdites indirectes, respectivement. Le coefficient d‘absorption α est 

principalement influencé par les pertes diffusives et l‘absorption fondamentale due au passage 

d‘un électron de la bande de valence à la bande de conduction. Les pertes par diffusion ont été 

minimisées par l‘utilisation de la sphère intégrante. Le coefficient d‘absorption peut alors être 

obtenu à partir des spectres de transmission par la formule : 
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avec d l‘épaisseur du film et T la transmittance. L‘épaisseur du film étant une constante, et 

l‘anatase ayant une structure de bande correspondant à un gap indirect, le tracé de (αhν)1/2 en 

fonction de hν permet de trouver la valeur de Eg. Cette valeur est obtenue par la détermination 

pour x = 0 de la valeur de l‘équation de la partie linéaire de la courbe correspondant à la 

diminution de T. 

 

Les énergies de gap obtenues par cette méthode varient autour de la valeur classiquement 

retenue pour TiO2 (3,2 eV) et sont en moyenne de 2,77 eV, 3,16 eV, 3,18 eV et 3,08 eV pour les 

films obtenus par les synthèses A, B, C et D, respectivement (Figure III -25). Ces résultats sont 

reproductibles, les écarts types (obtenus après le test de 5 à 10 échantillons) entre les valeurs de 

Eg pour une même synthèse étant respectivement de 0,11 eV, 0,02 eV, 0,04 eV et 0,12 eV. On 

remarque que ces valeurs (A : 2,77 ±0,11, B : 3,16 ±0,02 eV, C : 3,18 ±0,04 eV, D 3,08 ±0,12 

eV) sont toutes compatibles avec la valeur classique de Eg donnée pour TiO2 sauf dans le cas des 

films déposés à partir de la poudre A. Les tailles moyennes de cristallites pour ces synthèses sont 

respectivement de 26 nm, 32 nm, 24 nm et 15 nm. Un tel écart d‘énergie de gap ne peut donc pas 

être justifié par un effet de confinement quantique, intervenant typiquement pour des particules 

de moins de 10 nm [57,58].  

Le dopage du TiO2 a été utilisé pour faire varier l‘énergie de sa bande interdite entre 

2,32 eV [59] et 3,45 eV [60,61]. Le dopage au soufre peut diminuer de 0,9 eV la valeur de Eg 
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[62,63]. Or, cet élément est présent à de fortes concentrations lors des synthèses à base de 

TiOSO4, ce qui pourrait éventuellement expliquer les valeurs plus faibles d‘Eg obtenues pour les 

films de TiO2 issus des synthèses A et D. 

Plus d‘une centaine de mesures ont été réalisées sur les films de TiO2 préparés par la 

synthèse A ce qui démontre la bonne reproductibilité de la mesure de Eg et de la synthèse elle-

même. L‘hypothèse du dopage de Tiτ2 par le soufre est donc retenue. Une augmentation de la 

rétrodiffusion d‘une partie du rayonnement incident lorsque l‘énergie de ce dernier augmente 

pourrait aussi apporter un biais dans ces mesures et engendrer une évaluation de Eg inférieure à la 

valeur réelle. C‘est sans doute l‘explication de l‘éloignement de 3,2 eV des valeurs de gap des 

échantillons préparés par la synthèse B, mais aussi probablement C et D. 

 

La détermination de Eg pour les films TiO2 imprégnés de 3 % massique de nanoparticules 

d‘or de 6 nm de diamètre est d‘autant plus délicate que le domaine d‘absorption de l‘or recoupe 

partiellement le domaine d‘absorption du Tiτ2 (Figure III -26). Les valeurs moyennes d‘Eg 

obtenues pour les synthèses A, B et D sont alors de 2,2±0,2 eV, 2,6±0,4 eV, et 2,8±0,1 eV. 

L‘analyse graphique de (αhν)1/2 en fonction de hν pour ces films laisse cependant beaucoup de 

place à l‘erreur et n‘a pas permis l‘obtention d‘une valeur cohérent de Eg pour le composite formé 

avec le TiO2 issu de la synthèse C. Les résultats obtenus ne permettent pas de conclure sur un 

possible effet du plasmon sur l‘énergie du gap. L‘utilisation de nanoparticules d‘or de taille plus 

large et mieux définie éloignerait les domaines d‘absorption du Tiτ2 et de l‘or, ce qui  permettrait  

une meilleure précision sur la mesure de Eg. 
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Figure III -25: Spectres de transmission optique et détermination de l'énergie de la bande interdite de films de 

TiO 2 formés à partir des poudres A (hydrolyse de TiOSO4 à 0,05 M par H2O2 à température ambiante et 

traitement thermique à 500 °C) (a et b), poudres B (voie hydrothermale à 200 °C à partir de TiCl 4 à 1 M) (c et 

d), poudres C (voie hydrothermale à 200 °C à partir de TiOSO4 à 2,5 M (e et f) et poudres D (voie 

hydrothermale à 200 °C à partir de TiOSO4 à 0,4 M) (g et h). 
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Figure III -26: Spectres de transmission optique et détermination de l'énergie de la bande interdite de films 

constitués de 3%mass. de nanoparticules d’or de 6nm et de TiO2 synthétisés par les synthèses A (a et b), B (c et 

d), C (e et f) et D (g et h). 
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L‘état d‘agglomération des particules de Tiτ2 et la fissuration des films impactent la 

diffusion optique des films de TiO2 déposés par centrifugation. La lumière transmise des films de 

TiO2 préparés par les synthèses A, B, C et D est composée à 90 %, 25 %, 41 % et 95 % de 

lumière diffusée. Une faible diffusion diminue le trajet optique au sein du film mais peut s‘avérer 

intéressante dans le cadre d‘utilisation en cellules solaires semi-transparentes. 

Les valeurs de gap optique des TiO2 issus des synthèses A, B, C et D sont respectivement 

de 2,77 ±0,11, 3,16 ±0,02 eV, 3,18 ±0,04 eV, 3,08 ±0,12 eV. La valeur particulièrement basse de 

Eg dans le cas du TiO2 issu de la synthèse A pourrait traduire un dopage au soufre. 

 

4. Etude du transport de masse et de la réactivité des films par microscopie 

électrochimique à balayage (SECM) 

Le transport de masse au sein des films a été évalué par microscopie électrochimique à 

balayage (Scanning ElectroChemical Microscopy ou SECM). Le transport de masse d‘un 

médiateur rédox est un phénomène essentiel au sein des cellules solaires à colorant, où un 

médiateur rédox diffuse à travers le film de TiO2 pour régénérer le photosensibilisateur en 

s‘oxydant puis se réduire à la cathode. Les acquisitions de SECM ont été réalisées au Laboratoire 

Sciences Analytiques, Bioanalytiques et Miniaturisation (LSABM) sur un appareil élaboré au 

sein du laboratoire. Après avoir présenté le principe de la SECM (pour plus de détails, voir 

annexes), les modèles permettant d‘analyser les données seront introduits. Ces modèles ont été 

développées par F. Kanoufi, chargé de recherche au LSABM. L‘évaluation du transport de masse 

au sein des films puis de l‘impact de la présence de nanoparticules d‘or sur la réactivité des films 

sera ensuite présentée. 

 

Lorsque l‘ultramicroélectrode (UME) est approchée d‘un substrat poreux, l‘espèce réduite 

du couple rédox peut diffuser à travers la solution vers l‘espace entre la pointe et le film, mais 

aussi à travers la porosité du film approchée. La SECM permet alors d‘évaluer le transport du 

médiateur à travers le film, et ainsi évaluer la porosité du film. Cette méthode est donc un bon 

moyen d‘évaluation du transport de l‘espèce rédox contenue dans l‘électrolyte de cellules solaires 

à colorant. Elle peut aussi permettre d‘évaluer la diffusion et la cinétique de réaction hétérogène 

d‘espèces réactives au sein d‘un catalyseur poreux. 
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L‘estimation de la porosité de films par cette technique est rapide et peu onéreuse 

comparée à d‘autres techniques permettant d‘évaluer la porosité (éllipsométrie, adsorption de gaz, 

porosimétrie au mercure…). Les films peuvent être analysés sans préparation préalable, 

simplement par dépôt d‘une goutte d‘électrolyte à leur surface. Contrairement aux techniques 

nommées précédemment, la SECM permet d‘évaluer la porosité uniquement par leur capacité à 

offrir un chemin de diffusion à travers le film. Plus les porosités sont larges, interconnectées et 

orientées dans la direction du transport du médiateur à travers le film, plus leur impact sur la 

porosité évaluée sera important. Il est par conséquent impossible d‘estimer quantitativement les 

tailles des porosités, une surface spécifique ou d‘accéder aux porosités fermées ou ne participant 

pas à la diffusion à travers le film. 

 

4.1. Modélisation de l’influence de la diffusion apparente et de l’épaisseur des 

films sur l’intensité mesurée 

La SECM a été utilisée pour évaluer le transport du médiateur rédox à travers les films et 

évaluer la porosité de ceux-ci. La diffusion apparente du médiateur au sein de la couche poreuse 

Dfilm a été modélisée dans le but de mieux comprendre les phénomènes intervenant lors de 

l‘approche des films poreux par l‘UME. Les modèles présentés sont compatibles avec toute sorte 

de film poreux, quelles que soient leur composition et leur morphologie. L‘influence du 

paramètre Dfilm est observée via sa valeur adimensionnelle : Dfilm/D, où D est la diffusion de 

l‘espèce rédox dans la solution lorsque l‘intensité au temps t It est égale à IT,∞, le courant 

faradique stationnaire, dit courant à l‘infini. 

 

L‘UME utilisée est constituée d‘un fil conducteur de platine de rayon a = 2,5 µm inséré 

dans une gaine isolante en verre d‘environ 6,2 µm de large. Le montage est composé d‘une 

seconde électrode constituée d‘un fil de platine. La distance d de l‘UME au substrat sera par la 

suite donnée de manière adimensionnelle par L = d/a.  

 

La Figure III -27 présente l‘évolution du signal adimensionnel IT = It/I T,∞ lors de 

l‘approche par l‘UME d‘un film d‘épaisseur adimensionnelle E = e/a, avec e l‘épaisseur du film 
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poreux et a le rayon de la surface de l‘électrode. La distance entre l‘UME et le film déposé sur un 

substrat de verre non conducteur est donnée de manière adimensionnelle par L=d/a. 

 

 
Figure III -27: Evolution de l’intensité adimensionnelle IT en fonction de L pour des films d’épaisseur E = 1 

ayant différentes valeurs de Dfilm/D.  

 

On retrouve le cas du substrat purement isolant pour Dfilm/D = 0, le film est alors 

imperméable au transport de l‘espèce rédox. Plus Dfilm/D augmente et plus la valeur du courant à 

L = 0 est élevée. La diffusion au sein du film déposé agit en première approche comme si les 

courbes d‘approche étaient translatées le long de l‘axe des ordonnées d‘autant plus que le film est 

poreux (flèche en pointillé sur la Figure III -27). Ceci traduit l‘arrivée des réactifs au travers du 

film poreux et non plus uniquement à travers l‘espace entre la surface approchée et l‘UME. Plus 

le film est poreux, plus Dfilm/D est grand, plus le transport du médiateur à travers le film est 

important et plus le courant IT est grand (pour une même distance L). 

 

Pour Dfilm/D = 1, la diffusion dans le film est identique à celle dans la solution et le film 

poreux se comporte comme une couche mince de liquide, la courbe obtenue est la courbe de 

obtenue sur substrat dense translatée de L = d/a, comme représenté par la flèche en pointillés. 

Les autres situations sont intermédiaires et peuvent se traduire en première approche par 

une translation de la courbe Dfilm/D = 0  le long de l‘axe des abscisses par xL avec x variant entre 

0 (Dfilm/D = 0) et 1 (Dfilm/D = 1).  
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Lorsque L augmente, l‘influence de la présence du substrat et l‘impact de la diffusion au 

sein du film sur le courant mesuré à l‘UME se minimisent. 

 

L‘épaisseur des films influence la réponse SECM observée. Cette variable a été ajoutée au 

modèle précédent via l‘épaisseur adimensionnelle E = e/a, où e est l‘épaisseur de la couche 

poreuse et a est le rayon de la microélectrode. La Figure III -28 présente comme pour la Figure 

III -27 l‘influence de Dfilm/D sur l‘allure des courbes d‘approche, mais cette fois-ci pour un film 

d‘épaisseur adimensionnelle E = 5 au lieu de E = 1. 

 

 
Figure III -28: Evolution de l’intensité adimensionnelle IT en fonction de L pour des films d’épaisseur E=  5 

ayant différentes valeurs de Dfilm/D. 

 

Plus le film poreux est épais, plus l‘espèce rédox dispose de volume poreux entre l‘UME 

et le substrat sous-jacent pour diffuser. La présence d‘un film poreux se traduisant par une 

translation des courbes d‘approche selon l‘axe des abscisses, plus le film poreux est épais et plus 

la translation des courbes sera importante.  La comparaison des figures 29 et 30 montre que pour 

une même distance L, la valeur de courant IT est systématiquement plus élevée pour une plus 

grande épaisseur de film. 

Pour Dfilm/D = 1 il devient presque impossible de voir une variation de courant lors de 

l‘approche du film, l‘électrode est en effet si éloignée du substrat sous-jacent que le signal détecté 

est extrêmement proche de celui de la solution. 
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La Figure III -29 montre plus particulièrement l‘influence de l‘épaisseur du film sur la 

courbe d‘approche pour un film poreux présentant le même Dfilm/D. Les courbes sont représentées 

pour 4 films poreux avec différentes valeurs de Dfilm/D (0 ; 0,2 ; 0,5 et 1) et différentes valeurs 

d‘épaisseur E (1 ; 2 ; 3 ; 5 et 10). On retrouve les deux cas limites précédemment présentés : 

Dfilm/D = 0 où il n‘y a pas d‘influence de l‘épaisseur puisque le film est imperméable, et 

Dfilm/D = 1 où la courbe d‘approche est translatée le long de l‘axe des abscisses de L = E = e/a.  

 

La Figure III -29 montre clairement l‘augmentation du courant IT quand l‘épaisseur du 

film augmente (pour une même distance d‘approche L). τn remarque toutefois que même si des 

courbes d‘approches peuvent être assez proches, comme le montrent les couples (Dfilm/D = 0,5 et 

E = 1 ; Dfilm/D = 0,2 et E = 10), ou (Dfilm/D = 1 et E = 1 ; Dfilm/D = 0,5 et E = 3-5), leur allure est 

suffisamment différente pour être discriminante sur la détermination de Dfilm/D et E par le fit 

adéquat de la courbe d‘approche expérimentale. Ceci indique également que la première 

approche consistant à estimer la porosité par simple translation selon L de la courbe d‘approche 

est trop grossière lorsque l‘épaisseur du film est incertaine, l‘estimation de la diffusion du 

médiateur au sein des films requiert alors donc la comparaison des courbes d‘approche 

expérimentales avec les courbes simulées. La procédure de comparaison simulation/expérience 

permettant d‘estimer la diffusion du médiateur au sein du film sera d‘autant plus fiable que 

l‘épaisseur ou la porosité du film sera connue. 

 

 
Figure III -29: Evolution de l’intensité trucmuche I t en fonction de L pour des films de différentes épaisseurs 

(E = 1-10) et différentes valeurs de Dfilm/D (0 ; 0,2 ; 0,5 ; 1). 
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4.2. Evaluation de la diffusion apparente au sein des films de TiO2 par la méthode 

SECM 

Le montage est constitué d‘une ultramicroélectrode circulaire de platine avec un rayon de 

2,5 µm entouré d‘une gaine de verre de 6,2 µm d‘épaisseur. Une seconde électrode de platine est 

utilisée en tant que référence et contre-électrode. Ces deux électrodes sont plongées dans une 

goutte d‘électrolyte déposée en surface du film à analyser. L‘électrolyte est composé du 

médiateur rédox FeMeOH0/+ à une concentration de 1 mM et d‘un électrolyte support de KCl 

0,1 mM et CaSO4 1 mM en solution aqueuse. L‘utilisation d‘un électrolyte aqueux permet de 

conserver une concentration identique pendant la durée de la mesure (quelques minutes). Les 

courbes d‘approche des films par l‘UME ont été réalisées à une vitesse de 1 µm.s-1. 

 

La Figure III -30 présente la comparaison entre les courbes d‘approche expérimentales et 

les courbes simulées avec le modèle présenté précédemment pour quatre films poreux de TiO2 

(films de 6,4 µm et λ,0 µm d‘épaisseur formés à partir de la poudre A, films de 6,4 µm et 

12,0 µm d‘épaisseur formés à partir de la poudre C) ainsi que le substrat nu.  

