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序言

物理学是研究物质、能量以及它们之间相互作用的科学. 她不仅是化学、生命、材料、信息、能源和环境等相关学科的基础，同时还是许多新兴学科和交叉学科的前沿. 在科技发展日新月异和国际竞争日趋激烈的今天，物理学不仅囿于基础科学和技术应用研究的范畴，而且在社会发展与人类进步的历史进程中发挥着越来越关键的作用.

我们欣喜地看到，改革开放三十多年来，随着中国政治、经济、教育、文化等领域各项事业的持续稳定发展，我国物理学取得了跨越式的进步，做出了很多为世界瞩目的研究成果. 今日的中国物理正在经历一个历史上少有的黄金时代.

在我国物理学科快速发展的背景下，近年来物理学相关书籍也呈现百花齐放的良好态势，在知识传承、学术交流、人才培养等方面发挥着无可替代的作用. 从另一方面看，尽管国内各出版社相继推出了一些质量很高的物理教材和图书，但系统总结物理学各门类知识和发展，深入浅出地介绍其与现代科学技术之间的渊源，并针对不同层次的读者提供有价值的教材和研究参考，仍是我国科学传播与出版界面临的一个极富挑战性的课题.

为有力推动我国物理学研究、加快相关学科的建设与发展，特别是展现近年来中国物理学者的研究水平和成果，北京大学出版社在国家出版基金的支持下推出了“中外物理学精品书系”，试图对以上难题进行大胆的尝试和探索. 该书系编委会集结了数十位来自内地和香港顶尖高校及科研院所的知名专家学者. 他们都是目前该领域十分活跃的专家，确保了整套丛书的权威性和前瞻性.

这套书系内容丰富，涵盖面广，可读性强，其中既有对我国传统物理学发展的梳理和总结，也有对正在蓬勃发展的物理学前沿的全面展示；既引进和介绍了世界物理学研究的发展动态，也面向国际主流领域传播中国物理的优秀专著. 可以说，“中外物理学精品书系”力图完整呈现近现代世界和中国物理科学发展的全貌，是一部目前国内为数不多的兼具学术价值和阅读乐趣的经典物理丛书.

“中外物理学精品书系”另一个突出特点是，在把西方物理的精华要义“请进来”的同时，也将我国近现代物理的优秀成果“送出去”. 物理学科在世界范围内的重要性不言而喻，引进和翻译世界物理的经典著作和前沿动态，可以满足当前国内物理教学和科研工作的迫切需求. 另一方面，改革开放几十年来，我国的物理学研究取得了长足发展，一大批具有较高学术价值的著作相继问世. 这套丛书首次将一些中国物理学者的优秀论著以英文版的形式直接推向国际相关研究的主流领域，使世界对中国物理学的过去和现状有更多的深入了解，不仅充分展示出中国物理学研究和积累的“硬实力”，也向世界主动传播我国科技文化领域不断创新的“软实力”，对全面提升中国科学、教育和文化领域的国际形象起到重要的促进作用.

值得一提的是，“中外物理学精品书系”还对中国近现代物理学科的经典著作进行了全面收录. 20世纪以来，中国物理界诞生了很多经典作品，但当时大都分散出版，如今很多代表性的作品已经淹没在浩瀚的图书海洋中，读者们对这些论著也都是“只闻其声，未见其真”. 该书系的编者们在这方面下了很大工夫，对中国物理学科不同时期、不同分支的经典著作进行了系统的整理和收录. 这项工作具有非常重要的学术意义和社会价值，不仅可以很好地保护和传承我国物理学的经典文献，充分发挥其应有的传世育人的作用，更能使广大物理学人和青年学子切身体会我国物理学研究的发展脉络和优良传统，真正领悟到老一辈科学家严谨求实、追求卓越、博大精深的治学之美.

温家宝总理在2006年中国科学技术大会上指出，“加强基础研究是提升国家创新能力、积累智力资本的重要途径，是我国跻身世界科技强国的必要条件”. 中国的发展在于创新，而基础研究正是一切创新的根本和源泉. 我相信，这套“中外物理学精品书系”的出版，不仅可以使所有热爱和研究物理学的人们从中获取思维的启迪、智力的挑战和阅读的乐趣，也将进一步推动其他相关基础科学更好更快地发展，为我国今后的科技创新和社会进步做出应有的贡献.


“中外物理学精品书系”编委会　主任

中国科学院院士，北京大学教授

王恩哥


2010年5月于燕园




内容简介

本书从介绍无机钙钛矿材料的结构出发，结合无机钙钛矿材料的结构与二维有机-无机杂化钙钛矿的发光特性，以及杂化钙钛矿的光电性能研究结果，重点介绍其在光伏器件中的应用. 本书内容从无机钙钛矿的晶体结构和晶体化学，到杂化钙钛矿材料的结构与物性及钙钛矿的成膜方法与形貌控制，从杂化钙钛矿太阳能电池的电子传输体系、空穴传输体系、界面修饰及柔性器件，到杂化钙钛矿太阳能电池的结构优化以及电池稳定性的影响因素，还包括材料的光电转换微观机制、材料中离子变化对效率及结构稳定性的影响规律、器件的界面与器件物理等. 此外，本书还将介绍杂化钙钛矿材料在其他光电器件中的应用，如OLED及有机激光器等.

本书是物理、化学、材料、光电子专业的高年级本科生、研究生，以及从事光电领域研究与开发的产学研人员的一本非常有价值的参考书.



序：一个有重要意义的机会

谢谢肖立新等同事，让我有机会先读了他们编著的这本书. 最近几年，利用杂化的有机金属卤化物钙钛矿材料（为简单起见，以后简写为HOP材料），例如甲胺碘铅（CH3
 NH3
 PbI3
 ），研制的太阳能电池成为科学界一个非常热门的课题. 北京大学一批同事积极参与了这方面的研究开发工作，也取得了不少成果. 这本书就是他们为有兴趣于这个领域的广大读者编写的，比较全面地反映了这个领域的各个方面. 我自己没有在有关研究中做过什么具体工作，在这里是作为一个“先读者”和大家交流一下这样一个新出现的科技领域带给我们的兴奋和期望.

半导体光生伏打效应（或简称光伏效应）是光照在半导体中产生电动势的效应，其实可以分作两类：一类是发生在半导体体内的，一类是发生在半导体的界面的. 通常人们把前者叫做丹佛效应，说光伏效应时指的是后者. 利用光伏效应制成太阳能电池有很久的历史了. 20世纪60年代，著名物理学家Schokley从光伏物理过程的细致平衡分析出发，提出了半导体光伏太阳能电池的效率极限的理论. 现在的硅太阳能电池，效率接近25%，已相当接近Schokley理论计算的极限了. 这和集成电路一样，是对硅的物理和材料工艺技术研究的一个成功范例. 但是硅是非直接禁带半导体（硅的价带顶和导带底的简约波矢不在布里渊区同一点），提炼以及加工硅材料和器件的能耗很大，环境代价也较大，这使得人们希望能有更好的太阳能电池问世. 利用HOP材料的太阳能电池最近几年取得了惊人的成功，创造了实现这个愿望的一个新机会.

在利用HOP材料的太阳能电池中，HOP材料是吸收体，结合电子传输体（简写为ETS）和空穴传输体（HTS）构成了nip电池结构. 作为吸收体的HOP材料，例如CH3
 NH3
 PbI3
 ，现在已经证明是一个标准的直接禁带半导体（它的价带顶和导带底的简约波矢在布里渊区边上同一点，但不是在原点），带宽近于1.5eV，对太阳光谱中可见和近红外的部分都有相当强的吸收系数. 它的电子和空穴都有相当高的迁移率，有相当长的扩散长度. 它的激子是典型的Wannier-Mott激子，电离能不高，而且有较好的输运性. 从各种角度看，这样的材料做太阳能电池的吸收体都是相当理想的. 更何况已经证明，这类HOP材料还是铁电体. 铁电半导体材料内部的光伏效应研究得还不够，它应该可以产生突破Schokley理论的条件. 2014年公布的数据说，利用甲胺碘铅的太阳能电池效率已近于20%了. 我们可不可以期望利用HOP材料的太阳能电池会获得相当于或超过硅太阳能电池的结果呢？

现在这类利用HOP材料的nip电池结构中的ETS与HTS和传统的半导体太阳能电池的界面有很大不同. 例如常用TiO2
 做ETS，众所周知TiO2
 和CH3
 NH3
 PbI3
 的界面就有许多通常的半导体异质结界面没有的复杂性，至于其他更复杂一些的ETS和HTS结构就更缺乏了解了. 所以，人们都觉得，现在的利用HOP材料的电池，其界面构造与最优化的构造还离得非常远，其实我们连一个对问题相对正确的考虑原则都还没有呢！人们在已经发表的实验报告中看到的利用HOP材料的电池结构中一系列特性上的“回滞”（hysteresis）现象就是一个突出表现. 可是这些问题也正是当代纳米科学技术中的其他研究同样遇到过的. 所以，可以得到比硅电池更高效率，寿命也较长，耗能和环境代价低得多的利用HOP材料的电池的期望是有一定根据的，而且，在探索这个问题中得到的知识可能会对其他学科领域起重要作用.

让人们更兴奋的是，这两年各方面的报告说明，HOP材料还可能是一种非常好的光电子器件的材料. 它们产生受激发射的阈值相当低，而且发光性能也相当好. 我们知道，像CH3
 NH3
 PbI3
 这类的材料，是很大一类可以写作（R—NH3
 ）n
 MXm
 的HOP材料（其中R是一个有机分子团，M是一个2价金属，X是卤素原子）的一个n=1，m=3的例子. 科学界在对光电子学的探索中，从20世纪80年代起，就尝试做有机-无机的超晶格，而现在我们面对的是可以叫做原子尺度上的有机-无机超晶格材料. 根据现有的结果，从光电子学应用的角度看HOP材料也是很让人乐观的.

读者们可以仔细看看这本书中收集的各方面情况. 作为一个“先读者”，我只是表达了对这样一个新的研究领域的兴奋和期望. 半导体科学技术发展的历史是随着它开拓的重大应用来描述的. 有一种说法：以集成电路作为标志，把硅叫做第一代半导体；以光通信为标志，把GaAs一类半导体合金叫做第二代半导体；以半导体照明为标志，把GaN一类半导体合金叫做第三代半导体. 我个人不是特别赞成这种叫法，但是如果仿效这样叫法，我们能不能期望，将来人们以半导体太阳能电池为重大应用标志，而把HOP材料叫做第四代半导体呢?我希望阅读这本书，能够帮助读者在与HOP材料有关的基础科学和应用科学研究开发上做出贡献.


中国科学院院士　甘子钊


北京大学物理系

2016年3月18日



第一章　钙钛矿晶体结构和晶体化学

秦善

§1.1　引言

钙钛矿（perovskite）是一个矿物名称，化学组成为CaTiO3
 . 它最早在1839年由Rose发现于俄罗斯乌拉尔山的矽卡岩中，后以俄罗斯地质学家Perovski的名字命名
[1]

 . 这是一个神奇的矿物，发现时只是默默无闻的副矿物，在其发现的第一个90年中研究论文不超过100篇，而今却成为了自然界约5000种矿物中人们最熟悉的矿物之一. 根据SciFinder®的统计，仅2013年就有3476种出版物涉及钙钛矿及相关化合物.

狭义的钙钛矿是指矿物CaTiO3
 本身，而广义的钙钛矿则指具有钙钛矿结构类型的ABX3
 型化合物. 其中A（A=Na+
 ，K+
 ，Ca2+
 ，Sr2+
 ，Pb2+
 ，Ba2+
 ，Ren+
 等）为大半径的阳离子，B（B=Ti4+
 ，Nb5+
 ，Mn4+
 ，Fe3+
 ，Ta5+
 ，Th4+
 ，Zr4+
 等）为小半径的阳离子，X为阴离子（X=O2-
 ，F-
 ，Cl-
 ，Br-
 ，I-
 等）. 钙钛矿结构最重要的特征就是半径大小相差悬殊的离子可以稳定共存于同一结构中. 由于在A，B和X位可容纳元素种类和数量非常广泛，因此，具有钙钛矿型结构的化合物种类十分庞大. 另一方面，由于理想钙钛矿的晶体结构对称性比较高，基于理想钙钛矿的结构畸变也非常常见，故钙钛矿可有多种结构畸变类型. 因此，在众多领域内都可见钙钛矿的身影，钙钛矿型化合物在地球科学、物理学、材料科学等领域都得到了极其广泛的应用. 钙钛矿最早是作为一个矿物发现的，表1.1列出了自钙钛矿发现近200年来关于钙钛矿的大事件.


表1.1　钙钛矿历史大事件
[2]
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§1.2　钙钛矿家族

典型钙钛矿具有ABX3
 型的化学组成. 从钙钛矿的化学组成角度，考虑到A位、B位以及X位的种类、数量、有序无序替代等因素，我们可以将ABX3
 型钙钛矿型化合物划分为多种类型. 有原型（ABX3
 ），有序型（A位有序、B位有序、AB双位有序等），阴离子亏损型（A2
 B2
 X5
 ），富阴离子型（A2
 B2
 X7
 ）等. 图1.1给出了这种钙钛矿分类的基本架构. 也有一些不能归属在这种分类体系里面的钙钛矿，我们下面分别叙述.

[image: 01102]
图1.1　ABX3
 型钙钛矿及其分类



1.2.1　ABX3
 原型

典型例子如CaTiO3
 ，SrTiO3
 等，满足理想化学式ABX3
 . 其晶体结构不一定是理想的立方结构，也可有轻微的畸变，如KNbO3
 ，KCuO3
 ，LaAlO3
 ，RbMnF3
 等. 如果有类质同象替代发生，则会形成结构畸变的固溶体，如Pb（Ti，Zr）O3
 ，（Ba，Sr）TiO3
 ，（Ba，K）BiO3
 ，（Rb，K）NiF3
 等.

1.2.2　有序型

与ABX3
 原型类似，满足A，B，X的化学计量比，但在A位和/或B位存在离子的有序分布，可用一个通式[image: 012-i]
 表示. 具体的例子，如A位有序型Na1/2
 La1/2
 TiO3
 ，B位有序型Ba4
 （NaSb3
 ）O12
 ，AB双位有序型BaLaZnRuO6
 等等.

1.2.3　阴离子亏损型

用通式An
 Bn
 X3n-1
 表达，此处n=2~∞，且A/B=常数. 如Sr2
 Fe2
 O5
 （n=2），Sr3
 Fe2
 TiO8
 （n=3），Sr4
 Fe2
 Ti2
 O11
 （n=4）等等.

1.2.4　富阴离子型

用通式An
 Bn
 X3n+2
 表达，此处n=4~∞，且A/B=常数. 实例如Sr4
 Ta4
 O14
 （n=4），Sr5
 Ta4
 TiO17
 （n=5），Sr6
 Ta4
 Ti2
 O20
 （n=6）等.

1.2.5　Ruddlesden-Popper型

此类化合物的特点是同ABX3
 相比，规律地多出来AX或BX2
 ，且A/B不是常数. 如AX·nABX3
 ，BX2
 ·nABX3
 等. 前者的例子如Ca2
 MnO4
 （相当于CaO·CaMnO3
 ），Ca3
 Mn2
 O7
 （相当于CaO·2CaMnO3
 ），Ca4
 Mn3
 O10
 （相当于CaO·3CaMnO3
 ）. 这三种化合物用一通式Ca1+x
 Mnx
 O1+3x
 （x=1，2，3）表达即可.

§1.3　钙钛矿的晶体结构

1.3.1　理想的钙钛矿及其结构特点

理想钙钛矿的通式为ABX3
 ，具有等轴晶系结构，空间群为Pm3m（No.221），单胞中的原子坐标参数为: A（0 0 0），B（1/2 1/2 1/2），X（1/2 1/2 0）. ABX3
 结构可以近似看作密堆积的结果，堆积层垂直于立方体的体对角线[111]. 在立方最紧密堆积排列中，A和X不加区分，共同按照立方最紧密堆积排列，较小的阳离子B占据八面体空隙，且不与阳离子A相邻（图1.2（a））. 所以，在钙钛矿晶体中，可看成A和X共同按立方最紧密堆积结构排列，B原子充填八面体空隙.

