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1 Introduction générale

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

1.1 Structure pérovskite

Le terme pérovskite fait référence à l’origine au minéral de titanate de calcium de formule
chimique CaTiO3. Cette espèce minérale a été découverte en Russie par l’allemand G. Rose
en 1839 qui l’a nommée d’après le minéralogiste L. A. Perovski. Son nom a ensuite été
étendu à l’ensemble des oxydes de formule générale AMO3. Les premières études sur les
pérovskites ont porté sur la structure et les propriétés optiques biaxiales des composés ti-
tanates1. La structure pérovskite a été décrite par V. Goldschmidt en 19262 qui étudia un
grand nombre de composés pérovskites synthétiques avec différentes compositions. Au-delà
de leur rôle dans la recherche fondamentale, ces matériaux ont d’abord été utilisés en tant
que pigments dans les peintures et dans d’autres revêtements3. Les propriétés électroniques
des pérovskites ont suscité davantage d’intérêt à partir du milieu des années 40, lorsque la
ferroélectricité dans la pérovskite BaTiO3 a été démontrée4,5. Suivant leur composition, les
matériaux pérovskites possèdent des caractéristiques variées : ferroélasticité, ferroélectricité,
antiferroélectricité, ferromagnétisme, antiferromagnétisme. Ils sont ainsi employés dans les
condensateurs (BaTiO3, Pb3MgNb203), en tant que composés piézoélectriques (PbZrTiO3),
isolants (SrTiO3), conducteurs métalliques (LaCrO3), catalyseurs (LaCoMnO3), supracon-
ducteurs (Ba2Cu3O3), ou dans les magnétorésistances géantes (LaMnO3).

Plus généralement, le terme pérovskite désigne les composés adoptant la même structure
cristalline que CaTiO3 de formule générale AMX3 où A et M sont des cations et X un anion.
La structure pérovskite, représentée sur la Figure 1.1, est un réseau tridimensionnel (3D)
d’octaèdres MX6 liés entre eux par leurs sommets et formant des cavités cuboctaédriques
qui sont occupées par le cation A. Suivant la nature de l’anion X, on distingue plusieurs
sortes de pérovskites : oxydes (X = O2-), chalcogènes (X = S2-, Se2-, Te2-) et halogénées (X
= Cl-, Br-, I-). De plus, si le cation A est un cation organique, les pérovskites sont qualifiées
d’hybrides (organiques-inorganiques).

Plusieurs conditions sont nécessaires pour que les composés pérovskites AMX3 avec une
structure 3D se forment : (1) l’équilibre des charges entre les anions et les cations (A+1M+5O-2

3,
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Les transitions de phases pour la pérovskite CH3NH3PbI3 sont décrites dans le Tableau 1.1.

Tableau 1.1. Transitions de phases de CH3NH3PbI3
22.

Phase Température [K] Structure Groupe d’espace
γ < 162,2 orthorhombique P22211
δ 162 - 327,4 tétragonale I4/mcm
α > 327,4 cubique Pm3m

1.2.2 Propriétés optoélectroniques

Les propriétés électroniques des pérovskites halogénées ont été mises en évidence en 1958
par Møller qui observa que les pérovskites colorées CsPbX3 sont photoconductives16. L’étude
des propriétés optoélectroniques de cette classe de matériaux débuta avec les premiers tra-
vaux sur les pérovskites hybrides halogénées 2D. En 1994, Mitzi reporta que les pérovs-
kites hybrides 2D à base d’halogénure d’étain ont des propriétés semiconductrices10,23. De
longues chaînes d’alkylammonium séparent des feuillets d’octaèdres SnI6, formant ainsi des
pérovskites 2D avec des propriétés isolantes ou semiconductrices. En effet, la modification
du nombre feuillets inorganiques SnI6 adjacents de ces pérovskites hybrides permet de mo-
duler leurs propriétés électroniques. En augmentant le nombre de feuillets SnI6, grâce à
l’insertion d’un cation organique de plus petite taille entre les feuillets de SnI6, tel que le
méthylammonium, on augmente la dimension de la structure, passant d’une pérovskite 2D
à 3D, ce qui s’accompagne d’une diminution de la largeur de bande interdite, et inverse-
ment. La mise en évidence de ces propriétés optiques et électroniques a conduit à l’utilisa-
tion des pérovskites hybrides 2D à base d’halogénure d’étain en tant que couche active dans
les diodes électroluminescentes organiques-inorganiques24 et dans des transistors à effet de
champs25,26. Plus récemment, les pérovskites hybrides 3D à base d’halogénure de plomb,
tel que CH3NH3PbI3, ont suscité un vif intérêt grâce à leurs caractéristiques intrinsèques
remarquables pour des applications en optoélectronique.

Propriétés optiques Les pérovskites 3D halogénées hybrides APbX3 sont des semi-
conducteurs dont la bande interdite est directe. Des calculs avec la méthode de la den-
sité fonctionnelle théorique ont montré que la structure électronique de la phase cubique
CH3NH3PbI3 est dominée par les caractéristiques de la liaison Pb-X27. Le haut de la bande
de valence est constitué principalement des états anti-liants (σ ) de l’orbitale 6s de Pb et de
l’orbitale p de X, et le bas de la bande de conduction est constitué des états anti-liants (σ ) de
l’orbitale 6p de Pb et de l’orbitale s de X. Malgré ces états d’hybridation, les orbitales 6p de
Pb et les orbitales p de X dominent respectivement le minimum de la bande de conduction et
le maximum de la bande de valence, puisque les électrons de l’orbitale 6s de Pb forment un
doublet liant qui ne se délocalise pas de cette orbitale28. Ainsi les transitions des états de la
bande de valence vers les états de la bande de conduction s’effectuent des orbitales s de Pb
et p de X vers les orbitales p de Pb (Figure 1.5a). Grâce à cette configuration électronique,
les pérovskites halogénées ont une absorption optique plus importante que les matériaux
conventionnels comme le silicium (1ère génération) ou le GaAs (2ème génération) utilisés
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(22 Å). Ils ont une faible énergie de liaison d’environ 10 meV33. Ainsi la majorité des ex-
citons se dissocient en porteurs de charge (électrons et trous) à température ambiante34.
La faible masse effective de ces porteurs de charges leur confère des mobilités élevées al-
lant de 7,5 à 12,5 cm2V-1s-1 pour les électrons35 et de 66 cm2V-1s-1 pour les trous36. De
plus, le piégeage des porteurs de charge s’effectuent lentement, dans un temps de l’ordre
de la centaine de nanosecondes. Ceci est notamment attribué à la nature du matériau qui
est un semiconducteur direct, pour lequel la recombinaison Auger est faible par rapport aux
transitions radiatives37. Par conséquent, les porteurs de charge dans la pérovskite sont ca-
ractérisés par de longues distances de diffusion, c’est-à-dire la distance moyenne qui peut
être effectuée par un porteur avant qu’il se recombine. Plus la longueur de diffusion est éle-
vée, plus le nombre d’électrons et de trous qui atteindront les électrodes situées de part et
d’autre de l’absorbeur pour créer un courant électrique dans la cellule photovoltaïque est
grand. La longueur de diffusion des charges est de 100 nm pour CH3NH3PbI3 et de 1 µm
pour CH3NH3PbI3-xClx 38 par rapport à 10-20 nm dans le cas de matériaux organiques. Par
ailleurs, les pérovskites sont très tolérantes aux défauts ponctuels grâce à la nature anti-liante
de leur orbitale de valence39,40. Les défauts intrinsèques tels que les lacunes et les joints
de grains, créent seulement des pièges de niveau peu profond dans la largeur de bande in-
terdite (typiquement 0,05 eV au-dessus de la bande de valence ou en-dessous de la bande
de conduction), et n’agissent pas comme centre de recombinaison comme démontré par des
calculs théoriques41.

1.2.3 Synthèse des couches minces

En plus de leurs excellentes propriétés électroniques, les pérovskites halogénées sont très in-
téressantes puisque qu’elles peuvent être fabriquées selon différentes techniques. Une mul-
titudes de méthodes de synthèse ont été développées pour contrôler l’épaisseur, la morpho-
logie, la taille des grains et le recouvrement des couches minces pérovskites42. On distingue
principalement 3 méthodes de synthèse : le dépôt en une étape à partir d’une solution43, le
dépôt séquentiel à partir d’une solution44 et le dépôt par vapeur45,46 (Figure 1.6). Ces trois
méthodes ont été utilisées pour fabriquer des cellules pérovskites avec différents substrats,
architectures et configurations, et démontrant des rendements de conversion supérieurs à
15 %.

Dépôt en une étape à partir d’une solution Cette méthode est la plus largement employée
pour la fabrication des couches minces pérovskites sur des substrats compacts organiques et
inorganiques (cellules avec architecture planaire). Une solution contenant les précurseurs de
la pérovskite est préparée en mélangeant les précurseurs AX (A = CH3NH3, CH(NH2)2, Cs
et X = I, Br, Cl) et PbX2 (X = I, Br, Cl) avec un ratio molaire 1 :1 (stœchiométrique) ou 3 : 1
(non stœchiométrique) dans un solvant aprotique polaire (diméthylformamide, dimethylsul-
foxide, gamma-butyrolactone,. . . ) pendant plusieurs heures à température ambiante ou avec
chauffage jusqu’à l’obtention une solution limpide. Cette solution est ensuite utilisée pour la
fabrication des films pérovskites sur un substrat organique ou inorganique par spin-coating.
La pérovskite cristallise lorsque le solvant s’évapore pendant la rotation du substrat. Après
le dépôt un recuit à environ 100 °est nécessaire pour compléter la cristallisation et évapo-
rer les résidus de solvants. Cette technique de fabrication permet de modifier de nombreux
paramètres tels que la concentration de la solution de précurseurs47, le type de solvants48,
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nanopores du TiO2 en comparaison au procédé en une étape58. Cette technique de fabrica-
tion permet de modifier de nombreux paramètres comme pour la technique de déposition en
une étape.

Dépôt par évaporation Cette méthode de fabrication consiste à évaporer les précurseurs
de la pérovskite, PbI2 et CH3NH3I simultanément45 ou séquentiellement46. Elle permet
d’obtenir des couches minces pérovskites homogènes, denses et avec grains possédant une
faible dispersion en taille. Cependant cette technique est moins utilisée que celles mention-
nées précédemment puisqu’elle nécessite un équipement de vide poussé.

1.3 Nanocristaux pérovskites à base d’halogénures de
plomb

Les pérovskites à base d’halogénures de plomb se sont révélées être des couches minces
remarquables en tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaïques. Très récemment elles
se sont aussi illustrées comme étant d’excellent semiconducteurs colloïdaux dans le domaine
des nanocristaux.

1.3.1 Généralités

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

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

Plusieurs méthodes de synthèse ont été développées pour contrôler la taille, la forme et la
composition des nanocristaux pérovkites halogénés. On distingue principalement deux mé-
thodes : celle par injection à chaud largement utilisée pour la synthèse de nanocristaux inor-
ganiques60 et le procédé par précipitation en présence de ligands employé pour la synthèse
des nanocristaux pérovskites hybrides64. La méthode par injection à chaud, conduite sous
atmosphère inerte, consiste en la précipitation contrôlée des ions Cs+, Pb2+ et X- sous la
forme de nanocristaux CsPbX3 en faisant réagir à 180 °C l’oléate de césium avec PbX2 dans
un solvant à haut point d’ébullition, l’octadécène. Un mélange équivolumique de ligands
organiques, typiquement l’acide oléique et l’oleylamine, est ajouté dans le solvant afin de
solubiliser PbX2 et de stabiliser colloïdalement les nanocristaux formés. Le procédé de syn-
thèse par précipitation est encore plus rapide à mettre en œuvre. Pour cela, un bon solvant
(tel que le diméthylformamide) contenant les précurseurs (tels que CH3NH3Br et PbBr2) et
des ligands organiques (l’acide oléique et l’oleylamine) est injecté sous vive agitation dans
un mauvais solvant (le toluène). D’après Zhang et coll.65, le processus de cristallisation des
nanocristaux est régi par la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du
mélange de solvants. L’oleylamine contrôle la cinétique de cristallisation, ce qui détermine
principalement la taille des nanocristaux. Tandis que l’acide oléique joue un rôle important
dans la suppression des effets d’agrégation entre les particules et contribue à leur stabilité
colloïdale.

1.4 Cellules photovoltaïques avec absorbeur pérovskite

1.4.1 Ascension des cellules pérovskites

Le potentiel des pérovskites halogénées hybrides a été révélé en 2009 lorsqu’elles ont été em-
ployées pour la première fois en tant qu’absorbeur dans des cellules photovoltaïques. Kojima
et coll. ont intégré la pérovskite 3D CH3NH3PbI3 à des cellules solaires à colorants avec un
électrolyte liquide, démontrant ainsi un rendement de conversion photovoltaïque de 3,8 %66.
En 2012, une avancée majeure a été réalisée en remplaçant l’électrolyte liquide par un élec-
trolyte solide, ce qui a permis d’atteindre un rendement de conversion de 9%43,67. Suite à
ces travaux, les cellules photovoltaïques avec l’absorbeur pérovskite hybride CH3NH3PbI3,
plus communément appelées cellules pérovskites, ont suscité un engouement sans précédent
auprès de la communauté scientifique. L’évolution de l’architecture des cellules et des procé-
dés de fabrication de l’absorbeur pérovskite et des dispositifs ont contribué à une ascension
fulgurante des performances des cellules pérovskites jusqu’à atteindre 22,7% en 2017, ri-
valisant ainsi avec les autres technologies photovoltaïques telles que les cellules à base de
silicium ou les technologies couches minces (Figure 1.9).
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montré que les pérovskites possèdent une forte photoluminescence, les rendant comme can-
didat potentiel pour une utilisation non seulement dans les cellules solaires mais aussi dans
des dispositifs émetteurs de lumière85,86. Ainsi le développement des pérovskites halogé-
nées pour le photovoltaïque a conduit à l’utilisation de ces matériaux dans d’autres types de
dispositifs optoélectroniques87,88 tels que les diodes électroluminescentes89,90, lasers91,92,
photodétecteurs93,94, transistors à effet de champ95 et guide d’ondes96,97.

1.5 Pérovskites halogénées sans plomb

Les pérovskites halogénées sont des matériaux prometteurs pour les dispositifs optoélec-
troniques et notamment les cellules photovoltaïques. Cependant leur développement à plus
grand échelle est restreint à cause de leur instabilité dans les conditions ambiantes (en parti-
culier, en présence d’humidité, de chaleur et sous illumination prolongée) et de leur toxicité
et impact environnemental lié à la présence du plomb. Le problème de l’instabilité a été en
partie résolu en modifiant la composition des pérovskites APbX3 grâce à un mélange de ca-
tions organiques et inorganiques sur le site A ou l’utilisation de cation organiques plus grands
pour former des pérovskites 2D98–100 ou 2D-3D101. L’efficacité des cellules pérovskites sur
plusieurs années reste encore à être démontrée. L’autre problème rencontré par les cellules
pérovskites est la présence du plomb dans le matériau absorbeur, qui contribue largement à
leurs propriétés photovoltaïques exceptionnelles. Cependant lorsque l’absorbeur pérovskite
se dégrade, des composés à base de plomb (comme PbI2) solubles dans l’eau se forment. Ces
derniers peuvent s’accumuler dans l’environnement, puis dans le corps humain102. L’accu-
mulation de quelques microgrammes de plomb dans l’organisme, et en particulier chez les
enfants est dangereuse103. Pour réduire le danger d’exposition au plomb, on peut dévelop-
per des stratégies d’encapsulations, ce qui participe également à améliorer la stabilité des
cellules. Typiquement les procédés d’encapsulation les plus robustes consistent à sceller her-
métiquement les cellules solaires entre deux plaques de verre et de films polymères, afin
de garantir une étanchéité totale par rapport à l’humidité et l’oxygène. En plus d’amélio-
rer l’encapsulation des pérovskites, une autre solution est le remplacement du plomb dans
les pérovskites. Les matériaux alternatifs doivent remplir un certain nombre de critères pour
égaler les performances des pérovskites à base d’halogénure de plomb tels qu’une forte ab-
sorption de la lumière et la tolérance aux défauts comme dans le cas de MAPbI3. Idéalement,
ces nouveaux matériaux pourront être facilement synthétisés à partir de solutions dans le but
d’être compétitifs avec les technologies photovoltaïques établies.

La substitution du plomb avec des éléments non toxiques peut être généralement réalisée
selon deux approches (Figure 1.15104 :

— la substitution homovalente avec des cations métalliques isovalents (+2) tels que les
éléments du groupe 14 (Ge, Sn), les métaux alcalino-terreux (Mg, Ca, Sr, Ba), les
métaux de transitions (Mn, Fe, Co, Ni, Pd, Pt, Cu, Zn, Cd, Hg), et les lanthanides
(Eu, Tm, Yb). Dans ce cas, la structure des pérovskites formées peut être prédite par
les facteurs de Goldschmidt et octaédrique (cf. section 1.1). Les pérovskites ont une
structure 3D du type AMX3 ou 2D telle que AmMmX3m+2 ou An+1MnX3n+1 ;

— la substitution hétérovalente avec des cations métalliques aliovalents (+1, +3, +4)
tels que les métaux de transition (Au), les éléments du groupe 13, 15 et 16 (Tl, Sb,
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tion relativiste stabilise les orbitales s107. Par conséquent le plomb est plus stable dans l’état
d’oxydation +2, alors que les éléments du même groupe plus légers comme Sn et Ge sont
plus stables dans l’état d’oxydation +4. En effet, plusieurs essais de préparation des pérovs-
kites AMX3 sans plomb à base d’étain ou de germanium ont montré une stabilité critique,
qui est directement corrélée avec l’oxydation de Sn et Ge résultant en la formation de la-
cunes108. À partir de 2014, les pérovskites à base d’halogénure d’étain ont été les premières
pérovskites halogénées sans plomb à être étudiées pour les cellules photovoltaïques109–111.
Jusqu’à présent les cellules pérovskites sans plomb à base de Sn sont les plus performantes
(Tableau 1.2). Zhao et coll. ont récemment démontré un rendement de 8 % avec l’absor-
beur FA0,75MA0,25SnI3

112. Le mélange de cations organiques permet de former un film plus
compact et plus uniforme, ce qui est important pour améliorer la stabilité de Sn2+. La réduc-
tion de l’atmosphère durant la fabrication des dispositifs113 ou en ajoutant du SnF2 dans les
cellules114,115 sont d’autres méthodes pour empêcher l’oxydation de Sn2+.