 
Figure III -30: Comparaisons de l’ évolution de l’intensité adimensionnelle IT en fonction de L mesurée pour 

un substrat de verre nu et un substrat de verre recouvert d’un film de TiO2 issu de la synthèse A avec les 

courbes d’approche simulées obtenues par le modèle développé.  
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Les courbes expérimentales obtenues ont été comparées avec les courbes simulées pour 

des films poreux de même épaisseur avec différentes valeurs de Dfilm/D. Les courbes simulées se 

rapprochant le plus des courbes expérimentales permettent de déduire la valeur de Dfilm/D pour 

chaque film mesuré. 

La superposition de la courbe d‘approche du substrat nu avec la courbe modélisée pour 

Dfilm/D = 0 permet de valider la forme des courbes d‘approche. La comparaison des valeurs de 

Dfilm/D obtenues pour des films de même épaisseur mais de composition différente permet 

d‘étudier l‘influence de la morphologie du film sur les propriétés de transport de masse au sein du 

film. La comparaison de films d‘épaisseur différente mais de même composition permet 

d‘évaluer la pertinence de la prise en charge de E par le modèle. 

La Figure III -31 présente les valeurs de Dfilm/D déduites des courbes d‘approche de 20 

films poreux de TiO2 de différentes épaisseurs formés à partir de TiO2 issu de la synthèse A 

(films composés d‘agrégats micrométriques) et de 26 films de Tiτ2 issu de la synthèse C (films 

nanostructurés, taille d‘agrégat d‘environ λ0 nm).  Les valeurs de Dfilm/D n‘évoluent pas de 

manière significative en fonction de l‘épaisseur, les valeurs moyennes obtenues pour les films 

issus des poudres A et C sont respectivement de 0,85 0,04 et 0,54 0,06. 

 

  
Figure III -31: Transport estimé par SECM pour les fims de TiO2 d’épaisseurs micrométriques issus des 

synthèses A et C. 

 



192 

 

Le concept de diffusion apparente est utilisé de manière générale pour prendre en compte 

différents phénomènes impactant la diffusion dans un volume poreux. La diffusion apparente 

tient compte du fait que : (i) il existe des volumes vers lesquels les ions ou les molécules ne 

peuvent pas diffuser, (ii) les chemins de diffusion sont tortueux et (iii) les pores présentent des 

sections d‘écoulement variables. Cette diffusion apparente est habituellement exprimée telle 

que [64]:  

 

S

D
D p

film 
  

où Dfilm est la diffusion apparente, D la diffusion au sein de la solution, εp est la porosité 

du film, τ la tortuosité et S un facteur de constriction tenant compte de nombreux facteurs tels que 

la géométrie des pores, leur longueur et leur orientation, qui influencent généralement la diffusion 

à travers les volumes poreux. Usuellement, la tortuosité est définie par [65]: 

 

LL film /  

 

où τ est la tortuosité (sans dimension), Lfilm est la longueur moyenne réelle du chemin de 

diffusion emprunté par les espèces diffusantes pour se rendre d‘un point A à un point B à travers 

le volume poreux tandis que L est la distance rectiligne entre les points A et B.  

 

De nombreuses corrélations empiriques suggèrent une relation entre la tortuosité τ et la 

porosité εp [66–72]. Ces modèles décrivent dans leur ensemble une augmentation de la tortuosité 

(Ĳ) lorsque la porosité (εp) diminue. Des observations réalisées sur des arrangements de sphères 

dures donnent des valeurs de ĲS égales à 3 pour une structure poreuse aléatoire [73], 1,7 pour un 

réseau poreux non compact et 1,44 dans le cas d‘un réseau compact aux pores interconnectés 

[74]. 

L‘équation permettant de calculer Dfilm nous donne directement la relation entre Dfilm/D et 

la porosité (εp): Dfilm/D = εp / ĲS (avec τS variant de 1,4 à 3 suivant la structure décrite). D‘après 

cette approche les valeurs Dfilm/D devraient donc être sensiblement inférieures (d‘un facteur 1,4 

jusqu‘à un facteur 3) aux valeurs de la porosité. 
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Or pour les films TiO2 déposés par centrifugation, les valeurs de Dfilm/D estimées par 

SECM et de porosité évaluées à partir de la masse volumique apparente des films sont 

respectivement de 0,85 et 0,6 pour les films préparés à partir des poudres A et de 0,54 et 0,82 

pour les films préparés à partir des poudres C. Ces données conduisent à des valeurs de ĲS 

(calculées avec la formule ĲS = εp /(Dfilm/D) ) de 0,76 pour les films A et 1,55 pour les films C.  

La valeur de ĲS obtenue pour les films préparés à partir des poudres C est une valeur 

intermédiaire entre celle correspondant à une structure compact aux pores interconnectés (1,44) et 

celle correspondant à un réseau poreux non compact (1,7). Ce résultat est en accord avec la 

morphologie observée pour ces films, faisant apparaitre des agglomérats compacts d‘environ 

90 nm formant eux-mêmes une structure peu compacte aux pores interconnectés (Figure III -32).  

 

 
Figure III -32: Cliché MEB de la poudre de TiO2 issue de la synthèse C. 

 

Cependant, la valeur de ĲS pour les films déposés à partir des poudres A apparait 

inférieure à 1. Cette valeur extrêmement faible ne correspond à aucun modèle et suggère que 

l‘approche développé ici ne permet pas de relier la diffusion apparente à la porosité pour ce type 

de morphologie de film. 

 

En effet, la poudre de TiO2 issue de la synthèse A est composée d‘agglomérats 

micrométriques de particules nanométriques, il existe donc dans les films deux tailles de 

porosités bien distinctes : (i) la macroporosité formée par le contact entre les agglomérats 

micrométriques et (ii) la microporosité formée au sein de ces agglomérats par les interstices entre 
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les particules nanométriques. Bien que ces deux porosités influent sur la valeur de εp calculée, il 

est probable que seule la diffusion entre les agglomérats micrométriques influe sur la valeur de 

Dfilm/D estimée par SECM. 

 

Il apparaît donc que la modélisation de Dfilm en fonction de la porosité des films soit 

difficilement applicable lorsqu‘on observe des arrangements complexes de particules plus ou 

moins agglomérées. Il faudrait développer un nouveau modèle permettant d‘évaluer les porosités 

accessibles à la diffusion du médiateur mais aussi d‘estimer les porosités plus petites (ou 

fermées) ne contribuant pas à la diffusion. Toutefois, comme l‘a montré l‘étude des films 

élaborés à partir des poudres C, la mesure de Dfilm/D réalisée par SECM constitue un moyen 

simple et efficace d‘accéder à la diffusivité d‘espèces chargées au sein du film, que ces films 

soient facilement modélisables [75] ou complexes. Cette technique est donc particulièrement 

intéressante dans le cadre d‘étude de la diffusion du médiateur rédox au sein d‘anodes 

mésoporeuses de cellules solaires à colorant, ce facteur pouvant limiter l‘efficacité des cellules 

[76].  

 

4.3. Evaluation de la diffusion apparente au sein des films Au/TiO2 et de leur 

réactivité par la méthode SECM 

En première approche nous avons considéré lors de la présentation du principe de la 

SECM que la réactivité du substrat était caractérisée par une réaction de transfert de charge 

hétérogène à l‘interface entre la solution et le film poreux. Une approche plus correcte dans le cas 

de films poreux consisterait à décrire la réactivité du film poreux par un transfert de charge à 

travers la couche poreuse, elle nécessite toutefois un plus grand nombre de paramètres ajustables, 

la constante de vitesse du transfert de charge hétérogène à la surface des particules et la 

concentration de sites actifs dans le film poreux. 

 

Le nouveau modèle proposé dans cette section tient donc compte du transport dans le film 

poreux d‘épaisseur e, caractérisé par le paramètre Dfilm/D, mais aussi de la possibilité de transfert 

de charge à l‘interface solution/film poreux caractérisé par une constante de transfert de charge 

khet en cm.s-1. Cette constante de transfert de charge est modélisée à partir de la vitesse de 
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transfert de charge adimensionnelle Khet = khet(a/D). Les modèles utilisés pour modéliser les 

courbes précédentes utilisaient une valeur de Khet = 0, correspondant à un film poreux non réactif. 

 

Les Figure III -33 et Figure III -34 montrent l‘influence de la vitesse de transfert de charge 

hétérogène et de la diffusion dans le film poreux sur l‘allure de la courbe d‘approche. Comme 

attendu, pour une vitesse de transfert de charge élevée caractéristique d‘un film très réactif (het = 

10), la courbe d‘approche ressemble à celle de l‘approche d‘un substrat conducteur, sans que l‘on 

ne puisse analyser l‘intervention de la diffusion dans le film poreux. Les films peu réactifs 

rendent compte de la diffusion dans le film poreux comme cela a été mentionné pour het = 0 

précédemment. Pour des réactivités intermédiaires on observe la contribution de chacun des 

phénomènes (diffusion dans le poreux et réactivité à l‘interface). La Figure III -34 montre 

notamment que la réactivité du substrat est principalement donnée par la valeur du courant  pour 

des grandes distances L > 2, tandis que la diffusion dans le film poreux modifie l‘allure des 

courbes et donc intervient sur des distances plus courtes L < 1. 

 

 
Figure III -33: Evolution de l’intensité IT en fonction de L pour des films ayant différentes  vitesse de transfert 

de charge Khet (comprise entre 0 et 10) sur les courbes d’approche de films poreux d’épaisseur E = 0,5 et 

Dfilm/D = 0,1 (a) ou 0,5 (b). 
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Figure III -34: Influence du transport poreux sur les courbes d’approche d’un film poreux réactif d’épaisseur 

E = 0,5. Les valeurs de la vitesse de transfert de charge adimensionelle Khet sont 1 (rouge), 0,3 (turquoise), et 

0,03 (orange). Les valeurs de Dfilm/D sont de bas en haut 0,1 0,2 0,4 0,5 0,6 0,8 et 1. 

 

L‘addition de nanoparticules d‘or de 6 nm au sein de films de Tiτ2 issus de la synthèse C 

permet de modifier la réactivité localement au sein du film poreux (Figure III -35). Jusqu‘à 

environ 3 % massique d‘or au sein du film de Tiτ2, plus la concentration en or au sein du film est 

élevée, plus la réactivité hétérogène est importante (Figure III -36). 
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Figure III -35: Courbes d’approche de films poreux de TiO2 issu de la synthèse C d’épaisseur 6 µm avec (vert) 

et sans (rouge) incorporation de 4,2 %mass. de nanoparticules d’or. Comparaison avec des courbes simulées 

pour une diffusion dans le film de Dfilm /D = 0,5 et un transfert d’électron hétérogène het=0 0,03 0,1 0,14 (fit) 

0,2 0,25 et 0,3. 
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Figure III -36: Influence de la quantité de nanoparticules d’or sur la constante de transfert de charge 

apparente des films Au/TiO2. 

 

 
Figure III -37: Cliché de microscopie électronique à balayage d'un film de TiO2 issu de la synthèse C chargé de 

5,4 % massique de nanoparticules d'or de 6 nm. 

 

Les données expérimentales montrent qu‘au-delà de 3,5 %mass., la valeur de réactivité 

évolue peu. Toutefois l‘observation MEB sur un film contenant 5,4%mass. d‘or (Figure III -37) 

permet d‘affirmer que cette valeur limite de réactivité n‘est pas due à l‘agglomération des 

nanoparticules d‘or ni à la formation d‘un réseau percolant conducteur. Ici nous pouvons exclure 

que la valeur limite de réactivité puisse être attribuée à la conduction électronique ininterrompue 
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à travers un réseau de nanoparticules d‘or [77]. L‘augmentation de Khet avec l‘ajout de particules 

permet de formuler l‘hypothèse selon laquelle les nanoparticules d‘or permettraient d‘augmenter 

la réactivité dans une zone autour d‘elles par modification du niveau de quasi Fermi du dioxyde 

de titane à l‘interface Au-TiO2 [78]. Ainsi la couverture par les nanoparticules atteint une valeur 

maximale vers 3,5 %mass. d‘or. Au-delà de cette valeur limite, l‘ajout de nanoparticules d‘or 

conduit simplement au chevauchement des couches diffuses où la réactivité est augmentée, ce qui 

ne conduit pas à l‘augmentation de la réactivité globale du film.  

 

Afin de modéliser les propriétés de transport des films composites TiO2-Au, nous avons 

dû ajouter un nouveau paramètre à notre modèle (Khet, transfert de charge hétérogène à travers la 

couche poreuse). Les résultats expérimentaux obtenus par SECM montrent que les films 

composites présentent une réactivité accrue jusqu‘à une valeur seuil de 3,5 %mass. d‘or au-delà de 

laquelle l‘ajout d‘or n‘a plus d‘influence sur la réactivité du film. 

 

5.  Conclusion 

La mise en forme de films de nanoparticules de TiO2 et d‘or a été réalisée par 

centrifugation. Cette technique relativement simple permet d‘obtenir des films multicouches ou 

homogènes de composition et d‘épaisseur contrôlée de quelques centaines de nanomètres à plus 

de 30 µm. Le dépôt goutte à goutte de sols de nanoparticules d‘or permet une imprégnation 

homogène des films nanoporeux de dioxyde de titane par les nanoparticules d‘or. La sonication 

de solutions aqueuses de nanoparticules d‘or avec la poudre de dioxyde de titane avant 

centrifugation permet également une répartition homogène de l‘or au sein du film formé. Il 

apparait que la stabilité thermique des nanoparticules d‘or est améliorée lorsque celles-ci sont 

dispersées parmi les nanoparticules de TiO2 (synthèses B, C et D) plutôt qu‘à la surface 

d‘agglomérats (synthèse A). 

 

Différents paramètres influent sur la qualité des films mis en forme par centrifugation. 

Plusieurs stratégies efficaces ont été proposées pour améliorer l‘adhérence des films et empêcher 

leur fissuration. L‘augmentation de la taille des agglomérats diminue la cohésion des films et 
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l‘adhérence des films au substrat mais diminue la fissuration et augmente la diffusion optique et 

le transport de masse au sein du film. 

 

L‘utilisation de la spectrométrie visible a permis de déterminer les valeurs de Eg pour le 

TiO2 issu des synthèses A, B, C et D, respectivement 2,77 ±0,11, 3,16 ±0,02 eV, 3,18 ±0,04 eV, 

et 3,08 ±0,12 eV. La valeur trouvée pour le TiO2 issu de la synthèse A est particulièrement basse, 

ce qui pourrait s‘expliquer par un dopage au soufre. L‘étude de l‘impact de la présence de 

nanoparticules d‘or sur Eg est plus complexe en raison d‘un recouvrement des zones d‘absorption 

du plasmon et du TiO2. La lumière transmise des films de TiO2 préparés par les synthèses A, B, C 

et D est composée à 90 %, 25 %, 41 % et 95 % de lumière diffusée 

 

L‘imprégnation des films de Tiτ2 par des nanoparticules d‘or de 6 nm ne permet pas 

d‘améliorer la diffusion au sein des films. En revanche, la modélisation des courbes SECM 

d‘approche de films poreux et réactifs a permis de constater que la vitesse de transfert de charge 

au sein du film nanoporeux est augmentée par l‘incorporation de nanoparticules d‘or jusqu‘à une 

valeur seuil de 3,5 %mass.. Le transport de masse au sein des films ne dépend pas directement du 

volume poreux de l‘échantillon mais plutôt de la taille des porosités entre les particules et les 

agglomérats. 
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Chapitre IV.  Utilisation des films de TiO2 déposés par 

centrifugation en tant qu'anode de cellule solaire à colorant 

 

1.  Introduction 

La caractérisation de l‘efficacité photovoltaïque des films de Tiτ2 a été réalisée sous un 

éclairement standard caractéristique d‘un rayonnement incident sous nos latitudes. L‘allure du 

spectre solaire à la surface de la terre est caractérisée par un certain nombre de raies d‘absorption 

dues aux modifications du spectre d‘émission du soleil par l‘atmosphère. En effet, les gaz, nuages 

et poussières diffusent et absorbent certaines longueurs d‘onde. La couche d‘ozone, par exemple, 

absorbe une partie du rayonnement sur une large bande de l‘ultraviolet au visible, l‘oxygène 

présente deux bandes d‘absorption vers 6λ0 nm et 760 nm et l‘eau et le dioxyde de carbone sont 

majoritairement responsables de l‘absorption dans l‘infrarouge. Ces phénomènes d‘absorption et 

de diffusion due aux aérosols solides et liquides sont proportionnels à la longueur du trajet 

optique lumineux au sein de l‘atmosphère. C‘est pour cela qu‘a été mis en place un coefficient x, 

appelé nombre de masse d‘air, traduisant l‘angle d‘incidence ș de la lumière par rapport à 

l‘horizon selon l‘équation : 

     sin

1x
 

Le spectre solaire hors atmosphère est par définition appelé AM0, celui du soleil au zénith 

est appelé AM1, tandis que le spectre solaire arrivant à un angle de 48,2° (latitude passant par le 

sud de l‘Europe, les Etats Unis et le Japon) est appelé AM1,5. Le nombre de masse d‘air x traduit 

aussi la puissance transportée par le rayonnement solaire (83,3 mW/cm² pour AM1,5). Les 

conditions standards de caractérisation des dispositifs photovoltaïques, utilisées lors de ce travail, 

sont définies par les normes IEC-60λ04 de l‘International Electrotechnical Commission et 

ASTM G173-03 de l‘American Society for Testing and Materials selon une distribution spectrale 

AM1,5 globale (somme des rayonnements directs et diffus), de puissance surfacique 

100 mW/cm² et pour une température de 25 °C (Figure IV-1). Cette température n‘a cependant 
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pas pu être contrôlée lors de ce travail, en raison de l‘absence de système de refroidissement et 

d‘un très rapide échauffement sous le rayonnement incident. 

