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Introduction

Au cours des dernières années, la production et la consommation d’énergie se sont
placées au cœur de tous les débats économiques et politiques. Les excès de la révolution
industrielle se ressentent, et une remise en question de notre comportement énergétique est
nécessaire. Notamment, les rapports récents des scientifiques de la COP21 ont montré que
l’objectif 0 émission de gaz à effet de serre était une condition sine qua non pour éviter que
le réchauffement climatique ne s’emballe dans les prochaines décennies. Cet objectif ne peut
être atteint qu’en utilisant des sources d’énergie possédant une faible empreinte carbone et,
de préférence, respectueuses de l’environnement.

Le photovoltaïque a déjà fait ses preuves en tant que source d’énergie renouvelable.
L’idée que le Soleil puisse subvenir aux besoins de l’humanité est pertinente sachant que
la Terre reçoit en une heure autant d’énergie solaire que notre civilisation en consomme en
une année [42]. Nous pouvons toutefois nous poser la question de sa mise en place à grande
échelle dans une société toujours plus consommatrice d’électricité. La filière du photovol-
taïque doit plus que jamais faire face à des défis de productivité et de prix.

La filière du silicium s’est bien developpée au cours du temps et est capable dès aujour-
d’hui d’approvisionner la société avec une grande quantité de panneaux solaires fiables et
de haute efficacité. Certains pointent cependant du doigt l’empreinte carbone relativement
élevée des cellules solaires au silicium due à leur procédé de fabrication coûteux en énergie,
ainsi qu’à la difficulté de leur recyclage [43]. Ces inconvénients ont mené les scientifiques à
développer des cellules solaires à base de tellurure de cadmium (CdTe) ou de chalcogénures
Cu(In, Ga)Se2). Leurs procédés à faible température permet de considérablement baisser la
consommation d’énergie pendant la fabrication du module, réduisant ainsi les émissions de
CO2.

En complément à la problématique de la production d’énergie, le problème de la consom-
mation d’électricité ne doit pas être perdu de vue. Beaucoup de scientifiques s’accordent à
dire que notre production d’énergie actuelle ne sera pas suffisante pour une Terre occupée
par 13 milliards d’êtres humains sans que notre consommation énergétique ne soit réduite.
Ainsi, la recherche doit aussi se diriger vers la minimisation des pertes énergétiques impor-
tantes comme l’isolation, les transports ainsi que l’éclairage publique.

Ces améliorations doivent se faire de manière durable, ce qui implique qu’elles doivent
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être disponibles au plus grand nombre. La demande énergétique des pays en voie de déve-
loppement va croître de manière exponentielle dans la prochaine décennie et il est particu-
lièrement important de pouvoir les approvisionner avec des technologies accessibles. Ainsi,
les efforts des scientifiques se sont dirigés ces dernières années vers le développement de
matériaux à hautes performances composés d’éléments abondants comme le graphite, le
thiocyanate de cuivre CuSCN ou l’oxyde d’étain dopé fluor FTO qui permettent de s’af-
franchir de métaux coûteux ou de terres rares. Ces matériaux sont déjà utilisés dans des
dispositifs opto-électroniques et ont montré leur efficacité [44, 45].

Les pérovskites hybrides halogénées s’inscrivent dans ce contexte de recherche. Ce sont
une nouvelle classe de semi-conducteurs polyvalents se proposant d’allier hautes perfor-
mances, bas coût et processabilité à basse température en vue d’applications variées comme
le photovoltaïque ou l’émission de lumière. Lorsque la "Fièvre des pérovksites" a com-
mencé en 2012 avec les premières cellules solaires à base de iodure de méthylammonium
CH3NH3PbI3, les propriétés opto-électroniques de ces matériaux étaient encore relativement
peu connues. Depuis, les efforts des chercheurs ont payé et l’optimisation des dispositifs in-
corporant des pérovskites hybrides a mené à de nombreux records [2]. Néanmoins, il reste
encore beaucoup à découvrir sur leurs propriétés intrinsèques, et des améliorations concer-
nant leur stabilité sont nécessaires.

Depuis quelques années, des groupes de chercheurs se sont particulièrement intéressés à
une catégorie particulière de pérovskites : les pérovskites hybrides à 2 dimensions (2D) de
formule (R–NH3)2PbX4 où R représente une chaîne organique et X un halogène. Ce type de
pérovskites est bien plus stable et offre une meilleure flexibilité chimique que leurs cousines
"3D" telles que CH3NH3PbI3. Bien qu’elles soient essentiellement connues pour leurs pro-
priétés optiques particulières dues à leur structure en multi-puits quantiques avantageuse
pour les dispositifs émetteurs de lumière, les pérovskites hybrides 2D ont récemment fait
leur entrée dans le photovoltaïque grâce à l’introduction des phases Ruddlesden-Popper
(RP) de formule (R–NH3)2(CH3NH3)n –1PbnI3n+1. Ces nouvelles pérovskites sont promet-
teuses, mais les performances des dispositifs qui les incorporent sont encore limitées par la
faible maîtrise des méthodes de synthèse des pérovskites 2D. En outre, la compréhension
de leurs propriétés intrinsèques reste à approfondir, ce qui nécessite des études de mono-
cristaux.

Dans ce cadre, nous avons développé de nouvelles méthodes de synthèse de monocristaux
de pérovskites hybrides 2D innovantes. Ces méthodes seront détaillées dans ce manuscrit,
et les propriétés opto-électroniques des pérovskites synthétisées seront étudiées par des mé-
thodes spectroscopiques.

Le chapitre I expose l’historique du succès des pérovskites hybrides, en débutant par la
pérovskite hybride 3D CH3NH3PbI3, puis en continuant avec les pérovskites 2D dont l’état
de l’art sur les synthèses et les propriétés physiques est exposé. La rétrospective de la litté-
rature sur CH3NH3PbI3 permet de discerner les points à approfondir ou à améliorer pour
les pérovskites hybrides 2D, notamment sur la connaissance de leurs propriétés intrinsèques.
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Le chapitre II présente les méthodes de synthèse et de caractérisation standards utilisées
pendant la thèse. Ces méthodes ont été généralement mises au point dans le cadre de thèses
précédentes dans notre équipe. De plus, les principes généraux des techniques spectrosco-
piques ou de caractérisation structurale seront détaillés, ainsi que le fonctionnement des
appareils et des équipements utilisés.

Le chapitre III est consacré à la mise au point de nouvelles méthodes de cristallisation
de pérovskites 2D et RP. Tout d’abord, la méthode utilisée pour faire croître des monocris-
taux de la pérovskite 2D (PEA)2PbI4 , avec PEA = phényléthylammonium, est détaillée.
Notamment, l’impact des conditions expérimentales sur la cristallisation de cette pérovs-
kite est discuté. Dans un deuxième temps, nous présentons la méthode permettant de faire
croître des couches minces monocristallines de pérovskite 2D. Enfin, nous détaillons la syn-
thèse de monocristaux de la pérovskite RP (PEA)2(CH3NH3)Pb2I7 de phase pure.

Enfin dans le chapitre IV nous proposons d’étudier des systèmes de pérovskite incorpo-
rant des molécules de s-tétrazine en tant que partie organique. Cette famille de luminophores
possède une taille particulièrement réduite, ce qui permet de les incorporer facilement dans
une structure pérovskite. Notre équipe du PPSM possède de plus un savoir-faire acquis
depuis plusieurs années sur la synthèse et les propriétés physiques de ces luminophores. Les
méthodes de synthèse des sels de tétrazine sont tout d’abord détaillées. La synthèse et la
caractérisation spectrale et structurale des pérovskites incluant les molécules de lumino-
phore sont ensuite décrites. Grâce à des méthodes spectroscopiques, nous étudions ensuite
les propriétés opto-électroniques de ces nouvelles pérovskites, et plus particulièrement les
éventuels transferts d’énergie qui peuvent avoir lieu en leur sein.
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Chapitre I

Les pérovskites hybrides halogénées : une

percée dans le monde du photovoltaïque

1 Les défis de la filière photovoltaïque

L’augmentation massive de la concentration en dioxyde de carbone dans l’atmosphère
et les conséquences climatiques que cela induit exigent de trouver au plus vite une source
d’énergie durable. Le photovoltaïque représente une piste prometteuse pour la génération
d’énergie propre mais cette filière doit d’abord répondre à un cahier des charges exigeant
avant de pouvoir être utilisée à grande échelle. L’Institut Photovoltaïque d’Ile-de-France
(IPVF) se fixe par exemple comme objectif d’atteindre un rendement de 30%, à moins de
30 c$/Wc (centimes par Watt-crête) d’ici 2030. Le département de l’énergie américain a de
son côté lancé en 2011 le programme SunShot avec comme objectif des cellules solaires coû-
tant moins de 5 centimes par kW/h d’ici 2030. De plus, la plupart des partenaires exigent
une durée de vie des dispositifs d’au moins 20 ans afin de diminuer les coûts de fonction-
nement. Ces objectifs sont difficiles à atteindre mais sont nécessaires si l’on souhaite que la
filière du photovoltaïque s’impose face aux autres sources d’énergie renouvelable.

Avec des premiers essais de cellules solaires réalisés en laboratoire dans le début des
années 1980, le silicium a su s’imposer depuis maintenant 40 ans comme la technologie
maîtresse du photovoltaïque. Malgré des rendements de conversion énergétique croissant
faiblement depuis plusieurs années, la baisse du prix du silicium au fil des ans lui a permis
de conserver sa place particulière auprès des industriels. Les meilleures cellules solaires à
silicium affichent des rendements d’environ 26% et un coût d’environ 9 c$/kWh pour des
dispositifs présentant un grand degré d’optimisation [46], ce qui ne suffit pas à respecter les
objectifs fixés par les différents organismes.

Depuis plusieurs années, des nouveaux venus dans le domaine du photovoltaïque ont
ouvert de nouvelles pistes. La deuxième génération de cellules solaires se proposent de
résoudre un des inconvénients majeurs que présentait la première génération à base de
silicium : remplacer la couche active massive et épaisse de plusieurs centaines de µm par de
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nouveaux matériaux déposés en films minces d’environ 300 nm. On retrouve parmi ceux-
ci le CIGS (Cu(In, Ga)Se2) ou le CdTe qui forment ce qu’on appelle les technologies en
couche mince. La réduction de l’épaisseur des cellules solaires permise par l’utilisation de
ces matériaux induit une diminution de la quantité de matière utilisée par dispositif. Les
technologies en couche mince permettent donc en théorie de diminuer le coût des dispositifs,
à condition que les performances ne soient pas sacrifiées. Les pérovskites hybrides halogénées
s’inscrivent dans ce contexte de recherche de nouveaux matériaux en couche mince toujours
plus performants et bons marchés. Cette famille de semi-conducteurs émergeant présente
de nombreuses qualités qui permettent de l’envisager comme une alternative crédible aux
autres technologies en couche mince.

2 CH3NH3PbI3 : du colorant au semi-conducteur à haute performance

Les pérovskites forment l’une des plus vieilles familles de cristaux décrites par la cris-
tallographie. C’est le minéralogiste allemand Gustav Rose qui en fait pour la première fois
mention en 1839 en nommant ainsi le titanate de calcium CaTiO3 en l’honneur du minéra-
logiste russe Lev Alexeïevitch Perovski. Depuis, ce nom est utilisé pour tous les composés
partageant la structure cristallographique du titanate de calcium et sa stœchiométrie ABX3

(figure I.1 (a)). En 1978, le cristallographe allemand Dieter Weber de l’université de Stutt-
gart a eu l’idée d’inclure une molécule organique au sein de la structure pérovskite et
a synthétisé pour la première fois la pérovskite hybride organique/inorganique halogénée
CH3NH3PbI3 (figure I.1 (b)) (notée MAPI dans la suite du manuscrit) [47].

Figure I.1: Structures cristallines de (a) la pérovskite CaTiO3 et (b) la pérovskite hybride
CH3NH3PbI3 projetées le long de la direction [110]. Bleu : Ti, Rouge : O, Vert : Ca, Gris :
Pb, Violet : I, Blanc : C, Orange : N.

Le surprenant désordre dynamique de la molécule de méthylammonium CH3NH3
+ (no-

tée MA) dans MAPI deviendra l’objet d’étude de quelques travaux par la suite [48], mais
ce matériau restera pendant de nombreuses années une curiosité scientifique. Ce n’est qu’en
2009 que le groupe de T. Miyasaka de l’Université de Yokohama remettra cette pérovskite
sur le devant de la scène en l’incorporant dans des cellules solaires à pigment photosen-
sible [49].
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2.1 Les premières applications dans les cellules solaires à pigment photosensible

Inventées par M. Grätzel de l’Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne (EPFL) au
début des années 1990, les cellules solaires à pigment photosensible (également appelées
cellules de Grätzel ou "Dye-Sensitized Solar Cells" DSSC) restent encore aujourd’hui un
sujet de recherche très actif [50]. Leur concept a bousculé le monde du photovoltaïque, do-
miné à l’époque par les matériaux semi-conducteurs inorganiques et massifs, en proposant
une cellule solaire souple, semi-transparente et s’inspirant du processus de photosynthèse
naturelle. La grande révolution est le découplage de la fonction de génération des charges
électriques, assurée ici par le colorant, et de la fonction de transport des charges, assurée
par une électrode poreuse en dioxyde de titane TiO2 et un électrolyte liquide.

Le schéma de la figure I.2 montre le fonctionnement d’une cellule solaire à pigment
photosensible. Le colorant absorbe la lumière du soleil et excite un électron de l’état fon-
damental à un état excité. L’électron est ensuite transféré dans la bande de conduction du
TiO2 mésoporeux, ce qui a pour effet de séparer les charges photo-induites. La collecte des
électrons se fait par conduction à travers la couche de TiO2 mésoporeuse, puis de la couche
de TiO2 dense jusqu’à l’électrode en oxyde conducteur transparent (FTO ou ITO). Enfin
la neutralité électrique est assurée par une réaction d’oxydo-réduction d’un électrolyte bien
choisi (ici le couple oxydo-réducteur iodure/triiodure) qui permet ainsi de "fermer" le cir-
cuit.

Figure I.2: Schéma du principe de fonctionnement d’une cellule solaire à pigment photo-
sensible [1] .
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Tout comme la chlorophylle dans la feuille d’un arbre, le colorant de la cellule de Grätzel
a comme fonction d’absorber le plus grand nombre de photons possible. Avec une absorbance
couvrant la totalité du spectre visible et un coefficient d’absorption de l’ordre de 104 − 105

cm−1, la pérovskite hybride halogenée CH3NH3PbI3 semble être un candidat idéal comme
matériau absorbant dans une cellule de Grätzel. Les résultats ne se font pas attendre : la
toute première cellule à pigment de pérovskite hybride faite par l’équipe de T. Miyasaka
affiche un rendement de conversion photovoltaïque encourageant de 3,8% [49]. Ce chiffre
est à comparer avec le rendement record obtenu avec une cellule de Grätzel pendant cette
période, qui était d’environ 11% [51]. Quelques travaux prennent la suite de ce premier
essai et les rendements des cellules à pigment pérovskite grimpent de 6,5% en 2011 [52]
jusqu’à 9% en 2012 par l’équipe de N.G. Park de l’Université de Sungkyunkwan [53]. C’est
à partir de cette date que les pérovskites vont faire leur véritable percée dans le monde du
photovoltaïque.

2.2 La découverte des propriétés semi-conductrices

En 2012, une collaboration entre T. Miyasaka et H. Snaith de l’Université d’Oxford
aboutit à la publication d’une cellule à pigment pérovskite avec un rendement de 10,9
% [54]. Dans ce travail, le groupe a observé que les performances des cellules à pigment
pérovskite étaient améliorées quand cette dernière était déposée sur une couche isolante
d’alumine Al2O3 mésoporeuse plutôt que sur du TiO2 conducteur. Cette expérience a per-
mis de montrer que la pérovskite était un bon conducteur d’électrons. L’équipe de H. Snaith
ira plus loin et publie en 2013 une cellule solaire à pérovskite présentant un rendement de
15 % [55]. Cette publication marque une rupture avec les travaux précédents car la couche
de pérovskite n’est plus déposée sous la forme de nanocristaux, mais sous la forme d’un film
polycristallin épais de plusieurs centaines de nanomètres comme dans une cellule solaire en
couche mince conventionnelle. Cela signifie que l’architecture de cellule solaire à colorant
a été abandonnée au profit d’une architecture dite en "hétérostructure planaire". Contrai-
rement aux cellules à pigment photosensible, la couche de pérovskite active assure dans ce
type d’architecture à la fois la génération et le transport des charges.

La figure I.3 présente le schéma d’une cellule solaire en architecture planaire de type
"NIP". Les radiations incidentes sont absorbées dans la couche active de pérovskite et
forment une paire électron-trou (notés respectivement e− et h+). Le champ électrique in-
terne créé par la différence de niveaux de Fermi des électrodes provoque la diffusion des
électrons vers la couche conductrice d’électrons (contact de type n) et la diffusion des trous
vers la couche conductrice de trous (contact de type p). Les charges sont ensuite collectées
par les électrodes et un courant se crée. Le nom "NIP" provient ainsi de l’alternance des
couches conductrices ("N" ou "P") entourant la couche active de pérovskite. Dans la struc-
ture "PIN", l’ordre de l’empilement des couches est simplement inversé (cathode en-dessous
et anode au-dessus, le substrat étant situé en-dessous). Ce schéma montre que, peu importe
l’ordre de l’empilement "NIP" ou "PIN", la couche active doit posséder des propriétés de
semi-conducteur intrinsèque ("I") pour que la cellule solaire puisse fonctionner efficacement.
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Figure I.3: Schéma de la structure d’une cellule solaire à pérovskite en hétérostructure
planaire de type "NIP".

2.3 CH3NH3PbI3 : un nouveau venu dans le photovoltaïque

Les rendements importants des cellules solaires à pérovskite en architecture NIP ou
PIN ont montré que MAPI était un semi-conducteur intrinsèque dont les propriétés opto-
électroniques sont particulièrement bien adaptées au photovoltaïque. L’année 2012 repré-
sente en ce sens une rupture par rapport aux travaux précédents qui estimaient que la
présence de TiO2 était nécessaire pour assurer les fonctions de transport et de séparation
des charges. Les rendements énergétiques des cellules solaires à base de MAPI n’ont eu de
cesse d’augmenter par la suite.

La figure I.4 présente les rendements de conversion photovoltaïque de diverses techno-
logies de cellules solaires homologuées par l’institut américain NREL (National Renewable
Energy Laboratory). On peut remarquer sur ce graphique que les rendements des cellules
solaires à pérovskite ont démontré une ascension fulgurante après 2013, jusqu’à un record
confirmé par la NREL de 23,3 % en 2018 [2]. Ce dernier rendement obtenu après seulement
5 années de recherche place les pérovskites hybrides au niveau des autres technologies en
couche mince comme le CIGS, et les rapproche des performances du silicium. L’explication
de ces rendements impressionnants est à chercher du côté des propriétés opto-électroniques
de MAPI.

Premièrement, MAPI possède un gap d’énergie situé à 1,6 eV (775 nm), ce qui lui permet
de couvrir la totalité du spectre solaire visible et une partie du proche infra-rouge. De plus,
MAPI est comme GaAs un semi-conducteur à gap direct, ce qui explique son coefficient
d’absorption élevé de l’ordre de 104−105 cm−1 (figure I.5). Le silicium, qui est de gap indi-
rect, possède quant à lui un coefficient d’absorption plus faible de l’ordre de 103−104 cm−1.
Ceci permet à MAPI d’être utilisé en couche mince contrairement au silicium cristallin. En
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Figure I.4: Charte des rendements photovoltaïques de différentes filières technologiques de
cellules solaires [2].

Figure I.5: Coefficients d’absorption de plusieurs matériaux utilisés dans le photovoltaïque.
[3]

26



outre, MAPI fonctionne dans un régime de porteurs libres à température ambiante, ce qui
facilite la collecte des charges par les électrodes [56,57].

MAPI possède aussi de très bonnes propriétés de transport. La longueur de diffusion
LD est une grandeur physique permettant de quantifier la capacité d’un matériau semi-
conducteur à transporter des charges électriques. Concrètement, LD donne une estimation
de la distance moyenne qu’une charge peut parcourir dans le matériau avant de se recom-
biner. La longueur de diffusion des charges dans les couches minces de MAPI a ainsi pu
être estimée à environ 1 µm [58]. Cette valeur est inférieure à la longueur de diffusion des
charges dans le silicium (100 µm [59]) mais est tout de même suffisante pour que la majorité
des charges puisse être transportées à travers toute l’épaisseur de la couche active (environ
300 nm) et collectées par les électrodes.

MAPI possède enfin un avantage non négligeable par rapport aux autres matériaux utili-
sés en couche mince comme le CdTe ou le CIGS : les éléments qu’il contient sont abondants
et bon marchés. De plus, contrairement au silicium qui nécessite des très hautes tempé-
ratures lors de sa fabrication, cette pérovskite peut être déposée en couche mince via des
procédés à basse température dits de "chimie douce" comme le spin-coating. Ceci permet de
réduire considérablement les coûts de production, et une étude récente prédit déjà un coût
des cellules solaires à pérovskite compris entre 3,5 et 4,9 c$/kWh, alors que la technologie
n’est pas encore arrivée à un niveau de maturité industrielle [46].

Pour finir, les pérovskites hybrides étant compatibles avec une architecture planaire, elles
se sont révélées être prometteuses pour une utilisation dans des cellules solaires en archi-
tecture "tandem". Ce type de cellules consiste en un empilement de deux semi-conducteurs
de gap différents et permet d’augmenter le rendement de conversion photovoltaïque total
en collectant une plus grande partie du spectre solaire. Le couple formé par la pérovskite
de formule CH3NH3PbBr3 et le silicium est notamment prometteur. Cette composition de
cellule tandem permet de profiter de l’absorption dans l’infra-rouge offerte par le faible gap
du silicium situé à 1,1 eV (environ 1130 nm) et du bas coût de la pérovskite qui absorbe
plus efficacement que le silicium dans les domaines visible et UV. Des rendements intéres-
sants de l’ordre de 24% ont d’ores et déjà été atteints et promettent un bon avenir pour
l’incorporation des pérovskites dans les cellules tandem (figure I.6) [4].
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Figure I.6: Vue en coupe d’une cellule tandem silicium-pérovskite présentant un rendement
de conversion photovoltaïque de 24 % [4]. La pérovskite absorbe la partie ultra-violet (UV)
et visible (Vis) du spectre solaire tandis que le silicium absorbe la partie infra-rouge (IR).

2.4 Étude des propriétés intrinsèques dans les monocristaux

Simultanément à l’augmentation des rendements des cellules solaires, de nouvelles mé-
thodes de synthèse de monocristaux de grande qualité ont été développées afin d’étudier les
propriétés intrinsèques des pérovskites hybrides. Parmi ces méthodes de synthèse, une a par-
ticulièrement attiré l’attention : la cristallisation par solubilité inverse (nommée ITC pour
"Inverse Temperature Crystallization"). L’équipe de O. Bakr de l’Université de Science et
Technologie King Abdullah (KAUST) a observé que les solutions de MAPI dans le gamma-
butyrolactone (GBL) présentaient un comportement de solubilité inverse à la normale avec
la température. En chauffant à environ 100 ˚C une solution de MAPI à 1 mol.L−1, le
groupe a observé l’apparition de monocristaux à la vitesse impressionante de 1 mm2 par
heure (figure I.7) [5]. Le résultat est le même pour la pérovskite bromée CH3NH3PbBr3
dans le N,N-diméthylformamide (DMF). Grâce à cette méthode, les chercheurs du KAUST
ont pu obtenir des cristaux centimétriques de haute qualité en seulement quelques heures.
Il est intéressant de remarquer que malgré des vitesses de cristallisation de plusieurs ordres
de grandeur plus grandes que celles utilisées dans les synthèses de monocristaux purement
inorganiques, il est possible de faire grandir rapidement des cristaux de pérovskite présen-
tant à la fois une grande taille et une haute qualité. Ceci représente un des grands avantages
des pérovskites hybrides qui permettent de combiner les performances des semi-conducteurs
inorganiques avec la facilité de synthèse des cristaux moléculaires.

La maîtrise des méthodes de synthèse de monocristaux de pérovskites hybrides ont
permis de mettre en évidence les propriétés opto-électroniques exceptionnelles de ces der-
nières. Le groupe de G. Kanatzidis de la Northwestern University (Etats-Unis) a été un des
pionniers en la matière en synthétisant en 2013 de nombreux monocristaux de pérovskites
hybrides halogénées, depuis CH3NH3PbI3 jusqu’à la pérovskite à base d’étain CH3NH3SnI3.
Grâce à des mesures par effet Hall, les auteurs ont rapporté une mobilité des électrons dans
MAPI de l’ordre de 66 cm2/(V.s) [30]. Q. Dong et al. rapporteront plus tard une mobilité
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Figure I.7: (a) Illustration du principe de la méthode de cristallisation ITC. (b-c) Pho-
tographies de solutions de pérovskite chauffées en fonction du temps. (b) Solution de
CH3NH3PbI3 (c) Solution de CH3NH3PbBr3 [5].

des trous de 105 cm2/(V.s), démontrant ainsi les propriétés de conduction ampibolaire de
MAPI [60]. De manière générale, de nombreuses méthodes de synthèse différentes permet-
tront à partir de 2015 de confirmer les bonnes propriétés de transport de MAPI [5, 60–62].
Quelle que soit la méthode utilisée pour la synthèse de monocristaux de MAPI, des lon-
gueurs de diffusion de l’ordre de 100 µm et des densités de défauts de l’ordre de 1010

cm−3 ont été rapportées grâce à des mesures de courbes I-V. Les valeurs de ces grandeurs
physiques sont comparables à celles du silicium de haute qualité utilisé dans les cellules so-
laires [59], ce qui témoigne des très bonnes performances des cristaux de pérovskite hybride.

2.5 L’amélioration du matériau dans les couches minces

En parallèle de ces études sur les propriétés fondamentales du matériau, de nombreuses
équipes se sont appliquées à améliorer la qualité des couches minces de pérovskite. En
effet, lors des premiers essais en 2013, les couches minces de MAPI présentaient de nom-
breux trous ("pin-holes"), de nombreux défauts et une morphologie hétérogène (figure I.8
(a)). Sans être exhaustif, on peut citer ici certaines des techniques qui ont permis d’amé-
liorer les performances des cellules à pérovskite via l’amélioration de la morphologie des
couches. Ainsi, l’équipe de M. Grätzel a synthétisé en 2013 des films minces de MAPI avec
la méthode dite de déposition séquentielle ("two-step deposition method" ou "sequential
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deposition method"), rapportée pour la première fois par l’équipe de D. Mitzi en 1998 [63].

Dans cette technique, l’iodure de plomb PbI2 est déposé dans un premier temps sur
un substrat par spin-coating. Le PbI2 possèdant une structure cristalline en feuillets, il a
tendance à se déposer de manière uniforme sur le substrat et à former un film compact
après un premier recuit [64]. Le PbI2 est ensuite converti en MAPI en étant plongé pendant
quelques secondes dans une solution d’iodure de méthylammonium CH3NH3I dans l’isopro-
panol (IPA) à température ambiante [65]. Après rinçage à l’IPA, cette technique permet
d’obtenir des films denses, sans "pin-holes" et avec un taux de recouvrement proche de
100% (figure I.8 (b)), ce qui se traduit par des rendements élevés atteignant 18% [66]. La
rapidité avec laquelle le méthylammonium diffuse dans le PbI2 et le convertit en MAPI est
aussi un résultat remarquable. En effet, on s’attend à ce que la formation de liaisons [I-Pb-I]
entre les feuillets de PbI2 pour former un réseau 3D d’octaèdres PbI6 demande un apport
d’énergie. Pourtant la simple diffusion du cation méthylammonium dans le PbI2 suffit à
apporter la force motrice nécessaire à la cristallisation de MAPI. Cela démontre encore une
fois la facilité de formation exceptionnelle des pérovskites hybrides.

Figure I.8: Images MEB de films minces de MAPI obtenus (a) par dépôt simple (b) par
dépôt séquentiel. [6]

Cependant, les couches minces de MAPI synthétisées par ces techniques restent polycris-
tallines. Or, de nombreuses études ont pu montrer que les films polycristallins possédaient
des propriétés physiques, notamment les propriétés de transport, qui dépendent des défauts
présents dans le matériau. Dans le cadre de la thèse de H. Diab, notre équipe a par exemple
montré qu’à basse température l’émission correspondant à l’exciton libre peut être observée
dans les monocristaux de MAPI, alors que cette signature est absente dans les films po-
lycristallins dont l’émission est dominée par les défauts [67]. La nature exacte des défauts
présents dans les couches minces de pérovskite hybride reste globalement débattue dans
la littérature [68]. Certains groupes soupçonnent les joints de grains d’être à l’origine de
nombreuses pertes non-radiatives liées aux défauts [7, 69]. Dans cette optique, des équipes
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ont tenté de diminuer le nombre de joints de grains en augmentant la taille des domaines
cristallins de MAPI [7,70,71]. En particulier, Nie et al. ont obtenu des films polycristallins
de MAPI avec des grains millimétriques grâce à une technique dite de "hot-casting" qui
consiste à chauffer le substrat au préalable du spin-coating (figure I.9(a)) [7]. Cho et al. sont
parvenus à obtenir des grains de MAPI de plusieurs dizaines de micromètres et possédant
une seule orientation cristalline en dissolvant les précurseurs de pérovskite dans un liquide
ionique [71]. Dans ce dernier cas, la densité de défaut rapportée (≈ 1014 cm−3) est trois
ordres de grandeur plus faible que celle des films polycristallins conventionnels (≈ 1017

cm−3). Cette valeur reste cependant bien loin de la densité de défauts des monocristaux
(≈ 1010 cm−3).

Figure I.9: (a) Protographie sous microscope d’un film mince de MAPI possédant des
grains millimétriques [7] (b) Photographie grand champ d’un monocristal fin de MAPI
obtenu par ITC [8].

D’autres groupes ont alors essayé de se rapprocher encore plus des propriétés des mo-
nocristaux en synthétisant des couches minces monocristallines. L’équipe du KAUST y est
parvenue en induisant une anisotropie de croissance à deux dimensions lors de la cristal-
lisation de CH3NH3PbBr3 via des bulles de cavitation [72] ou bien en faisant croître des
cristaux à la surface de la solution de précurseurs [73]. D’autres groupes ont forcé la pérovs-
kite à croître entre deux substrats, ce qui leur a permis d’obtenir des cristaux larges et très
fins de CH3NH3PbBr3 [74,75], voir des véritables "wafer" monocristallins de CH3NH3PbI3
obtenus par ITC (figure I.9(b)) [8].

Même si des résultats intéressants commencent à apparaître, le nombre de travaux trai-
tant de couches minces monocristallines de pérovskites reste encore limité. De plus, les
rapports d’aspect, définis comme le rapport entre une des longueurs et l’épaisseur du cris-
tal, ne sont pas encore adaptés à des applications dans des dispositifs. Une couche active
d’environ 300 nm d’épaisseur dans un dispositif de 1 cm de côté représente en effet un
rapport d’aspect de 3.104. Or, à notre connaissance, le meilleur essai réalisé jusqu’à présent
donne un rapport d’aspect de 1, 5.103 pour un film monocristallin de CH3NH3PbBr3 ob-
tenu par ITC [76]. Ces premiers résultats restent cependant encourageant car les densités
de défauts des couches minces monocristallines rapportées sont du même ordre de grandeur
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que celles des monocristaux. Cela a permis d’obtenir des rendements élevés dans les cellules
solaires incorporant des couches minces monocristallines. Ainsi, Chen et al. ont rapporté
un premier essai de cellule solaire faite avec une couche mince de MAPI monocristalline
affichant un rendement proche de 18% [77]. Il est intéressant de constater que dans cet
essai, le rendement de la cellule est élevée même si la couche active est épaisse de 10 µm.
Cela n’est rendu possible que grâce à la très grande qualité de la couche monocristalline
qui permet des longueurs de diffusion de l’ordre de la centaine de µm.

2.6 Les limites de CH3NH3PbI3

Malgré des performances augmentant de manière explosive avec le temps, les cellules
solaires à base de MAPI présentent tout de même des inconvénients, dont le plus important
est leur faible durée de vie. En effet, MAPI se dégrade rapidement sous l’effet de l’oxygène,
de la lumière et de l’humidité en produisant de l’iodure de plomb PbI2. Les principaux mé-
canismes de dégradation de MAPI peuvent être résumés par les équations bilans suivantes :

2CH3NH3PbI3 +O2

hν−−→ 2PbI2 + I2 + 2CH3NH2 ↑ + 2H2O (I.1)

4CH3NH3PbI3+2H2O −−⇀↽−− (CH3NH3)4PbI6 · 2H2O+3PbI2 −−→ 4CH3NH3I+4PbI2+2H2O
(I.2)

La réaction I.1 passe par une espèce intermédiaire de superoxyde O2
– créée par les élec-

trons photo-générés par la pérovskite. Le superoxyde, radical très réactif, déprotone ensuite
les molécules de méthylammonium en méthylamine gazeuse, ce qui va induire une dégrada-
tion irréversible de la pérovskite en iodure de plomb [78]. La réaction I.2 passe par les espèces
intermédiaires mono- et di-hydratées CH3NH3PbI3 ·H2O et (CH3NH3)4PbI6 · 2 H2O. Si le
passage de la pérovskite à la phase mono-hydratée peut se faire de manière réversible, il
a été montré que la phase di-hydratée se décompose de manière irréversible en iodure de
plomb [79]. On voit ici que l’eau agit comme un catalyseur pour la dégradation de MAPI
car elle est restituée à la fin de la réaction de dégradation.

Si le problème de la sensibilité à l’humidité peut être contourné en encapsulant la cellule
solaire avec un matériau hydrophobe comme le PMMA (polyméthacrylate de méthyle), la
décomposition par le dioxygène est un véritable problème car il est difficile d’empêcher
la diffusion de O2 à travers le dispositif. De plus, le principal sous-produit de dégradation,
l’iodure de plomb PbI2, est connu pour être un polluant toxique pour les organismes vivants
[80, 81]. L’instabilité intrinsèque de MAPI représente donc un défi majeur à relever pour
son développement dans le photovoltaïque.
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2.7 Instabilité de MAPI : les solutions envisagées

2.7.1 Couches minces monocristallines

Plusieurs solutions sont cependant envisagées pour remédier à l’instabilité de MAPI.
L’une d’entre elles peut être l’incorporation des couches minces monocristallines de pé-
rovskite décrites dans la partie 2.5. En effet, Leguy et al. supposent que la diffusion des
molécules d’eau dans la couche de pérovskite se produit au niveau des joints de grains,
et donc que la dégradation de cette dernière est favorisée par le caractère polycristallin
des couches minces [79]. Les couches minces monocristallines, exempts de joints de grains,
devraient donc se dégrader moins facilement. Dans le cadre de la thèse de K. Jemli, notre
équipe a comparé la luminescence à basse température d’une couche mince polycristalline
et d’un monocristal de MAPI. Après plusieurs jours de dégradation à l’air, la couche mince
est devenue entièrement jaune (couleur du PbI2, figure I.10(b)) alors qu’une étude de pho-
toluminescence ne permet d’observer qu’un très faible signal correspondant à PbI2 dans
les monocristaux même après plusieurs mois de vieillissement [9]. Cependant, les disposi-
tifs incorporant des couches minces monocristallines ont été réalisés en laboratoire sur des
surfaces réduites (≈ 1 cm2), et les procédés utilisés paraissent encore peu adaptés à une
passage à une échelle commerciale (≈ 10 ou 100 cm2).

Figure I.10: (a) Photographie d’un film mince de MAPI stocké pendant 4 jours dans le
noir (b) Photographie d’un film mince de MAPI stocké pendant 4 jours à la lumière. [9]

2.7.2 Remplacement du cation organique

Une autre solution peut provenir du remplacement du méthylammonium par d’autres
cations plus stables. En effet, la rotation importante du méthylammonium (MA+) au sein de
la structure pérovskite l’empêche de former des liaisons hydrogènes stables avec les atomes
d’iode du réseau inorganique. Cette grande mobilité du cation MA+ est un des facteurs pou-
vant expliquer la sensiblité de la pérovskite CH3NH3PbI3 à l’humidité. Le remplacement
du cation MA+ par d’autres cations moins mobiles devrait donc, en théorie, augmenter la
stabilité de la pérovskite en créant des interactions hydrogènes plus fortes. C’est notam-
ment le cas pour les pérovksites à base de formamidinium HC(NH2)2+ et de guanidinium
C(NH2)3+ [82, 83].
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Figure I.11: Schéma de la structure cristalline des pérovskites 3D de formule ABX3. Ici B
= M = métal.

Cependant, la synthèse de ces pérovskites pose problème car elles sont intrinsèquement
instables à température ambiante. En effet, la cristallisation dans la structure pérovskite
"3D" de formule ABX3 impose des restrictions sur la taille des atomes composant le maté-
riau. La structure ABX3 peut être représentée par un cation monovalent A situé au centre
d’une cage formée par 8 octaèdres BX6 (figure I.11). Si le cation A est trop gros pour rentrer
dans la cage, c’est-à-dire si son rayon atomique rA est trop grand, ou si la cage d’octaèdres
BX6 est trop petite, c’est-à-dire si les rayons rB et rX sont trop petits, la structure pérovs-
kite ne pourra pas être assurée. Cette limite sur la taille des cations A et B et de l’anion X
est traduite par la relation suivante :

rA + rX = t.
√
2(rB + rX) (I.3)

Où t représente le facteur de Goldschmidt [84]. Expérimentalement, on remarque que
la structure pérovskite ABX3 est assurée pour des facteurs de tolérance compris entre en-
viron 0,8 et 1 (figure I.12). Au delà, la structure pérovskite est déformée et le matériau
cristallise dans une phase jaune "δ" non photo-active. Dans le cas d’une cage composée
d’atomes de Pb et de I, seul le méthylammonium MA+ permet de former une pérovskite
stable à température ambiante. Bien que respectant en théorie le facteur de Goldschmidt,
le formamidinium (FA+) et le césium (Cs+) forment des pérovskites 3D très instables à
température ambiante qui se dégradent rapidement en phase δ [10, 85].

Des équipes ont pu passer outre ce problème en modulant le facteur de Goldschmidt
grâce à des mélanges de cations de tailles différentes. Ainsi, en formant une solution so-
lide d’un "petit" cation Cs+ ou Rb+ avec un "grand" cation FA+, il est possible d’obtenir
des pérovskites ABX3 stables à température ambiante [86]. En particulier, les pérovkites
de formule Csx (MA0,17FA0,83)100–xPb(I0,83Br0,17)3 (appelées pérovskites 3D triple cations)
incorporant trois cations différents ont démontré des performances exceptionnelles dans des
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Figure I.12: Evolution du facteur de tolérance de Goldschmidt t pour une pérovskite
de formule générale APbI3 en fonction du cation A. Les cercles pleins représentent les
pérovskites cristallisant de manière stable sous la forme 3D ABX3 à température ambiante.
Les cercles vides représentent les pérovskites cristallisant sous la forme 1D "δ" à température
ambiante. [10]

cellules solaires ainsi qu’une augmentation de stabilité notable vis-à-vis de l’humidité [87].
Ce type de pérovskites hybrides sont celles incorporées dans les cellules solaires affichant
les meilleurs rendements à ce jour.

Cependant, malgré l’augmentation de stabilité offerte par l’utilisation de solutions so-
lides de cations, les durées de vie des dispositifs incorporant des pérovskites hybrides 3D
restent limitées à quelques milliers d’heures (c’est-à-dire quelques mois). Cette durée de
vie est donc encore bien en-dessous de l’objectif de 20 ans de fonctionnement fixé par
l’industrie. Ces pérovskites restent néanmoins prometteuses pour des applications dans des
dispositifs moins exposés à un environnement hostile comme les diodes électroluminescentes
(LEDs) [88], les lasers [89], ou les photodétecteurs [90].

En conclusion, il reste de nombreux progrès à faire afin d’augmenter la stabilité des dis-
positifs à base de pérovskites hybrides. Une piste d’amélioration peut provenir de la maîtrise
des procédés d’encapsulation qui permettraient d’empêcher la diffusion des composés né-
fastes aux pérovskites hybrides dans le dispositif. Une nouvelle piste a toutefois émergé
très récemment et pourrait provenir d’une autre sous-famille de pérovskites hybrides : les
pérovskites dites "à 2-dimensions".
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3 Les pérovskites hybrides 2D : un nouvel espoir

L’ensemble des pérovskites dites "à 2-dimensions" ou "2D" forment une sous-famille des
pérovskites hybrides halogénées. Alors que les pérovskites hybrides 3D telles que CH3NH3PbI3
étaient tombées dans l’oubli, leurs homologues 2D ont su, dès les années 1980, intéresser
la communauté scientifique grâce à leurs propriétés magnétiques, optiques et électroniques
originales [91–95]. La particularité de ces pérovskites provient de leur structure en feuillets
2D présentant une alternance de couches inorganiques et organiques. Cette organisation en
feuillets permet d’obtenir une grande diversité de structures différentes, ce qui a motivé la
réalisation de nombreuses études cristallographiques [11, 96, 97]. Les pérovskites hybrides
2D sont de plus potentiellement intéressantes pour des applications dans des domaines va-
riés comme les lasers [98], les LEDs [99, 100], les transistors à effet de champ [17], ou les
dispositifs incorporant des microcavités à polaritons [101].

Après avoir présenté leur structure cristalline et leurs propriétés physiques, nous verrons
comment ces pérovskites ont fait très récemment leur entrée dans le monde du photovol-
taïque. Outre leurs performances, cette famille de pérovskite est particulièrement intéres-
sante pour leur stabilité accrue par rapport à leurs homologues 3D. De plus, nous verrons
que, contrairement aux pérovskites 3D, les pérovskites hybrides 2D offrent une possibilité
de fonctionnalisation de la partie organique qui permet de moduler et/ou d’améliorer leurs
propriétés.