Tableau 1.2. Meilleures cellules pérovskites sans plomb.

Pérovskite Dimension Egap [eV] Efficacité [%] Référence
CsSnI3 (+ SnF2) 3D 1,3 2,0 114

MASnI3 3D 1,23 6,4 109

FASnI3 (+ SnF2-pyrazine) 3D 1,41 4 116

FA0,75MA0,25SnI3 (+ SnF2) 3D 1,36 8,1 112

CsGeI3 3D 1,63 0,1 117

MAGeI3 3D 2 0,2 117

MA2CuCl2Br2 2D 3 < 0,1 118

(p-F-C6H5C2H4NH3)2CuBr4 2D 1,74 0,5 119

(CH3(CH2)3NH3)2CuBr4 2D 1,76 0,6 119

Cs3Bi2I9 0D 2,2 1,1 120

MA3Bi2I9 0D 2,1 0,1 120

Cs3Sb2I9 0D 2,05 < 0,1 121

MA3Sb2I9 0D 2,14 0,5 122

Cs2AgBiBr6 3D 2,21 2,43 123

Egap : largeur de bande interdite

Le remplacement du plomb avec des métaux de transition est attractif puisque ces métaux
sont abondants et leur chimie est riche. La multiplicité de leur nombre d’oxydation peut ce-
pendant causer des problèmes de stabilité des matériaux. Une étude par criblage a montré
la possibilité de substituer jusqu’à 25 % mol du Pb2+ dans des couches minces MAPbI3
par des métaux de transitions tels que Co, Cu, Fe, Mn, Ni et Zn124. La substitution par-
tielle influence les propriétés optiques et les performances photovoltaïques de MAPbI3. En
particulier, lorsque le Pb2+ est remplacé par Co2+, les pérovskites montrent des propriétés
électroniques et cristallographiques différentes de MAPbI3 tout en maintenant des perfor-
mances photovoltaïques similaires. Par ailleurs, la substitution partielle du Pb2+ par 5 % mol
de Zn2+ ou 45 % mol de Mn2+ dans des nanocristaux pérovskites inorganiques CsPbX3 a éga-
lement été reportée125–129. Le remplacement total du plomb avec des métaux de transitions
conduit à la formation de composés avec une structure 2D de type Ruddlesden-Popper11,
puisque que les rayons cationiques des métaux de transitions (environ 70-80 pm)130 dif-
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fèrent largement de celui du Pb2+ (119 pm)130. Plusieurs pérovskites 2D à base d’halogé-
nure de métaux de transitions telles que (CH3NH3)2CuClxBr4-x

118, (CH3NH3)2FeCl4 131 ou
(CH3NH3)2PdCl4 132 ont été synthétisées. Seulement celles à base de Cu ont été testées en
tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaïques démontrant une faible efficacité < 1 %
(Tableau 1.2) et avec une mauvaise stabilité en présence d’air118.

Pour la substitution homovalente du Pb2+, les cations des métaux alcalino terreux tels que
Mg2+, Ca2+ et Sr2+ ont été plus faiblement étudiés bien que le Sr2+ (118 pm130) soit le cation
divalent qui possède un rayon le plus proche de celui du Pb2+. Il a été montré que les métaux
alcino-terreux peuvent remplacer jusqu’à 25 % du Pb2+dans les matériaux pérovskites en
couches minces ou en poudres MAPbI3

124,133,134.

Au-delà de la substitution homovalente du plomb avec des cations métalliques +2, une autre
possibilité est d’introduire un métal trivalent comme Bi3+ ou Sb3+. Ces éléments ont une
configuration électronique similaire au Pb2+ dont la présence d’électrons n s2. Cependant
l’état d’oxydation +3 contraint la possibilité de former la structure de la pérovskite 3D. Des
composés avec de plus faibles dimensions du type A3M2X9 avec soit une structure dimère
0D (bioctaèdres fusionnés) soit une structure en couche 2D (avec des octaèdres partageant
les sommets) sont obtenus dans ce cas. Les composés A3Bi2I9 (A+ = Cs+ ou CH3NH3

+) ont
été évalués en tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaïques120,135–137. Park et coll.
ont montré que Cs3Bi2I9 et CH3NH33Bi2I9 sont constitués de clusters [Bi2I9]3- entourés
par les cations Cs+ ou CH3NH3

+. En remplaçant Cs+ ou CH3NH3
+ avec un plus petit ca-

tion comme Rb+, un dérivé 2D de la structure pérovskite Rb3Bi2I9 est obtenu et modifie la
bande interdite qui passe de indirecte à directe135. Les performances de ces matériaux dans
les cellules photovoltaïques ont atteint environ 1 % mais sont clairement limitées par les re-
combinaisons137. Les composés analogues avec Sb3+, tel que Cs3Sb2I9 ont aussi été étudiés.
En fonction des conditions de synthèse, ils cristallisent dans une structure dimère 0D ou
une structure en couche 2D identique à celle de Rb3Bi2I9

138. Leurs performances photovol-
taïques sont également inférieure à 1 % (Tableau 1.2). Cependant les matériaux pérovskites
de faibles dimensions sont souvent caractérisés par d’importants effets de confinement, qui
sont moins désirables pour les applications photovoltaïques. Typiquement la masse effec-
tive des porteurs de charge augmente lorsque la dimension de la pérovskite diminue, ce
qui se traduit par un faible transport le long de certaines directions du réseau et entrave
l’extraction des charges aux électrodes118,138. De plus, les effets de confinement quantique
augmentent considérablement l’énergie de liaison des excitons dans les matériaux de faibles
dimensions139 posant ainsi des difficultés pour la séparation des charges et la génération
du photocourant. Pour éliminer totalement les effets de confinements, il est nécessaire de
former des structures 3D et ainsi avoir des propriétés optolélectroniques plus proches de la
pérovskite 3D CH3NH3PbI3.

Les pérovskites doubles offrent la possibilité d’intégrer des cations +3 tels que Sb3+ et Bi3+

dans la structure pérovskite 3D, en ajoutant un cation +1 pour conserver l’équilibre des
charges. Cette approche permet d’obtenir un plus grand nombre de nouvelles pérovskites
potentiellement adaptées pour les matériaux photovoltaïques. Les pérovskites doubles sont
étudiées dans un premier temps par simulations numériques pour identifier des compositions
qui présentent un intérêt pour les absorbeurs photovoltaïques140,141. Dans un second temps,
les matériaux ont été synthétisés et leurs propriétés optoélectroniques ont été étudiées puis
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comparées aux études numériques. Zhao et al. ont identifié 64 nouveaux composés poten-
tiels, combinant différents métaux monovalents et trivalents avec des halogénures. Parmi ces
composés, 11 sont théorétiquement stables et adaptés pour le photovoltaïque. Ces compo-
sés sont tels que Cs2M+M3+X6, avec M3+ = Bi3+, Sb3+ ; M+ = Cu+, Ag+, Au+ et X- = Cl-,
Br-, et I- 142. Les pérovskites doubles à base d’indium, telles que Cs2InSbCl6, Cs2InBiCl6 et
Cs2InAgCl6 semblent les plus intéressantes puisqu’elles possèdent une bande directe comme
les pérovskites APbX3

143.

Des pérovskites doubles hybrides ont également été synthétisées : (CH3NH3)2InBiBr6,
(CH3NH3)2KBiCl6, (CH3NH3)2AgBiBr6. La pérovskite (CH3NH3)2InBiBr6 a des proprié-
tés optoélectroniques très similaires à celles de CH3NH3PbI3

144. Tandis que (CH3NH3)2KBiCl6
a une bande interdite indirecte et possèdent des propriétés électroniques similaires à MAPbCl3 145.
La pérovskite (CH3NH3)2AgBiBr6 est stable et avec une bande interdite directe de 2,02 eV146.
Des pérovskites doubles avec plusieurs cations sur le site A, [Cs, CH3NH3, CH(NH2)2]2InBiBr6
ont également été étudiées144. L’utilisation des cations organiques (CH3NH3

+) et CH(NH2)2
+

stabilise la pérovskite Cs2InBiBr6 qui est instable à cause de l’oxydation de In+ en In3+. Les
performances des pérovskites doubles n’ont pas encore été démontrées dans des cellules
photovoltaïques.

1.6 Motivations de la thèse

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

Ce premier chapitre a couvert les notions utiles à la compréhension de la thématique et l’état
de l’art concernant les matériaux pérovskites halogénées hybrides et inorganiques (couches
minces et nanocristaux), leur application dans les cellules photovoltaïques, ainsi que les nou-
veaux axes de recherches vers des matériaux pérovskites sans plomb. Le second chapitre est
dédié à la description des méthodes expérimentales. Le troisième chapitre est consacré à
l’élaboration d’un protocole de référence pour la synthèse de cellules photovoltaïques pé-
rovskites et à l’étude par rayonnement synchrotron de la microstructure des couches minces
pérovskites hybrides CH3NH3PbI3 et CH3NH3PbI3-xClx. Le quatrième chapitre traite de la
substitution du plomb dans les couches minces et des nanocristaux pérovskites hybrides et
inorganiques APbX3 (A+ = CH3NH3

+ ou Cs+ et X- = Br- ou I-) et de l’influence sur leurs
propriétés structurales, d’absorption et de photoluminescence. Enfin la conclusion dans le
chapitre 5 résume les principaux résultats de la thèse et décrit les futures perspectives.



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

La microstructure des couches minces pérovskites hybrides à base d’iodure de plomb a été
étudiée au par rayonnement synchrotron à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Fa-
cility) lors de deux expériences (juin 2015 et avril 2017). Les objectifs étaient l’étude de
l’origine de l’hystérèse observée dans les cellules pérovskites et l’étude de l’influence du
substrat et de l’ajout de chlore sur la microstructure des films pérovskites. Une étude lo-
cale par microscopie de diffraction de rayons X a été menée sur des couches minces et
des cellules pérovskites en fonctionnement. Préalablement à ces campagnes de mesures, des
protocoles de fabrication des films et des cellules pérovskites ont été mis au point puisqu’il
s’agissait d’une nouvelle thématique débutée au laboratoire. Deux méthodes différentes, sé-
lectionnées dans la littérature, ont été optimisées pour la fabrication de films pérovskites. Le
premier procédé choisi est la déposition en deux étapes, puisque qu’elle permet de contrôler
la morphologie de la pérovskite sur des substrats de TiO2 mésoporeux. Par la suite, on s’est
intéressé au dépôt de la pérovskite par cristallisation rapide avec l’ajout d’un anti-solvant.
En effet, cette méthode est plus appropriée pour le contrôle de la qualité des films pérovs-
kites déposés sur des substrats de TiO2 compact. Ces films ont ensuite été intégrés à des
dispositifs photovoltaïques avec une architecture mésoporeuse ou planaire et les différentes
couches minces constituant les dispositifs ont été optimisées pour obtenir des cellules avec
le meilleur rendement de conversion photovoltaïque possible.

Ce chapitre met en avant une étude quantitative avancée de la microstructure de films pérovs-
kites hybrides CH3NH3PbI3 (MAPbI) et CH3NH3PbI3-xClx (MAPbICl). Grâce à une nou-
velle technique synchrotron combinant microscopie et diffraction des rayons X, une com-
paraison directe de la taille des cristallites et de leur orientation dans les couches minces
MAPbI et MAPbICl déposées sur des substrats de TiO2 avec des cristallinités différentes a
été réalisée. Avec cette même technique, des cellules pérovskites ont été étudiées operando
et la formation des couches minces pérovskites a été suivie in situ.

2.1 Fabrication des cellules photovoltaïques pérovskites

2.1.1 Procédé de dépôt en deux étapes

Les dix premiers mois du projet de thèse ont été dédiés à l’élaboration de cellules photo-
voltaïques avec l’absorbeur pérovskite hybride CH3NH3PbI3 (MAPbI). Et plus particulière-
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ment, à la mise au point d’un protocole pour la fabrication des cellules pérovskites puisque
le laboratoire débutait dans ce domaine. Le développement de la procédure a été restreint à
la conception de dispositifs, constitués d’un empilement de couches minces, avec une confi-
guration comprenant le semi-conducteur inorganique de type n TiO2, la pérovskite MAPbI,
et le semi-conducteur organique de type p spiro-OMeTAD. Les dispositifs ont été élaborés
en premier lieu avec une architecture mésoporeuse et plus précisément avec l’empilement
de couches suivant : FTO / TiO2 compact / TiO2 mésoporeux / MAPbI / spiro-OMeTAD
/ Au. En effet, dans la littérature existante au début du projet de thèse, cette configuration
était la plus prometteuse pour réaliser des dispositifs avec un rendement de conversion élevé
de 15 % et avec une bonne reproductibilité44. Dans ce type de cellules, la couche pérovs-
kite CH3NH3PbI3 est élaborée par un procédé séquentiel par voie solvants en deux étapes
afin de mieux contrôler sa morphologie44. Cette méthode consiste d’abord à faire cristal-
liser le PbI2 dans les pores et sur la couche de le TiO2 mésoporeux. Puis avec l’ajout du
CH3NH3I, le PbI2 est converti en pérovskite CH3NH3PbI3 remplissant ainsi les pores du
TiO2 et formant une couche fine au-dessus du TiO2 mésoporeux, appelée "capping layer".
Ce procédé de fabrication est en revanche très peu employé pour l’élaboration de couches
minces CH3NH3PbI3-xClx (MAPbICl).

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

— semi-conducteur type n (TiO2) : traitement de la surface, épaisseur (vitesse de spin-

coating) ;
— absorbeur pérovskite (MAPbI) : étapes du procédé de fabrication, température et

temps de recuit, épaisseur (vitesse de spin-coating, concentration des solutions de
précurseurs) ;

— semi-conducteur type p (spiro-OMeTAD) : dopage, épaisseur (vitesse de spin-coating).
La morphologie et la cristallinité des couches minces ont été examinées individuellement par
MEB et DRX (cf. section B.3, § morphologie et structure cristalline) à différentes étapes de
la mise au point de la procédure. Au total, 135 dispositifs ont été fabriqués et 345 cellules
ont été mesurées (2 à 4 électrodes par dispositif). Le record d’efficacité établi au laboratoire
sur une surface de 0,28 cm2 est de 9,0 % (10,8 % sur 0,08 cm2) avec l’architecture méso-
poreuse (Figure 2.1a). Une vue en coupe d’un dispositif correspondant est présentée sur la
Figure 2.1b. Brièvement, le protocole mis au point consiste en la déposition d’un film pé-
rovskite sur un substrat de verre, recouvert d’un oxyde semi-conducteur transparent de SnO2
dopé au fluor (FTO), lui-même recouvert d’une couche compacte de TiO2 (d’environ 80 nm
d’épaisseur) et d’une couche de TiO2 mésoporeux (d’environ 200 nm d’épaisseur). Dans une
boîte sèche (humidité relative comprise entre 30 et 40 %), la pérovskite est formée avec un
procédé en deux étapes par spin-coating. D’abord le PbI2 (en solution dans le diméthylfor-
mamide) est infiltré dans le TiO2 mésoporeux et recuit à 70 °C puis le MAI (en solution dans
l’isopropanol) est déposé à son tour pour former la pérovskite qui est ensuite recuite à 70 °C,
formant ainsi un film (d’environ 100 nm d’épaisseur) sur le TiO2 mésoporeux. Le disposi-
tif est complété par le dépôt d’un film de spiro-OMeTAD (d’environ 150 nm d’épaisseur)
et l’évaporation d’une électrode d’or (de 80 nm d’épaisseur). Plus de détails concernant ce
protocole sont donnés dans la section C.1.
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lui-même recouvert d’une couche compacte de TiO2 (d’environ 80 nm d’épaisseur). Dans
une boîte sèche,la pérovskite est formée avec le procédé de cristallisation rapide. Cette mé-
thode consiste à déposer un film sur un substrat par spin-coating d’une solution de diméthyl-
formamide contenant les précurseurs de la pérovskite (PbI2 et MAI pour MAPbI, et PbCl2 et
MAI pour MAPbICl) puis d’exposer après quelques secondes ce film à un second solvant, le
chlorobenzène, pour induire la cristallisation en moins d’une minute de la couche mince de
pérovskite (d’environ 400 nm d’épaisseur). Le film est recuit à 100 °C pour évaporer les ré-
sidus de solvants et améliorer la cristallinité. Le dispositif est complété par le dépôt d’un film
de spiro-OMeTAD (d’environ 150 nm d’épaisseur) et l’évaporation d’une électrode d’or (de
80 nm d’épaisseur). Le protocole de la fabrication des cellules pérovskites avec l’architecture
mésoporeuse est davantage détaillé dans la section C.1.

Les performances des cellules pérovskites fabriquées avec l’architecture mésoporeuse ou
planaire sont plus faibles que celles rapportées pour des dispositifs similaires44,56. Cela s’ex-
plique en parti, par le facteur de forme (FF) dont la valeur d’environ 0,5 est plus base par
rapport à la littérature (0,7-0,8), témoignant de problèmes au niveau de l’interface (recombi-
naison, résistance) notamment entre la pérovskite et le spiro-OMeTAD et le spiro-OMeTAD
et l’électrode d’or.

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

Les couches minces pérovskites MAPbI et MAPbCl ont été déposées sur des films compacts
de TiO2 dans les mêmes conditions que pour la fabrication des cellules solaires. Ainsi c’est la
méthode de cristallisation rapide qui a été choisie pour fabriquer les couches minces pérovs-
kites sur le TiO2 compact dans le but d’obtenir de plus grands grains cristallins de pérovskite
et de s’affranchir de l’étape supplémentaire de la préparation du TiO2 mésoporeux.