从配位多面体角度，理想钙钛矿ABX3
 的晶体结构可视为[BX6
 ]八面体在三维空间共角顶连接组成的网格状框架，A位离子的配位数为12，形成配位的[AX12
 ]立方八面体，而X阴离子的配位数是2，有2个B离子与之相邻（图1.2（b））. 这种理想结构称为钙钛矿的原型. 而相对理想结构而发生畸变的结构则为异型. 钙钛矿的原型结构经畸变可以形成众多的异型结构.

[image: 01301]
图1.2　理想钙钛矿ABX3
 的晶体结构



（a）理想钙钛矿结构垂直[111]方向的投影，A和X离子沿此[111]方向做立方密堆积；（b）[BX6
 ]八面体共角顶连接形成三维架状，12次配位A离子位于结构孔洞中

1.3.2　理想钙钛矿的结构相变

在外界温度和（或）压力条件改变以及类质同象（或掺杂）的影响下，理想ABX3
 钙钛矿型结构（Pm3m）会发生一系列的畸变而产生晶体结构的相变，即从理想的等轴晶系经多种方式转变为四方、斜方晶系等低对称结构. 基于对不同化学组成钙钛矿化合物的实验研究，钙钛矿的结构相变至少可以通过4种截然不同的过程完成：

（1）[BX6
 ]八面体的相对扭转（tilting）畸变；

（2）八面体中心B阳离子的相对位移；

（3）[BX6
 ]八面体的畸变；

（4）A位阳离子的相对位移.

其中又以（1）和（2）最为普遍，且在某些情况下，（1）和（2）两种情形也可能同时发生.

最常见的低对称钙钛矿大多是四方和斜方晶系变体，如I4/mcm，Pbnm等，具有此种结构的钙钛矿占钙钛矿总数的50%以上. 与理想结构相比，Pbnm结构可视为理想结构中的[BX6
 ]八面体发生了扭转或X离子发生了微小的规律位移. 这样的晶体结构相变一般不伴随原子排列方式的变化和体积的跃迁，只涉及晶格畸变和对称程度的降低，因此钙铁矿的晶体结构相变非常接近晶体的二级相变.

从经验和理论分析角度，钙钛矿的异型结构与原型（空间群Pm3m）存在衍生关系. 由于结构的对称性可用空间群表示，异型结构与原型结构之间实际存在有一定的衍生关系，符合群论的运算关系. 图1.3是基于群论关系建立起来的原型和异型之间的关系，它们之间就是子群-母群关系.

[image: 01401]


图1.3　理想钙钛矿（Pm3m）及其结构相变关系
[3]

 实线对应二级相变，虚线对应一级相变

1.3.3　钙钛矿结构对称性原理

20世纪初至今，随着对钙钛矿认识的深入，众多学者对钙钛矿的晶体结构理论做了积极探索和发展，逐渐从定性描述转为定量描述，形成了一些观点和理论，并对钙钛矿结构的描述以及原型与异型结构之间的相转变分析提供了依据. 其中一些重要的成果有：容忍因子（tolerance factor）
[4]

 、八面体扭转（octahedron tilt）
[5]
 -[10]

 、体积参数法（global parameterization method，GPM）
[11]
 -[12]

 等，下面做简介.

1.3.3.1　容忍因子

对理想钙钛矿结构Pm3m而言，A位阳离子与阴离子大小相当，那么X—A—X键的长度就等于（2RX
 +2RA
 ）或2倍立方晶胞边长，立方晶胞边长等于[image: 014-i]
 . 在理想情况下，基于密堆积而导出的几何关系为：（RX
 +RA
 ）=[image: 014]
 （RX
 +RB
 ）
[4]

 . 在实际的钙钛矿结构化合物中，A，B，X离子种类和半径大小不同，为了定量地描述钙钛矿的结构稳定性，引入一个参数“容忍因子”t来定量评估这一关系，即

[image: 01402]


若在A位和（或）B位存在多个离子时，则可取其平均半径. 例如当B位置同时存在三价和五价阳离子时，

[image: 01501]


利用上述关系式判断钙钛矿结构稳定性，需要注意以下几点：

（1）一般而言，当t接近1.0的时候，化合物具有等轴晶系Pm3m结构. 如对SrTiO3
 ，根据上式计算（注意：此处Sr2+
 呈12配位，RSr
 =0.144 nm；Ti4+
 呈6配位，RTi
 =0.0605 nm；O2-
 呈2次配位，RO
 =0.135 nm），就有t=1.009，为Pm3m结构.

（2）如果t偏离1.0较多，通常会形成其他低对称的结构，但不能获得会形成何种结构的信息. 例如，常温常压下的CaTiO3
 （12配位的Ca2+
 离子半径，RCa
 =0.134 nm；RTi
 =0.0605 nm；RO
 =0.135 nm），其t=0.973，空间群为Pbnm
[13]

 .

（3）研究和经验表明，结构稳定的钙钛矿型化合物的容忍因子一般介于0.78~1.05之间
[14]

 .

（4）需要说明的是，利用容忍因子并不能判断化合物在高温和高压等条件下的结构变化. 例如，前述的SrTiO3
 为等轴的Pm3m结构，但在低温（低于110K）条件下，其结构则相变为I4/mcm；CaTiO3
 在加温至1580 K左右时，结构也从Pbnm要相变为I4/mcm
[15]

 . 另外，一些ABX3
 型的化合物也不都是钙钛矿结构，如MgTiO3
 （t=0.747）和FeTiO3
 （t=0.723）在低压下形成钛铁矿结构. 又如MgSiO3
 ，通常是属于链状硅酸盐矿物，其中的Si4+
 是四次配位形成[SiO4
 ]四面体. 这是因为除了离子大小之外，还有一些因素，比如共价程度、金属-金属相互作用、Jahn-Teller效应和孤对效应等，都在结构形成过程中起重要的作用.

1.3.3.2　八面体扭转理论

多数低对称的钙钛矿结构可以通过理想结构中[BX6
 ]八面体的相对扭转畸变来描述，称为“八面体扭转体系”. 这种扭转模式有3个基本的假设：

（1）BX6
 八面体是刚性的；

（2）相对扭转不破坏八面体的共角连接；

（3）A位阳离子的位移并不改变畸变相的对称性.

Glazer在1972年提出八面体扭转理论并建立了23个扭转体系和标准符号
[5]

 ，稍后又进行了局部修正和补充
[6]

 . 几乎同时，Aleksandrov（1976，1978）也进行了类似的研究工作. 他从群论角度探讨了八面体扭转，并采用不同的符号体系来表达
[7]
 -[8]

 . 之后，Woodward在1997年对八面体的扭转方向和扭转量进行了计算机模拟，并用大量实例进行了检验，肯定并修正了这一理论
[9]
 -[10]

 .

八面体扭转的Glazer符号由三个字母及其上标符号组成. 三个字母（a，b，c）按顺序分别对应理想钙钛矿结构中的x，y和z轴方向的扭转量（用角度表示）；上标符号（+、-、0）则表示相邻八面体层之间的相对扭转方向，其中“+”表示同向（in-phase）扭转，“-”表示反向（out-of-phase或anti-phase）扭转，“0”表示没有发生扭转. 例如，理想Pm3m结构，其Glazer符号为a0
 a0
 a0
 ，即表示没有八面体扭转. I4/mcm结构可以视为只是在z方向发生了反向扭转，符号表达为a0
 a0
 c-
 （图1.4（a））. 同理，a0
 a0
 c+
 则表示只在z方向发生了同向扭转，在x轴和y轴方向则没有发生扭转（图1.4（b））.

[image: 01601]
图1.4　两种Glazer扭转体系垂直于z轴的投影图

（a）a0
 a0
 c-
 ；（b）a0
 a0
 c+




此外，理想钙钛矿结构（Pm3m）通过八面体扭转而畸变为低对称结构可由两个独立的扭转角θ和φ来表征（图1.5），其中θ和φ相对于[BX6
 ]八面体的二次轴[110]和四次轴[001]方向.θ和φ的扭转会导致轴长的减小，它们与晶胞参数（a，b，c）之间的关系可以表达为

[image: 01602]


实际上，上述的畸变也可以用一个独立的相对于BX6
 八面体的三次轴[111]方向的扭转角Φ来表达
[16]

 （图1.5）：

[image: 01603]


[image: 01701]
图1.5　理想钙钛矿结构的体扭转角θ，φ和Φ的示意图



八面体扭转理论为新型钙钛矿结构材料的预测和模拟以及相关结构的分析从理论上提供了一个可能的途径. 例如，对于空间群为I4/mmm的ABX3
 型化合物，目前尚未发现实际的钙钛矿实例，但是从理论上分析，这类化合物具有a0
 b+
 b+
 扭转，且A阳离子占据3个Wyckoff位置，即2（a），2（b）和4（c）. 占据2（a）位置的A离子具有4个短的和8个长的A—X键（此位置为四边形配位），2（b）位置有8个短的和4个长的A—X键，而4（c）位置具有4个短的、4个中等的和4个长的A—X键. Lufaso（2002）设计了具有此种结构的化合物（PdCdCa2
 ）Ti4
 O12
 ，并通过计算证明，相对于其他扭转体系，a0
 b+
 b+
 扭转为一稳定的结构
[17]

 .

1.3.3.3　体积参数法

体积参数法的主要思想是使钙钛矿的结构参数（晶胞参数、原子坐标等）表达为单胞体积（V）和多面体体积比（VA
 /VB
 ）的函数，其中VA
 指[AX12
 ]立方八面体的体积，VB
 指[BX6
 ]八面体的体积（图1.6），V=Z（VA
 +VB
 ），Z为单位晶胞内的分子数. Thomas（1996，1998）在对大量四方和斜方晶系的钙钛矿型化合物进行研究的基础上，建立了钙钛矿结构中多面体体积及其比率与结构参数之间的半经验性关系
[11]
 -[12]

 ，其后Magyari-Kope等利用电子结构计算方法，对GPM参数进行了修正
[18]

 . 利用GPM参数可模拟一个设想成分的晶体结构参数，或者与其他方法结合，可以预测在温度和压力条件改变时结构的变化.

[image: 01702]
图1.6　ABX3
 型钙钛矿中阳离子A和B的配位多面体VA
 和VB




对于理想立方结构（Pm3m）钙钛矿，存在VA
 /VB
 =5，随着VA
 /VB
 值的减小则结构发生扭曲. 一般来说，4.0<VA
 /VB
 <4.7对应斜方晶系结构. 以斜方晶系Pbnm结构ABX3
 钙钛矿为例. Pbnm结构有10个未知参数，除了轴长a，b，c外，还有7个原子坐标参数，包括Wyckoff符号4c位置的阳离子A以及4c和8d位置的阴离子X，这10个独立的变量可用来描述Pbnm结构偏离Pm3m的程度. 这10个变量全部可以用V以及VA
 /VB
 进行表达，也就是说，Pbnm结构的单胞参数、原子坐标等结构参数也表达为了V及VA
 /VB
 的函数.

1.3.3.4　SPuDS软件

这里介绍一个基于八面体扭转理论和键价方法来预测钙钛矿晶体结构的软件SPuDS
[17]

 . 该软件首先假设[BX6
 ]八面体为刚性，同时所有的X-B-X键角都为90°. 这样钙钛矿结构就只有两个变量：一是八面体的大小，二是八面体扭转的程度. 每一个阴阳离子的相互作用，都可以用键价Sij
 表示，

[image: 01801]


式中B是一个经验值，一般为0.37，dij
 为阴阳离子间的距离，Rij
 也是一个经验值，可参考相关文献获得. 那么每个原子总价态则为

[image: 01802]


对B阳离子只考虑周围的6个X阴离子，A阳离子只考虑周围的12个X阴离子，而X阴离子则考虑周围最近邻的6个阳离子. 在结构优化过程中，主要考虑真实原子价态Vi（ox）
 与计算原子价态的差异值，

di
 =Vi（ox）
 – Vi（calc）
 .

对于整个晶体结构来说，则要引入一个结构不稳定衡量参数GII，

[image: 01803]


对于一个没有任何限制的结构优化来说，GII一般小于0.1，对于有限制的优化一般不会超过0.2，而GII大于0.2的结构一般都是不稳定的或者不对的. 因此，根据这个原则，SpuDS在优化结构过程中，每步都将增加八面体的扭转角，A—X和B—X键的长度，计算出dij
 和GII. 这样一步一步循环，直到获得最小的GII.

SpuDS软件提供了友好的图形界面（图1.7），使用者只要输入钙钛矿的成分，该软件即可预算出对应的晶体结构、晶胞参数、键长、键角、容忍因子和GII等信息. 已有大量实例来检验该软件预测的可信度
[17]

 .

[image: 01901]
图1.7　软件SpuDS的图形界面



上面介绍的容忍因子、八面体扭转以及GPM参数，均从几何角度描述ABX3
 型钙钛矿结构稳定性及其结构畸变. 容忍因子方法，是把钙钛矿视为典型的离子化合物，从离子半径大小及其匹配程度的角度描述了钙钛矿型结构的稳定性. 八面体扭转理论则把[BX6
 ]八面体视为刚性的八面体，以八面体相对于晶体轴的相对扭转而成的结构来解释钙钛矿结构偏离理想结构的程度. 体积参数法则通过理论分析和大量实验数据为基础的拟合，建立起了多面体体积与结构参数之间的经验性关系，为我们提供了一个更加简便的确定钙钛矿结构稳定性的方法. 此方法不仅可以分析钙钛矿的结构稳定性及其畸变程度，而且同量子力学等计算方法结合，还可以模拟在高温、高压下结构的变化. 它们为我们研究钙钛矿型化合物的结构及其变化以及新型钙钛矿材料的合成提供了一个更有力的方法.

§1.4　钙钛矿结构化合物及其应用

广义的ABX3
 型钙钛矿化合物具有铁电、压电、高温超导、巨磁阻、催化等特性，是功能材料研究领域最受关注的无机固体结构类型，在材料领域获得了广泛的应用. 人们将钙钛矿型化合物的晶体结构与物理、化学特性相联系，从而取得了固体化学研究领域中许多突破性的进展. 此外，钙钛矿型结构的MgSiO3
 是下地幔最主要的矿物相，也是地球上分布最广的矿物，在地球科学中有重要的作用. 这一切都归功于人们发现和认识了钙钛矿CaTiO3
 这一神奇的矿物. 下面对钙钛矿结构的材料及其应用做简单的介绍.

1.4.1　钇钡铜氧晶体结构与高温超导材料

钇钡铜氧（YBCO），又称钇钡铜氧化物，是著名的高温超导体，临界温度在90 K以上，属于第二代高温超导材料. 它的化学式为YBa2
 Cu3
 O7-δ
 （0≤δ≤1），其中随δ取值不同，YBCO的晶体结构有所不同. δ=0时为其理想组分YBa2
 Cu3
 O7
 ，斜方晶系，空间群为Pmmm，晶格常数a=0.382 nm，b=0.388nm，c=1.163nm；δ≥0.5时，其结构向四方相结构转变，将逐渐丧失超导性. 钇钡铜氧晶体结构中的氧原子含量会随环境的温度等变化而变化，可能影响其结构进而影响其超导特性.

斜方Pmmm相的YBa2
 Cu3
 O7
 属于畸变的钙钛矿结构，或者缺位型的层状钙钛矿结构. 在这一结构中，Y与近邻的8个氧相连形成配位六面体，其排列方式接近密堆积. 两个Ba离子只占据一种结构位置，与近邻的10个氧离子形成截角立方八面体. Cu有两种结构位置（Cu1和Cu2）：Cu1与4个近邻氧离子形成平面四边形，而Cu2的两个Cu2+
 离子分别与其近邻的5个氧离子形成四方锥形（金字塔形）的配位多面体（图1.8）. 结构中的导电层主要与Cu-O层有关，这也与其超导特性直接关联.