3.1 Structure cristalline des pérovskites hybrides 2D

3.1.1 Pérovskites 2D (R–NH3)2PbX4

Les pérovskites 2D présentées dans ce manuscrit sont de formule (R–NH3)2PbX4 avec
R un groupe alkyl portant une fonction ammonium terminale NH3, M un métal divalent et
X un halogène. Les cations organiques R–NH3

+ les plus utilisés dans la littérature sont le
butylammonium C4H9NH3

+ (noté BA dans la suite du manuscrit) et le phényléthylammo-
nium C6H5C2H4NH3

+ (noté PEA dans la suite du manuscrit).

Nous illustrons ci-dessous la manière dont la structure cristallographique de la pérovskite
2D (BA)2PbI4 peut être obtenue à partir de la pérovskite 3D MAPbI3. La struture cristal-
line de MAPbI3 est représentée à gauche sur la figure I.13. On imagine un découpage entre
deux couches d’octaèdres PbI6 selon des plans parallèles au plan (001) et dans la direction
<100>. On obtient alors un réseau inorganique 2D de feuillets d’octèdres liés par quatre
de leurs sommets et de formule PbI42– . Entre ces feuillets s’intercale une double couche de
molécules de BA afin d’assurer la neutralité électrique. Le composé de formule (BA)2PbI4
est ainsi obtenu (figure I.13). Il est possible d’obtenir d’autres types de pérovskites 2D
présentant des découpages de la structure 3D selon d’autres plans cristallographiques. Des
pérovskites 2D présentant un découpage selon <110> et <111> ont ainsi été synthéti-
sées [97,102]. Dans le cadre de cette thèse, seules les pérovskites 2D de type <100> seront
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étudiées.

Figure I.13: Schéma explicatif de la formation de la pérovskite 2D de formule (BA)2PbI4.
[11]

Les pérovskites hybrides 2D présentent une plus grande flexibilité de structure chimique
que les pérovskites 3D car elles ne nécessitent pas de respecter le facteur de Goldschmidt
pour le cation organique R–NH3

+. Billing et al. ont par exemple synthétisé une série
de pérovskites 2D incorporant des chaînes alkyles linéaires (CmH2m+1 –NH3) avec m =
4,5,6,12,14,16 et 18 [11,103]. De plus, notre équipe a pu montrer que la structure pérovskite
2D était assurée pour un grand nombre de chaînes alkyles non linéaires et portant une ou
plusieurs insaturations [104]. Enfin, il est à noter que des molécules possédant des fonctions
biammoniums terminales peuvent former des pérovskites 2D. La formule est dans ce cas
modifiée en (NH3 –R–NH3)MX4 [105]. Ces pérovskites ont notamment montré des possi-
bilités d’application pour l’émission de lumière blanche [106].

Il existe cependant des limites quant à la diversité de cations organiques pouvant former
une structure pérovskite 2D. Tout d’abord, la section de la molécule projetée selon son grand
axe doit être approximativement inférieure à la surface d’un carré de côté X–Pb–X [102].
Ceci est nécessaire afin d’assurer une densité de charge équivalente entre les feuillets or-
ganique et inorganique. De plus, des cations organiques trop volumineux peuvent induire
des gênes stériques déformant la structure pérovskite 2D. Kamminga et al. ont par exemple
synthétisé une série de pérovskites 2D à base d’iodure de plomb et de molécules aromatiques
de formule (C6H5)–R–NH3

+ avec R une chaîne alkyle CmH2m , m compris entre 1 et 4.
Pour m>2, les feuillets inorganiques sont déformés et passent d’une structure à 4 sommets
communs d’octaèdres PbI6 (figure I.14 (a)) à une structure à faces communes (figure I.14 (b)
et (c)). Dans ces structure à faces communes, la stœchiométrie change de (R–NH3)2PbI4
à (R–NH3)3Pb2I7, et les propriétés opto-électroniques sont grandement modifiées [12].
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Figure I.14: Structures cristallines de (a) ((C6H5)–CH2 –NH3)2PbI4 (b)
((C6H5)–C3H6 –NH3)3Pb2I7 et (c) ((C6H5)–C4H8 –NH3)3Pb2I7. [12]

3.1.2 Pérovskites 2D Ruddlesden-Popper (R–NH3)2An–1MnX3n+1

Les pérovskites 2D de formule (R–NH3)2PbX4 représentent en réalité un cas particulier
de l’ensemble de pérovskites 2D de formule générale (R–NH3)2An –1MnX3n+1 où R–NH3

est un "grand" cation organique tel que PEA ou BA, A est un "petit" cation organique tel
que MA ou FA, M un métal divalent et X un halogène. Cet ensemble de phases pérovskites
porte le nom de phases Ruddlesden-Popper (abrégées RP dans la suite du manuscrit), en
référence à S.N. Ruddlesden et P. Popper qui en ont décrit la structure pour la première
fois en 1957 avec le composé Sr3Ti2O7 [107].

Nous illustrons ci-dessous la formation d’une pérovskite RP de formule (BA)2(MA)Pb2I7
à partir de la pérovskite 3D MAPbI3. Il est possible d’imaginer un découpage où un double
feuillet d’octaèdre est isolé de la structure 3D. Le réseau 2D obtenu est composé de doubles
feuillets d’octaèdres liés par cinq de leurs sommets. Le réseau inorganique est dans ce cas
de formule (MA)Pb2I72– . Entre ces doubles feuillets s’intercale une double couche de molé-
cules de BA afin d’assurer la neutralité électrique. Le composé de formule (BA)2(MA)Pb2I7
est ainsi obtenu (figure I.15).

Il est ainsi possible d’imaginer un découpage de la structure 3D avec des feuillets
de plus en plus épais et former par le même processus de nombreuses autres pérovs-
kites RP. La figure I.16 présente les structures d’une série de pérovskites RP de formule
(PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1. Le nombre n caractéristique de chaque phase RP correspond à
la fois au nombre de feuillets d’octaèdres de la partie inorganique et à la stœchiométrie
du plomb. De plus, il est possible d’écrire la formule générale de cet ensemble de phases
RP sous la forme (PEA)2PbI4 · (n-1) (MAPbI3). Cette deuxième nomenclature permet de
voir les différentes phases comme un mélange de deux cas limites : la phase 2D "pure"
(PEA)2PbI4 présentant un feuillet simple d’octaèdre lorsque n=1, et la phase 3D "pure"
MAPbI3 lorsque n tend vers l’infini. Dans la suite du manuscrit, les pérovskites 2D de type

38



Figure I.15: Schéma explicatif de la formation de la pérovskite RP de formule
(BA)2(MA)Pb2I7. [13]

(R–NH3)2PbX4 seront référencées sous le nom de "2D n=1", et les phases RP de nombre
n>1 seront référencées sous le nom de "RP n = 2, 3, 4, etc...".

Figure I.16: Schéma représentant différentes phases Ruddlesden-Popper des pérovskites
hybrides à base de phényléthylammonium et méthylammonium de formule (PEA)2PbI4
(n=1), (PEA)2(MA)Pb2I7 (n=2), (PEA)2(MA)2Pb3I10 (n=3), et enfin la pérovskite 3D
CH3NH3PbI3 (n = ∞).

Les phases pérovskites RP possèdent, comme les pérovskites 2D n=1, une grande flexi-
bilité chimique car elles ne nécessitent pas de respecter le facteur de Goldschmidt pour
le cation R–NH3

+. Elles offrent en ce sens une plus grande liberté de composition que
les pérovskites 3D. De plus, leurs propriétés opto-électroniques sont grandement modifiées
lorsque le nombre de feuillets inorganiques varie. Ceci permet d’obtenir un nouveau degré
de liberté afin de moduler leurs propriétés opto-électroniques.
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3.2 Rappels sur les propriétés opto-électroniques des semi-conducteurs

3.2.1 Structure de bandes d’un semi-conducteur

Les propriétés opto-électroniques des semi-conducteurs sont décrites par la théorie des
bandes. Cette théorie quantique permet de calculer les états d’énergie électroniques dans un
solide. Les niveaux d’énergie accessibles par les électrons sont organisés en bandes d’énergie
permises séparées par des bandes d’énergie interdites. Dans un semi-conducteur à T = 0K,
la dernière bande d’énergie remplie par les électrons est appelée bande de valence (BV) et
la première bande d’énergie vide est appelée la bande de conduction (BC). La différence
d’énergie entre le minimum de la bande de conduction et le maximum de la bande de va-
lence est appelé "gap" du semi-conducteur, et est notée Eg. Un électron situé dans la bande
de valence ne peut absorber un photon que lorsque l’énergie de ce dernier est supérieure à
Eg. Une fois le photon absorbé, l’électron est promu de la bande de valence à la bande de
conduction et il se crée en même temps un déficit de charge dans la bande de valence. Cette
place laissée vacante est assimilée à une quasi-particule chargée positivement (+e) nommée
"trou" (notée h+).

Figure I.17: Structure de bande d’un semi-conducteur (a) à gap direct (b) à gap indirect.

Proche des extrema des BV et BC, les relations de dispersion sont :

EBC(~k) = Eg +
~
2~k2

2m∗

e
(I.4)

Et

EBV (~k) = 0− ~
2~k2

2m∗

h

(I.5)

avec m∗

e et m∗

h les masses effectives des électrons et trous respectivement, ~ la constante
de Planck et ~k le vecteur d’onde. Le maximum de la bande de valence est pris comme origine
des énergies.
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Lorsque les minima de la bande de conduction et de valence sont situés au même point
de la zone de Brillouin, c’est-à-dire pour le même vecteur d’onde ~k, le semi-conducteur
est dit à gap direct et seule la condition ~ν > Eg est nécessaire à l’absorption d’un photon
(figure I.17 (a)). Lorsque le minimum de la bande de conduction est obtenu pour un vecteur
d’onde ~k différent de celui de la bande de valence, le semi-conducteur est dit à gap indirect
et il est nécessaire pour décrire le phénomène d’absorption d’ajouter au photon d’énergie
~ν > Eg une certaine quantité d’énergie ~ω (correspondant au vecteur ~q) apportée par les
vibrations du réseau cristallin (figure I.17 (b)). Ces vibrations sont assimilées à des quasi-
particules appelées phonons. Les semi-conducteurs à gap indirect comme le silicium ont
moins de probabilité d’absorber un photon incident qu’un semi-conducteur à gap direct,
ce qui se traduit par un coefficient d’absorption moindre. Dans le cadre d’une application
pour le photovoltaïque, il peut être intéressant d’utiliser un semi-conducteur de gap direct
afin d’augmenter le coefficient d’absorption de la couche active et ainsi diminuer l’épaisseur
du dispositif.

3.2.2 Excitons

Lorsqu’un semi-conducteur absorbe un photon d’énergie supérieur à l’énergie de son gap
Eg une paire électron-trou est créée, c’est-à-dire qu’un électron est promu dans la bande
de conduction et un trou est généré dans la bande de valence. Après thermalisation de
l’électron vers le bas de la bande de conduction et du trou vers le haut de la bande de
valence, cette paire électron-trou interagit par attraction électrostatique coulombienne, ce
qui a pour effet de stabiliser son énergie. Le couple ainsi formé est nommé exciton et est
caractérisé par l’énergie de liaison Eb qui représente l’énergie qu’il est nécessaire d’apporter
pour le dissocier.

L’exciton formé par association d’un électron (e– ) et d’un trou (h+) en interaction
coulombienne est assimilé à une quasi-particule. Son rayon de Bohr aB représente la dis-
tance moyenne entre ces deux particules. Il existe deux types d’excitons : les excitons de
Wannier-Mott et les excitons de Frenkel. Alors que les excitons de Frenkel sont caractérisés
par un faible rayon de Bohr et une énergie de liaison élevée (aB ≈ 1Å ; Eb ≈ 1 eV), les
excitons de Wannier-Mott possèdent un grand rayon de Bohr et une énergie de liaison plus
faible (aB ≈ quelques nm ; Eb ≈ quelques meV). Les excitons de Wannier présentent la
particularité de pouvoir se délocaliser sur un grand nombre de mailles cristallines, ce qui
leur confère le titre d’"excitons libres". Les excitons de Wannier se rencontrent générale-
ment dans les semi-conducteurs possédant une grande constante diélectrique, notamment
les semi-conducteurs inorganiques, alors que les excitons de Frenkel se rencontrent plutôt
dans les matériaux organiques.

Les excitons libres de Wannier-Mott peuvent être modélisés par un système hydrogé-
noïde à deux corps. Dans ce modèle, l’exciton possède plusieurs niveaux d’énergie discrets
caractérisés par un nombre quantique principal. Ces niveaux sont assimilés aux niveaux
énergétiques de l’atome d’hydrogène (1s, 2s, 3s,...). Le spectre d’absorption calculé dans le
cadre de ce modèle présente des transitions d’énergie inférieure à l’énergie du gap bande-à-
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Figure I.18: Schéma représentant les excitons (a) de Wannier-Mott et (b) de Frenkel [14]

bande Eg, où Eg est le gap calculé sans prendre en compte les effets excitoniques. Dans ce
dernier cas de figure, c’est-à-dire lorsque l’interaction coulombienne entre électrons et trous
n’est pas prise en compte, le coefficient d’absorption est proportionnel à la densité d’états
jointe qui est parabolique dans le cas d’un semi-conducteur 3D : α(hν) ∝

√

hν − Eg, avec
ν la fréquence des photons absorbés (figure I.19 (a)). Dans le cas d’un semi-conducteur 2D,
la densité d’états jointe prend la forme de marches d’escalier (figure I.19 (b)).

Figure I.19: Coefficients d’absorption théoriques dans le cas (a) d’un semi-conducteur
3D [14] et (b) d’un semi-conducteur 2D [15]. La ligne pointillée représente le coefficient
d’absorption attendu en l’absence de tout effet excitonique. Les transitions 1s et 2s cor-
respondent aux niveaux excitoniques les plus bas en énergie dans le modèle hydrogénoïde.

3.3 Propriétés opto-électroniques des pérovskites 2D

3.3.1 Structure de bandes des pérovskites 2D

La figure I.20 présente la structure de bandes publiée par J. Even et al. de la pérovs-
kite hybride 2D de formule (R–NH3)2PbI4 avec R–NH3 = 4-Fluorophényléthylammonium
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FC5H5C2H4NH3
+ (notée 4F-PEA) [16]. Cette structure électronique a été calculée par la

Théorie Fonctionnelle de la Densité ("Density Functional Theory" ou DFT) avec et sans
couplage spin-orbite ("Spin-Orbit Coupling" ou SOC), et en utilisant des données cristallo-
graphiques provenant de monocristaux de (4 F–PEA)2PbI4. J. Even et al. ont montré dans
ce travail que la bande de valence de (4 F–PEA)2PbI4 est composée d’une hybridation
anti-liante des orbitales Pb6s et I5p. La bande de conduction est quant à elle principalement
constituée des orbitales liantes Pb6p et présente une dégénérescence qui est levée grâce au
couplage spin-orbite géant induit par le plomb qui possède un numéro atomique élevé. Cette
structure de bandes nous montre que les extrema de la BC et de la BV sont situés au même
point Γ de la zone de Brillouin, ce qui signifie que les pérovskites hybrides 2D sont des
semi-conducteurs à gap direct comme leurs homologues 3D.

Figure I.20: Structure de bande de (4 F–PEA)2PbI4 (a) sans couplage spin-orbite (b) avec
couplage spin-orbite [16].

Une particularité des pérovskites hybrides 2D et 3D provient de leur bande de valence
qui est constituée d’une hybridation des orbitales s des atomes de Pb et des orbitales p des
atomes d’halogène. Il est grâce à cela possible de moduler l’énergie du gap en modifiant la
composition en halogène. En effet, en première approximation l’énergie d’un électron dans
une orbitale est proportionnelle au numéro atomique de cette dernière. Cela signifie que
l’énergie des électrons dans les orbitales p augmente lorsqu’on descend dans la colonne du
tableau périodique de Mendeleïev (E5p > E4p > E3p). L’énergie de la bande de conduction
restant constante lorsque la composition en halogène est modifiée, on en déduit que Eg(I) <
Eg(Br) < Eg(Cl). En outre, notre équipe a montré que l’énergie du gap variait de manière
continue avec la composition en halogène lorsque des solutions solides d’halogènes sont
réalisées [108]. L’énergie du gap des pérovskites 2D peut ainsi être modulée en vue d’une
application donnée (figure I.21).
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Figure I.21: Poudres de pérovskites (PEA)2PbIxBr4–x avec, de gauche à droite, x = 4,3,2,1
et 0.

3.3.2 Confinement quantique

La différence majeure entre les pérovskites 3D et 2D provient de la structure en feuillets
de ces dernières qui induit des effets de confinement quantique. Le schéma de la figure I.22
représente la structure de bandes d’une pérovskite 2D n=1 de formule (PEA)2PbI4 (PEPI)
selon la direction perpendiculaire aux feuillets. Les BV et BC des couches d’octaèdres inor-
ganiques forment des puits de potentiel très fins (environ 0,5 nm de longueur) séparés par
des barrières de potentiel. Ces dernières sont formées par les orbitales frontières HOMO
et LUMO (HOMO = plus haute orbitale occupée, LUMO = plus basse orbitale vacante)
des molécules organiques dont la différence d’énergie (entre 5 et 6 eV) est typiquement
très grande devant le gap de la partie inorganique (environ 2,4 eV pour une pérovskite à
base de PbI2). Cette succession de puits de potentiel séparés par des barrières quasi in-
finies forme ce qu’on appelle une structure en multi-puits quantiques de type I. Ce type
de structure se retrouve dans les nanoparticules en architecture "coeur-coquille" ou bien
dans des semi-conducteurs de type III-V comme GaAs dopé avec de l’aluminium en couches
successives (GaAs ·AlxGa1–xAs). Cependant, à la différence de ces deux cas qui réclament
des synthèses séquentielles et différenciées pour chaque couche, les pérovskites hybrides 2D
possèdent une structure en multi-puits quantiques "naturelle" ou auto-organisée.

Dans ce système de multi-puits quantiques, la fonction d’onde électronique est confinée
à l’intérieur des feuillets d’octaèdres inorganiques. Il est possible de moduler ce confinement,
ainsi que le gap, en faisant varier la largeur des puits de potentiel. Cela est notamment réalisé
grâce aux pérovskites RP introduites dans la partie 3.1.2. En effet, dans une pérovskite
RP de formule (R–NH3)2An –1BnX3n+1, le nombre n correspond au nombre de feuillets
d’octaèdres. Lorsque n augmente, le confinement quantique diminue, de même que l’énergie
du gap. Ainsi, la pérovskite n=1 de formule (PEA)2PbI4 absorbe le bleu et apparaît orange,
tandis que la pérovskite n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7 absorbe le vert et apparaît rouge et enfin
la pérovskite n=3 (PEA)2(MA)2Pb3I10 absorbe tout le spectre visible et apparaît noire
(figure I.23).
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Figure I.22: Représentation schématique de la structure en multi-puits quantique de type
I auto-organisée des pérovskite 2D.

Figure I.23: Variation de la couleur d’une série de cristaux de pérovskites RP de formule
(PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 avec (a) n=1 (b) n=2 et (c) n=3.

3.3.3 Effets excitoniques

Il a été montré que les pérovskites 2D présentent des forts effets excitoniques et pos-
sèdent des excitons de type Wannier-Mott relativement mobiles, de rayon de Bohr dans le
plan des couches compris entre 10 et 20Å [108–110]. La figure I.24 présente par exemple les
spectres d’absorbance et d’émission de la pérovskite 2D n=1 (PEA)2PbI4 (PEPI). Cette
pérovskite possède un pic excitonique fin et intense dont le maximum d’énergie Eexc est
situé à 2,4 eV (516 nm), ce qui correspond au niveau fondamental 1s de l’exciton. L’émis-
sion correspondant à la recombinaison de cet exciton est située à environ 2,37 eV (523 nm).
Il n’y a donc quasiment pas de déplacement de Stokes dans cette pérovskite. De plus, la
transition excitonique est située à plus basse énergie que le gap bande-à-bande, situé quant
à lui à environ 2,62 eV. On en déduit alors une énergie de liaison de l’exciton Eb = Eg−Eexc
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de l’ordre de 200-300 meV [95,109].

Figure I.24: Spectres d’absorbance (ligne noir) et de fluorescence (ligne verte) d’une couche
mince de 100 nm de (PEA)2PbI4. Excitation à 325 nm.

Il est possible de montrer de manière théorique que la valeur de Eb dans un matériau
purement 2D est 4 fois supérieure à celle du matériau 3D correspondant [15]. Or, l’énergie
de liaison de l’exciton est de seulement quelques meV (16− 25 meV) pour la pérovskite 3D
MAPbI3 [57,67], contre plusieurs centaines de meV pour la pérovskite 2D n=1 (PEA)2PbI4
(PEPI). La valeur de Eb dans PEPI est donc plus élevée que ce que la théorie prévoit quand
on ne considère que le confinement quantique. Il faut en fait aussi prendre en considération
les effets de confinement diélectrique.

3.3.4 Confinement diélectrique

En plus du confinement quantique vu précédemment, la nature organique de la barrière
induit aussi un effet de confinement diélectrique. En effet, la partie organique de la pérovs-
kite possède en moyenne une constante diélectrique trois fois plus petite que celle de la
partie inorganique (ǫinorga ≈ 6 ; ǫorga ≈ 2) [92]. Cette grande différence entre les constantes
diélectriques provoque une augmentation de l’interaction coulombienne entre les charges :
c’est l’effet de confinement diélectrique [92]. Ceci provoque une augmentation notable de
l’énergie de liaison de l’exciton [19,111]. De plus, la fonction d’onde électronique est encore
plus confinée à l’intérieur des couches inorganiques, ce qui empêche la présence de tout effet
de super-réseau. Les excitons présents dans les pérovskites 2D possèdent ainsi une énergie
de liaison exceptionnellement élevée qu’il est possible de moduler en modifiant la nature de
la partie organique [111]. Malgré leur énergie de liaison Eb élevée, ces excitons restent de
type Wannier et sont donc libres [108].
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3.3.5 Anisotropie des propriétés de transport

La structure particulière des pérovskites 2D ne permet d’assurer la conduction des
charges que dans la direction parallèle aux plans d’octaèdres, la conduction perpendiculaire
étant empêchée par la présence des barrières de potentiel organiques. Or, les pérovskites
2D de faible nombre n ont tendance à croître de manière parallèle au substrat [112]. Ceci
n’est pas compatible avec la présence des contacts électriques au-dessus et en-dessous de la
couche dans les dispositifs en architecture planaire comme les LEDs ou les cellules solaires
(figure I.25 (a)). Ces propriétés de conduction anisotropes sont donc à priori gênantes pour
l’incorporation des pérovskites 2D dans des dispositifs opto-électroniques. Elles peuvent
néanmoins avoir une certaine utilité dans le cadre de transistors à effet de champ qui
peuvent exploiter leur conduction parallèle aux plans (figure I.25 (b)), ou dans les lasers à
pompage optique ne nécessitant pas de contacts électriques [98,101].

Figure I.25: (a) Anisotropie de transport des porteurs de charge dans une pérovskite
2D (ici (PEA)2PbI4). (b) Schéma représentant un transistor à effet de champ incorporant
une pérovskite 2D de formule (PEA)2SnI4. L’orientation parallèle au substrat des plans
inorganiques de la pérovskite n=1 permet le transport des charges de la source vers le
drain. [17]

3.4 Les pérovskites 2D dans le photovoltaïque

Les propriétés physiques dans pérovskites 2D présentées dans les paragraphes précédents
peuvent nous faire douter de leur utilité pour le photovoltaïque. En effet, elles possèdent
des excitons dont l’énergie de liaison est 10 fois plus élevée que l’énergie thermique à tem-
pérature ambiante (Eb ≈ 220 meV pour (PEA)2PbI4 ; kbT ≈ 26 meV) et leurs propriétés de
conduction ne sont pas adaptées à une cellule solaire en architecture planaire. Il est cepen-
dant possible de pallier à ces inconvénients via l’utilisation des pérovskites RP présentées
dans la partie 3.1.2, qui permettent de moduler les effets de confinement et d’induire une
croissance des feuillets inorganiques perpendiculairement au substrat.
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3.4.1 Modulation du confinement

La flexibilité chimique des pérovskites RP de formule (R–NH3)2(MA)n –1PbnI3n+1 per-
met de moduler leurs propriétés opto-électroniques afin de les rendre plus adaptées au
photovoltaïque. Tout d’abord, le confinement quantique peut être diminué en augmentant
le nombre n de feuillets inorganiques, ce qui a pour effet de diminuer l’énergie du gap Eg

(figure I.26 (a)). Les pérovskites RP n ≥ 2 absorbent donc une plus grande partie du spectre
solaire que la pérovskite 2D "pure" n=1, ce qui peut permettre d’augmenter les rendements
de conversion photovoltaïque à la fois dans une cellule solaire simple ou dans une cellule
tandem.

Figure I.26: (a) Spectres d’absorbance [18] et (b) Énergie de liaison de l’exciton Eb [19]
de cristaux de pérovskites RP de formule (BA)2(MA)n –1PbnI3n+1 avec n croissant de 1 à
5.

En outre, les effets de confinement diélectrique diminuent lorsque la largeur des puits
de potentiel augmente, ce qui permet de diminuer l’énergie de liaison de l’exciton Eb (figure
I.26 (b)). Blancon et al. ont par exemple montré que Eb atteignait la valeur de 125 meV
pour la pérovskite RP n=4 (BA)2(MA)3Pb4I13 [19]. Même si cette valeur de Eb est encore
à priori bien supérieure à kbT à température ambiante (26 meV), ce type de pérovskite a
récemment permis d’obtenir des cellules solaires aux rendements intéressants.

3.4.2 Des rendements photovoltaïques croissants

Depuis 2014, on note un intérêt croissant pour les pérovskites RP dans la littérature
dédiée au photovoltaïque à cause de l’augmentation de stabilité qu’elles peuvent offrir. Une
approche employée par certains groupes a consisté à intégrer des couches minces de pé-
rovskite RP de très grand nombre n (typiquement n = 30 - 50) dans des cellules solaires
afin d’augmenter leur durée de vie. Ces pérovkistes appelées par certains groupes "2D/3D"
présentent très peu de confinement diélectrique et quantique et fonctionnent donc dans un
régime de porteurs libres, tout en étant plus stables que leurs cousines 3D [31]. Shao et al.
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ont par exemple observé une stabilité grandement accrue de la pérovskite à base d’étain
(FA)SnI3, réputée pour être très instable, en ajoutant seulement 4% d’équivalents molaires
de PEA, ce qui correspond à une pérovskite hypothétique n=50 (PEA)2(FA)49Sn50I151. Les
auteurs soulignent cependant que leurs couches minces sont probablement constituées de
mélanges de différentes phases : la majorité du matériau serait une pérovskite 3D (FA)SnI3
qui serait "encapsulée" par une phase 2D n=1 (PEA)2SnI4 située à l’interface avec le sub-
strat [113].

L’équipe de M.K. Nazeeruddin a quant à elle rapporté des cellules solaires à base de
pérovskite 2D/3D protégées par une couche hydrophobe dont le rendement photovoltaïque
de 12% est stable même après 10000 heures d’illumination continue, ce qui représente plus
d’une année de fonctionnement [45]. Ces chiffres sont à comparer avec les durées de stabi-
lité des meilleures cellules solaires à pérovskite 3D "triple cations" qui ne dépassent pas les
2000 heures sous illumination [87]. L’origine exacte de cette stabilité accrue reste toutefois
encore assez mal comprise. Beaucoup d’équipes l’attribue à la plus grande hydrophobicité
du grand cation organique des pérovskites 2D par rapport au petit cation de la pérovskite
3D [112]. D’autres l’attribuent à l’énergie de formation du cristal qui augmente lorsque le
nombre n diminue, ce qui rendrait les pérovskites 2D plus stables vis-à-vis de la dégradation
que leurs homologues 3D (figure I.27 (a)).

Figure I.27: (a) Energie de formation calculée via une méthode ab initio et (b) Rendements
de conversion photovoltaïque de la série de pérovskite RP (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 en
fonction du nombre n [20].
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Malgré leurs bonnes performances, les pérovskites 2D/3D (n = 30 - 50) restent tou-
tefois moins stables que les pérovskites RP de faible nombre n (n = 1 - 5). Quan et al.
l’ont notamment observé en étudiant la stabilité de la série de pérovskites RP de formule
(PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 par des méthodes expérimentales ainsi que par des calculs ab
initio [20]. Les auteurs ont rapporté que la stabilité de ces pérovkistes augmente lorsque n
décroit (figure I.27 (b)). Dans une optique d’optimisation de la stabilité, certains groupes
se sont donc employés à incorporer dans des cellules solaires des pérovskites RP de nombre
n typiquement compris entre 3 et 5 afin d’obtenir un compromis entre stabilité et perfor-
mances.

Un des premiers essais dans ce sens a été effectué, à notre connaissance, par l’équipe
de H.I. Karunadasa de l’Université de Stanford en 2014. Ces derniers ont utilisé la pé-
rovskite n=3 (PEA)2(MA)2Pb3I10 et ont rapporté un premier rendement encourageant de
4,73% [114]. Un essai du groupe de M.G. Kanatzidis a rapidement suivi en 2015 avec une
cellule solaire incorporant la pérovskite n=3 (BA)2(MA)2Pb3I10 et affichant un rendement
de 4,02% [112]. Ces rendements relativement faibles ont été attribués aux propriétés de
transport très anisotropes des pérovskites RP de faible nombre n. En effet, ces premières
couches minces de pérovskites RP présentaient un arrangement désordonné des grains gê-
nant la conduction dans la direction perpendiculaire au substrat (figure I.28 (a)). En outre,
ces couches présentaient de nombreuses impuretés de phases n=1 et n=2 pouvant empêcher
la collecte des charges aux électrodes [115].

Figure I.28: Schéma représentant une couche mince de pérovskite RP n=4 avec (a) une
orientation aléatoire des grains (b) une orientation verticale des grains [21].

Une étape a toutefois été franchie en 2016 avec la publication par Tsai et al. d’une cellule
solaire utilisant la pérovskite n=4 (BA)2(MA)3Pb4I13 et affichant un rendement record de
12,52% [22]. Les auteurs attribuent ce rendement élevé à l’utilisation de la technique de
hot-casting dont il a déjà été fait référence dans la partie 2.5. Grâce au hot-casting, Tsai
et al. ont pu diminuer la présence d’impuretés de phases d’indice n = 1 et n= 2 dans leurs
couches minces et induire une orientation de la pérovskite purement perpendiculaire au
substrat (figure I.28 (b)). De plus, la figure I.29 montre l’évolution des rendements au cours
du temps d’une cellule solaire incorporant la pérovskite 3D MAPI (points bleus) avec ceux
d’une cellule incorporant la pérovskite RP n=4 (BA)2(MA)3Pb4I13 (points rouges). Alors
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que les rendements de la cellule 3D chutent rapidement au bout de seulement 250 heures
sous illumination, les rendements de la cellule 2D restent stables même au bout de 3000
heures sous illumination.

Figure I.29: Evolution des rendements de conversion photovoltaïque avec le temps d’une
celulle incorporant une pérovskite 3D MAPI (bleu) et d’une cellule incorporant une pérovs-
kite 2D n=4 (BA)2(MA)3Pb4I13 (rouge). [22]

On peut s’étonner des bonnes performances des cellules solaires à base de pérovskite
RP de faible nombre n malgré leur énergie de liaison de l’exciton Eb élevée. En effet, la
pérovskite n = 4 utilisée par Tsai et al. possède une valeur de Eb d’environ 125 meV, ce qui
reste bien supérieur à kbT à température ambiante (environ 26 meV). L’origine du grand
rendement de la cellule solaire faite à base de (BA)2(MA)3Pb4I13 est encore mal comprise
et il n’est pas encore déterminé si ce phénomène provient d’un phénomène extrinsèque (par
exemple dû à la présence d’impuretés d’autres phases RP n≤4 [115,116]) ou intrinsèque au
matériau [18]. C’est pourquoi il est intéressant d’étudier des monocristaux de pérovskite RP
afin d’aller plus loin dans la compréhension des propriétés opto-électroniques du matériau.

3.5 Propriétés intrinsèques et synthèse de monocristaux

Nous avons vu dans la partie 3.4.2 que des études récentes montraient que les pérovs-
kites RP de faible nombre n (n≤5) présentaient des bonnes performances dans les cellules
solaires malgré des valeurs de Eb élevées. Ce type de pérovskites hybrides possède en réalité
de nombreuses autres propriétés opto-électroniques (mobilité, longueur de diffusion, coef-
ficient d’absorption,..) encore mal connues. On peut trouver dans la littérature quelques
études fondamentales sur les pérovskites RP rapportant par exemple des valeurs de lon-
gueur de diffusion ou des rendements quantiques de luminescence [117]. Mais ces études
ont été réalisées en général sur des couches minces polycristallines de pérovskites RP. Or, il
a été suggéré dans de nombreux travaux que ces couches minces étaient en général consti-
tuées de mélanges de phases RP de différent nombre n. Il semble de plus que ces phases
ne soient pas situées de manière homogène dans le matériau, et que les phases de nombre
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n faible (n=1 et n=2) croissent préférentiellement à l’interface avec le substrat [115, 116].
Ce problème inhérent aux phases RP pose des soucis majeurs quant à la compréhension de
leur propriétés intrinsèques, et est bien représenté par la diversité de spectres d’absorbance
ou de fluorescence qui peuvent être observés dans la littérature [18, 20,117].

L’étude de monocristaux de pérovskites RP semble donc plus que nécessaire aujourd’hui
car une meilleure connaissance des propriétés intrinsèques des pérovskites RP permettra
de les optimiser en vue d’obtenir des rendements plus élevés. Cependant, peu d’études fon-
damentales de monocristaux de pérovskites RP existent à ce jour [18, 112, 118]. En effet,
l’engouement pour les pérovskites 2D étant plus récent que pour leurs homologues 3D,
moins de méthodes de synthèse de monocristaux de pérovskites RP ont été publiées. On
peut néanmoins citer ici les principales méthodes utilisées.

3.5.1 Méthode par refroidissement lent

La méthode par refroidissement lent est une des techniques les plus utilisées pour la
synthèse de monocristaux de pérovskites hybrides. Cette méthode reprend le principe de la
co-précipitation et de la recristallisation. Les précurseurs sont versés dans un solvant choisi
de telle sorte que leur concentration soit supérieure à leur limite de solubilité à tempéra-
ture ambiante. La solution hétérogène obtenue est ensuite chauffée jusqu’à ébullition afin
de dissoudre entièrement les précurseurs. Une fois la solution homogène, elle est refroidie
lentement jusqu’à température ambiante. Lorsque la température diminue, la sursaturation
de la solution est atteinte, ce qui a pour effet de provoquer la cristallisation de la pérovskite.
La qualité des cristaux et leur taille dépendent en général de la vitesse de refroidissement.

Dans cette méthode, le choix du solvant est primordial et doit répondre à certains
critères. Il faut d’abord veiller à ce que les solubilités des précurseurs dans le solvant soient
comparables afin d’assurer leur co-précipitation. Le plus gros problème provient en général
du sel d’halogénure de plomb qui est seulement soluble dans certains solvants organiques
polaires. Dans le cas des pérovskites à base de PbI2, le solvant le plus largement utilisé dans
la méthode par refroidissement lent est l’acide iodhydrique HI en solution concentrée à 57%
en masse dans l’eau. Ce solvant, introduit à notre connaissance par D. Mitzi et al., permet
de bien solubiliser le PbI2 grâce à l’apport d’ions iodures en excès. Il permet aussi d’éviter
la déprotonation des ions ammonium par H2O [96]. La méthode par refroidissement est la
principale utilisée à ce jour pour la synthèse de monocristaux de pérovskites RP de phase
pure [13, 118].

3.5.2 Méthode par évaporation lente

La méthode par évaporation lente est la première méthode qui a été utilisée pour la
synthèse de cristaux de pérovskites hybrides. Les précurseurs sont ici entièrement dissous à
température ambiante, la sursaturation étant cette fois assurée par l’évaporation du solvant.
Il est préférable d’avoir un solvant à faible température d’ébullition afin que le procédé ne
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prenne pas trop de temps. Les solvants les plus utilisés sont l’acétonitrile [119], l’acétone
[111] ainsi que le mélange de tétrahydrofurane et diéthyléther dans la publication pionnière
de Calabrese et al. qui à notre connaissance a été un des premiers à rapporter la synthèse
d’un monocristal de la pérovskite RP n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7 grâce à cette méthode [29].
Cette technique de cristallisation a été remise récemment au goût du jour par Chinnambedu
et al. qui ont pu synthétiser des cristaux millimétriques de pérovskites RP n = 1, 2 et 3 en
utilisant le HI comme solvant (figure I.30).

Figure I.30: (a) Principe de la synthèse de cristaux de pérovskite RP par évaporation lente
(b) Photographie de pérovskites RP n = 1, 2 et 3 millimétriques. [23].

3.5.3 Méthode par diffusion interfaciale liquide-liquide

Plus originale, la méthode par diffusion liquide-liquide a été proposée par D. Mitzi et
al. pour la synthèse de la pérovskite n=1 à base de chlorure de plomb (PEA)2PbCl4. Dans
cette technique, le sel de chlorure de plomb PbCl2 est dissous dans de l’acide chlorhydrique
concentrée HCl et la solution est versée dans un long tube placé à la verticale. Une solution
du sel d’ammonium PEACl dans le méthanol est ensuite versée avec précaution en haut de la
colonne, assez doucement pour éviter le mélange des deux liquides (figure I.31). Le méthanol
étant un mauvais solvant pour le PbCl2, sa diffusion lente dans la solution aqueuse provoque
la cristallisation de la pérovskite à l’interface entre les deux liquides [24]. Cette méthode
est bien adaptée dans le cas des pérovskites 2D n=1 car elle va favoriser la croissance de
cristaux en forme de feuillets, la "réaction" se produisant à l’interface entre deux liquides.
Elle paraît plus difficile à mettre en œuvre pour des cristaux RP de grand nombre n.
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Figure I.31: Principe de la méthode de synthèse de monocristaux de pérovskites 2D par
diffusion interfaciale liquide-liquide. [24]

4 Objectifs de la thèse

L’étude de la littérature sur les pérovskites hybrides 3D comme MAPbI3, depuis leurs
débuts en 2012 jusqu’à aujourd’hui, permet de discerner certains points ayant particulière-
ment favorisé leur développement fulgurant dans le photovoltaïque.

— L’élaboration de nouvelles méthodes de cristallisation et l’étude de monocristaux de
pérovskites 3D ont été essentielles à la compréhension de leurs propriétés intrinsèques
(mobilité des porteurs de charge, énergie de liaison de l’exciton,..).

— L’amélioration de la morphologie des couches a été essentielle à l’augmentation des
rendements. En augmentant la taille des grains et la cristallinité des pérovskites,
les équipes se sont de plus en plus rapprochées des performances intrinsèques du
matériau.

Cependant les pérovskites hybrides 3D possèdent un défaut majeur : leur mauvaise sta-
bilité. Les pérovskites hybrides 2D se sont révélées depuis le début de ma thèse comme
une solution envisageable à ce problème. Ces pérovskites sont en effet bien plus stables que
leurs cousines 3D, et leur structure admet de nombreuses variantes permettant d’ajouter
de nouvelles fonctions ou propriétés. Cependant il reste à faire des découvertes concernant
leurs propriétés intrinsèques. Pour que les pérovskites 2D connaissent le succès des pérovs-
kites 3D, il est nécessaire de s’inspirer des avancées qui ont fait le succès de ces dernières.
Ce sont ces avancées qui m’ont amené pendant ma thèse à tenter d’accomplir les objectifs
suivants :

— Améliorer la qualité des couches minces de pérovskite 2D, travail encore peu déve-
loppé jusqu’à présent dans la littérature.

— Élaborer des nouvelles méthodes de synthèse de monocristaux de pérovskites 2D afin
d’élargir le nombre de techniques existantes. Ces cristaux pourront être utilisés afin
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d’aller plus loin dans la compréhension des propriétés intrinsèques des pérovskites
RP, et éventuellement de progresser dans les rendements grâce à l’élaboration de
couches minces monocristallines.

— Profiter de la grande flexibilité chimique des pérovskites 2D pour apporter des nou-
velles propriétés intéressantes.

Mon travail de thèse a consisté à répondre à ces différents objectifs. Ainsi le chapitre II
sera consacré aux méthodes standards de synthèse et de caractérisation utilisées pendant
ma thèse. Le chapitre III sera consacré à la cristallisation de pérovskites 2D n=1 et 2 et
à l’élaboration d’une technique de synthèse de couches minces monocristallines. Enfin, le
chapitre IV sera consacré à la fonctionnalisation d’une pérovskite 2D par un luminophore :
la s-tétrazine.
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Chapitre II

Synthèses standards et méthodes de

caractérisation

Dans cette partie, nous détaillerons les protocoles de synthèse décrivant le savoir-faire
déjà maîtrisé par l’équipe. Les protocoles de synthèse de nouveaux composés ou les nou-
velles méthodes de cristallisation établis pendant la thèse seront décrits dans les chapitres
suivants. Nous présenterons également les différentes méthodes de caractérisation optiques
et structurales des matériaux employées dans le cadre de cette thèse.

1 Synthèse des précurseurs

Nous détaillerons dans cette partie la synthèse des sels d’ammonium servant à la réali-
sation des pérovskites hybrides de formule (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 avec PEA = phény-
léthylammonium (C6H5C2H4NH3

+) et MA = méthylammonium (CH3NH3
+).

1.1 Synthèse des sels de méthylammonium (MAX)

Les sels d’halogénure de méthylammonium sont préparés à partir d’une solution com-
merciale de méthylamine. Cette dernière étant un gaz, elle peut être achetée en solution
dans l’eau, dans le méthanol ou dans l’éthanol. La synthèse du sel d’halogénure d’ammo-
nium est faite en faisant réagir la méthylamine avec l’acide aqueux correspondant selon la
réaction acido-basique suivante :

CH3NH2 +HX −−→ CH3NH3X (II.1)

Synthèse du sel iodé. Le protocole utilisé pour la synthèse du sel iodé CH3NH3I (MAI)
est le suivant.