Pour préparer l’étude au synchrotron, les couches minces CH3NH3PbI3Cl (MAPbI) et
CH3NH3PbI3-xClx (MAPbICl) ont été caractérisées au laboratoire par MEB et DRX. La
détermination de la quantité de Cl- par EDX dans les films CH3NH3PbI3-xClx (MAPbICl)
indique une proportion égale à x = 0,06-0,07 alors qu’initialement dans les précurseurs uti-
lisés pour la synthèse x = 0,66. La faible incorporation de Cl- dans la structure finale est
en accord avec les résultats de la littérature148–152. Les films pérovskites ont une épaisseur
uniforme d’environ 400 nm (Figures 2.3b et 2.3d). Les images MEB (Figure 2.4) de la sur-
face des échantillons révèlent que la taille des grains est significativement accrue pour les
films MAPbICl (quelques micromètres) en comparaison avec MAPbI (quelques dizaines -
centaines de nanomètres).

Les diffractogrammes de la poudre de pérovskite MAPbI et des couches minces MAPbI et
MAPbICl déposées sur un substrat de FTO / TiO2 compact sont présentés sur la Figure 2.5.
L’affinement de Lebail du diffractogramme obtenu à partir de la poudre de MAPbI confirme
une structure tétragonale I4/mcm, reportée pour être stable dans la gamme de température
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Figure 2.5. Diffractogrammes de la poudre MAPbI (a) et des couches minces MAPbI (b)
et MAPbICl (c) déposées sur un substrat FTO / TiO2 compact. (a) L’affinement
de Lebail du diffractogramme de la poudre MAPbI confirme la présence d’une
phase unique avec une structure tétragonale à température ambiante. (b) et (c)
Les pics de diffraction associés au FTO (substrat) sont repérés par #. En inserts,
agrandissement sur les pics de Bragg (004) et (220) de la pérovskite montrant
l’orientation préférentielle dans les échantillons par diminution du rapport d’in-
tensité entre (004) et (220).



2.3 ÉTUDE SYNCHROTRON DES COUCHES MINCES DE PÉROVSKITES HYBRIDES 31

2.3 Étude synchrotron des couches minces de pérovskites
hybrides

La caractérisation plus avancée de l’orientation préférentielle des cristallites dans les couches
minces MAPbI et MAPbICl a été menée au synchrotron à l’aide d’une technique récente et
unique associant microscopie et diffraction des rayons X (ligne de lumière ID01, ESRF)156.
Au lieu de capturer les rayons X diffractés par l’échantillon avec un détecteur pour mesurer
leur intensité (et obtenir les pics de diffraction dans le réseau réciproque), cette technique
utilise des lentilles pour imager le faisceau diffracté et ainsi localiser sur l’échantillon les
grains à l’origine de l’intensité diffractée (réseau direct). La description technique du système
est donnée dans la Annexe (B.3 § Microscopie couplée à la diffraction des rayons X). Par
exemple, lorsque les lentilles sont alignées sur le pic de diffraction (110) de MAPbI, une
image de l’échantillon est obtenue où seulement les cristallites pour lesquels les plans (110)
sont en position de Bragg sont visibles. Cette technique est généralement employée pour
caractériser localement la qualité cristalline dans des monocristaux. Dans cette étude, elle est
utilisée pour la première fois pour étudier des couches minces polycristallines afin d’explorer
l’orientation préférentielle et la taille des cristallites avec une résolution d’environ 200 nm.

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

Études des couches minces sur le TiO2 compact

La Figure 2.6a est une image caractéristique de l’échantillon MAPbI au pic de diffraction
(220) à 11,34 ° (2θ ) pour une énergie des rayons X égale à 20 keV. Pour améliorer la li-
sibilité, l’arrière plan de l’image a été soustrait, et le bruit a été réduit en utilisant un flou
gaussien. Sur la Figure 2.6a, quelques points intenses sont discernés parmi une multitude
de petites tâches avec une intensité juste au dessus du bruit de fond. Tout ce signal est re-
présentatif des grains de la pérovskite contribuant au signal de diffraction du pic (220). Les
quelques points avec une intensité élevée, sont bien alignés et sont des grains diffractant
fortement. Le signal de basse intensité entourant ces points est attribué à des petits grains
dont les dimensions sont inférieures à la résolution et qui sont présents dans toute la couche
mince de pérovskite, donnant une intensité tout juste suffisante pour être observée. La Figure
2.6b est l’image de l’échantillon de la couche mince de MAPbICl avec le même grossisse-
ment et temps d’exposition, au même pic de diffraction (220) que MAPbI. Cette image est
significativement différente de la précédente (Figure 2.6a) en plusieurs points. Tout d’abord,
l’échelle d’intensité est supérieure d’un facteur 18, allant jusqu’à 1000 coups par seconde
pour le grain le plus lumineux, contre seulement 56 coups par seconde pour l’échantillon
de MAPbI. Deuxièmement, davantage de points bien définis peuvent être distingués, ce qui
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restent noire. L’absence d’intensité correspond à des grains pour lesquels les plans (110) ne
sont pas en condition de Bragg.

Tableau 2.1. Caractéristiques des échantillons extraites des images de diffraction. L’analyse
de la taille des grains est effectuée avec le logiciel ImageJ157 en traçant des
lignes verticales sur 50 grains différents. La largeur à mi-hauteur de la courbe
résultante détermine la taille des grains.

Échantillons Intensité maxi-
male par image
(comptes par
seconde du
pixel le plus
lumineux)

Intensité in-
tégrée (coups
par seconde
par image)

Couverture
de surface

Taille des
grains

MAPbI (FTO /
TiO2 compact)

56 1,8 × 105 2,4 % < 500 nm

MAPbICl (FTO /
TiO2 compact)

1002 7,0 × 105 5,5 % < 500 nm

MAPbICl
(TiO2(001))

6026 1,0 × 107 80 % 2,5 µm

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

Études des couches minces sur le TiO2 monocristallin (001)

Afin d’explorer davantage l’influence du Cl- sur l’orientation des grains de la pérovskite, des
expériences ont été réalisées sur des couches minces de pérovskite déposées sur des substrats
de TiO2 monocristallins (001). Notre hypothèse était que la qualité cristalline du substrat
et/ou que sa plus faible rugosité par rapport au TiO2 compact puisse influencer l’orientation
préférentielle du film de pérovskite. Pour cette étude, des substrats de TiO2 monocristallin
de type rutile ont été sélectionnés, et non de type anatase comme les substrats de TiO2 com-
pact employés précédemment. Ce choix a été motivé d’une part pour des raisons de coût
élevé des substrats monocristallins de TiO2 anatase et d’autre part par des résultats présentés
dans la littérature montrant que l’utilisation de couche de TiO2 rutile dans des cellules pé-
rovskites permet d’obtenir des cellules de même performance que celles employant du TiO2
anatase158,159. Par ailleurs, la nature du polymorphe de TiO2 n’a à priori pas d’influence sur
l’état de surface (terminaison chimique, rugosité) du substrat.

La Figure 2.7 représente les diffractogrammes des couches minces MAPbI et MAPbICl dé-
posées sur des substrats de TiO2 monocristallin (001). Un affinement Rietveld du diffracto-
gramme de MAPbI a été réalisé, donnant comme paramètres de maille a = 8,873(5) Å et c =
12,65(1) Å et un degré d’orientation préférentielle similaire à celui observé avec les couches
minces MAPbI déposées sur le TiO2 compact. Par contre l’influence du substrat monocris-
tallin est frappante avec le film de MAPbICl, qui apparaît comme étant complètement texturé
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[110] : seuls les pics de Bragg du type (hh0) sont visibles sur le diffractogramme θ -2θ . Pour
caractériser la mosaïcité associée à cette texture, les rocking curves pour les pics de diffrac-
tion (110), (220), (330) et (440) ont été mesurées. La Figure 2.8 montre les rocking curves

correspondant aux pics de diffraction (330) pour les films MAPbI et MAPbICl déposés sur
des substrats de TiO2 monocristallins (001). Comme attendu pour un film avec une faible
orientation préférentielle, la rocking curve de MAPbI ne présente pratiquement aucune dé-
pendance en fonction de l’angle d’incidence ω , alors qu’un pic bien défini est présent dans
le cas de MAPbICl. L’affinement des pics de la rocking curves (seulement 2 sont présentées
sur la Figure 2.8) a été réalisé en considérant une fonction de type Pearson VII, puisque la
fonction pseudo-Voigt ne permettait pas de rendre compte de la pente assez étroite proche du
maximum du pic. Les valeurs de la largeur à mi-hauteur résultant de l’affinement sont indé-
pendantes de l’angle de diffraction d’incidence ω et sont égales à 2,00(5) °. L’élargissement
d’une rocking curve peut être engendré par la mosaïcité et/ou la réduction de la taille latérale
des cristallites (dimensions dans le plan de la couche mince). Une largeur à mi-hauteur indé-
pendante de θ , traduit que l’élargissement dû à la taille latérale des cristallites est négligeable
par rapport à la mosaïcité, estimée ici à 2 ° par détermination de la largeur à mi-hauteur de
la rocking curve alors que la taille latérale des cristallites est supérieure à 150 nm. Avec
des cristallites ayant une taille latérale plus petite, un paramètre supplémentaire entrerait en
jeu dans l’élargissement des pics des rocking curves, provoquant une dépendance en θ de la
largeur à mi-hauteur.
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Figure 2.7. Diffractogrammes des couches minces MAPbI et MAPbICl déposées sur le TiO2
monocristallin (001).

Le fort degré d’alignement de MAPbICl sur TiO2 monocristallin (001) est donc déjà apparent
dans les données obtenues en laboratoire. Des mesures complémentaires au synchrotron par
microscopie combinée à la diffraction des rayons X ont été réalisées pour explorer plus
quantativement l’influence de l’introduction du Cl- sur la taille des grains de la pérovskite.
L’image de diffraction sur la Figure 2.9 est représentative d’une couche mince de MAPbICl
déposée sur un substrat de TiO2 monocristallin (001). Elle a été réalisée avec les mêmes
grossissement et temps d’exposition que pour les images de la Figure 2.6. La différence est
très nette. La Figure 2.6b montrent plusieurs grains distincts répartis de façon homogène sur
tout l’échantillon et des zones sans aucun signal du tout, indiquant des grains mal alignés.
Alors que sur la Figure 2.9, l’intensité est encore plus élevée que sur la Figure 2.6b, mais
plus significativement le recouvrement de la surface avec des grains alignés a clairement
augmenté. En utilisant les mêmes critères que précédemment, les grains alignés recouvrent
80 % de la surface de l’échantillon (Tableau 2.1), bien que d’après l’image le recouvrement
ne soit pas homogène.

La taille moyenne des grains est supérieure à la résolution du microscope, permettant une
estimation approximative de sa valeur. D’après les mesures le long d’une ligne verticale sur
l’image, elle est estimée à 2,5 µm, en accord avec les observations au MEB (Figure 2.4). Des
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En résumé, cette étude des couches minces pérovskites au synchrotron donne une analyse
quantitative de l’orientation cristalline préférentielle de MAPbICl sur différents substrats
de TiO2. Mosconi et coll.160 ont prédit une orientation préférentielle (110) pour MAPbI et
MAPbICl grâce à une meilleure correspondance structurale entre la pérovskite et le sub-
strat de TiO2 à l’origine de l’inclinaison des octaèdres PbI6 autour de [001]. Alors que nos
résultats sont en accord avec ces simulations pour MAPbICl, seulement une faible orienta-
tion préférentielle a été détectée dans le cas de MAPbI quel que soit le substrat exploré. Le
traitement de la surface de TiO2 avec le TiCl4, largement utilisé dans les cellules solaires à
colorant, n’a pas conduit à l’orientation de la couche mince de MAPbI. Dans le cas de MAP-
bICl, le degré d’alignement de la couche mince pérovskite dépend fortement de la qualité
cristalline du substrat. L’alignement augmente lorsqu’on passe d’un substrat constitué d’une
couche mésoporeuse de TiO2 à une couche compacte de TiO2, et encore davantage lorsqu’on
utilise un substrat de TiO2 monocristallin. Une telle dépendance pour MAPbICl combinée
à la faible d’orientation préférentielle pour MAPbI conforte pleinement l’hypothèse du rôle
des ions Cl- à l’interface qui serait d’accroître l’énergie de liaison entre la surface de la
pérovskite (110) et la surface de TiO2

160.

2.4 Études synchrotron operando et in situ

Étude operando de cellules pérovskites hybrides

Lors de cette première campagne de mesures, les couches minces MAPbICl ont aussi été
étudiées dans des cellules photovoltaïques en fonctionnement pour explorer le phénomène
d’hystérèse161. En effet, la densité de courant, et par extension l’efficacité des cellules pé-
rovskites sont dépendantes des conditions de mesures et notamment de la direction et de la
vitesse du balayage en tension. Ceci se manifeste sous la forme d’hystérèse dans les courbes
J-V. L’amplitude de l’hystérèse serait fortement influencée par la polarisabilité de la pérovs-
kite et la taille des grains. Selon l’hypothèse de Bisquert et coll., l’alignement des domaines
dipolaires dans les grains avec le champ électrique extérieur induirait une relaxation de la
structure de la pérovskite (dynamique lente de l’ordre de la seconde) et modifierait ainsi la
dynamique des porteurs de charges162. Le substrat sur lequel est déposé la couche mince
de la pérovskite induit une distorsion du réseau cristallin qui contribue aux propriétés dipo-
laires de la structure. L’effet d’hystérèse est plus marqué pour les cellules avec l’architecture
planaire qu’avec l’architecture mésoporeuse comme illustré sur la Figure 2.10. Dans la sec-
tion précédente, nous avons mis en évidence que la nature cristalline du substrat influençait
la cristallinité de la pérovskite MAPbICl. Ainsi en examinant la couche mince pérovskite
dans une cellule solaire en appliquant un champ électrique avec la technique synchrotron
employée précédemment, on s’attend à observer la polarisation des grains suivant le type de
substrat utilisé, et relier cette observation au phénomène d’hystérèse se produisant dans les
cellules solaires.

Pour réaliser ces expériences, une cellule solaire FTO / TiO2 compact / MAPbICl / spiro-
OMeTAD / Au a été connectée, au moyen de soudures indium réalisées sur les contacts de
FTO et d’or de la cellule et des pinces crocodiles, à un électromètre digital Keithley 2400. En
même temps qu’un potentiel variable est appliqué à la cellule, un grain de la couche mince
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a b

Figure 2.10. Courbes J-V (a) d’une cellule avec une architecture mésoporeuse (FTO / TiO2
compact / TiO2 mésoporeux / MAPbICl / spiro-OMeTAD / Au) et (b) d’une
cellule avec l’architecture planaire (FTO / TiO2 compact / MAPbICl / spiro-
OMeTAD / Au) illustrant le phénomène d’hystérèse. Direction du scan, FB-
SC : la tension est appliquée en allant vers les faibles potentiels (from forward

bias to short circuit) et SC-FB : la tension est appliquée en allant vers les po-
tentiels élevés (from short-circuit to forward bias).

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

L’évolution de l’intensité en fonction du potentiel a été analysée pour des grains uniques sé-
lectionnés à partir des images de microscopie. Dans un premier temps des grains appartenant
au dispositif mais situés à environ 1 cm d’une électrode ont été analysés. Dans cette zone le
potentiel appliqué ne devrait pas avoir d’influence. Mais ce n’est pas ce qui est observé expé-
rimentalement. La variation de l’intensité en fonction du potentiel appliqué est représentée
sur la Figure 2.11 pour deux de ces grains. Dans un second temps quatre grains appartenant à
la zone active de la cellule photovoltaïque, c’est-à-dire situés sous une électrode d’Au du dis-
positif ont également été analysés (Figure 2.12). La progression de l’intensité diffractée varie
d’un grain à l’autre sauf pour les deux présentés sur les Figures 2.12a et 2.12b où l’évolution
de l’intensité en fonction du potentiel appliqué est similaire. Parmi les 12 grains analysés
dans cette région, cette tendance n’est observée que pour ces deux uniques grains et n’est
donc pas représentative de l’échantillon. Tous les autres grains présentent des variations plus
proches de celles représentées sur les Figures 2.12c et 2.12d. Le comportement des grains de
la cellule paraît indiscernable de celui des grains situés à l’extérieur de la zone active bien
que l’intensité moyenne semble passer par un maximum à -1 V. L’allure des scans en tension
et la position du maximum varie trop pour pouvoir corréler ces observations à la valeur et à la
direction des potentiels appliqués. Une analyse identique réalisée sur des cellules pérovskites
avec l’architecture mésoporeuse a conduit aux mêmes observations (graphiques non présen-
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de 100 nm pour cette expérience. Celle-ci a été dédiée à l’étude in situ de la formation
des couches minces pérovskites hybrides. Ces expériences ont été réalisées avec des films
MAPbICl déposés sur des substrats de TiO2 monocristallins (001) puisque l’orientation pré-
férentielle de ces films et la taille des grains les constituant étant supérieure à la résolution
de la technique facilitent grandement les observations.