[image: 02001]
图1.8　钇钡铜氧（YBa2
 Cu3
 O7
 ）超导体的晶体结构



1.4.2　稀土锰氧化物的结构及庞磁电阻效应

庞磁阻稀土锰氧化物一般具有钙钛矿型结构，其化学式为R1-x
 Mx
 MnO3
 ，其中R为三价的稀土元素（如La3+
 ，Pr3+
 等），M是二价的碱土金属元素（如Sr2+
 ，Ca2+
 等）. 以La1-x
 Cax
 MnO3
 为例，当x=0或1时，系统低温磁化强度M（温度T<100 K）很小，表明其基态是反铁磁态. 当0<x<1时，M增大，在约x≈0.3附近达到最大值，基态变为铁磁金属相，并随温度变化及顺磁-铁磁相变，在居里温度附近电阻率出现一个峰值，表现出绝缘体-金属相变. 外加磁场能显著降低居里温度附近系统的电阻率，使之表现出庞磁电阻效应.

由于x的不同，三价La3+
 和Ca2+
 之间的替代会产生四价的锰离子Mn4+
 来维持系统的电荷平衡，掺杂后Mn4+
 离子和Mn3+
 离子的比例为x. 相对于理想钙钛矿结构，La1-x
 Cax
 MnO3
 通常畸变为斜方或菱面体型结构. 造成这种畸变的原因有两个：一是B位Mn离子的Jahn-Teller效应引起[MnO6
 ]八面体畸变，即Jahn-Teller畸变导致Mn的3d电子分裂为eg
 （z2
 ，x2
 -y2
 ）和t2g
 （xy，xz，yz）两个能级（图1.9）. 这是一种电子-声子的相互作用. 另一个原因是A，B位离子半径相差过大而引起的相邻层间的不匹配，是一种应力作用.
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图1.9　理想La1-x
 Cax
 MnO3
 结构（a）以及[MnO6
 ]八面体的Jahn-Teller畸变导致的能级分裂（b）

1.4.3　MgSiO3
 钙钛矿及其在下地幔的状态

众所周知，在地表环境下，MgSiO3
 为单链硅酸盐，矿物名称为顽火辉石，空间群为Pbca，此时Si的配位数为4，呈[SiO4
 ]四面体配位. 这不是钙钛矿型的结构，而是一种硅酸盐结构（图1.10（a））.

但在下地幔的高压环境下（压力可达约130 GPa），MgSiO3
 被压缩，会变为低对称的钙钛矿型结构，此时Si的配位数为6，配位多面体为[SiO6
 ]八面体，与理想钙钛矿相比，其对称性降低为Pbnm（图1.10（b））. 此物相早先已在实验室合成出来，被称为“MgSiO3
 钙钛矿”或者“硅酸盐钙钛矿”，被认为是构成下地幔的最主要的物相. 直到2014年人们才在陨石中发现了天然的MgSiO3
 钙钛矿物相
[19]

 ，这就符合了国际矿物协会新矿物命名的条件，于是它正式被命名为bridgmanite（布里奇曼石）. 它只在下地幔高温高压环境下稳定. 由于稳定存在的范围很宽广（在地球660～2900 km深处），布里奇曼石约占据了地球38%的体积，故它也理所当然地成为了地球上含量最多的矿物.

在更深的接近核幔边界部分，存在一厚度为200~300 km的D″层，经过D″层时，观测到物质的密度上升78%，P波速度下降41 %，S波完全被阻断，黏滞度下降了20～24个数量级. 这种异常以前一直未能很好地解释. 直到2005年，所谓后钙钛矿相（图1.10（c））的发现才很好地解释了这一现象. 这是因为后钙钛矿相结构具有明显的弹性各向异性，且在更高压力下稳定.

[image: 02201]
图1.10　MgSiO3
 的晶体结构

（a）顽火辉石Pbca；（b）钙钛矿Pbnm；（c）后钙钛矿Cmcm



1.4.4　BaTiO3
 钙钛矿的铁电性

铁电性是指晶体在一定温度范围内具有自发极化性质，且其自发极化方向可以因外电场方向的反向而反向. 具有铁电性的晶体称为铁电体. BaTiO3
 是最早发现的一种钙钛矿型结构的铁电体材料. 这种钙钛矿型结构的铁电体具有很高的介电常数，可以用来制造小体积大容量的陶瓷电容器等.

BaTiO3
 是离子性化合物，其熔点为1618℃，从高温到低温经历了若干次顺电-铁电和铁电-铁电相变. 在BaTiO3
 熔点以下，至1460℃，结晶出来的BaTiO3
 属于非铁电的六方晶系晶体，空间群为P63
 /mmc. 此物相不具有铁电性（图1.11（a））.

但在1460~120℃之间，BaTiO3
 则为立方钙钛矿型结构. 这是典型的钙钛矿原型结构，空间群为Pm3m，即Ti4+
 （钛离子）居于O2-
 （氧离子）构成的[TiO6
 ]八面体中央，而Ba2+
 （钡离子）则处于8个[TiO6
 ]八面体围成的空隙中，配位数为12（图1.11（b））. 此时BaTiO3
 的结构对称性最高，因此无偶极矩产生，晶体为顺电相，既无铁电性也无压电性.
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图1.11　BaTiO3
 的晶体结构



（a）六方P63
 /mmc，（b）立方Pm3m，（c）四方P4mm，（d）正交Amm2，（e）三方R3m

随着温度的下降，立方对称的钙钛矿BaTiO3
 对称性下降. 当温度下降到120℃左右时，BaTiO3
 发生了相变，由立方对称的Pm3m，转变为四方晶系的P4mm（图1.11（c）），后者具有显著的铁电性. 这显然是一个典型的顺电-铁电相转变，其自发极化强度沿z轴（四次轴）即[001]方向分布. 这个Pm3m→P4mm的顺电-铁电相变，属于位移式或二级相变，结构变化较小，可视为沿单胞的一轴（z轴）拉长，而沿另两轴缩短.

继续降温至室温以下，在-90~5℃温区内，BaTiO3
 转变成正交晶系晶体，空间群为Amm2，晶体结构见图1.11（d）. 此时晶体仍具有铁电性，其自发极化强度沿原立方晶胞的面对角线[011]方向，即沿Amm2结构的二次轴方向. 这是一个铁电-铁电的相转变，其结构变化也不大，同样属于位移式或二级相变.

当温度继续下降到-90℃以下时，BaTiO3
 晶体由正交晶系的Amm2转变为三方晶系的R3m（图1.11（e）），此时晶体仍具有铁电性. 显然，这同样是一个铁电-铁电相变，只是其自发极化强度方向与原立方晶胞的体对角线[111]方向，或R3m结构中的三次轴方向平行. 这个相变前后的结构变化也不大，属于位移式或二级相变.

综上所述，在整个温区（低于1618℃），随温度降低BaTiO3
 共有五种晶体结构，即六方P63
 /mmc（a=b=5.735 Ǻ，c=14.05 Ǻ），立方Pm3m（a=3.996 Ǻ），四方P4mm（a=b=3.995 Ǻ，c=4.034 Ǻ），正交Amm2（a=3.990 Ǻ，b=5.669 Ǻ，c=5.682 Ǻ），三方R3m（a=b=c=4.001 Ǻ，α=β=γ=89.9°）. 其中Pm3m→P4mm相变为顺电-铁电相变，相变的居里温度为120℃，高于此温度BaTiO3
 呈现顺电性，在120℃以下呈现铁电性. 随着温度的继续降低，BaTiO3
 晶体又分别经历了P4mm→Amm2和Amm2→R3m两次铁电-铁电相变. 从晶体结构角度，上述的顺电和铁电相变前后的结构差别不大，但对称性却显著不同，这可从晶胞参数的差异上面体现出来.
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第二章　杂化钙钛矿光伏材料

马英壮、孙伟海、张丹霏、肖立新

能源一直是人类文明发展的重要推动力. 对于火的使用是人类利用能源的开始，也标志着人类文明的起源. 随着人类社会的不断发展，新能源被不断发掘与利用，而旧能源被逐步取代是必然的趋势. 19世纪末，世界进入了“煤炭时代”. 煤炭的使用极大地推动了工业的迅速发展和工业革命，促进了社会近代化的步伐. 20世纪60年代，随着石油、天然气的勘探和开采，煤炭被逐渐替代，在世界能源消耗结构中的比重逐渐降低，自此进入了“石油时代”. 煤炭、石油这类化石能源对于社会的进步功不可没，而飞速发展的科技和社会生产力又使得石油产品的成本更低，消费量迅猛增长. 然而，“能源危机”以及化石能源燃烧所带来的环境问题也随之产生，越来越受到人们的重视. 拓展可再生、环境友好的新能源势在必行. 于是，水能、风能、太阳能、生物质能、地热能、潮汐能等可再生能源的开发与研究应运而生. 其中，太阳能在地球上“取之不尽、用之不竭”，每年到达地球表面的能量相当于130万亿吨煤燃烧释放的能量. 同时它也是最清洁的能源，且获得便利，这对于社会的可持续发展至关重要. 因此，太阳能作为未来人类重要的能源供给被寄予很大希望，而开发低成本、高效率的新型太阳能电池也成为近年来的研究热点.

欧洲联合研究中心曾对未来的能源需求结构进行了预测. 在未来，新型可再生能源在能源总需求中的比重将不断加大. 到2040年，可再生能源的比重将达到一半. 而到2100年，这个比重将高达86%. 其中，仅是太阳能就占能源总需求的60%以上
[1]

 . 可见太阳能的开发利用关系到未来的能源供应和人类的长远利益. 太阳能电池利用了半导体的光伏效应，可以将太阳的辐射直接转换为电能加以利用. 近年来，太阳能电池已朝向大规模商业化发展，但仍存在着高成本和低效率的问题.

§2.1　太阳能电池概述

2.1.1　太阳能电池的研究背景与发展历程

太阳能电池是一种利用光伏效应将光能转化为电能的器件. 1839年法国实验物理学家Becquerel首次在溶液中发现了光伏效应
[2]

 . 此后Hertz于1887年观察到了物质的光电效应，表明当物质接受足够能量的电磁辐射后，材料中的电子可以从物质中溢出
[3]

 . 1905年，Einstein给出了光电效应的理论解释，并获得了1921年的诺贝尔奖. 1954年，美国Bell实验室制作了单晶硅太阳能电池，光电转换效率（power conversion efficiency, PCE）达到了6%
[4]

 . 近年来，随着人们对新能源领域的不断开发，太阳能电池的种类也得到了进一步拓展，图2.1是美国可再生能源实验室（NREL）给出的目前太阳能电池的发展历程，涵盖了各种太阳能电池经认证后的最高效率
[5]

 .
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图2.1　太阳能电池分类与研究进展



太阳能电池按照材料来说，大致可以分为以下几类：

（1）第一代硅基太阳能电池，主要是指以单晶硅
[6]
 ，[7]

 、多晶硅
[8]
 ，[9]

 及其与非晶硅复合
[10]
 -[12]

 为基础的太阳能电池. 这类电池技术成熟，光电转换效率相对较高，是目前市场上已经实现商业化应用的一类电池. 随着材料提炼加工工艺的不断改进，目前实验室效率可以达到25%以上
[13]

 ，而制作成本与最初相比也大大降低.

（2）第二代多元化合物薄膜太阳能电池，主要包括GaAs
[14]

 、InP
[15]

 、铜铟镓硒CIGS
[16]
 ，[17]

 、碲化镉CdTe
[18]

 太阳能电池等. 这类电池的光电转换效率较高，器件性能稳定，电池的吸光层厚度较薄，可以大幅减少原材料消耗，是目前业界看好的薄膜型太阳能电池，有望拓宽太阳能电池的使用范围. 但这类电池使用的材料部分元素具有毒性或储量稀少，限制了大面积的推广使用.

（3）第三代新型太阳能电池，主要包括钙钛矿太阳能电池、染料敏化太阳能电池、有机太阳能电池、量子点太阳能电池等. 随着生产技术的不断进步，人们对太阳能电池的需求也日益迫切，因此要求太阳能电池的制备工艺更加简单、材料更加环保、效率更高、使用寿命更长等. 目前新一代太阳能电池大多还处在实验室研发阶段，要想真正推向市场还有很长的路要走. 这两年来新兴的杂化钙钛矿太阳能电池迅速受到了世界瞩目，因其在短短的时间内能量转换效率增加到了22.1%（2016年3月9日）
[5]

 ，这是其他太阳能电池不曾出现的增长速度. 这类材料不仅原材料成本低，生产工艺也非常简单，如果能将其稳定性问题解决，相信将很快进入商业化生产阶段. 因此，钙钛矿太阳能电池被认为很有希望在不远的将来成为太阳能电池领域里的“游戏改变者（game changer）”.

目前世界各国都在新能源领域，特别是太阳能电池领域投入了巨大的人力物力，可以说太阳能电池的发展迎来了黄金时期，但这也对广大科研工作者提出了更高的挑战，即围绕下一代太阳能电池，开发出成本更低、效率更高、寿命更长的电池，使得太阳能电池真正进入人们的日常生活，实现太阳能电池的大面积推广应用.

2.1.2　太阳能电池的工作原理与器件结构

光照使不均匀半导体或半导体与金属结合的不同部位之间产生电位差的现象叫做光伏效应. 在半导体的pn结、晶粒界面、半导体界面等处，由于准费米能级不同，会存在内建电场. 当光入射后，产生的空穴和电子会在内建电场的作用下向相反方向漂移，空穴向正极方向移动，电子向负极方向移动，从而在两个电极之间形成电势差，继而形成光电流，如图2.2所示. 一般来说，电子选择层是一种对于电子有较高传输速率、对空穴有较低传输速率的材料，这样的材料一般称为n型半导体材料. 同理，空穴选择层一般是对空穴有较高传输速率的p型半导体材料. 而从能带角度分析，电子向空穴传输层注入时的能垒较高，从而起到了阻挡电子的作用. 同理空穴向电子传输层注入时的势垒也较高. 正是器件内部各个材料之间形成的能级梯度及内建电场，保证了电子和空穴沿着各自的传输路径进入外电路.
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图2.2　半导体内部光生载流子能带模型及太阳能电池器件结构图



2.1.3　太阳能电池的参数表征与测试手段

太阳能电池的性能通常通过J-V曲线进行表征（图2.3）. J-V曲线是在模拟太阳光的照射下，将连续变化的偏压加于太阳能器件，测量其电流密度所得到的. 通过曲线可以得到几个重要的与能量转换效率（PCE）有关的参数：开路电压（VOC
 ）、短路电流（JSC
 ）、填充因子（FF）以及最大功率点（Pmax
 ）. 它们之间具有如下的关系：

FF=Pmax
 /JSC
 ·VOC
 ，

PCE=Pmax
 /Pin
 =FF·JSC
 ·（VOC
 /Pin
 ）·100%.

[image: 03001]
图2.3　典型太阳能电池的J-V曲线



JSC
 与材料的带隙紧密相关，带隙越小材料的吸收光谱能够更大程度覆盖太阳光谱，将更多的光子转换为电能. 同时，它还与器件的厚度、载流子的传输性质有关. VOC
 很大程度上受到n型材料和p型材料的能极差决定. 界面性能、与电极的接触情况以及器件中的电荷复合也会对其产生影响. FF反映了器件二极管的理想程度，受到器件串并联电阻的影响. Pmax
 是在第四象限中功率的最大值，代表电池实际工作的状态，它与入射光功率的比值就是电池的能量转换效率，也是最被关心的指标. 表2.1列出了几种典型太阳能电池的具体参数
[19]

 .


表2.1　几种典型太阳能电池的器件参数（2015年12月认证）
[19]



[image: 03002]


§2.2　钙钛矿光伏材料

钙钛矿材料应用于光伏领域的历史可以追溯到人们第一次在钙钛矿材料BaTiO3
 中发现了光电流的1956年
[20]

 ，后来人们相继在LiNbO3
 等材料中发现了光伏效应
[21]
 ，[22]

 ，这主要与空间电荷在晶体表面形成的内建电场，也就是铁电效应有关. 但是这些早期研究所获得的效率很低，通常远低于1%. 此后卤素钙钛矿（X=F-
 ，Cl-
 ，Br-
 ，I-
 ）开始受到人们的重视. 1980年，KPbI3
 等无机钙钛矿材料首次作为光伏材料被报道，它的吸收带与太阳光谱相匹配（直接带隙约1.4～2.2eV），但是并没有实际的太阳能电池器件被制备出来
[23]
 ，[24]

 .