20 mL (40 mmol) d’une solution de méthylamine dans le méthanol (2 mol.L−1, Sigma-
Aldrich) sont versés dans un tricol de 250 mL. 100 mL d’éthanol sont ajoutés afin de diluer
la solution. 10,5 mL (2 eq, 80 mmol) d’acide iodhydrique (HI) concentré (57% dans H2O,
stabilisée avec 1,5% H3PO2, Sigma-Aldrich) sont ensuite ajoutés goutte-à-goutte tout en
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refroidissant le mélange dans un bain de glace à 0 C̊. La solution est laissée sous agitation
pendant 2 heures, puis le solvant est évaporé grâce à un évaporateur rotatif. Il est néces-
saire de chauffer le bain de l’évaporateur rotatif à 60 C̊ afin d’éliminer efficacement l’eau.
Si besoin, un excès d’éther diéthylique peut être ajouté afin de provoquer la précipitation
de l’iodure de méthylammonium MAI. Le précipité est ensuite filtré sous vide et lavé trois
fois à l’éther diéthylique. La poudre obtenue est en général jaunâtre à cause des traces de
diiode I2 provenant de la solution de HI.

MAI est ensuite recristallisé dans un mélange d’éthanol et d’éther diéthylique. La poudre
est d’abord dissoute dans l’éthanol à température ambiante. De l’éther diéthylique est en-
suite versé dans la solution jusqu’à provoquer la précipitation de la totalité du méthylammo-
nium. Le mélange est porté à reflux et quelques gouttes d’éthanol sont en général ajoutées
afin de dissoudre complètement le MAI. Lors du refroidissement des cristaux blancs préci-
pitent. Ils sont ensuite filtrés sous vide, lavés à l’éther diéthylique puis mis à sécher sous
vide à température ambiante. Le sel de méthylammonium sec ainsi obtenu est stocké dans
un dessiccateur contenant du pentoxide de phopsphore P2O5 en attendant d’être utilisé
pour une synthèse future.

Synthèse du sel chloré. Le protocole utilisé pour la synthèse du sel chloré CH3NH3Cl
(MACl) est le suivant.

10 mL (80 mmol) d’une solution de méthylamine dans l’éthanol (33%, Sigma-Aldrich)
sont versés dans un tricol de 100 mL. 20 mL d’éthanol sont ajoutés afin de diluer la solution.
13 mL (2 eq, 160 mmol) d’aide chlorhydrique (HCl) concentré (37 % dans H2O) sont ensuite
ajoutés goutte-à-goutte tout en refroidissant le mélange dans un bain de glace. La solution
est laissée sous agitation pendant 2 heures, puis le solvant est évaporé à 60̊ C grâce à un
évaporateur rotatif. Le précipité humide est lavé à l’éther diéthylique puis filtré sous vide.
La poudre obtenue est ensuite recristallisée dans un mélange éthanol/éther diéthylique selon
le protocole décrit ci-dessus.

1.2 Synthèse des sels de phényléthylammonium (PEAX)

Les sels d’halogénures de phényléthylammonium sont préparés à partir de l’amine com-
merciale pure. La synthèse est faite en faisant réagir la phényléthylamine avec l’acide aqueux
correspondant selon la réaction acido-basique suivante :

C5H6C2H4NH2 +HX −−→ C5H6C2H4NH3X (II.2)

Synthèse du sel iodé. Le protocole utilisé pour la synthèse du sel iodé C5H6C2H4NH3I
(PEAI) est le suivant.

8 mL (63,5 mmol) de phényléhylamine (99%, Sigma-Aldrich) sont dissous dans 300 mL
d’éther diéthylique. 12,6 mL (1,5 eq, 95 mmol) de HI concentré (57%, stabilisé) sont ensuite
versés goute-à-goutte tout en refroidissant le mélange dans un bain de glace. La solution est
laissée sous agitation pendant 2 heures puis le précipité est filtré sous vide et lavé trois fois
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à l’éther diéthylique. Le sel d’ammonium obtenu est en général jaunâtre à cause des traces
de diiode I2. La poudre est ensuite recristallisée dans un mélange éthanol/éther diéthylique
selon un protocole identique à celui décrit ci-dessus pour le méthylammonium. Le sel de
phényléthylammonium est finalement récupéré, séché sous vide et stocké dans un dessicca-
teur contenant du P2O5 en attendant d’être utilisé pour une synthèse future.

Synthèse du sel chloré. Le protocole utilisé pour la synthèse du sel chloré C5H6C2H4NH3I
(PEACl) est le suivant. 8 mL (63,5 mmol) de phényléhylamine sont dissous dans 300 mL
d’éther diéthylique. 10,6 mL (2 eq, 127 mmol) d’acide chlorhydrique (HCl) concentré (37 %
dans H2O) sont ensuite versés goutte-à-goutte tout en refroidissant le mélange dans un bain
de glace. La solution est laissée sous agitation pendant 2 heures puis le précipité est filtré
sous vide et lavé trois fois à l’éther diéthylique. La poudre blanche obtenue est recristallisée,
puis séchée selon le protocole précédent, et enfin stockée dans un dessiccateur contenant du
pentoxide de phopsphore P2O5.

2 Synthèse des couches minces de pérovskite

La méthode de synthèse de couches minces de pérovskite de loin la plus répandue est le
dépôt par enduction centrifuge, plus communément appelée "spin-coating". La synthèse se
fait en deux étapes : d’abord les précurseurs sont mis en solution, puis ils sont déposés sur
un substrat en les centrifugeant avec l’aide d’une tournette (spin-coater).

2.1 Dissolution des précurseurs

La chimie des solutions de sels d’halogénure de plomb est compliquée et ces derniers sont
connus pour former une variété de complexes avec le solvant appelés solvatomorphes. Ces
complexes peuvent former des colloïdes de taille et de forme différentes en fonction de la
nature du solvant, mais aussi des cations présents en solution ainsi que de la concentration
en halogénure [120–122]. La nature des colloïdes de PbI2 et leur impact sur la synthèse des
pérovskites seront discutés plus en détail dans le chapitre III.

Lors d’un dépôt par spin-coating, il est préférable de dissoudre les précurseurs dans un
bon solvant. Il peut être en effet difficile d’obtenir une couche mince recouvrant la totalité
du substrat si la concentration de la solution de précurseur est trop faible. Les trois solvants
dans lesquels les sels d’halogénures de plomb possèdent la plus grande solubilité sont le di-
méthylsulfoxide (DMSO), le N,N-diméthylformamide (DMF) et la gamma-butyrolactone
(GBL). La solubilité des sels peut cependant être très différente en fonction de la nature
de l’halogène. Voici la liste des solvants généralement utilisés pour chaque halogénure de
plomb :

— Pour le PbI2 : DMF et GBL
— Pour le PbBr2 : DMF
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— Pour le PbCl2 : DMF et DMSO

Les précurseurs sont mélangés selon les proportions stœchiométriques pour obtenir la
pérovskite désirée. Les protocoles utilisés pour réaliser les solutions de précurseurs des
pérovskites 2D présentées dans ce manuscrit sont décrits ci-dessous à titre indicatif. Les
concentrations et les proportions des précurseurs peuvent différer dans la suite du manus-
crit, ce qui sera indiqué le cas échéant.

2D iodées. Pour la pérovskite n=1 (PEA)2PbI4, les précurseurs sont mélangés selon la
stœchiométrie 2 :1 (PEAI :PbI2). En pratique, 199 mg (0,8 mmol) de PEAI et 184 mg
(0,4 mmol) de PbI2 (99%, Sigma-Aldrich) sont dissous dans 1 mL de DMF sec (99,8%,
Sigma-Aldrich) ou de GBL sec (>99%, Sigma-Aldrich) afin d’obtenir une solution de pré-
curseurs concentrée à 0,4 mol ·L–1. La solution est ensuite mise dans un bain à ultrasons
à température ambiante pendant 30 minutes jusqu’à ce que le mélange soit homogène. La
solution obtenue est stable et peut être stockée pour des utilisations ultérieures.

Pour la pérovskite n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7, les précurseurs sont mélangés selon la stœ-
chiométrie 2 :1 :2 (PEAI :MAI :PbI2). En pratique, 498 mg (2 mmol) de PEAI, 159 mg
(1 mmol) de MAI et 922 mg (2 mmol) de PbI2 sont dissous dans 2 mL de GBL sec afin
d’obtenir une solution de précurseurs concentrée à 1 mol ·L–1 par rapport à la quantité
totale de Pb2+. La solution est ensuite mise dans un bain à ultrasons à température am-
biante pendant 30 minutes jusqu’à ce que le mélange soit homogène. La solution obtenue
est stable et peut être stockée pour des utilisations ultérieures.

Il est à noter que lorsque le solvant contient des traces d’eau, les sels de plomb peuvent
avoir du mal à se solubiliser. Dans ce cas, il peut être nécessaire de chauffer la solution à
60̊ C pour avoir une solution homogène.

Pérovskites 2D bromées et chlorées. Pour la pérovskite (PEA)2PbCl4, 15,8 mg (0,1 mmol)
de PEACl et 13,9 mg (0,05 mmol) de PbCl2 (99,999%, Aldrich) sont dissous dans 1 mL
de DMF sec afin d’obtenir une solution concentrée à 0,05 mol ·L–1. Pour la pérovskite
(PEA)2PbCl2Br2, 15,8 mg (1 mmol) de PEACl et 18,4 mg de PbBr2 (98%, Sigma-Aldrich)
sont dissous dans 0,5 mL de DMF sec afin d’obtenir une solution concentrée à 0,1 mol ·L–1.
Il est nécessaire de mettre les solutions dans un bain à ultrasons pendant 2 heures afin
d’obtenir une solution homogène.

2.2 Dépôts par spin-coating

Une fois la solution de précurseurs prête, elle peut être utilisée pour le dépôt par spin-
coating. La figure II.1 donne le protocole utilisé pour les couches minces synthétisées dans
ce manuscrit. Un substrat préalablement nettoyé est fixé sur le porte-échantillon de la
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tournette. La solution de précurseurs est ensuite déposée sur le substrat avec l’aide d’une
micropipette. Le substrat est mis en rotation rapide (plusieurs milliers de tours par minute)
par la tournette, ce qui emporte la solution par force centrifuge. Un film mince et régulier se
forme alors sur le substrat. La pérovskite cristallise ensuite grâce à l’évaporation du solvant
lors de la phase de recuit.

Figure II.1: Schéma du principe de déposition par spin-coating

L’épaisseur finale de la couche mince de pérovskite dépend essentiellement de la concen-
tration de la solution de précurseurs et de la viscosité du solvant, ainsi que de la vitesse de
rotation dans une moindre mesure. La plupart des dépôts ont été réalisés avec la technique
de "dépôt dynamique" qui consiste à déposer la solution de précurseurs pendant la phase
d’accélération du substrat par la tournette. Cette technique permet une meilleure repro-
ductibilité que la technique de "dépôt statique" qui consiste à déposer la solution avant la
mise en rotation.

Une solution de (PEA)2PbI4 dans le DMF concentrée à 0,4 mol ·L–1 donnera une couche
mince de pérovskite de 300 nm avec les paramètres suivants : vitesse de rotation de 2000
tours par minutes (rpm), accélération de 500 rpm.s−2, temps de rotation de 30 secondes,
volume déposé 50 µL. Le film mince de solution obtenu, appelé film mince "humide", est
ensuite recuit à 80˚C pendant 5 minutes afin de faire cristalliser la pérovskite.

Une solution de (PEA)2PbI4 dans le GBL concentrée à 0,4 mol ·L–1 donnera une couche
mince de pérovskite de 400 nm avec les même paramètres. La couche mince obtenue est
plus épaisse que celle faite avec le DMF car la viscosité du GBL est plus importante.

Il est important de bien préparer ses substrats avant de procéder au spin-coating. En
effet les poussières ou les polluants adsorbés à la surface du substrat peuvent provoquer des
trous ou des bosses dans la couche mince déposée. De plus, si l’on veut obtenir un film mince
recouvrant la totalité du substrat il est essentiel d’augmenter la mouillabilité de ce dernier.
Pour cela les substrats en quartz utilisés pendant ma thèse ont subi plusieurs phases de
nettoyage avant utilisation : un premier nettoyage dans l’acétone, puis un deuxième dans
l’éthanol, chacun pendant 10 minutes dans un bain à ultrasons. Enfin les substrats sont
mis dans une solution de KOH à 10% en masse dans l’éthanol pendant 10 minutes dans un
bain à ultrasons avant d’être rincés à l’eau et séchés sous flux d’air. Le traitement au KOH
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permet de déprotoner les liaisons pendantes [-O-H] à la surface du quartz, ce qui permet
d’augmenter fortement sa mouillabilité. Cette dernière étape peut être remplacée par un
traitement sous plasma UV/Ozone (plasma cleaner) pendant 5 minutes.

3 Méthodes de caractérisation optiques

3.1 Spectroscopie UV/Visible

3.1.1 Mesures d’absorption optique

La spectroscopie d’absorption UV/Visible est une des techniques les plus largement
utilisées pour caractériser les matériaux solides ou les molécules en solution. Elle permet
d’étudier comment un rayonnement électromagnétique se comporte lorsqu’il traverse un
échantillon et d’en déduire des informations sur ses transitions électroniques. Expérimenta-
lement, un faisceau de lumière incident d’intensité I0 et de longueur d’onde λ est envoyé à
travers un échantillon. L’intensité lumineuse transmise It est mesurée pour chaque longueur
d’onde incidente λ. On définit la transmittance T comme le rapport entre intensité lumi-
neuse transmise It et initiale I0. La capacité de l’échantillon à absorber un rayonnement
incident à une longueur d’onde donnée est appelée absorbance A ou densité optique (DO),
et est définie par la relation suivante :

A = − log T = − log
It(λ)

I0
(II.3)

On appelle alors spectre d’absorbance la courbe donnant A en fonction de la longueur
d’onde incidente λ. Les spectres d’absorbance présentés dans ce manuscrit ont été faits à
température ambiante avec un spectrophotomètre UV/Visible Lambda 950 de la marque
Perkin-Elmer. Les sources lumineuses utilisées sont une lampe au tungstène pour le spectre
visible complétée par une lampe au deutérium pour le spectre ultra-violet (UV). La longueur
d’onde du faisceau incident est sélectionnée grâce à un monochromateur puis ce faisceau
passe à travers une lame semi-réfléchissante permettant d’envoyer la même intensité I0 dans
la voie de référence et dans la voie de mesure. Des photodétecteurs identiques permettent
alors de mesurer I0 et It en fonction de la longueur d’onde (figure II.2).

Absorption dans les semi-conducteurs

Dans le cas des semi-conducteurs, nous avons vu dans le chapitre I que les photons
incidents sont absorbés lorsque leur énergie est supérieure à l’énergie du gap. Lorsque cela
se produit, un électron est promu de la bande de valence à la bande de conduction. La
bande de conduction formant un continuum d’états, il existe aussi un continuum d’éner-
gies de photon hν capables d’être absorbées par le matériau tant qu’ils vérifient la relation
hν > Eg (voir partie chapitre I 3.2).
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Figure II.2: Schéma présentant le principe de la spectrophotométrie d’absorption
UV/Visible.

Les effets excitoniques modifient la densité d’état et ajoutent des niveaux à plus basse
énergie que le gap. Cela se traduit dans le spectre d’absorbance par un ou plusieurs pics exci-
toniques relativement fins et situés à plus grande longueur d’onde que le front d’absorption.
Dans le cas des pérovskites hybrides 2D de type (R–NH3)2PbI4, seul le pic correspondant à
l’état 1s de l’exciton peut être discerné à température ambiante (figure II.3). Les longueurs
d’onde mises en jeu dans le cadre des pérovskites hybrides halogénées sont généralement
comprises dans le vert pour les pérovskites 2D iodées comme (PEA)2PbI4, le bleu pour
les pérovskites 2D bromées comme (PEA)2PbBr4 et dans le proche ultra-violet pour les
pérovskites 2D chlorées comme (PEA)2PbCl4.

Figure II.3: Spectre d’absorbance d’une couche mince de 400 nm d’épaisseur de la pérovs-
kite hybride (PEA)2PbI4.
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Absorption dans les molécules

Dans le cas des molécules, les spectres d’absorbance ont une apparence assez différents
de ceux des semi-conducteurs. Les états d’énergies dans lesquels la molécule peut se placer
sont représentés dans un diagramme de Perrin-Jablonski (figure II.4 (a)). L’état fondamen-
tal S0 est l’état d’énergie le plus bas de la molécule. Lorsque la transition est autorisée par
les règles de sélection, l’absorption d’un photon d’énergie suffisante peut exciter la molé-
cule depuis S0 jusqu’à l’un des niveaux vibrationnels du premier état S1. Cette transition
correspond généralement au passage de la plus haute orbitale occupée (HOMO) à la plus
basse orbitale vacante (LUMO) de la molécule. Si la transition est autorisée, la molécule
peut aussi absorber un photon d’énergie plus élevée et être promue dans un des niveaux
vibrationnels du deuxième état excité S2. Les spectres d’absorbance des molécules sont en
conséquence constitués de plusieurs bandes d’absorption relativement larges correspondant
aux différentes transitions S0 −−→ S1 et S0 −−→ S2 (figure II.4 (b)).

Figure II.4: (a) Diagramme de Perrin-Jablonski présentant les procédés d’absorption de
photons dans le cas d’une molécule. (b) Spectre d’absorbance d’une couche mince de dial-
coxytétrazine.

3.1.2 Mesures de réflectivité spéculaire

Le spectrophotomètre UV/Visible Lambda 950 utilisé pendant ma thèse est aussi pourvu
d’un module permettant de mesurer la réflectance spéculaire d’un échantillon. Le principe
de la mesure de réflectivité est de manière générale le même que pour la mesure d’absorption
optique, sauf qu’ici c’est l’intensité réfléchie et non transmise qui est mesurée. Un faisceau
incident de longueur d’onde λ et d’intensité I0 est envoyé sur un échantillon. Le faisceau
possède un certain angle θ fixé par l’opérateur par rapport à la normale de l’échantillon.
Un photodétecteur placé avec le même angle θ par rapport à la normale de l’échantillon
mesure alors l’intensité de la lumière réfléchie spéculairement Ir. L’appareil calcule ensuite
la réflectance R définie comme le ratio entre l’intensité lumineuse réfléchie Ir et l’intensité
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lumineuse incidente : R = Ir
I0

(figure II.5). Elle est généralement donnée en %. On peut
repérer sur le spectre de réflectivité spéculaire de (PEA)2PbI4 une signature spécifique de
la transition excitonique (figure II.6) apparaissant sous la forme d’une résonance centrée à
524 nm.

Figure II.5: Schéma présentant le principe de la spectrophotométrie de réflectivité spécu-
laire.
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Figure II.6: Exemple de spectre de réflectivité spéculaire d’une couche mince de 400 nm
d’épaisseur de la pérovskite hybride (PEA)2PbI4.
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3.2 Spectroscopie de photoluminescence (PL)

Les techniques de spectroscopie de photoluminescence sont extrêmement intéressantes
lorsqu’on travaille avec des composés pouvant émettre de la lumière. Elles permettent de
donner des informations supplémentaires par rapports aux techniques de spectroscopie d’ab-
sorption UV/Visible car elles donnent accès à des informations sur la manière dont les
charges photo-générées se recombinent.

3.2.1 Principe de la photoluminescence

Photoluminescence dans les semi-conducteurs. Nous avons vu dans le chapitre I que lors-
qu’un semi-conducteur absorbe un photon incident d’énergie supérieure à son gap, il se
forme une paire électron-trou liée par interaction coulombienne appelée exciton. Après l’ab-
sorption d’un photon à la longueur d’onde λemission le processus de retour à l’équilibre se
déroule en 2 étapes. Il se produit d’abord un phénomène rapide de thermalisation au cours
duquel l’électron et le trou se relaxent en bas de la bande de conduction (respectivement
en haut de la bande de valence) par des mécanismes non-radiatifs de temps caractéristique
τe pour l’électron et τh pour le trou (figure II.7 (a)). τe et τh sont très courts devant la
durée de vie radiative de l’exciton τrad. Une fois la thermalisation en bas de bande faite,
l’exciton se recombine radiativement en émettant un photon : c’est la photoluminescence.
Ainsi, lorsque la pérovskite (PEA)2PbI4 est excitée au-dessus de son gap à 325 nm, une
raie fine et intense correspondant à l’état 1s de l’exciton peut être observée (figure II.7 (b)).

Figure II.7: (a) Schéma présentant le principe de la photoluminescence dans un semi-
conducteur. (b) Spectre d’émission (vert) et d’absorbance (noir) d’une couche mince de la
pérovskite (PEA)2PbI4. Excitation 325 nm.

Fluorescence et phosphorescence dans les molécules. La figure II.8 représente le dia-
gramme énergétique de Perrin-Jablonski d’une molécule possédant deux états excités singu-
lets S1 et S2. Les transitions S0 −−→ S1 et S0 −−→ S2 sont considérées comme autorisées par
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les règles de sélection. Après l’absorption d’un photon, la molécule relaxe très rapidement
dans le plus bas niveau vibrationnel de l’état excité via des mécanismes non-radiatifs (flèches
pointillées noires). Si le taux de recombinaison radiatif est suffisamment grand devant le
taux de recombinaison non-radiatif, la molécule peut se désexciter en émettant un photon :
c’est la fluorescence. Dans le cas du deuxième état excité S2, la molécule peut transférer
son énergie de manière non-radiative vers les niveaux vibrationnels du premier état excité
S1. Ce mécanisme est appelé conversion interne et peut être à l’origine de l’extinction de
la fluorescence ("quenching") de la transition S2 −−→ S0 si le taux de conversion interne
est plus grand que le taux de recombinaison radiative. C’est notamment le type de situa-
tion rencontré pour les molécules de tétrazine (voir chapitre IV partie 2.1). La molécule se
désexcite ensuite depuis le niveau vibrationnel le plus bas de l’état S1 vers un des niveaux
vibrationnels de l’état fondamental S0 en émettant un photon de fluorescence.

Figure II.8: Diagramme de Perrin-Jablonski représentant les différents mécanismes de
luminescence moléculaire. Les flèches pleines représentent des mécanismes d’absorption ou
d’émission de photons. Les flèches en pointillés représentent des mécanismes non-radiatifs.

Enfin, la molécule peut transférer son énergie vers l’un des niveaux vibrationnels de
l’état triplet T1. Ce mécanisme non-radiatif est appelé croisement inter-système. Après
relaxation vibrationnelle vers le niveau le plus bas de l’état T1, la molécule peut se désex-
citer en émettant un photon. La transition T1 −−→ S0 est normalement interdite par la
règle de sélection concernant la conservation du moment angulaire de spin. Son taux de
recombinaison radiative est donc très petit comparé aux taux de recombinaison radiative
des transitions permises. Le mécanisme de luminescence est alors plus lent, et est appelé
phosphorescence.
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3.2.2 Montage de spectroscopie de PL

La spectroscopie de PL permet de mesurer le spectre de PL d’un échantillon en fonction
de la longueur d’onde en excitant à une certaine longueur d’onde fixée. Le spectre présenté
dans la figure II.7 (b) est un exemple de spectre de PL. La plupart des spectres de PL
faits pendant ma thèse ont été réalisés à température ambiante au LAC avec l’aide de Hiba
Diab, doctorante au LAC, et Géraud Delport, Post-doctorant au LAC. Certains spectres de
couches minces du chapitre IV ont été réalisés au PPSM avec l’aide d’un spectrofluoromètre
FLUOROLOG de la marque HORIBA.

Figure II.9: Montage expérimental de spectroscopie de PL utilisé au LAC. Excitation en
source laser continue He-Cd à 325 nm.

Les échantillons synthétisés, soit sous la forme de couches minces soit sous la forme
de cristaux, sont placés sur un porte-échantillon situé à la distance focale d’une lentille de
focalisation. Les échantillons sont excités avec une source laser continue He-Cd à 325 nm
dont la puissance peut être modulée par une densité optique. La PL est ensuite récupérée
et focalisée avec une lentille de collection (Spectrapro 2500i, Princeton Instrument Compa-
gny). Dans le spectromètre, la PL est décomposée en ses composantes spectrales grâce au
réseau comportant 150 traits/mm. L’intensité de la PL en fonction de la longueur d’onde
est ensuite collectée par une caméra CCD (Pixis :100B Ropers Scientific) et enfin transmise
à l’ordinateur.

Le montage du FLUOROLOG utilisé au PPSM est très semblable, la seule différence
provenant de la source qui est, dans ce cas, une lampe au Xénon émettant de la lumière
blanche. La longueur d’onde d’excitation est sélectionnée grâce à un monochromateur à
double réseau. Dans ce montage la puissance d’excitation est en générale plus faible qu’avec
la source laser du LAC. Cependant il présente l’avantage de pouvoir moduler la longueur
d’onde de la source, ce qui permet de faire des mesures de spectroscopie d’excitation de la
PL (PLE).
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3.2.3 Montage de spectroscopie de PLE

La spectroscopie de PLE permet de mesurer l’intensité de PL qu’émet un échantillon à
une longueur d’onde de détection fixée λdet, tout en faisant varier la longueur d’onde d’ex-
citation λexc. λdet est choisie de façon à correspondre à une émission de PL caractéristique
de l’échantillon. La figure II.10 représente le principe de la PLE pour un semi-conducteur.
Le matériau absorbe le rayonnement incident de longueur d’onde λexc, ce qui crée une paire
électron-trou. L’électron et le trou se relaxent ensuite en bas de la BC et en haut de la BV
respectivement par des mécanismes non-radiatifs de thermalisation avant de se recombiner
en émettant un photon à longueur d’onde λdet.

Figure II.10: Principe de la spectroscopie de PLE dans le cas d’un semi-conducteur.

La PLE permet d’identifier quels sont les mécanismes à l’origine d’une certaine bande
d’émission. Si la relaxation non-radiative est très rapide devant la recombinaison radiative
à λdet, le spectre de PLE sera semblable au spectre d’absorption. Cependant il apporte des
informations complémentaires par rapport à ce dernier car il peut mettre en évidence des
relaxations d’un état d’énergie vers un autre état d’énergie du système. Par exemple, la
figure II.11 présente le cas d’une molécule possédant deux états excités S1 et S2. λdet est
fixé à une longueur d’onde correspondant à la transition S1 −−→ S0. Si le taux de conver-
sion interne est très rapide devant la recombinaison radiative S1 −−→ S0, une émission de
fluorescence pourra être détectée à λdet lorsque la molécule est excitée à la longueur d’onde
λexc2. Le spectre de PLE à λdet affichera donc deux bandes correspondant aux états S1

et S2, ce qui permettra de mettre en évidence l’efficacité de la conversion interne dans la
molécule. La PLE sera notamment utilisée dans le chapitre IV qui est consacré à l’étude
d’un système pérovskite-luminophore.
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Figure II.11: Principe de la spectroscopie de PLE dans le cas d’une molécule.

Les spectres de PLE faits pendant ma thèse ont été réalisés à température ambiante
au PPSM avec l’aide d’un spectrofluoromètre FLUOROLOG de la marque HORIBA. Un
monochromateur situé après la lampe au Xénon permet de sélectionner la longueur d’onde
d’excitation λexc depuis l’UV jusque dans le visible. La longueur d’onde de détection λdet

est ensuite sélectionnée par un deuxième monochromateur placé juste avant un détecteur.
Ainsi, pour une gamme de λexc déterminée par l’opérateur, l’intensité de la PL à λdet est
mesurée. Les données sont enfin transmises à l’ordinateur.

3.2.4 Montage de micro-PL

Les montages de PL du LAC et du PPSM permettent de mesurer le signal de PL émis
en moyenne sur la surface de l’échantillon excitée par la source ("spot"). Dans le montage
du PPSM, la taille du spot est de l’ordre du mm2. Dans le montage du LAC présenté en
figure II.9 la lentille de focalisation permet de sonder une surface plus petite de l’ordre de
la centaine de µm2. Cependant lorsque l’échantillon présente de nombreuses inhomogénéi-
tés de PL, comme c’est le cas typiquement pour les pérovskites RP, il peut être utile de
sonder une surface encore plus petite. La microscopie de PL confocale permet de focali-
ser le faisceau d’excitation sur une très petite surface de l’ordre de quelques µm2 grâce
à un objectif de microscope de fort grandissement. De plus, en montant l’échantillon sur
un porte-échantillon capable de se mouvoir dans le plan (xy), il est possible de faire des
cartographies de PL. L’expérience de micro-PL du LAC a été montée par Géraud Delport
dans le cadre de son post-doctorat. La micro-PL est particulièrement utile pour étudier des
pérovskites RP pouvant présenter plusieurs phases dans un seul et même échantillon.
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Figure II.12: Schéma du spectrofluoromètre commercial FLUOROLOG utilisé au PPSM.

Figure II.13: Montage expérimental de microscopie de PL confocale utilisée au LAC.
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Dans le montage de micro-PL utilisé au LAC, les échantillons sont excités avec une diode
laser à 405 nm. Le faisceau d’excitation est ensuite focalisé très précisément sur l’échantillon
grâce à un objectif de microscope à fort grossissement (x40). La taille du spot laser est de
l’ordre du µm2. Le porte-échantillon peut de plus être déplacé avec des vis micrométriques
motorisées permettant de focaliser le faisceau sur une zone particulière de l’échantillon avec
une précision de 0,5µm. La PL émise par l’échantillon est ensuite collectée par l’objectif de
microscope, puis passe à travers le miroir dichroïque. Ce miroir réfléchit sélectivement la
longueur d’onde d’excitation (ici 405 nm) et transmet les autres longueurs d’onde. Il per-
met de filtrer le faisceau de la diode laser de façon à ne détecter que la PL de l’échantillon.
Cette dernière est enfin décomposée en ses composantes spectrales dans le spectromètre
muni d’un monochromateur et collectée par la CCD.

Avec ce montage de micro-PL il est possible de faire une cartographie de l’intensité de
la PL à une longueur d’onde de détection fixée en tout point de l’échantillon. De plus grâce
au monochromateur il est aussi possible de faire un spectre en longueur d’onde en chaque
point de l’échantillon. Ce montage sera particulièrement utile pour détecter les changements
locaux de phases de pérovskite RP qui seront présentés dans le chapitre III.

3.2.5 PL résolue en temps

La PL résolue en temps a été utilisée dans le cadre de l’étude des transferts d’énergie
dans un système pérovskite-luminophore présentée dans le chapitre IV. Cette technique de
spectroscopie permet d’accéder aux dynamiques de relaxation des états émissifs d’un lumi-
nophore ou des porteurs de charge d’un semi-conducteur. Le principe de cette technique
est de mesurer le déclin au cours du temps de la luminescence à une longueur d’onde fixée
grâce à la méthode dite de comptage de photons uniques ("Time-Correlated Single Photon
Counting"). Dans cette méthode, l’échantillon est excité avec un laser pulsé possédant une
certaine fréquence de répétition frep généralement de l’ordre du MHz. La durée du pulse
doit être très courte (de l’ordre de la picoseconde) car c’est en partie ce qui va déterminer la
résolution temporelle de la mesure. L’idée de la méthode de comptage de photons uniques
est de détecter au maximum un photon émis par l’échantillon à chaque pulse d’excitation et
de mesurer son retard temporel ∆t par rapport au pulse. En comptant les photons émis en
fonction de ∆t pour un très grand nombre de cycles d’excitation/relaxation, il est possible
de reconstruire sous la forme d’un histogramme le déclin temporel de la luminescence de
l’échantillon [123].

Le laser de pompe Ti :Saphir émet à 990 nm avec une fréquence de répétition f =
80 MHz. La fréquence de répétition est ajustée en fonction de l’échantillon par un dis-
positif opto-électronique appelé "pulse picker" qui permet de supprimer certains pulses.
Considérant les temps de décroissance étudiés dans cette thèse, la fréquence de répétition
est typiquement réduite à 4 MHz, ce qui correspond à un pulse tous les 250 ns. La lon-
gueur d’onde du laser de pompe est enfin divisée par deux (495 nm) avec un amplificateur
paramétrique afin d’exciter l’échantillon à une énergie supérieure à son gap. Un miroir semi-
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réfléchissant divise ensuite le faisceau laser incident en deux. Le premier faisceau est détecté
par une photo-diode, ce qui fixe le temps de départ du pulse tstart. Le deuxième faisceau
excite l’échantillon qui émet de la PL. Un photon est alors détecté avec un certain retard
par un photomultiplicateur, ce qui fixe le temps tstop. La carte d’acquisition compte alors un
photon pour le retard ∆t = tstop− tstart et l’opération est répétée sur un très grand nombre
de pulses afin de remplir l’histogramme et d’obtenir in fine la décroissance de l’intensité de
PL au cours du temps.

Figure II.14: Montage expérimental de spectroscopie de PL résolue en temps utilisé au
PPSM.

Dans la réalité, le compteur de photons uniques possède un certain temps mort de
quelques dizaines de nanosecondes après la détection d’un photon. À cause de ce temps
mort, il est nécessaire de diminuer grandement le flux de photons émis par l’échantillon
afin de ne pas "manquer" des photons qui auraient été émis mais non comptés. Ce phéno-
mène a tendance à déformer les histogrammes de comptage de photons, et porte le nom
d’effet "d’empilement". En pratique, le flux de photons émis par l’échantillon est réduit
en diminuant la puissance d’excitation grâce à une densité optique. Le taux de comptage,
défini comme le nombre de photons détectés par secondes, est diminué jusqu’à atteindre au
maximum 5% du taux de répétition du laser, ce qui correspond à environ 1 photon émis
tous les 20 pulses de laser. Grâce à cela, la probabilité que deux photons soient émis dans
un même pulse est très faible. Dans notre montage, cela correspond à un taux de comptage
au maximum de 200 kHz (2.105 coups par secondes) ; ce qui rend nécessaire des temps
d’acquisition de plusieurs minutes afin d’avoir assez de points dans l’histogramme.

4 Méthodes de caractérisation structurales

4.1 Diffraction des rayons X

4.1.1 Principe de la diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) est une technique essentielle pour caractériser les
solides cristallins. Elle permet de déterminer la manière dont sont agencés les atomes dans
un matériau cristallin, qu’il soit hybride ou moléculaire, voire de déterminer précisément
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la position dans l’espace de chaque atome. On parle dans ce cas de résolution de structure
cristalline.

La DRX se base sur le principe de diffraction d’une onde électromagnétique. Un rayon-
nement électromagnétique dirigé vers un solide cristallin peut être diffusé de manière élas-
tique et dans toutes les directions par les nuages électroniques des atomes : c’est la diffusion
Rayleigh. Or, la longueur d’onde du rayonnement diffusé dans le cas des rayons X est typi-
quement de l’ordre de grandeur des distances inter-atomiques (de l’ordre de l’Angström).
Il se produit donc des interférences constructives et destructives entre les ondes diffusées :
c’est la diffraction. Ce phénomène crée alternativement des zones à faible densité de pho-
tons X diffusés séparées par des zones à forte densité de photons X diffusés qu’on appelle
pics de diffraction. Ces pics de diffraction seront caractéristiques de la longueur d’onde de
la source X incidente et de la distance inter-atomique.

La position des pics de diffraction est déterminée grâce à la loi de Bragg. On considère
un solide cristallin parfait dont les atomes sont agencés selon des plans séparés par une
distance d appelée distance inter-réticulaire (figure II.15). Un rayonnement X monochro-
matique de longueur d’onde λ est envoyé sur le cristal avec un angle θ par rapport à la
surface des plans d’atomes. La géométrie nous donne des interférences constructives lorsque
la différence de marche, égale à 2d sin θ, est égale à la longueur d’onde incidente multipliée
par un entier p. C’est la loi de Bragg qui s’écrit :

2d sin θ = pλ ; p entier (II.4)

Figure II.15: Principe de la diffraction des rayons X par un solide cristallin

Lorsqu’un faisceau X vérifie la condition de Bragg 2d sin θ = pλ, des pics de diffraction
pourront être observés selon des angles 2θ par rapport à la direction du faisceau incident
pour chaque entier p. p est appelé l’ordre de diffraction et l’ensemble de ces pics de diffrac-
tion correspond à une même famille de plans réticulaires parallèles entre eux.
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4.1.2 DRX de poudre

La diffraction des rayons X de poudre permet de caractériser la nature cristalline d’un
solide. Cette technique se base sur la loi de Bragg vue dans le paragraphe précédent. Lors-
qu’un faisceau X est envoyé sur un cristal avec un angle θ par rapport à la surface de
l’échantillon, celui-ci réfléchit de manière sélective le rayonnement selon un angle 2θ. Cela
se produit seulement pour les valeurs de θ vérifiant la condition de Bragg citée plus haut.
Dans le cas d’un matériau polycristallin, l’échantillon est composé d’un grand nombre de
cristallites orientés aléatoirement par rapport à la surface de l’échantillon. Un pic de diffrac-
tion peut être observé à chaque fois que la condition de Bragg est vérifiée, et ce pour chaque
cristallite (figure II.16). Cela donne une série de pics de diffraction pour toutes les distances
inter-réticulaires d du solide. L’intensité de ces pics de diffraction dépend du pouvoir de
diffraction de chaque plan réticulaire, et on peut tracer cette intensité en fonction de chaque
angle 2θ. Le diagramme obtenu est appelé diagramme de diffraction ou diffractogramme de
poudre, et est caractéristique de la phase cristalline.

En pratique, l’expérience est réalisée avec un diffractomètre dans le mode "θ - 2θ".
L’échantillon présentant une surface horizontale et immobile est placée dans un diffracto-
mètre. Un tube à rayons X balaye la surface de l’échantillon selon un angle θ. Un détecteur
à rayons X faisant un angle 2θ par rapport à la direction du rayonnement incident est placé
dans le même plan vertical que le tube X. Le détecteur et le tube bougent symétriquement
afin de détecter les pics de diffraction. Dans ce type de méthode, en conséquence de la loi
de Bragg, des pics de diffraction ne sont détectés que pour des plans réticulaires situés dans
le plan horizontal de la mesure.

Figure II.16: Principe de la diffraction des rayons X sur poudre avec une mesure en mode
"θ - 2θ".

Préparation de l’échantillon. En théorie, l’échantillon doit être constitué d’un nombre "in-
fini" de cristallites orientés aléatoirement si l’on veut détecter tous les pics de diffraction.
En effet dans ces conditions, il y aura toujours un très grand nombre de cristallites vérifiant
la condition de Bragg pour un certain θ. Il suffit alors de balayer tous les θ afin d’obtenir
toutes les distances inter-réticulaires. Dans la réalité, tous les cristallites ne sont pas tou-
jours orientés aléatoirement.
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Dans le cas des couches minces polycristallines, le solide peut être texturé, c’est-à-dire
que la mise en forme en couche mince a imposé une certaine orientation aux cristallites.
Dans ce cas, la condition de Bragg 2d sin θ = pλ ne peut être vérifiée que pour une seule
famille de plans réticulaires et le diffractogramme ne présentera qu’une série de pics d’ordre
de diffraction p = 1, 2, 3, etc.. situés à égale distance.

Dans le cas des monocristaux, ceux-ci doivent être broyés finement avec un mortier afin
d’obtenir une poudre composée de cristallites orientés aléatoirement. Les cristallites sont
ensuite déposés dans un porte échantillons. Le tas ainsi formé est généralement égalisé avec
une lame afin d’obtenir une surface horizontale. Cependant, les cristallites des pérovskites
hybrides 2D possèdent une morphologie en flocons qui ont tendance à s’orienter dans le plan
(figure II.17 (a)). Pour ce type de matériaux, il faut donc faire attention à la manière dont
on prépare la surface de la poudre afin de ne pas orienter les cristallites, ce qui pourrait
empêcher la détection de certains pics de diffractions. Pour éviter cela, il faut utiliser un
porte échantillon spécial dont le chargement de la poudre se fait par le côté (figure II.17 (b)).

Figure II.17: Principe du chargement de la poudre (a) par le dessus (b) par le côté.

Equipement. Une partie des diffractogrammes de poudre réalisés pendant ma thèse ont été
faits au laboratoire GEMaC à l’université de Versailles-Saint-Quentin avec un diffractomètre
D5000 de la marque Siemens. La source de rayons X est dans ce cas un tube au Cuivre
Cu émettant deux rayonnements Kα1 et Kα2 de longueurs d’onde très proches (1.540 56Å
pour Kα1 et 1.544 40Å pour Kα2). Certains diffractogrammes sur couches minces présentés
dans le chapitre IV ont été quant à eux réalisés avec le diffractomètre du laboratoire SATIE
à l’ENS Paris-Saclay. Ce diffractomètre est un D9000 de la marque Brücker équipé d’une
source de rayons X au Cobalt Co émettant deux rayonnements Kα1 et Kα2 eux aussi très
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proches en longueur d’onde (1.788 965Å pour Kα1 et 1.792 850Å pour Kα2).

4.2 Profilométrie

La profilométrie est une technique permettant de mesurer une variation de hauteur z.
Elle a été utilisée dans le cadre de cette thèse pour mesurer les épaisseurs de cristaux et de
couches minces. En pratique, une pointe se déplace sur la surface de l’échantillon sur une
longueur x fixée par l’opérateur. Une très faible force (l’équivalent d’un poids de quelques
milligrammes) est appliquée à la pointe afin qu’elle reste en contact avec l’échantillon. L’ap-
pareil mesure alors les variations de hauteur z = f(x) lors du déplacement de la pointe. Pour
mesurer l’épaisseur des couches minces, la surface de cette dernière a été grattée avec une
spatule afin de ne laisser apparaître que le substrat. En faisant la mesure de profilométrie à
partir de cette rainure, il est possible de mesurer l’épaisseur de la couche mince. L’appareil
mesurant une hauteur absolue, il est important de supprimer la variation de z due à la
pente du substrat. Cela est fait grâce à un logiciel intégré à l’appareil qui permet d’aplanir
numériquement la partie du substrat mise à nu . Enfin, une assez bonne estimation de la
rugosité peut être aussi obtenue par profilométrie.

Les mesures de profilométrie présentés dans ce manuscrit ont été réalisés au laboratoire
GEMaC avec un profilomètre Dektak 150. Ce profilomètre permet de mesurer des épaisseurs
de quelques dizaines de nm, à partir de 20-30 nm, et avec une résolution de l’ordre de
quelques nm.