 

 

Figure IV -1: Spectres solaires hors atmosphère (AM0) et standard (AM1,5G) [1]. 

 

Lorsque la cellule est exposée à ce rayonnement, il est possible de tracer l‘évolution de la 

densité de courant produite (J) en fonction de la tension imposée (V) aux bornes de la cellule 

(Figure IV-2). 

 

Figure IV -2: Evolution de la densité de courant en fonction de la tension aux bornes de la cellule, à l'obscurité 

et sous éclairement. 
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Lorsqu‘une cellule sensibilisée est placée sous éclairement un décalage de la courbe vers 

les courants négatifs est observé alors qu‘à l‘obscurité (ou lorsque la couche de Tiτ2 n‘est pas 

sensibilisée avec un colorant) la cellule se comporte comme une diode.  

Les paramètres caractéristiques pouvant être extraits de la courbe sont : 

 La tension à circuit ouvert (VOC, en V). Il s‘agit de la tension mesurée entre les 

deux électrodes de la cellule lorsqu‘aucun courant ne traverse la cellule (J=0). La valeur 

maximale de cette tension correspond à la différence entre le potentiel rédox du médiateur 

(typiquement 0,535 V pour I3
-/I-) et le niveau de Fermi du TiO2. 

 La densité de courant de court-circuit (JSC, en mA/cm²). Il s‘agit de la densité de 

courant maximale délivrée par la cellule, lorsque le potentiel entre les deux électrodes est nul 

(V=0). La densité de courant correspond à l‘intensité mesurée aux bornes de la cellule divisée par 

la surface active de cette cellule Sa (JSC = ISC/Sa). La surface active des cellules analysées ici est 

de 7,1.10-2 cm2. 

 La puissance surfacique maximale de fonctionnement (Pmax, en mW/cm²). La 

puissance surfacique correspond à la valeur du produit de la tension par la valeur absolue de 

l‘intensité surfacique. Les valeurs de la densité de courant et de la tension associées à Pmax sont 

appelées respectivement Jmax et Vmax. 

 Le facteur de forme (FF) traduit l‘idéalité de la réponse de la cellule, il est 

adimensionnel et exprimé en pourcentage. Il est calculé en fonction des caractéristiques 

précédentes selon la formule suivante : 

SCOCSCOC JV

JV

JV

P
FF maxmaxmax   

Le facteur de forme varie théoriquement de 25 % pour un comportement résistif à 

100 % pour un comportement rectifiant idéal de forme rectangulaire. Des résistances aux 

contacteurs de la cellule ou au sein de l‘électrode, des courants de fuite, des problèmes de 

mobilités des porteurs de charges ou de recombinaison tendent à diminuer ce facteur de 

forme. 
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 Le rendement (Ș) traduit la performance de la cellule, il est adimensionnel et 

exprimé en pourcentage. Il se calcule comme le rapport de la puissance surfacique maximale 

fournie par la cellule sur la puissance lumineuse incidente à la surface active: 

5,15,1

max

AM

OCSC

AM P

FFVJ

P

P 
 

où PAM1,5 est la puissance surfacique du rayonnement reçu (soit 100 mW/cm2). 

 

A titre de comparaison, les records d'efficacité de différents types de cellules et quelques-

unes de leurs caractéristiques sont présentés dans le Tableau IV-1 [2]. 

 

Tableau IV -1: Performances record des principaux types de cellules photovoltaïques. 

  

 

Après avoir présenté le design des cellules et décrit leur assemblage, nous verrons 

comment il a été possible de protéger les nanoparticules d‘or contre leur dissolution par 

l‘électrolyte. L‘influence de différents paramètres tels que la morphologie du Tiτ2 employé, son 

état de surface ou la présence de nanoparticules d‘or sur les caractéristiques photovoltaïques des 
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cellules sera présentée par la suite. Les propriétés de conduction de ces films seront étudiées plus 

en détail par la mesure du temps de vie des électrons promus dans la bande de conduction par un 

pulse laser. 

 

2. Design de la cellule 

Les cellules photovoltaïques réalisées dans le cadre de ce travail sont composées d‘un 

d‘une anode composée d‘un film de Tiτ2 déposée par centrifugation sur un substrat de verre 

conducteur TEC10. La contre électrode est composée du même verre conducteur recouvert d‘une 

fine couche de platine. Ces deux électrodes sont séparées par un espaceur définissant la surface 

active conjointement à des sillons gravés dans le verre de l‘anode. Deux bandes de cuivre servent 

à faciliter le contact entre les électrodes et le circuit externe. Un schéma des cellules 

photovoltaïques réalisées est présenté en Figure IV-3.  

 

 
Figure IV -3: Schéma d'une cellule solaire à colorant avec anode TiO2. 

 

Les substrats de verres conducteurs TEC10 sont des plaques de verre recouvertes d‘une 

couche d‘oxyde d‘étain dopé au fluor et transmettent 83 % du spectre AM1,5. Ils présentent une 

résistance de 10 Ω. Ces substrats ont été découpés à la pointe diamant en carrés de 8 mm de côté 
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aux rebords arrondis. Un sillon est tracé sur la face conductrice de ces carrés de manière à en 

isoler certaines parties, ce qui servira par la suite à mieux définir la surface active de la cellule. 

Les morceaux de verre sont plongés dans une solution composée d‘ 1/3 de H2O2 et 2/3 d‘acide 

sulfurique concentré pendant 5 min afin de nettoyer leur surface et d‘améliorer l‘adhésion des 

films. Les films sont ensuite rincés à l‘eau distillée puis à l‘éthanol. 

 

Un film amorphe de TiO2 est ensuite déposé en surface du substrat par traitement au TiCl4 

afin d‘améliorer l‘adhérence de la couche anodique Tiτ2 sur le verre. Une solution mère à 2 M de 

TiCl4 est préparée par dilution goutte à goutte dans de l‘eau à 0°C sous forte agitation puis 

stockée 24 h minimum à 4°C avant utilisation. Les substrats de verre sont placés, face 

conductrice vers le haut, dans un bécher d‘eau distillée. Le volume nécessaire de solution mère de 

TiCl4 est ajouté au goutte à goutte sous faible agitation jusqu‘à atteindre une concentration de 

0,04 M. La solution est ensuite chauffée à 70 °C pendant 30 min afin de provoquer l‘hydrolyse de 

TiCl4 conduisant à la formation d‘une fine couche de Tiτ2 amorphe en surface du verre 

conducteur. Le substrat est ensuite rincé à l‘eau puis à l‘éthanol et séché à température ambiante. 

Cette couche sert à la fois à améliorer l‘adhérence du Tiτ2 mais aussi à bloquer les 

recombinaisons pouvant avoir lieu entre le verre conducteur et l‘électrolyte. Ce rôle a parfois été 

mis en doute en raison de l‘absence de catalyseur (Pt) sur l‘anode rendant la réduction de I- 

difficile et de la faible diffusion de l‘électrolyte jusqu‘à l‘électrode [3]. Nous avons cependant 

montré au chapitre III que la diffusion à travers les couches de TiO2 nanoporeux permettait à 

l‘électrolyte d‘atteindre le substrat de verre. De récentes études ont également démontré l‘utilité 

de cette couche dense [4,5]. 

 

Le film de TiO2 servant d‘anode est alors déposé par centrifugation à partir des poudres 

de TiO2 décrites au chapitre II. Une étape de sonification suivie d‘une décantation de quelques 

minutes permet de disperser le TiO2 et de discriminer les plus gros agglomérats avant 

l‘introduction de la solution surnageant dans le tube de centrifugation. Le substrat préalablement 

recouvert d‘une couche de Tiτ2 amorphe est collé avec du ruban adhésif double face au fond 

d‘un bouchon de tube à essai en pyrex.  Le tube est alors rempli d‘une dispersion aqueuse du 

TiO2 à déposer. La modification de la concentration initiale de poudre introduite permet de 

modifier l‘épaisseur des films déposés. A l‘issue de la centrifugation (30 min, 3λ00 trs/min) le 
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film de TiO2 obtenu reste fragile. Il est séché à température ambiante puis calciné à 500 °C 30 

min (rampe de 8 °C.min-1) ce qui conduit à un frittage modéré de la couche de TiO2. Après cette 

calcination, une partie du film est retirée avec une lame de manière à permettre le placement 

ultérieur du contacteur de cuivre. 

 

Un second traitement au TiCl4 identique au premier est par la suite réalisé. La couche 

amorphe déposée par l‘hydrolyse du TiCl4 en solution aqueuse à 70 °C permet d‘augmenter la 

cohésion du film et le facteur de rugosité du TiO2 [6,7] ce qui conduit à la diminution des 

recombinaisons [7] et donc l‘augmentation de la longueur de diffusion des électrons [8]. 

L‘augmentation du facteur de rugosité permet d‘absorber une quantité plus importante de 

colorant. De plus, l‘oxyde de titane amorphe semble mieux fixer les molécules de colorants [9]. 

Enfin, même laissée amorphe, cette couche permet un transport électronique efficace au sein de 

cellules solaires à colorant sur de petites distances [9,10]. Un dernier traitement thermique de 

30 min à 500 °C avec une montée en température de 8 °C.min-1 sert à la fois à cristalliser le film 

de TiO2 déposé via le traitement TiCl4 et à fritter une dernière fois le TiO2, pour améliorer la 

conduction au sein du film. La descente en température se fait jusqu‘à seulement 80 °C pour 

éviter qu‘une couche d‘hydratation ne se forme en surface du film. Enfin, les films de Tiτ2 sont 

sensibilisés en étant plongés pendant 24 h à température ambiante dans un récipient fermé et 

opaque contenant une solution à 0,5 M de colorant N719 dissout dans 50 % vol. d‘acétonitrile et 

50 % vol. d‘alcool tertiobutyl. Les anodes, c‘est-à-dire les films de TiO2 et leur substrat, sont par 

la suite rincées à l‘acétonitrile pour retirer l‘excès de colorant n‘ayant pas été chimisorbé sur le 

film. 

 

La contre électrode est fabriquée à partir du même verre conducteur que l‘anode, lavé par 

sonication dans un bain d‘éthanol puis rincé à l‘acétone. Cette électrode a pour taille 

approximative 15 x 20 mm. Cette électrode est le lieu de réduction du médiateur rédox sous sa 

forme oxydée (I3
-). Cette réaction doit être catalysée pour éviter la création de surpotentiels 

abaissant la tension de fonctionnement de la cellule. Une fine couche de platine est déposée par 

grillage d‘une solution de H2PtCl6 à 450 °C pendant 10 min. 
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Une bande de cuivre de quelques millimètres de large est soudée sur chaque électrode 

pour faciliter le contact lors de la mesure de spectrophotométrie. L‘espaceur est un film de Surlyn 

(copolymère d‘éthylène et d‘acide méthacrylique) de 25 µm d‘épaisseur utilisé à la fois pour 

séparer les deux électrodes et ainsi éviter les court-circuits et délimiter la surface active de 

l‘anode. Un disque de 3 mm de diamètre est poinçonné dans un film assez large pour recouvrir 

complétement la cathode ainsi que le contact, de manière à éviter sa dissolution par l‘électrolyte 

corrosif employé. Le Surlyn est déposé en quelques secondes sur la contre électrode chauffée à 

150 °C par une plaque chauffante classique et d‘éventuelles bulles sont chassées en appliquant 

une légère pression avec une lame de verre. Deux canaux de 1 mm de large sont découpés au 

cutter dans le Surlyn, de chaque côté du disque. Ces canaux sont isolés du circuit par les sillons 

tracés dans la couche conductrice du verre de l‘anode, ils ne participent donc pas à la surface 

active. Le premier canal sert à insérer l‘électrolyte par capillarité une fois les deux électrodes 

assemblées. Un second canal est nécessaire pour chasser l‘air piégé entre les deux électrodes, afin 

d‘éviter la formation de bulles. Les deux électrodes sont maintenues l‘une contre l‘autre en 

utilisant des pinces crocodiles. La cellule n‘étant pas scellée, l‘électrolyte s‘évapore en quelques 

min sous l‘éclairement 1,5AM. Les 80 µl d‘électrolyte sont donc injectés quelques secondes juste 

avant l‘acquisition de la courbe J(V).  

 

L‘électrolyte utilisé est une solution commercialisée sous le nom de Iodolyte AN-50, 

composée d‘iodure et de tri-iodure (I3
-/I-) à 50 mM dans de l‘acétonitrile additionnée d‘un liquide 

ionique, d‘un sel de lithium et de dérivé de pyridine. Ce couple rédox est de loin le plus utilisé 

pour le fonctionnement de cellules solaires à colorant, mais est extrêmement corrosif vis-à-vis 

des nanoparticules d‘or.  

 

3. Protection des nanoparticules d’or contre l’oxydation 

Afin d‘étudier l‘impact de la présence de nanoparticules d‘or sur les caractéristiques 

photovoltaïques des cellules solaires à colorant, des nanoparticules d‘or ont été insérées dans les 

films de TiO2 selon les méthodes présentées au chapitre III avant l‘étape de sensibilisation.  

L‘oxydation et dissolution des nanoparticules d‘or par les ions I3- présents dans 

l‘électrolyte conduisant à la formation de l‘iodure d‘or AuI2 s‘est avérée une réaction 
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extrêmement rapide. Malgré que les potentiels des couples Au3+/Au et I3
-/I- (respectivement 

1,52 V(ENH) et 0,54 V(ENH)) indiquent que l‘iode ne devrait pas oxyder l‘or, la réaction de 

dissolution de l‘or par l‘iode est bien connue [11] et l‘équation correspondante la plus plausible 

est [12]: 

 

2 Au(s) + I3
-+ I-  2 AuI2

- 

 

Ce phénomène est visible à l‘œil nu sur les électrodes non sensibilisées au colorant en 

raison de la disparition de la couleur rouge caractéristique de l‘absorption plasmonique des 

nanoparticules d‘or. Plusieurs solutions ont été mises en jeu lors de cette thèse afin de 

d‘empêcher l‘oxydation des nanoparticules d‘or μ le dépôt d‘une couche uniforme de Tiτ2 

amorphe recouvrant à la fois les particules d‘or et de Tiτ2 et les séparant de l‘électrolyte, 

l‘utilisation de nanoparticules d‘or cœur/écorce et l‘utilisation d‘un électrolyte différent. 

 

3.1. Protection via dépôt d’une couche uniforme de TiO2 amorphe 

La protection des nanoparticules d‘or contre l‘oxydation a tout d‘abord été envisagée par 

le dépôt d‘une couche dense et uniforme de TiO2 amorphe, solution qui présente l‘avantage de ne 

pas nécessiter l‘insertion de matériau non actif dans le film. La couche de TiO2 formée, si elle est 

cristallisée, permet d‘améliorer les contacts entre les particules d‘oxyde, et donc diminuer la 

résistivité du film [6]. Dans un premier temps, nous avons choisi la technique de dépôt de TiCl4 

développée par Ito et col. [6]. Cette méthode n‘a cependant pas permis d‘obtenir le résultat 

escompté, l‘imprégnation par l‘électrolyte des films Tiτ2-Au faisant disparaitre instantanément la 

couleur rouge due à l‘absorption plasmonique de l‘or.  

Une autre procédure de dépôt via TiCl4 ayant permis de protéger des nanofils d‘or a été 

rapportée par Sahu et col. [13]. Celle-ci consiste à tremper les échantillons dans une solution 

aqueuse de TiCl4 à une concentration de 0,1 M pendant 24 h à température ambiante. Cette 

seconde méthode s‘est montrée efficace à condition d‘effectuer un traitement thermique préalable 

du film TiO2-Au à 400 °C durant 30 min, de manière à décomposer les ligands de l‘or pouvant 

compromettre l‘intégrité de la couche protectrice.  
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L‘absence de protection des nanoparticules d‘or sans ce traitement thermique peut être 

attribuée à l‘existence de porosités dans la couche amorphe déposée par hydrolyse de TiCl4. 