[image: 03102]
图2.4　三维结构钙钛矿ABX3
 晶体结构



1978年，Weber首次将甲胺离子引入晶体结构中，形成了具有三维结构的有机-无机杂化钙钛矿材料
[25]

 . 典型的ABX3
 型有机-无机钙钛矿材料中，A一般指的是一些有机胺离子[image: 031-i]
 ），占据正方体的八个顶点，B指的是二价金属离子（如Pb2+
 或Sn2+
 ），处于正方体的体心，X表示卤素离子（I-
 ，Br-
 ，Cl-
 ）或者多种卤素的掺杂，占据六面体的面心. 由于它们离子半径比较恰当，尺寸较小的有机离子可以调节无机离子间的空隙，使得无机卤化金属可以构成连续的八面体骨架，形成近似于立方体的较为规整的晶型. 紧密堆叠所得的三维连续结构因而拥有较窄的带隙. 这种有机-无机的杂化不同于传统的杂化材料，是在分子尺度的复合，在宏观上还是均相的，因此能够整合有机材料和无机材料各自性能上的优势. 例如最为常用的CH3
 NH3
 PbI3
 （MAPbI3
 ）和掺氯的CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 （MAPbI3-x
 Clx
 ），它们的带隙约为1.55 eV，所对应的吸收带边是800 nm，也就是说可以吸收整个可见光谱内的光子，且吸收系数很高
[26]
 -[29]

 . 另外，有机基团的存在使得材料能够溶于常见的有机溶剂而方便制备，其性质亦可通过改变有机离子的尺寸轻易调节，具有很大的灵活度
[30]

 . 因此，这种有机-无机杂化钙钛矿材料非常适合用作太阳能电池的吸光层.

钙钛矿晶体结构在不同的电场、温度及压力条件下，可以在四方、立方、斜方等晶系间转换. 如CH3
 NH3
 PbI3
 在室温下是四方结构，而在低温下则会转变为正交结构. 由于甲胺离子的取向，使得杂化钙钛矿的铁电效应具有方向性，又由于其具有多个价态，在光照及偏压下可能会使八面体扭曲，从而产生电偶极.

2009年，人们首次以CH3
 NH3
 PbI3
 ，CH3
 NH3
 PbBr3
 作为染料敏化太阳能电池的敏化剂实现了约4%的光伏效率
[31]

 . 此后，人们将此材料制备为2～3 nm的纳米晶引入染料敏化太阳能电池中，实现了6%以上的光电转换效率，其中钙钛矿材料以量子点的形式沉积在TiO2
 表面
[32]

 ，如图2.5所示. 但是，以上两种电池都采用了液态电解液，而钙钛矿材料会在电解液中逐渐溶解，因此电池的寿命很短，效率也得不到很大提升.

[image: 03201]
图2.5　钙钛矿量子点的SEM图片



2012年，以CH3
 NH3
 PbI3
 与CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 为代表的钙钛矿材料分别实现了9.7%
[33]

 与10.9%
[34]

 的光电转换效率，首次将此类电池的效率提高至10%，从而引起了人们的广泛关注. 这也是钙钛矿材料在太阳能电池领域谱写新篇章的开端. 而仅仅一年之后，钙钛矿太阳能电池的效率就已经突破15%
[35]
 ，[36]

 . 随着对于钙钛矿太阳能电池研究的不断深入，效率继续不断攀升至15.9%
[37]
 -[39]

 . 截止2013年底，效率最高已经达到16.2%
[40]

 ，并在2013年被《科学》杂志评为年度十大科技进展之一
[41]

 . 目前钙钛矿太阳能电池的效率就已经突破20%
[42]

 ，相关文献数量也犹如井喷（图2.6），钙钛矿材料的设计开发不断翻新，钙钛矿材料的制备方法也趋于多样，太阳能电池器件结构的设计不断优化. 随着器件内部的微观动力学过程的进一步研究，钙钛矿太阳能电池的光电特性将得以更加清楚的展现.

[image: 03301]


图2.6　钙钛矿太阳能电池的效率及相关文献报道（至2016年3月31日）

§2.3　钙钛矿材料的元素调控

钙钛矿材料在器件中起着吸收入射光的作用，因此材料的光电特性对电池的光伏特性起着关键作用. 作为太阳能电池的吸光材料，在可见光区与近红外区具有较宽较强的吸收带是实现高效率的必备条件. 如果带隙过低，虽然能够吸收更多的入射光，但是其电池的开路电压会由此而降低. 因此综合来看，带隙在1.4 eV的材料较为适合作为太阳能电池的吸收层
[43]

 . 在钙钛矿材料中，带隙可以通过构成元素组分进行调控，从而得到较为合适的吸收带隙.

2.3.1　A元素的调控

目前在无机-有机杂化钙钛矿材料体系中，A一般为有机阳离子，B为金属离子，X为卤素离子. A有机离子主要起到晶格电荷补偿的作用，不会对材料的能带结构产生重要影响，但它的大小会引起晶格的膨胀或收缩，从而影响金属离子与卤素离子的键长，进而对带隙产生影响
[44]
 -[46]

 . 如图2.7所示，通过控制几种不同阳离子在钙钛矿材料中的比例，可以得到一系列不同吸收带的钙钛矿材料. 以APbI3
 为例，A离子的尺寸较小，容易填入PbI6
 的网格中形成三维的钙钛矿结构. 但随着A离子半径的增加，晶格会随之膨胀，带隙则随之降低，从而引起吸收带红移
[47]
 ，[48]

 . 如果A离子的尺寸太大，则容易破坏钙钛矿的三维结构，导致形成的结构维度降低
[49]

 .

[image: 03401]
图2.7　各种钙钛矿材料的能级



最常用的A类阳离子有甲胺阳离子[image: 034-i]
 、甲脒阳离子[image: 034-2-i]
 是目前最广泛使用的A类阳离子，由它形成的钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 的带隙较小（1.55 eV），且有较高的吸光系数，可以实现在较薄的薄膜里吸收可见光区内的大部分光. 此外CH3
 NH3
 PbI3
 具有较小的激子束缚能（2~56 meV），受光照后产生的激子在CH3
 NH3
 PbI3
 膜中易拆分为电子和空穴，且有良好的双极性载流子传输性，能高效地传导电子和空穴. 这些特性是CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿电池能够实现高效率的本质原因. 但以CH3
 NH3
 PbI3
 为吸光层的钙钛矿电池也面临着一些问题，如CH3
 NH3
 PbI3
 的热稳定性和湿度稳定性问题等. 崔元磊等使用更大半径的甲脒阳离子[image: 035-i]
 去代替甲胺阳离子[image: 035-2-i]
 合成了HC（NH2
 ）2
 PbI3
 （FAPbI3
 ）并将其应用于光伏器件中
[50]

 . 合成出的FAPbI3
 的带隙只有1.43 eV，更接近于最佳吸光材料的禁带宽度值1.44 eV，能将吸收光谱拓宽至850 nm. 因此基于FAPbI3
 钙钛矿电池的短路光电流比同类型的CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿电池高，但开路光电压却更低. 此外FAPbI3
 的热稳定性也强于CH3
 NH3
 PbI3
 （详见第八章）. 然而基于纯FAPbI3
 器件的效率还是不如纯CH3
 NH3
 PbI3
 器件效率. Grätzel等报道了一种混合有机阳离子钙钛矿[CH3
 NH3
 ]0.6
 [HC（NH2
 ）2
 ]0.4
 PbI3
 电池. 这种混合型钙钛矿型电池综合了两种钙钛矿的优势，在提高短路光电流的同时又保证了不降低开路光电压，最终提升了器件效率
[47]

 . Snaith等用半径较小的铯离子（Cs+
 ）代替传统钙钛矿中的有机阳离子，合成了全无机钙钛矿CsPbI3
 . 由于在钙钛矿CsPbI3
 中没有有机阳离子，因此CsPbI3
 的热稳定性要强于有机-无机杂化钙钛矿. 但钙钛矿CsPbI3
 的带隙可宽达1.73 eV，不能很好地覆盖可见吸收光谱，由纯CsPbI3
 制备出的钙钛矿电池不仅效率低下，而且还存在着严重的回滞效应
[51]

 . Kim等用部分Cs+
 代替[image: 035-4-i]
 制备了Csx
 （CH3
 NH3
 ）1-x
 PbI3
 ，并将器件的效率提高了40%
[52]

 . Grätzel等尝试将部分Cs+
 代替[image: 035-3-i]
 合成了含有少量Cs的FAPbI3
 . 研究表明，通过在FAPbI3
 中掺入Cs，可以降低FAPbI3
 的相转变温度，使其在低温下就能生成稳定的光敏型FAPbI3
 晶型. 掺杂后的器件与纯FAPbI3
 器件相比，提升不仅仅体现在效率方面，更重要的是器件的稳定性也得到改善
[53]

 . 作者认为未来在A类阳离子的选择方面，应该考虑以混合阳离子钙钛矿为主，综合两种或三种阳离子的优势，制备性能更加优越的钙钛矿器件.

2.3.2　B元素的调控

B金属离子对于钙钛矿结构的影响主要集中在Ge，Sn，Pb，Cu等元素上. 目前广泛使用的钙钛矿材料是CH3
 NH3
 PbI3
 ，但是其中的Pb元素有一定的毒性，因此希望采用无毒或低毒的元素进行替代，实现环境友好. 研究表明金属-卤素的键角对于带隙有着重要影响，随着键角的增加，带隙则随之降低，因此利用Sn对Pb钙钛矿材料进行掺杂，可以有效将材料的吸收光谱拓展到近红外区域. 但含Sn钙钛矿材料的晶格不稳定，导致材料寿命也随之降低. 除此之外，也有极少量研究用Sn以外的元素进行替代.

有文献指出CH3
 NH3
 SnI3
 ，CH3
 NH3
 Sn0.5
 Pb0.5
 I3
 和CH3
 NH3
 PbI3
 的载流子浓度分别为7.94×1014
 /cm3
 ，4.98×1013
 /cm3
 和1.5×109
 /cm3
 ，同时相应的载流子迁移率为2320 cm2
 /（V·s），270 cm2
 /（V·s）和66 cm2
 /（V·s）
[54]

 . 在全锡取代的钙钛矿材料里，由于Sn4+
 会增加钙钛矿材料内部的载流子浓度，而掺入部分PbI2
 能减少Sn4+
 含量，降低载流子浓度（即PbI2
 的加入能从一定程度上延缓Sn2+
 氧化成Sn4+
 ，从而提高器件在空气中的稳定性），因此以部分二价锡替代铅的钙钛矿材料是目前非铅钙钛矿材料中研究最广泛的. Ogumi首次提出用Sn部分替代Pb，分别研究分析了25%，50%，75% Sn含量的器件效率
[55]

 ，并采用氟掺杂氧化锡（FTO）/致密TiO2
 /多孔TiO2
 /钙钛矿/P3HT/Au的器件结构，其中含Sn为50%的器件效率最高，PCE=4.18%，Voc
 =0.42 V，FF=0.50，Jsc
 =20.04 mA/cm2
 . 可能原因是CH3
 NH3
 PbI3
 /P3HT的Rs
 （串联电阻）是477 Ω，随着Sn的含量增加Rs
 降低到约50 Ω. 同时，随着Sn的含量增加Rsh
 （并联电阻）也有降低的趋势. 已有报道称使用Sn的钙钛矿具有较高的载流子浓度和良好的电导率
[56]

 . 然而，高载流子浓度也会增加CH3
 NH3
 Snx
 Pb1-x
 I3
 /P3HT界面的载流子复合. CH3
 NH3
 PbI3
 /P3HT效率低可以通过其Rs
 非常高来解释，即CH3
 NH3
 PbI3
 和P3HT之间的接触不良. 而在x=0.5时效率达到最高，是由于此时Rs
 和Rsh
 达到了平衡，因此综合效率最高. 人们还发现含Sn 50%的钙钛矿器件的IPCE曲线吸收截止达1060 nm，比CH3
 NH3
 PbI3
 红移了260 nm，因此器件的短路电流相对来说较大，但是全Sn钙钛矿并没有光电流. Jen等将铅锡双金属钙钛矿（CH3
 NH3
 Sna
 Pb1-a
 I3-x
 Clx
 ）引入反向结构的钙钛矿器件中（铟锡氧化物（ITO）/PEDOT：PSS/钙钛矿/PCBM/C60
 -bis/Ag）. 他们也研究了铅锡比例对器件性能的影响，结果显示当Sn掺杂量在15%时，器件效率达到最优值10.1%（目前含锡电池的最高效率）
[57]

 .

Snaith首次用Sn完全替代Pb，并获得了不错的效率，PCE=6.4%，Voc
 =0.88 V，FF=0.42，Jsc
 =16.8 mA/cm2
 ，其器件结构为FTO/致密TiO2
 /多孔TiO2
 /钙钛矿/spiro-OMeTAD/Au. 值得一提的是，他们得到的开路电压为0.88V，相对于之前的有了较大的提升
[58]

 ，因此如果能够真正挖掘出材料原本的高性能，应该能将全Sn的器件效率再提升一个台阶. Kanatzidis等则研究了CH3
 NH3
 SnI3-x
 Brx
 体系中，卤族元素对于钙钛矿晶体带隙的影响
[59]

 . 如图2.8所示，可以发现，当Br含量增加时，材料带隙变大，导致材料吸收减小，短路电流降低，但开路电压明显升高. 当x=2时，器件效率最高，约5.73%. 目前，文献中报道的无论是Sn掺杂还是全Sn钙钛矿电池的效率远比不上含Pb钙钛矿电池，造成这种现象的原因归结于两个方面：（1）Sn2+
 迅速氧化成Sn4+
 从而引起锡钙钛矿材料内部的自掺杂效应，在这个过程中会生成过多p型载流子而导致光生载流子的扩散长度受到限制. （2）SnI2
 和CH3
 NH3
 I的反应速度很快，因此在钙钛矿薄膜制备过程中钙钛矿的结晶性难以控制，导致最终钙钛矿薄膜的覆盖度和均一性变差. 此外，锡钙钛矿的极性较大，容易溶解在异丙醇等溶剂中，这样很不利于用连续溶液沉积法制备锡钙钛矿薄膜. 因此，探索高质量锡钙钛矿薄膜的新沉积方法是取得高效率器件的关键因素. Kanatzidis小组研究了不同溶剂对CH3
 NH3
 SnI3
 钙钛矿成膜性的影响
[60]

 ，结果显示，SnI2
 由于与二甲基亚砜（DMSO）有强烈的配位作用，生成了过渡中间态SnI2
 （DMSO，抑制了钙钛矿的形成，而后续的退火则可以蒸发掉薄膜里的溶剂DMSO，使得SnI2
 和CH3
 NH3
 I形成钙钛矿CH3
 NH3
 SnI3
 ，可见这种中间态是获得规整度高且覆盖度好的钙钛矿薄膜的重要一步. 然而SnI2
 与其他常见溶剂，如N，N-二甲基甲酰胺（DMF），N-甲基吡咯烷酮（NMP）却不能形成过渡中间态，无法获得高质量钙钛矿薄膜. 最后他们将得到的高质量钙钛矿薄膜用于器件中，获得了高达21 mA/cm2
 的短路光电流. 同时以这种方法制备的全锡钙钛矿器件中的载流子浓度比全铅钙钛矿器件的高一个数量级，但是在两种器件中测得的载流子复合寿命却是相差不多的.