Pour aborder cette nouvelle expérience au synchrotron, deux méthodes de fabrication des
couches minces MAPbICl ont été considérées. La première est celle utilisée précédemment,
c’est-à-dire la déposition par cristallisation rapide, dont la cinétique de cristallisation est in-
férieure à une minute. Étant donné que la vitesse de cristallisation est critique pour suivre la
formation in situ de couches minces, une seconde méthode dont la cinétique de cristallisation
est ralentie par la formation d’une phase intermédiaire163 a été sélectionnée. Ce protocole de
fabrication développé par Ahn et coll. pour la synthèse de couches minces MAPbI consiste
à former la pérovskite en passant par un composé intermédiaire MAI·PbI2·DMSO. Pour
cela une solution équimolaire de MAI, PbI2 et diméthylsulfoxide (DMSO) dans du dimé-
thylformamide (DMF) est déposée par spin-coating, puis le film formé est exposé quelques
secondes après à un second solvant, le diéthyl éther, et enfin il est recuit à 65 °C pour éva-
porer les solvants. L’interaction entre la base de Lewis DMSO et/ou I- avec l’acide de Lewis
PbI2 permet de former le composé intermédiaire MAI·PbI2·DMSO qui se transforme en
MAPbI163 en chauffant à 80 °. Cette méthode a été modifiée pour l’adapter à la fabrication
de couches minces MAPbICl. L’addition de chlore sous la forme de PbCl2 ou de MACl
a été testée pour obtenir des couches minces MAPbICl. Pour cela, les précurseurs MAI et
PbI2 dans le protocole de référence ont été partiellement ou totalement remplacés par leurs
homologues chlorés : soit par MACl en remplacement de MAI, soit par PbCl2 en remplace-
ment du PbI2. En amont de l’expérience au synchrotron, la fabrication et la caractérisation
des couches minces MAPbICl sur des substrats de TiO2 compacts avec la méthode de Ahn
et coll., ont été réalisées avec l’aide d’Asma MEDJAHED dans le cadre de son stage de
deuxième année de Master.

L’influence de la nature du précurseur de chlore et le ratio Cl- : I- sur la morphologie des
couches minces MAPbICl ont été étudiés (Figure 2.14). Les couches minces fabriquées en
remplaçant 25% du MAI par MACl ou 25 % du PbI2 par PbCl2 sont formées de grains dont
la taille est similaire et qui varie entre 80 et 380 nm avec une moyenne autour de 195 nm
(Figures 2.14 a et d). La nature du précurseur de chlore n’a donc pas d’influence sur la taille
des grains. En revanche la quantité de MAI substituée par le MACl a un impact sur la mor-
phologie des couches minces. Lorsque l’on introduit 50% de MACl, la taille des grains reste
identique à celle observée pour les couches minces préparées avec 25 % de MACl. Lorsque
le MAI est totalement substitué par le MACl, des grains de forme cubique, en contraste avec
ce qui a été observé précédemment, sont obtenus. Cela suggère l’existence d’une phase dif-
férente, ce qui est confirmé par diffraction des rayons X. On remarque également la présence
de grains en forme d’aiguille pour les échantillons avec 25 % de PbCl2 et 25 % et 50 % de
MACl (Figures 2.14 a, b et d) indiquant également la présence d’une phase supplémentaire
caractéristique du PbI2 non transformé. La taille des grains des couches minces MAPbICl
préparées avec la méthode d’Ahn est donc clairement inférieure aux grains de taille micro-
métrique obtenus avec la déposition par cristallisation rapide (Figure 2.4).
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a b

c d

e

Figure 2.15. Diffractogrammes des couches minces de pérovskites MAPbICl fabriquées sur
des substrats de FTO / TiO2 compact avec le protocole de Ahn et coll.163 en
remplaçant dans les précurseurs le MAI par (a) 25%, (c) 50 % ou (e) 100 % de
MACl ou le PbI2 par (b) 25% ou (d) 50 % de PbCl2. Les pics correspondant au
substrat de FTO sont identifiés par #.

tielle puisque le rapport de l’intensité relative intégrée des pics (100)/(321) est identique.
En revanche en introduisant une plus grande quantité du précurseur chloré, des différences
plus marquées apparaissent. Avec 50% de PbCl2, une plus grande orientation préférentielle
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est atteinte qu’avec 50 % de MACl. La rocking curve correspondant au film obtenu avec
50 % de PbCl2 a été mesurée pour caractériser sa mozaïcité (Figure 2.16b). Celle-ci est
estimée à 5,18 ± 0,01 ° d’après la largeur à mi-hauteur de la rocking curve. Ces mesures
confirment le rôle du PbCl2 sur l’orientation préférentielle des films. Tidhar et coll. ont dé-
montré, qu’à cause de la faible solubilité de PbCl2 dans le diméthylformamide, les nano-
particules de PbCl2 restent en solution, menant à une cristallisation hétérogène de MAPbICl
avec une orientation préférentielle164. Comme MACl a une solubilité différente dans le di-
méthylformamide52, de tels clusters ne sont pas formés et la nucléation hétérogène n’a pas
lieu, résultant en une orientation préférentielle moins importante.

a b

Figure 2.16. Orientation préférentielle des couches minces MAPbICl. (a) Intensité relative
intégrée du pic (110) par rapport au pic (321) en fonction de la quantité de Cl-

introduite avec le précurseur de MACl ou de PbCl2. (b) Rocking curve pour le
pic de diffraction (200) du film obtenu avec 50 % de PbCl2.

Les paramètres de maille pour les différentes couches MAPbICl ont été déterminés pour
étudier l’influence du chlore sur la structure de MAPbI et sont répertoriés dans le Tableau
2.2. Il n’apparaît pas d’évolution particulière des paramètres de maille lorsqu’on introduit
du chlore. Cela confirme les résultats de la littérature et nos propres résultats de la section
précédente qui montrent que seulement une faible quantité de Cl- entre dans la structure
MAPbI.

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

Paramètres MAPbI 25% 50% 25% 25% 50%
de maille MACl MACl MACl PbCl2 PbCl2
a = b [Å] 8,85(1) 8,88(2) 8,70(8) 8,81(2) 8,85(1) 8,86(2)
c [Å] 12,84(3) 12,86(3) 12,90(1) 12,75(3) 12,77(2) 12,80(3)

En conclusion, le protocole de synthèse des couches minces MAPbI, dont la cinétique de
cristallisation est ralentie par la formation d’un intermédiaire, a été modifié avec succès pour
obtenir des films MAPbICl avec une orientation préférentielle, ce qui est un atout majeur
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pour l’observation de la formation in situ des couches pérovskites au synchrotron. Néan-
moins ces films présentent une orientation préférentielle moins importante que leur homo-
logues préparés par la méthode de cristallisation rapide.

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

BILAN DU CHAPITRE

En associant des méthodes de diffraction de rayons X conventionnelle avec une nouvelle
technique synchrotron combinant diffraction et microscopie, des couches minces perovs-
kite MAPbI et MAPbICl ont été analysées quantitativement. Une orientation préférentielle
(110) est observée pour MAPbICl quel que soit le type du substrat de TiO2 étudié. Le de-
gré d’orientation augmente lorsqu’on passe d’un substrat de TiO2 mésoporeux à un substrat
plan comme le TiO2 compact. L’orientation peut être davantage accrue, lorsque la couche
mince de pérovskiste cristallise sur un substrat de TiO2 monocristallin (001). Ainsi la taille
des grains est significativement plus grande et les grains alignés recouvrent environ 80 %
de la surface de l’échantillon. Il est important de noter qu’aucune relation épitaxiale entre
le substrat de TiO2 et la couche de MAPbICl existe puisque que la couche de pérovskite
est épaisse. De plus, le même comportement a été observé sur des substrats de TiO2 mono-
cristallins (100). Au contraire, une plus faible orientation préférentielle a été observée pour
MAPbI sur tous les types de substrats étudiés. Cela démontre que l’interaction des ions Cl-

avec la surface de TiO2 joue un rôle clé dans le procédé de cristallisation, ceci confirme les
prédictions théoriques et les études xps!, qui indiquent que les ions Cl- sont préférentielle-
ment localisés à l’interface avec le TiO2 et augmentent l’énergie de liaison avec la surface
du substrat. Cette étude montre aussi que l’utilisation de substrats monocristallins est une
voie efficace pour faire croître des couches minces pérovksites texturées et avec de plus gros
grains que celles obtenues sur des substrats polycristallins ou amorphes. De plus, la démons-
tration de la possibilité d’explorer la structure cristalline et la microstructure des pérovskites
operando et in situ peut être une aide précieuse pour gagner en compréhension sur les re-
lations structure-propriétés des cellules pérovskites. Cependant la dégradation de la couche
mince de pérovskite sous le faisceau nécessite d’adapter l’énergie des rayons X utilisée et
de limiter le temps d’exposition continue sur une zone donnée de l’échantillon. L’approche
exposée dans ce chapitre ouvre des voies pour l’élaboration de nouveaux matériaux pérovs-
kites hybrides pour le photovoltaïque avec une meilleure cristallinité et potentiellement une
amélioration de leurs performances et de leur stabilité.



3 Substitution du plomb dans les
matériaux pérovskites halogénés

Une des caractéristiques attrayantes des matériaux pérovskites à base d’halogénures de mé-
taux est la modulation de leurs propriétés intrinsèques en modifiant la composition de leur
réseau AMX3 (où A+ est un cation organique ou inorganique, M2+ un cation métallique
et X- un anion halogénure). La découverte de leurs propriétés optoélectroniques uniques a
conduit à la synthèse de nombreux matériaux pérovskites à base d’halogénures de plomb
APbX3, avec A+ un cation organique (Cs+, MA+, FA+) et X- un anion halogénure (Cl-, Br-,
I-). Un grand nombre de pérovskites mixtes, c’est-à-dire avec un mélange de cations or-
ganiques homovalents sur le site A14,165,166 et/ou un mélange d’anions homovalents sur le
site X32,167,168, ont également été synthétisées avec succès. Initialement ces matériaux pé-
rovskites ont été développés dans l’objectif d’améliorer les performances et la stabilité des
dispositifs photovoltaïques employant la pérovskite MAPbI3 comme absorbeur. En revanche,
l’influence du remplacement total ou partiel du plomb, par d’autres cations métalliques, sur
les propriétés des pérovskites halogénées et leurs performances optoélectroniques s’est avé-
rée difficile. La toxicité du plomb demeure un enjeu majeur pour le développement à plus
grande échelle des dispositifs opto-électroniques à base de pérovskites halogénées. En effet,
la dégradation des matériaux en présence d’humidité entraine la libération du Pb2+ en milieu
aqueux posant de sérieux problèmes de santé et environnementaux. La majorité des études
portant sur la substitution homovalente du Pb2+ se sont essentiellement intéressées au cation
Sn2+ 109,169 puisque il appartient au même groupe du tableau périodique que le Pb2+ et par
conséquent des matériaux avec des propriétés similaires sont attendus. Or le Sn2+ s’oxyde
facilement en Sn4+ lorsqu’il est exposé à l’air, compromettant la stabilité des matériaux pé-
rovskites et les rendant inutilisables. Contrairement au plomb, le maximum de la bande de
valence de l’étain correspond à une orbitale s avec un caractère métallique, ce qui rend l’oxy-
dation plus facile et entraine un dopage incontrôlé jusqu’à la décomposition du matériau. La
contraction relativiste serait plus importante pour l’orbitale 6s du plomb, ce qui la placerait
à un niveau plus bas dans la bande de valence protégeant ainsi le plomb de l’oxydation107.
Par conséquent, l’identification de cations métalliques divalents alternatifs au Pb2+ et Sn2+

permettant de préserver les excellentes propriétés optoélectroniques de MAPbI3 et de dimi-
nuer sa toxicité sans altérer davantage la stabilité, reste à explorer. Au cours de cette thèse,
sont apparues quelques études expérimentales montrant la possibilité de substituer jusqu’à
25 % mol du Pb2+ par des métaux de transition et alcalino-terreaux dans les matériaux pér-
voskites en couches minces ou en poudres MAPbI3

124,133,134. Des travaux récents ont même
montré la fabrication de cellules pérovskites sans plomb avec des absorbeurs MA2CuX4 ou
AGeI3

117–119, mais dont l’efficacité restait inférieure à 1%. Enfin, la substitution partielle
du Pb2+ par 5 % mol de Zn2+ ou 45 % mol de Mn2+ dans des nanocristaux pérovskites
inorganiques CsPbX3 a également été reportée125–129.
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et le facteur octaédrique (µ) pour les composés APb1-xMxX3 (A = MA+ ; Cs+, X = Br- ; I- et
x = 0,25 ; 0,50 ; 0,75 ; 1) incluant ces cations métalliques ont été déterminés afin de prédire,
à l’aide d’une approche géométrique, si ces matériaux adoptent une structure pérovskite 3D
lorsqu’ils se forment. Ces facteurs ont été calculés à partir des valeurs des rayons ioniques
effectifs publiés par Kieslich et coll.173 pour le cation MA+ et par Shannon130 pour les ca-
tions métalliques et les anions halogénures. Le facteur de tolérance pour les composés avec
un mélange de cations métalliques a été déterminé à partir de l’équation de Goldschmidt
extrapolée aux n-tuples pérovskites [AMX3]n

174 :

tn =
∑

n
i=1(rAi + rX i)√

2[∑n
i=1(rMi + rX i)]

(3.1)

Pour appliquer l’équation 3.1, le composé APb0,5M0,5X3 a été assimilé à la pérovskite double
A2PbMX6 (n = 2) et les composés APb0,75M0,25X3 et APb0,25M0,75X3 à des pérovskites
quadruples (n = 4). De la même façon que le facteur de tolérance (équation 3.1), le facteur
octaédrique peut être extrapolé aux n-tuples pérovskites [AMX3]n :

µn =
∑

n
i=1 rMi

∑
n
i=1 rX i

(3.2)

Les composés APb1-xMxX3 sont classés sur la cartographie de structure t-µ (Figure 3.2),
construite à partir de la représentation du facteur octaédrique en fonction du facteur de tolé-
rance pour chaque composition. D’après le modèle empirique de Li et coll.13, établi à partir
de l’analyse de 186 composés halogénures ternaires (en utilisant les données de leurs struc-
tures cristallines publiées dans la littérature), les pérovskites inorganiques halogénées AMX3
se forment lorsque 0,813 < t <1,107 et 0,442 < µ < 0,895. Environ 96 % des composés étu-
diés par les auteurs sont inclus dans ce domaine. En transposant ce modèle de prédiction
de formation des pérovskites halogénées aux composés hybrides et inorganiques avec un
mélange de cations métalliques APb1-xMxX3, on peut estimer simplement si ces derniers
adoptent la structure cristalline d’une pérovskite 3D. Les limites du domaine des pérovskites
3D sont illustrées sur la Figure 3.2 par le rectangle en pointillés. D’après ce modèle, les
cations Mn2+, Fe2+, Co2+, Ni2+, Cu2+, Zn2+ et Mg2+ pourraient substituer jusqu’à environ
50 % mol du Pb2+ tout en conservant la structure 3D de la pérovskite APbX3 (A = Cs+, MA+

et X = Br-, I-). En revanche, la substitution totale du Pb2+ par ces mêmes cations mènerait à
la formation de composés qui n’adopteront pas une structure pérovskite 3D. Pour ces compo-
sition le facteur octaédrique est inférieur à 0,41, ce qui d’après la règle de Pauling175 indique
que le cation métallique et l’anion halogénure se coordonnent de manière tétraédrique. Ainsi
à la place d’une structure pérovskite 3D, des pérovskites 2D, ou d’autres structures telles que
Ruddlesden-Popper, Aurivillius et Dion-Jacobson se formeraient9–11,176. Quant aux métaux
alcalino-terreux, Ba2+ pourrait, d’après les calculs, substituer en toute proportions le Pb2+

dans les pérovskites 3D hybrides au contraire des pérovskites inorganiques. Le cation Sr2+

pourrait remplacer le Pb2+ dans n’importe quel composés sans altérer le réseau pérovskite
3D, puisque le rayon cationique du Sr2+ (119 pm) est presque égal à celui du Pb2+ (118 pm).
Les facteurs de tolérance et octaédrique ont été déterminés avec les rayons ioniques de Shan-
non calculés à partir des liaisons métal-oxygène et métal-fluor. Il est important de noter que
Travis et coll.177 ont introduit de nouvelles valeurs pour les rayons des cations, qui dépendent
de la nature des anions, pour calculer les facteurs de tolérance et octaédrique dans les pérovs-
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Figure 3.2. Classification des composés APb1-xMxX3 sur la cartographie de structure t-µ (A
= MA+ ; Cs+, M = Mn2+ ; Fe2+ ; Co2+ ; Ni2+ ; Cu2+ ; Zn2+ ; Mg2+ ; Sr2+ ; Ba2+, X =
Br- ; I- et x = 0,25 ; 0,50 ; 0,75 ; 1). Le rectangle en pointillés délimite le domaine
de formation des pérovskites 3D (0,813 < t <1,107 et 0,442 < µ < 0,895) d’après
le modèle de Li et coll.13.

kites halogénées. Cette révision est nécessaire puisque le degré de covalence dans les liaisons
métal-halogène est d’autant plus important que l’halogène a un numéro atomique élevé177.
Ceci se traduit directement au niveau des rayons des cations métalliques qui sont environ
15 % plus petits pour les bromures et iodures (Travis et coll.) par rapport au fluorures (Shan-
non). Si l’on tenait compte de cette révision, les facteurs de tolérance et octaédrique calculés
précédemment seraient respectivement augmentés et diminués. Dans ce cas, Travis et coll.
montrent que le domaine de formation des pérovskites halogénées 3D hybrides et inorga-
niques est légèrement décalé par rapport à celui proposé par Li et coll.13 : 0,875 < t <1,06 et
0,41 < µ . Dans un soucis de cohérence, les valeurs révisées des tailles des cations n’ont pas
été prises en compte ici, puisqu’elles sont publiées seulement pour quelques atomes. D’un
point de vue géométrique la substitution totale ou partielle du Pb2+ dans les pérovskites 3D
APbX3 (A = Cs+, MA+ et X = Br-, I-) par des cations métalliques homovalents est donc
envisageable. La synthèse sous la forme de couches minces ou de nanocristaux de ces ma-
tériaux APb1-xMxX3, sans plomb ou avec un mélange d’un cation métallique et de Pb2+ a
donc été effectuée. Le remplacement du Pb2+ a été étudié avec les pérovskites à base de bro-
mure de métaux puisqu’elles sont plus stables que leurs homologues avec l’iode. A noter que
l’étude de la substitution du Pb2+ par Sr2+ et Ba2+ a seulement été réalisée avec les iodures
de métaux correspondant.
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n’ont pas abouti à l’obtention des matériaux avec les propriétés optiques escomptées. En par-
ticulier, les dépôts sont soit incolores, soit légèrement teintés, les rendant inutilisables comme
absorbeur solaire. La réactivité des précurseurs MX2 ainsi que la stabilité des matériaux sans
plomb en présence d’humidité pourraient notamment expliquer ce résultat. Dans la suite du
chapitre, l’étude de la substitution du plomb dans les pérovskites halogénées APbX3 à été
orientée vers la substitution partielle du Pb2+.