4.3 Microscopie optique

La microscopie optique a été largement utilisée dans le cadre de cette thèse pour contrô-
ler la morphologie des cristaux synthétisés. Les microscopes optiques utilisés sont équipés
d’une caméra connectée à un des oculaires, permettant ainsi de faire des photographies
in-situ des échantillons. Les échantillons ont été en général éclairés par une lumière blanche
non polarisée, soit en éclairage épiscopique (en réflexion), soit en éclairage diascopique (en
transmission). Ce dernier type d’éclairage a été préféré dans le cas des pérovskites RP car
il donne un grand contraste de couleurs, ce qui permet d’identifier les potentielles phases
de nombre n différents. La microscopie optique a été réalisée au LAC ainsi qu’au GEMaC.

Microscopie à contraste interférenciel différentiel (CID). Dans certains cas, un filtre à
contraste interférenciel différentiel a été appliqué sur les échantillons. Ce type de filtre
permet de diviser le faisceau incident en deux faisceaux polarisés orthogonalement avant la
traversée de l’échantillon. Des interférences sont créées en fonction de la biréfringence de
l’échantillon et de l’épaisseur traversée. Les deux faisceaux sont ensuite recombinés avant
de rentrer dans l’oculaire. Ce type de filtre permet de mettre en évidence des variations
d’épaisseur dans un échantillon, ce qui se traduit par des couleurs différentes en fonction
de l’épaisseur traversée. La microscopie optique à contraste CID a été réalisée au GEMaC.
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Chapitre III

Synthèse de couches minces

monocristallines de pérovskites hybrides

halogénées 2D

L’amélioration de la qualité des couches minces de pérovskites hybrides 2D est un des
enjeux majeurs pour leur développement dans le photovoltaïque, pour les diodes électro-
luminescentes ainsi que pour les lasers. Il a été montré dans le chapitre I que l’utilisation
de couches minces monocristallines de pérovskites 3D représente une solution prometteuse
pour l’amélioration des performances des dispositifs ainsi que pour leur stabilité [35,77]. Ce-
pendant, la majorité des couches minces monocristallines de pérovskites sont synthétisées à
l’aide de la méthode de solubilité inverse (ITC) qui est une méthode uniquement applicable
aux pérovskites 3D [8, 76, 77, 124]. Il est donc nécessaire de trouver d’autres méthodes de
synthèse de cristaux de pérovskites 2D, et si possible aussi rapides et faciles d’utilisation
que l’ITC.

Ce chapitre présente les travaux réalisés pendant ma thèse pour la réalisation de couches
minces monocristallines de pérovskites 2D n=1 et n=2 à base de phényléthylammonium
(PEA) et méthylammonium (MA). Dans une première partie, la méthode utilisée pour faire
croître des monocristaux de la pérovskite 2D n=1 (PEA)2PbI4 (notée PEPI dans la suite
du manuscrit) sera présentée. Dans une deuxième partie, la technique mise au point pour la
synthèse de couches minces monocristallines de pérovskites 2D sera détaillée. Enfin dans une
troisième partie, nous nous intéresserons à la synthèse de pérovskites Ruddlesden-Popper
(RP) (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 d’indice n supérieur à 1.
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1 Synthèse de cristaux de PEPI par diffusion de vapeur d’anti-solvant
(Anti-solvent Vapor-assisted Crystallization ou "AVC")

1.1 Introduction

1.1.1 Principe de la méthode AVC

La méthode de synthèse de cristaux par diffusion gaz-liquide de vapeur d’anti-solvant
(Anti-Solvent Vapor-assisted Crystallization ou "AVC") est une technique qui présente
l’avantage d’être très simple à mettre en œuvre. La synthèse de cristaux de pérovskites
hybrides par AVC a été, à notre connaissance, rapportée pour la première fois par Shi et
al. en 2015 dans le cas de pérovskites 3D [62].

Dans cette méthode, les précurseurs (sels organique et inorganique) doivent être solubles
à une concentration élevée (typiquement de l’ordre du mol.L−1) dans un "bon" solvant à
température ambiante. Le solvant doit être polaire dans le cas des pérovskites hybrides
halogénées (voir partie 1.2.1). La solution de précurseurs obtenue est versée dans un flacon
lui-même placé dans un récipient hermétique (voir figure III.1). Un "mauvais" solvant pour
les deux précurseurs (voir partie 1.2.2) est ensuite versé à l’extérieur du flacon contenant la
solution. Cet "anti-solvant" est choisi de telle sorte que sa pression de vapeur soit grande à
température ambiante. Ceci lui permet de s’évaporer facilement afin que sa vapeur puisse
occuper tout le volume du récipient sans que les deux liquides ne rentrent en contact di-
rectement. La vapeur d’anti-solvant diffuse ensuite lentement à l’intérieur de la solution, ce
qui provoque la sursaturation des précurseurs, puis la cristallisation de la pérovskite.

Figure III.1: (a) Schéma de la méthode par diffusion de vapeur d’anti-solvant (AVC) [25].
(b) Photographie obtenue au LAC montrant la synthèse de cristaux de MAPI par AVC.
Protocole adapté de Leblanc et al. [26].

Cette méthode permet d’obtenir des cristaux millimétriques de pérovskites 3D telles que
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MAPI exempts de fissures et présentant des densités de défaut aussi basses que 109 cm−3

(figure III.1 (b)) [62]. Shi et al. attribuent la grande qualité de ces cristaux à l’absence de
courants de convection qui pourraient déranger la cristallisation lors des procédés impli-
quant un chauffage (par exemple pendant la méthode par refroidissement lent). Bien que
très efficace et relativement rapide, la méthode sera ultérieurement supplantée par l’ITC
pour la cristallisation des pérovskites 3D. Cependant, comme nous le verrons par la suite,
la méthode AVC présente l’avantage d’être beaucoup plus polyvalente que l’ITC et elle
peut être applicable à la synthèse d’un grand nombre de phases pérovskites. Par exemple,
N. Mercier et al. ont récemment utilisé la méthode AVC pour faire croître des cristaux de
MAPI déficients en plomb et en iode (d-MAPI), ce qui prouve que la méthode n’est pas
limitée qu’à la synthèse de MAPI ou CH3NH3PbBr3, comme c’est le cas pour l’ITC [26].

La méthode AVC présente tout de même un inconvénient par rapport aux méthodes
impliquant un chauffage comme l’ITC ou la méthode par refroidissement lent. En effet,
contrairement à ces dernières, la méthode AVC se déroule à température ambiante. Il est
donc nécessaire de trouver un solvant capable de solubiliser quantitativement les précur-
seurs même à basse température. De plus, le PbI2 est connu pour former des polymorphes
avec les solvants polaires généralement utilisés pour la cristallisation des pérovskites [125].
Ces phases appelées solvatomorphes sont particulièrement gênantes pour la méthode AVC
car elles peuvent rentrer en compétition avec la formation des pérovskites [126].

1.1.2 Solvatomorphes de PbI2

Il est maintenant établi que le PbI2 forme des suspensions colloïdales dans les solvants
usuellement utilisés pour la cristallisation des pérovskites (DMSO, DMF et GBL). Le PbI2
précipite dans ces solvants sous la forme de complexes colloïdaux de formule ([PbIn ](2–n))x
en équilibre avec les ions libres présents en solution [121, 122, 127]. La morphologie et la
composition de ces colloïdes dépendent à la fois du solvant et de la concentration en ha-
logénures de la solution [122, 128]. Lorsque la concentration de la solution augmente, ces
colloïdes s’agrègent pour former des polymorphes d’iodure de plomb pouvant incorporer
le solvant et/ou les cations organiques présents en solution. Ces polymorphes sont géné-
ralement de composition chimique [PbI2 –solvant] ou [(cation organique)–PbI2 –solvant] et
sont appelés solvatomorphes.

En s’incorporant dans la structure, les molécules de solvant et cations organiques trop
volumineux empêchent le cristal de respecter le facteur de tolérance de Goldschmidt, faisant
ainsi cristalliser les solvatomorphes dans des structures pérovskites 1D ou 0D (figure III.2).
La réduction du confinement quantique augmentant l’énergie du gap, les solvatomorphes
de PbI2 sont caractérisés par leur couleur allant de blanche à jaune. Il existe un grand
nombre de phases solvatomorphes dont la nature dépend du solvant et des autres cations
présents dans la solution [28, 120, 125, 129]. Il a été ainsi isolé divers solvatomorphes tels
que [(MAI)–PbI2 –DMSO] et [(MAI)–PbI2 –DMF] (figure III.2 (a) et (b)). De plus, notre
équipe a pu isoler un solvatomorphe probable de [(MAI)–PbI2 –GBL] (figure III.2(c)). Ce
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solvatomorphe a la particularité d’apparaître spontanément dans les solutions de MAPI
dans le GBL lorsque celles-ci sont stockées pendant plusieurs jours, ce qui montre que les
solvatomorphes peuvent être des phases très stables. La structure des différents solvato-
morphes de [(MAI)–PbI2 –GBL] a été très récemment résolue par Fateev et al. [130].

Figure III.2: Structures cristallographiques des solvatomorphes (a) (MA)2(DMSO)2Pb3I8
[27] et (b) (MA)3(DMF)PbI5 [28]. (c) Image d’un cristal de solvatomorphe probable de
(MAI)–PbI2 –GBL.

Ces phases solvatomorphes posent problème pour la synthèse de monocristaux de pé-
rovskites hybrides car elles peuvent rentrer en compétition avec la formation des pérovs-
kites [126,129,131]. Il est donc nécessaire de trouver un système minimisant ou empêchant
la formation de ces solvatomorphes lors de la synthèse de pérovskites 2D par AVC. Mal-
heureusement, il n’existe pas dans la littérature d’études portant sur les solvatomorphes de
pérovskites 2D, et nous allons voir que tout changement d’espèces et de stœchiométrie dans
la solution de précurseurs peut avoir un impact considérable sur la formation de solvato-
morphes.

1.2 Choix du système solvant/anti-solvant pour la synthèse de pérovskites 2D

Le choix du système solvant/anti-solvant constitue l’élément clé pour la réussite d’une
cristallisation par la méthode AVC. Le solvant doit dissoudre quantitativement à la fois le
précurseur organique (sel d’ammonium) et le précurseur inorganique (sel d’halogénure de
plomb) à température ambiante. Ces précurseurs doivent être à l’inverse aussi insolubles
que possible dans l’anti-solvant.

Dans cette partie, les précurseurs seront le sel d’ammonium organique C6H5C2H4NH3I
(PEAI) et le sel d’iodure de plomb inorganique PbI2 afin de faire cristalliser la pérovs-
kite hybride 2D (PEA)2PbI4 (PEPI). Nous allons voir qu’il est facile de prévoir la so-
lubilité/insolubilité du PEAI dans un solvant donné grâce à une grandeur physique bien
déterminée (la constante diélectrique). La situation est cependant beaucoup plus compli-
quée pour le PbI2 qui possède des comportements de solubilité non triviaux. Sans donner
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de réponse définitive à ce problème, nous listerons dans cette partie les hypothèses et obser-
vations expérimentales qui peuvent donner une piste pour prévoir la solubilité/insolubilité
du PbI2.

1.2.1 Choix du solvant

Solubilité du sel organique. La solubilité d’un sel d’ammonium comme PEAI est indiquée
par la faculté du solvant à dissocier la paire d’ions (C6H5C2H4NH3

+, I– ) liée par intérac-
tion électrostatique coulombienne. Ceci va être déterminé par la constante diélectrique du
solvant qui détermine sa capacité à écranter les charges. Ainsi, plus la constante diélectrique
d’un solvant est grande et moins l’interaction coulombienne entre cation et anion est forte.
Une grande constante diélectrique permet donc de mieux solubiliser les sels d’ammonium.

Le sel organique pose donc peu de problèmes de solubilité car il suffit de choisir un
solvant polaire possédant une grande constante diélectrique afin de le solubiliser. On ob-
serve expérimentalement que les solvants organiques possédant une constante diélectrique
supérieure à 20 peuvent convenir pour dissoudre le PEAI jusqu’à des concentrations de 1
mol.L−1.

Il est à noter que l’acide iodhydrique HI en solution dans l’eau (ǫ ≈ 70) est souvent uti-
lisé dans la synthèse de pérovskites 2D et 3D car il solubilise très bien le PbI2 ainsi que les
cations organiques généralement utilisés dans la littérature (méthylammonium et butylam-
monium). Cependant HI solubilise très mal le phényléthylammonium (s ≈ 10−2mol.L−1).
Or, on remarque expérimentalement qu’une trop grande différence de solubilité entre les
parties organique et inorganique est néfaste pour la cristallisation par AVC. Seuls les sol-
vants organiques polaires seront donc choisis par la suite.

Solubilité du sel inorganique. Le PbI2 n’est soluble à température ambiante que dans
un nombre limité de solvants organiques polaires parmi lesquels on peut citer de ma-
nière non exhaustive le DMSO, le DMF, le GBL, l’acétonitrile (CH3 –C–––N) ou l’acétone
((CH3)2C––O). Tous ces solvants ont en commun une grande constante diélectrique (ǫ > 20)
et un moment dipolaire important (µ > 2, 85 D) (voir tableau III.1). Il est difficile d’établir
une grandeur physique capable de prédire avec exactitude la solubilité du PbI2 dans un
solvant donné. Ce sujet reste encore très débattu dans la littérature [132, 133]. On peut
néanmoins citer ici quelques pistes permettant d’expliquer la solubilité du PbI2.

Le PbI2 seul en solution est beaucoup plus soluble dans le DMSO (s = 1,3 mol.L−1)
que dans le GBL (s = 0,009 mol.L−1), l’acétone (s = 0,011 mol.L−1) ou le DMF (s = 0,1
mol.L−1) [133]. Ceci peut être expliqué par la formation de complexes acide-base de Lewis
entre le plomb et certains solvants donneurs d’électrons. En effet, le centre Pb2+ étant un
acide de Lewis (défaut d’électrons), il peut former des liaisons de coordination avec les sol-
vants possédant une fonction base de Lewis (doublet non liant). Ces solvants forment des
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ǫ µ (D) DN (kcal.mol−1) s(PbI2) > 1M s(PEPI) > 1M

DMSO 46,7 3,9 29,8 Oui Non
DMF 36,7 3,86 26,6 Oui Oui
GBL 41,8 4,27 18 Non Oui

Acétonitrile 37,5 3,45 17 Non Non
Acétone 20,7 2,85 17 Non Non

Table III.1: Constante diélectrique, moment dipolaire et "donor number" (DN) de divers
solvants utilisés pour la cristallisation des pérovskites [37–40]. s(PbI2) > 1M indique la
faculté du solvant à solubiliser le PbI2 seul en solution à des concentrations supérieures à
1 mol.L−1. s(PEPI) > 1M indique la faculté du solvant à solubiliser (PEA)2PbI4 à des
concentrations supérieures à 1 mol.L−1.

complexes acide-base de Lewis avec le plomb, permettant ainsi de solubiliser le PbI2. Une
manière de caractériser la basicité d’une base de Lewis est donné par le "donor number"
(DN) de Gutmann qui est défini par l’enthalpie de formation du composé avec un acide de
Lewis standard SbCl5 [40]. Parmi les solvants très basiques, on peut notamment retrouver
le DMSO (DN = 29,8 kcal.mol−1) et le DMF (DN = 26,6 kcal.mol−1). Ces deux solvants
forment des liaisons Pb–O fortes grâce à leurs fonctions sulfinyle et amide très polarisées
(figure III.3). Ils sont donc tous deux des bons solvants lorsque le PbI2 est le seul soluté
présent en solution. L’acétone (DN = 17 kcal.mol−1), l’acétonitrile (DN = 17 kcal.mol−1)
et le GBL (DN = 18 kcal.mol−1) possèdent quant à eux des liaisons C––O et C–––N moins
polarisées et sont par conséquent des moins bons solvants pour le PbI2 seul en solution (C
< 10−2 mol.L−1).

Figure III.3: Structures chimiques du DMSO (diméthylsulfoxyde), du DMF (N,N-
diméthylformamide) et du GBL (gamma-butyrolactone) avec mise en valeur de leur fonction
base de Lewis donneuse d’électrons.

A l’inverse, la pérovskite PEPI (2 PEA+ + 2 I– + PbI2) est presque trois fois plus so-
luble dans le GBL (s = 1,4 mol.L−1, valeur mesurée par Faustine Berthy et Robert Pansu à
l’Institut d’Alembert) que dans le DMSO (s ≈ 0,5 mol.L−1). Ceci peut être expliqué par la
formation de complexes de triiodoplombate [PbI3]– et tetraiodoplombate [PbI4]2– dans ces
solutions riches en ions iodures I– . En effet, il a été montré par Horváth et al. que le PbI2
forme dans les solvants polaires des complexes [PbIn ]2–n d’ordre de coordination croissant
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lorsque la concentration en I– augmente [134]. Or, le Pb2+ et les ions iodures I– sont res-
pectivement un acide de Lewis relativement mou ("borderline") et une base de Lewis molle.
Il forment donc des complexes [PbIn ]2–n dont les liaisons sont principalement covalentes et
dont la densité électronique est délocalisée sur tous les ligands I– . La charge électrostatique
est par conséquent elle aussi délocalisée sur tous les ligands, ce qui favorise les interactions
de type charge-dipôle dans la sphère externe de coordination. Ainsi, les solvants possédant
un grand moment dipolaire sont plus à même de stabiliser les complexes [PbIn ]2–n . Avec
son moment dipolaire très élevé, le GBL (µ = 4,27) permet donc de mieux solubiliser la
pérovskite (PEA)2PbI4 que le DMSO (µ = 3,9) ou l’acétonitrile (µ = 3,45).

1.2.2 Choix de l’anti-solvant

Volatilité. En premier lieu, l’anti-solvant doit posséder une faible température d’ébulli-
tion Tvap. En effet, d’après la loi de Henry, la fraction molaire d’un gaz dissous dans un
liquide est proportionnelle à la pression qu’il exerce sur ce liquide. Il est donc nécessaire
d’augmenter la pression partielle de l’anti-solvant dans la phase vapeur afin de maximiser
sa dissolution dans le solvant. Pour cela, on choisit un anti-solvant s’évaporant facilement
à température ambiante, c’est-à-dire avec une grande pression de vapeur saturante. Ex-
périmentalement, on observe que les anti-solvants possédant une température d’ébullition
Tvap < 100 C̊ possèdent une pression de vapeur saturante suffisamment grande pour être
utilisés pour l’AVC. Cependant, plus Tvap est grand, plus la pression de vapeur du solvant
est faible, et plus la cinétique de dissolution de l’anti-solvant dans le solvant est lente.

Insolubilité. Alors que le solvant doit posséder une grande constante diélectrique pour
dissoudre le sel d’ammonium organique, son antagoniste l’anti-solvant doit posséder une
constante diélectrique faible. Expérimentalement, on observe que les anti-solvants possé-
dant une constante diélectrique ǫ < 10 conviennent pour faire précipiter quantitativement le
PEAI. Cependant, les solvants apolaires tels que le cyclohexane ou le xylène ne conviennent
pas comme anti-solvant car ils sont non miscibles avec le DMF et le GBL en raison d’une
trop grande différence de polarité. Cela laisse tout de même un grand choix d’anti-solvants
classés dans la catégorie des solvants de polarité intermédiaire parmi lesquels ont peut ci-
ter de manière non exhaustive : l’éther diéthylique (Et2O), le dichlorométhane (DCM), le
1,2-dichloroéthane (DCE), le tétrahydrofurane (THF), le 1,4-dioxane et l’acétate d’éthyle
(AcEt).

Plusieurs essais expérimentaux ont été menés afin de trouver l’anti-solvant le plus adapté
à la cristallisation de PEPI. Pour cela, une solution de PEPI dans le GBL concentrée à
1 mol.L−1 a été préparée en dissolvant 1 mmol de PbI2 et 2 mmol de PEAI dans 1 mL de
GBL sec. Quelques gouttes de cette solution ont été ajoutées dans différents anti-solvants
afin d’observer la précipitation ou non de la pérovskite. Les résultats sont présentés dans
le tableau III.2 et dans la figure III.4. Il est à noter que ces résultats sont les mêmes dans

85



le cas d’une solution de PEPI dans le DMF.

Figure III.4: Photographie montrant le résultat de la précipitation d’une goutte de solu-
tion de PEPI dans le GBL ajoutée à divers anti-solvants de polarité croissante. De droite
à gauche : éther diéthylique (Et2O), dichlorométhane (DCM), tétrahydrofurane (THF),
l’acétate d’éthyle (AcEt), 1,4-dioxane, éthanol (EtOH).

Dans la figure III.4, les anti-solvants ont été classés de droite à gauche en ordre de
polarité croissante suivant l’indice de polarité de Snyder P’ [41]. De manière intuitive, les
solvants les moins polaires (Et2O et DCM) permettent de faire précipiter la pérovskite
PEPI (poudre orange). A l’inverse l’éthanol étant trop polaire (ǫ = 24, P’ = 5,2), il dissout
le sel organique et ne fait précipiter que le PbI2 (poudre jaune) (figure III.4 à gauche).
Cependant, certains anti-solvants possèdent des comportements difficiles à prédire avec la
polarité. Ainsi, l’acétate d’éthyle qui possède une polarité relativement élevée (P’ = 4,3)
permet de faire précipiter la pérovskite PEPI. A l’inverse, le THF ne le permet pas alors
qu’il possède une polarité équivalente (P’ = 4,2). L’indice de polarité de Snyder P’ ne per-
met donc pas de classer les anti-solvants entre eux.

Tvap (̊ C) ǫ P’ µ (D) DN (kcal.mol−1) précipitation PEPI
Et2O 35 4,33 2,9 1,3 19,2 Oui
DCM 40 8,93 3,4 1,55 0 Oui
DCE 84 10,36 3,7 1,55 0 Oui
THF 66 7,58 4,2 1,75 20 Non
AcEt 77 6,02 4,3 1,88 17,1 Oui

1,4-dioxane 101 2,25 4,8 0,45 14,8 Non
Ethanol 78 24,5 5,2 1,69 19,2 Non

Table III.2: Température d’ébullition Tvap, constante diélectrique ǫ, indice de Polarité
de Snyder P’ [41], moment dipolaire µ et "donor number" (DN) de divers anti-solvants
[37,38,40]. La dernière colonne indique la capacité de faire précipiter la pérovskite PEPI à
partir d’une solution de précurseurs dans le GBL concentrée à 1 mol.L−1.
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Le tableau III.2 présente diverses grandeurs physiques caractéristiques des anti-solvants
utilisés en figure III.4. En définitive, ni la constante diélectrique ǫ, ni le "donor number"
(DN) ni le moment dipolaire µ ne permettent de classer les résultats de la précipitation
de PEPI en fonction de l’anti-solvant. Le choix de l’anti-solvant doit donc se faire à priori
empiriquement en faisant des essais préliminaires.

1.2.3 Vitesse de cristallisation

La vitesse de cristallisation est un paramètre important pour toute technique de cris-
tallogenèse. Une vitesse de cristallisation lente a généralement tendance à favoriser la crois-
sance des cristaux vis-à-vis de leur nucléation, permettant ainsi la synthèse de monocristaux
de grande taille [23]. De plus, dans le cas où plusieurs polymorphes peuvent cristalliser
en même temps à partir d’une solution donnée, une faible vitesse de cristallisation peut
permettre de favoriser la phase la plus stable thermodynamiquement (produit thermo-
dynamique) par rapport à la phase qui se forme le plus rapidement (produit cinétique).
Cela peut notamment être primordial lors de la synthèse de cristaux de pérovskite RP
(PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 où les phases de différent nombre n peuvent rentrer en compéti-
tion les unes avec les autres (voir partie 3.2).

Il est plus facile de maîtriser la vitesse de cristallisation dans les méthodes mettant
en jeu un chauffage (méthode par refroidissement ou évaporation) grâce à l’utilisation de
bains thermostatés. Le contrôle de la vitesse de cristallisation dans le cas de la méthode
AVC parait plus difficile. Cela est cependant possible en modulant la vitesse de diffusion de
l’anti-solvant dans le solvant, ce qui peut être effectué par deux méthodes. Pour diminuer
le flux d’anti-solvant gazeux, une première méthode consiste à réduire l’ouverture entre le
flacon contenant la solution et le récipient contenant la vapeur d’anti-solvant, par exemple
avec l’aide d’un bouchon troué par une aiguille (figure III.5 (a)).

Une deuxième méthode consiste à utiliser un anti-solvant dont le coefficient de diffusion
dans le solvant est plus faible. En effet, lorsque les premières vapeurs d’anti-solvant se
dissolvent dans le solvant, il se crée en première approximation un équilibre entre la phase
vapeur et l’épaisseur de liquide proche de la surface (loi d’Henry). La dissolution de l’anti-
solvant est ensuite limitée par sa diffusion depuis cette couche superficielle vers le solvant,
qui est déterminée par la loi de Fick :

J = −D∇C (III.1)

avec J le flux d’anti-solvant, ∇C le gradient de concentration d’anti-solvant et D le
coefficient de diffusion. Ce dernier peut être déterminé dans le cas d’un soluté dissous dans
un solvant grâce à la loi de Stokes-Einstein :

D =
kBT

6πrµ
; r =

1

2
(
V

N
)1/3 ;V =

M

ρ
(III.2)

avec kB la constante de Boltzmann, T la température et µ la viscosité dynamique du
solvant. Le soluté est assimilé dans ce modèle à une sphère de rayon r dont la valeur est
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reliée au volume molaire de l’anti-solvant V et au nombre d’Avogadro N . Le volume molaire
est quant à lui égal à la masse molaire M de l’anti-solvant divisé par sa masse volumique ρ.

Cette formule nous montre que le coefficient de diffusion est inversement proportionnel
à la taille de la molécule d’anti-solvant, qui elle même est proportionnelle à sa masse molaire
M. Il suffit donc de choisir une molécule d’anti-solvant avec une plus grande masse molaire
(à masse volumique comparable) afin de faire diminuer la vitesse de diffusion. Ainsi, le 1,2-
dichloroéthane (DCE) (M = 99 g.mol−1) possède un coefficient de diffusion dans le GBL
de 4, 5.10−7 cm2.s−1, alors que le dichlorométhane (DCM)(M = 85 g.mol−1) possède un
coefficient de diffusion de 4, 9.10−7 cm2.s−1. Le DCM diffuse donc plus vite que le DCE.

Figure III.5: (a) Schéma présentant la réduction du flux d’anti-solvant avec une aiguille
(b) Photographie sous microscope d’un cristal de (PEA)2(MA)Pb2I7 avec le DCM comme
anti-solvant. (c) Photographie sous microscope d’un cristal de (PEA)2(MA)Pb2I7 avec le
DCE comme anti-solvant. Les deux images sont à la même échelle.

Cette différence de coefficient de diffusion permet de favoriser la croissance de cristaux
de grande taille. La figure III.5 montre par exemple des cristaux de pérovskite RP obtenus
par AVC avec le DCM ou le DCE comme anti-solvants. Dans les deux cas, la pérovskite
cristallisée est la même phase RP n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7 (de couleur rouge). Cependant,
dans le cas du DCM, la cristallisation de la totalité des précurseurs est terminée au bout
de 48 heures et des petits cristaux d’environ 200 x 200 µm2 de surface sont obtenus (figure
III.5 (b)). Dans le cas du DCE, il faut attendre une semaine pour que la cristallisation
soit terminée et les cristaux obtenus présentent une beaucoup plus grande surface d’environ
1000 x 300 µm2 (figure III.5 (c)). Utiliser un anti-solvant qui diffuse plus lentement est donc
un moyen efficace pour augmenter la taille des cristaux pendant la méthode AVC. Il est à
noter que des vitesses de cristallisation intermédiaires peuvent être obtenues en faisant des
mélanges DCM/DCE.

1.2.4 Conclusion

Pour conclure, les solutions de pérovskites semblent être des systèmes compliqués com-
posés d’une multitude d’espèces chimiques différentes (ions libres, cations organiques, com-
plexes [PbIn ]2–n , colloïdes,..). Le comportement de ces composés vis-à-vis d’un solvant/anti-
solvant n’est pas trivial car aucune grandeur physique macroscopique apparente n’est ca-
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pable de prédire la solubilité/insolubilité de la pérovskite. Seules les expériences empiriques
permettront de déterminer l’efficacité d’un système solvant/anti-solvant jusqu’à la décou-
verte d’un modèle prenant en compte la totalité des espèces chimiques et des interactions
dans la sphère de solvatation du plomb. Néanmoins, notre réflexion a permis de dégager
quelques pistes.

Dans la suite de ce manuscrit, nous choisirons de nous limiter aux deux solvants DMF
et GBL. Ces deux solvants présentent en effet la meilleure solubilité pour PEPI (≈ 1,4
mol.L−1), ce qui permet de maximiser les chances d’obtenir des monocristaux millimé-
triques. De plus, le DCM et le DCE seront choisis comme anti-solvants car ils présentent
tous deux une constante diélectrique et un moment dipolaire faibles (ǫ ≈ 10, µ ≈ 1, 65)
ainsi qu’un DN nul, assurant ainsi l’insolubilité de la totalité des précurseurs. Le choix entre
DCM et DCE permettra de faire varier uniquement la vitesse de cristallisation sans faire
changer les autres paramètres.

1.3 Cristallogenèse de PEPI

1.3.1 Résultats de l’AVC en fonction du solvant

Cas du DMF. Le DMF est le solvant historiquement utilisé par notre équipe pour la syn-
thèse de PEPI [94,95,108]. Encore aujourd’hui, il s’agit du solvant le plus couramment utilisé
pour la synthèse de couches minces de PEPI et de pérovskites 2D en général [98,135–137].
Ce solvant présente l’avantage de solubiliser facilement le PbI2 jusqu’à une concentration
d’environ 1,4 mol.L−1 à température ambiante. Il a été de plus montré par notre équipe
que le DMF était adapté à la synthèse de couches minces de pérovskites 2D (R–NH3)2PbI4
pour un grand nombre de chaînes organiques R–NH3 différentes [104]. C’est donc naturel-
lement le premier solvant que nous avons utilisé pour tenter de synthétiser des cristaux de
PEPI par AVC.

Une solution à 1 mol.L−1 de PEPI dans le DMF a été préparée en dissolvant 2 mmol
de PbI2 et 4 mmol de PEAI dans 2 mL de DMF sec. La solution a été placée avant utili-
sation dans un bain à ultrasons à 30 C̊ pendant 1 heure et filtrée avec un filtre en PTFE
(Teflon) de taille de pore 0,2 µm. Le DCM a ensuite été utilisé comme anti-solvant afin
de faire cristalliser les espèces en solution. Le résultat de la méthode AVC après 48 heures
est présenté dans la figure III.6 (a). Plusieurs composés différents peuvent être observés
dans le flacon : en grande majorité des aiguilles jaunes très fines faisant des agglomérats
d’aspect duveteux, des aiguilles jaunes plus denses situées au fond du flacon, et des cristaux
rectangulaires oranges.

Les composés jaunes sont très probablement des solvatomorphes au vu de leur morpho-
logie en aiguille et de leur couleur jaune [120, 125]. Il peut s’agir de deux solvatomorphes
[PbI2 –DMF] de stœchiométries différentes [28]. Il peut aussi s’agir d’une coexistence d’un
solvatomorphe [PbI2 –DMF] et d’un solvatomorphe incorporant des molécules de phény-
léthylammonium de composition [PEA–PbI2 –DMF]. Ce dernier type de solvatomorphe
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Figure III.6: (a) Résultat de la méthode AVC d’une solution de PEPI dans le DMF
concentrée à 1 mol.L−1. (b) Résultat de la méthode AVC d’une solution de PEPI dans le
GBL concentrée à 1 mol.L−1.

incoporant des grands cations organiques a pu être notamment observé dans des solutions
de pérovskites 2D à base de butylammonium [138]. Il est néanmoins difficile d’émettre des
conclusions quant à la composition de ces solvatomorphes sans résolution de structure cris-
tallographique. Enfin, les cristaux oranges correspondent probablement à la pérovskite n=1
désirée (PEPI), mais ne sont présents qu’en faible quantité.

Cet essai nous montre bien la compétition qui peut se produire entre les phases solva-
tomorphes et la pérovskite. Les solvatomorphes de [PbI2 –DMF] semblent trop favorables
pour rendre la synthèse par AVC de PEPI dans le DMF intéressante.

Cas du GBL. De la même manière que pour le DMF, une solution à 1 mol.L−1 de PEPI
dans le GBL a été préparée en dissolvant 2 mmol de PbI2 et 4 mmol de PEAI dans 2 mL
de DMF sec. Le résultat de la méthode AVC après 48 heures de diffusion de l’anti-solvant
est présenté en figure III.6 (b). Contrairement au DMF, de nombreux cristaux oranges
peuvent être observés dans le flacon avec le GBL. La couleur des cristaux correspond bien
au maximum d’absorbance attendu de PEPI qui est situé à 517 nm (vert) et dont la couleur
complémentaire est le orange [108].

La synthèse de cristaux de PEPI par AVC depuis une solution dans le GBL semble
donc prometteuse, et aucune phase solvatomorphe parasite ne semble s’être formée dans
ce cas. Pour le vérifier, les cristaux ont été sortis de la solution mère et séchés afin d’être
caractérisés. Les cristaux ont été filtrés sous vide et lavés trois fois à l’éther diéthylique
préalablement séché sur sodium. Enfin, les cristaux ont été séchés sous vide à température
ambiante puis stockés dans une boite à gants sous argon afin d’éviter leur dégradation.
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1.3.2 Caractérisation structurale des cristaux

La phase cristalline des cristaux obtenus avec le GBL a été vérifiée par diffraction des
rayons X. Les cristaux ont tout d’abord été finement broyés dans un mortier avant analyse.
Le diffractogramme de poudre de ces cristaux est présenté en figure III.7 (a) (courbe noire).
Ce diffractogramme est comparé à un diffractogramme simulé par le logiciel Mercury qui
utilise les données cristallographiques de la résolution de structure de PEPI disponibles
dans la littérature (courbe rouge) [29]. Ces données permettent d’indexer tous les pics de
diffraction des cristaux obtenus par AVC à partir de la maille monoclinique de (PEA)2PbI4
publiée par Calabrese et al. (groupe d’espace C 2/m), confirmant ainsi la synthèse de PEPI.

Le diffractogramme de poudre des cristaux est essentiellement composé d’une série de
pics équidistants appartenant à la famille de plans (l 0 0) avec l = 2p (p entier positif).
Cette famille de plans correspond aux plans passant par le centre des feuillets inorganiques
(PbI4)2– (figure III.7 (b)). Les intensités relatives de ces pics sont accrues dans le diffracto-
gramme de poudre expérimental par rapport à la simulation à cause de la morphologie 2D
des cristaux. En effet, malgré toutes les précautions prises lors du chargement de la poudre,
il est très difficile de ne pas orienter les cristallites de pérovskite 2D dans le porte-échantillon
(voir chapitre II partie 4.1.2). Les cristallites ont tendance à s’orienter préférentiellement
dans la direction des plans inorganiques, révélant ainsi leur face (200) en majorité et la série
de plans (l 0 0) qui en résulte.

1.3.3 Émission des cristaux

La spectroscopie d’absorbance n’étant pas possible sur des cristaux massifs aussi épais,
la spectroscopie de photoluminescence a été utilisée pour apporter une preuve supplémen-
taire de la synthèse de PEPI. Le spectre de photoluminescence d’un cristal de PEPI obtenu
par AVC est présenté en vert dans la figure III.8. Ce spectre est comparé à une couche mince
de PEPI de référence obtenue par spin-coating suivant un procédé publié précédemment et
repris par de nombreux groupes (courbe noire) [94,108,136,139].

Sur les deux courbes, seul un pic intense et étroit correspondant à l’émission excitonique
de PEPI peut être observé, confirmant ainsi sans ambiguïté la synthèse de PEPI. Le maxi-
mum d’intensité du pic excitonique du cristal est situé à 525 nm, tandis que le maximum
d’intensité du pic excitonique de la couche mince de référence est situé à 523 nm. Cette der-
nière valeur correspond bien à ce qui a pu être mesuré précédemment [108]. L’écart de 2 nm
entre les deux émissions peut provenir d’effets de réabsorption de la photoluminescence. En
effet, le déplacement de Stokes entre spectres d’absorption et d’émission est connu pour être
très faible dans PEPI [139,140]. Ceci crée un grand recouvrement entre les deux spectres et
provoque des effets de réabsorption importants, même pour de faibles épaisseurs excitées.
Ce type de phénomène a pu également être observé par notre équipe sur CH3NH3PbBr3
dans le cadre de la thèse de H. Diab [141].
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Figure III.7: (a) Diffractogramme de poudre d’un cristal de PEPI obtenu par AVC
(GBL/DCM) (courbe noire) et diffractogramme de poudre simulé de PEPI (courbe rouge)
(b) Structure cristalline de PEPI adaptée de Calabrese et al. [29]

1.3.4 Cristallinité

Les cristaux de PEPI obtenus par AVC à partir du GBL ont une morphologie lais-
sant supposer que ce sont des monocristaux de bonne qualité. En effet, ils ne forment pas
d’agrégats de plaquettes 2D mais des parallélépipèdes rectangles dont la taille moyenne est
d’environ 2 x 0,5 x 0,2 mm3, et de 5 x 1,5 x 0,5 mm3 pour les plus massifs d’entre eux
(figure III.9). Cette morphologie est compatible avec la croissance d’un cristal monoclinique
selon la direction <011>, la plus grande face rectangulaire correspondant aux plans (200)
d’octaèdres inorganiques. C’est le type de morphologie attendue pour des monocristaux de
pérovskites 2D n=1 [11]. L’obtention de cristaux relativement épais témoigne de l’efficacité
de la technique car la croissance perpendiculaire aux plans inorganiques selon la direction
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Figure III.8: Spectres de photoluminescence d’un cristal de PEPI obtenu par AVC
(GBL/DCM) (ligne verte) et d’une couche mince de PEPI de référence (ligne noire). Exci-
tation à 325 nm.

(200) est peu favorable dans les matériaux 2D comme PEPI.

Figure III.9: Photographies de cristaux de PEPI obtenus par AVC (GBL/DCM) sous
différents grossissements.

De plus, les cristaux présentent relativement peu de fissures et sont translucides (fi-
gure III.9 (b)), ce qui présage d’une relativement bonne qualité cristalline. Ceci a pu être
vérifié plus tard par diffraction des rayons X sur monocristal grâce à la collaboration avec Jé-
rôme Marrot de l’institut Lavoisier (ILV) à l’Université de Versailles St-Quentin-en-Yvelines
(UVSQ). La résolution de structure des cristaux de PEPI obtenus par AVC est présentée
en figure III.10 (a) et permet de retrouver la maille monoclinique (groupe d’espace Cm).
Il est à noter que dans ces données, l’axe c correspond à l’axe perpendiculaire aux couches
inorganiques. Les plans (l 0 0) selon Calabrese et al. deviennent donc (0 0 l) selon ce nou-
veau jeu de données. On peut remarquer la présence de désordre important dans la partie
organique de PEPI, ce qui se traduit par la multiplicité des positions possibles pour le
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cation PEA+. Ce phénomène semble être une propriété intrinsèque de (PEA)2PbI4 et a
déjà pu être observé par d’autres groupes [24, 29]. Les pérovskites 2D incorporant le PEA
présentent en ce sens des propriétés uniques par rapport aux autres pérovskites 2D comme
(BA)2PbI4 qui possède une structure bien plus ordonnée [11,13].

Figure III.10: (a) Structure cristalline résolue par J. Marrot de l’ILV-UVSQ d’un cristal de
PEPI obtenu par AVC (GBL/DCM). (b) Photographie d’un éclat de cristal micrométrique
de PEPI.

1.4 Discussion

Nous avons vu que l’utilisation du GBL permet la croissance de cristaux purs de PEPI
par AVC alors que le DMF ne le permet pas à cause de la formation probable de solva-
tomorphes de [PbI2 –DMF] ou [PEA–PbI2 –DMF]. L’absence totale de solvatomorphes de
PbI2 avec le GBL peut surprendre étant donné qu’ils ont déjà pu être observés par notre
équipe dans les solutions de MAPI dans le GBL (voir partie 1.1.2). Nous allons discuter dans
cette partie des hypothèses pouvant expliquer l’absence de formation de solvatomorphes à
partir des solution de PEPI dans le GBL.
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1.4.1 Complexes (PbIn)
2–n dans les solutions de précurseurs

L’analyse par spectrophotométrie UV/Visible des solutions de précurseurs de PEPI dans
le DMF et le GBL démontre que le plomb n’est pas présent initialement sous la même forme
dans ces deux solvants. Deux solutions diluées à 1.10−3 mol.L−1 de PEPI dans le DMF
(PEPI-DMF) et le GBL (PEPI-GBL) secs ont été préparées. Des ajouts croissants de la
solution de PEPI-GBL dans la solution de PEPI-DMF ont été réalisés afin d’obtenir des
mélanges des deux solvants. Les spectres d’absorbance de ces solutions sont présentés dans
la figure III.11 ci-dessous. Les spectres ont été normalisés à 270 nm afin de mieux voir les
variations d’intensité relatives des bandes d’absorption.

Figure III.11: Spectres d’absorbance de solutions de PEPI dans le DMF (courbe noire),
dans le GBL (courbe violette) et dans un mélange des deux solvants. Les solutions sont
concentrées à 1.10−3 mol.L−1.

Deux bandes situées à 324 et 370 nm peuvent être observées sur les spectres d’absorp-
tion des solutions. Ces bandes correspondent à des transitions électroniques sp dans les
complexes d’iodure de plomb [PbIn ]2–n . Horváth et al. ont montré que l’énergie de cette
transition électronique diminue lorsque l’ordre de coordination du plomb en iodure aug-
mente [134]. La bande à 370 nm peut donc être attribuée à un complexe [PbIn ]2–n d’ordre
de coordination plus élevé que celui attribué à la bande de 324 nm. L’attribution exacte
de ces bandes à des complexes d’iodure de plomb ne semble cependant pas encore défini-
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tivement établie dans la littérature. En effet, on peut les retrouver attribuées à [PbI2] et
[PbI3]– respectivement [121] ou [PbI3]– et [PbI4]2– respectivement [142]. Nous choisirons
de les attribuer selon la publication la plus récente de Stewart et al., c’est-à-dire à [PbI3]–

pour la bande à 324 nm et à [PbI4]2– pour la bande à 370 nm.