[image: 03701]
图2.8　卤族元素对非铅钙钛矿带隙的调控
[58]





用金属Cs+
 替换CH3
 NH3
 SnI3
 中的[image: 038-i]
 ，可以得到另一种钙钛矿结构的材料CsSnI3
 . Kanatzidis课题组首次将CsSnI3
 作为固态空穴传输层引入到染料敏化太阳能电池中并对这种钙钛矿材料进行了表征
[61]

 . 他们利用霍尔效应测试出CsSnI3
 具有p型半导体特性，其空穴迁移率可达585 cm2
 /（V·s），比大多数有机空穴传输材料的空穴迁移率高了2～3个数量级. 此外，CsSnI3
 在室温下的禁带宽度为1.3 eV，其价带能级高于染料N719分子的最高电子占据轨道（HOMO），有利于迅速还原处于氧化态的染料分子. 再者，这种材料可溶于多数有机溶剂，从而通过溶液成膜的方法引入电池中. 优化后的器件效率可达10.2%，接近N719染料敏化液态太阳能的最佳效率（约11%）. 随后，Mathews小组将CsSnI3
 作为光活性层引入到钙钛矿电池中并获得了高达22 mA/cm2
 的短路光电流
[62]

 . 器件的IPCE图谱证实了高的短路光电流源自于较宽的钙钛矿薄膜吸收光谱（拓宽至950 nm）. 更为重要的是，他们认为在CsSnI3
 层掺入少量的SnF2
 ，有助于减小电池里的Sn空位数量，从而提高了器件的效率.

由于Sn2+
 比Pb2+
 体积小，从而引起晶格稳定性的下降. 而且由于Sn4+
 比Sn2+
 更加稳定，Sn2+
 容易被氧化变成Sn4+
 ，故含Sn2+
 的钙钛矿对氧气很敏感，得到的器件无论从效率还是稳定性都要比含Pb的略逊一筹，而含Pb钙钛矿电池对水汽敏感，器件的稳定性亟待提高，因此需要寻求其他更稳定、更高效、更环保的替代元素.

Kanatzidis课题组合成了一种在空气和水汽氛围里能稳定存在的具有高对称性立方结构的Cs2
 SnI6
 （其中Sn呈现+4价）
[63]

 . 在Cs2
 SnI6
 晶体结构中，由于有一半位于立方八面体中心的Sn原子缺失，因而产生了非连续的正八面体结构[SnI6
 ]2-
 . 霍尔效应测试表明未掺杂的Cs2
 SnI6
 表现出n型半导体的性质，其电子迁移率可达310 cm2
 /（V·s）. 值得注意的是，当掺杂入一定量的Sn2+
 （通过加入SnI2
 ）后，Cs2
 SnI6
 则呈现出p型半导体的性质，其空穴迁移率比未掺杂的电子迁移率低，为42 cm2
 /（V·s），这与目前报道的CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿的空穴迁移率相差不大，同时也说明Cs2
 SnI6
 具有双载流子传输性的性质. 最后他们将Cs2
 SnI6
 作为空穴传输材料通过溶液制备法引入到染料敏化太阳能电池中，取得了接近8%的光电转换效率.

马廷丽课题组研究了掺杂少量Sr的CH3
 NH3
 Srx
 Pb1-x
 I3
 钙钛矿
[64]

 ，同样采用FTO/致密TiO2
 /多孔TiO2
 /钙钛矿/spiro-OMeTAD/Au的器件结构，探究了不同的取代量，x=0.1，0.2，0.3 时三种钙钛矿电池的光电性能的差异，主要表现为光电流密度的差异.x=0.1，0.2，0.3 的钙钛矿太阳能电池的短路电流密度分别是4.32，1.34，2.80 mA·cm-2
 . 而引起光电流密度差异的主要原因是x=0.1，0.2，0.3的光谱吸收不同，x=0.2 的光谱吸收最差，所以其光电流密度最小，其光电转换效率最低. 另外，虽然x=0.3 的钙钛矿的短路电流密度小于x=0.1 的钙钛矿的短路电流密度，但是其开路电压较x=0.1的高，所以它们的效率接近，但是整体效率还是太低，有待于进一步提高.

周雪琴等合成了两种二维结构的含Cu钙钛矿[（p-F—C6
 H5
 C2
 H4
 —NH3
 ）2
 —CuBr4
 ，（CH3
 （CH2
 ）3
 NH3
 ）2
 —CuBr4
 ]
[65]

 ，并将它们分别作为光活性层引入到异质结钙钛矿电池中，分别取得了0.51%与0.63%转换效率.

2.3.3　X元素的调控

增加X卤素原子的大小可以增加钙钛矿材料的晶格常数，这主要得益于较大的原子半径可以有效降低与Pb原子间的作用力，从而提高长波区域的光吸收. 而通过控制I-Br或Cl-Br的掺杂比例，可以实现对钙钛矿材料吸收的连续性调控. 目前较常见的CH3
 NH3
 PbI3
 是直接带隙半导体，禁带宽度为1.55 eV，在500 nm处的吸收系数为105
 ，可以充分吸收800 nm以内的入射光，电导率10-3
 S/m2
 ，载流子迁移率为50 cm2
 /（V·s）
[66]

 ，载流子的扩散长度可达约100 nm
[67]

 ，掺杂Cl后可达约1 μm
[68]

 ，充分保证了钙钛矿材料优异的光伏性能. 但是Cl掺杂却对钙钛矿材料的吸收几乎没有影响. 这说明Cl很难取代填入PbI6
 的网络结构中
[69]

 ，通过热退火处理其中的Cl往往容易离开晶格而失去. 实际上Cl的掺入只是改变晶体生长的动力学过程，对最终形成的钙钛矿结晶形貌产生影响，减少缺陷的生成，从而使得材料的电学特性有着显著的变化.

如图2.9所示，通过控制卤素离子在钙钛矿材料中的比例，如通过调节I与Br的含量，可以得到一系列不同吸收带的钙钛矿材料
[70]

 . 如前面提到过的，改变卤素原子的大小可以改变钙钛矿材料的晶格常数. 不同于一般的有机材料，以CH3
 NH3
 PbI3
 为例，这种材料的激子结合能很低，约为19 ±3 meV，因此在室温下可以迅速分离为自由的载流子
[27]

 . 同时它的介电常数达6.5，可以保证高效的电荷分离，抑制载流子复合. 而且载流子扩散速度快，电子迁移率达7.5 cm2
 /（V·s），空穴迁移率达12.5 cm2
 /（V·s）以上. CH3
 NH3
 PbI3
 的电子和空穴扩散长度都超过了100 nm，CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 甚至超过了1 μm，远远高于一般的有机材料
[28]
 ，[29]

 . 有关钙钛矿材料的原理还有待更加深入的研究. 虽然目前有关于钙钛矿材料的应用报道日益增多，但钙钛矿太阳能电池的微观机理却仍不明朗，还有许多现象有待解释. 我们的研究发现，其光产物既不是激子模型，也不是自由载流子模型，而是激子与自由载流子的共存模型，这种共存模型随着激发光能量密度变化而变化，且其电子和空穴扩散长度与薄膜的厚度有关，详细见第九章.

[image: 04001]
图2.9　卤族元素掺杂比例对钙钛矿材料MAPb（I3-x
 Brx
 ）性质的影响
[44]





§2.4　二维结构钙钛矿材料

当组成有机阳离子的分子链长度使得容忍因子远离1时，无机金属卤化物八面体[image: 040-i]
 以共顶点的方式连接，并向二维方向延伸而形成层状，层间插入有机阳离子层，从而形成有机层与无机层相互交叠的杂化钙钛矿结构. 其中，[image: 040-i]
 八面体组成的无机层也被称作钙钛矿无机片层，因此这一类材料又被称作二维有机-无机杂化钙钛矿结构的材料. 当A为含单胺阳离子[image: 040-2-i]
 时，两个单胺阳离子上的质子氢分别与上下无机层的卤素离子形成氢键，两层烷基链的尾部向外部空间扩展形成头尾排列，相邻的有机分子链之间通过范德瓦尔斯力结合形成有机层. 当A为双胺阳离子+
 NH3
 —R—[image: 040-3-i]
 时，双胺阳离子横跨相邻的两个无机层的长度，与上下两个无机层形成氢键，实现无机-有机层间的连接，有机层不依赖范德瓦尔斯力形成. 有机-无机杂化钙钛矿材料是通过分子自组装形成的，在这个过程中，分子间的相互作用力包括范德瓦尔斯力、氢键作用、配位键作用，这些相互作用力使得有机分子和无机分子排列高度有序，形成钙钛矿晶体.

从反应方程式出发，有机阳离子[image: 04002]
 和金属卤化物摩尔比为1：1时，可以得到立方类钙钛矿晶体. 这时对有机阳离子的尺寸有一定限制，要足够小以适应角共享的八面体形成的空隙. 当反应溶液中含有长链的或更复杂的有机阳离子[image: 04003]
 和金属卤化物时，将得到纯二维钙钛矿晶体. 当反应溶液中同时含有长链和短链有机阳离子时，会产生一种新的相结构材料，短链的有机阳离子填入金属卤化物八面体共顶点连接的空隙中形成三维钙钛矿层，长链的有机阳离子则在三维钙钛矿层间形成有机层，最终形成多层钙钛矿无机片层和长链有机分子交替堆积的产物. 通过调整参与反应的两种有机阳离子以及金属卤化物的化学计量比，可以实现对长链有机层间三维钙钛矿层的厚度的改变.

如图2.10所示，沿三维的钙钛矿晶体AMX3
 的<100>晶面取一层钙钛矿无机片层与有机层交替堆积则得到单层钙钛矿无机片层的二维杂化钙钛矿结构材料. 如果取n层（n=1，2，3，…,∞）的钙钛矿无机片层与有机层交替堆积则得到多层钙钛矿无机片层的二维杂化钙钛矿材料. 多层钙钛矿无机片层是由平行于ab平面的单层钙钛矿无机层在c轴方向上延伸叠加形成的，较小尺寸的甲基胺阳离子[image: 04101]
 位于八面体的空隙处，把无机层粘接在一起. 无机层层数n的不同对这类材料物理性质有很大影响. 比如（C4
 H9
 NH3
 ）2
 （CH3
 NH3
 ）n-1
 Snn
 I3n+1
 体系，增加钙钛矿无机片层的厚度，这类化合物发生了从绝缘体到半导体到金属导体的转变. 当n=1时，材料为宽带隙的半导体，在室温下的电阻率大约为105
 Ω·cm. 随着n的增大，材料的电阻率迅速下降，当n≥3时，材料开始呈现出导体特性，在导电性能上材料从半导体向导体转变. 当n=∞时，也就是三维网络结构的（CH3
 NH3
 ）SnI3
 将会变成一种低载流子密度的p型金属
[71]

 .

[image: 04102]
图2.10　二维钙钛矿材料结构



§2.5　钙钛矿太阳能电池的结构

钙钛矿太阳能电池结构可以分为三类：介孔结构、平面异质结结构、介孔-平面异质结杂化结构（如图2.11）.

[image: 04201]
图2.11　钙钛矿的器件结构



（1）介孔结构. 这种类似染料敏化太阳能电池结构是最早用于钙钛矿电池中的，电池结构从下至上分别是透明电极（FTO）、TiO2
 致密层、TiO2
 多孔层、钙钛矿层、空穴传输层以及金属电极. TiO2
 致密层的作用主要是收集传输电子和阻挡空穴. TiO2
 多孔层起到支撑框架的作用，同时也具备电子传输的作用. 钙钛矿颗粒作为吸光层吸附在TiO2
 多孔层骨架上. 空穴传输材料置于钙钛矿层的上方，担当起传输空穴的作用. TiO2
 多孔层与钙钛矿层的总厚度通常在500 nm左右，以保证吸附上的钙钛矿颗粒能吸收足够的光. 由于钙钛矿膜的生长受到介孔层的限制，因此钙钛矿膜形貌的重复性会比较高. 这种钙钛矿电池结构的最大不足在于器件相对低的开路电压. 主要原因是空穴传输材料会部分填充在TiO2
 多孔层与钙钛矿层形成的孔洞里，从而导致具有电子传输作用的TiO2
 颗粒会和空穴传输层直接接触，进一步导致漏电流的产生，最后导致开路电压的下降.

（2）平面异质结结构. 随着科研工作者对钙钛矿材料的深入了解（钙钛矿材料具有优越的双极性载流子传输性能，以及其电子-空穴扩散长度可达微米级），在基于简化电池制备工艺（不使用介孔层）的目的下，平面异质结太阳能电池应运而生. 这种结构和有机聚合物太阳能电池结构相似，将钙钛矿层置于p型材料和n型材料中间，形成“三明治结构”. 平面结构与介孔结构的钙钛矿电池相比，器件结构更为简单、灵活，为未来发展叠层结构的钙钛矿电池提供了可能. 与有机聚合物吸光材料相比，钙钛矿材料的激子/载流子扩散长度能达到微米级别，激子束缚能小（受光照后产生的激子不仅可在界面层拆分，也可以在钙钛矿层拆分，形成自由载流子电子和空穴），因此这种平面异质结构钙钛矿电池的钙钛矿层厚度可以达到400 nm（既可以吸收足够多的光子，同时又可以实现载流子的有效传输）. 平面异质结构的钙钛矿电池的开路电压要比介孔结构的钙钛矿电池高，再加上电池制备工艺相对简单，最近基于这种平面结构的钙钛矿电池的文献报道越来越多. 在这种平面结构里，器件的光电性能的好坏很大程度取决于钙钛矿膜质量的高低. 但在这种平面结构的电池中没有使用多孔层，因此钙钛矿膜的形貌比较难控制，导致器件的重复性较差. 同时在测试这种结构的电池时，人们发现器件的电流-电压曲线会随着测试条件的变化（扫描方向和扫描速度）而发生变化（被称为回滞现象），较快的扫描速度会导致测试效率偏高，因此测试得到的数据的准确性需要进一步验证.

（3）介孔-平面异质结杂化结构. 在这种杂化结构中，介孔层和钙钛矿覆盖层通常要比它们在相对应的介孔和平面结构钙钛矿电池中的厚度小. 由于这种杂化结构的钙钛矿电池的介孔层比较薄，介孔层容易被钙钛矿层完全覆盖而形成覆盖层，避免了介孔层与空穴传输层直接接触，减小了漏电流发生的可能，提高了电池的开路电压，同时它的回滞现象也没有平面结构的钙钛矿电池明显.

目前，关于无多孔结构钙钛矿太阳能电池的报道日益增多，也就是说得益于钙钛矿材料本身优异的电荷传输特性，采用平面层状结构的太阳能电池同样可以实现高效的光电转换. 这也引起了关于多孔结构是否有必要继续存在的讨论. 平面异质结钙钛矿电池根据钙钛矿层的基底层不同（传输电子或空穴），可以分为nip型和pin型两种结构（其中n代表n型半导体材料，i代表吸光层材料钙钛矿，p代表p型半导体材料）. nip结构最早被用于平面异质结钙钛矿电池中，用于这种结构的n型半导体材料主要有TiO2
 和ZnO等，p型半导体材料主要有sprio-OMeTAD和P3HT，PTAA等p型给体聚合物材料. pin平面钙钛矿电池结构中的p型材料通常是PEDOT：PSS，而n型材料则以富勒烯及其衍生物为主. 与nip型结构的电池相比，pin结构的钙钛矿电池具有低温制备和回滞效应小等优点. 钙钛矿太阳能电池的结构优化详细见第七章.
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第三章　杂化钙钛矿的成膜方法与形貌控制

郑灵灵、肖立新

杂化钙钛矿电池的能量转换效率提高的关键在于薄膜形貌的优化. 薄膜的许多光电特性，例如光吸收、载流子扩散长度、电荷的传输和复合都会受到形貌的直接影响，因此，许多的成膜方法被开发用于高效钙钛矿薄膜的制备（图3.1）
[1]

 .
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图3.1　钙钛矿薄膜的制备工艺



§3.1　一步旋涂法

传统制备器件的一步法（one-step spin-coating method）是将一定比例的PbX2
 （I-
 ，Br-
 ，Cl-
 ）与 CH3
 NH3
 I（MAI）混合制成前驱体溶液，再经旋涂以及加热退火后形成钙钛矿. 热退火的温度一般在100℃左右，以保证溶剂的挥发以及晶体的完全形成. 这个方法制备的薄膜对于成膜条件十分敏感，比如退火温度
[2]
 ，[3]

 、溶液浓度
[4]
 ，[5]

 、前驱体溶液组成
[6]
 ，[7]

 以及溶剂选择
[8]
 -[10]

 等等. 制备CH3
 NH3
 PbI3
 一般采用的是等摩尔比的PbI2
 ，CH3
 NH3
 I混合溶液，而制备CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 则采用的是摩尔比为1：3的PbCl2
 ，CH3
 NH3
 I混合溶液. 由于掺氯的CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 形成所需的能量比起全碘体系CH3
 NH3
 PbI3
 的大，因此只允许少部分的Cl-
 留在最终形成的钙钛矿中
[11]
 ，[12]

 . 而使用过量的CH3
 NH3
 I是为了保证Pb2+
 与卤素的比例为1：3，其他多余的卤素和甲胺离子会随着热退火的进行而逐渐蒸发. 由于后退火的过程中涉及溶剂的蒸发以及物料的挥发，使得晶体容易聚集和收缩，因此这种方法所制备的钙钛矿薄膜形貌难以控制，容易导致器件效率参差不齐.