3.3 Substitution partielle du plomb dans les nanocristaux
APbX3

Des matériaux pérovskites halogénés APb1-xMxX3 ont été fabriqués sous la forme de na-
nocristaux. Cette approche a été choisie, puisque les nanocristaux, de part leurs faibles di-
mensions, sont plus tolérants aux contraintes cristallographiques, induites par exemple par
la substitution d’un élément, par rapport aux matériaux massifs analogues. De plus, les pro-
priétés d’absorption UV - visible et de photoluminescence des nanoparticules peuvent être
facilement caractérisées en solution colloïdale. Les résultats des mesures expérimentales réa-
lisées sur les nanocristaux peuvent être également comparées avec des études réalisées par
simulations numériques puisque celle-ci sont majoritairement établies pour des objets 0D ou
1D tels que les nanocristaux. Des travaux récents du NREL montrent, que même en cellules
photovoltaïques, l’approche par les nanocristaux est tout à fait compétitive, avec le meilleur
rendement certifié à 14 %68. Enfin, cette démarche de l’élaboration de nouveaux composés
sous la forme de nanocristaux est en adéquation avec l’expertise du laboratoire qui possède
un solide savoir-faire dans la synthèse et la caractérisation de nanoparticules.

3.3.1 Nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3

Les nanocristaux hybrides ont été synthétisés selon la méthode de reprécipitation assistée par
des ligands d’après le protocole développé par Huang et coll.64 pour la synthèse des nano-
cristaux MAPbBr3. En effet, cette méthode permet de synthétiser des nanocristaux hybrides
avec le cation organique MA+ alors que la méthode d’injection à chaud est mieux adap-
tée pour la fabrication des nanocristaux inorganiques avec le Cs+ à la place du MA+. Dans
ce procédé de synthèse, un bon solvant (le diméthylformamide) contenant les précurseurs
(MABr et PbBr2) et des ligands organiques (acide oléique et oleylamine) est injecté sous
vive agitation dans un mauvais solvant (le toluène). Les nanocristaux sont isolés par centri-
fugation et le précipité de nanocristaux est directement redispersé dans du toluène sans étapes
de purification supplémentaires. Le processus de cristallisation des nanocristaux est régi par
la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du mélange de solvants65. Pour
obtenir les nanocristaux MAPb1-xMxBr3, x = 25, 50 ou 75 % mol du PbBr2 ont été remplacé
par MBr2 (cf. Annexe D.1). Par la suite, les nanocristaux MAPb1-xMxBr3 sont aussi nom-
més tels que MA-M-x [%]. Des expériences de contrôle ont été réalisées en préparant des
nanocristaux MAPbBr3 de la même façon que les nanocristaux MAPb1-xMxBr3, mais sans
ajouter MBr2 et en variant la quantité 1-x de PbBr2 (cf. Annexe D.1). L’objectif étant de
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confirmer que les variations observées sont induites par l’addition du cation métallique M2+

et non par une diminution de la quantité du précurseur de Pb2+.

Composition élémentaire Les proportions réelles de x (xedx) des substituants M2+ dans
les nanocristaux MAPb1-xMxBr3, déterminées par EDX, dévient considérablement des pro-
portions nominales x (Tableau 3.1). Quelque soit les proportions initiales x des précurseurs
d’halogénures de métaux MBr2 (x = 25, 50, 75 %), les nanocristaux avec un mélange de
cations métalliques contiennent réellement entre 1 et 7 % de M2+. Le précurseur de MBr2 a
donc été ajouté environ 10 fois en excès par rapport à la quantité réelle mesurée (xedx) dans
les nanocristaux. Malgré cela la tendance générale montre que la proportion xedx du cation
Pb2+ substituée par M2+ dans les nanocristaux MAPb1-xMxBr3 est d’autant plus importante
que la proportion x du précurseur de M2+ est élevée. Ceci s’accompagne également d’un ac-
croissement des barres d’erreurs sur la valeur de xedx, notamment pour une valeur x = 75 %.
L’inhomogénéité de la composition des nanocristaux pourrait être à l’origine de la dispersion
des valeurs de xedx. D’après les considérations géométriques la substitution partielle du Pb2+

jusqu’à environ 50 % serait possible avec les éléments sélectionnés. Or on constate que la
substitution atteint 7 % au maximum. Ceci pourrait s’expliquer par la plus faible réactivité
des halogénures de métaux MBr2 par rapport à PbBr2 ou par des différences dans leur chimie
de coordination.

Tableau 3.1. Proportions réelles de x en % , déterminées par EDX (xedx ), du cation M2+

dans les nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 (M2+ = Mn2+ ; Fe2+ ; Co2+ ;
Ni2+ ; Cu2+ ; Zn2+ ; Mg2+) en fonction des proportions initiales x (x = 25, 50,
75 %) du précurseur MBr2. Les incertitudes sont déterminées par l’écart type
de 5 mesures de xedx en différents points individuels de l’échantillon.

M x = 25 % x = 50 % x = 75 %
Mn 1±1 2±1 6±6
Fe 1±1 1±1 5 ±3
Co 1 ±1 2 ±1 5 ±6
Ni 4 ±1 4 ±2 5 ±6
Cu 2 ±1 1 ±1 3 ±3
Zn 1 ±1 1 ±2 2 ±2
Mg 1 ±1 6 ±3 2 ±4
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Structure cristalline Les nanocristaux MAPbBr3 adoptent à température ambiante une
structure cubique de groupe d’espace Pm-3m, caractéristique du matériau massif MAPbBr3,
dont le paramètre de maille déterminé après affinement de Le Bail (à partir des données
cristallographiques reportées par Baikie et coll.178) est égal à a = 5,931 Å (Figure 3.8). Il
est difficile de rendre compte de l’asymétrie du pic aux petits angles à 15 ° (2θλCu), d’où la
différence observée entre le diffractogramme expérimental et simulé.

Figure 3.8. Affinement de Le Bail du diffractogramme des nanocristaux MAPbBr3 synthé-
tisés avec 40 mmol de PbBr2.

Les nanocristaux MAPbBr3 synthétisés dans le cadre des expériences de contrôle arborent
une structure cristalline identique (Figure 3.9), confirmant que la diminution de la quantité
du précurseur de Pb2+ lors de la synthèse n’affecte pas la structure des nanocristaux. La
présence d’un pic de faible intensité à 32,8 ° (2θλCu) est caractéristique du PbO2 (ICDD
00-052-0753). Ceci peut s’expliquer par l’oxydation des nanocristaux lors du contact à l’air.
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Figure 3.10. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 avec M = (a)
Mn2+, (b) Fe2+, (c) Co2+ et x = 25, 50, 75 %.
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Figure 3.11. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 avec M2+ = (a)
Ni2+, (b) Cu2+ et (c) Zn2+ et x = 25, 50, 75 %.
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Figure 3.12. Diffractogrammes des nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 avec M2+ =
Mg2+ et x = 25, 50, 75 %.

La taille moyenne des cristallites des nanocristaux a été déterminée à partir d’un affinement
de Le Bail des diffractogrammes (Tableau 3.2). Ces valeurs sont du même ordre de grandeur
que les tailles des nanocristaux observées sur les images MEB (Figures 3.6 et 3.7). Sauf
pour quelques compositions particulières MA-Mn-25, MA-Mn-50 (Figures 3.6a, b), MA-
Co-50 (Figure 3.6h), MA-Cu-25 (Figure 3.7d) et MA-Zn-25 (Figure 3.7g) pour lesquelles la
taille moyenne des cristallites déterminée à partir des diffractogrammes (> 150 nm) est net-
tement supérieure à la taille observée sur les images MEB des nanocristaux qui est de l’ordre
de la dizaine de nanomètres. La taille d’une partie des nanocristaux MAPb1-xMxBr3 est du
même ordre de grandeur que MAPbBr3 avec des dimensions s’étendant de 20 à 100 nm en-
viron. Pour les autres, une taille de cristallites supérieure à la résolution du diffractomètre,
c’est-à-dire 150 nm, est mesurée. Aucune corrélation évidente n’apparaît entre la taille des
nanocristaux et la nature et la proportion mesurée du cation métallique M2+. On note cepen-
dant, que dans le cas de la proportion la plus élevée de M2+ utilisée dans les précurseurs (x
= 75 %), des cristallites de grandes tailles (> 150 nm) sont généralement obtenus. Ces me-
sures des tailles des cristallites en comparaison avec les tailles des nanocristaux observées
sur les images MEB peut donner une idée de la dispersion en taille. Si la taille des cristal-
lites correspond à la taille observée des nanocristaux, on peut supposer que la dispersion
en taille est plutôt faible. Dans le cas contraire, cela suggère que la dispersion en taille est
large et/ou indique la présence d’un mélange de populations de nanocristaux avec des tailles
caractéristiques différentes.
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Tableau 3.2. Paramètres de maille et taille des cristallites des nanocristaux hybrides
MAPb1-xMxBr3, cristallisant dans un sytsème cubique de groupe d’espace Pm-
3m, déterminés à partir d’un affinement de Le Bail des diffractogrammes (M2+

= Mn2+, Fe2+, Co2+, Ni2+, Cu2+, Zn2+ et Mg2+ et x = 25, 50, 75 %).

Nanocristaux a Taille des cristallites
[Å] [nm]

MAPbBr3 5,931(5) 67
MA-Mn-25 5,930(5) > 150
MA-Mn-50 5,930(5) > 150
MA-Mn-75 5,932(5) 25
MA-Fe-25 5,930(5) 65
MA-Fe-50 5,930(5) 63
MA-Fe-75 5,930(5) > 150
MA-Co-25 5,931(5) 53
MA-Co-50 5,930(5) > 150
MA-Co-75 5,930(5) > 150
MA-Ni-25 5,934(5) 39
MA-Ni-50 5,930(5) > 150
MA-Ni-75 5,930(5) 137
MA-Cu-25 5,930(5) > 150
MA-Cu-50 5,93(1) 21
MA-Cu-75 5,935(5) > 150
MA-Zn-25 5,931(5) > 150
MA-Zn-50 5,931(5) 97
MA-Zn-75 5,930(5) > 150
MA-Mg-25 5,929(5) 95
MA-Mg-50 5,930(5) 93
MA-Mg-75 5,928(5) > 150

Absorption et photoluminescence Les nanocristaux MAPbBr3 sont caractérisés par un
pic excitonique à 524 nm, visible comme un épaulement dans le spectre d’absorption et un
pic de PL à 531 nm avec une largeur à mi-hauteur de 30 nm, pareillement pour les nano-
cristaux obtenus lors des expériences de contrôle (Figure 3.13a). La ligne de base inclinée
dans les spectres d’absorption est due à la diffusion de la lumière. À cause de leur grande
taille les nanocristaux ont tendance à former des agrégats. Les pics d’absorption et de PL
sont décalés d’environ 10 nm vers le rouge en comparaison avec des valeurs reportées par
Huang et coll. pour des nanocristaux MAPbBr3 ayant une taille de 3,6 nm. Ce décalage est
attribuable aux dimensions des particules synthétisées ici (67 nm), largement plus grandes
que le rayon de Bohr de l’exciton de 4,4 nm180. Contrairement aux nanocristaux de Huang et
coll., les nôtres ne sont donc pas dans le régime de confinement quantique. Ces propriétés op-
tiques sont également préservées lorsque Pb2+ est partiellement remplacé par Co2+ ou Zn2+

pendant la synthèse quelque soit le taux de substitution (Figures 3.13d, 3.13g). Les autres
nanocristaux MAPb1-xMxBr3 avec un mélange de cations métalliques (M2+ = Mn2+, Fe2+,
Ni2+, Cu2+ et Mg2+) présentent des propriétés d’absorption et de PL légèrement modifiées
par rapport aux nanocristaux de référence MAPbBr3 (Figure 3.13). Les pics d’absorption et
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de PL sont décalés au maximum de 10 nm vers le rouge avec Fe2+ (Figure 3.13c) ou vers le
bleu avec Ni2+ (Figure 3.13e) par rapport à ceux de MAPbBr3 mais la largeur à mi-hauteur
du pic de PL des nanocristaux MAPb1-xMxBr3 reste constante ou s’accroît de quelques nano-
mètres. Ces observations sont en accord avec une précédente étude sur des couches minces,
rapportant que la position des pics d’absorption et de PL est décalée au plus de 5 nm et
20 nm respectivement, lorsque le Pb2+ est substitué jusqu’à 10 % mol par des cations di-
valents (Mn2+, Fe2+, Co2+, Ni2+, Cu2+, Zn2+, Mg2+) dans MAPbI3

124. Cependant nous ne
pouvons pas exclure que la substitution décale conjointement les niveaux des orbitales la
plus haute occupée et la plus basse vacante, comme observé dans le cas de couches minces
MAPb1-xCoxBr3

124. Dans un seul cas, avec MA-Mg-75, le pic de PL disparait totalement
(Figure 3.13h). Pour certaines compositions particulières avec Mn2+ et Zn2+ un épaulement
du pic de PL est observé à 500 nm avec x croissant (Figures 3.13b, 3.13g), pouvant té-
moigner de la présence d’une autre population de nanocristaux de différente forme ou de
plus petite taille par exemple. Nous observons en effet un mélange de différentes tailles et
de formes sur les images MEB avec Mn2+ (Figures 3.6b et c) et Zn 2+ (Figure 3.7h). Par
ailleurs, il a été rapporté que l’ajout de Mn2+ donne une double émission dans le cas de
nanocristaux CsPbCl3 dopés avec Mn2+ 129. Dans notre cas, le transfert d’énergie de l’hôte
photoexcité vers le dopant n’est pas possible car les spectres d’absorption et d’émission de
MAPbBr3 sont trop décalés vers le rouge comparé à CsPbCl3 et aux niveaux de Mn2+. On
remarque également l’apparition d’un second pic de PL à 460 nm avec x croissant pour les
nanocristaux avec Cu2+ et Fe2+ (Figures 3.13f, 3.13c). Dans le cas des nanocristaux CsPbBr3
dopés avec 0,2 % d’Al3+, un comportement similaire a été observé : décalage du pic de PL à
456 nm181. Dans notre cas, la présence de deux pics indique un mélange de deux espèces :
des nanocristaux CsPbBr3 (pic à 531 nm) et des nanocristaux dopés avec du Cu2+ ou Fe2+

(pic à 460 nm). Des simulations numériques seront nécessaires pour déterminer la structure
électronique dans ces cas.
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a. MAPbBr3 b. MAPb1-xMnxBr3

c. MAPb1-xFexBr3 d. MAPb1-xCoxBr3

e. MAPb1-xNixBr3 f. MAPb1-xCuxBr3

g. MAPb1-xZnxBr3 h. MAPb1-xMgxBr3

Figure 3.13. Spectres d’absorbance (courbes en traits pleins) et PL (λ excitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 avec M2+ =
(a) Pb2+, (b) Mn2+, (c) Fe2+, (d) Co2+, (e) Ni2+, (f) Cu2+, (g) Zn2+, (h) Mg2+ et
x = 25, 50, 75 %
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En conclusion de cette partie, le criblage de cations métalliques bivalents pour remplacer
le Pb2+ dans des nanocristaux MAPbBr3 a mis en évidence que la substitution partielle du
Pb2+ est possible mais restreinte. Jusqu’à 7 % du Pb2+ ont été substitués par des métaux
de transition ou alcalino-terreux en les introduisant à hauteur de 75 % dans les précurseurs.
En accord avec le modèle de prédiction, la structure pérovskite 3D est conservée pour les
nanocristaux MAPb1-xMxBr3. Par contre, des différences notables sont observées au niveau
de la morphologie et de la taille des particules en fonction de la quantité et de la nature du
cation métallique ajoutés. L’absorption et la PL des nanocristaux MAPb1-xMxBr3 sont légè-
rement modifiées par rapport à MAPbBr3 mais il n’est pas possible d’exclure des change-
ments plus profonds relatifs aux niveaux d’énergies. Dans le cas des nanocristaux synthétisés
avec une proportion élevée de Cu2+ et Fe2+ (x = 75 %), l’apparition d’un deuxième pic de
PL à 460 nm témoigne d’une modification de la structure électronique dû au dopage. Dans
les autres exemples, les changements morphologiques observés et les analyses par rayons X
semblent davantage montrer que les nouveaux cations métalliques introduits sont présents
à la surface des particules et non à l’intérieur de la maille cristalline. Des caractérisations
supplémentaires seront nécessaires pour déterminer la localisation des cations métalliques
dans les nanocristaux.

3.3.2 Nanocristaux inorganiques CsPb1-xMxX3

3.3.2.1 CsPb1-xMxBr3

L’étude du remplacement du Pb2+ a été par la suite étendue aux nanocristaux inorganiques
synthétisés par injection à chaud. En effet, ce type de synthèse permet d’obtenir des nano-
cristaux plus homogènes en taille, morphologie et phase cristalline. De plus, en remplaçant
le cation organique MA+ par le cation inorganique Cs+, on espère obtenir des composés plus
stables. Comme la mise en place de cette synthèse demande plus de temps que la méthode
par reprécipitation employée pour les nanocristaux hybrides, un nombre de cations plus res-
treints a été sélectionné pour la substitution partielle du Pb2+. Ainsi, le choix des substituants
au Pb2+ s’est porté sur les cations Mg2+ et Zn2+. En effet, d’après les calculs théoriques réa-
lisés par Filip et coll., les matériaux massifs CsMgX3 et CsZnX3 ont une largeur de bande
interdite qui peut être modulée en fonction de l’halogène X entre 1,7 et 2,5 eV pour CsMgX3
et entre 0,8 et 1,6 eV pour CsZnX3

182. Pour des raisons de faible stabilité des pérovskites
à base d’iodure de plomb, nous avons choisi de synthétiser les nanocristaux inorganiques
CsPb1-xMxBr3 à base de bromure de plomb.