Lorsque la fraction volumique en GBL augmente, on observe une diminution de la bande
à 324 nm et une augmentation de la bande à 370 nm avec la présence d’un point isobestique à
environ 345 nm qui indique la présence d’un équilibre entre deux populations de complexes
différents. Cet équilibre peut être expliqué par la formation de complexes acide-base de
Lewis avec le solvant. En effet, Sharenko et al. ont montré par spectroscopie d’absorption
des rayons X que les solvants basiques formaient en partie des liaisons de coordination avec
les complexes d’iodures de plomb dans les solutions de précurseurs de pérovskite [143]. On
peut alors considérer que la bande à 324 nm correspond à un complexe acide-base [PbI3 –S]–

(S = solvant). Les ions iodures étant aussi des bases de Lewis, il se créé une compétition
entre ces derniers et le solvant qui peut se traduire par l’équilibre suivant :

[PbI3−S]− + I−
K−−⇀↽−− [PbI4]

2− + S (III.3)

K étant la constante d’équilibre. Un solvant très basique aura tendance à coordiner le
plomb à la place de l’ion I– , déplaçant ainsi l’équilibre vers la gauche (K petit). A l’inverse,
un solvant peu basique aura tendance à déplacer l’équilibre vers la droite (K grand). Ainsi,
le GBL étant une faible base de Lewis (DN = 18 kcal.mol−1) en comparaison du DMF (DN
= 26,6 kcal.mol−1), il favorise la formation de complexes de tetraiodoplombate [PbI4]2–

dont la bande est centrée à 370 nm. Il est probable que la formation de ces complexes ait
des conséquences sur la formation de la phase pérovskite PEPI.

1.4.2 Conséquences sur la cristallisation de PEPI

Nous présenterons dans cette partie des pistes de réflexion permettant d’expliquer com-
ment la présence de complexes de tetraiodoplombate [PbI4]2– dans les solutions de PEPI-
GBL favorisent la formation de la pérovskite (PEA)2PbI4. Les mécanismes proposés sont
uniquement spéculatifs et doivent être considérés comme tels. Des travaux futurs ne rentrant
pas dans le cadre de cette thèse se chargeront de confirmer ou d’infirmer ces propositions.

Dans un premier temps, nous pouvons émettre un début de réponse à la problématique
posée en se basant sur des effets entropiques. On considère pour cela les réactions de forma-
tion d’un nucleus stable de PEPI à partir des deux complexes [PbI3]– et [PbI4]2– présents
dans les solutions de précurseurs. Les équations de ces réactions de précipitation sont les
suivantes :

[PbI3]
− + 2PEA+ + I−

K1−−⇀↽−− (PEA)2PbI4 ↓ (III.4)

[PbI4]
2− + 2PEA+ K2−−⇀↽−− (PEA)2PbI4 ↓ (III.5)
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Avec K1 et K2 les constantes d’équilibre des réactions. Les éventuelles molécules de
solvants présentes dans la sphère de coordination ont été retirées des équations pour plus
de clarté. Ces équations bilans montrent qu’il est nécessaire d’apporter un ion iodure I–

supplémentaire pour former la pérovskite (PEA)2PbI4 dans la réaction III.4 par rapport à
la réaction III.5. Or, ces deux réactions se déplacent vers une diminution du désordre, elle
consomment donc toutes deux de l’entropie. Étant donné que la réaction III.4 nécessite un
composant supplémentaire (un ion I– ), elle induit une plus grande réorganisation du sys-
tème et son entropie de formation est plus élevée que celle de la réaction III.5. La formation
de la pérovskite (PEA)2PbI4 à partir de la réaction III.5 consomme donc moins d’entropie
et est thermodynamiquement plus favorable. La cristallisation de PEPI à partir d’une so-
lution riche en complexes de tetraiodoplombate [PbI4]2– comme la solution de PEPI-GBL
paraît donc plus favorable qu’à partir d’une solution riche en complexes [PbI3]– comme la
solution de PEPI-DMF.

Par ailleurs, il est possible de relier la présence des complexes de triiodoplombate [PbI3]–

à la formation de solvatomorphe grâce à des simples considérations topologiques. Pour cela,
nous imaginons le mécanisme de formation d’un oligomère de formule ([PbI3]– )x à partir
des complexes [PbI3]– (figure III.12 (a)). D’après la théorie VSEPR (pour "Valence Shell
Electron Pair Repulsion" ou théorie de Nyholm-Gillespie), les complexes [PbI3]– sont de
configuration ML3E, c’est-à-dire qu’ils possèdent 3 ligands L et un doublet non-liant E
autour du métal M. Ils se présentent par conséquent sous une géométrie en pyramide trigo-
nale [144,145]. Il est possible d’imaginer facilement la formation d’un dimère [Pb2I6]2– dont
un des atomes de plomb est coordiné par 6 ligands I– . On peut alors imaginer à partir de
ce dimère la formation d’un oligomère de formule ([PbI3]– )x représenté en figure III.12 (a)
à droite. Cet oligomère possède une structure 1D en double chaîne composée de complexes
[PbI6]4– mettant chacun 5 ligands en commun. Cette structure peut aussi être vue comme
un réseau 1D d’octaèdres PbI6 reliés par 4 arêtes. Ce type de réseau est semblable au réseau
inorganique observé dans les solvatomorphes [MAI–PbI2 –DMF] (figure III.12 (b)), et est
celui rencontré dans la plupart des solvatomorphes de PbI2 [120]. Ceci laisse envisager que
la formation des solvatomorphes sera favorisée lorsque (PbI3)– est présent en majorité.

De la même manière, il est possible de construire facilement un oligomère de formule
([PbI4]2– )x à partir de complexes [PbI4]2– . Ces complexes sont de configuration ML4E et
possèdent une géométrie en balançoire (seesaw) [144,145]. Il est possible d’imaginer facile-
ment la formation à partir de ces complexes d’un dimère [Pb2I8]4– dont un des atomes de
plomb est coordiné par 6 ligands I– . L’oligomère formé à partir de ces dimères est de formule
([PbI4]2– )x et possède une structure 2D plane composée de complexes [PbI6]4– mettant en
commun 4 ligands chacun (figure III.12 (c) à droite). Cet oligomère peut aussi être consi-
déré comme un réseau 2D d’octaèdres PbI6 reliés par 4 sommets. C’est ce type de réseau
qui compose exactement un feuillet inorganique dans la pérovskite PEPI (figure III.12 (d)).
Ceci laisse envisager que la formation de la pérovskite PEPI sera favorisée lorsque (PbI4)2–

est présent en majorité.
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Figure III.12: Proposition de mécanisme de formation des oligomères (a) ([PbI3]– )x et (c)
([PbI4]2– )x à partir des complexes majoritairement présents dans la solution de précurseurs.
(b) Structure du solvatomorphe 1D [MAI–PbI2 –DMF] [30], (d) Structure de la pérovskite
2D (PEA)2PbI4.

1.4.3 Conclusion

La présence de complexes de tetraiodoplombate [PbI4]2– en majorité par rapport aux
complexes de triiodoplomabte [PbI3]– pourrait donc être favorable à la formation de PEPI
si l’on compare les entropies consommées lors de la précipitation de PEPI à partir de l’un
et l’autre complexe. Cette hypothèse est renforcée par l’idée que les complexes [PbI4]2–

pourraient former facilement des oligomères 2D dont la structure est exactement celle du
réseau inorganique de PEPI. A l’inverse, les complexes [PbI3]– pourraient former facilement
des oligomères 1D dont la structure est celle du réseau inorganique des solvatomorphes.
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Ces hypothèses indiquent donc que les solutions riches en complexes [PbI4]2– favorisent
la cristallisation de PEPI. Ceci pourrait donc expliquer pourquoi les solutions de PEPI-
GBL conviennent pour l’AVC alors que les solutions de PEPI-DMF induisent la croissance
de solvatomorphes.

En conclusion, cette étude sur l’AVC a permis de sélectionner le GBL comme étant
le meilleur solvant pour la cristallisation de PEPI. Nous allons voir comment ce solvant
permet aussi d’améliorer la qualité des couches minces polycristallines de pérovskite 2D.

1.5 Couches minces polycristallines de PEPI

Nous avons vu dans la partie précédente que le GBL semblait être le meilleur solvant
pour assurer la cristallisation de PEPI par AVC. Cela se vérifie aussi lors de la synthèse de
couches minces polycristallines de PEPI par spin-coating. Des couches minces de PEPI ont
été réalisées à partir de solutions de précurseurs dans le DMF et dans le GBL toutes deux
concentrées à 0,4 mol.L−1. Ces deux solutions ont été déposées par spin-coating sur des
substrats de quartz selon le protocole explicité dans le chapitre II. Les deux films obtenus
présentent le même spectre d’absorbance et de photoluminescence (figure III.13), ce qui
confirme que PEPI est formé dans les deux cas lors du procédé de spin-coating.

La figure III.14 présente des photographies sous microscope optique et sous microscope
électronique à balayage (MEB) des couches minces réalisées précédemment. Il est à noter
que les deux couches minces ont été réalisées avec une épaisseur similaire (300 et 400 nm)
afin de n’étudier que l’influence du solvant sur la morphologie. Les clichés MEB ont été
réalisés à l’Institut d’Alembert par Rasta Ghasemi du laboratoire Satie.

La couche mince de PEPI-DMF est composée d’aiguilles d’environ 10 µm de longueur.
Ces aiguilles induisent une rugosité élevée de la couche mince et un faible recouvrement du
substrat avec la présence de nombreux "pin-holes". Cette morphologie très hétérogène gêne
la conduction dans le plan parallèle au substrat, ce qui empêche d’obtenir un cliché MEB
net. En effet, lorsqu’un échantillon en couche mince est placé dans un MEB, des contacts
métalliques sont placés sur la périphérie de la couche afin d’évacuer les charges générées
par le MEB. Lorsque les charges ne peuvent pas s’évacuer efficacement, elles s’accumulent
dans l’échantillon ce qui a pour effet de brouiller l’image MEB (figure III.14 (c)).

La morphologie en aiguilles de la couche mince de PEPI-DMF peut surprendre pour
un matériau 2D comme PEPI. Ce type de morphologie a déjà pu être observé dans le cas
de couches minces de MAPI dans le DMF [30, 129, 131]. La formation de ces aiguilles a
depuis pu être expliquée en détail par Kerner et al. grâce à un mécanisme s’inspirant des
procédés sol-gel [126]. Les aiguilles proviendraient ainsi de la nucléation, puis de la crois-
sance des solvatomorphes de [PbI3 – –DMF] lors du procédé de spin-coating. Les particules
de solvatomorphes fusionnent par mûrissement d’Oswald lors des premières secondes du
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Figure III.13: Spectres d’absorbance (ligne pleine) et de photoluminescence (ligne poin-
tillée) de couches minces de PEPI-GBL (noir) et PEPI-DMF (rouge). Excitation de la
photoluminescence à 325 nm.

procédé pour former les aiguilles micrométriques observées sur la figure III.13 (a). La phase
de recuit du procédé de spin-coating induit ensuite la décomposition du solvatomorphe en
pérovskite PEPI. La morphologie hétérogène des couches de PEPI-DMF est donc intrinsè-
quement reliée à la stabilité des solvatomorphes de [PbI2 –DMF] qui se forment en priorité
par rapport à la pérovskite.

La couche mince de PEPI-GBL présente quant à elle des grains d’environ 50 µm et des
joints de grains bien définis. La forme de ces grains rappelle la morphologie rectangulaire
des monocristaux de PEPI, ce qui laisse supposer que la couche mince est très cristalline.
De plus, le cliché MEB très net présenté en figure III.14 (d) montre que la conduction pa-
rallèle au substrat semble dans ce cas être assurée. La couche mince de PEPI-GBL semble
ainsi de meilleure qualité que la couche mince de PEPI-DMF. Pour le vérifier, le déclin de
la photoluminescence des deux couches a été mesuré (figure III.15).

Les courbes de déclin de photoluminescence des couches minces ne sont pas mono-
exponentielles, ce qui indique la présence de plusieurs mécanismes de recombinaison non-
radiative. La nature exacte de ces voies de recombinaison dans les pérovskites 2D est encore
en discussion dans la littérature. Toutefois, des travaux récents suggèrent que la compo-
sante longue de la décroissance serait reliée à des recombinaisons non-radiatives des excitons
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Figure III.14: Photographies sous microscope (a) et (c) d’une couche mince de PEPI-DMF
d’environ 300 nm d’épaisseur ; (b) et (d) d’une couche mince de PEPI-GBL d’environ 400
nm d’épaisseur. Les photographies (c) et (d) ont été prises avec un microscope électro-
nique à balayage (MEB). La photographie (a) a été pris avec l’aide d’un filtre à contraste
interférentiel (CID) afin de mieux distinguer les structures micrométriques.

assistées par des défauts [146]. La couche mince de PEPI-GBL possède ainsi un temps carac-
téristique de sa composante longue plus grand que celui de la couche mince de PEPI-DMF
(figure III.15 courbe rouge). le film de PEPI-GBL possèderait par conséquent moins de
défauts que le film de PEPI-DMF. Ceci pourrait être lié à la présence de grains de grande
taille dans les couches minces de PEPI-GBL qui limiteraient la quantité de joints de grains.
Les joints de grains sont en effet fortement soupçonnés d’être des centres de recombinaison
non-radiative dans les pérovskites 3D, ce qui pourrait être aussi le cas dans les pérovskites
2D [7]. Enfin, le film de PEPI-GBL pourrait simplement posséder une plus faible densité
de défauts que le film de PEPI-DMF grâce à une meilleure qualité cristalline.

L’étude des couches minces obtenues par spin-coating confirme donc que le GBL est le
meilleur solvant pour assurer la cristallisation de PEPI. Cela pourrait être dû à la présence
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Figure III.15: Photoluminescence résolue en temps de couches minces de PEPI-DMF (bleu)
et PEPI-GBL (rouge) et d’un cristal de PEPI obtenu par AVC (noir). Couches minces :
excitation 400 nm, puissance 48 µW, taux de répétition 25 MHz. Cristal : excitation 400 nm,
taux de répétition 80 MhZ. Longueur d’onde de détection 524 nm. (échelle logarithmique)

de complexes de tetraiodopolombate [PbI4]2– en majorité qui assureraient une bonne cris-
tallisation de la pérovskite. Le GBL permet ainsi de réaliser des couches minces de PEPI
de haute qualité dont les propriétés d’émission sont améliorées par rapport aux couches
minces obtenues avec le DMF.

Il est cependant intéressant de constater que la qualité du matériau dans les couches
minces de PEPI-GBL semble encore loin de celle des monocristaux de PEPI. On peut voir
en effet sur la figure III.15 que la composante longue du déclin de luminescence de PEPI-
GBL présente un temps caractéristique plus court que dans le cas d’un cristal de PEPI
obtenu par AVC (en noir). Comme dans le cas des pérovskites 3D, la synthèse de couches
minces monocristallines de pérovskite 2D pourrait permettre de se rapprocher encore plus
des propriétés intrinsèques du matériau.
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2 Synthèse de couches minces monocristallines de PEPI par diffusion
de vapeur d’anti-solvant confinée à 2 dimensions (Anti-solvent Vapor
Capped Crystallization ou "AVCC")

La cristallisation par diffusion de vapeur d’anti-solvant (AVC) s’est révélée comme étant
une méthode efficace pour la synthèse de monocristaux de PEPI si elle est couplée avec
l’utilisation du GBL comme solvant. Nous allons voir dans cette partie comment utiliser
l’AVC pour synthétiser des couches minces monocristallines de PEPI au moyen d’une nou-
velle méthode par diffusion de vapeur d’anti-solvant confinée à 2 dimensions (Anti-solvent
Vapor-assisted Capped Crystallization ou "AVCC"). Cette méthode permet la croissance
de cristaux de pérovskite 2D de haute qualité, de grande surface et d’épaisseur ajustable.

2.1 Principe de la méthode AVCC

Dissolution des précurseurs. Le principe de la synthèse de cristaux par AVCC reprend
les bases de la méthode AVC. Comme dans cette dernière, les précurseurs sont dissous à
température ambiante dans le GBL. Pour la synthèse de PEPI, 2 mmol de PEAI et 1 mmol
de PbI2 ont été dissous dans 1 mL de GBL sec afin de préparer une solution concentrée à 1
mol.L−1. La solution a ensuite été placée dans un bain à ultrasons pendant 30 minutes afin
d’assurer la bonne dissolution de tous les précurseurs. La solution obtenue est stable et peut
être utilisée immédiatement ou être stockée pendant plusieurs mois dans un dessiccateur et
dans le noir sans qu’elle ne se dégrade.

Figure III.16: Schéma du principe de la méthode de synthèse de couches minces monocris-
tallines de PEPI par diffusion de vapeur d’anti-solvant confinée à 2 dimensions (AVCC).

Méthode. Le principe de la méthode AVCC est présenté en figure III.16. Un substrat de
quartz est nettoyé et traité selon le même protocole que celui mis en place pour le dépôt par
spin-coating (voir chapitre II). Brièvement, le substrat subit plusieurs nettoyages dans des
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solvants différents (acétone puis éthanol), puis est traité avec une solution d’hydroxyde de
potassium KOH concentrée à 10 % massique dans l’éthanol au moyen d’un bain à ultrasons.
Une goutte (environ 10 µL) de solution de précurseurs est ensuite déposée sur le premier
substrat. Ce dernier est immédiatement recouvert par un deuxième substrat de quartz lui
aussi nettoyé et traité au KOH. Ceci permet à la goutte de s’étaler efficacement, formant
ainsi un film mince de solution de précurseurs confinée entre les deux substrats. Cet as-
semblage est ensuite déposé avec précaution au fond d’un récipient possédant un bouchon
hermétique en Teflon. Enfin, un flacon non-bouché rempli d’anti-solvant (ici le DCM) est
posé au-dessus des deux substrats puis le récipient les contenant est bouché.

Le traitement des substrats est essentiel pour la méthode AVCC car il permet d’aug-
menter la mouillabilité des substrats, diminuant ainsi l’angle de contact de la goutte de
solution de précurseurs. Ceci permet de répartir la solution sur toute la surface des sub-
strats, et d’obtenir une plus grande uniformité d’épaisseur des cristaux. Le traitement de la
surface des substrats peut se faire avec une solution de KOH dans l’éthanol (voie humide)
ou bien avec un plasma cleaner UV/Ozone (voie sèche).

Figure III.17: Photographies (a) grand champ et (b) sous microscope de cristaux de PEPI
synthétisés par AVCC. La taille du substrat de quartz est de 25 x 25 mm2.

Croissance. Après une trentaine de minutes, la diffusion du DCM dans la solution confinée
fait apparaître des cristaux oranges au niveau du bord des substrats. La vitesse de crois-
sance de ces cristaux a été mesurée grâce à une série de photographies prises à intervales
réguliers ("time-lapse", disponible en ligne à la référence [25]) et atteint la valeur impres-
sionnante de 2 mm2 par heure pendant cette première période de croissance. Cette vitesse
de croissance est proche de celle atteinte avec la méthode ITC pour les pérovksites 3D [5].
Après quelques heures supplémentaires, la vitesse de croissance diminue à 0,5 mm2 par
heure et de nombreux cristaux rectangulaires sont observés entre les deux substrats (figure
III.17 (a)). Certains de ces cristaux ont une longueur qui peut atteindre le centimètre. Ces
cristaux sont translucides et présentent une surface de très bonne qualité (figure III.17 (b)).

Séchage. Les deux substrats peuvent ensuite être séparés afin d’avoir accès à la surface
des cristaux pour la caractérisation. On obtient ainsi deux substrats présentant des cris-
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taux oranges qui ne peuvent pas être décollés sans être détruits. Lors de la séparation des
substrats, les cristaux peuvent rester attachés à l’un ou l’autre substrat aléatoirement.

La méthode AVCC peut être considérée comme terminée après 24 heures mais il est
conseillé d’attendre 48 heures afin d’augmenter la taille des domaines cristallins pour la
caractérisation. Après cette durée, les cristaux sont entourés d’une liqueur mère incolore
composée d’un mélange de GBL et de DCM. Il est important de ne pas sécher les cristaux
sous vide ou dans un four sous peine de concentrer la liqueur mère en GBL et de redissoudre
en partie les cristaux. Le liqueur mère doit ainsi être d’abord évacuée sous flux d’air avant
de séparer les substrats. Tout excès de liqueur mère éventuellement présent peut ensuite
être retiré en tamponnant avec du papier absorbant. Il est conseillé d’évacuer un maximum
de solution avec le flux d’air car le séchage au papier a tendance à faire précipiter de la
poudre de PEPI entre les cristaux.

2.2 Caractérisation des cristaux AVCC

Les cristaux obtenus par AVCC ont été séchés puis caractérisés par diffraction des
rayons X et spectroscopie de PL afin de vérifier que PEPI avait bien été synthétisé. Il est
à noter que les cristaux ont été laissés sur leur substrats d’origine pour les deux méthodes
de caractérisation. Les substrats utilisés sont des lames de quartz de 25 x 25 mm2.

2.2.1 Caractérisations structurales

La figure III.18 (a) présente le diagramme de DRX en mode θ−2θ des cristaux obtenus
par AVCC (PEPI-AVCC, en rouge). Ce diffractogramme est identique au diffractogramme
de poudre des cristaux de PEPI synthétisés par AVC (PEPI-AVC, en vert), et au diffrac-
togramme d’une couche mince de PEPI de référence [95]. Ceci confirme que PEPI a bien
été synthétisé pendant le procédé AVCC. Les pics de diffractions peuvent de plus être assi-
gnés d’après les données cristallographiques de PEPI adaptées de Calabrese et al. [29]. De
manière prévisible, les cristaux de PEPI obtenus par AVCC ne présentent que la famille
de plans (l 0 0) (l = 2p, p entier) avec a l’axe perpendiculaire à l’empilement des feuillets
inorganiques. Ceci montre que les cristaux de PEPI effectuent leur croissance de manière
parallèle au substrat pendant le procédé AVCC.

Les cristaux obtenus par AVCC ne peuvent pas être décollés du substrat sur lequel ils
ont grandi sans les détruire. Ceci rend donc impossible la résolution de structure cristal-
lographique par diffraction des rayons X. Cependant, la forme des cristaux suggère qu’il
s’agit bien de monocristaux.

La figure III.19 présente des photographies sous microscope de cristaux de PEPI obte-
nues par AVCC. Ces clichés ont été réalisés au laboratoire GEMaC. La présence de terrasses
macroscopiques dans l’image (a) confirme bien que la face visible des cristaux correspond
aux plans d’octaèdres inorganiques (l 0 0). Les cristaux présentent des coins bien définis
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Figure III.18: Diagrammes de DRX en mode θ− 2θ de cristaux obtenus par AVCC (ligne
rouge), par AVC (ligne verte) et d’une couche mince de référence de PEPI (ligne noire)

Figure III.19: Photographies sous microscope de cristaux de PEPI obtenus par AVCC. (a)
éclairage en réflexion (epi) (b) éclairage en transmission (dia).

faisant des angles droits, ce qui est compatible avec la croissance du cristal monoclinique
selon la direction <011>. De plus il est possible d’observer sur de nombreux cristaux une
face faisant un angle de 45̊ avec les bords du cristal (figure III.19 en blanc). Cette face
peut être assignée au plan (011) dans la maille monoclinique de Calabrese et al. [29]. La
présence de ces angles très bien définis sur de nombreux cristaux suggère que chaque cristal
est constitué d’un seul domaine cristallin.
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2.2.2 Emission

Le spectre de PL des cristaux de PEPI obtenus par AVCC (PEPI-AVCC) est présenté
en figure III.20. L’émission intense et étroite observée à 525 nm correspond bien à l’émission
excitonique attendue de PEPI [95]. Ceci confirme sans ambiguïté que PEPI est bien obtenu
lors du procédé AVCC.

Figure III.20: Spectres de photoluminescence de cristaux obtenus par AVCC (rouge), par
AVC (vert) et d’une couche mince de référence de PEPI (noir). Excitation 405 nm.

Les émissions excitoniques des cristaux de PEPI-AVCC et PEPI-AVC sont légèrement
déplacées vers le rouge (environ 2 nm) par rapport à la couche mince de référence. Ceci est
probablement dû à des effets de réabsorption (voir partie 1.3.3).

2.3 Morphologie des cristaux AVCC

La méthode AVCC permet de synthétiser efficacement des monocristaux de PEPI. Nous
allons voir que leur morphologie est compatible avec une utilisation en tant que couche mince
monocristalline.

2.3.1 Rapport d’aspect

Les cristaux de PEPI-AVCC et de PEPI-AVC possèdent des propriétés physiques com-
parables. Cependant, le confinement de la croissance du cristal à 2 dimensions lors de
l’AVCC induit une modification du rapport d’aspect. Déjà introduit dans le chapitre 1, le
rapport d’aspect r est défini ici comme le rapport entre la plus grande longueur du cristal
et son épaisseur r = L/e. L’épaisseur du cristal de PEPI-AVCC a été mesurée par profilo-
métrie. L’épaisseur du cristal de PEPI-AVC a été mesurée directement sous le microscope
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grâce au logiciel incorporé.

Figure III.21: Photographies sous microscope (a) d’un cristal de PEPI-AVCC et (b) d’un
cristal de PEPI-AVC.

La figure III.21 présente deux photographies de cristaux de PEPI-AVCC et PEPI-AVC.
Les deux cristaux possèdent une taille latérale comparable d’environ 2000 µm. Le cristal de
PEPI-AVCC possède cependant une épaisseur de 5 µm, ce qui est deux ordres de grandeur
plus petit que l’épaisseur du cristal de PEPI-AVC ayant grandi librement en solution. Cette
différence d’épaisseur induit un rapport d’aspect r = 500 pour le cristal de PEPI-AVCC,
contre un rapport d’aspect de seulement r = 8 pour le cristal de PEPI-AVC.

Le confinement de la croissance du cristal à 2 dimensions lors du procédé AVCC permet
bien une augmentation du rapport d’aspect sans que la croissance cristalline dans la direc-
tion parallèle au substrat ne soit affectée. Les cristaux de PEPI-AVCC gardent en général
la même taille latérale que les cristaux massifs de PEPI-AVC ayant grandi librement en
solution, mais sont limités dans leur croissance perpendiculaire aux plans (l 0 0) par la pré-
sence des deux substrats. La méthode AVCC représente donc un moyen potentiel d’obtenir
des couches minces monocristallines. De plus, cette méthode permet d’augmenter la qualité
de la surface par rapport au cristal AVC.

2.3.2 Qualité de la surface

La qualité de la surface est un paramètre important dans l’élaboration d’une couche
mince en vue d’être incorporée dans un dispositif opto-électronique en architecture planaire.
En effet, la couche active ne doit pas posséder une rugosité trop élevée afin de permettre des
dépôts postérieurs de contacts ou de couches conductrices de trous ou d’électrons. Or, les
cristaux de PEPI-AVC présentés dans la figure III.9 possèdent de nombreuses irrégularités.

Le procédé AVCC semble toutefois augmenter la qualité de la surface des cristaux par
rapport à l’AVC. Les cristaux de PEPI-AVCC visibles dans la figure III.17 sont translucides
et exempts de fissures. Leur surface présente de plus beaucoup moins d’irrégularités que les
cristaux PEPI-AVC et sont très lisses. La qualité de la surface du cristal de PEPI-AVCC
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présenté en figure III.21 (a) a été estimée au moyen de spectroscopie de réflectivité spécu-
laire (figure III.22).

Figure III.22: Spectre de réflectivité spéculaire d’un cristal de PEPI-AVCC. Angle de
détection 8̊ .

La résonance du spectre de réflectivité spéculaire située entre 500 et 520 nm peut être
associée à la résonance excitonique de PEPI. En plus de cette résonance, des oscillations
peuvent être observées à des longueurs d’onde supérieures (> 520 nm). Ces oscillations
peuvent être interprétées comme des interférences dans une couche mince. Ce type d’in-
terférences se produit lorsqu’un faisceau lumineux monochromatique traverse une couche
mince présentant deux parois parallèles assimilées à des miroirs semi-réfléchissants et sépa-
rées par une distance e. Le faisceau lumineux subit plusieurs réflexions à l’intérieur de la
couche mince et il existe un déphasage entre les rayons lumineux réfléchis. Ce déphasage
induit des interférences alternativement constructives et destructives pouvant créer des os-
cillations dans le spectre de réflectivité.

La condition d’interférence constructive est donnée par la relation 2ne cos θ = pλ avec
n l’indice de réfraction de la couche mince, e l’épaisseur de la couche, θ l’angle d’incidence
du faisceau lumineux, λ la longueur d’onde du faisceau incident et p un entier positif. Il est
possible de retrouver l’épaisseur e en mesurant le décalage entre deux maxima d’interférence
avec la formule suivante :

e =
λ1λ2

2∆λ
√

n2 − sin2 θ
(III.6)

avec λ1 et λ2 les maxima de deux pics d’interférence constructive successifs et ∆λ l’écart
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entre ces maxima. La figure III.23 présente l’épaisseur e tracée en fonction de la longueur
d’onde réfléchie. L’indice de réfraction n de PEPI a été estimé grâce à un travail précédent
de l’équipe [147]. Il est considéré constant et égal à 2 dans la fenêtre comprise entre 600 et
700 nm.
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Figure III.23: Epaisseur e d’un cristal de PEPI-AVCC calculée en fonction de la longueur
d’onde réfléchie.

L’épaisseur e résultante est comprise entre 4 et 5 µm, ce qui est une valeur comparable
à l’épaisseur de 5 µm mesurée par profilométrie. La valeur calculée de l’épaisseur n’est
ici pas constante avec λ probablement à cause de l’indice de réfraction n dont la valeur
augmente sensiblement à proximité de la résonance excitonique [147]. La bonne corrélation
entre l’épaisseur déduite des pics d’interférence et l’épaisseur réelle mesurée indique que le
modèle d’interférences dans une couche mince convient bien dans ce cas. Cela suggère que
la surface du cristal de PEPI-AVCC est de bonne qualité et que ses deux faces horizontales
sont très planes.

2.3.3 Conclusion

La méthode AVCC est une méthode qui semble prometteuse pour l’élaboration de
couches minces monocristallines de PEPI. Elle permet d’augmenter de deux ordres de gran-
deur le rapport d’aspect sans modifier pour autant la taille latérale des cristaux. Les cristaux
obtenus présentent de plus une surface très plane dont la qualité est améliorée par rapport
aux cristaux grandissant librement en solution.

Il faut cependant que la méthode AVCC satisfasse deux conditions supplémentaires afin
d’être réellement applicable à la synthèse de couches minces monocristallines de pérovs-
kite 2D directement incorporées dans un dispositif. Il est tout d’abord impératif de pouvoir
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contrôler l’épaisseur de la couche mince active. Il faut de plus que la méthode soit adaptée à
d’autres substrats que le quartz pour pouvoir apporter plus de flexibilité dans la conception
du dispositif.

2.4 AVCC pour la synthèse de couches minces monocristallines

Nous allons voir dans cette partie que la méthode AVCC est prometteuse pour la syn-
thèse de couches minces monocristallines grâce à sa flexibilité. Il est en effet facile de moduler
l’épaisseur des cristaux grâce à l’utilisation d’étaux. De plus, son procédé à température
ambiante lui permet d’être applicable à un grand nombre de substrats différents.

2.4.1 Contrôle de l’épaisseur

L’épaisseur des cristaux obtenus avec la méthode AVCC peut facilement être réduite en
diminuant l’épaisseur de liquide piégée entre les deux substrats. Cela peut être par exemple
réalisé en posant des poids sur les substrats. La méthode la plus simple consiste cependant
à enfermer les substrats dans un étau. La pression exercée par l’étau permet ainsi d’obtenir
des cristaux plus fins que dans le cas "standard" où seul le flacon rempli d’anti-solvant
exerce une pression sur la solution de précurseurs.

Figure III.24: Epaisseurs de différents cristaux de PEPI-AVCC mesurées par profilométrie
en fonction de la pression exercée sur les substrats.

La figure III.24 présente les épaisseurs mesurées par profilométrie de plusieurs cristaux
de PEPI-AVCC. La pression exercée sur le substrat supérieur a été augmentée de manière à
ce que l’épaisseur des cristaux soit diminuée. La courbe rouge correspond au cas où aucune
pression à part le poids du substrat supérieur ne vient contraindre le liquide. Les cristaux
obtenus dans ce cas ont une épaisseur moyenne de 20 µm. A l’inverse, la courbe violette
correspond au cas où la pression est maximale. Les cristaux obtenus dans ce cas ont une
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épaisseur moyenne de 150 nm. Ce dernier essai a été réalisé en serrant l’étau au maximum
jusqu’à la cassure des deux substrats. Les courbes intermédiaires correspondent à des cas
où des poids de 1 ou 5 kg ont été appliqués sur le substrat supérieur.

Cette expérience montre qu’il faut appliquer des pressions très importantes (plusieurs
centaines de kPa) pour contraindre la solution de précurseurs à former un film liquide
d’épaisseur intéressante pour les dispositifs (i.e. inférieure à 500 nm). Ceci a déjà pu être
observé pour d’autres méthodes de synthèse de couches minces monocristallines de pé-
rovskite 3D avec étau [75]. Une explication possible pour ce phénomène peut provenir de
l’hydrodynamique. Les liquides moléculaires deviennent en effet fortement non-newtoniens
lorsqu’ils sont contraints entre deux plaques très rapprochées. Leur viscosité effective aug-
mente ainsi de manière radicale lorsque l’espace entre les plaques diminue [148]. Cet effet a
tendance à réduire le flux sortant de solution de précurseurs lorsque la pression exercée sur
le substrat supérieur augmente, rendant plus difficile l’obtention de film minces.

Figure III.25: Photographie sous microscope d’un cristal de PEPI-AVCC d’environ 150
nm d’épaisseur. Substrat en silicium.

Une photographie d’un cristal obtenu avec la pression maximale dans un étau est pré-
senté en figure III.25. Ce cristal possède une longueur latérale d’environ 250 µm, ce qui
est plus faible que la longueur des cristaux obtenus par AVCC "classique" (environ 1 mm).
Cette diminution de la taille latérale est cependant compensée par l’épaisseur qui est ré-
duite à seulement 150 nm. Cette très faible épaisseur permet ainsi d’augmenter le rapport
d’aspect r = L/e de quatre fois par rapport à l’AVCC standard (1600 pour l’AVCC sous
étau contre 400 pour l’AVCC standard sans pression exercée). La croissance latérale des
cristaux de PEPI lors de l’AVCC semble ainsi peu affectée par la diminution de l’épaisseur
du film liquide de solution de précurseurs, augmentant ainsi le rapport d’aspect lorsque
l’espace entre les substrats diminue.

Cette nouvelle valeur de rapport d’aspect est encourageante car elle est équivalente au
meilleur rapport d’aspect publié à notre connaissance dans la littérature. Zhenqian et al.
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ont en effet rapporté récemment une couche mince monocristalline de CH3NH3PbBr3 par
ITC possédant un rapport d’aspect de 1600 et épaisse de 420 nm [76]. Cependant il est à
noter que la pérovskite synthétisée est dans ce cas une pérovskite 3D. Il est probable que
la nature 2D de PEPI joue pour beaucoup dans les valeurs de rapport d’aspect mesurées
dans notre cas.

2.4.2 Variabilité des substrats

Il est possible de faire croître des cristaux de PEPI par AVCC sur de nombreux autres
substrats que le quartz. Par exemple, des cristaux de PEPI-AVCC peuvent être synthéti-
sés sur silicium (figure III.25). De plus, il peut être intéressant de vérifier que l’AVCC est
compatible avec des substrats en oxydes conducteurs transparents. Ce travail a été effectué
avec Hesham Hawashin, un doctorant du laboratoire XLim à Limoges. Des essais de crois-
sance de PEPI-AVCC ont été réalisés sur des substrats divers tels que l’oxyde d’étain dopé
indium (ITO), l’ITO recouvert d’un film de poly(3,4-éthylènedioxythiophène) (PEDOT),
l’oxyde d’étain dopé fluor (FTO) ainsi que l’oxyde de molybdène MoO3. Ces substrats
possèdent tous des surfaces conductrices et sont généralement utilisés dans les dispositifs
opto-électroniques comme les LEDs ou les cellules solaires.

Figure III.26: Photographies sous microscope de cristaux de PEPI-AVCC (a) sur ITO (b)
sur ITO-PEDOT (c) sur MoO3.

La figure III.26 présente des photographies de cristaux de PEPI obtenus par AVCC sur
ITO, PEDOT et MoO3 respectivement. Les cristaux présentent la même qualité de surface
et la même taille latérale que sur quartz, ce qui signifie que la nucléation et la croissance de
PEPI n’est pas affectée par le changement de substrat. De plus, la conductivité de la surface
des substrats a été mesurée au début et à la fin de la méthode AVCC afin de vérifier que
les propriétés conductrices des substrats n’étaient pas altérées. Les solutions de précurseurs
de pérovskite sont en effet relativement acides et contiennent des ions iodures en grande
concentration. Ces deux espèces (H+ et I– ) peuvent potentiellement corroder la surface des
substrats d’ITO et de PEDOT. Or, aucun changement dans la conductivité des substrats
n’a pu être observé lors du procédé AVCC. Des essais préalables ont pourtant montré que
l’ITO était corrodé par la solution de pérovskite lorsqu’elle était chauffée à 100 C̊. Le fait
que la méthode AVCC se déroule à température ambiante représente donc un avantage car
elle permet probablement de limiter la corrosion des substrats.
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Il est à noter qu’il est aussi nécessaire d’augmenter la mouillabilité de ces substrats afin
d’obtenir des cristaux homogènes en épaisseur. Il n’est cependant pas possible d’augmen-
ter la mouillabilité par voie humide avec une solution d’hydroxyde de potassium KOH car
les ions hydroxyde HO– corrodent la surface du silicium, de l’ITO, du FTO et des autres
substrats. Pour ces substrats, un traitement par voie sèche au moyen d’un plasma cleaner
UV/Ozone pendant 5 minutes a été préféré.

2.4.3 Limites de la méthode AVCC

La méthode AVCC semble prometteuse pour l’élaboration de couches minces monocris-
tallines de pérovskite 2D. Elle présente toutefois certaines limites qui doivent être surmon-
tées pour la rendre compétitive par rapport aux techniques de dépôt de couches minces
polycristallines.

Premièrement, les rapports d’aspect des cristaux obtenus par AVCC sont encore limi-
tés. Nous avons pu obtenir un cristal présentant un rapport d’aspect de 1600, ce qui est
comparable à la meilleure valeur trouvée dans la littérature [76]. Ces rapports d’aspect
semblent cependant insuffisants pour pouvoir incorporer les cristaux directement dans des
dispositifs. Il faudrait dans l’idéal obtenir des cristaux d’épaisseur comparable mais avec
une taille latérale de l’ordre du centimètre, c’est-à-dire qu’il faudrait augmenter d’un ordre
de grandeur le rapport d’aspect.

Une couche mince entièrement monocristalline n’est cependant pas une obligation pour
un dispositif. En effet, une couche mince composée de plusieurs grains monocristallins peut
suffire tant que la taille moyenne des grains est grande par rapport à la longueur de diffusion
des charges. C’est notamment le cas pour les cellules solaires à base de silicium polycristal-
lin. Toutefois, dans le cas de l’AVCC, la solubilité limitée des précurseurs dans le solvant
implique forcément un faible taux de recouvrement du substrat. On imagine par exemple
vouloir recouvrir en totalité un substrat de 1 x 1 cm2 sur une épaisseur de 100 nm, ce
qui représente un volume de 10−5 cm3. PEPI possèdant une densité théorique d’environ
3 g.cm−3, il faudrait 0,03 mg de PEPI pour remplir ce volume [149]. Or, les solutions de
PEPI dans le GBL ont une solubilité maximale de 1,5 mol.L−1 et PEPI possède une masse
molaire de 960 g.mol−1 (par motif cristallin). Cela signifie qu’un volume de 10−5 cm3 de
solution de PEPI dans le GBL contient seulement 0,015 mg de pérovskite. Cette solution
de PEPI pourrait donc former en théorie un film de 50 nm d’épaisseur recouvrant tout le
substrat. En pratique, les cristaux ont plutôt tendance à croître de manière séparée et le
taux de recouvrement du substrat est de moins de 50 % pour une solution saturée de PEPI
dans le GBL.

Ces deux problèmes (rapport d’aspect et taux de recouvrement) sont liés et proviennent
de la nucléation trop importante de PEPI pendant le procédé d’AVCC. En effet lors de la
croissance de PEPI de nombreux germes se forment, ce qui a pour effet de créer un grand
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Figure III.27: Photographie de cristaux de PEPI-AVCC synthétisés à partir d’une solution
saturée de PEPI dans le GBL.

nombre de cristaux (figure III.27). Or, pour les raisons exposées ci-dessus, la croissance de
plusieurs germes est néfaste à la fois pour le rapport d’aspect ainsi que pour le taux de re-
couvrement du substrat. Une solution consisterait alors à augmenter la barrière énergétique
de nucléation de PEPI afin de favoriser la croissance d’un seul germe. C’est notamment ce
que proposent plusieurs équipes pour la croissance de couches minces monocristallines de
CH3NH3PbBr3 par ITC [76, 77, 124]. Dans ces travaux, des substrats hydrophobes ont été
utilisés afin d’inhiber la nucléation hétérogène de la pérovskite sur le substrat, ce qui a
permis d’obtenir des rapports d’aspect élevés. Cependant, l’ITC permet aussi d’obtenir des
cristaux à grand rapport d’aspect car cette méthode favorise naturellement la croissance
par rapport à la nucléation [5].

Une autre solution pourrait consister à approvisionner continuellement la solution en
précurseurs. C’est notamment ce qu’ont réalisé Liu et al. avec la synthèse de substrats fins
("wafer") monocristallins de CH3NH3PbI3 de dimensions 20 x 20 x 0,15 mm3 par ITC
alimenté en précurseurs par un système de pompes [8]. Cette méthode pose cependant de
nombreux défis techniques pour réaliser des couches minces d’épaisseur sub-micrométrique
à cause de la viscosité des solutions de précurseurs dans ces gammes d’épaisseurs.