N，N-二甲基甲酰胺（DMF）和γ-丁内脂（GBL）通常被用作一步旋涂法的溶剂，不同溶剂所形成的钙钛矿薄膜有非常明显的形貌差异. 以GBL作为溶剂，倾向于形成团簇状的晶体，而以DMF作为溶剂则倾向于形成针状的晶体（图3.2（a），（b））
[9]
 ，[13]
 ，[14]
 ，[15]

 . 二者所制备的钙钛矿薄膜均很难对平面基板实现完全的覆盖. 然而，在平面结构中，基板的覆盖率对于钙钛矿电池性能的影响非常重大，性能较好的钙钛矿电池无一例外都是那些钙钛矿层能对基板进行完全覆盖的
[2]

 . 这是因为，不完全的覆盖不仅会降低器件的光吸收，更会导致空穴传输层与电子传输层的直接接触，进而产生严重的电荷复合. 这些因素都会导致开路电压、短路电流和填充因子的共同降低，从而影响电池的能量转换效率. 钙钛矿与溶剂之间的相互作用可以对晶体的成核与生长产生很大的影响. 邹德春课题组比较了采用DMAc和DMF作为溶剂制备钙钛矿薄膜的转变过程，他们发现DMF可以与甲胺碘一起进入碘化铅层状的晶体结构中，形成的中间相使得室温下不易产生钙钛矿的沉淀，以此调控了晶体生长的速度和成核的均一性. 通过这样的调控，他们获得了很高填充因子的平面器件，对应的能量转换效率为13.5%.
[8]
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图3.2　一步旋涂法获得的钙钛矿薄膜形貌



（a）以DMF作为溶剂；（b）以GBL作为溶剂；（c）经过退火调控；（d）采用添加剂；（e），（f）采用FDC方法；（g）采用溶液工程技术；（h）采用热涂附技术；（i）采用成分工程调控

Snaith等通过对退火条件的精细调节，在平面基板上获得了接近完全覆盖率的钙钛矿薄膜. 他们认为薄膜上之所以会形成孔洞，是由于物料和溶剂的挥发，降低退火温度到90℃左右以降低挥发速度便可以获得完整连续的钙钛矿薄膜. 这样，他们在平面结构CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 电池中获得了11.4%的效率
[2]

 . 一步法合成的钙钛矿薄膜形貌还受到退火环境的显著影响
[16]
 ，[17]

 . 杨阳等发现在适合的湿度（约30%）下进行退火，少量的水分可以进入钙钛矿晶界中，促使晶界发生移动，使晶体融合，然后形成由500 nm左右晶体组成的无缺陷的薄膜
[16]

 . 使用这个条件，他们在结构为ITO/PEDOT:PSS/MAPbI3-x
 Clx
 /PC61
 BM/PFN/Al的器件中获得了17.1%的能量转换效率. 另外，研究还发现，旋涂前基板的预热
[14]

 、旋涂速率
[18]

 的迅速冷却
[19]

 、退火温度的梯度设定
[15]
 ，[20]

 等等这些条件的调控都有助于平面衬底上钙钛矿薄膜的形成.

在前驱体溶液中加入添加剂也可以有效地控制成膜过程
[6]
 ，[7]
 ，[21]
 -[26]

 . 朱凯等将CH3
 NH3
 Cl加入到CH3
 NH3
 PbI3
 的前驱体溶液中，形成的钙钛矿薄膜的覆盖率有了明显的提升
[7]

 . 相应地，平面结构的钙钛矿电池效率由2%升高到了12%，介孔结构电池的效率由8%升高到了10%.CH3
 NH3
 Cl的加入可以减慢钙钛矿的结晶过程，并引入中间相，使得原本针状聚集的晶体变成了较小的晶体，由此实现了较好的覆盖率. 丁黎明等的实验也证实了含氯离子的添加剂对钙钛矿成膜的积极影响. 他们使用NH4
 Cl作为添加剂获得了比CH3
 NH3
 Cl更好的效果，制得的钙钛矿薄膜更加平整（图3.2（d））
[21]

 . 二碘代烷是另一种十分有效的添加剂，因其能够与铅离子暂时螯合来减慢钙钛矿的结晶速度，之后在退火过程中再释放出碘离子，于是可以形成更均匀、更连续的钙钛矿薄膜
[5]

 . 采用二碘辛烷（DIO）作为添加剂，在含有PEDOT:PSS/MAPbI3-x
 Clx
 /PC61
 BM结的平面电池中，人们获得了12%的能量转换效率. Im等将HBr和H2
 O加入DMF中来增加CH3
 NH3
 PbBr3
 的溶解度，使得在更高浓度的溶液薄膜中才开始结晶，就能获得更加致密、覆盖率更高的钙钛矿薄膜
[23]

 . 于是，基于CH3
 NH3
 PbBr3
 的钙钛矿电池获得了10.4%的效率以及高达1.51V的开路电压.

平面结构的钙钛矿太阳能电池面临的另一个重要问题是器件光吸收与电荷收集效率之间的平衡
[27]

 . 钙钛矿层较厚的器件才可以获得足够的光吸收，但是，一旦厚度超出材料中电荷扩散长度过多，就会导致器件电荷收集效率的降低. 要解决这个问题，需要在薄膜中制备高质量、大尺寸的晶体. 晶界一般被认为是富含缺陷的区域，容易俘获载流子，阻碍电荷的传输. 大尺寸晶体所组成的薄膜可以将晶界的密度大大降低. 这样，载流子从生成到最后被收集就可以经过更少的晶界，电荷的传输与收集就更为有效.

基于这个目的，Spiccia等提出了一种快速沉积结晶（FDC）的方法
[28]

 . 这个方法将旋涂后仍然潮湿的CH3
 NH3
 PbI3
 薄膜中立即投入12种不良溶剂（苯、甲苯、氯仿等等），让DMF迅速被不良溶剂萃取. 于是，薄膜中过饱和度迅速升高，成核过程早于晶体生长，就此形成了微米量级的致密晶体，组成了高质量、均匀的钙钛矿薄膜（图3.2（e））. 他们还提出了另一种以热气流处理钙钛矿薄膜的方法，也可以达到快速去除溶剂的效果
[29]

 . 从获得的钙钛矿薄膜形貌（图3.2（f））可以看出，350 nm的薄膜几乎不存在与基板平行的晶界，说明大多数电荷从产生到收集都无需穿越晶界，这会使得器件的电荷传输更为有效. Seok等发明了一种溶剂工程的技术，将二甲基亚砜（DMSO）与GBL混合作为溶剂
[9]
 ，[30]
 -[33]

 ，并在旋涂过程中滴加甲苯. 这个过程可以产生一个固态的中间相，退火后可以转变为钙钛矿. 由于这个固态中间相的存在，使得晶体生长时不会发生剧烈的聚集，形成了与FDC方法制备出的类似的平整薄膜（图3.2（g））. Jung等采用氯苯以及二氯苯对钙钛矿液膜进行洗涤，获得了高结晶度和较大晶粒尺寸的薄膜. 他们的研究发现依靠这种不良溶剂的洗涤，薄膜的形貌对于退火温度的依赖降低了，使得制备条件易于控制且有望在较低退火温度时就获得高效率的钙钛矿器件
[32]

 .

最近，Mohite提出了一种热涂附技术，获得了毫米尺度的CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 单晶（图3.2（h）），并形成了没有缺陷的钙钛矿薄膜
[34]

 . 这种技术将热的前驱体溶液旋涂于并稳定保持在180℃的基板上. 由于基板温度远远高于结晶温度，过量的溶液延长了晶体的生长，获得了晶体尺寸为1～2 mm的钙钛矿薄膜. 在含有 PEDOT:PSS/MAPbI3-x
 Clx
 /PC61
 BM结的平面电池中，获得了18%的能量转换效率，并且不存在回滞效应. 他们还发现，当晶体的尺寸增大后，由于缺陷的降低，电荷的迁移率会有非常明显的升高. 对170 μm大的晶体而言，其电荷迁移率可以高达20 cm2
 /（V·s）
[34]

 .

与平面结构电池相比，因为存在多孔层的辅助，在介孔结构的钙钛矿电池中，形貌控制要简单得多. 它也不必受到器件厚度那样严格的限制. 采用了多孔结构后，收集效率可以达到99%以上
[4]
 ，[27]
 ，[35]

 . 相比之下，钙钛矿于多孔层的填孔率成为影响效率的一个重要指标. 填孔率受到多孔层厚度与钙钛矿量的共同控制. 因此，在一步旋涂法中，通常使用较高浓度的前驱体溶液（40wt%的CH3
 NH3
 PbI3
 ，或 0.88 mol/L PbCl2
 +2.64 mol/L CH3
 NH3
 I），而较优化的多孔层厚度一般为300～400 nm
[3]
 ，[4]
 ，[35]

 . 这样就可以形成于多孔层上方单独再留有一层钙钛矿覆盖层的器件结构，以此确保了100%的填孔率.

在这样的结构下，采用溶剂工程技术制备的介孔MAPb（I1-x
 Brx
 ）3
 电池获得了16.7%的效率
[30]

 . Seok等为了稳定NH=CHNH3
 PbI3
 的晶相，在其中掺入了15%的CH3
 NH3
 PbBr3
 ，同时薄膜的形貌也获得了优化（图3.2（i））. 器件受益于能获得高电流的NH=CHNH3
 PbI3
 以及易于获得高电压的CH3
 NH3
 PbBr3
 ，其能量转换效率达到了18.4%
[36]

 .

为了能更好地掌控晶体的生长和薄膜形貌的调控，众多的改进手段被用于一步溶液法中. 一步旋涂法始终对于制备钙钛矿薄膜中各个环节的操作和条件都太过敏感，这会对实际生产时的成膜条件控制提出很高的要求.

§3.2　分步液浸法

2013年，一种可控性高、重复性好的分步液浸法（sequential deposition method）由Grätzel教授提出
[13]

 . 这种方法首先在多孔TiO2
 （厚度约400 nm）上旋涂PbI2
 ，使其均匀进入多孔层，形成20 nm左右大小的微晶，再将干燥后的薄膜浸没于 CH3
 NH3
 I溶液中，经历约一分钟的反应，便可使PbI2
 完全反应形成钙钛矿. 多余的CH3
 NH3
 I溶液可以用异丙醇冲洗掉. 分步液浸法可以很好地控制薄膜的形貌和均一度，进而将介孔结构钙钛矿太阳能电池的效率提升至15%以上.

[image: 05301]
图3.3　分步液浸法获得的钙钛矿薄膜形貌

（a）无润湿步骤；（b）润湿并在室温下反应；（c）润湿并在50℃下反应



肖立新等采用精确的润湿步骤和较高的浸泡反应温度，加快钙钛矿晶体的生长，使钙钛矿与空穴传输层之间的界面变得粗糙且连续（图3.3）. 这种粗糙界面产生的光散射使得器件在长波方向的吸收增强，同时也有利于电荷的传输
[37]

 . 在基于CH3
 NH3
 PbI3
 和CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 的钙钛矿电池中均观察到短路电流和能量转换效率的同时提高，优化后器件的效率分别达到了10.2%和10.8%. 这种控制形貌的方法被证实适用于不同的器件结构，具有普适性. 孟庆波等改良了分步液浸法，通过将碘化铅旋涂两次，可以获得一个完整的钙钛矿覆盖层，未使用空穴传输层的器件效率达到了10%以上
[38]

 . 韩礼元等采用强配位的DMSO取代DMF作为碘化铅的溶剂，可以有效阻止碘化铅的结晶
[39]

 ，进而获得更加均匀的前驱体薄膜，反应后获得的钙钛矿薄膜也有更窄的晶粒尺寸分布，使得器件的可重复性进一步提高. CH3
 NH3
 I溶液的浓度同样会影响到所得钙钛矿薄膜的形貌以及材料的电学性质. 过高浓度的CH3
 NH3
 I溶液会增加薄膜内部碘离子的含量，并减少空穴的密度，导致载流子的密度与材料的电荷传输能力的降低
[40]

 . Bochloo等认为采用异丙醇冲洗多余的CH3
 NH3
 I时，亦会导致钙钛矿的少量溶解，在此阶段使用低沸点的二氯甲烷进行处理，可以快速带走异丙醇，并使得薄膜均匀地被干燥
[41]

 . 另外，在材料中引入多种卤素，也可以使薄膜形貌得到改善
[42]
 -[44]

 .

分步液浸法最大的局限性被认为是不适用于平面衬底上钙钛矿薄膜的制备
[45]
 ，[46]

 . 实验证明，当在平面衬底上使用分步液浸法时，只能制备约200 nm厚的纯晶相钙钛矿薄膜. 厚度一旦上升，CH3
 NH3
 I很难扩散渗透到更深，导致剩余大量未反应的碘化铅，降低了器件的性能
[46]

 . 通过改变碘化铅薄膜的形态，可以使转化趋于完全. 将旋涂的碘化铅薄膜于室温下晾干以取代高温烘干的步骤，可以使碘化铅自发形成带有多孔结构的薄膜，为后续的甲胺碘渗入提供充足的空间和途径，实现了平面基底上钙钛矿的完全转化
[47]

 . 郑灵灵等
[48]

 通过减慢碘化铅薄膜溶剂的挥发速度，在平面基底上构建出具有多孔结构的碘化铅薄膜. 受益于多孔结构的存在，甲胺碘溶液可以迅速扩散至碘化铅薄膜内部的各个孔隙同时发生反应，不仅实现了由碘化铅到钙钛矿的完全转化，还形成了互相交错连接的致密的晶体薄膜. 器件的效率比起采用原有手段制备时显著提升，在一个模拟太阳光辐射下测试达到了16.5%. 然而，此方法制备的器件对回滞现象有一定的抑制作用，但是并不明显. 他们还采用二次生长的方法，将薄膜重复浸泡于甲胺碘溶液中，不仅能使碘化铅完全转化为钙钛矿，而且可形成较大晶粒且致密平整的薄膜. 基于此薄膜的平面器件效率提高，更重要的是，回滞效应显著减弱了.

§3.3　两步旋涂法

两步旋涂法（two-step spin-coating method），也叫做互相扩散法，是由黄劲松等提出的
[45]

 . 它可以认为是在分步液浸法的基础上衍生出来的，二者获得的薄膜形貌也非常类似
[49]
 ，[50]

 . 不同的是，两步旋涂法是一种精确定量的方法. 这种方法也是首先旋涂卤化铅的薄膜，之后再旋涂适量的CH3
 NH3
 I于其上层，通过后退火的过程可以实现两层薄膜之间的互相扩散和反应，最终完全生成钙钛矿而没有多余的组分残留. 与分步液浸法不同，此方法也适用于平面结构电池的制备，其工作机制可以认为是CH3
 NH3
 I对DMF的取代. 碘化铅会与溶剂DMF形成比较弱的配位，当CH3
 NH3
 I旋涂后，碘化铅首先与碘离子反应形成[image: 054-i]
 ，之后在甲胺离子的存在下转化为钙钛矿，而DMF在后退火过程中挥发
[50]

 . 因此将这个方法用于平面结构时，需要在较高温度下（100℃）进行较长时间的反应
[45]
 ，[51]

 .