Les nanocristaux pérovskites inorganiques sont préparés par injection à chaud selon le pro-
tocole développé par Protesescu et coll.60 pour la synthèse de CsPbBr3. Cette méthode,
conduite sous atmosphère inerte, consiste en la précipitation contrôlée des ions Cs+, Pb2+

et Br- sous la forme de nanocristaux CsPbBr3 en faisant réagir à 180 °C l’oléate de césium
avec PbBr2 dans un solvant à haut point d’ébullition, l’octadécène. Un mélange équivolu-
mique de ligands organiques, acide oléique et oleylamine, est ajouté dans le solvant afin de
solubiliser PbX2 et de stabiliser colloïdalement les nanocristaux formés. Pour la synthèse de
CsPb1-xMxBr3 le PbBr2 a été substitué partiellement à hauteur de 25, 50 et 75 % mol avec
MgBr2 ou ZnBr2. La quantité de ligands a également été adaptée en fonction des précurseurs,
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pour qu’ils se dissolvent totalement dans le milieu réactionnel (cf. Annexe D.2). Par la suite,
les nanocristaux CsPb1-xMxBr3 sont aussi nommés tels que Cs-M-x [%].

Composition élémentaire À l’instar des nanocristaux hybrides, la quantité réelle x du
substituant M2+ (edx) dans les nanocristaux CsPb1-xMxBr3 est inférieure à leur proportion
nominale x, mais tend à augmenter lorsque x augmente (Tableau 3.3). Les nanocristaux
contiennent jusqu’à 21 % des cations métalliques Mg2+. Le précurseur du cation métallique
Mg2+ a donc été ajouté seulement 3 fois en excès pour atteindre ce taux de substitution contre
environ 10 fois pour les nanocristaux hybrides. Néanmoins l’excès du précurseur du cation
métallique substituant Pb2+ est essentiel pour former des nanocristaux mixtes. Avec Mg2+,
il est possible de substituer 3 fois plus de Pb2+ dans les nanocristaux inorganiques comparés
aux hybrides en utilisant des proportions identiques des précurseurs. En revanche avec Zn2+,
la substitution est identique dans les nanocristaux inorganiques et hybrides, soit au maximum
xedx = 4 %. Contrairement aux nanocristaux hybrides, les barres d’erreurs sur les valeurs de
x déterminées par EDX n’augmentent pas avec la valeur de x dans les précurseurs, ce qui
témoigne d’une meilleure homogénéité dans la composition des nanoparticules. D’après les
considérations géométriques, la substitution partielle du Pb2+ jusqu’à environ 50 % avec
Mg2+ et Zn2+ serait possible (Figure 3.2). Or on constate que la substitution atteint 21 % au
maximum. Ceci pourrait être dû à la plus faible réactivité des halogénures de métaux MBr2
par rapport à PbBr2 ou à la coordination des ions Mg2+ et Zn2+ dans les précurseurs. Or
Mg2+ comme Pb2+ adopte une géométrie de coordination octaédrique alors que Zn2+ adopte
une géométrie de coordination tétraédrique.

Tableau 3.3. Proportions réelles x déterminées par EDX du cation M2+ (xedx) dans les na-
nocristaux inorganiques CsPb1-xMxBr3 (M2+ = Zn2+ ; Mg2+) en fonction des
proportions initiales x du précurseur MBr2 (x = 25, 50, 75 %). Les incertitudes
sont déterminées par l’écart type de 5 mesures de xedx en différents points in-
dividuels de l’échantillon.

M x = 25 % x = 50 % x = 75 %
Zn 2±1 3±1 1±1
Mg 12±4 16 ±7 21 ±6
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Figure 3.16. Diffractogramme et affinement de Le Bail des nanocristaux inorganiques
CsPbBr3.

Tableau 3.4. Paramètres de maille et taille des cristallites des nanocristaux inorganiques
CsPb1-xMxBr3, cristallisant dans un sytsème orthorhombique de groupe d’es-
pace Pnma, déterminés à partir d’un affinement de Le Bail des diffracto-
grammes (M2+ = Mg2+, Zn2+ et x = 25, 50, 75 %).

Nanocristaux a b c Taille des cristallites
[Å] [Å] [Å] [nm]

CsPbBr3 8,27(2) 11,76(2) 8,22(2) 20
Cs-Mg-253 8,27(3) 11,76(3) 8,23(2) 15
Cs-Mg-50 8,28(5) 11,77(5) 8,23(5) 15
Cs-Zn-25 8,28(2) 11,76(3) 8,23(2) 13
Cs-Zn-50 8,26(4) 11,76(3) 8,22(3) 16
Cs-Zn-75 8,26(3) 11,76(3) 8,23(3) 18

Pour les nanocristaux Cs-Mg-50, en plus de la phase pérovskite orthorhombique, une phase
supplémentaire mais minoritaire caractéristique de la phase trigonale R-3c de Cs4PbBr6
(ICDD 04-014-8071) est également identifiée. En remplaçant davantage de Pb2+ par du Mg2+

(x = 75 %), la phase Cs4PbBr6 devient alors majoritaire dans les nanocristaux (Figure 3.17a)
mais avec une cristallinité plus faible que pour les nanocristaux préparés avec x = 50 %, pro-
bablement causée par la présence d’une phase amorphe. Ainsi les nanocristaux sphériques
observés sur les images MEB (Figure 3.14d) sont caractéristiques de Cs4PbBr6. Par contre la
phase CsPbBr3 n’est pas identifiée sur le diffractogramme (Figure 3.17a) bien que l’on ob-
serve des particules cubiques sur les images MEB (Figure 3.14d). La formation de la phase
Cs4PbBr6 est généralement prédominante lorsque la synthèse de nanocristaux est réalisée
à plus basse température vers 100 °C183. Or ici toutes les synthèses ont été réalisées à la
température de 180 °C pour laquelle la phase CsPbBr3 est en principe largement dominante.
L’incorporation grandissante du Mg2+ à la place du Pb2+ dans les nanocristaux ou la quantité
initiale x du précurseur de Mg pourrait alors être à l’origine de la formation de Cs4PbBr6.
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a

b

Figure 3.17. Diffractogrammes des nanocristaux inorganiques CsPb1-xMxBr3 avec M = (a)
Mg2+ et (b) Zn2+ et x = 25, 50, 75 %.

Absorption et photoluminescence Les nanocristaux CsPbBr3 sont caractérisés par un pic
d’absorption à 505 nm et un pic de PL à 510 nm comme mentionné dans la littérature60. Les
nanocristaux CsPb1-xMxBr3 (M2+ = Mg2+, Zn2+) présentent des propriétés d’absorption et
de PL très similaires à celles de CsPbBr3 quelque soit M2+ et x (Figure 3.18). Avec l’incor-
poration de Mg2+, les pics d’absorption et de PL sont à la même position pour x = 25, 50 %
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mais sont décalés de 10 nm vers le bleu pour x = 75 % par rapport à ceux de CsPbBr3 (Figure
3.18a). La présence de ce pic à 495 nm est attribué aux nanocristaux de CsPbBr3 puisque la
phase Cs4PbBr6 est optiquement inactive183. Le décalage de 10 nm vers le bleu (par rapport
aux nanocristaux préparés avec x = 25, 50 %) est dû au confinement quantique puisque la
taille des nanocristaux CsPbBr3 est égale au rayon de Bohr de estimé à 7 nm60. De plus la
largeur à mi-hauteur du pic de PL diminue de 5 nm lorsque Mg2+ est ajouté. Avec Zn2+, les
propriétés optiques sont identiques à celles de CsPbBr3 mais avec une diminution de la lar-
geur à mi-hauteur du pic de PL passant de 35 à 25 nm. Or il est montré dans la littérature, que
des nanocristaux CsPb1-xZnxBr3 présentent un pic d’absorption et de PL considérablement
décalés de 50 nm vers le bleu pour x = 5 %125. Dans le cas de la publication, les cations
Zn2+ ont été introduits dans la maille cristalline changeant la composition des nanocristaux
CsPbBr3 pour former un alliage et ainsi leur structure électronique, ce qui ne semble pas le
cas ici puisque l’on observe les même propriétés que CsPbBr3.

a b

Figure 3.18. Spectres d’absorption (courbes en trait pleins) et de PL (λ excitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux inorganiques CsPb1-xMxBr3 avec M =
(a) Mg2+, (b) Zn2+ et x = 25, 50, 75 %.

La substitution partielle du Pb2+ dans les nanocristaux inorganiques CsPbBr3 a permis d’ob-
tenir des nanoparticules homogènes en taille et en morphologie, contrairement aux nanocris-
taux homologues hybrides. En utilisant les mêmes proportions des précurseurs de cations
métalliques que pour la synthèse des nanocristaux hybrides, le Pb2+ est remplacé jusqu’à
16 % avec M2+ = Mg2+ dans les nanocristaux CsPbBr3, soit environ 2 fois plus que dans
les nanocristaux hybrides. Le cation Zn2+ substitue autant de Pb2+ dans les nanocristaux hy-
brides et inorganiques soit 4 %. Les nanocristaux CsPb1-xMxBr3 conservent les propriétés
morphologiques, structurales et optiques caractéristiques de CsPbBr3. Comme mentionné
dans la partie précédente, nous ne pouvons pas exclure des changements relatifs aux niveaux
d’énergie. Pour les nanocristaux à base de Mg2+ synthétisés avec la proportion de précur-
seur x = 75 %, on obtient la phase Cs4PbBr6 généralement formée à basse température.
Cette phase ne présente cependant pas d’intérêt pour des applications dans le domaine du
visible.
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3.3.2.2 CsPb1-xSrxI3

Le cation Sr2+ a également été sélectionné pour remplacer le Pb2+. En effet, c’est le seul
élément qui satisfait à la fois le facteur de Goldschmidt et le facteur octaédrique pour former
des pérovskites halogénées 3D sans plomb du type ASrX3 (avec A+ = Cs+, MA+ et X- = Br-,
I-) puisque le rayon ionique de Sr2+ est très similaire à celui du Pb2+. Pour le remplacement
partiel du Pb2+ par le Sr2+, nous avons choisi de synthétiser des nanocristaux avec l’iode
puisque les pérovskites à base d’iodure de métaux ont une largeur de bande interdite plus
faible que celles à base de bromure et donc sont plus intéressantes pour obtenir un matériau
dont la largeur de bande interdite se situe dans le domaine du visible. Cependant CsPbI3
est connu pour être instable dans sa phase (α) cubique, dite phase noire, avec une largeur de
bande interdite de 1,7 eV. La phase cubique se transforme rapidement à température et condi-
tions ambiantes en phase orthorhombique (δ ), phase jaune, dont la largeur de bande interdite
égale à 2,8 eV est trop élevée pour une application dans les cellules photovoltaïques36,184. En
substituant partiellement le Pb2+ avec Sr2+, on pourrait envisager de stabiliser CsPbI3 dans
la phase cubique.

Les nanocristaux pérovskites inorganiques CsPb1-xSrxI3 ont été préparés par injection à
chaud selon60 de la même façon que les nanocristaux CsPb1-xMxBr3. Comme pour les nano-
cristaux à base de bromure, la quantité réelle x de Sr2+ (xedx) introduite dans les nanocristaux
CsPb1-xSrxI3 est inférieure à la quantité initiale x de Sr2+ utilisée dans les précurseurs mais
tend à augmenter lorsque x augmente (Tableau 3.5). Les nanocristaux contiennent jusqu’à
22 % de Sr2+ (x = 50 %). On observe de larges incertitudes sur les valeurs de xedx pour x =
50, 75 %, traduisant une inhomogénéité dans la composition des nanocristaux. D’après les
considérations géométriques, la substitution totale du Pb2+ par le Sr2+ est possible. Or on
constate que la substitution atteint au maximum 22 %. Ringwood introduit une modification
aux règles empiriques de substitution de Goldschmidt, en mentionnant que l’électronégati-
vité et par conséquent la nature de la liaison est un paramètre important pour la substitu-
tion185. Cela expliquerait pourquoi des ions qui ont la même taille et la même charge, ne
peuvent pas se substituer l’un et l’autre comme avec Pb2+ et Sr2+. Une autre explication
possible est la géométrie de coordination des ions Pb2+ et Sr2+qui est différentes dans MI2
(octaédrique pour Pb2+ et nombre de coordination égal à 7 pour Sr2+).

Tableau 3.5. Proportions réelles xEDX, déterminées par EDX, du cation Sr2+ dans les nano-
cristaux inorganiques CsPb1-xSrxI3 en fonction des proportions initiales x du
précurseur SrI2 (x = 25, 50 ou 75 %). Les incertitudes sont déterminées par
l’écart type de 5 mesures de x en différents points individuels de l’échantillon.

M x = 25 % x = 50 % x = 75 %
Sr 2±4 22±14 20±14

Les nanocristaux CsPbI3 sont des nanocubes d’environ 15 nm de côté avec une faible disper-
sion en taille (Figure 3.19a). Lorsque Pb2+ est substitué en petite quantité par Sr2+ x = 0,02
(xini = 0,25), les nanocristaux arborent la même forme cubique avec une dimension d’en-
viron 20 nm (Figure 3.19b). Les nanocubes CsPb1-xSrxI3 sont déformés et de plus grandes
taille (30 nm) pour x = 0,22 (xini = 0,50) (Figure 3.19c). Pour xini = 0,75, des nanocristaux
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partir de xini = 0,75, la phase Cs4PbX6 est formée lorsque le précurseur de métal MX2 est 3
fois plus importante que celle de PbX2.

Figure 3.20. Diffractogramme et affinement de Le Bail des nanocristaux inorganiques
CsPbBr3.

Figure 3.21. Diffractogrammes des nanocristaux inorganiques CsPb1-xSrxI3 avec et x = 25,
50 ou 75 %.

Tableau 3.6. Paramètres de maille et taille des cristallites des nanocristaux inorganiques
CsPb1-xSrxI3 avec x = 25, 50,75 %, cristallisant dans un système orthorhom-
bique de groupe d’espace Pnma, déterminés à partir d’un affinement de Le Bail
des diffractogrammes.

Nanocristaux a b c Taille des cristallites
[Å] [Å] [Å] [nm]

CsPbI3 10,46(2) 4,40(1) 17,77(2) 72
Cs-Sr-25 10,46(2) 4,80(4) 17,78(3) 61
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Les nanocristaux CsPbI3 sont caractérisés par une bande d’absorption débutant à 680 nm et
un pic de PL à 687 nm avec une largeur à mi-hauteur de 41 nm (Figure 3.22), comme reporté
dans la littérature60. Ces caractéristiques sont également conservées pour CsPb0,98Sr0,02I3
(xini = 0,25). Les propriétés optiques mises en évidences ici sont celles correspondantes à la
phase (α) cubique de CsPbI3 or les diffractogrammes (Figures 3.21) ont montré la présence
de la phase (δ ) orthorhombique. Les mesures d’absorption et de PL ont été réalisées immé-
diatement après la synthèse alors que l’analyse par diffraction des rayons X a été effectuée
plus tard. Les nanocristaux, même conservés sous atmosphère inerte, ont changé de phase
rapidement. L’ajout de x = 0,22 (xini = 0,50) de Sr2+ décale de 6 nm vers le rouge les pics
excitonique et de PL. Dans un seul cas pour x = 0,20 (Xini = 0,75) l’absorption dans le do-
maine du visible disparait, en accord avec la présence de la phase Cs4PbI6 (Figure 3.21) dont
la largeur de bande est supérieure à 3 eV186.

Figure 3.22. Spectres d’absorption (courbes en traits pleins)et de PL (λ excitation = 400 nm,
courbes en pointillés) des nanocristaux inorganiques CsPb1-xSrxI3 avec x = 25,
50, 75 %.

BILAN DU CHAPITRE

La faisabilité de la substitution partielle du Pb2+ dans des nanocristaux pérovskites halogénés
hybrides MAPbBr3 et inorganiques CsPbX3 a été étudiée en procédant par criblage expéri-
mental de cations métalliques bivalents M2+ issus du groupe des métaux de transition (Mn2+ ;
Fe2+ ; Co2+ ; Ni2+ ; Cu2+ ; Zn2+) et alcalino-terreux (Mg2+ ; Sr2+ ; Ba2+). Cette étude nous a
permis d’obtenir une première évaluation de l’influence des divers substituants homovalents
sur les propriétés structurales et optiques des matériaux. Dans les nanocristaux hybrides, au
maximum 7 % du Pb2+ a été substitué et jusqu’à 16 % dans les nanocristaux inorganiques.
D’après la cartographie de structure établie en début de ce chapitre, la substitution jusqu’à
50 % du Pb2+ était possible voire même jusqu’à 100 % dans le cas de la substitution par le
Sr2+. Or il s’avère que la substitution du Pb2+ est difficile puisque seulement quelques pour-
centages de Pb2+ sont effectivement remplacés par un cation M2+ alternatif. La différence de
chimie de coordination entre les cations M2+ et le Pb2+ ne peut pas complètement expliquer
cette faible substitution. En effet, les cations Mg2+, Mn2+, Fe2+, Ni2+ et Co2+ possèdent la
même coordination que Pb2+ dans le précurseur MX2. La plus faible réactivité des halogé-
nures de métaux MX2 par rapport à PbBr2 et/ou la nature des liaisons chimiques mises en
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jeu pourrait expliquer en partie ces résultats. D’autant plus, que lorsque le Pb2+ est entière-
ment substitué dans les précurseurs pour former des nanocristaux inorganiques, on forme le
composé CsX et non la pérovskite. À ce sujet, Ringwwod mentionna que l’électronégativité
est un paramètre important pour la substitution185. Cela expliquerait pourquoi des ions qui
ont la même taille et la même charge, ne peuvent pas se substituer l’un et l’autre comme
avec Pb2+ et Sr2+. Les précurseurs des cations métalliques doivent être introduits en excès
afin que le remplacement du Pb2+ soit effectif. Davantage de Pb2+ pourrait certainement être
substitué dans les nanocristaux en variant le ratio Pb2+ : M2+ comme pour la synthèse de
nanocristaux CsPb0,54Mn0,46Cl3 où un ratio molaire Pb2+ : M2+ de 1 : 10 a été utilisé129.
Cependant nous avons constaté lors de la synthèse des nanocristaux CsPb1-xMxX3, qu’avec
la proportion de précurseur la plus élevée (Pb2+ : M2+ de 1 : 3), la phase Cs4PbX6 se formait.
Cependant ses propriétés optiques ne sont pas intéressantes pour des applications dans les
cellules photovoltaïques puisque sa largeur de bande interdite est supérieure à 2,5 eV. Les
analyses par DRX montrent que la structure 3D pérovskite des nanocristaux de référence à
base uniquement d’halogénure de plomb est également conservée pour les nanocristaux hy-
brides et inorganiques, comme prédit par l’analyse des facteurs de tolérance et octaédrique.
Des différences notables sont observées au niveau de la morphologie et de la taille des na-
nocristaux hybrides en fonction de la quantité et de la nature du cation métallique ajoutés.
L’absorption et la PL des nanocristaux MAPb1-xMxBr3 sont légèrement modifiées par rap-
port à MAPbBr3 mais il n’est pas possible d’exclure des changements plus profonds relatifs
aux niveaux d’énergies. Néanmoins on constate l’apparition d’un second pic de PL pour les
nanocristaux hybrides synthétisés avec une proportion élevée de Cu2+ et Fe2+, témoignant
d’une modification de la structure électronique grâce au dopage. Dans le cas des nanocris-
taux inorganiques CsPbBr3, la méthode de synthèse par injection à chaud a permis d’obtenir
des nanocristaux avec un mélange de cations métalliques avec une homogénéité de forme
et de taille. Ces nanocristaux inorganiques conservent les propriétés d’absorption et de PL
de CsPbBr3. Nous observons le même comportement avec la substitution partielle du Pb2+

avec Sr2+ dans les nanocristaux CsPbI3. Ces résultats pourraient indiquer que les cations mé-
talliques introduits sont présents à la surface des particules ce qui expliquerait qu’il n’y ait
pas de modifications de la structure cristalline et des propriétés optiques (largeur de bande
interdite et position du pic de PL). Des caractérisations supplémentaires seront nécessaires
pour localiser les cations métalliques dans les nanocristaux.