3 Synthèse de cristaux de la pérovskite 2D n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7

Nous avons mis en évidence dans la première partie de ce chapitre que l’utilisation du
GBL et de la méthode AVC permettait d’obtenir des monocristaux de PEPI de bonne qua-
lité. Dans la deuxième partie, nous avons démontré que la méthode AVCC pouvait permettre
de faire croître des couches minces monocristallines de PEPI. Cependant, la réalisation de
cellules solaires ou de LEDs à partir de ces couches minces paraît difficile. En effet, PEPI a
tendance à croître préférentiellement de manière parallèle au substrat, c’est-à-dire avec ses
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plans inorganiques (l 0 0) parallèles au substrat. Cette orientation des cristaux ne permet
pas de conduction dans la direction perpendiculaire au substrat, ce qui n’est pas compatible
avec la présence de contacts au-dessus et en-dessous de la couche active dans un dispositif
en architecture planaire.

Ce problème peut être résolu par l’utilisation de pérovskites RP de formule (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1

(voir chapitre I figure I.16). Les pérovskites RP n>2 ont en effet tendance à croître natu-
rellement en orientant leurs feuillets inorganiques de manière parallèle au substrat, ce qui
les rend adaptées à une incorporation dans des dispositifs en architecture planaire [112]. De
plus, après seulement deux années de recherche, les pérovskites RP présentent des premiers
rendements encourageants pour le photovoltaïque [22], ainsi que pour les LEDs [100]. La
synthèse de couches minces monocristallines de pérovskite RP n>1 peut être intéressante
afin d’accroître encore les rendements de ces dispositifs, ou afin de comprendre les proprié-
tés photophysiques encore mal connues de cette famille de pérovskites hybrides [18].

Nous allons voir dans cette partie comment adapter les méthodes AVC et AVCC afin de
synthétiser des cristaux de la pérovskite n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7. L’obtention de cristaux
de RP de phase pure représente un défi à cause de la tendance qu’ont ces pérovskites à
former des hétérostructures de phases RP de nombre n différent.

3.1 Introduction

3.1.1 Mélanges de phases

La synthèse de pérovskites RP de formule (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 de phase pure pose
problème car la plupart des phases RP sont thermodynamiquement stables à température
ambiante. Cela signifie que la synthèse d’une pérovskite RP mène le plus souvent à un
mélange de phases. Pour illustrer cela, on peut imaginer par exemple la synthèse de la
pérovskite n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7. Les précurseurs (PEAI, MAI et PbI2) sont placés ici
dans les proportions stœchiométriques. Il est possible d’établir les réactions bilans suivantes
à partir de ces réactifs :

2PEAI +MAI + 2PbI2 −−→ (PEA)2(MA)Pb2I7 (III.7)

2PEAI +MAI + 2PbI2 −−→ (PEA)2PbI4 +MAPbI3 (III.8)

2PEAI +MAI + 2PbI2 −−→
1

2
(PEA)2(MA)2Pb3I10 +

1

2
(PEA)2PbI4 (III.9)

Ceci nous montre que les précurseurs placés dans les proportions stoechimétriques de la
pérovskite n=2 peuvent former en théorie de nombreuses phases RP différentes depuis la
2D "pure" n=1 jusqu’à la 3D "pure" n=∞. La totalité de ces phases peuvent être observées
en même temps dans un échantillon lorsque la cristallisation n’est pas contrôlée. C’est no-
tamment le cas lorsque des pérovskites RP sont synthétisées par spin-coating. Dans ce type
d’échantillon, il est possible d’observer une ségrégation de phases en fonction de la position
dans la couche mince, les phases à caractère "3D" de nombre n élevé (riches en MA) étant

116



plutôt situées en haut de la couche alors que les phases à caractère "2D" de nombre n faible
(riches en PEA) sont plutôt situées en bas de couche.

Les raisons pouvant expliquer cette ségrégation de phase dans les couches minces de pé-
rovskite RP sont multiples. Ce phénomène pourrait provenir d’interactions supplémentaires
aux interfaces liquide-air et liquide-substrat pendant le spin-coating qui stabiliseraient res-
pectivement mieux les phases "3D" (n élevé) d’un côté et les phases "2D" (n faible) de
l’autre [21, 73]. Le mélange de phases lui-même peut aussi provenir de la formation de sol-
vatomorphes lors du spin-coating. En effet, de nombreux solvatomorphes de composition
variée (MAI–PbI2, PEA–MAI–PbI2, PEA–PbI2,...) sont susceptibles de se former dans
ces solutions. Chaque solvatomorphe pouvant favoriser la croissance d’une certaine phase
RP, le mélange de solvatomorphes résulte en un mélange de phases RP après recuit [138]. Il
est possible de réduire partiellement ces mélanges de phases grâce à l’utilisation du procédé
de hot-casting dans un mélange de DMF-DMSO approprié [22,138,150].

3.1.2 Hétérostructures dans les pérovskites RP

Il est raisonnable de penser que le mélange de phases RP est un problème propre à
la méthode de spin-coating qui est par définition une méthode très rapide ne favorisant
pas une bonne cristallisation du matériau. Toutefois, des mélanges de phases peuvent aussi
être observés même lors de la cristallisation lente d’une pérovskite RP via des méthodes
de cristallogenèse. La figure III.28 présente par exemple des photographies sous micro-
scope de cristaux de pérovskites RP obtenus par AVC dans des proportions de précurseurs
0,67 :0,7 :1 (PEA :MA :Pb) (voir partie 3.2). Les cristaux rouges possèdent une forme en pa-
rallélépipède carré qui correspond à la forme macroscopique attendue de la pérovskite n=2
(PEA)2(MA)Pb2I7 [23]. Le centre des cristaux est cependant composé d’une partie noire
correspondant à une phase RP n>2. Les bords des cristaux sont quant à eux composés
d’une phase orange correspondant à la pérovskite n=1 (PEA)2PbI4. Ces images montrent
qu’il est possible de former facilement des hétérostructures de pérovskites RP de nombre
n différent sans que la forme macroscopique des cristaux ne soit dérangée, ce qui laisse
envisager un bon accord de maille entre les différentes phases.

Les hétérostructures entre plusieurs phases RP sont favorables car leurs structures cris-
tallographiques sont très proches. En effet, seul le nombre de feuillets inorganiques diffère
entre les phases RP, la nature du double feuillet organique qui les intercale restant la même.
Il est ainsi facile d’imaginer des hétérostructures entre plusieurs phases RP selon le schéma
présenté en figure III.29. La formation de ces hétérostructures est facilitée par les désac-
cords de maille très faibles entre les phases RP de différent n, ce qui permet de réduire
grandement les contraintes aux interfaces. Grancini et al. ont pu notamment le vérifier en
simulant l’interface entre plusieurs phases RP via une méthode ab-initio [45]. Enfin, Wang
et al. ont rapporté que le très bon accord de maille entre les phases RP permettait d’obtenir
des interfaces de très bonne qualité et dont la présence diminuait la quantité de recombi-
naisons non-radiatives dans la couche mince [31].
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Figure III.28: Photographies sous microscope de cristaux de pérovskites RP présentant
des hétérostructures de plusieurs phases de nombre n différent.

Figure III.29: Schéma représentant l’organisation possible des phases RP
(BA)2(MA)n –1PbnI3n+1 de différents nombres n. [31]

La présence d’hétérostructure n’est donc à priori pas un problème pour les performances
des dispositifs incoporant des mélanges de pérovskites RP car elles n’induisent pas de recom-
binaisons non-radiatives supplémentaires aux interfaces entre les phases RP. Au contraire,
les hétérostructures peuvent aider à augmenter considérablement les performances des dis-
positifs opto-électroniques. Leur rôle a notamment été central lors du développement des
semi-conducteurs III-V comme le GaAs pour le photovoltaïque ou le GaN pour les LEDs.

Les hétérostructures de type II peuvent ainsi être intéressantes pour le photovoltaïque
car elles permettent d’induire la séparation des excitons à l’interface entre deux phases de
gaps différents (figure III.30 (b)). Cela peut être particulièrement utile pour les pérovskites
RP qui possèdent des énergies de liaison de l’exciton relativement élevées en comparaison
de kBT (Eb ≈ 125 meV pour une pérovskite n=5 [19]). Certains auteurs assignent notam-
ment les bonnes performances des pérovskites RP dans des cellules solaires à la présence
d’hétérostructures de type II dans les couches minces de pérovskite RP [115, 116]. Les hé-
térostructures de type I peuvent quant à elles être intéressantes pour les LEDs car elles
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Figure III.30: Diagramme énergétique représentant la position hypothétique des bandes
de valence (BV) et de conduction (BC) de phases RP de différents n formant des hétéro-
structures (a) de type I et (b) de type II.

induisent un confinement des charges à l’intérieur des phases de gap faible, ce qui permet
d’augmenter la densité de porteurs (III.30 (a)). Yuan et al., ainsi que Wang et al., assignent
notamment les rendements quantiques externes élevés (8,8 % et 11,7 % respectivement) de
leur LEDs à base de mélanges de phases RP à la présence de ces hétérostructures de type
I dans les films polycristallins [100,151].

Cette brève étude de la littérature montre que le type d’hétérostructure formé par les
phases RP n’est pas encore clairement défini. Cela est dû au fait que la position absolue
de l’énergie des BC et BV par rapport à l’énergie du vide n’est pas encore connue. Ces
points sont globalement en discussion dans la littérature. Une étude très récente sur des
monocristaux de pérovskite 2D et RP faite par C. Katan et J. Even a notamment montré
que la position des bandes d’énergie dans ces pérovskites n’était pas triviale et devait être
déterminée au cas par cas [152]. La synthèse de cristaux de pérovskites RP est donc plus
que jamais nécessaire afin de connaître réellement leurs propriétés opto-électroniques. Ce-
pendant, la présence des hétérostructures de phases RP rend également difficile la synthèse
de cristaux de pérosvkites RP de phase pure.

3.2 Synthèse de cristaux de pérovskites RP par diffusion de vapeur d’anti-solvant

La synthèse de cristaux de pérovskites RP de phase pure n’est pas triviale et les condi-
tions de synthèse doivent être minutieusement contrôlées afin d’éviter la formation d’hété-
rostructures. Cette partie présentera les travaux réalisés pour la synthèse de la pérovskite
RP n=2 de formule (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure via des méthodes par diffusion d’anti-
solvant (AVC et AVCC). Ces nouvelles méthodes permettent de compléter le nombre de
méthodes disponibles pour la synthèse de ces pérovskites en phase pure.
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3.2.1 Essai en proportions stœchiométriques

Un essai préliminaire a été réalisé afin de synthétiser la pérovskite RP n=2 de formule
(PEA)2(MA)Pb2I7. Pour cet essai, 249 mg de PEAI, 79,5 mg de MAI et 461 mg de PbI2
ont été dissous dans 1 mL de GBL sec. La solution ainsi réalisée est concentrée à 1 mol.L−1

selon la quantité totale de Pb2+, ce qui servira de référence de concentration pour toutes les
solutions de pérovskite RP. Sa composition molaire est 2 :1 :2 (PEA :MA :Pb), c’est-à-dire
que les réactifs sont dissous dans les proportions stœchiométriques de la pérovskite n=2.
La solution a ensuite été placée dans un bain à ultrasons pendant 30 minutes à 30 C̊, ce
qui a permis la dissolution totale des précurseurs.

Environ 20 µL de cette solution de pérovskite n=2 ont ensuite été déposés sur une lame
de quartz nettoyée et traitée préalablement au KOH. Cette solution a ensuite été recou-
verte par un autre substrat traité. Le tout a été placé dans un récipient saturé en DCM. Le
résultat de la méthode AVCC après 24 heures de diffusion de l’anti-solvant est présenté en
figure III.31.

Figure III.31: Photographies sous microscope d’un cristal AVCC issu d’une solution de
pérovskite n=2 de composition stœchiométrique (2 :1 :2) (PEA :MA :Pb).

Les cristaux formés selon ces conditions de synthèse possèdent une couleur majoritaire-
ment rouge, ce qui correspond à la phase n=2. Cependant, il est aussi possible d’observer
de nombreuses autres phases RP dans le cristal (n>3 en noir et n=1 en orange). Placer les
réactifs de la pérovskite n=2 dans les proportions stœchiométriques ne permet donc pas
d’obtenir un cristal de phase pure n=2 par diffusion de DCM dans le GBL car les phases
de grand nombre n (riches en MA, noires) semblent se former plus rapidement que la phase
n=2. En modulant les concentrations des précurseurs à partir de cet essai préliminaire, il
est possible d’obtenir uniquement la phase désirée.
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3.2.2 Synthèse de cristaux de (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure par AVCC

Des cristaux de (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure ne peuvent donc pas être obtenus
en se plaçant dans des proportions stœchiométriques. Néanmoins, l’expérience préliminaire
présentée dans le paragraphe précédent nous a appris que les phases n>3 riches en MA
cristallisaient les premières lors de la synthèse par anti-solvant. Il est alors possible d’ob-
tenir des cristaux de pérovskite n=2 de phase pure en limitant la quantité de MA dans la
solution. Les mécanismes pouvant expliquer ce phénomène seront discutés en partie 3.4.

Après plusieurs essais, nous avons pu observer que les conditions optimales pour l’ob-
tention de (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure sont les suivantes. Une solution concentrée à
0,8 mol.L−1 a été préparée en dissolvant 249 mg (1 mmol) de PEAI, 59,6 mg (0,375 mmol)
de MAI et 369 mg (0,8 mmol) de PbI2 dans 1 mL de GBL sec. La solution ainsi réalisée est
de composition molaire 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb), et donc en défaut de MA par rapport
à la pérovskite n=2 de composition stœchiométrique 2 :1 :2. Le PbI2 est lui aussi placé en
défaut afin d’éviter la précipitation de la phase n=1 avec l’excès de PEA non consommé à
la fin de la cristallisation. Cette solution a ensuite été placée dans un bain à ultrasons pen-
dant 30 minutes à 30 C̊ jusqu’à dissolution totale des précurseurs. Environ 20 µL de cette
solution ont ensuite été déposés sur une lame nettoyée et traitée au KOH. Cette solution
a ensuite été recouverte par un autre substrat traité, et l’assemblage a été placé dans un
récipient saturé en DCM. Le résultat de la méthode AVCC après 24 heures de diffusion de
l’anti-solvant est présenté en figure III.32.

Figure III.32: Photographies sous microscope de cristaux AVCC issus d’une solution de
pérovskite n=2 de composition 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb).

Dans ce nouvel essai, de nombreux cristaux rouges et rectangulaires sont formés. Leur
couleur correspond à des pérovskites n=2 mais leur forme est différente de celle observée
avec d’autres méthodes [23]. Ces cristaux sont translucides et semblent exempts d’impu-
retés d’autres phases. Cependant, des cristaux oranges correspondant probablement à la
phase n=1 peuvent être observés sporadiquement sur le substrat. La phase cristalline de
ces cristaux a été vérifiée par diffraction des rayons X. Après séparation des deux substrats,
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les cristaux ont été placés directement sur le porte-échantillon du diffractomètre. La figure
III.33 présente le diffractogramme d’un échantillon obtenu par AVCC avec les conditions
décrites ci-dessus.
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Figure III.33: Diffractogramme RX en mode θ−2θ de cristaux AVCC issus d’une solution
de pérovskite n=2 de composition 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb) (courbe noire). Les courbes
rouge et orange sont simulées à partir des données cristallographiques des pérovskite n=2
et n=1 respectivement obtenues par Jerôme Marrot. Les indexations correspondent respec-
tivement aux phases n=2 en rouge et n=1 en orange.

Les pics de diffraction obtenus peuvent être assignés grâce aux courbes simulées par le
logiciel Mercury à partir des données de la résolution cristallographique réalisée par Jérôme
Marrot de l’ILV. Ces données proviennent respectivement d’un cristal de pérovskite n=1
obtenu par AVC (voir partie 1.3.4) et d’un cristal de pérovskite n=2 synthétisé selon le
protocole publié par Peng et al. [118]. Dans ce dernier cas, la maille obtenue est triclinique
(groupe d’espace P -1) et l’axe c correspond à l’axe perpendiculaire à l’empilement des
double feuillets inorganiques.

Les données cristallographiques permettent de très bien assigner les pics de diffraction
observés sur l’échantillon AVCC. De manière prévisible, les principaux pics détectés corres-
pondent aux plans inorganiques (0 0 l), l = 2p, p entier, pour la phase n=1 (en orange) et
aux plans (0 0 l’), l’ = p pour la phase n=2 (en rouge). Cela permet de confirmer la synthèse
de la pérovskite n=2. Cependant, ces données ne permettent pas d’affirmer la pureté de la
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phase des cristaux de pérovskite n=2 synthétisés car de nombreux pics correspondant à la
phase n=1 sont aussi observés. Ceci est dû à la taille importante du spot RX qui détecte
aussi les cristaux n=1 présents en faible quantité sur le substrat. Ces derniers induisent un
signal très visible en RX même s’ils ne sont présents qu’en minorité. Il est donc nécessaire
d’utiliser une technique possédant une résolution spatiale plus élevée afin de vérifier la pu-
reté de la phase des cristaux n=2 synthétisés.

Les montages de spectroscopie de photoluminescence classiques possédant une taille
de spot de l’ordre de la centaine de µm2, c’est-à-dire de l’ordre de grandeur des cristaux
synthétisés, il est nécessaire d’utiliser une technique encore plus résolue spatialement. La
micro-PL a donc été utilisée afin de vérifier la pureté des cristaux de pérovskite RP syn-
thétisés par AVCC. Cette technique est particulièrement adaptée à l’étude des mélanges
de phases RP car les raies excitoniques de ces dernières sont très espacées en énergie (en
moyenne 200 meV pour des n compris entre 1 et 5), ce qui assure une bonne résolution de
la phase cristalline [19]. La micro-PL possède de plus une résolution spatiale de l’ordre du
µm2, ce qui permet d’étudier facilement des objets d’une centaine de µm. Les cartes de
micro-PL ont été réalisées avec l’aide de Géraud Delport et Gabriel Chehade, respective-
ment post-doctorant et stagiaire de Master 2 de notre équipe.

Les cristaux synthétisés par AVCC ont été excités par un laser à 405 nm. Les longueurs
d’onde de détection ont été fixées à 525, 575, 621 et 655 nm respectivement pour les 4 cartes
de micro-PL présentées en figure III.34 (a)-(d). Ces longueurs d’onde correspondent aux
maxima d’émission excitonique des phases RP de formule (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 avec
n variant de 1 à 4 (voir figure I.26). La figure III.34 (b), réglée à 575 nm, fait apparaître
un signal fort de PL correspondant à la phase n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7. L’émission de PL
est relativement homogène sur tout l’échantillon, et il est possible de discerner clairement
la forme rectangulaire du cristal. Au contraire, les cartes de micro-PL réglées aux autres
longueurs d’onde (figure III.34 (a),(c) et (d)) ne font pas apparaître de signal correspondant
aux phases n=1, 3 et 4 respectivement. Cela laisse supposer que le cristal synthétisé par
AVCC est un cristal de (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure. Pour le vérifier, des spectres de
PL ont été effectués à différents points ("spots") du cristal.

La forme des spectres présentés en figure III.35 (a) est strictement identique pour tous
les spots sondés (figure III.35 (b)). Les maxima d’intensité des spectres sont tous situés à
576 nm, ce qui correspond bien à la phase n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7. Aucun signal corres-
pondant à une autre phase, notamment la phase n=1, n’est détectable dans les spectres.
De manière surprenante, les spectres font apparaître des oscillations à basse énergie. Même
si leur origine est toujours en cours de discussion dans l’équipe, il s’agirait probablement
d’interférences de type Fabry-Pérot dans le cristal. Si cette hypothèse est avérée, cela mon-
trerait que les cristaux synthétisés par AVCC possèdent des surfaces horizontales planes et
de très bonne qualité. Enfin, on peut noter que l’intensité de PL peut différer d’un facteur
4 entre plusieurs points du cristal. L’origine de cette inhomogénéité de PL est toujours en
discussion dans l’équipe. Elle pourrait provenir par exemple d’une séparation des excitons
au niveau de la surface du cristal, comme cela a été rapporté par Blancon et al. sur des
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Figure III.34: Cartes de micro-PL de cristaux AVCC issus d’une solution de pérovskite n=2
de composition 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb). Longueurs d’onde de détection : (a) 525 nm (b)
575 nm (c) 621 nm (d) 655 nm. Ces longueurs d’onde correspondent aux maxima d’emis-
sion excitonique des phases de nombre n=1, n=2, n=3 et n=4 respectivement. L’échelle
d’intensité de PL et la longueur d’onde d’excitation (405 nm) sont les mêmes pour toutes
les cartes.

cristaux de (BA)2(MA)Pb2I7 [18].

Pour conclure, ces expériences de micro-PL apportent une preuve assez solide pour la
synthèse de cristaux de la pérovskite n=2 (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure par AVCC.
Nous avons vérifié dans un second temps si les proportions 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb)
permettent aussi de synthétiser ces mêmes cristaux de manière massive par AVC.

3.2.3 Synthèse de cristaux de (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure par AVC

Les conditions de synthèse de pérovskite n=2 par AVCC présentées dans la partie pré-
cédente sont applicables à la synthèse de cristaux massifs par AVC. Ainsi, une solution
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Figure III.35: (a) Spectres d’émission de PL en plusieurs points ("spots") de la carte de
micro-PL présentée en (b). Longueur d’onde d’excitation 405 nm, fréquence de répétition
du laser 5 MHz, puissance d’excitation 115-230 nW.

concentrée à 0,8 mol.L−1 de composition molaire 2 :0,75 :1,6 a été préparée en dissolvant
498 mg (2 mmol) de PEAI, 119 mg (0,75 mmol) de MAI et 738 mg (1,6 mmol) de PbI2
dans 2 mL de GBL sec. Cette solution a été placée dans un bain à ultrasons pendant 30
minutes à 30 C̊ jusqu’à dissolution totale des précurseurs. Elle a ensuite été déposée dans
un récipient contenant du DCM afin de réaliser une méthode AVC. Des cristaux rouges et
rectangulaires peuvent être observés dans le flacon après quelques heures de diffusion de
l’anti-solvant. Ces cristaux sont translucides et semblent constitués uniquement de la phase
n=2.

Figure III.36: Photographies de cristaux AVC de (PEA)2(MA)Pb2I7 (n=2) avec le DCE
comme anti-solvant

De plus, il est possible d’augmenter la taille des cristaux en utilisant du dichloroéthane
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(DCE) à la place du DCM, comme spécifié dans la partie 1.2.3. Il est possible ainsi d’obtenir
des cristaux de pérovskite n=2 dont la taille latérale moyenne est d’environ 500 µm et qui
peut atteindre 1 mm (figure III.36). Ces cristaux ont ensuite été filtrés sous vide et rincés
avec du diéthyléther sec. Après séchage sous vide à température ambiante, ils ont été broyés
finement avec un mortier et analysés par DRX.
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Figure III.37: Diffractogrammes RX de poudre de cristaux AVC issus d’une solution de
pérovskite n=2 de composition 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb) avec anti-solvant = DCM
(courbe bleu), anti-solvant = DCE (courbe noire). Les indexations correspondent à la phase
n=2. Les étoiles oranges correspondent à la phase n=1.

Les diffractogrammes de poudre des cristaux AVC obtenus avec le DCM et le DCE sont
présentés en figure III.37. Pour les deux anti-solvants, des pics correspondant majoritaire-
ment à la phase n=2 peuvent être observés. L’intensité relative des pics correspondant à la
phase n=1 (étoiles oranges) est très diminuée par rapport au cas des cristaux AVCC, ce qui
laisse envisager une homogénéité de phase améliorée dans le cas de la croissance par AVC.

Les proportions de précurseurs 2 :0,75 :1,6 utilisées provoquent donc la formation en
minorité de cristaux de pérovskite n=1 lors de la synthèse de la pérovskite n=2. Néanmoins,
la synthèse des cristaux de pérovskite n=2 synthétisés semble assurée avec cette méthode.
Des futures résolutions de structure cristallographique se chargeront d’apporter une preuve
définitive de la pureté de ces cristaux.
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3.3 Couches minces monocristallines de pérovskites n=2

Les épaisseurs des cristaux n=2 obtenus par AVCC peuvent être diminuées grâce à
l’utilisation de poids ou d’étaux. Ceci permet d’obtenir des couches minces monocristallines
de pérovskite n=2 à grand rapport d’aspect. La figure III.38 présente par exemple des
couches minces monocristallines n=2 obtenues par AVCC avec un poids d’un kilogramme
(a) et dans un étau (b) respectivement. Malgré leur caractère 2D moins important que
dans le cas des pérovskites n=1, ces cristaux n=2 présentent une croissance dans le plan
favorisée grâce au confinement de la solution. Cela leur confère des rapports d’aspect r
relativement grands, même si ces derniers restent plus faibles que dans le cas des pérovskites
n=1. Néanmoins, les figures III.38 (b) démontrent que des couches minces monocristallines
très fines de pérovskite n=2 peuvent être réalisées par AVCC et que l’augmentation de
la pression exercée permet ici aussi d’augmenter le rapport d’aspect jusqu’à 500 pour une
croissance dans un étau à pression maximale.

Figure III.38: Couches minces monocristallines de (PEA)2(MA)Pb2I7 (n=2) obtenues par
AVCC à partir d’une solution de composition 2 :0,75 :1,6 et avec le DCM comme anti-
solvant. (a) Pression exercée d’un kilogramme. (b) Pression maximale dans un étau.

3.4 Discussion

Il est possible de comprendre simplement les phénomènes observés lors de la croissance
de cristaux de pérovskites RP par AVCC et AVC en considérant que la croissance de la
pérovskite est limitée par la diffusion des précurseurs. Ce scénario simple suffit à expliquer
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qualitativement la formation de l’hétérostructure des phases RP observée en figure III.31.
Cependant, il ne prend pas en compte tous les mécanismes mis en jeu pendant la cristallisa-
tion (nucléation, barrière d’activation) et sert seulement à illustrer les phénomènes observés.

Nous partons du postulat que la vitesse de réaction associée à la croissance hétérogène
d’une pérovskite RP de nombre n quelconque à partir d’un germe de nombre n’ est la même
pour tout nombre n, n’. Ainsi, la composition d’un cristal de pérovskite RP croissant à partir
d’un germe ne dépend que de la composition de la solution et non de la nature initiale du
germe. Cette hypothèse se base sur les observations montrant que les interfaces entre phases
RP possèdent des désaccords de maille très faibles [31]. De plus, nous considérons que la
vitesse de cristallisation de la pérovskite est très élevée, de telle sorte que la concentration
locale en précurseurs à la surface du germe est proche de 0. Il se crée en conséquence un
gradient de concentration entre les précurseurs situés à la surface du germe et ceux situés
loin du germe alimentant sa croissance. La diffusion des précurseurs vers la surface du cristal
est déterminée par la loin de Fick :

J = −D∇C (III.10)

On indicera JPEA le flux de molécules de PEA vers le germe, JMA le flux de molécules
de MA vers le germe, ainsi que DPEA et DMA leurs coefficients de diffusion respectifs. D
étant inversement proportionnel à la masse molaire, DMA est à priori beaucoup plus élevé
que DPEA (MMA = 32 g.mol−1 ; MPEA = 122 g.mol−1). Ainsi, même si le gradient de
concentration de MA est plus faible que celui de PEA à l’instant initial, il est raisonnable
d’établir que JMA » JPEA aux premiers stades de la cristallisation (période t1). Pendant
cette période t1, le germe est alimenté en majorité par MA, induisant la cristallisation des
phases n>3 noires (figure III.39 t1).

MA est donc plus rapidement consommé que PEA, ce qui a pour conséquence de dimi-
nuer JMA plus rapidement que JPEA. A partir d’un certain moment, le flux de MA devient
plus faible que celui de PEA (période t2). Pendant cette période t2, le cristal est alimenté
en précurseurs selon les proportions du cristal n=2 (2 :1 PEA :MA) et la phase n=2 com-
mence à croître (figure III.39 t2). Enfin, lorsque tout le MA est consommé, seul PEA reste
dans la solution et la phase n=1 (PEA)2PbI4 finit par croître (figure III.39 t3). Cette piste
de réflexion permet d’expliquer en première approximation les résultats observés en figure
III.31 pendant le procédé d’AVCC dans le GBL.

En plaçant le MA en réactif limitant, il est ainsi possible de diminuer le flux de MA lors
des premiers stades de la cristallisation et de se placer directement dans les conditions de
la période t2 favorable à la croissance de la phase n=2. Ce modèle simple permet d’expli-
quer pourquoi les proportions 2 :0,75 :1,6 (PEA :MA :Pb) induisent la cristallisation de la
pérosvkite n=2 de phase pure. Dans ces proportions, seul un excès de PEAI (optiquement
inactif) peut précipiter à la fin de la réaction. Le PbI2 a ainsi été placé en réactif limitant
afin d’éviter la cristallisation de la phase n=1 lorsque tout le MA a été consommé.
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Figure III.39: Mécanisme hypothétique expliquant la formation d’hétérostructures de pé-
rovskites RP lors d’une synthèse par AVC/AVCC. Les flèches sont représentées de manière
à être proportionnelles aux flux de matière ayant lieu dans la solution à chaque instant de
la cristallisation.

3.5 Conclusion

Les méthodes par diffusion d’anti-solvant (AVC et AVCC) à partir du GBL présentent
de nombreux avantages pour la synthèse de cristaux de pérovksite 2D faite à partir de PbI2.
D’abord, ces méthodes sont faciles à mettre en œuvre et nécessitent peu de matériel. De
plus, elles possèdent un rendement élevé de plus de 90 % par rapport à la quantité totale de
Pb2+ (96 % pour la pérovskite n=1). Pour comparaison la méthode la plus utilisée à ce jour
pour la synthèse de pérovskites 2D, à savoir la méthode par refroidissement lent à partir
d’une solution dans l’acide iodhydrique HI, possède un rendement limité à 50 % [30, 118].
Le rendement élevé de la méthode AVC permet d’éviter des problèmes de précipitation
d’autres phases lors du rinçage et du séchage des cristaux. Il permet de plus d’assurer un
taux de recouvrement maximal du substrat lors de la synthèse de couche mince monocris-
talline par AVCC.
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En outre, nous pensons que l’utilisation du GBL est la pierre angulaire permettant la
réussite de ces méthodes et qu’il est, à notre connaissance, le solvant le plus adapté à la
synthèse de pérovskites 2D et RP à base de PbI2. En effet, contrairement au DMF ou au
DMSO, le GBL ne forme pas de solvatomorphes dans les solutions de pérovskite 2D, ce qui
a été confirmé très récemment par Fateev et al. par spectroscopie Raman [130]. De plus, la
grande majorité des cations organiques R–NH3

+ utilisés pour la synthèse de pérovskites 2D
possèdent tous une solubilité très élevée dans le GBL. Nous prévoyons donc que les condi-
tions expérimentales permettant la synthèse de la pérovkite RP n=2 (R–NH3)2(MA)Pb2I7
sont approximativement les mêmes pour toute molécule R–NH3

+. A l’inverse, les cations
organiques R–NH3

+ possèdant des solubilités très variables dans le HI selon la nature de
la chaîne alkyle R, les conditions expérimentales de la synthèse de pérovskites 2D dans le
HI doivent être grandement modifiées en fonction de la chaîne R. [13, 118].

Enfin, nous prévoyons que la synthèse des pérovskites de la série (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1

de nombre n élevé (n=4, 5) sera facilitée par l’utilisation du GBL. Ces pérovskites possèdent
des propriétés physiques particulièrement intéressantes pour le photovoltaïque (Eg et Eb

faibles), mais sont très difficiles à synthétiser de manière pure. Or, il est très peu probable
que le HI permette la synthèse des pérovskites n>3 à cause de la très faible solubilité du
PEA dans ce solvant [118]. Des résultats préliminaires de notre équipe montrant qu’il est
possible de synthétiser la pérovskite n=4 (PEA)2(MA)3Pb4I13 par AVC à partir du GBL
vont dans ce sens.
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Chapitre IV

Fonctionnalisation de pérovskites 2D n=1

par un fluorophore

1 Introduction

1.1 Fonctionnalisation des pérovskites 2D

Les pérovskites 2D sont intéressantes pour leur flexibilité car elles ne nécessitent pas
de respecter le facteur de Goldschmidt pour le grand cation R–NH3

+. Elles offrent grâce
à cela la possibilité de fonctionnaliser la partie organique inactive optiquement avec des
molécules permettant d’améliorer certains aspects de la pérovskite ou même d’apporter des
nouvelles propriétés. La plupart des travaux sur la fonctionnalisation des pérovskites 2D
ont été effectués sur les pérovskites n=1 dont les propriétés physiques intrinsèques sont les
mieux connues et dont les méthodes de synthèse sont bien maîtrisées. Cependant, certaines
équipes commencent à utiliser le savoir-faire acquis sur les pérovskites n=1 depuis presque
trois décennies pour fonctionnaliser des pérovskites RP n>1 en vue d’applications dans
le photovoltaïque [45], pour les LEDs [153], ou bien simplement pour des études photo-
physiques [154].

En modulant la nature de la partie organique de la pérovskite 2D, il est possible d’amé-
liorer une ou plusieurs propriétés du matériau, telles que les propriétés de transport ou la
stabilité. Les travaux publiés se concentrent en général sur l’amélioration d’une propriété
en particulier.

Stabilité. Même si les pérovskites hybrides 2D sont beaucoup plus stables que leurs équi-
valents 3D, il reste toujours intéressant d’augmenter leur stabilité en vue d’améliorer la
durée de vie des dispositifs. Une piste pour augmenter leur stabilité consiste à augmenter
l’hydrophobicité de la partie organique afin de diminuer leur dégradation par l’humidité.
Cela a notamment été réalisé par Jia et al. qui ont montré que l’incorporation de la 3,4,5-
trifluoroaniline dans une pérovskite 2D n>1 à base de PbI2 permettait d’augmenter la
stabilité des dispositifs vis-à-vis de l’humidité [153]. De plus, dans le cadre de la thèse de
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Y.Wei, notre équipe a pu montrer que les pérovskites 2D n=1 incorporant des dérivés fluo-
rés du phényléthylammonium présentaient une meilleure photo-stabilité que leur équivalent
non fluoré (PEA)2PbI4 (figure IV.1 (a)). Enfin, Grancini et al. ont montré que l’incorpo-
ration de cations organiques portant une fonction acide carboxylique HOOC(CH2)2NH3

+

dans une pérovskite 2D/3D permettait de créer des interactions plus fortes avec le réseau
inorganique, ce qui augmente la stabilité de la pérovskite. Ce type de fonctionnalisation de
la partie organique a permis récemment d’obtenir des records de stabilité dans des cellules
solaires [45].

Figure IV.1: (a) Photostabilité de différentes pérovskites 2D à base de PbBr2 incorporant
des dérivés fluorés du phényléthylammonium [32] (b) Structures moléculaires des dérivés
fluorés du phényléthylammonium.

Propriétés de transport. Les propriétés de transport très anisotropes des pérovskites 2D
n=1 compliquent leur incorporation dans des dispositifs opto-électroniques. Ces pérovskites
possèdent en outre des mobilités de porteurs de charge dans la direction parallèle aux plans
inorganiques deux ordres de grandeur plus faibles que celles des pérovskites 3D en raison
du confinement quantique et diélectrique [136]. L’utilisation de pérovskites RP n>1 per-
met de diminuer le confinement et d’améliorer les propriétés de transport dans la direction
des couches, mais elles restent moins stables que les pérovskites 2D "pures" n=1 [20]. Une
solution possible à ce problème consisterait alors à fonctionnaliser la partie organique des
pérovskites n=1 avec des "ponts" liant les feuillets inorganiques entre eux en vue de di-
minuer l’anisotropie des propriétés de transport. Mercier et al. ont par exemple rapporté
la synthèse d’une pérovskite 2D de formule [Cu(O2C–(CH2)3 –NH3)2]PbBr4 présentant
un pontage covalent des feuillets inorganiques PbBr6 avec un cluster organométallique de
cuivre (figure IV.2 (a)) [33]. Xu et al. ont quant à eux réduit la distance séparant deux
plans inorganiques en incorporant dans la pérovskite un cation organique à chaîne courte
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(CH3)3NCH2CH2NH3
+ (figure IV.2 (b)) [34]. Enfin, Leblanc et al. ont récemment rapporté

la synthèse de pérovskites 3D déficientes en plomb et en iode pouvant être considérées
comme des pérovskites 2D dont les plans organiques sont pontés par des octaèdres PbI6
supplémentaires (figure IV.2 (c)) [26].

Figure IV.2: (a) Structure cristallographique de la pérovskite
[Cu(O2C–(CH2)3 –NH3)2]PbBr4 [33] (b) Structure cristallographique de la pérovs-
kite [(CH3)3NCH2CH2NH3]SnI4 mettant en avant les intéractions I-I entre les feuillets
inorganiques [34] (c) Schéma du réseau hypothétique de d-MAPI Pb0,83I2,83 consistant en
une interconnection des feuillets inorganiques d’un réseau n=2 Pb2I7 par des octaèdres
supplémentaires PbI6 [26].

Enfin, la partie inorganique des pérovskites 2D peut être utilisée comme structurant
afin d’améliorer les propriétés de transport de certains matériaux organiques. Era et al.
ont par exemple rapporté la formation d’hétérostructures de carbazole avec une pérovskite
2D n=1 à base de PbBr2. L’effet structurant apporté par la partie inorganique améliore le
π-stacking entre les molécules de carbazole, permettant ainsi d’augmenter la mobilité des
charges dans la partie organique [155]. Mitzi et al. ont rapporté la synthèse de pérovskites
2D incorporant des dérivés du quaterthiophène, oligomère conjugué classé dans la catégorie
des semi-conducteurs organiques [156]. L’auto-assemblage par la pérovskite leur a permis
d’observer une augmentation de la mobilité des charges dans leur système par rapport au
quaterthiophène seul. Ils ont obtenu grâce à cela des rendements d’électro-luminescence
relativement bons [157].

Outre ces améliorations de stabilité et de propriétés de transport, la majeure partie des
équipes travaillant sur la fonctionnalisation des pérovskites 2D s’y sont intéressées dans le
but de créer des systèmes présentant des transferts d’énergie entre les parties organique et
inorganique. Ces transferts d’énergie peuvent avoir de l’intérêt à la fois pour le photovol-
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taïque et l’émission de lumière.

1.2 Transferts d’énergie dans les systèmes pérovskite-luminophore

1.2.1 Rappels sur les transferts d’énergie

Lorsqu’une molécule D absorbe un photon incident d’énergie hν, elle passe dans un état
excité noté D*. Cette molécule peut alors transférer son énergie à une autre molécule A
selon la "réaction" suivante :

D∗ +A −−→ D+A∗ (IV.1)

La molécule D est appelé le donneur et la molécule A l’accepteur. Il existe deux méca-
nismes de transfert d’énergie : le mécanisme de Dexter et le mécanisme de Förster.

Lors du mécanisme de Dexter, la molécule excitée transfère de manière non-radiative
son électron vers l’orbitale LUMO (plus basse orbitale vacante) de l’accepteur. Ce dernier
transfère simultanément un électron vers l’orbitale HOMO (plus haute orbitale occupée)
du donneur (figure IV.3 (a)). Le mécanisme de Dexter nécessite un recouvrement orbita-
laire entre le donneur et l’accepteur et ne se produit donc qu’à très faible distance (< 10Å).

Le mécanisme de Förster résulte quant à lui de l’interaction dipôle-dipôle entre les molé-
cules et peut donc se produire à plus grande distance (jusqu’à 100Å). L’énergie de l’électron
promu dans la LUMO du donneur est transférée de manière non-radiative à l’électron dans
la HOMO de l’accepteur sans que les électrons ne soient échangés entre les molécules (figure
IV.3 (b)). L’efficacité d’un transfert d’énergie par mécanisme FRET (pour "Förster Reso-
nance Energy Transfer") dépend fortement de la distance séparant les molécules ainsi que
de leur compatibilité énergétique. Le FRET se produisant à énergie constante, il nécessite
que les énergies de transition S1 −−→ S0 du donneur correspondent à des énergies de tran-
sition S0 −−→ S1 de l’accepteur (figure IV.4 (a)). Cette condition énergétique se traduit par
un recouvrement des spectres d’émission du donneur et d’absorption de l’accepteur (figure
IV.4 (b)). Enfin, le mécanisme de Förster nécessite un alignement des dipôles du donneur et
de l’accepteur, ce qui peut devenir un critère particulièrement impactant dans les matériaux
cristallins.

Un dernier mécanisme appelé transfert d’électron photo-induit ("Photoinduced Electron
Transfer" ou PET) peut se produire entre le donneur et l’accepteur et induire une extinc-
tion de la luminescence. Dans ce dernier cas, le donneur dans l’état excité transfère son
électron dans la LUMO de l’accepteur. Cependant, contrairement au mécanisme de Dexter,
la HOMO du donneur est d’énergie trop élevée pour permettre le transfert d’électron dans
le sens inverse. Le donneur est dans ce cas oxydé en D+ alors que l’accepteur est réduit en
A– (figure IV.5). Le même type de transfert peut avoir lieu si l’accepteur passe dans son
état excité. Dans ce cas, un électron de la HOMO du donneur peut être transféré vers la
HOMO de l’accepteur. Par analogie avec les semi-conducteurs, ce transfert d’électron peut
alors être vu comme un transfert de "trou" dans le sens inverse (de la HOMO de l’accepteur
vers la HOMO du donneur).
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Figure IV.3: Schémas présentant (a) le mécanisme de transfert d’énergie de Dexter. (b) le
mécanisme de transfert d’énergie de Förster.

1.2.2 Transferts d’énergie dans la littérature

Plusieurs groupes ont pu démontrer l’existence de transferts d’énergie dans des pérovs-
kites 2D n=1 de formule (R–NH3)2PbX4 incorporant des luminophores en tant que chaîne
R. Les transferts d’énergie ont généralement été constatés de la partie inorganique vers la
partie organique constituée de luminophores. Par exemple, Era et al. ainsi que Kawano et
al. ont rapporté des transferts d’énergie entre la bande excitonique de pérovskites à base
de PbBr2 vers les états triplets de dérivés du naphtalène [158,159]. Ema et al. ont rapporté
que le mécanisme à l’origine du transfert d’énergie dans ce système était de type Dexter
et que l’efficacité de ce dernier était proche de 100 % [160]. Morimoto et al., Braun et al.
ainsi que Mitzi et al. ont de plus observé des transferts d’énergie dans des pérovskites à
base de PbCl2 allant de la partie inorganique vers des dérivés de naphtalène [161], de l’an-
thracène [162], et de quaterthiophène [156] respectivement. Enfin, Papavassiliou et al. ont
rapporté des transferts d’énergie semblables dans une pérovskite RP n=2 [154].
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Figure IV.4: (a) Diagramme énergétique de Jablonski présentant les transitions énergé-
tiques du donneur D et de l’accepteur A pendant un mécanisme de Förster (FRET) (b)
Recouvrement spectral entre les spectres d’émission et d’absorption des donneur et accep-
teur.