Celles-ci sont dues à la présence des ligands partiellement hydrophobes, empêchant localement le 

dépôt de la couche amorphe hydrophile. Il est nécessaire après le dépôt de la couche de protection 

amorphe de ne pas exposer l‘échantillon à des températures trop élevées (> 400 °C), sous peine 

de voir la couche  déposée se cristalliser, ce qui provoque l‘apparition de nombreux pores et 

fissures dans le film mettant en contact l‘électrolyte et les nanoparticules d‘or.  

Les dépôts à partir de TiCl4 sont homogènes et recouvrent parfaitement les nanoparticules 

d‘or, tout en impactant peu la morphologie du TiO2 (Figure IV-4). Les analyses par profilométrie 

(réalisées sur substrat plan) ont permis de mesurer une épaisseur de TiCl4 comprise entre 15 nm 

et 40 nm. La couche formée permet de protéger les nanoparticules de la corrosion pendant une 

dizaine de min, ce qui suffit pour analyser la réponse photovoltaïque des cellules. Passé ces 

quelques minutes il semble que les espèces iodées parviennent à diffuser à travers la couche 

amorphe, ce qui est visible par la disparition graduelle de l‘absorption  plasmonique. 

 
Figure IV -4: Clichés MEB d'une couche de TiO2 anatase et nanoparticules d'or avant (a) et après (b) dépôt 

d'une couche protectrice de TiO2 amorphe via trempage dans une solution de TiCl4. 

 

Des films de TiO2 ont également été déposés par réduction électrochimique d‘une 

solution aqueuse de TiOSO4 et H2O2 d‘après un protocole de Sankapal et col. [14]. Après 

dissolution de 0,639 g de TiOSO4 et 1 g de KNO3 dans 10 ml d‘eau distillée, la solution est 

complétée à 100 mL par de l‘eau distillée. L‘ajout de 1,26 ml de peroxyde d‘hydrogène permet 
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d‘initier la réaction de réduction du précurseur. Le film de TiO2 est déposé par voie 

électrochimique en appliquant pendant 1 min à 3 h une différence de potentiel de -1,2 V dans la 

solution de TiOSO4 décrite ci-dessus avec un montage à 3 électrodes dont l‘électrode de travail 

(cathode) comprend en surface un film de TiO2 imprégné de nanoparticules d‘or, avec une 

contre-électrode de platine et une électrode de référence à calomel saturé. Après séchage à 

120 °C pendant 30 min, on obtient un film homogène de TiO2 recouvrant les nanoparticules d‘or 

(Figure IV-5). 

 

 
Figure IV -5: Clichés MEB de particules de TiO2 décorées de nanoparticules d'or avant (a) et après (b) dépôt 

d'une couche protectrice de TiO2 par voie électrochimique. 

 

Lors de l‘électrodéposition sur un film formé d‘agglomérats plus petits, des nodules se 

forment rapidement en surface du dépôt granulaire, puis une couche dense se forme 

progressivement à la surface du film. Les clichés MEB en mode électrons secondaires (Figure 

IV-6 a) permettent d‘observer que la couche sous-jacente (1) n‘a pas la même morphologie que 

les nodules formés en surface (2). Les clichés MEB en mode électrons rétrodiffusés (Figure IV-6 

b) révèlent sous la forme de petits points blancs la présence de nanoparticules d‘or dans la couche 

constituant le support (1) et l‘absence d‘or dans les nodules de surface (2), permettant de bien 

dissocier le substrat et le matériau électrodéposé. 
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Figure IV -6: Clichés MEB en modes électrons secondaires (a) et électrons rétrodiffusés (b) d’un électrodépôt 

de 10 secondes de TiO2 sur une couche mésoporeuse d’anatase. 

 

 

Figure IV -7: Cliché MEB d'une couche de TiO2 (766 nm d’épaisseur) électrodéposée en 30 min. 

 

Cette couche de plus de 700 nm au bout de seulement 10 min de dépôt se rétracte en 

séchant. La partie supérieure du film séchant plus vite que la partie inférieure où la capillarité 

retient l‘eau, la contrainte inhomogène créée par la rétractation provoque un recourbement 

convexe du film dense. Ce recourbement entraîne aussi un décollement partiel du film granulaire 

sur lequel la couche dense s‘est formée (Figure IV-7).  
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3.2. Utilisation de particules cœur-écorce 

La formation d‘une couche dense d‘oxyde peut permettre de protéger efficacement les 

particules d‘or contre l‘oxydation par I3
-/I-. Cette couche peut être, comme nous venons de le 

voir, déposée après imprégnation du film, mais peut aussi être formée par avance directement 

dans la solution colloïdale d‘or. Les structures composites formées sont appelées cœur-écorce (en 

anglais core-shell) et ont un cœur d‘or entouré par une écorce d‘oxyde. 

La formation de particules cœur-écorce présentant un cœur d‘or d‘une dizaine de 

nanomètres de diamètre entouré d‘une couche d‘oxyde de quelques nanomètres peut s‘avérer des 

plus intéressantes pour les systèmes tels que les cellules solaires à colorant. La couche d‘oxyde 

permet de protéger le cœur d‘or contre la corrosion de l‘électrolyte, contre la coalescence et le 

mûrissement d‘τswald lors d‘un traitement thermique et peut être assez fine pour permettre une 

excitation du TiO2 et des colorants environnants par l‘effet de champs ayant une portée d‘une 

dizaine de nanomètres [15]. Une nanocouche isolante de SiO2 ou de polymère permet en outre 

d‘empêcher que le métal agisse comme un centre de recombinaison [15,16]. Les colorants ne 

pouvant pas injecter de charge dans le SiO2, la présence de cet isolant peut réduire l‘efficacité des 

cellules plasmoniques [17,18]. Sheehan et col. ont utilisé une double couche de  SiO2 et TiO2 

pour pallier ce problème [18]. De manière générale, l‘utilisation d‘une couche protectrice de Tiτ2 

permet le transfert des charges à travers le TiO2 protecteur [17], que ces charges viennent d‘une 

injection depuis la nanoparticule d‘or ou depuis une molécule de colorant adsorbée sur la 

particule cœur-écorce. 

 

La formation de particules cœur-écorce Au@SiO2 a été réalisée à partir d‘orthosilicate de 

tétraéthyle (TEOS). Pour cette synthèse, 10 ml d‘une solution aqueuse de nanoparticules d‘or de 

concentration 95 mg.l-1 ont été mélangés pendant une journée à 11,5 mg de polyvinylpirrolidone 

(PVP) (Mn = 24 000) puis concentrés dans 0,5 ml par centrifugation pendant une h à 13 000 

tours/min. Cette solution a ensuite été ajoutée à 5,8 ml d‘éthanol, une quantité variable de TEτS 

(8-16 µl) et 80 µl d‘ammoniaque à 28 %.  

L‘utilisation de 8 µl de TEτS permet d‘obtenir une couche moyenne de Siτ2 de 5 nm, 

l‘utilisation de 16 µl mène à une couche moyenne d‘environ 10 nm (Figure IV-8). Ces couches 

relativement épaisses ne permettent pas de protéger les nanoparticules d‘or contre l‘électrolyte, 
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avant comme après traitement thermique à 130 °C ou 500 °C. Il est vraisemblable que des 

microporosités soient responsables du passage de l‘électrolyte à travers la couche de SiO2. 

 

  
Figure IV -8: Clichés TEM  de nanoparticules cœur-écorce Au@SiO2 formées en solution aqueuse par l'ajout 

de 16 µl (a et b) et 8 µl (c et d) de TEOS. 

 

La formation de nanoparticules de TiO2 à partir de TiOSO4 en solution aqueuse à 

température ambiante étant spontanément assez lente, ce qui favorise les formations de couches 

denses, il a semblé intéressant dans le cadre de ce travail d‘essayer de former des nanoparticules 

cœur-écorce à partir d‘une solution de nanoparticules d‘or en solution aqueuse et de TiτSτ4. 

L‘ajout direct de ce sel dans une solution de nanoparticules d‘or fait baisser le pH de la solution à 

2 et provoque la dissolution de l‘or. L‘adjonction de peroxyde d‘hydrogène préalablement au 

mélange avec la solution de nanoparticules d‘or permet d‘éviter cette dissolution.  

Le mélange d‘un volume égal de 1 ml d‘une solution de TiOSO4(aq) à 0,5 M et H2O2 à 

0,18 M et d‘une solution aqueuse colloïdale de nanoparticules d‘or de 14 nm à 0,1 g.l-1 conduit au 

bout de quelques heures à la formation de particules diffusantes issues de l‘hydrolyse à 

température ambiante de TiOSO4 et à la cosédimentation des nanoparticules d‘or et d‘oxyde de 

titane. La poudre récupérée après concentration par centrifugation et séchage sous vide présente 

une absorption caractéristique de la présence d‘un plasmon et n‘est pas affectée par la corrosivité 

de l‘électrolyte. 
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Les clichés MET montrent que le précipité obtenu est typiquement formé de chapelets de 

plusieurs centaines de nanomètres de nanoparticules d‘or prises dans une matrice amorphe. 

L‘ajustement de la concentration en précurseur de titane par rapport à celle en particule d‘or 

permet d‘obtenir des épaisseurs moyennes de matrices autour des nanoparticules d‘or plus ou 

moins importantes (de 14 nm à 100 nm) (Figure IV-9). La dilution du milieu permet quant à elle 

de contrôler la dispersion des nanoparticules d‘or au sein de la matrice (Figure IV-10). 

 
Figure IV -9 : Clichés MET de nanoparticules d’or entourées d’une couche de TiO2  obtenues par hydrolyse à 

température ambiante de TiOSO4 au sein d’une solution de particules d'or en solution aqueuse à 1 mg.l-1. Les 

concentrations en TiOSO4 sont de  2 mM (a), 10 mM (b), 20 mM (c) et 27 mM (d). 
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Figure IV -10: Clichés MET de nanoparticules d’or entourées d’une couche de TiO2  obtenues par hydrolyse à 

température ambiante de TiOSO4 au sein d’une solution de particules d'or en solution aqueuse de 67 mg.l-1 

(a), 15,4 mg.l-1 (b), 10,5 mg.l-1 (c) et 1 mg.l-1 (d) avec un rapport molaire nTi /nAu constant et égal à 40 (eg. 2.10-5 

mol de TiOSO4 et 5.10-7 mol de Au). 

 

 
Figure IV -11 : Diffraction électronique de la matrice formée par précipitation de TiOSO4 avant (a) et après 

(b) traitement thermique à 380 °C. 
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Figure IV -12 : Clichés MET de la matrice formée par hydrolyse à température ambiante de TiOSO4 avant (a) 

et après (b) traitement thermique à 380 °C. 

 

 
Figure IV -13: Clichés MEB d'un dépôt de nanoparticules Au@TiO 2 préparé à partir d'une solution de 

nanoparticules d'or à 10-5 g.l-1 et de TiOSO4 à 2,5.10-4 M avant (a-électrons secondaires et b-électrons 

rétrodiffusés) et après (c-électrons rétrodiffusés) traitement thermique à 380 °C. 
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Comme constaté par diffraction électronique (voir Annexe), un traitement thermique à 

500 °C provoque la cristallisation en anatase de la matrice initialement amorphe (Figure IV-11). 

Cette cristallisation s‘accompagne d‘une coalescence des nanoparticules d‘or, de la formation de 

porosités apparentes au sein du TiO2 et donc d‘une perte de la protection contre la corrosivité de 

l‘électrolyte (Figure IV-12). La mise en forme de films par centrifugation de ces particules 

composites a permis l‘obtention d‘une matrice d‘anatase mésoporeuse présentant au cœur de 

chaque particule de TiO2 des nanoparticules d‘or (Figure IV-13). 

 

L‘analyse numérique de clichés MEB en mode électrons rétrodiffusés a permis de 

constater que la dispersion et la taille des nanoparticules d‘or restent identiques (environ 14 nm) 

après un traitement thermique de 30 min à 380 °C (Figure IV-13). L‘écart moyen entre particules 

est alors d‘environ 75 nm. 

 

3.3. Utilisation d’un électrolyte non corrosif 

La solution au problème de la dissolution des nanoparticules d‘or au contact de 

l‘électrolyte peut aussi venir d‘une moindre corrosivité de ce dernier [19,20]. De nombreux 

électrolytes ont été proposés dans la littérature comme alternative à ceux utilisant le couple rédox 

I3
-/I- [21–28]. L‘efficacité des cellules est alors moins bonne, et il vaut mieux adapter les 

colorants utilisés au nouveau potentiel du couple rédox utilisé [29]. Le complexe de cobalt 

[Co(III/II)(bpy-pz)2](PF6)
3+/2+ (où bpy-pz = 6-(1H-pyrazol-1-yl)-2,2′-bipyridine) a ici été utilisé 

comme médiateur en remplacement du couple I3
-/I-

 [29–31]. L‘électron de ce couple rédox est 

transféré sans formation de liaison chimique entre le médiateur et l‘électrode. En conséquence, ce 

médiateur interagit facilement avec les électrodes et ne nécessite pas de catalyseur pour sa 

régénération, c‘est pourquoi il fonctionne uniquement si la recombinaison à l‘anode est bloquée 

par la présence d‘une couche dense. Ce médiateur a été choisi car il est très sensible aux 

phénomènes de recombinaison, ce qui permet d‘amplifier les phénomènes dus aux modifications 

de l‘anode au sein de la cellule photovoltaïque [22,32,33]. 

Il a été montré précédemment que les performances de ce couple rédox étaient limitées 

par une recombinaison rapide des électrons de la bande de conduction du TiO2 vers l‘espèce 

oxydée, par une régénération plus lente du colorant et par des problèmes de transport de masse au 
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sein de l‘électrode nanoporeuse [33,34]. Des recherches ont été réalisées avec pour objectif de 

passiver la surface du TiO2 vis-à-vis des phénomènes de recombinaison en utilisant, par exemple, 

l‘ALD (Atomic Layer Deposition) [33,35,36]. L‘amélioration éventuelle de l‘absorption 

lumineuse au sein du film par l‘utilisation de nanoparticules d‘or permettrait de diminuer 

l‘épaisseur du film et d‘ainsi limiter les problèmes de transport de masse au sein du film ainsi que 

de recombinaison [29].  

L‘électrolyte à base de [Co(III/II)(bpy-pz)2](PF6)
3+/2+ a été préparé selon la méthode 

proposée par Kim et col.[37]. Des masses de 1 g de CoCl2.6H2O et de 2,2 g de 2,2‘bipyridyl ont 

été dissoutes dans 100 ml de méthanol. Le mélange a été chauffé sous reflux dans un bain à 75 °C 

pendant 2 h puis refroidi à température ambiante. Une masse de 3,4 g du réducteur 

hexafluorophosphate d‘ammonium a été ajoutée à la solution. Le complexe [Co(bpy-pz)3](PF6)2 a 

été obtenu après précipitation une nuit à 5 °C et purification par double centrifugation à 0 °C dans 

l‘eau puis l‘éthanol. Une oxydation de 500 mg du complexe précédemment formé a été faite en 

utilisant 107 mg de NOBF4 dissout dans 15 ml d‘acétonitrile à température ambiante pendant 30 

min. Après évaporation du solvant au rotavapor, le résidu a été dissout dans 5 ml d‘acétonitrile 

puis précipité par ajout de 502 mg de NH4PF6. Le complexe [Co(bpy-pz)3](PF6)3 a lui aussi été 

purifié par double centrifugation à 0 °C dans l‘eau puis l‘éthanol. L‘électrolyte est composé 

d‘une solution d‘acétonitrile de 0,22 M de [Co(bpy-pz)3](PF6)2, 0,033 M de [Co(bpy-pz)3](PF6)3, 

0,1 M de LiClO4 et 0,2 M de 4-tert-butylpyridine. 

 

4. Caractérisations photovoltaïques 

Les réponses photovoltaïques de cellules préparées de manière identique à partir de TiO2 

issus de différentes synthèses, dont les caractéristiques principales sont rappelées dans le Tableau 

IV-2 ont été comparées (Figure IV-14 et Tableau IV-3). 
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Tableau IV -2: Caractéristiques principales des films de TiO2 issus des synthèses A, B, C et D. 

 

 

  

 
Figure IV -14: Evolution de la densité de courant en fonction de la tension aux bornes de la cellule pour des 

cellules fabriquées à partir des TiO2 issus des synthèses A, B, C et D. 
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Tableau IV -3:Caractéristiques moyennes  de cellules solaires utilisant le médiateur I3
-/I - préparées à partir des 

TiO 2 issus des synthèses A, B, C et D. Les films déposés ont subi un premier traitement thermique à 500 °C 

puis un dépôt d’une couche amorphe par hydrolyse de TiCl4 à 70 °C et une cristallisation de cette couche à 

500 °C. Le médiateur rédox utilisé est I3
-/I -. 