4 Conclusions et perspectives

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

Dans la première partie de la thèse un protocole pour la fabrication des cellules pérovskites
a été mis au point. Des cellules de référence avec les absorbeurs CH3NH3PbI3 (MAPbI) et
CH3NH3PbI3-xClx (MAPbICl) ont ainsi été établies avec un rendement de conversion attei-
gnant 10,8 %. La mise en place de ce protocole a permis de synthétiser des couches minces
pérovskites denses avec une épaisseur contrôlée et de manière reproductible sur différents
substrats de TiO2 (compact, mésoporeux ou monocristallin). Ces couches minces pérovs-
kites MAPbI et MAPbICl ont été étudiées par diffraction des rayons X au laboratoire puis
au synchrotron. Une orientation préférentielle (110) a été observée pour MAPICl quel que
soit le type de substrats de TiO2. Le degré d’orientation préférentielle augmente lorsqu’on
passe d’un substrat de TiO2 mésoporeux à un substrat plan couvert de TiO2 compact poly-
cristallin. L’orientation est davantage accrue lorsque la couche mince pérovskite cristallise
sur un substrat de TiO2 monocristallin ((001) ou (100)) bien qu’il n’existe aucune relation
épitaxiale entre les deux. L’étude locale par microscopie de diffraction de rayons X menée
sur ID01 à l’ESRF a permis de quantifier la taille des grains et la couverture de surface.
Ainsi la taille des grains de pérovskite est significativement plus grande et les grains alignés
recouvrent environ 80 % de la surface sur le TiO2 monocristallin. En revanche, aucune orien-
tation préférentielle n’a été observée pour MAPbI sur tous les types de substrats étudiés. Ces
résultats montrent que les ions chlorure sont localisés de préférence à l’interface avec le TiO2
et qu’ils jouent un rôle clé dans la cristallisation de la pérovskite. De plus, la plus faible rugo-
sité du substrat de TiO2 monocristallin contribue probablement à favoriser la croissance de
cristallites orientés. Cette méthode de fabrication de couche mince pérovskite sur un substrat
monocristallin est efficace pour faire croître des cristaux plus grands et mieux orientés, ce
qui pourrait améliorer la stabilité de la pérovskite. L’influence de la morphologie de ces films
pérovskites dans les cellules photovoltaïques reste à être étudiée. Des premières expériences
in situ et operando ont également été réalisées avec la même technique de microscopie de
diffraction des rayons X. Ces études ouvrent de nouvelles voies d’exploration de la structure
cristalline et de la microstructure de ces matériaux pour gagner en compréhension sur les
relations structure–propriétés dans les cellules pérovskites.

Dans un deuxième temps, le remplacement homovalent du plomb dans les pérovskites ha-
logénées APbX3 a été étudié dans des couches minces et des nanocristaux. Les cations mé-
talliques bivalents M2+ pour substituer le plomb ont été choisis en fonction de la stabilité de
leur état d’oxydation +2, leur toxicité et leur abondance terrestre. Au total, 9 éléments ont
été sélectionnés : Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zn, Mg, Sr et Ba. D’après les facteurs de Goldschmidt
et octaédrique, calculés pour des composés APb1-xMxX3 ( avec A+ = Cs+, CH3NH3

+ ; X-

77



78 4 CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

= Br-, I- et x = 0,25 ; 0,5 et 0,75 et 1), la substitution totale ou partielle du Pb2+ en conser-
vant la structure pérovskite 3D est envisageable pour un certains nombre de compositions.
Des couches minces ont été préparées à différentes températures sur des substrats de verre
en substituant complètement le plomb dans les précurseurs. Les propriétés d’absorption des
films ont été peu concluantes et laissent penser que les matériaux pérovskites attendus ne
se sont pas formés dans ces conditions. Nous avons ensuite orienté la recherche de maté-
riaux sans plomb vers les nanocristaux pérovskites. Cette approche a été choisie, puisque les
nanocristaux grâce à leurs faibles dimensions, sont plus tolérants aux contraintes cristallo-
graphiques, induites par exemple par la substitution d’un élément, par rapport aux matériaux
massifs analogues. De plus, l’emploi des nanoparticules facilitent les études optiques (spec-
troscopie d’absorption UV-visible, photoluminescence), structurales (diffraction des rayons
X sur poudre) et la purification (phases pures). La substitution totale du plomb dans les na-
nocristaux étant infructueux, le remplacement partiel a été étudié. Des nanocristaux hybrides
à base de bromure MAPb1-xMxBr3 (plus stables que leurs homologues à base d’iodure) ont
été synthétisés par méthode de reprécipitation en remplacement 25, 50 ou 75 % du Pb2+
dans les précurseurs par M2+. Les nanocristaux obtenus ont été analysés de manière sys-
tématique afin d’analyser leur composition (EDX), taille/forme (MEB), structure (DRX),
absorption UV-visible et PL. L’incorporation du cation métallique M2+ dans les nanocris-
taux est faible (maximum 6 % avec Mg2+) mais a une forte influence sur leur taille et leur
forme. Les nanocristaux se présentent principalement sous la forme d’objets anisotropes tels
que des plaquettes et des nanobâtonnets. Ces résultats suggèrent que les métaux M2+ ou plu-
tôt leurs complexes se lient préférentiellement à certaines faces cristallines les bloquant pour
la croissance et favorisant la formation de structures anisotropes. La substitution partielle
du Pb a peu d’influence sur la structure cristalline des nanocristaux. En revanche, concer-
nant les propriétés d’émission il y a un décalage du pic de PL surtout prononcé avec Fe2+ et
Ni2+ mais nous ne pouvons pas exclure des changements plus profonds relatifs aux niveaux
d’énergies. Dans le cas des réaction employant 75% de Fe2+ et Cu2+, un pic d’émission ap-
paraît à 460 nm, en plus de celui correspondant à MAPbBr3 à 524 nm, témoignant d’un
changement de la structure électronique et de la largeur de bande interdite pour une partie
des nanocristaux obtenus.

Pour contrôler davantage la morphologie et la taille des nanocristaux, la synthèse par injec-
tion à chaud a été employée. Des nanocristaux inorganiques CsPb1-xMxBr3 ont été synthéti-
sés avec M2+ = Mg2+ et Zn2+, puisque d’après des calculs théoriques ces éléments seraient
les plus intéressants pour obtenir une largeur de bande interdite dans le domaine du visible,
tout en maintenant la structure 3D. Nous avons appliqué la même procédure systématique
que pour l’étude des nanocristaux hybrides. L’incorporation du cation M2+ est bien plus im-
portante avec Mg2+ (jusqu’à 21 %) mais seulement 3 % avec Zn2+. La forme, la taille, la
structure cristalline et les propriétés optiques des nanocristaux sont pratiquement inchangées
quel que soit la quantité de Zn2+ et pour 25 % de Mg2+. En revanche, avec une proportion de
50 et 75 % de Mg2+ dans les précurseurs, la phase Cs4PbBr6 se forme qui est caractérisée par
une grande largeur de bande interdite (4 eV). Enfin, la substitution avec le Sr2+, dont le rayon
ionique est très similaire à celui du Pb2+, a été étudiée avec CsPbI3 dont la largeur de bande
interdite est particulièrement adaptée pour les cellules photovoltaïques. Comme dans le cas
de Mg2+, la substitution maximale atteint 22 % bien que d’après les facteurs géométriques,
on pourrait substituer totalement le Pb2+ par Sr2+ tout en conservant la structure pérovskite
3D. Lorsque la quantité initiale de précurseur de Sr2+ est élevée, typiquement 75 %, la phase
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Cs4PbI6 se forme. Dans les deux cas avec Mg2+ et Sr2+, nos résultats montrent donc les
tendances suivantes : (i) malgré l’obtention d’un taux de substitution plus élevé qu’avec les
autres éléments il reste toujours nettement plus faible que la proportion de M2+ initialement
utilisée ; (ii) pour des fortes proportions de M2+ la formation de la structure A4PbX6 est
favorisée.

De ce bilan, plusieurs perspectives apparaissent : (1) l’étude de l’influence de l’orientation
préférentielle des grains cristallins dans la couche mince pérovskite sur les performances de
cellules photovoltaïques ; (2) l’étude de la localisation des cations métalliques qui substituent
partiellement le plomb dans les nanocristaux hybrides et inorganiques, en particulier dans les
systèmes MAPb1-xMxX3 avec M = Cu, Fe et CsPb1-xMxX3 avec M = Mg, Sr et simulations
numériques de leurs structures électroniques ; (3) la détermination des niveaux d’énergie des
nanocristaux partiellement substitués afin de pouvoir sélectionner les matériaux de contact
les plus adaptés et les tester dans des dispositifs optoélectroniques ; (4) l’ingénierie de la
surface des nanocristaux pérovskite : fonctionnalisation avec des ligands appropriés, élabo-
ration de nanoparticules cœur-coquille. Ces approches permettront une meilleure mise en
forme des nanocristaux et amélioreront leur (photo-)stabilité.





Annexes

A Produits chimiques

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

Le méthylammonium (MAI) et le méthylammonium partiellement deutéré (MAI-d) sont pré-
parés au laboratoire selon le protocole reporté par Liang et coll.187. Le MAI (respectivement
MAI-d) est synthétisé en faisant réagir dans un ballon de 250 mL contenant de l’éthanol,
CH3NH2 (respectivement CD3NH2) et HI avec un ratio molaire de 2 : 1. Le mélange réac-
tionnel placé sous argon est maintenu à 0 °C et sous agitation pendant 2 h. Pour la synthèse
du MAI-d, le montage expérimental est adapté puisque CD3NH2 se présente sous forme ga-
zeuse. Après la réaction, le précipité blanc de MAI (respectivement MAI-d), est recueilli par
distillation de l’éthanol à 40 °C à l’aide d’un évaporateur rotatif. Il est ensuite dissous dans
l’éthanol puis recristallisé dans l’éther diéthylique et séché sous vide pendant 24 h. MAI et
MAI-d sont obtenus sous la forme de poudres blanches : RMN 1H (DMSO-d6, 200 MHz) δ

7,50 ppm (m, 3H) 2,37 ppm (m,3H) pour MAI et δ 7,48 ppm (m, 3H) pour MAI-d.
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Tableau A.1. Produits chimiques pour la synthèse des matériaux pérovskites halogénés et des cellules photovoltaïques.

Composé Formule chimique Masse molaire Pureté Frs
[g mol-1] [%]

acétonitrile CH3CN 41,05 99,5 Fl
acétylacétone (ACAC) C5H8O2 100,12 99,5 F
acide chlorhydrique HCl 36,46 37 %m KMG
acide iodhydrique (solution aqueuse) HI 127,91 57 %m SA
acide oléique (OA) CH3(CH2)7CH=CH(CH2)7COOH 282,46 70 FI
bromure de cuivre(II) CuBr2 223,35 99 A
bromure de fer(II) FeBr2 215,65 98 A
bromure de manganèse(II) MnBr2 214,75 98 A
bromure de magnésium MgBr2 184,11 98 A
bromure de méthylammonium (MABr) CH3NH3Br 11,97 - D
bromure de nickel(II) NiBr2 218,5 98 A
bromure de plomb(II) PbBr2 367,01 99,999 A
bromure de zinc(II) ZnBr2 225,2 99,999 A
carbonate de césium Cs2CO3 325,82 99,9 A
chlorobenzène (CB) C6H5Cl 112,56 99,8 SA
chlorure de plomb(II) PbCl2 278,1 99,999 AA
chlorure de titane(IV) TiCl4 189,68 99 F
N,N-diméthylformamide (DMF) HCON(CH3)2 73,1 99,8 A
diméthylsulfoxide deutéré (DMSO-d6) (CD3)2S=O 84,17 99,80 %D E
éther éthylique (C2H5)2O 74,12 99,8 CB
éthanol CH3CH2OH 46,07 99 AO

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

Composé Formule chimique Masse molaire Pureté Frs
[g mol-1] [%]

iodure de barium(II) BaI2 391,15 99,995 AA
iodure de césium(I) CsI 259,81 99,999 A
iodure de formamidinium (FAI) CH(NH2)2I 171,97 - D
iodure de méthylammonium (MAI) CH3NH3I 158,97 - s
iodure de méthylammonium partiellement deutéré
(MAI-d)

CD3NH3I 161,79 - s

iodure de plomb(II) PbI2 461,01 99 A
iodure de rubidium(I) RbI 212,37 99,9 SA
iodure de strontium(II) SrI2 341,43 99,99 AA
isopropanol (IPA) (CH3)2CHOH 60,1 99,8 SA
isopropoxide de titane(IV) (Ti-iso) C12H28O4Ti 284,22 99,999 SA
lithium bis(trifluoromethane)sulfonimide (Li-TFSI) Li(CF3SO2)2N 287,09 99,95 A
méthylamine (solution dans l’éthanol) CH3NH2 31,06 33 %m A
méthylamine partiellement deutérée CD3NH2 34,08 99 %D SA
octadécène (ODE) CH3(CH2)15CH=CH2 252,48 90 SA
oleylamine (OAm) CH3(CH2)7CH=CH(CH2)7CH2NH2 267,49 80-90 SA
4-tert-butylpyridine (TBP) C9H13N 135,21 96 A
2,2’,7,7’-tetrakis-(N,N-di-4-méthoxyphenylamino)-
9,9’-spirobifluorene (spiro-OMeTAD)

C81H68N4O8 1225,43 99,5 B

pâte de dioxide de titane (Ti-nano) - TiO2 18 %m S
toluène C7H8 92,14 99,7 AO
zinc Zn 65,39 95 F

Frs : fournisseur ; A : Aldrich ; AA : Alfa Aesar ; AO : Acros Organics ; B : Borun Chemicals ; CB : Carlo Erba ; D : Dyesol ; E : Euriso-top ;
FI : Fischer ; F : Fluka ; s : synthétisé au laboratoire ; S : Solaronix ; SA : Sigma Aldrich.
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similaire pour CH3NH3PbI3-xClx mais avec 0,83 mmol de PbCl2 et 2,5 mmol de CH3NH3I
(soit un ratio molaire PbCl2 : CH3NH3I de 1 : 3). Avant d’être recouverts par la pérovskite,
les substrats de TiO2 sont calcinés à 500 °C puis laissés à refroidir à température ambiante et
enfin traités 20 min par UV-ozone. Le film de pérovskite est fabriqué en boîte sèche par spin-

coating de 0,12 mL (0,030 mL pour le substrat de TiO2 (001)) de la solution de pérovskite
(5000 rpm - 5000 rpm s-1 - 30 s) et 6 s après le début de la rotation du substrat 0,15 mL de
chlorobenzène (0,045 mL pour le substrat de TiO2 (001)) est injecté très rapidement en son
centre pendant la rotation. Le dépôt est recuit 10 min à 100 °C sur une plaque chauffante
pour former un film pérovskite noir.

Les substrats de TiO2 monocristallins étant onéreux, ils ont été utilisés à plusieurs reprises
pour l’élaboration des couches minces pérovskites. Avant de les réutiliser, ils sont nettoyés
avec de l’eau distillée puis calcinés 30 min à 500 °C pour dégrader totalement la pérovskite
et ses précurseurs.

B.2 Fabrication des couches minces hybrides CH3NH3MX3

La fabrication de couches minces sans plomb a été testée en utilisant également la procédure
de cristallisation rapide. Le dépôt des films est simplement effectué sur des substrats de
verre (12,5 mm × 12,5 mm) préalablement nettoyés (cf. nettoyage des substrats verre / FTO,
section B.1) et traités 20 min par UV-ozone. Les solutions de pérovskites CH3NH3MX3 sont
préparées en boîte à gants en solubilisant sous agitation 0,25 mmol de PbX2 et 0,25 mmol
de CH3NH3X ou 0,25 mmol de PbX2 et 0,50 mmol de CH3NH3X (soit un ratio molaire
PbX2 : CH3NH3X de 1 : 2) dans 1,0 mL de diméthylformamide, jusqu’à l’obtention d’une
solution limpide. Les films pérovskites sont préparés en boîte sèche. Pour cela 0,12 mL de
la solution de pérovskite est déposée par spin-coating (4000 rpm - 2000 rpm s-1 - 30 s) et
3 s après le début de la rotation du substrat 0,10 mL de toluène est injecté très rapidement
en son centre pendant la rotation. Les films sont finalement recuits sur une plaque chauffante
15 min à 80, 120 ou 160 °C.