Figure IV.5: Schéma présentant le mécanisme de transfert d’électron photo-induit.

Des transferts d’énergie dans le sens inverse, à savoir de la partie organique vers la par-
tie inorganique, ont été beaucoup plus rarement observés. Afin que le transfert d’énergie se
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produise dans ce sens, il est nécessaire que la bande excitonique de la partie inorganique
soit située à plus basse énergie que les bandes d’énergie S1 ou T1 du luminophore. Dans
cette optique, Mitzi et al. ont diminué l’énergie du gap de la pérovskite 2D en incorporant
leur dérivé du quaterthiophène dans une pérovskite à base de PbI2. Cependant, les au-
teurs n’ont pas pu observer de luminescence de la partie inorganique à cause d’un probable
transfert d’électron de la partie pérovskite vers le quaterthiophène qui empêche la recombi-
naison radiative de l’exciton [156]. Plus récemment, dans le cadre de la thèse de K. Jemli,
notre équipe a pu mettre en évidence un transfert d’énergie de dérivés de la naphtalimide
(NAAB) vers la partie inorganique d’une pérovskite à base de PbBr2. Dans ce travail, les
molécules de NAAB ont été ajoutées en tant que dopants dans une pérovskite de formule
(PEA)2PbBr4 afin qu’elles puissent transférer leur énergie aux octaèdres PbBr6. Le dopage
par des luminophores NAAB permet ainsi d’augmenter la brillance des couches minces de
pérovskite par rapport au matériau non dopé (figre IV.6).

Figure IV.6: Photographies de couches minces prises sous une lampe UV (360 nm). De
gauche à droite : (PEA)2PbBr4, Bromure de 2,3-naphtalimide-éthylammonium (NAAB),
(PEA)2PbBr4 dopé NAAB 10% [35].

1.3 Conclusion

L’utilisation de pérovskites hybrides 2D pour l’étude de transferts d’énergie est parti-
culièrement intéressante car il est possible de moduler le gap de la partie inorganique en
modifiant la composition en halogène ou en formant des phases RP n>1. Cette modulation
permet d’induire un transfert d’énergie de la pérovskite vers le luminophore ou du lumi-
nophore vers la pérovskite. Le choix du sens de transfert se fait en fonction du domaine
d’application.

Les transferts de la pérovskite vers le luminophore peuvent être intéressants pour une
application dans les LEDs. Dans ce cas, il pourrait être possible d’injecter électriquement
des charges dans la partie inorganique dont l’énergie serait ensuite transférée vers le lumi-
nophore émetteur. Chondroudis et al. ont notamment démontré que ce type de dispositif
est réalisable avec une pérovskite 2D (R–NH3)2PbCl4 avec R = quaterthiophène [157].

D’un autre côté, les transferts du luminophore vers la pérovskite peuvent être inté-
ressants pour des applications dans le photovoltaïque. En effet, dans les pérovskites 2D
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standards, la partie organique ne sert que de structurant et est optiquement inactive. L’in-
sertion de luminophores dont les coefficients d’absorption molaire sont élevés (104 − 105

mol−1.cm−1) pouvant transmettre leur énergie à la partie inorganique permettrait d’aug-
menter l’absorbance de la pérovskite dans certains domaines de longueurs d’ondes et amé-
liorer l’efficacité du dispositif. Ce type d’effet a été nommé "nano-antenne" et a été décrit
pour la première fois par S.I. Weissman en 1942 [163]. Le travail réalisé par K. Jemli et al.
a démontré que ce type d’effet pouvait être réalisé avec une pérovskite 2D (R–NH3)2PbBr4
avec un ratio NAAB/PEA 10%/90% [35]. Cependant dans ce dernier cas, la concentration
de molécules de chromophore dans la structure pérovskite ne peut pas excéder 20% à cause
de la gêne stérique qu’elles induisent dans la pérovskite. Il pourrait donc être intéressant
d’utiliser des luminophores de taille plus réduite. Pour cela, nous nous sommes intéressés à
une famille de luminophores dont la taille est des plus restreinte : les tétrazines.

2 Synthèse d’un système pérovskite-tétrazine

Cette partie sera consacrée à la synthèse de pérovskites 2D de type (R–NH3)2PbX4

incorporant des molécules de tétrazines en tant que cation organique R–NH3
+. Après

une brève présentation des tétrazines, nous détaillerons les synthèses des sels d’ammonium
halogénés de tétrazine réalisées pendant cette thèse. Enfin, la synthèse et la caractérisation
structurale des pérovskites incorporant ces tétrazines seront présentées.

2.1 Présentation des tétrazines

Les dérivés de la tétrazine constituent la famille de luminophores de plus petite taille
connue émettant dans le visible. En effet, l’obtention de luminophores organiques à faible
gap HOMO-LUMO se fait généralement en augmentant la conjugaison des liaisons C––C
grâce à des molécules aromatiques polycycliques (naphtalène, anthracène,...) ou avec des
polymères ou oligomères π-conjugués (polythiophènes, polyphénylène-vinylènes). De ma-
nière originale, les tétrazines possèdent un gap HUMO-LUMO à faible énergie, ainsi qu’une
taille très réduite : le noyau tétrazine consiste en seulement un cycle benzénique substitué
par 4 atomes d’azote, ce qui représente une taille inférieure à 3Å.

Figure IV.7: Isomères de la molécule de tétrazine C2H2NH4.

Il existe plusieurs isomères des tétrazines, la forme 1,2,4,5-tétrazine ou s-tétrazine (no-
tée Tz dans la suite du manuscrit) étant la plus étudiée. Les s-tétrazines possèdent deux
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transitions optiques dans la gamme UV/Visible lorsqu’elles sont substituées par des hété-
roatomes en position 3 et 6. La première transition à basse énergie (environ 2,3 eV, 530
nm) correspond à la transition entre l’état fondamental S0, pour lequel les orbitales n et π
sont occupées et l’orbitale π∗ vide, et l’état excité S1, pour lequel un électron a été promu
de l’orbitale n vers l’orbitale π∗ (figure IV.8 S1). La transition S0 −−→ S1 est partiellement
interdite par les règles de symétrie. La deuxième transition à haute énergie (environ 3,4 eV,
360 nm) correspond à la transition entre l’état fondamental S0 et le deuxième état excité
S2 pour lequel un électron a été promu de l’orbitale π vers l’orbitale π∗ (figure IV.8 S2). La
transition S0 −−→ S2 est permise par les règles de symétrie [164].

Figure IV.8: Représentation de la position des orbitales frontières d’une s-tetrazine sub-
stituée par des hétéroatomes [36]. S0 correspond à l’état fondamental, S1 et S2 aux premier
et deuxième états excités respectivement.

Une émission dans le visible correspondant à la transition basse énergie S1 −−→ S0 (élec-
tron relaxant de π∗ vers n) peut être observée en solution ainsi qu’en phase solide [165].
L’efficacité du croisement inter-système S1 −−→ T1 (où T1 représente le premier état ex-
cité triplet) étant très faible, aucune phosphorescence ne peut être détectée [166]. Enfin, la
luminescence de la transition UV à haute énergie S2 −−→ S0 n’est pas détectable à cause
de la conversion interne non-radiative très rapide (de l’ordre de quelques centaines de fem-
tosecondes) de l’état S2 vers l’état S1. Ainsi, seule la luminescence de la transition visible
S1 −−→ S0 est observée lorsque la s-tétrazine est excitée dans l’UV (figure IV.9).

La position des bandes d’énergie S0 −−→ S1 et S0 −−→ S2 peut être modulée en modi-
fiant le caractère électro-donneur ou électro-attracteur des substituants situés en position
3 et 6 du cycle aromatique. Les groupes électro-donneurs auront tendance à déplacer les
bandes vers les basses énergies ("red-shift") tandis que les groupes électro-attracteurs auront
tendance à déplacer les bandes vers les hautes énergies ("blue-shift"). Ainsi, une dialcoxyté-
trazine de type RO–Tz–OR, avec R un groupe alkyl, présentera une émission à plus basse
énergie par rapport à une chloroalcoxytétrazine de type Cl–Tz–OR. Cet effet se remarque
essentiellement pour la bande UV S0 −−→ S2 qui met en jeu l’orbitale π. Les orbitales n et
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Figure IV.9: Spectre d’absorbance (noir) et de fluorescence (orange) d’une tétrazine de
type RO–Tz–OR en couche mince. Excitation 310 nm.

π∗ étant exclusivement localisées sur les atomes d’azote du cycle aromatique, elles ne sont
pratiquement pas modifiées par la nature des substituants [165].

2.2 Synthèse des sels d’ammonium halogénés de tétrazine

La molécule de tétrazine doit répondre à plusieurs critères avant d’être incorporée dans
une pérovskite 2D. Tout d’abord, elle doit posséder une fonction ammonium terminale
NH3

+ afin de former des liaisons hydrogènes avec le réseau inorganique. De plus, des tra-
vaux précédents de l’équipe ont montré que la présence d’un espaceur d’une longueur de 1
à 3 carbones est favorable pour la cristallisation de la pérovskite [104]. Enfin, la molécule
doit pouvoir résister chimiquement aux solvants basiques (de Lewis) utilisés pour la solu-
bilisation des sels de plomb ainsi qu’être relativement stable thermiquement.

Pour les raisons listées ci-dessus, nous avons choisi de synthétiser des sels halogénés
de 3-éthoxyammonium-6-éthoxy-s-tétrazine de formule C2H5O–Tz–OC2H4 –NH3X (figure
IV.10). Les substituants éthoxy (abrégés EtO) en position 3 et 6 permettent de stabiliser
grandement la tétrazine et d’éviter sa dégradation par des nucléophiles comme l’eau ou
les solvants polaires utilisés dans la synthèse des pérovskites (DMF, DMSO et GBL). La
synthèse de ces sels d’ammonium a été réalisée en deux grandes étapes, selon le schéma
présenté en figure IV.11.

Tout d’abord, l’amine 3 protégée par un groupement tert-butoxycarbonyle (Boc) a été
synthétisée en deux étapes à partir de la seule tétrazine commerciale, la 3,6-dichlorotétrazine
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Figure IV.10: Structure chimique du sel d’halogénure de 3-éthoxyammonium-6-éthoxy-s-
tétrazine (molécule cible).

1. Tout d’abord, la 3-chloro-6-ethoxytétrazine 2 est synthétisée en faisant réagir le composé
dichloré 1 avec de l’éthanol. Par réaction entre la tétrazine 2 et la N-Boc-éthanolamine,
l’amine protégée 3 est ensuite obtenue. La substitution nucléophile doit être activée dans
cette étape avec une base forte comme la 4-diméthylaminopyridine (DMAP). Enfin, la dé-
protection et la protonation de l’azote sont réalisées simultanément en faisant réagir l’amine
protégée 3 avec un acide halogéné afin d’obtenir le sel d’ammonium 4.

Figure IV.11: Etapes de synthèse des sels d’ammonium halogénés de tétrazine
EtO–Tz–OEt–NH3X (composé 4) à partir de la 3,6-dichlorotétrazine (composé 1).

2.2.1 Synthèse de l’amine protégée EtO–Tz–OEt–NHBoc

La synthèse de l’amine protégée 3 peut se faire par réaction successive en 2 étapes,
l’intermédiaire 2 étant isolé (voie 1). La seconde méthode consiste à réaliser une synthèse
"one-pot" en introduisant successivement les différents réactifs (voie 2).
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Voie 1 : Synthèses successives. La réaction de substitution nucléophile de la 3,6-dichlorotétrazine
1 est généralement activée par une base relativement forte. Dans la voie 1, le nucléophile
utilisé est aussi le solvant (l’éthanol). Comme ce dernier est en large excès, il n’est pas
nécessaire d’introduire une base.

2,69 g (18 mmol) de 3,6-dichlorotétrazine 1 ont été dissous à température ambiante dans
150 mL d’éthanol absolu (>99,9 %, VWR Chemicals). La solution est agitée pendant une
nuit. Le solvant est ensuite évaporé à l’aide d’un évaporateur rotatif. Un adaptateur muni
d’un filtre en coton a été placé entre le ballon et le corps de l’évaporateur afin de récolter
les vapeurs de Cl–Tz–Cl n’ayant pas réagi (la forme dichloro-substituée est très volatile).
2,66 g de brut réactionnel sont récupérés. La chromatographie sur couche mince révèle une
partie de diéthoxytétrazine EtO–Tz–OEt dans le brut. La formation de ce composé est
favorisée par le chauffage, et se produit probablement pendant l’étape d’évaporation du
solvant dans l’évaporateur rotatif. La diéthoxytétrazine étant très faiblement réactive, nous
n’avons pas jugé nécessaire de purifier le brut réactionnel.

Figure IV.12: Première voie de synthèse de l’amine protégée avec la méthode par synthèses
successives.

Dans une seconde étape, la substitution nucléophile par la N-Boc-éthanolamine a été
activée avec la DMAP.

1,73 g du composé 2 brut ont été dissous dans 150 mL de dichlorométhane. 2 mL
(12,9 mmol) de N-Boc-éthanolamine (98 %, Sigma-Aldrich) et 1,58 g (12,9 mmol) de 4-
diméthylaminopyridine (DMAP) (≥ 99 %, Sigma-Aldrich) ont été ajoutés à la solution.
Le mélange prend une couleur rouge vive lors de l’ajout de la DMAP. Le mélange a été
laissé sous vive agitation à température ambiante pendant 6 heures. La solution a ensuite
été concentrée à l’aide d’un évaporateur rotatif. Le brut réactionnel est ensuite purifié par
chromatographie sur gel de silice (éluant dichlorométhane (DCM)/acétate d’éthyle (AcEt)
90/10).

La chromatographie permet d’obtenir trois fractions. La première fraction est constituée
d’un mélange de 3-chloro-6-éthoxytétrazine Cl–Tz–OEt et de diéthoxytétrazine EtO–Tz–OEt.
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Cette fraction migre très rapidement même avec un éluant composé uniquement de DCM. La
deuxième fraction est constituée du composé asymétrique recherché EtO–Tz–OEt–NHBoc
(composé 3) (rendement 50 %). Enfin, la troisième fraction est constituée de la tétrazine sub-
stituée symétriquement par le groupe éthanolamine protégé BocHN–EtO–Tz–OEt–NHBoc
(composé 3sym). Il est nécessaire d’augmenter la proportion en AcEt jusqu’à 50/50 (DCM/AcEt)
afin de récupérer cette dernière fraction qui est présente de manière minoritaire (rendement
20 %).

Les spectres RMN 1H des composés 3 et 3sym dans CDCl3 sont présentés en annexe
A1 et A2 respectivement. Les déplacements chimiques suivants sont observés :

Composé 3 (EtO–Tz–OEt–NHBoc) RMN 1H (CDCl3, 300 MHz) : δ (ppm) = 1,46 (s,
9H, 3CH3) ; 1,56 (t, J = 7.0 Hz, 3H, CH3) ; 3,67 (q, J = 5.4 Hz, 2H, CH2N), 4,63 (t, J =
5.2 Hz, 2H, OCH2CH2N) ; 4,66 (q, J = 7.1 Hz, 2H, OCH2CH3) ; 5,04 (m, 1H, NH).

Composé 3sym (BocHN–EtO–Tz–OEt–NHBoc) RMN 1H (CDCl3, 300 MHz) : δ
(ppm) = 1,46 (s, 18H, 6CH3) ; 3,67 (q, J = 5.3 Hz, 4H, CH2N), 4,64 (t, J = 5.1 Hz,
4H, OCH2) ; 5,04 (m, 2H, NH).

Voie 2 : Synthèse "one-pot". Dans cette méthode, le solvant utilisé est le dichlorométhane
et seul un équivalent d’éthanol est ajouté afin d’éviter de former la diéthoxytétrazine. Une
base plus faible que la DMAP, la collidine, est utilisée pour activer uniquement la première
substitution nucléophile de la 3,6-dichlorotétrazine 1.

2,1 g (13,9 mmol) de 3,6-dichlorotétrazine 1 ont été dissous à température ambiante
dans 180 mL de dichlorométhane. 0,8 mL (13,9 mmol, 1 eq) d’éthanol absolu (>99,9 %,
VWR Chemicals) et 2 mL (15 mmol, 1,1 eq) de 2,4,6-triméthylpyridine (collidine) (99%,
Sigma-Aldrich) ont été versés dans la solution. La solution passe du rouge clair au rouge
sombre lorsque la collidine est ajoutée. Le mélange est agité pendant 2 heures à température
ambiante.

Figure IV.13: Deuxième voie de synthèse de l’amine protégée avec la méthode "one-pot".

Dans un second temps, la deuxième substitution nucléophile par la N-Boc-éthanolamine
est activée avec la DMAP. Les sels de collidinium étant toujours présents dans le milieu
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réactionnel, il est nécessaire d’ajouter deux équivalents de DMAP.

2,2 mL (13,85 mmol, 1 eq) de N-Boc-éthanolamine et 3,7 g (30,5 mmol, 2,2 eq) de
DMAP sont ensuite versés dans la solution. La solution prend une couleur rouge vive lorsque
la DMAP est ajoutée. Le mélange a été laissé sous vive agitation à température ambiante
pendant 6 heures. La solution a ensuite été concentrée à l’aide d’un évaporateur rotatif, puis
les produits ont été séparés par chromatographie sur gel de silice (éluant dichlorométhane
(DCM)/acétate d’éthyle (AcEt) 90/10).

Comme dans la voie 1, la chromatographie sur colonne permet d’obtenir trois frac-
tions : EtO–Tz–OEt, le composé 3 asymétrique recherché EtO–Tz–OEt–NHBoc ainsi
que le composé 3sym BocHN–EtO–Tz–OEt–NHBoc. Il est nécessaire d’augmenter la
proportion en AcEt jusqu’à 50/50 (DCM/AcEt) afin de récupérer cette dernière fraction.
La collidine ne migre presque pas dans ces conditions et reste en haut de colonne.

Les spectres RMN 1H des composés 3 et 3sym dans CDCl3 sont présentés en annexe
A3 et A4 respectivement. La caractérisation par RMN donne les mêmes résultats que ceux
obtenus par la voie 1.

Bilan. Les deux voies de synthèse du composé 3 présentent toutes deux des avantages et
des inconvénients différents. La voie 1 est légèrement plus longue que la voie 2. La voie
2 utilise quant à elle une plus grande quantité de bases (DMAP et collidine) et est par
conséquent moins économe en atomes que la voie 1. De plus, la collidine peut être difficile
à éliminer lors de l’étape de purification de la voie 2.

Il est enfin à noter que la molécule 3sym synthétisée dans les deux méthodes, bien que
d’intérêt certain, n’a pas été utilisée dans le cadre de cette thèse.

2.2.2 Déprotection et synthèse des sels d’ammonium de tétrazine EtO–Tz–OEt–NH3X

Le groupement protecteur Boc doit être ensuite clivé afin d’obtenir un sel d’ammonium.
La réaction de déprotection de la fonction Boc par un acide fort est la suivante :

Figure IV.14: Réaction de déprotection du groupement Boc par un acide halogéné.

Ici, les acides HCl, HBr et HI ont été utilisés afin d’obtenir des sels d’ammonium ha-
logénés. Ces acides sont des gaz à température ambiante et à pression atmosphérique, et
ne sont donc disponibles commercialement qu’en solution (généralement dans l’eau). Or,
l’eau dégrade très rapidement et irréversiblement la tétrazine en hydroxyéthoxytétrazine
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HO–Tz–OR ou dihydroxytétrazine HO–Tz–OH. Ces formes hydratées de la tétrazine
possèdent une couleur rouge-orange caractéristique et ne sont pas fluorescentes. Il est donc
nécessaire de solubiliser les acides halogénés dans un solvant non aqueux afin de ne pas
dégrader la tétrazine.

Le montage présenté en figure IV.15 permet d’obtenir un sel d’ammonium halogéné à
partir d’une amine protégée par un groupement Boc en milieu non aqueux. La tétrazine
protégée est d’abord dissoute dans du diéthyléther Et2O sec. L’acide aqueux est versé
goutte à goutte sur un desséchant comme le pentoxyde de phosphore (P2O5). La vapeur
de HX dégagée barbote dans le réacteur contenant la solution de tétrazine dans Et2O.
L’acide halogéné gazeux se dissout dans l’éther et déprotège ensuite la fonction amine de
la tétrazine. Enfin, les vapeurs d’acide sont neutralisées en faisant barboter les gaz dans un
flacon rempli d’une solution de soude NaOH saturée.

Figure IV.15: Schéma du montage de déprotection de l’amine protégée par un groupement
Boc en milieu non aqueux.

Deux flacons de garde ont été placés respectivement avant et après le flacon réacteur afin
d’éviter les problèmes dus aux dépressions. Il faut veiller à bien positionner les barboteurs
comme indiqué sur la photographie de la figure IV.16 pour empêcher les retours de solution
dans le flacon précédent.

Synthèse du sel chloré. 1 g (3,5 mmol) de 3-N-Boc-éthoxyamine-6-éthoxytétrazine EtO–Tz–OEt–NHBoc
préalablement synthétisé a été dissous dans 100 mL de diéthyléther Et2O. Le diéthyléther
a préalablement été séché sur sodium pendant plusieurs jours. La solution a été versée dans
un flacon hermétique fermé par un bouchon troué et équipé d’un joint en Teflon. Environ 30
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Figure IV.16: Photographie du montage de déprotection de l’amine protégée par un grou-
pement Boc en milieu non aqueux.

mL de HCl aqueux (37 % dans H2O, VWR Chemicals) ont ensuite été placés dans une am-
poule de coulée bouchée. L’acide a été versé goutte à goutte sur environ 50 g de pentoxyde
de phosphore (P2O5) (99 %, Sigma-Aldrich) dans un bicol de 250 mL afin de générer l’acide
chlorhydrique gazeux. Le débit de HCl aqueux a été régulé afin d’obtenir environ une bulle
de gaz par seconde dans le flacon réacteur. Après quelques dizaines de minutes de barbo-
tage de HCl, une poudre rose commence à précipiter dans le flacon réacteur. Ce dernier a
ensuite été laissé sous vive agitation jusqu’à ce que tout le P2O5 ait été consommé, puis le
flacon a été bouché et laissé sous agitation pendant toute une nuit. Le lendemain, la poudre
rose a été filtrée sous vide puis rincée avec Et2O sec. Le précipité rose a enfin été séché
sous pression réduite à température ambiante et stocké dans un dessiccateur contenant du
desséchant (P2O5). Masse obtenue : 560 mg, rendement : 72 %.

La réaction d’hydratation de P2O5 est très exothermique. Une alternative consiste à
utiliser le chlorure de sodium NaCl pour la synthèse de HCl gazeux. NaCl réagit en effet
avec l’acide sulfurique concentré selon la réaction acido-basique suivante :

H2SO4 +NaCl −−→ NaHSO4 +HCl ↑ (IV.2)

Cette réaction est très peu exothermique et permet d’éviter les retours violents de solu-
tion dans les flacons de garde lorsque le bicol où se déroule la réaction de génération de HCl
se refroidit. Dans ce cas, 30 mL de H2SO4 concentré (> 95 %, Fischer Chemical) ont été
versés goutte à goutte sur environ 50 g de NaCl (Fluka Analytical). Il est à noter que cette
réaction n’a pas lieu pour les autres acides halogénés (HBr et HI) car les ions bromures et
iodures sont oxydés par H2SO4.

Les spectres RMN du sel d’ammonium de tétrazine EtO–Tz–OEt–NH3Cl sont présen-
tés en annexe A5 et A6.
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RMN 1H (DMSO–D6, 500 MHz, 30 C̊) : δ (ppm) = 1,41 (t, J = 7.1 Hz, 3H, CH3) ;
3, 40a (m, 2H, OCH2CH2N) ; 4,53 (q, J = 7.2 Hz, 2H, OCH2CH3) ; 4,68 (t, J = 5.2 Hz, 2H,
OCH2CH2N) ; 8,18 (m, 3H, NH3). a un pic parasite correspondant à H2O est présent à ce
δ et cache le signal correspondant aux protons OCH2CH2N.

RMN 13C (DMSO–D6, 500 MHz, 30 C̊) : δ (ppm) = 165,8-166,3 (Csp2 de la tétrazine) ;
66,1 (H3C–CH2O) ; 66,0 (OCH2 –CH2 –NH3), 38,4 (CH2 –NH3) ; 14,7 (CH3).

De plus, le sel d’ammonium a été analysé par spectrométrie de masse haute résolution.
Les résultats sont présentés en annexe B1 et B2. HRMS (ESI) : m/z calculée 186,0991, m/z
mesurée 186,0988. (formule brute C6H12N5O2).

Synthèse du sel bromé. 1 g de 3-N-Boc-éthoxyamine-6-éthoxytétrazine EtO–Tz–OEt–NHBoc
préalablement synthétisé a été dissout dans 100 mL de diéthyléther Et2O. Le diéthyléther
a préalablement été séché sur sodium pendant plusieurs jours. La solution a été versée
dans un flacon hermétique fermé par un bouchon troué équipé d’un joint en Teflon. 30 mL
d’acide bromhydrique aqueux (47 % dans H2O, Merck) ont ensuite été placés dans une
ampoule de coulée bouchée. L’acide a été versé goutte à goutte sur environ 50 g de pen-
toxyde de phosphore P2O5 (99 %, Sigma-Aldrich) dans un bicol de 250 mL afin de générer
le gaz d’acide bromhydrique. Le débit de HBr aqueux a été réglé afin d’obtenir environ
une bulle de gaz par seconde dans le flacon réacteur. Après quelques dizaines de minutes
de barbotage de HBr, le flacon réacteur prend une couleur rouge-orange brique. Cette cou-
leur indique la formation de la forme hydratée de la tétrazine HO–Tz–OR ou HO–Tz–OH.

Il semble donc que la réaction de déprotection de la tétrazine soit particulièrement
sensible à l’eau en présence d’acide bromhydrique. Ceci est peut-être dû à la formation
de bromoéthoxytétrazine Br–Tz–OR dans le milieu réactionnel. En effet, les groupements
ethoxy sont des bons groupes partant en milieu acide, favorisant la substitution nucléophile
par des ions bromure Br– . Or, ces derniers sont aussi des bons groupes partant, facilitant
la substitution nucléophile par l’eau. Cette eau provient probablement de la génération de
HBr avec P2O5. Cette réaction est en effet très exothermique et de la vapeur d’eau peut
se former facilement. En définitive, aucun sel d’ammonium bromé n’a été synthétisé avec
succès.

Synthèse du sel iodé. La synthèse du sel iodé de tétrazine n’a pas été réalisé pendant
cette thèse pour plusieurs raisons. Premièrement, I– est un très bon groupe partant, ce
qui rendrait en théorie la tétrazine encore plus sensible à l’eau en présence d’acide iod-
hydrique qu’en présence d’acide bromhydrique. De plus, la tétrazine est connue pour être
photo-oxydante. Or, le potentiel d’oxydation de I– en I2 étant relativement bas (E◦(I2/I−)
= +0, 54 VESH), les ions iodures sont particulièrement sensibles aux oxydants. Il faudrait
donc réaliser la réaction dans le noir afin de pas avoir de tétrazine à l’état excité dans le
milieu réactionnel.

147



2.2.3 Conclusion

Pour conclure, le sel chloré de tétrazine EtO–Tz–OEt–NH3Cl a été synthétisé avec suc-
cès pendant cette thèse. Le sel bromé n’a pas été obtenu à cause d’une probable dégradation
de la tétrazine par l’eau catalysée par la présence d’ions bromure dans le milieu réactionnel.
Le sel iodé n’a quant a lui pas été réalisé dans le cadre de cette thèse. Pour obtenir ces sels,
il faudrait contrôler mieux les conditions de synthèse, en ajoutant par exemple un flacon
supplémentaire contenant un déshydratant non pulvérulent comme des zéolithes.

Le sel chloré EtO–Tz–OEt–NH3Cl suffit cependant à réaliser toutes les pérovskites 2D
de formule (R–NH3)2PbCl4–xBrx avec x variant de 0 à 2. Il faut pour cela utiliser le sel
de plomb PbBr2 en tant que source de bromures.

Dans la suite du manuscrit, le sel d’ammonium de tétrazine EtO–Tz–OEt–NH3Cl
(composé 4) sera abrégé TzCl. Deux pérovskites incorporant des molécules de tétrazine ont
été synthétisées : la pérovskite chlorée Tz2PbCl4 et la pérovskite "mixte" Tz2PbCl2Br2.
Des couches minces de ces deux pérovskites ont été réalisées afin d’étudier leurs propriétés
physiques.

2.3 Synthèse de la Pérovskite 2D chlorée Tz2PbCl4

2.3.1 Couches minces

Couche mince TzPbCl. Une solution concentrée à 0,1 mol.L−1 en Pb2+ a été préparée
en dissolvant 22,2 mg (0,1 mmol) de TzCl (composé 4) préalablement synthétisés et 13,9
mg (0,05 mmol) de PbCl2 (99,999 %, Aldrich) dans 0,5 mL de DMF sec. La solution a été
placée dans un bain à ultrasons à 30 C̊ pendant 2 heures jusqu’à dissolution totale des
précurseurs. Quatre lames de quartz ont été nettoyées successivement dans l’acétone puis
dans l’éthanol dans un bain à ultrasons pendant 15 minutes chacun. Elles ont ensuite été
traitées avec une solution de KOH 10 % dans l’éthanol pendant 15 minutes dans un bain
à ultrasons. La solution a été déposée par spin-coating avec les paramètres explicités dans
le tableau IV.1 (dépôt dynamique). Cette couche mince sera référencée par la suite sous le
nom de TzPbCl.

Couches minces de référence. Trois autres couches minces ont de plus été élaborées afin
de servir de références. D’une part, une couche mince de la pérovskite 2D (PEA)2PbCl4
a été réalisée à partir d’une solution concentrée à 0,05 mol.L−1 dans le DMF sec selon le
protocole explicité dans le chapitre II. D’autre part, une couche mince du sel de tétrazine
(TzCl) a été préparée à partir d’une solution concentrée à 0,2 mol.L−1 dans le DMF sec.
Enfin, une couche mince de PbCl2 a été réalisée à partir d’une solution de PbCl2 concen-
trée à 0,1 mol.L−1 dans le DMF sec. Les solutions ont été déposées par spin-coating sur
des substrats de quartz avec les paramètres décrits dans le tableau IV.1 (dépôt dynamique).
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vitesse (rpm) temps de rotation (s) temps recuit (min)
TzPbCl 2000 15 2

(PEA)2PbCl4 2000 30 2
TzCl 2000 15 1
PbCl2 2000 15 20

Table IV.1: Conditions de dépôt des couches minces à base de PbCl2. Accélération
500 rpm.s−2 et température de recuit 80 C̊ pour toutes les couches minces.

Les couches minces TzPbCl, TzCl et PbCl2 ont été analysées par diffraction des rayons
X en mode θ − 2θ. Les diffractogrammes sont présentés en figure IV.17. Étonnamment, le
diffractogramme de TzCl ne présente qu’une famille de pics équidistants, ce qui suggère que
la couche mince possède une orientation préférentielle des grains. Le diffractogramme de
PbCl2 ne présente quant à lui pas de pics distincts, mais un fond de diffusion suggérant que
la couche mince de PbCl2 est amorphe. Enfin, le diffractogramme de TzPbCl présente une
série de pics de diffraction qui ne sont pas en commun avec ceux des deux précurseurs TzCl
et PbCl2, ce qui montre qu’une nouvelle phase cristalline s’est formée lors du spin-coating.
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Figure IV.17: Diffractogrammes en mode θ− 2θ de la couche mince TzPbCl (ligne rouge),
de la couche mince de TzCl (ligne noire) et d’une couche mince de PbCl2 (ligne bleue).
Source Cobalt Kα = 1.788 965Å.

Les couches minces ont de plus été caractérisées par spectroscopie d’absorbance UV/Visible
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afin d’obtenir des informations sur la phase cristalline formée lors du spin-coating de la
couche mince TzPbCl. Les spectres des couches minces TzPbCl, TzCl et (PEA)2PbCl4 sont
présentés dans la figure IV.18. Le spectre de la pérovskite (PEA)2PbCl4 (en bleu) laisse
apparaître un pic intense et étroit situé à 341 nm correspondant à l’absorption excitonique
de la partie inorganique de la pérovskite. Le spectre de la couche mince TzPbCl (en rouge)
présente lui aussi un pic étroit situé à 337 nm. La présence de ce pic, ainsi que la forme
du spectre à plus haute énergie, laisse clairement supposer que la nouvelle phase formée
pendant le spin-coating correspond à une phase pérovskite 2D. De plus, le spectre présente
aussi des bandes à environ 525 nm et 360 nm correspondant aux transitions S0 −−→ S1 et
S0 −−→ S2 de la tétrazine respectivement. Ces bandes peuvent également être observées aux
mêmes positions sur le spectre du sel d’ammonium de tétrazine (en noir). Ceci suggère que
l’environnement proche de la tétrazine n’est pas grandement modifié lorsque cette dernière
est incorporée dans la pérovskite.
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Figure IV.18: Spectres d’absorbance de la couche mince chlorée TzPbCl (ligne rouge), de
la couche mince TzCl (ligne noire) et d’une couche mince de la pérovskite 2D (PEA)2PbCl4
(ligne bleue).

La spectroscopie d’absorbance permet donc de mettre en évidence une transition exci-
tonique intense dans la couche mince de TzPbCl. La position de ce pic est très semblable à
celle de la pérovskite 2D (PEA)2PbCl4 de référence, ce qui laisse supposer que leurs phases
cristallines sont proches. Cependant, ces données ne suffisent pas à déterminer exactement
la phase et la stœchiométrie de l’échantillon TzPbCl. En effet, le léger décalage de 4 nm
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entre les pics excitoniques de TzPbCl et (PEA)2PbCl4 peuvent potentiellement être dûs à
la formation d’une phase 2D déformée de dimensionnalité réduite [12]. Or, la formation de
ce type de structure cristalline peut changer la stœchiométrie de la pérovskite, et avoir des
conséquences sur ses propriétés opto-électroniques. Il faut donc résoudre la structure cris-
talline de l’échantillon TzPbCl. Pour cela, des monocristaux de TzPbCl ont été synthétisés
par la méthode AVC et leur structure cristallographique été résolue par Jérôme Marrot de
l’Institut Lavoisier à l’Université de Versailles St-Quentin-en-Yvelines.

2.3.2 Monocristaux

Synthèse par AVC. 216 mg (1 mmol) de TzCl et 136 mg (0,5 mmol) de PbCl2 ont été
dissous dans 5 mL de DMF sec. La solution a été placée dans un bain à ultrasons pendant
2 heures à 30 C̊ jusqu’à dissolution complète des précurseurs. Le flacon contenant la so-
lution a ensuite été placé dans un récipient fermé contenant du 1,2-dichloroéthane (DCE).
Après une semaine de diffusion de l’anti-solvant, des petits cristaux roses et rectangulaires
de quelques centaines de micromètre de longueur apparaissent au fond du flacon. Les cris-
taux ont été prélevés de la solution mère avec une pipette puis enrobés de paratone. Enfin,
un cristal a été fixé sur un porte-échantillon pour la résolution de structure (figure IV.19 (a)).

Figure IV.19: (a) Cristal de Tz2PbCl4 synthétisé par AVC. (b-c) Structure cristallogra-
phique de la pérovskite 2D incorporant une tétrazine Tz2PbCl4 projetée selon (b) [001] et
(c) [011].
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Figure IV.20: Structure cristallographique de la pérovskite 2D PEA2PbCl4 projetée selon
(a) [011] et (b) [010] [24].

La résolution de structure cristallographique du cristal permet d’obtenir une maille
monoclinique (groupe d’espace P 2(1)/c) et la formule brute Tz2PbCl4. La structure de
Tz2PbCl4 correspond bien à une pérovskite 2D de type <100> telle que (PEA)2PbCl4.
Pour comparaison, la structure cristallographique de cette dernière est présentée en figure
IV.20 (données adaptées de Mitzi et al. [24]). Les fonctions ammonium terminales des mo-
lécules de tétrazine sont dirigées vers le réseau inorganique PbCl6 et forment des liaisons
hydrogènes avec les atomes de chlore du réseau inorganique. Comme cela a déjà été remar-
qué par notre équipe dans des travaux précédents, les cycles aromatiques des molécules de
tétrazine ne forment pas entre elles d’interactions avec leurs nuages π ("pi-stacking") car
elles sont très éloignées les unes des autres : la distance entre deux noyaux aromatiques
voisins de tétrazine est d’environ 8.3Å (figure IV.21). Ceci explique notamment pourquoi
la position des bandes d’absorption de la tétrazine n’est pas modifiée lorsque celle-ci est
organisée dans la pérovskite (voir figure IV.18).

Enfin, la résolution de structure cristallographique permet d’assigner les pics de diffrac-
tion observés dans la couche mince de TzPbCl. Pour cela, le diffractogramme de poudre de
Tz2PbCl4 a été simulé grâce au logiciel Mercury. Le diffractogramme de TzPbCl présente
de manière prévisible une série de pics correspondant à la série de plans (l 0 0) (l entier
positif) de Tz2PbCl4 où a représente l’axe perpendiculaire à l’empilement des feuillets inor-
ganiques. Ceci suggère une croissance préférentielle de Tz2PbCl4 selon la direction <011>
parallèlement aux feuillets, comme pour les autres pérovskites 2D n=1.
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Figure IV.21: Distance entre deux cycles aromatiques de molécules de tétrazine dans la
pérovskite Tz2PbCl4.
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Figure IV.22: Comparaison entre le diffractogramme en mode θ − 2θ de la couche
mince TzPbCl et le diffractogramme de poudre simulé de Tz2PbCl4. Source Cuivre Kα

= 1.540 56Å.
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2.4 Synthèse de la Pérovskite 2D mixte Tz2PbCl2Br2

Couche mince TzPbClBr. Une solution concentrée à 0,1 mol.L−1 en Pb2+ a été préparée
en dissolvant 22,2 mg (0,1 mmol) de TzCl préalablement synthétisés et 18,4 mg (0,05 mmol)
de PbBr2 (99 %, Sigma-aldrich) dans 0,5 mL de DMF sec. La solution a été placée dans un
bain à ultrasons à 30 C̊ pendant 2 heures jusqu’à dissolution totale des précurseurs. Quatre
lames de quartz ont été nettoyées successivement dans l’acétone, puis l’éthanol dans un bain
à ultrasons pendant 15 minutes chacun, puis traitées avec une solution de KOH 10 % dans
l’éthanol pendant 15 minutes dans un bain à ultrasons. La solution a ensuite été déposée
par spin-coating avec les paramètres décrits dans le tableau IV.2 (dépôt dynamique). Cette
couche mince sera référencée par la suite sous le nom de TzPbClBr.

Couches minces de référence. Trois autres couches minces ont de plus été élaborées afin
de servir de références. D’une part, une couche mince de la pérovskite 2D (PEA)2PbCl2Br2
a été réalisée à partir d’une solution concentrée à 0,1 mol.L−1 dans le DMF sec selon le
protocole explicité dans le chapitre II. D’autre part, une couche mince du sel de tétrazine
a été préparée à partir d’une solution concentrée à 0,2 mol.L−1 dans le DMF sec. Enfin,
une couche mince de PbBr2 a été réalisée à partir d’une solution de PbBr2 concentrée à
0,1 mol.L−1 dans le DMF sec. Ces trois solutions ont ensuite été déposées par spin-coating
sur des substrats de quartz avec les paramètres explicités dans le tableau IV.2 (dépôt dy-
namique).

vitesse (rpm) temps de rotation (s) temps recuit (min)
TzPbClBr 2000 30 2

(PEA)2PbCl2Br2 2000 30 2
TzCl 2000 30 1

PbBr2 2000 15 20

Table IV.2: Conditions de dépôt des couches minces à base de PbBr2. Accélération
500 rpm.s−2 et température de recuit 80 C̊ pour toutes les couches minces.

Les couches minces TzPbClBr, TzCl et PbBr2 ont été analysées par diffraction des
rayons X en mode θ−2θ. Les diffractogrammes sont présentés en figure IV.23. Le diffracto-
gramme de PbBr2 ne présente pas de pics distincts, mais un fond de diffusion suggérant que
la couche mince de PbBr2 est amorphe tout comme la couche mince de PbCl2 synthétisée
précédemment. Le diffractogramme de TzPbClBr présente une série de pics de diffraction
qui ne sont pas en commun avec les deux précurseurs TzCl et PbBr2, ce qui montre qu’une
nouvelle phase cristalline s’est formée lors du spin-coating.

Les couches minces ont de plus été caractérisées par spectroscopie d’absorbance UV/Visible.
Les spectres des couches minces TzPbClBr, TzCl et (PEA)2PbCl2Br2 sont présentés dans
la figure IV.24. Le spectre de la pérovskite (PEA)2PbCl2Br2 (en bleu) laisse apparaître
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Figure IV.23: Diffractogrammes en mode θ−2θ de la couche mince TzPbClBr (en rouge),
de la couche mince de TzCl (en noir) et d’une couche mince de PbBr2 (en bleu). Source
Cuivre Kα = 1.540 56Å.

un pic situé à 370 nm correspondant à l’absorption excitonique de la partie inorganique
de la pérovskite. La position de ce pic excitonique correspond bien au gap attendu pour
une solution solide composée à 50 % d’atomes de chlore et 50 % d’atomes de brome dans
la pérovksite. Par ailleurs, le pic excitonique de (PEA)2PbCl2Br2 est élargi par rapport à
(PEA)2PbCl4 à cause de l’augmentation du désordre dû à la différence de taille entre les
atomes de chlore et de brome [108].