[image: 05501]
图3.4　两步旋涂法中不同条件制备的钙钛矿薄膜形貌

（a）不同浓度的甲胺碘溶液；（b）,（d）热退火；（c）,（e）溶剂退火
[1]





Park等在介孔结构中研究了两步旋涂法与一步旋涂法所获得薄膜形貌的区别
[50]

 . 一步旋涂法制备的薄膜如之前所述，容易发生聚集和收缩，使薄膜很不均匀且部分区域的多孔二氧化钛未被填充. 而两步旋涂法制备的薄膜非常均匀，器件有很好的重现性. 他们还发现，通过改变CH3
 NH3
 I溶液的浓度，可以获得不同尺度的晶体颗粒（图1.10（a））
[49]

 . 当溶液浓度为0.038 mol/L时，可以获得720 nm左右的钙钛矿颗粒，以此制备的器件获得了17%的能量转换效率. 龚雄课题组采用了不同溶剂的甲胺碘溶液进行旋涂，结果表明采用更强极性的乙醇作为溶剂替代常用的异丙醇，可以获得表面更为光滑的钙钛矿薄膜，因此可以与电子传输材料实现更为良好的接触，器件的效率达到了11.45%，并有很窄的分布
[51]

 . 将两步旋涂法用于平面结构电池中也能获得很好的效果，效率也达到了15%以上. 当配合一种溶剂退火的方法
[52]

 时，该方法可以制备出钙钛矿层厚度高达1050 nm的平面器件，并且器件也不存在明显的回滞效应. 溶剂退火是指在DMF气氛中加热钙钛矿薄膜，促使晶界的扩散和融合. 与热退火相比，该方法可以制备出较大的晶体，降低薄膜内的晶界密度（图1.10（b）～（e））. 因此，载流子在到达收集界面前几乎无须穿越任何晶界. 实验测得了采用溶剂退火方法获得的钙钛矿薄膜，其电荷扩散长度达到886 nm，快速的电荷传输与收集使器件获得了最高15.6%的效率，并成功抑制了回滞效应的发生.

§3.4　气相沉积法

Snaith等首先将气相沉积法（vapor deposition method）用于钙钛矿电池的制备中
[53]

 . 他们采用氯化铅与CH3
 NH3
 I在真空下进行混蒸，获得了非常均匀平整的钙钛矿薄膜，能量转换效率达到了15.4%. 但是这种气相共蒸的方法需要对薄膜的成分进行精确的控制，较难掌握. 因此，其他一些气相沉积的方法
[54]
 -[58]

 也被提出，以让操控更易掌握. 林皓武课题组提出了分步气相沉积的方法，首先将氯化铅蒸镀成平整的薄膜，再在加热的基板上蒸镀上甲胺碘薄膜，控制不同的基板温度可以调控反应所得钙钛矿薄膜的形貌. 该方法所制备的器件也获得了高达15.4%的能量转换效率
[54]

 . Longo等开发了闪蒸的方法来制备钙钛矿薄膜. 该方法将钙钛矿粉末作为蒸发源，利用较大的电流瞬间蒸发形成200 nm左右的钙钛矿薄膜. X射线衍射的结果证实了薄膜中晶体为四方晶系. 基于此薄膜的平面器件获得了12.2%的效率
[55]

 . 采用化学气相沉积的方法同样可以制备出高效的钙钛矿薄膜. 将甲胺碘粉末置于高温区段，通过氮气气流，甲胺碘蒸气可以到达放置了碘化铅薄膜的低温区段进行反应，薄膜的形貌和生长可以完全通过装置中的气流速率、温度和压力进行控制，因此有很好的重复性
[57]

 .

然而，这些气相沉积的方法需要在真空下进行，不利于大面积制备及成本控制. 一种气相辅助溶液成膜的方法可以在常温下就获得大尺寸粗糙度低的钙钛矿薄膜，效率达到了12%
[59]

 . 但是，这些气相的成膜方法只适用于平面电池的制备. 表3.1列出了几种主要的钙钛矿薄膜制备方法的特点.


表3.1　不同钙钛矿薄膜制备方法的特点比较

[image: 05601]


§3.5　其他方法

面向钙钛矿薄膜大面积低成本的应用需求，其他适合实际生产的方法也被用来制备钙钛矿太阳能电池
[60]
 -[64]

 . 宋延林等采用喷墨打印技术来制备钙钛矿薄膜，配合甲胺氯添加剂的使用，获得了效率为12.3%的器件. 喷墨打印是一种相对较为环保的技术，可以减少制件过程中铅化物的消耗
[60]

 . Vak等利用3D打印技术，采用卷对卷的方式制备出了效率为11.6%的钙钛矿电池
[61]

 . Barrows等采用超声喷涂的方法制备钙钛矿活性层，成功获得了效率为11％的钙钛矿器件. 基板温度、喷涂所使用的溶剂以及退火温度会对此种技术生产的薄膜形貌产生重要影响
[62]

 . Kim等用手术刀刮涂的方法制备出了分布致密均一，平均结晶区域大于30μm的钙钛矿薄膜. 实验证明，采用此方法制备的薄膜比一般溶液法所制备的具有更好的水氧稳定性. 基于此方法的钙钛矿器件效率达到了12.21%
[63]

 .
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第四章　杂化钙钛矿太阳能电池的电子传输体系

丁雄傑、黄子儒、魏世源、陈志坚

电子传输层的基本作用是与钙钛矿吸收层形成电子选择性接触（electron selective contact），提高光生电子抽取效率，并有效地阻挡空穴向阴极方向迁移，通过分别控制电子传输层和空穴传输层的厚度，平衡载流子在各层的传输，避免电荷积累对器件寿命的影响. 另外，在钙钛矿太阳能电池中，电子传输材料经常被用于形成介观结构. 这除了有利于钙钛矿晶体的生长，同时也缩短了光生电子从钙钛矿体内到n型半导体之间的迁移距离，有效降低复合率. 鉴于钙钛矿吸收材料的优越传输性能，CH3
 NH3
 PbI3
 的电子和空穴迁移率达到10 cm2
 /（V·s）量级
[1]

 ，并拥有大于100 nm的扩散长度（在CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 中更高达1 μm）
[2]
 ，[3]

 . 最近出现不少无空穴传输层（hole conductor free）的异质结钙钛矿太阳能电池取得高效率的报道
[4]
 -[7]

 ，但在没有电子传输层的情况下获得高效的钙钛矿太阳能电池的报道较少. 曾经有学者直接以FTO制备CH3
 NH3
 PbI3
 太阳能电池，仅得到1.8%的效率和0.33的填充因子，而相同制备工艺但以TiO2
 为电子传输层的器件最高效率可达13.7%
[8]

 . 可见，至少目前，电子传输层对于钙钛矿太阳能电池来说是不可或缺的.

随着钙钛矿薄膜的生长制备工艺的改善，钙钛矿太阳能电池逐渐趋近于它的理论效率. 要使效能进一步提升，必须精细地控制整个器件内的载流子动力学过程. 目前为止，作为钙钛矿太阳能电池的电子传输材料主要有TiO2
 ，ZnO等金属氧化物类及富勒烯类等有机电子传输材料，下面将分别叙述并详细介绍其制备工艺和在钙钛矿太阳能电池中的作用.

§4.1　金属氧化物电子传输材料

4.1.1　二氧化钛

二氧化钛TiO2
 是钙钛矿太阳能电池中应用最广泛的电子传输材料，得益于TiO2
 的CBM（conduction band minimum，导带底）为-4.1 eV
[9]

 ，稍低于CH3
 NH3
 PbI3
 的最低未占分子轨道（LUMO）能级，有利于电子注入的优点. 宽带隙（锐钛矿相为3.2 eV
[10]

 ，金红石相3.0 eV
[11]

 ）使其VBM（valence band maximum，价带顶）处于一个较深的位置，能有效阻挡空穴的注入. 在钙钛矿太阳能电池中，介孔层（mesporous layer）TiO2
 是最典型的纳米结构，致密层（compact layer）TiO2
 则起到传输电子的作用. 它们的能级、孔径大小和电子迁移率等属性可以通过不同的制备方法、掺杂或形貌控制等手段来进行调节，如图4.1所示.

[image: 06401]
图4.1　纳米结构TiO2
 修饰层在钙钛矿太阳能电池中的应用
[23]





TiO2
 存在三种同质异形体：锐钛矿（anatase）、金红石（rutile）与板钛矿（brookite）. 其中只有金红石是热动力学稳定相，锐钛矿会在750℃时不可逆地转变为金红石，而板钛矿则只会稳定在有杂质的矿物中，或者作为锐钛矿结晶过程中的一个中间相
[12]

 . 锐钛矿TiO2
 在钙钛矿光伏器件中使用最多，通常以溶胶-凝胶法
[8]

 、气溶胶喷雾热解法（aerosol spray pyrolysis）
[13]
 ，[14]

 和旋涂
[15]
 ，[16]

 等方法制备. 通常，旋涂法使用约0.2 mol/L异丙醇钛的乙醇或异丙醇溶液作为前驱液，然后将溶液旋涂在干净的FTO基板上，之后异丙醇钛水解转化为TiO2
 . 在喷雾法中，同样的前驱液被短时间的脉冲喷雾到大约500℃的FTO上. 对于这两种方法，我们可以通过改变前驱液浓度、旋涂转速或喷雾中的脉冲数调节TiO2
 层膜厚. 在溶胶-凝胶法中，通过在持续搅拌和加热的条件下把异丙醇钛逐滴加入稀硝酸得到TiO2
 纳米颗粒的分散液. 只有利用溶液处理才能保证这三种方法操作简单而且经济. 表4.1列出了不同致密TiO2
 的制备工艺对器件性能的影响.


表4.1　致密TiO2
 制备工艺下的钙钛矿太阳能电池性能总结

[image: 06501]


bl-:阻挡层, mp-:介孔层.

在制备TiO2
 过程中往往需要500℃高温煅烧使无定形相转变为锐钛矿相以提高传输能力. 高温处理严重限制了锐钛矿TiO2
 在柔性塑料基底上的应用，由此产生对低温制备TiO2
 技术的各种诉求. Wojciechowski
[17]

 将直径小于5 nm的锐钛矿相TiO2
 纳米颗粒分散在二异丙氧基双乙酰丙酮钛（titanium diisopropoxide bis（acetylacetonate），Ti（acac）2
 ）的乙醇溶液中，旋涂后经过150℃退火所形成的稠密TiO2
 的电导率100倍于高温烧结所得致密TiO2
 ，由此得到15.9%的光电转换效率. Docampo
[18]

 在平面倒置结构FTO/PEDOT：PSS/CH3
 NH3
 PbI3
 /PC60
 BM上旋涂钛酸异丙酯（titanium isopropoxide）和盐酸的异丙醇前驱液，再经过130℃退火生成具有氧空位的致密TiOx
 作为电子传输层，得到9.8%的光电转换效率，而且同样的结构在柔性高分子聚对苯二甲酸乙二醇酯（polyethylene terephthalate，PET）上组装成的柔性太阳能电池的效率也达到6.4%. 然而，这种方法制备的TiOx
 需要一个光浸润（light soaking）过程
[19]

 ，器件需要暴露在空气中持续光照10 min才能达到最大效率. 金红石相TiO2
 拥有温度更低的制备方法. Yella
[8]

 使用化学浴沉积法（chemical bath deposition），在70℃通过控制TiCl4
 的浓度在FTO上生成一层致密金红石相TiO2
 ，同时在其表面会长出星形的TiO2
 纳米颗粒，总厚度可由10 nm变化至数微米. 相同的钙钛矿器件制备条件下，基于金红石相TiO2
 的器件效率（13%）稍低于基于气溶胶喷雾热解法制备的锐钛矿相TiO2
 器件（15%）
[20]

 .

TiO2
 纳米颗粒除组成致密层以外也可以组成致密层上的介孔结构，形成介孔钙钛矿太阳能电池（见图4.2）. 通常在TiO2
 框架制备后需要烧结以增加电导率. 由于更短的扩散长度，即使介孔TiO2
 纳米颗粒的迁移率和致密TiO2
 相同，复合率也会更高
[21]

 . 在设计多孔TiO2
 层时，需要同时考虑钙钛矿的穿透能力和电子传输能力. 介孔TiO2
 框架通常通过丝网印刷、旋涂含TiO2
 纳米颗粒的商用浆料（例如18NR-T）、蒸发弱碱性的含Ti4+
 和H2
 O2
 的溶液
[22]
 -[24]

 ，或溶胶-凝胶法
[14]
 [17]
 ，[25]
 -[27]

 得到. TiO2
 纳米颗粒的体积对框架的性质起重要作用. 通常而言，如果介孔体积过小，将导致钙钛矿无法穿透. 另一方面，过大的颗粒将对控制钙钛矿的形貌造成困难，导致TiO2
 纳米颗粒和空穴层直接接触. 除此以外，总的介孔体积随微粒大小增大而减小
[27]

 ，这会使填充孔的钙钛矿对光的吸收减少. 所以，把TiO2
 纳米颗粒的大小控制在一定范围对提高效率非常重要. 韩宏伟等人分析了TiO2
 纳米颗粒在没有空穴层的介孔钙钛矿太阳能电池中的体积影响
[27]

 . 他们在TiO2
 层上加了一层ZrO2
 ，结果显示此时TiO2
 纳米颗粒的体积除影响钙钛矿的填充和接触外，还影响钙钛矿和TiO2
 间的电荷转移的动力学. 电池的串联电阻（Rs
 ）和复合电阻（Rr
 ec）都随TiO2
 纳米颗粒的增大而减小，他们推测这是由TiO2
 层和正极的碳接触所致. 颗粒直径为25 nm时电池有最高效率13.4%. 在DSSC中，单晶TiO2
 介孔层可以同时提供好的穿透能力和电子传输能力
[28]

 ，但是这个方法很少在钙钛矿电池中使用. 一般人们在介孔电子传输层的上面额外增加一层空穴阻挡层以抑制复合.
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图4.2　TiO2
 作电子传输层的钙钛矿太阳能电池
[23]





研究表明，多孔TiO2
 的电子迁移率（<<1 cm2
 /（V·s）
[29]
 -[31]

 ）远低于CH3
 NH3
 PbX3
 ，而在固体钙钛矿太阳能电池中，纳米结构框架的厚度可达数百纳米甚至上微米，光电子注入TiO2
 纳米框架后的传输远不如在钙钛矿材料体内直接迁移到电子传输层有效. 因此，为了减少纳米结构的表面陷阱以提高器件整体的电子传输性能，近期出现很多采用复合材料作为电子传输层的相关报道.

以TiO2
 （致密）/Al2
 O3
 （介孔）电子传输层为例，三卤化物钙钛矿材料渗入到400 nm厚的Al2
 O3
 纳米颗粒框架中，其作用是改善旋涂过程中钙钛矿薄膜的均匀性，抑制针孔（pin-hole）的出现导致的漏电. 与多孔TiO2
 不同的是，由于它的高LUMO能级，Al2
 O3
 不允许电子注入，只是作为钙钛矿中的一个插入框架. Ponseca等
[32]

 通过时间分辨太赫兹光谱（time-resolved terahertz spectroscopy）对比TiO2
 （mesoporous）/CH3
 NH3
 PbI3
 ，Al2
 O3
 （mesoporous）/CH3
 NH3
 PbI3
 和纯CH3
 NH3
 PbI3
 体系中瞬态太赫兹光电导性动力学（transient THz photoconductivity kinetics），证实了电子注入只发生在TiO2
 （mesoporous）/CH3
 NH3
 PbI3
 体系. 由此可推论电子沿着Al2
 O3
 纳米框架的表面，在钙钛矿体内传输到致密TiO2
 电子传输层. Lee等
[14]

 将TiO2
 框架替代为Al2
 O3
 ，使烧结温度降低到150℃，并获得效率为10.9%和开路电压为1.1V的器件. 典型采用绝缘材料作为纳米框架的还有韩宏伟组
[33]

 ，他们使用厚达2 μm的ZrO2
 纳米框架，将碘化铅溶液，碘化甲基胺和5-戊酸碘化铵涂布在多孔膜上，通过氨基酸的配位使钙钛矿晶体沿着多孔膜的法线生长，拥有12.8%的转化效率和超过1000 h的稳定性器件. 另外，类似的原理也可以使用修饰层来钝化多孔TiO2
 的表面以减少电子的注入. Ogomi等
[34]

 在钙钛矿材料和TiO2
 框架界面处插入一层Y2
 O3
 ，有效地增加了短路电流，使器件效率由6.5%提高到7.5%. Abrusci等
[35]

 在TiO2
 框架表面引入苯甲酸取代的C60
 自组装单分子膜（C60
 SAM）作为修饰层，显著提高了电子的收集效率，电池光电转换效率达到11.7%.