B.3 Caractérisations des couches minces

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

Structure et qualité cristalline Les couches minces sont caractérisées par diffraction des
rayons X avec le diffractomètre PANalytical Empyrean équipé d’une anode au cobalt (λ Kα1

= 1,789 Å), d’un miroir Göbel, et d’un détecteur Pixcel (255 × 255 pixels) utilisé en mode
0D ou 1D. Les diffractogrammes sont analysés avec le logiciel PANalytical HighScore Plus
pour identifier les phases présentes et caractériser l’orientation et la qualité cristalline (groupe
d’espace, paramètres de maille).
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Fabrication des dispositifs avec une architecture mésoporeuse (Figure C.1a) La procé-
dure est la même que celle pour la fabrication des dispositifs avec l’architecture planaire, à
l’exception qu’une couche mince supplémentaire de TiO2 mésoporeux (m-TiO2) est déposée
sur la couche de TiO2 compact (c-TiO2), et que la pérovskite est préparée avec une méthode
de déposition en solution en deux étapes. La couche minde de m-TiO2 est déposée par spin-

coating (5000 rpm - 3000 rpm s-2 - 30 s) à partir de 0,12 mL d’une solution à base d’une
pâte de nanoparticules de TiO2 diluée dans l’éthanol (2 : 7 TiO2 : éthanol, ratio massique).
Le film mésoporeux est formé après des étapes de calcination successives : 15 min à 325 °C,
5 min à 375 °C, 15 min à 450 °C et 30 min à 500 °C. Pour la pérovskite, une solution de PbI2
à 1 M dans le diméthylformamide et une solution de CH3NH3I à 0,063 M dans l’isopropanol
sont préparées en boîte à gants. 0,12 mL de la solution de PbI2 est déposé par spin-coating

(6500 rpm - 3000 rpm s-2 - 30 s) puis le dépôt est recuit sur une plaque chauffante 30 min
à 70 °C (obtention d’un film jaune translucide). Sur les substrats revenus à température am-
biante, 0,20 mL de la solution de CH3NH3I est déposé sur le film de PbI2, puis 20 s après le
dépôt le spin-coating est démarré (2000 rpm - 2000 rpm s-2 - 20 s). Le film est recuit 1h à
70 °C sur une plaque chauffante pour former un film de pérovskite marron foncé, noir.

C.2 Caractérisations des cellules

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

Mesure du rendement de conversion photovoltaïque La caractéristique J(V) des cellules
est mesurée dans une boîte à gants à température ambiante en appliquant un potentiel variable
polarisé à la cellule (avec un pas de 20 mV) tout en enregistrant le courant qu’elle génère, à
l’aide d’un appareil de mesure de source digital Keithley 2400. Les cellules sont illuminées
sur la face verre avec la lumière du soleil simulée par un simulateur solaire Oriel classe AAA
avec une puissance d’un soleil (100 mW cm-2, AM1,5). Un masque est placé sur la face verre
pour délimiter l’aire de la cellule (8 ou 28 mm2). Une cellule solaire monocristalline, calibrée
au Fraunhofer für Solare Energiesysteme est utilisée comme référence.
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D Nanocristaux pérovskites hybrides et inorganiques

D.1 Synthèse des nanocristaux hybrides CH3NH3Pb1-xMxX3

Les nanocristaux pérovskites hybrides sont préparés par la méthode de reprécipitation en pré-
sence de ligands selon le protocole développé par Huang et coll.64 pour la synthèse colloïdale
de nanocristaux de taille monodisperse CH3NH3PbBr3. Dans ce procédé de synthèse, un bon
solvant (diméthylformamide) contenant les précurseurs (CH3NH3Br et PbBr2) et des ligands
organiques (acide oléique et oleylamine) est injecté sous vive agitation dans un mauvais sol-
vant (toluène). D’après Zhang et coll.65, le processus de cristallisation des nanocristaux est
régi par la sursaturation induite par le changement de solubilité lors du mélange de solvants.
L’oleylamine contrôle la cinétique de cristallisation, ce qui détermine principalement la taille
des nanocristaux. Tandis que l’acide oléique joue un rôle important dans la suppression des
effets d’agrégation entre les particules et contribue à leur stabilité colloïdale.

Pour la synthèse des nanocristaux CH3NH3Pb1-xMxX3, 0,40 mmol d’un mélange d’halogé-
nures de métaux (1-x PbX2 : x CH3NH3X, Tableau D.1), 0,10 mL (0,30 mmol) d’ oleylamine,
1,0 mL (3,1 mmol) d’acide oléique et 0,32 mmol de CH3NH3X sont solubilisés sous agita-
tion dans 10 mL de diméthylformamide pour former une solution claire et transparente. Dans
un ballon de 25 mL, 5,0 mL de toluène est chauffé à 60 °C et 0,50 mL de la solution de pré-
curseurs est rapidement injecté sous vive agitation à 1200 rpm. Instantanément la solution
se colore en jaune, vert-jaune, attestant de la formation des nanocristaux. Les nanocristaux
sont isolés par centrifugation 10 min à 8000 rpm. Après centrifugation, le surnageant est
abandonné et le précipité de nanocristaux est redispersé dans du toluène. Des expériences de
contrôle ont été réalisées en préparant des nanocristaux CH3NH3PbBr3 de la même façon
que CH3NH3Pb1-xMxBr3, mais sans CH3NH3Br et tout en variant la quantité de matière de
PbBr2 (Tableau D.1).

Tableau D.1. Quantités des précureurs d’halogénures de métaux pour la synthèse des nano-
cristaux pérovskites hybrides CH3NH3Pb1-xMxX3.

x PbX2 CH3NH3X2
% [mmol] [mmol]
0 0,40 0

25 0,30 0,1
50 0,20 0,2
75 0,10 0,30

100 0 0,40
PbX2 : PbBr2, PbI2 et MX2 : MnBr2, FeBr2, CoBr2, NiBr2, CuBr2, ZnBr2,
MgBr2, SrI2, BaI2.

D.2 Synthèse des nanocristaux inorganiques CsPb1-xMxX3

Les nanocristaux pérovskites inorganiques sont préparés par injection à chaud selon le proto-
cole développé par Protesescu et coll.60 pour la synthèse colloïdale de nanocristaux de taille
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d’acide oléique et d’oleylamine est ensuite injecté sous argon à 120 °C. La quantité de li-
gands est ajustée en fonction du mélange de précurseurs d’halogénures de métaux (Tableau
D.3) afin que la solubilisation de ces derniers soit totale (obtention d’une solution claire et
transparente). Lorsque les précurseurs métalliques sont complètement solubilisés (entre 15
et 60 min), le mélange réactionnel est chauffé à 180 °C et 0,40 mL de la solution d’oléate
de césium (préparée comme expliqué ci-dessus) est injecté très rapidement. La solution se
colore immédiatement. Après 1 min, la croissance des particules est interrompue par un re-
froidissement du milieu réactionnel à l’aide d’un bain d’eau froide. Les nanocristaux sont
isolés par centrifugation en boîte à gants 10 min à 8000 rpm. Après centrifugation, le surna-
geant est abandonné et le précipité de nanocristaux est redispersé dans 5,0 mL de toluène.
La solution colloïdale est stockée en boîte à gants.

Tableau D.2. Quantités des précurseurs d’halogénures de métaux pour la synthèse des na-
nocristaux pérovskites inorganiques CsPb1-xMxX3.

x PbX2 MX2
% [mmol] [mmol]
0 0,19 0

25 0,14 0,048
50 0,095 0,095
75 0,048 0,14
100 0 0,19

PbX2 : PbBr2, PbI2 et MX2 : ZnBr2, MgBr2, SrI2, BaI2.

Tableau D.3. Quantités des ligands organiques pour la synthèse des nanocristaux pérovskites
inorganiques CsPb1-xMxX3.

Composition nominale des acide oléique oleylamine
nanocristaux CsPb1-xMxX3 [mL] [mmol] [mL] [mmol]
CsPbBr3 0,50 1,76 0,50 1,5
CsPb1-xMgxBr3 1,0 3,1 1,0 3,0
CsPb1-xZnxBr3 0,50 1,6 0,50 1,5
CsPbI3 0,70 2,2 0,70 2,1
CsPb1-xSrxI3 0,70 2,2 0,70 2,1
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D.3 Caractérisations des nanocristaux

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

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

Structure cristalline Les nanocristaux sont caractérisés par diffraction des rayons X avec
un diffractomètre PANalytical X’Pert équipé d’une anode au cuivre (λ Kα1 = 1,5406 Å, λ α1

= 1,544 Å), d’un détecteur X’Celerator 1D et configuré dans une géométrie Bragg-Brentano.
Une fente à divergence variable est insérée sur le trajet du faisceau incident et deux fentes
anti-diffusion sont positionnées avant et après le porte-échantillon. La divergence axiale est
limitée à 0,02 rad par des fentes de Soller. Les nanocristaux sont déposés par drop-casting

(même méthode de préparation que les échantillons pour l’analyse de la composition) au
centre d’un substrat de silicium monocristallin désorienté. Les diffractogrammes sont analy-
sés avec le logiciel PANalytical HighScore Plus pour identifier les phases présentes et déter-
miner leur structure cristalline (groupe d’espace, paramètres de maille) ainsi que la taille des
cristallites.

Propriétés optiques L’absorption et la photoluminescence sont respectivement mesurées
avec un spectrophotomètre UV-visible HP 8452A et un fluorimètre Hitachi F-4500. La solu-
tion colloïdale de nanocristaux dans le toluène est placée dans une cuvette en quartz de 1 cm
× 1 cm pour toutes les mesures.
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un système orthorhombique l’équation .4 devient :

1

dhkl
2 =

h2

a2 +
k2

b2 +
l2

c2 (.5)

Les intensités relatives des pics de diffraction dépendent du facteur de structure Fhkl du ma-
tériau :

Fhkl = ∑
j

f jexp2πi(hx j+ky j+lz j) (.6)

où xj, yj, zj sont les coordonnées de l’atome j dans la maille et fj le facteur de diffusion de
l’atome j.

La largeur des pics de diffraction peut être décrite par la formule suivante :

βcosθ =
kλ

t
+ εsinθ (.7)

où β est la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction, k le facteur de forme (typiquement égal
à 0,9), t la taille moyenne des cristallites λ la longueur d’onde incidente, ε la déformation
du réseau cristallin et θ le demi-angle de diffraction. Dans les nanocristaux, l’effet de la
déformation des cristallites sur la largeur des pics de diffraction est généralement négligée
devant l’influence de la taille des cristallites. Dans ce cas, l’Équation .7 devient la formule
de Debye-Scherrer :

t =
kλ

βcosθ
(.8)

Plus généralement, la faisceau incident et le faisceau diffracté sont caractérisés par leurs vec-
teurs d’onde ~ki et ~k f respectivement. Comme la diffraction est élastique, les vecteurs d’onde
~ki et ~k f ont la même norme. Le vecteur de diffusion est défini par ~Q = ~kd - ~ki. Les conditions
d’interférences constructives sont alors exprimées par la condition de Laue (équivalente à la
loi de Bragg) :

~Q = ~kd −~ki = h~a∗+ k~b∗+ l~c∗ = ~Q∗
hkl (.9)

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

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

La mesure la plus courante est dite "θ -2θ". Pour cela, on varie l’angle d’incidence ω sur
l’échantillon ainsi que l’angle 2θ en conservant ω = θ (Figure E.3). Dans ce type de mesure,
la norme du vecteur de diffusion ~Q varie et on sonde toutes les familles de plans parallèles à
la surface de l’échantillon.

Pour les couches minces texturées (orientation commune des cristallites perpendiculairement
au plan de la couche - désorientés dans le plan), la mesure des rocking curve permet de carac-
tériser la qualité de l’orientation du film (mosaïcité). Pour cela l’angle ω est légèrement varié
et l’angle 2θ est fixé à une valeur correspondant au pic de diffraction de la famille de plans
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de positions des raies et de forme des raies. On peut alors avoir accès aux informations
suivantes : paramètres de maille, taille des cristallites, déformation mais pas sur le taux d’oc-
cupation des différents sites de la maille. Les tailles des cristallites mentionnées dans ce
manuscrit ont été déterminées à partir des données obtenues avec un affinement de Lebail.

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

I(x) = I0



η
1

1+ (x−x0)
2

HWHM2

+(1−η)e
−ln2 (

x−x0)
2

HWHM2



 (.10)

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

 
 Les composés pérovskites halogénés AMX3  (A

+
 est un cation organique ou inorganique 

monovalent : Cs
+
, méthylammonium [CH3NH3]

+
 ; M

2+
 un cation métallique bivalent comme le Pb

2+
 et X

-
 un 

anion halogénure I
-
, Br

-
 ou Cl

-
) possèdent des propriétés remarquables pour les absorbeurs des cellules 

photovoltaïques. La structure pérovskite offre la possibilité de moduler facilement les propriétés des 

matériaux en modifiant leur composition chimique : leur largeur de bande interdite peut être ajustée en 

variant la nature de l’halogène. Les travaux menés au sein de cette thèse portent sur l'élaboration et la 

caractérisation approfondie de matériaux pérovskites halogénés mixtes – c'est-à-dire avec un mélange d’ions 

sur les sites A, M ou X – de faibles dimensions tels que les couches minces et les nanocristaux.  

 Un protocole de fabrication de cellules pérovskites de référence avec les absorbeurs CH3NH3PbI3 et 

CH3NH3PbI3-xClx et un rendement dépassant 10 % ont été établi. Ceci a permis de fabriquer des couches 

minces pérovskites avec une épaisseur contrôlée et de manière reproductible sur différents substrats de TiO2 

(compact, mésoporeux ou monocristallin). L’étude de ces couches par diffraction des rayons X au laboratoire 

et au synchrotron a mis en évidence une orientation préférentielle (001) des cristallites pour CH3NH3PbI3-xClx 

quel que soit le type de substrats de TiO2. En utilisant un substrat TiO2 monocristallin nous démontrons pour 

la première fois que le degré d’orientation et la taille des grains sont fortement augmentés (taux de couverture 

de surface 80 %) par rapport aux substrats contenant du TiO2 mésoporeux ou une couche compacte 

polycristalline. La présence du chlore à l’interface TiO2–pérovskite et la faible rugosité du substrat sont des 

facteurs clés favorisant la croissance de cristallites orientés. 

 Dans la deuxième partie de la thèse, l’influence de la substitution partielle du Pb
2+

 par des cations 

métalliques homovalents non toxiques (alcalino-terreux et métaux de transitions 3d) sur la structure et les 

propriétés optiques des nanocristaux pérovskites hybrides et inorganiques a été étudiée. La morphologie et la 

taille des nanocristaux hybrides MAPb1-xMxBr3 synthétisés par méthode de reprécipitation est largement 

impactée malgré une faible substitution (x : maximum 6 % avec Mg
2+

). Au contraire dans les nanocristaux 

inorganiques CsPb1-xMxX3, synthétisés par injection à chaud, jusqu’à 16 % du Pb
2+

 peut être remplacé par du 

Mg
2+

 ou du Sr
2+

 en conservant leur taille, forme, structure, propriétés d’absorption et de photoluminescence. 

Pour un taux de substitution plus élevé (une valeur maximale de 22 % a été atteinte), la formation de la 

structure Cs4PbX6 est favorisée. 

 
Summary 

 
Metal halide perovskites AMX3 (A

+
 is an organic or inorganic cation: Cs

+
 methylammonium 

[CH3NH3]
+
; M

2+
 is a metallic cation such as Pb

2+
 and X

-
 a halide anion I

-
, Br

-
 or Cl

-
) have remarkable 

properties as solar cell absorbers. In the perovskite structural framework the properties of the materials can 

be easily tailored by modifying their chemical composition. Changing for example the halide anion 

modulates their band gap. This thesis deals with the synthesis and the advanced characterisation of mixed 

halide perovskite materials – i.e. with mixed ions on the same site A, M or X – of low dimensions such as 

thin films and nanocrystals. 

A fabrication protocol was developed for reference solar cells with CH3NH3PbI3 and CH3NH3PbI3-

xClx absorbers yielding a power conversion efficiency over 10 %. The perovskite thin films could be 

fabricated with a controlled thickness and a high reproducibility on different TiO2 substrates (compact, 

mesoporous or monocrystalline). The study of these thin films by laboratory and synchrotron X-ray 

diffraction showed that the CH3NH3PbI3-xClx crystallites exhibit a preferential (001) orientation on any kind 

of TiO2 substrate. By using monocristalline TiO2 substrates we showed for the first time that the degree of 

orientation and the grain size increased considerably (the surface coverage was determined to be 80 %) 

compared to mesoporous and compact polycrystalline TiO2 substrates. The presence of chlorine at the TiO2–

perovskite interface and the low surface roughness of the substrate are key factors, which promote the growth 

of highly oriented crystallites. 

In the second part of the thesis, the influence of the partial substitution of lead with non-toxic 

homovalent metal cations (alcaline earth, 3d transition metals) on the structural and optical properties of 

hybrid and inorganic perovskite nanocrystals was studied. The morphology and the size of MAPb1-xMxBr3 

hybrid nanocrystals synthesised by reprecipitation is clearly affected despite the low substitution (x: 

maximum 6 % with Mg
2+

). Conversely, in CsPb1-xMxX3 inorganic nanocrystals synthesised by hot injection, 

up to 16 % of Pb
2+

 could be replaced by Mg
2+

 or Sr
2+

, while keeping their size, shape, structure, absorption 

and photoluminescence properties. With a higher substitution ratio (up to 22 % was achieved), the formation 

of the Cs4PbX6 structure is favoured.  
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