Le spectre de la couche mince TzPbClBr (en rouge) présente lui aussi un pic intense
situé à 373 nm. Par analogie avec la couche mince de Tz2PbCl4 synthétisée précédemment,
la présence et la position de ce pic indiquent la formation de la pérovskite 2D de formule
Tz2PbCl2Br2. L’épaulement aux alentours de 350 nm correspond à la transition S0 −−→ S2

de la tétrazine. Comme dans le cas de Tz2PbCl4, les transitions de la tétrazine peuvent être
observées aux mêmes positions dans Tz2PbCl2Br2 que dans TzCl.

En conclusion, les techniques de caractérisation à notre disposition nous apportent des
preuves permettant d’affirmer la formation de deux nouvelles pérovskites 2D incorporant
des luminophores : Tz2PbCl4 et Tz2PbCl2Br2. Ces deux pérovskites possèdent des énergies
de gap différentes en raison de leur composition différente en halogènes. Ceci devrait per-
mettre de moduler le sens du transfert d’énergie entre les parties organique et inorganique.

155



250 300 350 400 450 500 550 600

0,0

0,1

0,2

0,3

0,4

0,5

0,6

 TzCl

 (PEA)
2
PbCl

2
Br

2

 TzPbClBr

A
b

s
o

rb
a
n

c
e

Longueur d'onde (nm)

Figure IV.24: Spectres d’absorbance de la couche mince mixte TzPbClBr (ligne rouge),
de la couche mince TzCl (ligne noire) et d’une couche mince de la pérovskite 2D
(PEA)2PbCl2Br2 (ligne bleu).

3 Etude des transferts d’énergie dans les systèmes pérovskite-tétrazine

Dans cette partie, les transferts d’énergie dans les couches minces de pérovskites 2D
incorporant des molécules de tétrazine Tz2PbCl4 et Tz2PbCl2Br2 seront étudiés. Ces deux
pérovskites possèdent des énergies de gap respectivement supérieure et inférieure à l’énergie
de la transition S0 −−→ S2 de la tétrazine, ce qui permet de faire varier le sens théorique
du transfert d’énergie entre les parties inorganique et organique.

3.1 Sens hypothétique des transferts d’énergie

La flexibilité chimique des pérovskites 2D est particulièrement intéressante pour l’étude
de transferts d’énergie car elle peut permettre de faire varier le gap de la partie inorganique
afin d’induire un transfert d’énergie dans un sens ou dans l’autre.

Dans le cas de Tz2PbCl4, la bande excitonique de la partie pérovskite se recouvre avec
le haut de la bande correspondant aux transitions vibroniques S0 −−→ S2 de la partie té-
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trazine (figure IV.25 (a)). L’énergie de l’exciton de Wannier de la partie pérovskite peut
donc hypothétiquement être transférée vers l’un des niveaux vibrationnels du deuxième état
excité S2 de la tétrazine. Après relaxation vers le plus bas niveau vibrationnel de l’état S2

et conversion interne vers l’état S1, la molécule de tétrazine se désexcite en émettant de
la fluorescence orange correspondant à la transition S1 −−→ S0 à environ 560 nm (voir
partie 2.1). Si le transfert d’énergie de la pérovskite vers la tétrazine est très efficace, une
extinction de l’émission excitonique de la pérovskite, ainsi qu’une exaltation de l’intensité
de la fluorescence de la tétrazine, sont censées être observées.

Figure IV.25: Diagramme représentant les énergies de transition des parties organique
et inorganique dans les systèmes (a) Tz2PbCl4 et (b) Tz2PbCl2Br2. Les flèches pointillées
représentent les mécanismes non-radiatifs et les transferts d’énergie hypothétiques entre les
deux parties.

157



Dans le cas de Tz2PbCl2Br2, la bande excitonique de la pérovskite se recouvre avec
le bas de la bande correspondant aux transitions vibroniques S0 −−→ S2 de la tétrazine
(figure IV.25 (b)). L’énergie de l’état S2 de la tétrazine peut donc hypothétiquement être
transférée vers le niveau excitonique de la pérovskite. Si le transfert d’énergie tétrazine vers
pérovskite est très efficace, une extinction de la fluorescence de la tétrazine et une exaltation
de l’émission excitonique de la pérovskite à environ 380 nm sont supposées être observées.

3.2 Pérovskite chlorée Tz2PbCl4

Afin d’étudier les transferts d’énergie dans le sens pérovskite vers tétrazine, une couche
mince de Tz2PbCl4 a été synthétisée à partir d’une solution de précurseurs concentrée à
0,1 mol.L−1 par rapport à la quantité de Pb2+ et 0,2 mol.L−1 par rapport à la quantité de
Tz. Une couche mince de TzCl a de plus été préparée à partir d’une solution concentrée à
0,2 mol.L−1. Ces deux couches minces ont été réalisées selon le protocole présenté dans la
partie 2.3.1. Les concentrations en précurseurs ont été choisies de telle sorte que les deux
couches minces présentent la même densité optique au niveau de la bande correspondant
à la transition S0 −−→ S1 de la tétrazine située à 530 nm. De ce fait, la densité optique
correspondant à l’absorption de la tétrazine est la même dans les deux couches minces, et
ce pour l’ensemble de la gamme de longueur d’onde étudiée.

3.2.1 Structure électronique du système pérovskite-tétrazine dans Tz2PbCl4

En plus de la différence entre les énergies des transitions de la pérovskite et de la tétra-
zine, il peut être utile de connaître la position absolue des bandes de conduction, de valence
et des orbitales moléculaires de la tétrazine par rapport au vide. En effet, la position re-
lative des niveaux d’énergie peut mener à la formation d’une hétérostructure de type I ou
de type II entre les parties organique et inorganique de la pérovskite. En fonction du type
d’hétérostructure, des transferts de charge (électron pour la BC, trou pour la BV) peuvent
être favorisés par rapport aux transferts d’énergie [156]. La connaissance de la structure
électronique des deux parties de Tz2PbCl4 permettra donc de mieux comprendre quel type
de transfert peut être favorisé dans ce matériau.

La position des bandes d’énergie et des orbitales moléculaires par rapport au vide ont
été obtenues dans la littérature via des mesures de photo-émission inverse (IPES) ou des
mesures électrochimiques, et sont présentées en figure IV.26.

Dans le cas de la partie pérovskite, en première approximation, l’énergie du bas de la
bande de conduction Ec ne varie pas en fonction de la composition en halogène car les états
de la BC sont composés uniquement par les orbitales du plomb. Elle peut donc être consi-
dérée égale à -2,9 eV par rapport au vide [35,167]. L’énergie du haut de la bande de valence
Ev est quant à elle déduite par la relation Ev = Ec −Eg où Eg est l’énergie du gap bande-
à-bande. Eg étant difficile à mesurer, nous l’avons déduit de la relation Eg = Eexc+Eb avec
Eexc l’énergie du maximum de la bande excitonique et Eb l’énergie de liaison de l’exciton.
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Eexc a été estimée à 3,7 eV grâce au spectre d’absorbance présenté en figure IV.18 et Eb a
été pris égal à 300 meV par analogie avec les autres pérovskites hybrides 2D [95,109]. Ceci
permet de positionner l’énergie du haut de la bande valence Ev à -6,9 eV par rapport au vide.

Figure IV.26: Diagramme des niveaux énergétiques des deux parties de la pérovskite
Tz2PbCl4.

La position de la plus basse orbitale vacante (LUMO) de la tétrazine a été détermi-
née grâce à son potentiel de réduction Vredox. Nous estimerons que le potentiel de ré-
duction des dialcoxytétrazines RO–Tz–OR ne change pas en fonction de la nature de la
chaîne alcoxy R. Vredox est donc égal à -0,8V par rapport à l’électrode Ag/Ag+, c’est-
à-dire -0,3V par rapport à l’électrode normale à hydrogène (NHE) [165, 168]. L’énergie
de la LUMO par rapport au vide peut être ensuite déduite avec la formule suivante :
ELUMO(eV ) = −e(Vredox(V ) + 4, 3) [169]. Les positions de la plus haute orbitale vacante
n (HOMO) et la deuxième plus haute orbitale vacante π (HOMO-1) peuvent ensuite être
déduites grâce à la connaissance des énergies des transitions S0 −−→ S1 (électron promu de
l’orbitale n à π∗) et S0 −−→ S2 (électron promu de l’orbitale π à π∗) respectivement (voir
spectre d’absorbance figure IV.18).

Ce diagramme permet de mettre en évidence la présence de deux types d’hétérostruc-
ture formées par les niveaux d’énergie des parties organique et inorganique. D’une part,
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la position des orbitales n et π∗ de la tétrazine forme une hétérostructure de type I par
rapport aux BC et BV de la pérovskite. D’autre part, la position des orbitales π et π∗ de
la tétrazine forme une hétérostructure de type II par rapport aux BC et BV de la pérovs-
kite. Ceci pourrait entraîner plusieurs mécanismes possibles d’extinction de la luminescence
("quenching").

Premièrement, la présence de l’hétérostructure de type I pourrait favoriser un transfert
d’énergie de la pérovskite vers la tétrazine et entrainer une augmentation possible de la
luminescence de la transition S1 −−→ S0 (électron relaxant de l’orbitale π∗ à n). Deuxième-
ment, la présence de l’hétérostructure de type II pourrait favoriser un transfert d’électrons
de la BC de la pérovskite vers l’orbitale π∗ de la tétrazine, et un transfert de trous de l’or-
bitale π de la tétrazine vers la BV de la pérovskite, induisant une séparation des excitons et
un quenching de la luminescence dans les deux parties. Ces transferts de charge rentreraient
en compétition avec les transferts d’énergie. Notamment, le transfert d’électron de la pé-
rovskite vers la tétrazine paraît très favorable car l’énergie de la LUMO (π∗) de la tétrazine
est très basse par rapport à l’énergie de la BC de la pérovskite (∆E = 1 eV) [170]. Le
transfert de trou de l’orbitale π de la tétrazine vers la BV de la pérovskite rentrerait quant
à lui en compétition avec la conversion interne S2 −−→ S1. Les méthodes de caractérisation
spectroscopique permettront de mettre en avant l’un ou l’autre de ces phénomènes.

3.2.2 Spectres d’émission (PL)

Les couches minces Tz2PbCl4 et TzCl ont été tout d’abord étudiées par spectroscopie de
photoluminescence. Les deux couches ont été excitées dans les même conditions d’intensité
et à la même longueur d’onde. Il est à noter que la tétrazine possède la même densité op-
tique dans les deux couches minces. La longueur d’onde d’excitation (310 nm) a été choisie
de telle sorte que la pérovskite soit excitée au dessus de son gap, et que la tétrazine soit
dans son deuxième état excité S2. Les résultats sont présentés en figure IV.27. Aucun signal
correspondant à l’émission excitonique de la partie inorganique de Tz2PbCl4, normalement
attendue aux alentours de 340 nm, n’a pu être détecté. Seule l’émission correspondant à la
transition S1 −−→ S0 de la partie tétrazine a pu être observée à 560 nm dans Tz2PbCl4 et
TzCl.

L’extinction de la luminescence excitonique à 340 nm pourrait indiquer la présence soit
d’un transfert d’énergie de la partie pérovskite vers la partie tétrazine, soit d’un transfert
d’électron de la BC de la pérovskite vers l’orbitale π∗ de la tétrazine. Il est aussi possible
que la luminescence de la pérovskite soit réabsorbée par la bande S2 de la tétrazine située à
plus basse énergie. Il est néanmoins impossible de conclure avec cette seule expérience de PL.

De plus, l’émission de la transition S1 −−→ S0 de la tétrazine à 560 nm est un ordre de
grandeur moins intense dans Tz2PbCl4 que dans TzCl. Cette diminution de la luminescence
de la partie tétrazine dans Tz2PbCl4 peut trouver plusieurs origines. D’une part, elle peut
provenir d’un transfert de trous de l’orbitale π de la tétrazine vers la BV de la pérovskite
(voir le diagramme énergétique figure IV.26), ce qui empêcherait l’état S2 de transférer son
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Figure IV.27: Spectres d’absorbance (lignes pointillées) et de photoluminescence (lignes
pleines) de couches minces de Tz2PbCl4 (rouge) et de TzCl (noir). Excitation 310 nm.

énergie à l’état S1 par conversion interne. D’autre part, la partie tétrazine dans Tz2PbCl4
pourrait émettre moins de photons car elle a reçu moins de photons à cause de l’absorption
forte de la partie inorganique. La partie pérovskite agirait dans ce cas comme un filtre
optique pour la partie tétrazine. Enfin, la tétrazine pourrait simplement émettre moins de
photons à cause de son organisation dans la pérovskite. Dans ce dernier cas, le rendement
quantique de fluorescence de la tétrazine serait moins important dans Tz2PbCl4 par rapport
à TzCl. Cette dernière hypothèse a pu notamment été vérifiée grâce à une expérience de
PL résolue en temps.

3.2.3 Déclins de fluorescence

Les mesures de PL résolue en temps des couche minces Tz2PbCl4 et TzCl ont été réa-
lisées avec l’aide de Clémence Allain et Arnaud Brosseau du laboratoire PPSM à l’ENS
Paris-Saclay. Une solution de TzCl concentrée à 10−4 mol.L−1 dans le DMF a de plus été
préparée afin de servir de référence. Les déclins de luminescence ont été mesurés avec un
taux de répétition du laser de 8 MHz (4 MHz pour TzCl en solution). Les longueurs d’onde
d’excitation et de détection ont été fixées à 495 et 560 nm respectivement afin de sonder uni-
quement la transition S1 – S0 de la tétrazine seule (TzCl) et de la tétrazine auto-assemblée
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dans la pérovskite (Tz2PbCl4). Les déclins de fluorescence sont présentés en figure IV.28.
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Figure IV.28: Déclins de fluorescence des couches minces Tz2PbCl4 (ligne rouge), TzCl
(ligne noire) et d’une solution de TzCl concentrée à 10−4 mol.L−1 dans le DMF (ligne
bleue). Excitation 495 nm, détection 560 nm. (échelle logarithmique)

Tous les déclins de luminescence mesurés sont mono-exponentiels, ce qui indique des mé-
canismes de recombinaison strictement monomoléculaires à la fois dans les couches minces
et en solution. Le temps de vie de luminescence de TzCl en phase solide est beaucoup plus
court que TzCl en solution, ce qui est cohérent avec les travaux précédents de l’équipe [165].
Cette diminution du temps de vie de luminescence est probablement lié à l’augmentation de
l’organisation dans la couche mince induisant une augmentation des pertes non-radiatives
dues aux vibrations du réseau.

Le temps de vie de luminescence de la tétrazine organisée dans la pérovskite Tz2PbCl4
est diminué par rapport à la tétrazine seule TzCl. Cette diminution du temps de vie s’ac-
compagne d’une diminution de l’intensité de luminescence de Tz2PbCl4 par rapport à TzCl
lorsque les couches minces sont excitées dans l’état S1 à 520 nm (voir figure IV.29 (a)).
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Il est à noter qu’à 520 nm, les deux couches minces possèdent la même densité optique
et présentent des pertes dues à la diffusion du même ordre de grandeur (voir figure IV.29
(b)). De plus, la position des orbitales n et π∗ (HOMO et LUMO) exclut tout transfert de
charge ou d’énergie vers la pérovskite dans cette gamme de longueur d’onde (voir figure
IV.26). Ceci indique donc clairement que la diminution du temps de vie de luminescence de
la tétrazine est due à une augmentation des pertes non-radiatives dans Tz2PbCl4. Celles-ci
sont probablement dues à l’organisation des molécules de tétrazine auto-assemblées dans la
pérovskite, qui ajoute des modes de désexcitation vibrationnels par le réseau.

Figure IV.29: (a) Spectres de luminescence des couches minces de Tz2PbCl4 (ligne rouge)
et TzCl (ligne noire). Excitation 520 nm. Les couches minces possèdent la même densité
optique au niveau de la bande S1 de la tétrazine. (b) Spectres de réflexion diffuse absolue
de Tz2PbCl4 et TzCl mesurés grâce à une sphère d’intégration.

La diminution de la luminescence de la partie tétrazine dans le spectre présenté en figure
IV.27 est donc au minimum (mais pas forcément uniquement) due à son organisation dans
la pérovskite. Ceci n’exclut cependant pas la présence de mécanismes de transfert de charge
et/ou de transfert d’énergie et/ou de réabsorption dans le système.

3.2.4 Spectre d’excitation (PLE)

Les spectres d’excitation des couches minces de Tz2PbCl4 et TzCl sont présentés en
figure IV.30. La longueur d’onde de détection a été fixée à 560 nm, ce qui correspond au
maximum de la bande d’émission S1 −−→ S0 de la tétrazine. La tétrazine émettant environ
10 fois moins de photons lorsqu’elle est organisée dans la pérovskite (voir paragraphe pré-
cédent), les spectres de PLE ont été normalisés au maximum de la bande correspondant à
la transition S0 −−→ S1 afin de pouvoir être comparés.

Le spectre d’excitation de la couche mince de TzCl est identique à son spectre d’absor-
bance avec deux bandes correspondant aux transitions S0 −−→ S1 et S0 −−→ S2 situés à
environ 530 et 350 nm respectivement. Il est à noter que la présence de la bande à 350 nm
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lorsque la longueur d’onde de détection est fixée à 560 nm met en évidence la conversion
interne S2 −−→ S1 très efficace dans la tétrazine.

Le spectre d’excitation de la couche mince de Tz2PbCl4 présente quant à lui une dimi-
nution de l’intensité (relative) de PL lorsqu’elle est excitée sur la transition S0 −−→ S2 entre
320 et 375 nm. De plus, un creux correspondant au maximum de l’absorption excitonique
de la pérovskite peut être observé à 337 nm.
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Figure IV.30: Spectres d’excitation (lignes pleines) de couches minces de Tz2PbCl4 (rouge)
et de TzCl (noir). Spectre d’absorption (ligne pointillée) de la couche mince de Tz2PbCl4.
Détection 560 nm.

Ce spectre de PLE est compatible avec deux mécanismes suspectés d’intervenir dans
Tz2PbCl4 : le transfert d’énergie de la partie pérovskite vers la partie tétrazine et l’effet
de filtre optique. Ces deux mécanismes sont plus ou moins mis en valeur à des positions
particulières du spectre d’excitation.

Lorsque la longueur d’onde d’excitation varie de 320 à 375 nm, l’intensité de PL est plus
faible dans Tz2PbCl4 par rapport à TzCl. Il est possible d’expliquer cela par un effet de filtre
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optique. En effet, on peut calculer l’ordre de grandeur du nombre de photons absorbés par
la partie tétrazine par rapport au nombre de photons absorbés en totalité par la pérovskite
Tz2PbCl4 grâce à la loi de Beer-Lambert :

Nabs(tetrazine)

Nabs(total)
=

Nphotons(1− 10−DOtetrazine)

Nphotons(1− 10−DOtotal)
(IV.3)

où Nabs(tetrazine) représente le nombre de photons absorbés par la partie tétrazine
dans la pérovskite Tz2PbCl4, Nabs(total) le nombre de photons absorbés en totalité par la
pérovskite, Nphotons le nombre de photons incidents, DOtetrazine la densité optique de la
tétrazine dans la pérovskite et DOtotal la densité optique totale de la pérovskite Tz2PbCl4
(pour une longueur d’onde λ donnée). La seule inconnue ici est à priori DOtetrazine. Or,
les couches minces ont été réalisées de telle sorte que pour λ = 530 nm, la densité optique
correspondant à la transition visible S0 −−→ S1 soit la même dans Tz2PbCl4 et TzCl. On
a donc pour tout λ : DOtetrazine = DOTzCl, avec DOTzCl la densité optique de la couche
mince TzCl à un λ donné. Cela nous donne la relation :

Nabs(tetrazine)

Nabs(total)
=

(1− 10−DOTzCl)

(1− 10−DOtotal)
(IV.4)

Les densités optiques utilisées sont celles du spectre d’absorbance présenté en figure
IV.18. Cette relation nous permet d’estimer qu’à 360 nm, la partie tétrazine dans Tz2PbCl4
absorbe 65 % des photons absorbés au total. Or, le spectre de PLE de la figure IV.30 nous
montre que la partie tétrazine dans Tz2PbCl4 émet 61 % des photons qu’elle devrait émettre
si elle était "seule", c’est-à-dire par rapport à TzCl. On peut donc dire ici que l’effet de filtre
optique dû à l’absorption par la partie pérovskite permet de bien expliquer les phénomènes
observés à 360 nm.

Cependant, l’effet de filtre optique ne suffit pas à expliquer le creux à 337 nm. En effet à
cette longueur d’onde correspondant au maximum de l’absorption excitonique de la partie
pérovskite, la partie tétrazine n’absorbe que 20 % des photons absorbés au total. Or, la
tétrazine dans la matrice pérovskite émet 54 % des photons qu’elle devrait émettre si elle
était "seule", c’est-à-dire par rapport à TzCl. Ceci nous montre que la tétrazine émet plus
de photons qu’elle n’est censée en émettre si l’effet de filtre optique était le seul mécanisme
présent. Ce phénomène à 337 nm correspond probablement à un transfert d’énergie peu
efficace de la partie pérovskite vers la partie tétrazine.

En résumé, les études spectroscopiques de ces couches minces nous ont montré qu’il se
produisait probablement un transfert de la partie pérovskite vers la partie tétrazine, mais
que ce dernier serait très peu efficace. En outre, la luminescence de la partie pérovskite
n’étant pas détectable, il existe probablement un transfert d’électrons très efficace de la BC
de la pérosvkite vers l’orbitale π∗ de la tétrazine.
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3.3 Pérovskite mixte Tz2PbCl2Br2

Afin d’étudier les transferts d’énergie de la tétrazine vers la pérovskite, une couche mince
de Tz2PbCl2Br2 a été synthétisée à partir d’une solution de précurseurs concentrée à 0,1
mol.L−1 par rapport à la quantité de Pb2

+ et 0,2 mol.L−1 par rapport à la quantité de
Tz. Une couche mince de TzCl a de plus été préparée à partir d’une solution concentrée
à 0,2 mol.L−1. Ces deux couches minces ont été réalisées selon le protocole présenté dans
la partie 2.4. Les concentrations en précurseurs ont été choisies de telle sorte que les deux
couches minces présentent la même densité optique au niveau de la bande S0 −−→ S1 de la
tétrazine située à 530 nm. De ce fait, la densité optique correspondant à l’absorption de la
tétrazine est la même dans les deux couches minces, et ce pour l’ensemble de la gamme de
longueur d’onde étudiée.

3.3.1 Structure électronique du système

Le diagramme énergétique de la pérovskite Tz2PbCl2Br2 est présenté en figure IV.31. Il
a été construit de la même manière que le diagramme présenté en figure IV.26 en prenant en
compte que la position du minimum de la bande de conduction Ec de la pérovskite ne varie
pas. L’énergie du gap bande-à-bande Eg est cependant modifiée avec la composition en ha-
logènes, ce qui fait varier l’énergie du maximum de la bande de valence Ev de la pérovskite.
L’énergie de liaison de l’exciton Eb a été prise à 300 meV comme précédemment, ce qui
permet de calculer une énergie de gap bande-à-bande Eg de Tz2PbCl2Br2 de 3,6 eV (voir
paragraphe 3.2.1) à partir du spectre d’absorbance présenté en figure IV.24. La position des
orbitales moléculaires de la tétrazine par rapport au vide est la même que précédemment.

Ce diagramme permet de constater que la position relative des niveaux énergétiques de
la pérovksite et de la tétrazine est pratiquement la même dans Tz2PbCl2Br2 par rapport
à Tz2PbCl4. Plus précisément, les orbitales π et π∗ forment une hétérostructure de type
II avec la pérovskite alors que les orbitales n et π∗ forment une hétérostructure de type
I. De plus, la différence d’énergie entre BC de la pérovskite et LUMO de la tétrazine est
toujours de 1 eV. Nous nous attendons donc à observer les mêmes types de transferts de
charge possibles dans Tz2PbCl2Br2 que dans Tz2PbCl4.

3.3.2 Spectres d’émission (PL)

Les deux couches minces Tz2PbCl2Br2 et TzCl ont été excitées dans les même conditions
d’intensité et à la même longueur d’onde. La longueur d’onde d’excitation (330 nm) a été
choisie de telle sorte que la pérovskite soit excitée au-dessus de son gap, et que la tétrazine
soit dans son deuxième état excité S2. Les résultats sont présentés en figure IV.32. Comme
dans le cas de Tz2PbCl4 (voir figure IV.27), aucune émission excitonique, normalement at-
tendue aux alentours de 377 nm, n’a pu être détectée dans Tz2PbCl2Br2, et la fluorescence
de la partie tétrazine est environ un ordre de grandeur plus faible que dans TzCl.
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Figure IV.31: Diagramme des niveaux énergétiques des deux parties de la pérovskite
Tz2PbCl42Br2.

Contrairement à Tz2PbCl4, l’énergie de la transition excitonique de la partie pérovskite
se trouve à plus basse énergie que la transition S2 −−→ S0 de la tétrazine. L’hypothèse
de la réabsorption de l’émission excitonique de la pérovskite par l’état S2 de la tétrazine
peut donc être ici écartée. Ceci apporte donc un argument supplémentaire en faveur de la
présence d’un transfert d’électron très efficace de la BC de la partie pérovskite vers l’or-
bitale π∗ de la tétrazine (nous avons vu que leur position relative ne change pas avec la
composition d’halogène). Comme pour Tz2PbCl4, la diminution de fluorescence de la tétra-
zine dans Tz2PbCl2Br2 serait quant à elle principalement due à l’augmentation des pertes
non-radiatives lorsque la tétrazine est organisée dans une pérovskite (voir partie 3.2.3).

3.3.3 Spectres d’excitation (PLE)

Les spectres d’excitation des couches minces de Tz2PbCl2Br2 et TzCl sont présentés
en figure IV.33. La longueur d’onde de détection a été fixée à 560 nm, ce qui correspond
au maximum de la bande d’émission S1 −−→ S0 de la tétrazine. Les spectres de PLE ont
été normalisés aux maximum de la bande correspondant à la transition S0 −−→ S1 de la
tétrazine afin de pouvoir être comparés.

Comme dans le spectre d’excitation de Tz2PbCl4, l’émission (relative) de la bande cor-
respondant à la transition S0 −−→ S2 est plus faible dans Tz2PbCl2Br2 par rapport à
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Figure IV.32: Spectres d’absorbance (lignes pointillées) et de photoluminescence (lignes
pleines) de couches minces de Tz2PbCl2Br2 (rouge) et de TzCl (noir). Excitation 330 nm.

TzCl, ce qui peut indiquer la présence d’un effet de filtre optique dû à l’absorbance forte
de la partie pérovskite. De manière surprenante, le spectre d’excitation de Tz2PbCl2Br2
présente un léger épaulement aux alentours de 380 nm, ce qui correspond au début de l’ab-
sorption excitonique de la pérovskite. Il est possible que cette légère augmentation de la
luminescence de la tétrazine dans cette gamme de longueur d’onde soit due à un transfert
d’énergie peu efficace de la pérovskite vers l’état basse énergie S1 de la tétrazine, qui impli-
querait par exemple un transfert d’électron de la BC de la pérovskite vers l’orbitale π∗ de
la tétrazine et un transfert de trou de la BV de la pérovskite vers l’orbitale n de la tétrazine.

3.4 Conclusion

Deux systèmes de pérovskites incorporant des molécules de tétrazine en tant que lumi-
nophores ont été réalisés dans le cadre de cette thèse. La première pérovskite Tz2PbCl4 a
été synthétisée avec comme objectif d’obtenir un transfert d’énergie de la pérovskite vers la
tétrazine afin d’observer une augmentation de la fluorescence de cette dernière. La deuxième
pérovskite Tz2PbCl2Br2 a été synthétisée avec comme objectif d’obtenir un transfert d’éner-
gie de la tétrazine vers la pérovskite afin d’observer une augmentation de la luminescence
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Figure IV.33: Spectres d’excitation (lignes pleines) de couches minces de Tz2PbCl2Br2
(rouge) et de TzCl (noir). Spectre d’absorption (lignée pointillée) de la couche mince de
Tz2PbCl2Br2. Détection 560 nm.

excitonique de la pérovskite.

Dans les deux cas, l’émission excitonique de la pérovskite n’a pas pu être détectée.
De plus, le niveau de signal correspondant à la fluorescence de la tétrazine est un ordre
de grandeur plus faible dans les pérovskites Tz2PbCl4 et Tz2PbCl2Br2 par rapport à une
couche mince de sel de tétrazine de référence TzCl. Cette diminution de la fluorescence de
la tétrazine est de plus couplée à une réduction du temps de vie de la tétrazine, indiquant
une augmentation probable des pertes non-radiatives dues aux vibrations du réseau lorsque
la tétrazine est organisée dans une structure pérovskite.

Le quenching de la luminescence excitonique de la pérovskite est quant à lui proba-
blement dû à un transfert d’électrons de la BC de la partie pérovskite vers l’orbitale π∗

(LUMO) de la tétrazine. Pour les deux systèmes, ce transfert d’électrons serait très favorisé
par la très grande différence entre ces deux niveaux d’énergie (∆E = 1 eV). Néanmoins,
les données présentées dans cette thèse ne permettent pas de quantifier l’efficacité de ce
transfert d’électrons. Apporter une preuve irréfutable quant à l’existence de ce transfert
serait d’observer l’émission du radical anion de la tétrazine Tz– , mais celui-ci n’est pas
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émissif [171]. Cependant, des travaux précédents ont pu montrer que ce dernier présentait
des bandes d’absorption caractéristiques [171]. Des expériences d’absorption transitoire via
des mesures de type pompe-sonde pourraient donc permettre dans le futur de valider l’exis-
tence de ce transfert d’électrons.

En définitive, les deux matériaux synthétisés Tz2PbCl4 et Tz2PbCl2Br2 ne présentent ni
l’un ni l’autre de transferts d’énergie efficaces entre leurs parties organique et inorganique.
Cependant, ces deux matériaux représentent un intérêt certain car il s’agit du premier essai
réussi d’incorporation intégrale de molécules photoactives de petite taille (ici des molécules
de tétrazine) dans une structure pérovskite. De plus, si les transferts de charge entre les
parties organique et inorganiques sont avérés, ces matériaux pourraient devenir intéressants
pour le photovoltaïque car ils permettraient de séparer l’exciton très fortement lié dans les
pérovskites 2D. Les travaux présentés dans cette thèse représentent donc un travail initia-
teur, d’autant plus que beaucoup de pistes restent à être explorées concernant l’optimisation
des niveaux énergétiques. Or, la flexibilité des pérovskites 2D représente un grand avantage
pour cela car les positions des bandes de conduction et de valence peuvent être modulées
par la composition en halogène ou par la formation de phases RP. En outre, la position des
orbitales n et π de la tétrazine peut aussi être modulée via la nature des substituants dans le
but d’obtenir une hétérostructure de type II favorisant les transferts de charges [36]. Enfin,
la maîtrise de la synthèse des sels d’ammonium de tétrazine permettra peut-être d’obtenir
des pérovskites 2D à base d’iode incorporant des tétrazines et absorbant dans le visible.

L’utilisation de systèmes pérovskite-luminophore représente donc un bon espoir pour
l’augmentation des performances des pérovskites 2D, à la fois pour le photovoltaïque et
pour les LEDs. Notamment, le travail récent de Passarelli et al., dans lequel les auteurs ont
incorporé un dérivé du pyrène dans une pérovskite à base de PbI2, a montré que ces systèmes
permettaient d’obtenir un rendement photovoltaïque de 1,38 %, ce qui constitue un record
pour une pérovskite 2D "pure" n=1, tout en bénéficiant d’une stabilité très élevée [172].
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Conclusion et perspectives

Ce travail de thèse a consisté à développer de nouvelles méthodes de synthèse de pérovs-
kites hybrides 2D innovantes. En premier lieu, compte tenu du faible nombre de méthodes
disponibles dans la littérature, une nouvelle méthode de synthèse de monocristaux a été mise
au point pour la pérovskite 2D (PEA)2PbI4, puis pour la pérovskite Ruddlesden-Popper
(PEA)2(MA)Pb2I7. Cette méthode a de plus été adaptée pour permettre la synthèse de
couches minces monocristallines de pérovskites 2D potentiellement intégrables dans des
dispositifs et indispensables pour étudier leurs propriétés physiques intrinsèques. Enfin, de
nouvelles pérovskites incorporant des molécules de luminophore ont été synthétisées dans
le but d’étudier les transferts d’énergie pouvant avoir lieu entre les différentes parties.

La première partie du chapitre III a été consacrée à la présentation de la méthode de
synthèse de monocristaux par diffusion d’anti-solvant (Anti-solvent Vapor-assisted Crystal-
lization ou "AVC"). Nous avons pu mettre en évidence l’efficacité du gamma-butyrolactone
(GBL) comme solvant pour la cristallisation des pérovskites 2D. A l’inverse des solvants
habituellement utilisés, le GBL ne forme pas de phases mésomorphes avec les précurseurs
des pérovskites 2D, ce qui permet d’obtenir des cristaux de grande taille et des couches
minces de haute qualité.

Dans une seconde partie, nous avons vu comment la méthode AVC pouvait facilement
être adaptée afin de synthétiser des couches minces monocristallines. Pour cela, la solution
de précurseur a été simplement confinée à deux dimensions entre deux substrats lors de la
croissance des cristaux. Les cristaux obtenus par cette nouvelle méthode AVCC (pour Anti-
solvent Vapor-assisted Capped Cristallization) présentent des surfaces planes de qualité
améliorée par rapport à la croissance libre en solution. De plus, leur rapport d’aspect,
défini comme le rapport entre une des longueurs du cristal et son épaisseur, peut atteindre
la valeur de 1600. Cette valeur place la méthode AVCC comme une des meilleures méthodes
disponibles dans l’état de l’art pour la synthèse de couches minces monocristallines.

Enfin, la troisième partie a été consacrée aux pérovskites Ruddlesden-Popper. Après
avoir présenté le problème des hétérostructures de phases dans ces pérovskites émergeantes,
nous avons vu comment adapter les méthodes AVC et AVCC afin d’obtenir des cristaux de
la pérovskite (PEA)2(MA)Pb2I7 de phase pure. Notamment, nous pensons que l’utilisation
du GBL comme solvant est une des clés de voûte permettant la synthèse de ces pérovskites.

Le chapitre IV a quant à lui été consacré à la synthèse et l’étude de nouvelles pérovskites
2D incorporant des molécules de tétrazines comme luminophores. Les systèmes pérovskite-
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luminophores sont particulièrement prometteurs car ils peuvent avoir des applications dans
des domaines variés en fonction de la nature des transferts (d’énergie ou de charge) ayant
lieu entre les parties organique et inorganiques.

Dans une première partie, la synthèse du sel d’ammonium de tétrazine servant de pré-
curseur aux pérovskites a été détaillée. Ce sel d’ammonium chloré a permis de réaliser deux
nouvelles pérovskites Tz2PbCl4 et Tz2PbCl2Br2. Ces pérovskites ont été choisies car elles
permettent de réaliser hypothétiquement des transferts d’énergie dans deux sens différents :
de la partie inorganique vers la partie organique pour la première, et inversement pour la
deuxième.

La deuxième partie a été consacrée à l’étude spectroscopique de ces systèmes perovskite-
tétrazine. En définitive, aucun transfert d’énergie efficace n’a pu être décelé dans les deux
pérovskites. Cependant, l’extinction de la luminescence excitonique de la partie inorga-
nique dans les deux cas laisse envisager la présence de transferts de charge. Des études
futures d’absorption transitoire de ces systèmes permettront éventuellement d’en apporter
une preuve et de quantifier l’efficacité de ces transferts de charge. S’ils sont avérés, ce type
de pérovskite pourrait alors avoir de l’intérêt pour le photovoltaïque.

Les résultats de cette thèse ont permis de mettre au point des méthodes fiables et repro-
ductibles pour la synthèse de cristaux et de couches minces de pérovskites hybrides 2D. Les
premiers essais ont été réalisés avec succès sur une pérovskite dont les propriétés étaient bien
connues de l’équipe ((PEA)2PbI4) [25], puis l’efficacité des méthodes a été confirmée pour
de nouvelles pérovskites originales. Ceci laisse penser que les méthodes AVC et AVCC ap-
portent une base solide à l’équipe pour la synthèse future de nombreuses autres pérovskites
2D, comme par exemple les pérovskites Ruddlesden-Popper (PEA)2(MA)n –1PbnI3n+1 de
nombre n élevé (n=4,5). Des résultats préliminaires montrent notamment qu’il est possible
de synthétiser par AVC la pérovskite RP n=4 (PEA)2(MA)3Pb4I13, ce qui n’a pas encore
été réalisé par d’autres groupes. Enfin l’utilisation du GBL permet de rendre la méthode
applicable à un grand de nombre de cations organiques différents, comme le montrent les
résultats récents de Passarelli et al. [172].

En outre, la méthode AVCC est particulièrement prometteuse pour la synthèse de
couches minces monocristallines, et représente la seule méthode disponible à ce jour dans
la littérature pour les pérovskites 2D. Même si certains problèmes restent à être surmontés
(notamment le taux de recouvrement du substrat), les couches minces monocristallines sont
une voie à creuser pour améliorer la stabilité des dispositifs et augmenter leurs performances
en se rapprochant toujours plus de la limite intrinsèque du matériau. Ce type de couche
mince pourra profiter au photovoltaïque, aux LEDs et également aux dispositifs demandant
une particulièrement bonne morphologie de la couche comme les lasers. Enfin, la facilité
de mise en œuvre de cette méthode la rend particulièrement intéressante pour des études
fondamentales [173] ainsi que pour des expériences d’exfoliation [174,175].
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Annexes

A Spectres RMN

Figure A1: Spectre RMN 1H du Composé 3 (EtO–Tz–OEt–NHBoc) par la voie 1 (syn-
thèses successives).
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Figure A2: Spectre RMN 1H du Composé 3sym (BocHN–EtO–Tz–OEt–NHBoc) par la
voie 1 (synthèses successives).
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Figure A3: Spectre RMN 1H du Composé 3 (EtO–Tz–OEt–NHBoc) par la voie 2 (syn-
thèse "one-pot").
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Figure A4: Spectre RMN 1H du Composé 3sym (BocHN–EtO–Tz–OEt–NHBoc) par la
voie 1 (synthèse "one-pot").
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Figure A5: Spectre RMN 1H du Composé 4 (EtO–Tz–OEt–NH3Cl).
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Figure A6: Spectre RMN 13C du Composé 4 (EtO–Tz–OEt–NH3Cl).
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B Spectres de masse

Figure B1: Spectre de masse basse résolution du Composé 4 (EtO–Tz–OEt–NH3Cl).

Figure B2: Spectre de masse haute résolution du Composé 4 (EtO–Tz–OEt–NH3Cl).
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Titre : Cristallisation et fonctionnalisation de pérovskites hybrides halogénées à 2-dimensions pour le 

photovoltaïque et l’émission de lumière. 
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Résumé : Les pérovskites hybrides halogénées 

sont une nouvelle classe de semi-conducteurs 

polyvalents se proposant d'allier hautes 

performances, bas coût et processabilité en vue 

d'applications variées comme le photovoltaïque 

ou l'émission de lumière. Leur développement à 

grande échelle se heurte cependant à leur faible 

stabilité dans les dispositifs. 

   Depuis quelques années, des groupes de 

chercheurs se sont particulièrement intéressés 

aux pérovskites hybrides à 2-dimensions (2D). 

Cette sous-catégorie de pérovskites hybrides est 

bien plus stable et offre une meilleure flexibilité 

chimique que leurs cousines 3D. Cependant, 

leurs performances restent limitées, en 

particulier à cause de la faible maîtrise de leurs 

méthodes de synthèse. En outre, de nombreux 

efforts restent à faire pour la compréhension de 

leurs propriétés intrinsèques, notamment via 

l'étude de monocristaux. 

 

   Nous avons mis au point une méthode de 

synthèse par diffusion d’anti-solvant permettant 

de faire croître des monocristaux de pérovskites 

2D telles que (C6H5C2H4NH3)2PbI4 et 

(C6H5C2H4NH3)2(CH3NH3)Pb2I7. De plus, cette 

méthode a été adaptée pour la synthèse de 

couches minces monocristallines, dont 

l’incorporation dans des dispositifs pourrait 

permettre de se rapprocher des performances 

intrinsèques du matériau. 

 

   En outre, exploitant la flexibilité chimique des 

pérovskites 2D, nous avons synthétisé de 

nouvelles pérovskites dont la partie organique a 

été entièrement fonctionnalisée par des 

molécules de luminophore : la s-tétrazine.  Ces 

composés originaux présentent potentiellement 

des transferts de charge et d’énergie entre les 

parties organique et inorganique. 

 

 

Title : Crystallization and functionalization of 2-dimensional hybrid halide perovskites for 

photovoltaics and light-emitting devices. 

Keywords : Hybrid perovskites, single crystals synthesis, spectroscopy 

Abstract :   Hybrid halide perovskites are a new 

class of high-end semiconductors that combine 

high performances, low cost and low 

temperature proccessability for different 

application such as photovoltaics or light-

emitting devices. Their large-scale 

commercialization is however hindered by their 

poor stability. 

   For a few years, groups started to grow 

interest in 2-dimensional (2D) hybrid 

perovskites. This subclass of hybrid perovskite 

is much more stable than their 3D counterparts, 

and offers more chemical flexibility. Yet, their 

performances are limited by the low quality of 

the spin-coated layers. Moreover, an increase in 

the understanding of their intrinsic properties 

via the study of single crystals is necessary. 

We developped therefore a new anti-solvant 

vapor-assisted crystallization method for the 

growth of (C6H5C2H4NH3)2PbI4 and 

(C6H5C2H4NH3)2(CH3NH3)Pb2I7 single crystals. 

Furthermore, this method was adapated for the 

growth of 2D perovskites single crystalline thin 

films, which might help getting closer to the 

intrinsic limits of the material. 

 

   Moreover, we synthesized new functionalized 

2D hybrid perovskites with a luminophore  

(s-tetrazine) as the organic moiety. We 

highlighted possible charge and energy transfers 

between their organic and inorganic moieties 

thanks to spectroscopic methods. 
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