 

 

Une première chose remarquable est que  les cellules fabriquées avec des anodes TiO2 

issues des synthèses A (réduction chimique à température ambiante de TiOSO4) et B (réduction 

chimique de TiCl4 puis croissance hydrothermale) ont des rendements de conversion très 

éloignés, 0,30 % et 2,70 % respectivement, malgré des surfaces spécifiques de poudres de TiO2 

proches (respectivement 45 m²/g et 47 m²/g). La principale différence au niveau des films de 

TiO2 provient de la taille des pores et de la morphologie des agrégats.  

Alors que le TiO2 issu de la synthèse A présente une taille de pores monodisperse de 3 nm 

correspondant à l‘espace interparticulaire au sein des agglomérats sphériques, le Tiτ2 issu de la 

synthèse B présente une dispersion de taille de pores plus large, avec un maximum correspondant 

globalement à l‘espacement entre particules primaires adjacentes (10 à 20 nm) (voir chapitre II 

section 1.5). Il faut noter que la taille de pores du TiO2 issu de la synthèse A correspond 

quasiment à la limite basse de détection de l‘appareil sur lesquelles ont été faites les mesures 

d‘adsorption de gaz. La majorité des porosités ayant une taille inférieure à 3 nm est probablement 

inaccessible au colorant N719 en raison de son diamètre (1,76 nm) [38], ce qui pourrait pénaliser 

les capacités d‘adsorption du Tiτ2 préparé par la synthèse A. 

La taille très importante des agrégats du TiO2 issu de la synthèse A induit par ailleurs une 

densité de contact entre les particules plus faible, ce qui pénalise la diffusion électronique au sein 

du film. Alors que la surface spécifique apparait intuitivement comme un paramètre déterminant, 

il s‘avère que la taille moyenne des porosités et des agglomérats au sein du film de TiO2 ont une 

grande influence sur le rendement de conversion des cellules fabriquées. En réalité une haute 

surface spécifique du film de TiO2 est pénalisante pour le rendement si elle est atteinte grâce à 
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des pores de dimensions comparables voire inférieures au diamètre des particules du colorant 

considéré.  

 

Par ailleurs, les cellules utilisant les TiO2 issus des synthèses B et D ont des rendements 

identiques alors que les surfaces spécifiques des poudres issues de ces synthèses sont 

respectivement de 47 m2.g-1 et 130 m2.g-1. Ces deux poudres ne présentent pas de structure 

particulière d‘agglomération (les particules primaires forment des films ayant des structures 

mésoporeuses homogènes). Il est possible que les cellules préparées à partir du TiO2 issu de la 

synthèse D soient pénalisées par l‘étroitesse de pores (présentant une large distribution de tailles 

entre 1 et 10 nm) ou la présence d‘une pollution soufrée issue du précurseur TiτSτ4. 

Les cellules préparées à partir d‘un film de TiO2 issu de la synthèse C (réduction en 

condition hydrothermale d‘une solution de TiτSτ4 à 2,5 M) présentent le meilleur rendement 

obtenu lors de cette étude. Ce rendement de 4,3 % est loin des records pour ce type de cellule 

(11,9 %) mais paraît correct pour une cellule peu optimisée en comparaison avec les valeurs 

habituelles trouvées dans la littérature. Il apparait que la morphologie de la poudre issue de la 

synthèse C offre une synergie idéale entre des particules primaires de taille réduite (22 nm) 

permettant une grande surface spécifique accessible au colorant (90 m2.g-1) ainsi qu‘une structure 

d‘agglomération homogène permettant une bonne diffusion (41 % de la lumière transmise étant 

diffusée).  Le facteur de forme de 55 % indique qu‘un meilleur rendement pourrait être obtenu en 

optimisant le transport des porteurs de charge. Ceci pourrait être réalisé en optimisant le 

traitement thermique de manière à obtenir le meilleur compromis entre la coalescence entre 

nanoparticules permettant une meilleure percolation électronique et la perte de surface spécifique 

issue de cette coalescence. 

 

Les cellules préparées à partir d‘un film de Tiτ2 issu de la synthèse C présentant le 

meilleur rendement, elles ont été utilisées pour étudier l‘effet des différents traitements des 

couches de TiO2 sur le rendement des cellules (Tableau IV-4). 

  

La comparaison de cellules préparées avec un film monocouche ou film bicouche montre 

que le protocole permettant d‘augmenter l‘épaisseur des films déposés par centrifugation 

n‘impacte pas les qualités du film pour l‘application photovoltaïque. De même, le traitement 
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thermique de 30 min à 500 °C semble avoir une influence négligeable sur les caractéristiques des 

cellules (il est probable que le frittage nécessite une température plus élevée ou un temps plus 

long). La Figure IV-15 présente la taille des cristallites d‘anatase (estimée à partir des 

diffractogrammes RX en appliquant la formule de Scherrer) en fonction de la température du 

traitement thermique. La taille de cristallite n‘augmente que de 3 nm (de 24 nm à 27 nm) entre 

300 °C et 500 °C, alors qu‘elle augmente de 14 nm entre 500 et 700 °C (pour atteindre 41 nm).  

 

Tableau IV -4: Influence des traitements du film de TiO2 sur les caractéristiques de cellules solaires utilisant le 

médiateur I3
-/I - préparées à partir de films de TiO2 issu de la synthèse C. 
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Figure IV -15: Evolution de la taille moyenne cristallites du TiO2 issu de la synthèse C en fonction de 

l’exposition de la poudre à de hautes températures pendant 30 min. 

 

Le dépôt d‘une couche de Tiτ2 amorphe par traitement TiCl4 à 70 °C ne semble pas non 

plus impacter la réponse photovoltaïque des cellules. Une amélioration du taux de couverture par 

le colorant n‘est donc pas évidente, même si son effet bénéfique pourrait être contrebalancé par 

un plus grand nombre de recombinaisons au sein du TiO2 amorphe.  

 

En revanche, un traitement thermique à 300 °C après dépôt de la couche amorphe à 70 °C 

permet un quasi doublement de la densité de courant à la puissance maximale. Cette évolution 

peut être attribuée à une meilleure conduction entre les particules, permettant aux électrons de 

diffuser sur de plus grandes distances. Le traitement thermique de 300 °C permet donc 

d‘améliorer la conduction au sein du film  déposé par hydrolyse à 70 °C d‘une solution de 0,04 M 

de TiCl4, sans pour autant provoquer la cristallisation de la couche amorphe de TiO2.  

Un traitement thermique final de 500 °C (au lieu de 300 °C) provoque la cristallisation du 

film de TiO2 déposé et améliore encore sa conduction, ce qui permet d‘atteindre un rendement de 

4,3 %. 

 

Le dépôt d‘une couche plus épaisse de TiCl4 à partir d‘une solution à 0,1 M conservée 

24 h à 25 °C provoque une nette chute du rendement.  Il est probable que celle-ci soit due à une 

diminution de la surface spécifique du film ainsi qu‘à une durée de vie du porteur de charge plus 

courte au sein de la phase amorphe. 
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L‘effet de l‘incorporation des nanoparticules d‘or au sein du film est particulièrement net. 

Alors que la tension à circuit ouvert des cellules est relativement stable quel que soit le traitement 

appliqué sur le film, celle-ci décroit d‘environ 25 % en présence de 1 % massique de 

nanoparticules d‘or de 6 nm de diamètre. Toutes les caractéristiques de la cellule sont amoindries 

par l‘ajout du métal noble et le rendement de conversion chute de à  0,4 %. 

 

Lorsque l‘électrolyte utilisé comporte le médiateur [Co(III/II)(bpy-pz)2](PF6)
3+/2+ plutôt 

que I3
-/I-, les rendements déjà faibles des cellules chutent à des valeurs négligeables après l‘ajout 

de 1 % massique de nanoparticules d‘or de 6 nm de diamètre (Tableau IV-5 et Tableau IV-6). Or, 

le médiateur à base de cobalt est connu pour sa propension à provoquer la recombinaison des 

électrons injectés lorsqu‘il est en contact direct avec la couche active. Le médiateur pourrait donc 

éventuellement régénérer les pièges électroniques en surface du TiO2 en provoquant la 

recombinaison des électrons piégés avec sa forme réduite [Co(III/II)(bpy-pz)2](PF6)
 2+. Ce 

phénomène n‘étant pas constaté ici, il est suggéré que la baisse du rendement de conversion en 

présence de nanoparticules d‘or soit due à une recombinaison des paires électron-trou au sein des 

nanoparticules d‘or. Le faible rendement des cellules fabriquées à partir de films de TiO2 issus de 

la synthèse A parait relativement peu affecté lorsque les nanoparticules d‘or sont ajoutées au film. 

Les nanoparticules d‘or restent en surface des agglomérats micrométriques caractéristiques de ces 

films de TiO2 et impactent moins la diffusion électronique. 

 

Les méthodes utilisées pour la synthèse de TiO2 et la présence d‘or au sein des films 

impacte de manière très importante la génération de photocourant des cellules. Il est probable que 

les cinétiques de recombinaison des porteurs de charge jouent un rôle très important dans ces 

phénomènes. Nous allons dans la section suivante nous intéresser de plus près au temps de vie 

des électrons de conduction au sein des films de dioxydes de titane, avec et sans or. 
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Tableau IV -5: Caractéristiques de cellules solaires utilisant le médiateur Co2+/Co3+ préparées à partir des 

synthèses A, B, C et D. 

 

 

Tableau IV -6: Caractéristiques de cellules solaires utilisant le médiateur Co2+/Co3+ préparées à partir des 

synthèses A, B, C et D et de 1 % de nanoparticules d'or de 6 nm. 

 

 

Nous venons de montrer que les méthodes utilisées pour la synthèse de TiO2 et la 

présence d‘or au sein des films impactent de manière très importante la génération de 

photocourant des cellules. Les meilleurs résultats (rendement de 4,3 %) sont obtenus pour une 

cellule assemblée à partir d‘un film de Tiτ2 issu de la synthèse C ayant été coalescé à 500 °C et 

au sein duquel a été déposé une couche de TiO2 cristallin issu de l‘hydrolyse de 0,04 M TiCl4 à 

70 °C. Il est probable que les cinétiques de recombinaison des porteurs de charge jouent un rôle 

très important dans l‘impact de ces différents traitements et synthèses. σous allons dans la section 

suivante nous intéresser de plus près au temps de vie des électrons de conduction au sein des 

films de dioxydes de titane, avec et sans or. 

 

5. Propriétés photoélectriques 

La Time Resolved Microwave Conductivity (TRMC) est une méthode basée sur la 

mesure de la variation de la puissance P des micro-ondes réfléchies par un semi-conducteur au 

cours du temps. Cette variation provoquée par induite par illumination laser est liée à l‘absorption 

des micro-ondes (ΔP(t)/P). Cette absorption est causée par une variation de la conductivité de 

l'échantillon induite par le laser. Le signal TRMC obtenu par cette technique est appelé 
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photoconductivité (micro-onde), il permet de suivre directement, sur l'échelle de temps ns - ms, la 

décroissance du nombre de porteurs de charge après un pulse laser nanoseconde. La TRMC 

permet donc des études générales concernant la dynamique des porteurs de charges dans les 

semi-conducteurs. 

Plus spécifiquement, la technique peut être utilisée sur des photocatalyseurs à base de 

TiO2 afin de relier et comprendre leurs caractéristiques structurales, électroniques et 

photocatalytiques. Le signal de TRMC donne alors une mesure directe du temps de vie des 

électrons promus dans la bande de conduction par le pulse laser. La difficulté d‘interprétation du 

signal vient du fait que de nombreux phénomènes sont responsables de la cinétique de 

décroissance du nombre d‘électrons libres dont les plus courants sont les recombinaisons 

électron-trou et le piégeage des trous. Ces deux phénomènes sont concurrents et interviennent 

moins de 10 ns après le pulse [39]. 

Les autres phénomènes étant responsables de la décroissance du signal par la suite sont le 

piégeage des électrons dans le volume par des défauts cristallins, le piégeage en surface par des 

défauts ou des espèces adsorbées et les recombinaisons électrons-trous. La cinétique d‘émission 

des trous depuis les pièges contrôle la cinétique des recombinaisons électrons-trous aux temps 

longs (plus de 1 µs après le pulse). 

 

Tableau IV -7: Intensités maximales du signal et temps de demi-vie des porteurs de charge obtenus par TRMC 

pour différents films. 

 

 

Les résultats obtenus par TRMC sont présentés dans le Tableau IV-7. Deux types d‘informations 

essentielles peuvent être extraites de l‘analyse des courbes obtenues par TRMC μ l‘intensité 
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maximale du signal (ΔP(t)/P)max qui traduit le nombre de porteurs de charge créés au sein du film 

par l‘illumination laser et le temps mis par le signal pour redescendre à 50 % de son intensité 

maximale (atteinte peu après le pulse d‘excitation) qui correspond au temps de demi-vie des 

électrons dans la bande de conduction. 

 

5.1. Influence de la méthode de synthèse du dioxyde de titane 

Le TiO2 synthétisé à partir de TiOSO4 à température ambiante (synthèse A) ne présente 

aucun signal en TRMC. La présence de photocourant dans ce TiO2 lors des caractérisations 

photovoltaïques indique que l‘absence de signal en TRMC est due à une recombinaison des 

paires électron-trou sur une période de temps inférieure à la définition temporelle de la mesure 

(c‘est-à-dire 5.10-10 s). Dans le cas d‘un TiO2 sensibilisé, seuls les électrons sont injectés dans le 

TiO2, ce qui permet une plus longue durée de vie des porteurs de charges, suffisante pour générer 

le photocourant.  

Par conséquent, les électrons formés par irradiation UV du TiO2 peuvent difficilement 

diffuser et engendrent principalement la conversion de la lumière en chaleur (et probablement 

dans une moindre mesure en photons, par luminescence). La probabilité de réactions de surface 

induite par l‘absorption lumineuse ou de photocatalyse est donc faible. Ce TiO2 pourrait donc 

s‘avérer particulièrement stable en tant que charge dans une peinture. Cette suggestion doit 

cependant être considérée avec précaution, en raison des différences entre la cinétique transitoire 

(TRMC) et la cinétique stationnaire (appropriée pour la stabilité des peintures). 

 

A mobilité des porteurs de charge identique, l‘intensité du signal (ΔP(t)/P)max est 

proportionnelle au nombre de porteurs de charge créés. Les intensités maximales du signal ont 

des valeurs comparables pour les films de TiO2 synthétisés par voie hydrothermale à partir de 

TiCl4 et de TiOSO4 (synthèses B et C). Cependant, le temps de demi-vie est quasiment 6 fois plus 

élevé pour le TiO2 obtenu par la synthèse B (686 ps) que pour celui obtenu par la synthèse C (118 

ps) (Figure IV-16).  
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Figure IV -16: Signaux de TRMC de films de TiO2 synthétisés par les synthèses B et C. 

 

La durée de vie très longue d‘une partie non négligeable de porteurs de charge dans le cas 

du TiO2 issu de la synthèse B peut être expliquée autrement que par une simple absence de pièges 

électroniques au sein de la structure. L‘interprétation donnée par Schindler et al. de ce 

phénomène est le piégeage rapide d‘un grand nombre de porteurs de charge ne contribuant pas au 

signal de TRMC (les trous) [40]. Ce piégeage réduit le nombre de trous disponibles pour la 

recombinaison des électrons et en accroît donc le temps de vie de ces derniers. 

Le temps de vie des électrons est alors contrôlé par la relaxation des trous piégés. Cette 

explication implique l‘existence d‘un plus grand nombre de pièges à charges positives dans le 

TiO2 issu de la synthèse B, ou d‘un plus grand temps de relaxation des trous piégés. 

 

5.2. Influence des traitements de surface et des traitements thermiques 

Il est possible que la durée de vie limitée des porteurs de charge dans le TiO2 issu de la 

synthèse C soit due à la présence de pièges électroniques en surface ou au sein du TiO2. Ces 

pièges peuvent être induits par la présence d‘impuretés, une plus faible cristallinité ou la présence 

de ligands adsorbés. Cependant, le traitement basique de 15 h dans une solution de NaOH à 

0,1 M permettant de remplacer les groupements sulfates par des groupements hydroxyles à la 

surface de ce TiO2 ne conduit pas à une augmentation de la durée de vie des porteurs ; au 



234 

 

contraire, le TiO2 ayant subi un tel traitement présente un temps de demi-vie réduit d‘un facteur 2 

(Figure IV-17). Ceci indique que les groupements –OH piègent encore plus efficacement les 

électrons de la bande de conduction que les groupements –SO4 adsorbés. 

 

 
Figure IV -17: Signaux de TRMC de films de TiO2 synthétisés par la synthèse C, avec et sans traitement 

basique visant à retirer les ligands sulfates. 

 

Une calcination du film de TiO2 30 min à 400 °C a pour effet un allongement de la durée 

de vie des électrons de l‘ordre de 250 %, de 118 ns à 30λ ns pour les films de Tiτ2 issus de la 

synthèse C (Figure IV-18). A priori, cet effet aurait pu être attribué à une augmentation de la 

taille des particules, diminuant l‘effet quantique de taille qui altère le gradient de champs 

électrique interne et réduit la séparation des paires électron-trou. 

Cependant, cet effet de taille engendrant une recombinaison est exclu en raison de la 

faible croissance des cristallites et particules induite par ce traitement thermique modéré et 

rapide. De plus, ce phénomène est uniquement observé pour des tailles de particules inférieures à 

10 nm [41], or ici la taille des particules est d‘environ 25 nm. L‘allongement de la durée de vie 

des électrons pourrait être attribué à la disparition de certains défauts de structure ou de zones de 

faible cristallinité aussi bien qu‘à une oxydation ou un départ de ligands de surface tel que 

montrés en XPS (voir chapitre II). 
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Figure IV -18: Signaux de TRMC de films de TiO2 synthétisés par la synthèse C, avant et après traitement 

thermique à 400 °C. 

 

La stabilité après 5 µs des électrons libres indique une cinétique lente de libération des 

trous. Le traitement thermique impliqué ne peut être à l‘origine de la création de défauts capables 

de piéger des trous que si ces défauts sont créés par le départ de ligands de surface. Une autre 

hypothèse serait la modification des pièges provoquant une stabilisation des trous piégés et une 

plus lente cinétique de relaxation. 

 

5.3. Influence des nanoparticules d’or et de leur couche amorphe protectrice 

Aucun signal de TRMC n‘a été observé aux longueurs d‘ondes proches du pic 

plasmonique (520 nm à 570 nm) pour des films préparés à base de TiO2 issus des synthèses B et 

C avec des concentrations en nanoparticules d‘or comprises entre 1 % et 3 % massique. Les 

nanoparticules d‘or déposées sur le film de dioxyde de titane ne permettent pas sa sensibilisation 

dans le domaine visible. Un transfert électronique a pourtant été mis en évidence dans des 

conditions similaires et pour des tailles de particules comparables par des études précédentes 

[42,43]. Il est vraisemblable que l‘interface entre Au et Tiτ2 joue ici un rôle prépondérant. 

 

L‘ajout de nanoparticules d‘or dans le film de Tiτ2 (issu de la synthèse C) réduit 

considérablement la durée de vie des porteurs de charge créés par un pulse à 355 nm (Figure 
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IV-19). L‘ajout de 1 % massique de nanoparticule diminue le temps de demi-vie d‘un facteur 6 

de 0,31 µs à 0,05 µs. 

L‘affinité électronique de l‘or fait des nanoparticules en contact avec le TiO2 des pièges 

électroniques, ce qui explique le déclin de la demi-vie de l‘électron libre. De plus, la persistance 

d‘électrons libres à des temps longs est fortement diminuée par l‘ajout de nanoparticules. 

 

 
Figure IV -19: Signaux de TRMC de films de TiO2 synthétisés par la synthèse C puis traité thermiquement, 

avec et sans or 

 

Le dépôt d‘une couche épaisse de TiCl4 par hydrolyse à température ambiante, augmente 

d‘un facteur 5,3 l‘intensité du signal de TRMC (Figure IV-20). Une étude de Nemec et col. avait 

pourtant constaté une absence de signal de conductivité au sein d‘un film de Tiτ2 amorphe 

préparée par hydrolyse de TiCl4 [44]. Des analyses spectrométriques ont permis de constater que 

le rayonnement UV est intégralement absorbé par la couche de TiO2 amorphe déposée. 

L‘efficacité de la génération des charges par absorption UV du Tiτ2 étant connue pour être de 

pratiquement 100 % [45], la quantité de porteurs de charge créée par l‘absorption du 

rayonnement laser peut être considérée comme maximale quel que soit le TiO2 analysé. 

La mobilité électronique dans le TiO2 amorphe a été mesurée à 1,7.10-4 cm².V-1.s-1 [46] 

alors que la valeur de la mobilité dans le TiO2 cristallin est ordinairement comprise entre 

0,1 cm².V1.s-1 [47]  et 1 cm².V-1.s-1 [48]. 
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L‘intensité maximale élevée du signal de TRMC du TiO2 recouvert d‘une couche 

amorphe ne peut donc pas être attribuée à une meilleure mobilité des porteurs de charge. Il est par 

conséquent probable que cette très grande intensité du signal maximal soit due à une plus faible 

recombinaison des paires excitoniques créées à l‘échelle de temps de la durée du pulse laser. La 

raison la plus probable étant un piègeage efficace des trous au sein de la couche de TiO2 amorphe 

et une diffusion électronique rapide vers le TiO2 sous-jacent, où la mobilité du porteur de charge 

est de 4 ordres de grandeur plus élevée. 

 

La persistance d‘électrons libres aux temps longs indique que le piègeage des trous n‘est 

pas affecté par le dépôt de TiO2 amorphe. L‘absence de ligand soufré dans ce cas indique un 

possible lien de causalité entre la présence de ligands soufrés en surface et l‘absence d‘électrons 

libre après 4 µs. 

 

 
Figure IV -20: Signaux de TRMC de films de TiO2 synthétisés par la synthèse C puis traités thermiquement, 

avec et sans couche amorphe 

 

Le temps de demi-vie des porteurs de charge est environ 5 fois plus faible lorsque le film 

de TiO2 issu de la synthèse C est recouvert de TiO2 amorphe. Un haut maximum de l‘intensité du 

signal et une longue durée de vie étant les indicateurs d‘une bonne cristallinité du Tiτ2 [49], il est 

probable que la présence du TiO2 amorphe facilite le piégeage des électrons. De plus, les 
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électrons libres possiblement présents au sein de la phase amorphe auraient une mobilité réduite, 

ce qui pénaliserait l‘intensité du signal. 

 

6. Conclusion 

Les cellules solaires à colorant réalisées à partir des films préparés par centrifugation 

présentent un rendement de conversion correct. Le rendement maximal mesuré est de 4,3 % pour 

les cellules mises en forme à partir d‘un film de Tiτ2 issu de la synthèse C calciné à 500 °C et sur 

lequel a été déposé par hydrolyse de TiCl4 0,04 M à 70 °C une couche de TiO2 cristallisé. Notre 

étude montre que le rendement des cellules varie de manière significative en fonction des 

caractéristiques de la poudre de TiO2 de départ (telles que la taille des porosités, la taille des 

agrégats et la qualité de la surface du matériau) contrôlées par la méthode de synthèse choisie. 

Une étude par TRMC a montré que la présence de ligands soufrés ou hydroxydes en 

surface pénalise le temps de vie des électrons de la bande de conduction. Les traitements 

thermiques et la cristallisation d‘une couche déposée par hydrolyse de TiCl4 permettent 

d‘améliorer le temps de vie des électrons et donc les rendements des cellules. 

Plusieurs méthodes permettant de protéger les nanoparticules d‘or contre la corrosivité du 

couple I3
-/I- ont été testées avec succès. Le dépôt d‘une couche amorphe au sein du film diminue 

cependant la conductivité au sein du film et pénalise le rendement. L‘utilisation d‘un électrolyte 

non corrosif utilisant le couple rédox Co(III/II) doit être accompagné d‘une optimisation de la 

cellule pour éviter une chute du rendement de l‘ordre 70 %. La présence de nanoparticules d‘or 

au sein du film de dioxyde de titane ne permet pas sa sensibilisation. De plus, les nanoparticules 

métalliques agissent comme des pièges électroniques et diminuent le temps de vie des électrons 

excités d‘un facteur 7. Ceci induit une diminution du rendement de conversion des cellules 

solaires à colorant de l‘ordre de λ0 %. 

7. Références 

1. Le Bahers, T. Optimisation des cellules solaires à colorants à base de ZnO par une approche combinée 
théorie/expérience. 221 (2011). 

2. Green, M. A., Emery, K., Hishikawa, Y., Warta, W. & Dunlop, E. D. Solar cell efficiency tables (version 42). 
Prog. Photovoltaics Res. Appl. 21, 827–837 (2013). 



239 

 

3. Cahen, D., Hodes, G., Grätzel, M., Guillemoles, J. F. & Riess, I. Nature of Photovoltaic Action in Dye-
Sensitized Solar Cells. J. Phys. Chem. B 104, 2053–2059 (2000). 

4. Zumeta, I., González, B., Espinosa, R., Ayllón, J. A. & Vigil, E. Two-layer TiO 2 nanostructured 
photoelectrode with underlying film obtained by microwave-activated chemical bath deposition (MW-CBD). 
Semicond. Sci. Technol. 19, L52–L55 (2004). 

5. Memarian, N. et al. Hierarchically assembled ZnO nanocrystallites for high-efficiency dye-sensitized solar 
cells. Angew. Chem. Int. Ed. Engl. 50, 12321–5 (2011). 

6. Ito, S. et al. Fabrication of thin film dye sensitized solar cells with solar to electric power conversion 
efficiency over 10%. Thin Solid Films 516, 4613–4619 (2008). 

7. Sommeling, P. et al. Influence of a TiCl4 post-treatment on nanocrystalline TiO2 films in dye-sensitized 
solar cells. J. Phys. Chem. B 1100, 19191–19197 (2006). 

8. Barnes, P. R. F., Anderson, A. Y., Koops, S. E., Durrant, J. R. & τ‘Regan, B. C. Electron Injection 
Efficiency and Diffusion Length in Dye-Sensitized Solar Cells Derived from Incident Photon Conversion 
Efficiency Measurements. J. Phys. Chem. C 113, 1126–1136 (2009). 

9. Standridge, S. D., Schatz, G. C. & Hupp, J. T. Distance dependence of plasmon-enhanced photocurrent in 
dye-sensitized solar cells. J. Am. Chem. Soc. 131, 8407–9 (2009). 

10. Martinson, A. B. F. et al. Radial Electron Collection in Dye-Sensitized Solar Cells. Nano Lett. 8, 2862–2866 
(2008). 

11. Wang, H. et al. Study on gold concentrate leaching by iodine-iodide. Int. J. Miner. Metall. Mater. 20, 323–
328 (2013). 

12. Rodríguez, F. et al. Adsorption of a gold-iodide complex (AuI 2 − ) onto cellulose acetate-polyaniline 
membranes: Equilibrium experiments. J. Appl. Polym. Sci. 113, 2670–2674 (2009). 

13. Sahu, G., Gordon, S. W. & Tarr, M. a. Synthesis and application of core-shell Au–TiO2 nanowire 
photoanode materials for dye sensitized solar cells. RSC Adv. 2, 573 (2012). 

14. Sankapal, B., Sartale, S., Luxsteiner, M. & Ennaoui, A. Chemical and electrochemical synthesis of nanosized 
TiO2 anatase for large-area photon conversion. Comptes Rendus Chim. 9, 702–707 (2006). 

15. Brown, M. M. D. et al. Plasmonic dye-sensitized solar cells using core− shell metal− insulator nanoparticles. 
Nano Lett. 11, 438–445 (2011). 

16. Xu, Q., Liu, F., Meng, W. & Huang, Y. Plasmonic core-shell metal-organic nanoparticles enhanced dye-
sensitized solar cells. Opt. Express 20, 898–907 (2012). 

17. Qi, J., Dang, X., Hammond, P. T. P. & Belcher, A. M. Highly Efficient Plasmon-Enhanced Dye-Sensitized 
Solar Cells through Metal@Oxide Core-Shell Nanostructure. ACS Nano 5, 7108–7116 (2011). 

18. Sheehan, S. W., Noh, H., Brudvig, G. W., Cao, H. & Schmuttenmaer, C. A. Plasmonic Enhancement of Dye-
Sensitized Solar Cells Using Core–Shell–Shell Nanostructures. J. Phys. Chem. C 117, 927–934 (2013). 

19. Su, Y. H., Lai, W. H., Teoh, L. G., Hon, M. H. & Huang, J. L. Layer-by-layer Au nanoparticles as a Schottky 
barrier in a water-based dye-sensitized solar cell. Appl. Phys. A 88, 173–178 (2007). 



240 

 

20. Yu, K., Tian, Y. & Tatsuma, T. Size effects of gold nanaoparticles on plasmon-induced photocurrents of 
gold-TiO2 nanocomposites. Phys. Chem. Chem. Phys. 8, 5417–20 (2006). 

21. Nusbaumer, H., Zakeeruddin, S. M., Moser, J.-E. & Grätzel, M. An alternative efficient redox couple for the 
dye-sensitized solar cell system. Chemistry 9, 3756–63 (2003). 

22. Gregg, B. A., Pichot, F., Ferrere, S. & Fields, C. L. Interfacial Recombination Processes in Dye-Sensitized 
Solar Cells and Methods To Passivate the Interfaces. J. Phys. Chem. B 105, 1422–1429 (2001). 

23. Nusbaumer, H., Moser, J.-E., Zakeeruddin, S. M., Nazeeruddin, M. K. & Grätzel, M. Co II (dbbip) 2 2+ 
Complex Rivals Tri-iodide/Iodide Redox Mediator in Dye-Sensitized Photovoltaic Cells. J. Phys. Chem. B 
105, 10461–10464 (2001). 

24. Sapp, S. A., Elliott, C. M., Contado, C., Caramori, S. & Bignozzi, C. A. Substituted Polypyridine Complexes 
of Cobalt(II/III) as Efficient Electron-Transfer Mediators in Dye-Sensitized Solar Cells. J. Am. Chem. Soc. 
124, 11215–11222 (2002). 

25. Oskam, G., Bergeron, B. V., Meyer, G. J. & Searson, P. C. Pseudohalogens for Dye-Sensitized TiO 2 
Photoelectrochemical Cells. J. Phys. Chem. B 105, 6867–6873 (2001). 

26. Hattori, S., Wada, Y., Yanagida, S. & Fukuzumi, S. Blue copper model complexes with distorted tetragonal 
geometry acting as effective electron-transfer mediators in dye-sensitized solar cells. J. Am. Chem. Soc. 127, 
9648–54 (2005). 

27. Zhang, Z., Chen, P., Murakami, T. N., Zakeeruddin, S. M. & Grätzel, M. The 2,2,6,6-Tetramethyl-1-
piperidinyloxy Radical: An Efficient, Iodine- Free Redox Mediator for Dye-Sensitized Solar Cells. Adv. 
Funct. Mater. 18, 341–346 (2008). 

28. Teng, C. et al. Two novel carbazole dyes for dye-sensitized solar cells with open-circuit voltages up to 1 V 
based on Br(-)/Br(3)(-) electrolytes. Org. Lett. 11, 5542–5 (2009). 

29. Feldt, S. Md. of organic dyes and cobalt polypyridine redox mediators for high-efficiency dye-sensitized 
solar cells. et al. Design of Organic Dyes and Cobalt Polypyridine Redox Mediators for High-Efficiency 
Dye-Sensitized Solar Cells Sandra. J. Am. Chem. Soc. 132, 16714–24 (2010). 

30. Cameron, P. J., Peter, L. M., Zakeeruddin, S. M. & Grätzel, M. Electrochemical studies of the 
Co(III)/Co(II)(dbbip)2 redox couple as a mediator for dye-sensitized nanocrystalline solar cells. Coord. 
Chem. Rev. 248, 1447–1453 (2004). 

31. Yum, J.-H. et al. A cobalt complex redox shuttle for dye-sensitized solar cells with high open-circuit 
potentials. Nat. Commun. 3, 631 (2012). 

32. Feldt, S. M., Cappel, U. B., Johansson, E. M. J., Boschloo, G. & Hagfeldt, A. Characterization of Surface 
Passivation by Poly(methylsiloxane) for Dye-Sensitized Solar Cells Employing the Ferrocene Redox Couple. 
J. Phys. Chem. C 114, 10551–10558 (2010). 

33. Klahr, B. M. & Hamann, T. W. Performance Enhancement and Limitations of Cobalt Bipyridyl Redox 
Shuttles in Dye-Sensitized Solar Cells. J. Phys. Chem. C 113, 14040–14045 (2009). 

34. Nelson, J. J., Amick, T. J. & Elliott, C. M. Mass Transport of Polypyridyl Cobalt Complexes in Dye-
Sensitized Solar Cells with Mesoporous TiO2 Photoanodes. J. Phys. Chem. C 112, 18255–18263 (2008). 



241 

 

35. Ondersma, J. W. & Hamann, T. W. Impedance Investigation of Dye-Sensitized Solar Cells Employing 
Outer-Sphere Redox Shuttles. J. Phys. Chem. C 114, 638–645 (2010). 

36. DeVries, M. J., Pellin, M. J. & Hupp, J. T. Dye-sensitized solar cells: driving-force effects on electron 
recombination dynamics with cobalt-based shuttles. Langmuir 26, 9082–7 (2010). 

37. Kim, H.-S., Ko, S.-B., Jang, I.-H. & Park, N.-G. Improvement of mass transport of the [Co(bpy)3](II/III) 
redox couple by controlling nanostructure of TiO2 films in dye-sensitized solar cells. Chem. Commun. 
(Camb). 47, 12637–9 (2011). 

38. Rudziński, W. et al. Analysis of adsorption properties of N719 dye molecules on nanoporous TiO2 surface 
for dye-sensitized solar cell. Appl. Surf. Sci. 256, 5428–5433 (2010). 

39. Kunst, M., Goubard, F., Colbeau-Justin, C. & Wünsch, F. Electronic transport in semiconductor 
nanoparticles for photocatalytic and photovoltaic applications. Mater. Sci. Eng. C 27, 1061–1064 (2007). 

40. Schindler, K. M. & Kunst, M. Charge-carrier dynamics in titania powders. J. Phys. Chem. 94, 8222–8226 
(1990). 

41. Colbeau-Justin, C., Kunst, M. & Huguenin, D. Structural influence on charge-carrier lifetimes in TiO2 
powders studied by microwave absorption. J. Mater. Sci. 38, 2429–2437 (2003). 

42. Du, L. et al. Plasmon-Induced Charge Separation and Recombination Dynamics in Gold−Tiτ 2 σanoparticle 
Systems: Dependence on TiO 2 Particle Size. J. Phys. Chem. C 113, 6454–6462 (2009). 

43. Carneiro, J. T., Savenije, T. J., Moulijn, J. A. & Mul, G. The effect of Au on TiO2 catalyzed selective 
photocatalytic oxidation of cyclohexane. J. Photochem. Photobiol. A Chem. 217, 326–332 (2011). 

44. σ mec, H. et al. Ultrafast terahertz photoconductivity in nanocrystalline mesoporous TiO[sub 2] films. Appl. 
Phys. Lett. 96, 062103 (2010). 

45. Kavan, L., Grätzel, M., Gilbert, S. E., Klemenz, C. & Scheel, H. J. Electrochemical and 
Photoelectrochemical Investigation of Single-Crystal Anatase. J. Am. Chem. Soc. 118, 6716–6723 (1996). 

46. Kim, J. Y. et al. New Architecture for High-Efficiency Polymer Photovoltaic Cells Using Solution-Based 
Titanium Oxide as an Optical Spacer. Adv. Mater. 18, 572–576 (2006). 

47. Tiwana, P., Docampo, P., Johnston, M. B., Snaith, H. J. & Herz, L. M. Electron mobility and injection 
dynamics in mesoporous ZnO, SnO΍ , and TiO΍  films used in dye-sensitized solar cells. ACS Nano 5, 5158–
66 (2011). 

48. Finklea, H. Semiconductor electrodes. (Elsevier Sciences Ltd., 1988). 

49. Colbeau-Justin, C. & Valenzuela, M. Time-resolved microwave conductivity (TRMC) a useful 
characterization tool for charge carrier transfer in photocatalysis: a short review. Rev. Mex. física 59, 191–
200 (2013).  

 



242 

 

 



243 

 

Conclusion générale 

Une nouvelle technique de mise en forme de film mésoporeux à base de nanoparticules de 

dioxyde de titane et d‘or a été développée. La centrifugation de dispersions de nanoparticules de 

TiO2 en milieu aqueux a permis la mise en forme de films micrométriques homogènes en 

favorisant par concentration et application d‘un force centrifuge les liaisons faibles entre 

particules et avec le substrat. Les films mésoporeux formés ont été imprégnés de nanoparticules 

d‘or et utilisés au sein de cellules solaires à colorant. L‘élaboration de ces cellules est 

l‘aboutissement d‘un travail de synthèse de nanoparticules d‘or et de dioxyde de titane aux 

caractéristiques chimiques et morphologiques contrôlées et de modification des films par 

traitements thermiques et chimiques visant à améliorer leurs caractéristiques photovoltaïques et à 

apporter une synergie entre le film de TiO2 nanostructuré et les nanoparticules d‘or 

plasmoniques. 

 

Différentes méthodes de synthèse ont permis l‘obtention de poudres de Tiτ2 de phase 

anatase de taille et d‘agglomération contrôlée. Ces deux caractéristiques ont été les critères de 

sélection d‘une synthèse par hydrolyse à température ambiante (synthèse A) et de deux 

hydrolyses en conditions hydrothermales utilisant TiOSO4 comme précurseur (synthèses C et D) 

ainsi que d‘une synthèse en condition hydrothermale à partir d‘un gel de TiCl4 hydrolysé 

(synthèse B). Parmi ces méthodes, la synthèse hydrothermale à partir de TiOSO4 permet un 

contrôle poussé de la morphologie des poudres. La concentration du précurseur ainsi que la 

température à laquelle a lieu l‘hydrolyse permettent de contrôler les morphologies d‘agrégation 

des nanoparticules. Enfin, l‘état de surface des nanoparticules a été caractérisé par XPS et une 

méthode permettant de désorber les ligands sulfates par réaction avec une solution de soude 

concentrée à 0,1 M a été mise en œuvre. 

 

Des solutions colloïdales de nanoparticules d‘or non agrégées et de tailles homogènes 

(comprise entre 2 nm et 12 nm) ont été synthétisées en milieu aqueux et organique. Ces 

différentes méthodes permettent de contrôler la taille et la forme des nanoparticules, ainsi que de 

leur hydrophilicité. La synthèse en voie organique de nanoparticules de 6 nm à partir du sel 

ClAuPPh3 s‘est montrée la plus intéressante en raison de la très faible agrégation des 
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nanoparticules et de la coïncidence de son pic d‘absorption plasmonique avec le maximum 

d‘absorption du colorant σ71λ. 

 

La mise en forme de films de nanoparticules de TiO2 et d‘or a été réalisée par 

centrifugation. Cette technique relativement simple consiste en une dispersion d‘une poudre en 

milieu aqueux et sa concentration par effet centrifuge vers un substrat, de manière à promouvoir 

la formation de liaisons faibles entre particules ainsi qu‘avec le substrat. La centrifugation permet 

d‘obtenir des films stratifiés ou homogènes de composition et d‘épaisseur contrôlée (comprise 

entre quelques centaines de nm et plusieurs dizaines de µm). Les tailles des porosités au sein des 

films de TiO2 sont contrôlées par la morphologie des poudres et sont comprises entre 2 nm à 

plusieurs centaines de nm. Le dépôt goutte à goutte de solutions de nanoparticules d‘or permet 

une imprégnation homogène jusqu‘à une concentration massique d‘or de 5,4 % des films 

nanoporeux de dioxyde de titane. La sonication de solutions aqueuses de nanoparticules d‘or avec 

la poudre de dioxyde de titane avant centrifugation permet également une répartition homogène 

de l‘or au sein du film formé. σous avons montré que la dispersion des nanoparticules d‘or dans 

un milieu nanoparticulaire mésoporeux permet l‘amélioration de leur stabilité thermique. 

 

Différents paramètres influent sur la qualité des films mis en forme par centrifugation. 

L‘augmentation de l‘hydrophilicité du substrat et l‘augmentation de la cohésion du film par des 

méthodes chimiques et frittage ainsi que l‘utilisation de dépôts séquentiels ont été proposées pour 

améliorer l‘adhérence des films et empêcher leur fissuration. L‘utilisation de poudres de Tiτ2 

composées d‘agglomérats de tailles contrôlées a permis d‘observer l‘impact de la taille des 

agglomérats sur certaines propriétés. L‘utilisation d‘agglomérats micrométriques permet 

l‘optimisation de la résistance à la fissuration, de la diffusion ainsi que du transport de masse à 

travers les films, tandis que l‘utilisation d‘agglomérats nanométriques ou de particules faiblement 

agglomérées permet de meilleurs cohésions des films et adhérences au substrat. La modélisation 

de courbes d‘approches obtenues par SECM a été permise par le développement d‘un modèle 

spécifique. L‘étude de la diffusion d‘un médiateur rédox à travers le film a montré l‘adéquation 

de cette technique à l‘évaluation du transport de masse au sein d‘un film poreux d‘une part et a 

permis de constater l‘amélioration de la réactivité hétérogène du film de Tiτ2 avec l‘ajout de 

nanoparticules d‘or d‘autre part. 
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La méthode utilisée pour la synthèse du TiO2 a un impact très important sur le rendement 

de conversion des cellules solaires à colorant. Cette variation du rendement de 0,3 % à 4,3 % a 

été attribuée à l‘influence de la taille des porosités et des agrégats ainsi qu‘aux ligands présents 

en surface du matériau. La présence de ligands soufrés ou hydroxydes en surface du TiO2 

pénalise le temps de vie des électrons de la bande de conduction. Le meilleur rendement a été 

obtenu avec des cellules mises en forme à partir du TiO2 issu de l‘hydrolyse en conditions 

hydrothermale de 2,5 M TiOSO4(aq) calciné à 500 °C sur lequel a été déposé une couche dense de 

TiO2 cristallin par hydrolyse de 0,04 M TiCl4(aq) à 70 °C et calcination à 500 °C. 

Les cellules solaires à colorant réalisées directement à partir des films préparés par 

centrifugation à partir de ce même TiO2 présentent un rendement de conversion maximal de 2 %. 

L‘amélioration de la durée de vie électronique au sein du film par traitement thermique ou dépôt 

d‘une couche de nanométrique de Tiτ2 au sein du film permet de doubler ce rendement de 

conversion. 

 

L‘utilisation de couches denses amorphes de Tiτ2 déposées au sein du film Au-TiO2 ou 

autour des nanoparticules d‘or permettent de protéger l‘or contre la corrosivité du couple I3-/I-. 

L‘utilisation d‘une couche amorphe protégeant les nanoparticules entraine cependant une chute 

de la conductivité du film tandis qu‘un électrolyte non corrosif utilisant le médiateur Co(III/II) 

augmente le nombre de recombinaisons. 

La présence de 1 %mass. de nanoparticules d‘or de 6 nm au sein du film de dioxyde de 

titane ne permet cependant pas sa sensibilisation en l‘absence de colorant et induit une 

diminution du rendement de conversion des cellules solaires à colorant en raison de la diminution 

du temps de demi-vie des électrons dans la bande de conduction du TiO2. L‘utilisation de 

particules de 2 nm et d‘une plus grande concentration en or pourrait maximiser l‘absorption 

plasmonique et éventuellement favoriser l‘injection électronique de l‘or vers le Tiτ2 ainsi que 

produire des effets de champ et de couplage plus important (et donc détectables). 

 

Le travail réalisé au cours de cette thèse a permis la synthèse de nanoparticules de TiO2 et d‘Au 

de taille et d‘agrégation contrôlée. Ces poudres ont été déposées par une technique originale de 

centrifugation sous forme de films nanostructurés, permettant la réalisation complète de cellules 
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solaires à colorant. Les mesures des propriétés photovoltaïques et photoélectriques de ces cellules 

ont cependant pointées que l‘objectif d‘amélioration des performances des cellules n‘a pas pu être 

atteint. Il a en particulier été impossible de démontrer une synergie positive entre les 

nanoparticules d‘or et le  Tiτ2 vis-à-vis du rendement photovoltaïque. 

 

En perspective de ces travaux, l‘utilisation de nanoparticules cœur-écorce Au@SiO2 

pourrait permettre d‘empêcher la recombinaison des charges et ainsi d‘augmenter le rendement 

des films composites TiO2/Au. La synthèse in situ d‘électrolytes solides ayant récemment permis 

une nette amélioration du rendement de conversion des cellules solaires à colorant,  la corrosion 

par le médiateur rédox ne devrait plus être un frein au développement de cellules solaires à 

colorant à effet plasmonique. La présence d‘une couche isolante diminuant  l‘impact du champ 

électrique de courte portée créé par le plasmon, les nanoparticules d‘or pourraient surtout s‘avérer 

intéressantes pour leur capacité de diffusion. 
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Annexes  

1. Diffraction des rayons X (DRX) 

La diffraction des rayons X sur poudre aux grands angles permettre de connaître les 

différentes phases cristallines présentes dans notre matériau. Les phases étudiées lors de ce travail 

sont l‘anatase et, dans une moindre mesure, le rutile. Les diffractions présentées dans ce rapport 

ont été effectuée sur un diffractomètre Siemens D5000 équipé d‘un porte échantillon rotatif, avec 

anticathode de cuivre (CuKα = 1.5406 Å). 

Les diffractogrammes de l‘Inorganic Crystal Structure Database (ou ICSD) utilisées 

comme référence pour TiO2 anatase et rutile sont présentés en Figure 1 et Figure 2. 

 

Figure 1: Fiche ICSD n° 01-070-7348 pour TiO2 anatase. 
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Figure 2: Fiche ICSD 04-008-78 pour TiO2 rutile 

 

Les diffractogrammes RX obtenus renseignent sur la structure cristalline des matériaux. Il 

est également possible, grâce aux diffractogrammes, d‘évaluer la taille du domaine diffractant 

selon une direction de l‘espace réciproque (hkl). Cette évaluation peut se faire en appliquant la 

formule de Scherrer. Ce calcul fait intervenir la largeur à mi-hauteur des raies de diffraction. La 

formule de Scherrer permet d‘obtenir la taille des particules T (Å) en fonction d‘un pic hkl de la 

façon suivante : 

 




cosl²)-(L²

K
  Thkl   

 

avec K une constante dépendant de l‘instrumentation (généralement prise égale à 0,9) 

Ȝ la longueur d‘onde du rayonnement incident (ici ȜCukα = 1,54051 Å) 

θ l‘angle de diffraction du pic (en °) 

L la largeur à mi-hauteur  du pic, exprimée en radian 
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l la contribution de l‘appareillage à la largeur à mi-hauteur (4,66.10-3
 rad  pour l‘appareil 

dans les conditions uitlisées) 

 

Les deux difficultés de ce calcul résident dans l‘évaluation de la contribution de 

l‘appareillage à l‘élargissement des raies (l) et à une bonne estimation de la largeur des raies à 

mi-hauteur (L). Plus le domaine diffractant est petit, plus les raies de diffraction seront larges. 

Les largeurs de raie à mi-hauteur sont calculées à partir d‘affinements mathématiques. En effet le 

profil des raies de diffraction des rayons X peut être modélisé par des fonctions Lorentziennes ou 

par le produit de convolution de fonctions Gaussiennes et Lorentziennes (approche pseudo-

Voigt). 

La surface nette des pics des diffractogrammes est proportionnelle à la concentration de la 

phase, moyennant un terme d‘absorption. La méthode des intensités intégrales permet d‘obtenir 

les concentrations  proportionnelles des différentes phases suivant la loi 

AImc iii   

où ci est la concentration de la phase i, I i est l‘intensité intégrale d‘un pic donné de i, mi 

est un coefficient d‘étalonnage propre à la phase et à l‘appareil utilisé et A est le terme 

d‘absorption, identique pour toutes les phases. Toutes les phases cristallines doivent être 

identifiées pour que la somme des concentrations soit égale à 100 %. 

 

2. Microscopie Electronique à Balayage (MEB)  

La Microscopie Electronique à Balayage est une technique de microscopie électronique 

capable de produire des images en haute résolution de la surface d‘un échantillon en utilisant le 

principe des interactions électrons-matière. La détection des électrons secondaires éjectés par le 

faisceau d‘électrons incident permet d‘obtenir des renseignements sur la topographie de 

l‘échantillon.  La détection des électrons rétrodiffusés par l‘interaction des électrons du faisceau 

incident avec les noyaux d‘atomes de l‘échantillon donne des informations qualitatives sur le 

contraste de phase et quantitative sur la composition atomique de l‘échantillon. Les clichés 

présentés dans cette thèse ont été obtenus par Stephan Borensztajn au Laboratoire Interfaces et 

Systèmes Electrochimiques sur un microscope SEM-FEG ultra55 ZEISS à une tension de 10 kV 
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et par Marie-France Trichet à l‘Institut de Chimie des Matériaux Paris-Est sur un microscope 

LEO 1530 à une tension de 10 kV. 

 

3. Microscopie Electronique à Transmission (MET) et diffraction électronique 

La Microscopie Electronique à Transmission permet d‘obtenir des images de l‘échantillon 

avec une résolution de 0,3 nm  par la transmission d‘un faisceau d‘électrons à travers le matériau 

observé et des figures de diffraction électronique permettant d‘étudier la cristallinité des 

matériaux. Les clichés présentés dans cette thèse ont été obtenus par Sandra Casale sur un 

microscope JEOL JEM 100CX avec une tension d‘accélération de 100 kV et une caméra CCD 

Soft Imaging System (Keenview pro) au Service Commun de Microscopie électronique de 

l‘Université Pierre et Marie Curie. 

 

4. Spectrométrie photoélectronique X (XPS) 

La spectrométrie photoélectronique X détecte l‘énergie cinétique de photoélectrons émis 

par ionisation des atomes de l‘échantillon sous irradiation X. Cette technique permet d‘avoir 

accès à la composition chimique de la surface du matériau analysé sur une profondeur de 10 nm 

environ. Les analyses XPS ont été réalisées par Pierre Dubot à l‘Institut de Chimie des Matériaux 

Paris-Est. 

 

5. Adsorption de gaz (BET, BJH) 

Lors d‘une mesure d‘adsorption physique par gaz, un gaz inerte, le plus souvent de 

l'azote, est adsorbé à la surface d'un solide. Il est aussi possible d‘atteindre exclusivement des 

porosités de tailles plus importantes en utilisant des gaz moléculaires de plus grande dimension. 

 

La formation d'une couche mono moléculaire sur la surface est utilisée pour déterminer la surface 

spécifique (analyse Brunauer, Emett et Teller ou BET), tandis que la condensation capillaire et en 

particulier l‘étude des branches d‘adsorption et de désorption peut être utilisée pour évaluer le 

volume des pores et la distribution de la taille des pores (analyse Barrett, Joyner et Halenda ou 
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BJH). Avant l'analyse, l'échantillon est prétraité à température élevée sous vide ou sous gaz 

circulant dans le but d'éliminer tout contaminant. Les analyses d'adsorption volumétrique 

permettent d‘obtenir d‘une valeur unique pour la surface BET jusqu'à un rapport complet sur 

l'isotherme, la surface spécifique, le volume total des pores et la distribution des pores. 

Les mesures d‘adsorption ayant servi à la réalisation de cette thèse ont en partie été 

réalisées dans le cadre d‘une collaboration avec Thomas τnfroy, maître de conférences au sein 

du Laboratoire de Réactivité de Surface (UFR 926). 

 

6. Microscopie électrochimique (Scanning ElectroChemical Microscopy - 

SECM) 

Les acquisitions de SECM ont été réalisées au Laboratoire Sciences Analytiques, 

Bioanalytiques et Miniaturisation (LSABM) sur un appareil élaboré au sein du laboratoire. Les 

modèles permettant d‘analyser les données ont été développées par F. Kanoufi, chargé de 

recherche au LSABM. 

 

Le principe de la microscopie électrochimique repose sur la mesure du courant (cas des 

microélectrodes ampérométriques), ou du potentiel (cas des microélectrodes potentiométriques), 

lorsque la microélectrode, ou sonde, est maintenue ou déplacée dans une solution à proximité 

d‘un substrat conducteur, semi-conducteur ou isolant. La présence de ce substrat va perturber la 

réponse électrochimique à la sonde, fournissant ainsi des informations sur la nature et les 

propriétés du substrat. Le dispositif de microscopie électrochimique utilisé ici est constitué d‘un 

système à 2 électrodes : une électrode de travail (Ultra MicroElectrode ou UME), et une contre-

électrode. Une électrode de référence ainsi qu‘une seconde électrode de travail connectée au 

substrat peuvent éventuellement être utilisées. Un système de positionnement (micro-

positionneurs) permet le déplacement relatif de la microélectrode par rapport au substrat. Un 

potentiostat ou bipotentiostat contrôle ou mesure le potentiel et le courant à la sonde et/ou au 

substrat. 

 

Les ultramicroélectrodes sont constituées d‘un fil conducteur, de diamètre compris entre 

l‘épaisseur de la double couche, soit quelques nanomètres, et 25 micromètres, inséré dans une 
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gaine isolante en verre. Dans la suite, nous considérerons une ultramicroélectrode ayant une 

géométrie de disque, constitué d‘un fil conducteur de rayon a et présentant un rapport du 

diamètre de l‘isolant sur le diamètre du conducteur noté Rg. La distance d de l‘UME au substrat 

sera par la suite donnée de manière adimensionnelle par L = d/a Ce type de sonde est le plus 

utilisé en microscopie électrochimique, et permet de réaliser des mesures ampérométriques. Leurs 

faibles dimensions permettent des mesures électrochimiques dans des petits volumes, des études 

in vivo ou encore d‘accéder à des zones localisées. En raison de leurs dimensions, ces 

ultramicroélectrodes présentent une faible constante de temps de charge de la double couche 

(proportionnelle à a) et une faible chute ohmique due à la résistance de la solution, la couche de 

diffusion à proximité de l‘électrode étant inférieure ou égale à a. De plus, comme le courant est 

proportionnel au rayon de l‘électrode tandis que le bruit est proportionnel à sa surface, le rapport 

signal sur bruit est inversement proportionnel au rayon de l‘électrode, ce qui fait des 

ultramicroélectrodes des électrodes très sensibles.  Le courant stationnaire est une troisième 

propriété intrinsèque à l‘ultramicroélectrode. 

 

Considérons une solution contenant la forme réduite notée R d‘une espèce redox, appelée 

médiateur, dans un électrolyte support permettant de diminuer la résistance de la solution et de 

négliger le transport de l‘espèce électroactive par migration. Un potentiel est appliqué à la sonde 

tel que l‘espèce R soit oxydée pour donner une espèce notée τ. La réaction d‘échange à 

l‘électrode est alors : 

 

-,, neO   
0   kE

R  

 

où E0 est le potentiel standard du couple rédox, ks la constante de vitesse de transfert 

électronique hétérogène, α le coefficient de transfert et n le nombre d‘électrons échangés lors de 

la réaction rédox. 

 

Le courant peut alors atteindre une valeur limite qui est totalement contrôlée par la vitesse 

de transfert de masse par diffusion de l‘espèce R depuis le cœur de la solution jusqu‘à la surface 

de la microélectrode. Ce régime, appelé régime de diffusion stationnaire, est atteint en un temps 

très court (∼a²/d).  
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Le courant stationnaire iT,∞, dit courant à l‘infini, obtenu lorsque la microélectrode est loin 

de toute surface, est donné par la formule suivante (l‘indice T représente « tip », sonde) :  

 

   4naFDC = i redT,   

 

avec n le nombre d‘électrons échangés lors de la réaction redox, F la constante de 

Faraday, D le coefficient de diffusion de l‘espèce R, Cred la concentration de l‘espèce R présente 

en solution, a le rayon de l‘ultramicroélectrode. 

 

Il  existe trois modes principaux d‘exploitation de la SECM μ génération/collection, direct 

et feedback. Le mode génération/collection existe sous deux formes : TG/SC («Tip 

Generation/Substrate Collection ») et SG/TC (« Substrate Generation/Tip Collection »). Dans le 

premier cas, la microélectrode génère des espèces redox qui seront détectées au niveau du 

substrat ν ce mode est typiquement utilisé pour l‘étude de réactions chimiques homogènes. Le 

mode SG/TC peut être utilisé pour l‘étude de profils de concentration près d‘une surface.  

Le mode direct permet de fonctionnaliser localement des surfaces en utilisant la 

microélectrode en tant que contre-électrode. 

Dans le mode feedback, qui a ici été utilisé, le courant mesuré à la microélectrode est 

perturbé par la présence du substrat, conducteur ou isolant, qui va soit régénérer des espèces 

redox, soit bloquer la diffusion des espèces. Ce mode, le plus couramment utilisé en microscopie 

électrochimique, est basé sur des variations du courant faradique qui traverse la sonde durant une 

réaction redox.  

 

La sonde est déplacée au-dessus d‘un substrat immergé dans une solution contenant une 

espèce redox, à l‘état oxydé ou réduit, jouant le rôle de médiateur. Lorsqu‘un potentiel 

suffisamment positif est appliqué à la microélectrode, la forme réduite notée R de l‘espèce redox 

présente en solution est oxydée. On distingue trois cas limites (Figure 3). Tout d‘abord, si la 

microélectrode est éloignée de la surface du substrat, c‘est-à-dire à une distance d‘au moins 7 fois 

le rayon a de la microélectrode, un courant faradique stationnaire noté iT,∞ au niveau de la sonde 

est atteint (régime contrôlé par la diffusion). Lorsque la microélectrode est approchée de la 
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surface d‘un substrat conducteur (platine, cuivre…) polarisé tel que la régénération des espèces 

puisse se produire, la forme oxydée O générée au cours de la réaction précédente diffuse jusqu‘au 

substrat où elle est réduite. Cette réaction redox produit une augmentation du flux de l‘espèce R 

vers la sonde et, par un effet de confinement, va augmenter le courant mesuré au niveau de cette 

dernière (iT>iT,∞). Ce phénomène est appelé le mode feedback positif, ou effet d‘amplification 

localisée, qui sera d‘autant plus important que la distance d entre la sonde et la surface est faible. 

Par contre, si le substrat est isolant (verre, plastique…) ou non polarisé, l‘espèce O générée au 

niveau de la sonde ne peut subir, après avoir diffusé en solution, de transfert de charge au niveau 

du substrat. Le courant mesuré à la microélectrode devient donc inférieur au courant stationnaire 

iT,∞ car le substrat bloque la diffusion latérale de l‘espèce τ. Ce mode de fonctionnement 

résultant d‘un phénomène de confinement est appelé le mode feedback négatif. Dans le cas d‘une 

réduction à l‘ultramicroélectrode, on observe les mêmes phénomènes avec l‘espèce réduite 

produite à l‘électrode et l‘espèce oxydée régénérée à la surface conductrice. 

 

 
Figure 3: Schémas des processus intervenant pendant l’analyse SECM lorsque l’ultramicroélectrode est 

éloignée de tout substrat (a), proche d’une surface conductrice (b) et proche d’une surface isolante (c). 

 

τn observe un cas intermédiaire lorsque le processus n‘est plus uniquement limité par la 

diffusion mais aussi par la cinétique de transfert de charge entre le médiateur et la surface 

approchée (Figure 4). Cela se traduit par une allure de courbe d‘approche intermédiaire entre les 
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deux cas limites que sont les substrats purement isolant ou conducteur. Lorsque le médiateur est 

régénéré avec une vitesse finie Vhet (en s-1). Cette vitesse est reliée à une constante de transfert de 

charge hétérogène khet (en cm s-1) par : 

 

   /akhethet V
 

 

Les deux cas limites précédemment décrits correspondent à khet = ∞ dans le cas d‘une 

surface purement conductrice et khet = 0 dans le cas d‘une surface purement isolante. Les cas 

intermédiaires donnent des courbes d‘approches intermédiaires. 

 

 

Figure 4: Courbes d'approches représentant le courant mesuré à l'ultramicroélectrode pour 

différentes réactivités de surfaces. 

 

La SECM a entre autres été utilisée pour estimer la tortuosité au sein du film. De 

nombreuses corrélations empiriques suggèrent une relation entre la tortuosité τ et la 

porosité εp [1–7] telles que: 

p 5,05,1   [1], 

n
p   [2], 

http://www.pe.tamu.edu/blasingame/data/z_zCourse_Archive/P663_03C/P663_03C_TAB_Ref_FormEval/SPE_Trans_1942_Archie_Reservoir_Char_from_Resistivity_Logs.pdf
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)ln(5,01 px    [3], 

p /1 [4], 

p /1 [5], 

)ln(1/1 2
p  [6]avec notamment dans le cas d‘un assemblage tridimensionnel de 

particules sphériques :  

2/)( 21    où 

 

        238

81232arcsin26232arcsin)4123(81236 2222

1 


p

pppppppp

         3
2

3
12

1342134134

2
1 

 
  

où 2
1

3

3

2  


R

d
p  avec d la taille moyenne des porosités entre les particules et R le 

rayon des particules [7].  

 

7. TRMC 

Les analyses de  TRMC  (Time-Resolved Microwave Conductivity) ont été réalisées au 

Laboratoire de Chimie Physique de l‘Université Paris Sud par Alexandre Herissan, grâce à une 

collaboration établie par le professeur Christophe Colbeau-Justin. Cette  méthode est  basée  sur  

la  mesure  de  la  variation  de  la  puissance  des micro-ondes réfléchies par un échantillon 

lorsque celui-ci est soumis à une impulsion laser. Cette  variation  notée  (ΔP(t)/P)  est  causée  

par  une  variation  Δı(t)  de  la  conductivité  de l‘échantillon induite par la photo-génération de 

charges. Pour de faibles perturbations de la conductivité, une relation de proportionnalité entre 

ΔP(t)/P et Δı(t) a été établie : 

 

i
i

i tnAetA
P

tP  )()(
)( 

 

 

http://ieeexplore.ieee.org/xpls/abs_all.jsp?arnumber=5126609
http://www.sciencedirect.com/science/article/pii/0009250983800451
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Avec  Δni(t)  le nombre de porteurs de charge  en  excès  i  au temps  t,  µi la mobilité du 

porteur de charge  i et A le facteur de sensibilité.  Ce facteur de sensibilité  est indépendant du  

temps  mais  dépend  de  la  fréquence  des  micro-ondes  et  de  la  conductivité  de l‘échantillon. 

La source lumineuse pulsée provient  d‘un  laser  σdμYAG  fournissant  des  impulsions  de  7  ns  

Infra-Rouge  (IR)  de longueur d‘onde  Ȝ  = 1064 nm, la radiation  à  355  nm étant obtenue par  

triplement  de cette radiation  IR.  L‘énergie du laser est de l‘ordre du µJ/cm². Les micro-ondes 

incidentes sont  générées par une diode Gunn  délivrant de manière continue une radiation à 30 

GHz sur la surface du film analysé. Les micro-ondes réfléchies sont détectées puis le signal est 

amplifié  avant d‘être transmis à un oscilloscope. 

 

Le signal TRMC obtenu donne l‘efficacité de la séparation de charge Φsc et permet de 

suivre directement et sans contact la décroissance du nombre  d‘électrons  et  de  trous  après  le  

pulse  laser  par  recombinaison  ou  piégeage  des porteurs de charge. Le nombre de porteurs de 

charge Δni(t)  peut être exprimé par 

 

asci IItn 0)(   

 

avec I0 l‘intensité de la lumière d‘excitation et Ia la fraction absorbée de la lumière 

incidente.  

 

L‘allure globale du signal est généralement caractérisée par le  temps  de  demi-vie Ĳ1/2, 

correspondant  au  temps  nécessaire  pour  obtenir  la  moitié  de l‘intensité maximale du signal. 

Les analyses par TRMC sont utilisées, par exemple, pour déterminer les durées de vie des 

porteurs de charge au sein [8] de nanoparticules de TiO2 destinées à la catalyse [9,10] ou aux 

cellules solaires à colorant [8,11,12] aussi bien que pour d‘autres semi-conducteurs tels que le 

silicium [13]. La TRMC a aussi été utilisée pour observer la capture d‘électrons par des 

nanoparticules d‘or [14]. D‘après les études précédentes, les signaux de TRMC pour le Tiτ2 

proviennent uniquement des électrons [11,12] car les trous sont piégés très rapidement [15]. Les 

porteurs de charge piégés peuvent être négligés en raison de leur faible mobilité. Les signaux 

observés reflètent donc la conductivité générée par les électrons présents dans la bande de 

conduction du TiO2. Les caractéristiques de la décroissance du signal dépendent essentiellement 
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des propriétés des particules formant le film et non des interactions entre ces particules au sein du 

film [16].  
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Résumé 

Actuellement, le secteur des nanotechnologies est en développement intense. Les nanoparticules 
de dioxyde de titane et d‘or occupent une part importante de ce secteur, avec des applications 
utilisant principalement leurs propriétés optiques et catalytiques. Les synergies pouvant exister 
entre les nanoparticules d‘or et leur support, en particulier via l‘effet plasmon, permettent de 
modifier la réponse optique de dispositifs catalytiques ou photovoltaïques. Une nouvelle 
technique polyvalente de mise en forme de film mésoporeux à base de nanoparticules de dioxyde 
de titane et d‘or a été développée. L‘utilisation de différentes méthodes de synthèse des 
nanoparticules a permis le contrôle de la morphologie et des propriétés physiques des films 
déposés par centrifugation. Finalement, l‘adéquation de ces films à leur utilisation en tant 
qu‘anode de cellules solaires à colorant a été évaluée. 

Mots clés : Centrifugation, Cellule solaire à colorant, TiO2, Film nanostructuré, Plasmon, 
Nanoparticule 

 

 

Résumé en anglais 

Nanotechnologies represent a fast growing market. Gold and titanium dioxide nanoparticles are 
an important part of this market, thanks to their optical and catalytic properties. Existing 
synergies between gold nanoparticles and their substrate, mainly via the plasmonic effect, allow 
modifying the optical response of catalytic and photovoltaic systems. A new versatile approach is 
proposed to form mesoporous nanostructures composed of gold and titanium dioxide 
nanoparticles. The use of various syntheses allowed the formation of nanoparticles leading to a 
good control upon aggregation morphology and physical properties of centrifuged films. Finally, 
appropriateness of these films for a use as dye sensitized solar cell anodes was evaluated. 

Keywords: Centrifugation, Dye Sensitized Solar Cell, TiO2, Nanostructured film, Plasmon, 
Nanoparticle 

Stratégie innovante pour la mise en forme de nanostructures TiO2/Au à 

propriétés synergétiques pour le photovoltaïque 