也有研究通过掺杂来提高TiO2
 的电子迁移率，如Snaith等
[36]

 使用石墨烯/TiO2
 纳米颗粒复合材料作为电子传输层. 石墨烯具有高电导率及其逸出功介于FTO和TiO2
 之间的特性，因此大大改善了电子的输运性能，使电池的短路电流和填充因子有明显的提高，光电转换效率高达15.6%，且能在低于150℃的条件下制备. 此外，周欢萍等
[37]

 在TiO2
 中掺杂钇元素来提高电子传输能力，并在TiO2
 与ITO界面插入一层PEIE使能级匹配，通过控制水汽含量使生长好的钙钛矿溶解-再结晶，最终获得了19.3%的平面异质结钙钛矿太阳能电池. Park等
[38]

 在TiO2
 介孔层表面旋涂甲醇镁，然后甲醇镁通过在TiO2
 表面的化学吸附而形成氧化镁，用来减少复合，从而延长载流子寿命. 这种方法可以增加填充因子（FF）和开路电压（VOC
 ），但是由于氧化镁是绝缘体，短路电流（JSC
 ）减小，最终总效率提高很少. Grätzel等
[39]

 在用异丙醇钛合成TiO2
 时添加三氯化钇，导致短路电流得到15%提高.

除了TiO2
 纳米颗粒外，低温制备的TiO2
 纳米棒
[40]

 和静电纺丝制备的TiO2
 纳米纤维
[41]

 作为框架材料也能得到效率近10%的固态钙钛矿太阳能电池和钙钛矿染料敏化电池. 结晶良好的TiO2
 纳米棒具有一系列优点：开孔结构、直径和长度容易调控、电子迁移率比纳米颗粒高两个数量级.
[40]

 TiO2
 纳米棒可以通过有机金属化学气相沉积（MOCVD）
[42]

 、电化学腐蚀（electrochemical anodization）
[43]

 和水热法（hydrothermal synthesis）
[40]
 ，[44]

 制备. 其中水热法是一种低温、廉价、方便的方法，适用于大规模生产. 在典型的水热法合成中
[44]

 ，含钛的前驱体在强酸性环境下加入水或有机溶液. 由于强酸通常会腐蚀设备，近期人们发展出一种无酸的利用乙二胺四乙酸二钠（disodium ethylenediamine tetraacetate，Na2
 EDTA）的方法
[45]

 ，得到最高11.1%的效率. 对TiO2
 纳米棒长度的研究发现不同长度的纳米棒的复合率相似，但是在更长的纳米棒中电子扩散更快. 然而，VOC
 ，JSC
 和PCE随纳米棒变长而降低. 这可能由于纳米棒变得无序，减少了钙钛矿的填充
[40]

 . 另一方面，为了得到足够的介观效果，TiO2
 纳米棒不能太短，否则器件就会和平面结构的电池更相似. 对比研究发现，尽管初始效率和开路电压比平面结构器件低，使用TiO2
 纳米棒的器件却可以取得更好的稳定性.

TiO2
 纳米棒的形貌可以通过各种修饰改变. 类似于纳米颗粒，在二氧化钛纳米棒表面用原子层沉积（ALD）可以减少复合，得到高的VOC
 ，FF和PCE
[46]

 . 掺杂金属离子也可以改善TiO2
 纳米棒. 例如，掺镁
[47]

 可以提高TiO2
 的导带，降低复合，但是会增加Rs
 . 掺铌和锡
[48]
 ，[49]

 利于界面电子传输，降低Rs
 ，提高Rr
 ec. 对以上三种物质，掺杂后器件效率分别提升33%，50%和67%. 如果纳米棒的长度和直径之比增加，那么可以得到纳米线
[50]

 . 更细的直径有利于钙钛矿的穿透，可以得到更高的效率
[51]
 ，[52]

 .

4.1.2　氧化锌

氧化锌（ZnO）是另一种常用于钙钛矿太阳能电池中的电子传输材料. 它是一种禁带宽度为3.3 eV的直接带隙II-VI族半导体材料，其CBM为-4.2 eV，在常温下激子束缚能为60 meV
[53]
 ，[54]

 . ZnO在能级角度上与CH3
 NH3
 PbI3
 的LUMO能级（-3.6 eV）和HOMO能级（-5.2 eV）
[55]

 相当匹配，保证了电子提取的效率. ZnO的优点是无需高温烧结，易于制备成大面积薄膜，且相比TiO2
 具有更高的电子迁移率
[56]

 . 与TiO2
 类似，应用于器件中的ZnO形貌结构主要有致密平面和纳米棒两种. 通常，由于颗粒边界不连续，纳米颗粒形成的平面薄膜电子迁移率较低，复合较高，而纳米棒则可以利用c轴方向的内建电场增强电子传输，减少复合
[57]
 ，[58]

 . ZnO薄膜可通过化学浴沉积
[59]

 、溶胶-凝胶
[60]

 、溅射或电沉积（electrodeposition）
[61]

 等低温工艺获得. Kumar 等
[62]

 以电沉积法制备致密ZnO,以化学浴沉积制备ZnO纳米棒，在玻璃和PET柔性衬底上分别取得了光电转换效率为8.9%和2.6%的钙钛矿太阳能电池. Son等
[63]

 将纳米TiO2
 框架替代为电子传输能力更高的ZnO纳米结构，在此框架上生长的CH3
 NH3
 PbI3
 太阳能电池效率达11%. 柳佃义等
[64]

 以ZnO纳米颗粒作为电子传输层材料，结合低温工艺（≤65℃），在玻璃和PET柔性衬底上分别制备出了光电转换效率达15.7%和10%的平面异质结器件（见图4.3）.
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图4.3　ITO/ZnO/钙钛矿晶粒的高分辨率SEM俯视图
[64]





致密ZnO层（见图4.4）可以作为空穴阻挡层，防止正负电荷复合. 如果没有它，由于在ITO表面的电荷复合过程增加，填充因子和开路电压都会很低，并联电阻也较低
[62]

 . Pauporté等用电化学沉积法产生了由平均尺寸300 nm的大颗粒构成的ZnO层
[65]

 ，其中最好的器件填充因子只有0.5，而ZnO和钙钛矿接触表面越粗糙，填充因子越大. ZnO层的电导率很大，较低的填充因子可能是接触表面的电阻造成的. 袁宁一课题组用ALD在70℃制造了致密ZnO层，然后在其上沉积了350 nm厚的多孔氧化铝层
[66]

 . 之后，他们用一步法制作了器件，效率达到了13.1%，有效面积为0.04 cm2
 . 这种方法制成的ZnO层比用沉积法制成的更加致密，因此能更加有效地抑制电荷复合.
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图4.4



（a）ITO/致密ZnO FESEM俯视图. （b）致密ZnO薄膜上的钙钛矿晶粒. （c）平面结构电池的截面图，颜色代表：FTO（蓝），ZnO（红），钙钛矿+spiro（浅绿），金（黄）. （d））ITO/致密ZnO/ZnO纳米棒FESEM俯视图. （e）ZnO纳米棒上的钙钛矿晶粒. （f）介观结构电池的截面图，颜色代表：FTO（蓝），致密ZnO（红），ZnO纳米棒+钙钛矿（紫），spiro（浅绿），金（黄）
[62]



掺杂可以调控表面形貌，抑制电荷复合. Mahmood等用静电喷雾法和旋涂法得到了ZnO和掺铝的ZnO薄膜
[67]

 . 通过改变沉积条件可以很容易地控制薄膜的形貌. 由于在电子传输层的导带有更高的电子浓度，电荷复合率较低，他们获得了更高的开路电压. 有机物也能提高含致密ZnO层的钙钛矿太阳能电池的性能. 例如广泛应用于钙钛矿太阳能电池电子受体的PCBM（phenyl C61
 butyric acid methyl ester）可以改善ZnO的能级匹配
[68]

 . Kim等
[55]

 在ITO上通过溶胶-凝胶过程沉积了30 nm的ZnO，然后在ZnO上旋涂PCBM. 这样电子传输层的CBM位于ZnO和钙钛矿之间，改善了电荷的提取，提高了开路电压. 拥有ZnO和PCBM的器件Rrec
 更大，意味着加入PCBM可以抑制表面和体相的电荷复合
[69]

 . 然而，ITO上只有PCBM的钙钛矿电池性能很差. 因此，他们认为ZnO和PCBM的共同作用对提高器件性能非常重要
[55]

 . 陈红征课题组
[54]

 在溶胶-凝胶法制成的ZnO层上沉积了C3-SAM（3-amniopropanoic acid SAM）. 结果显示C3-SAM使钙钛矿晶体形状更加平整，提升了光吸收，器件效率从11.2%提升到了15.7%.

致密层也可以通过旋涂ZnO纳米颗粒分散系形成并且无需退火，这对于制作器件无疑是非常便捷的. Miyasaka等用旋涂ZnO纳米颗粒制成电子传输层的器件效率达到了13.9%
[57]

 ，而且其效率在20天内几乎不变，然而没有ZnO层的器件效率则下降为原来的20%. 含ZnO器件的稳定性可能源于良好地控制了碘化铅的钝化. 马廷丽课题组
[70]

 在FTO和柔性ITO/PEN（polyethylene naphtalate）基底上旋涂了ZnO纳米颗粒，分别得到了8.7%和4.3%的效率. 柔性器件在弯曲1000次后效率保持为原来的80%.

另一个广泛应用的结构为ZnO纳米棒. 白华客题组
[71]

 用磁控溅射得到由纳米棒排列组成的ZnO薄膜. 短路电流比ZnO颗粒的器件和致密或多孔TiO2
 的器件都要大. 研究发现在沉积了40 nm ZnO后，ITO的表面电阻下降最多，超过25%. 这个可以解释为沿c轴取向一致的纳米棒有良好的电导率.

一些器件在ZnO纳米棒和钙钛矿之间又加了一层. 这一层通常用来修饰接触面，改变能级，减少电荷复合. 孟庆波课题组在ZnO纳米颗粒上引入铝掺杂的ZnO壳（Al-doped ZnO，AZO）
[72]

 . ZnO的CBM在使用少量铝替代锌的位置时会有少许提升. AZO也使电子迁移率更高
[73]

 . 研究发现在掺杂浓度为5%时效率最高，为10.5%. AZO中铝掺杂浓度小于10%时，短路电流几乎没有变化，但随着掺杂浓度再变大时，短路电流下降. 王命泰课题组在ZnO纳米棒上沉积CdS量子点来形成一个ZnO/CdS-核/壳的纳米阵列，起到了电子选择传输层的作用
[74]

 . 虽然光致发光谱显示ZnO纳米棒有很多缺陷，但它们被CdS有效地钝化了. 开路电压的提升可能是由于ZnO中准费米能级的升高.

以ZnO纳米棒为基础的器件有一些变种. 例如Mahmood等在ZnO纳米片上制作了一层ZnO纳米棒
[75]

 . 他们的器件效率为10.35%，稳定性很好，其效率在240 h后仍保持在80%以上，短路电流几乎不变. 表4.2列示了它们对应不同结构的钙钛矿太阳能电池的性能总结.


表4.2　基于ZnO的钙钛矿太能电池性能总结
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4.1.3　其他氧化物

一些绝缘的氧化物，如Al2
 O3
 ，ZrO2
 和SiO2
 等被用以取代钙钛矿太阳能电池中的介孔TiO2
 ，其中Al2
 O3
 的应用最广泛. 与TiO2
 和ZnO不同，Al2
 O3
 有很宽的禁带宽度（7～9 eV），不能传导电子，在器件中仅仅作为钙钛矿材料生长的框架，电子是通过隧穿的方式注入被致密TiO2
 包裹的电极上. 这可以避免高密度的子带隙态（sub-band gap states）导致的化学电容，使基于Al2
 O3
 的器件比基于TiO2
 的器件具有更高的开路电压VOC
 
[14]

 . 因为Al2
 O3
 没有类似多孔TiO2
 中的氧空位缺陷
[76]

 ，基于Al2
 O3
 的器件在紫外光下有比TiO2
 器件更好的稳定性. 另外，Al2
 O3
 的制备无需高温煅烧，可通过旋涂Al2
 O3
 和钙钛矿的混合悬浊液来简化制备过程，易于实现大面积器件的制备
[77]

 . ZrO2
 和SiO2
 有与Al2
 O3
 近似的绝缘特性. ZrO2
 用于典型介孔结构器件和碳电极器件中分别获得10.8%
[78]

 和12.8%
[33]

 的转化效率. SiO2
 能通过溶胶-凝胶的方法实现不同直径的纳米颗粒. 实验证明，纳米颗粒直径控制在50 nm左右最利于钙钛矿材料渗透入SiO2
 纳米框架中
[79]

 .

其他半导体氧化物，如SrTiO3
 （STO），WO3
 和SnO2
 等也被用于取代致密TiO2
 .STO是类似于TiO2
 的宽禁带半导体，其CBM稍高于后者，更加匹配CH3
 NH3
 PbI3
 的能级，常温下STO的电子迁移率也高于TiO2
 ，而且其具有的铁电效应能减少电子在界面上的复合，因此基于介孔STO的器件的VOC
 要普遍比基于介孔TiO2
 的器件高25%左右
[80]

 ，但是STO较大的纳米颗粒直径对光电流起抑制作用，要进一步优化. WO3
 的禁带宽度小于TiO2
 ，但载流子迁移率要高于后者. 它的优点是能通过电喷涂（electrospraying）等工艺制备出多种纳米结构
[81]
 ，[82]

 ，其中基于纳米片（nanosheet）的器件效果最好. SnO2
 具有优秀的电学和光学特性：合适的能级、高载流子迁移率和良好的抗反射能力. 马廷丽等
[83]

 利用溶胶-凝胶工艺制备了SnO2
 致密层，器件基于这种电子传输层的JSC
 到达了惊人的30.99 mA/cm2
 ，但其较低VOC
 和FF说明SnO2
 与钙钛矿材料界面复合严重. 方国家课题组
[84]

 利用旋涂SnCl2
 ·H2
 O前驱液后退火得到的SnO2
 致密层解决了上述界面复合的问题，在保证VOC
 和FF同时提高了JSC
 ，使转化效率达到17.2%. 这些工作都表明了SnO2
 是目前替代TiO2
 的最理想方案. 表4.3列出了使用以上氧化物作为ETM的器件的性能总结.


表4.3　基于其他氧化物的钙钛矿太能电池性能总结

[image: 07301]


§4.2　有机电子传输材料

有机电子传输材料应用在钙钛矿太阳能电池中的种类并不多，常见的是富勒烯（C60
 ）及其衍生物在倒置结构器件中同时作为电子受体和传输材料. 郭宗枋等
[85]

 首次以ITO/PEDOT:PSS/CH3
 NH3
 PbI3
 /富勒烯（衍生物）/BCP/Al这类结构制备被称为钙钛矿/富勒烯混合平面异质结太阳能电池. 他们分别蒸镀了30 nm，25 nm，30 nm的富勒烯，PCBM和ICBA作为电子传输层，仅得到3.0%，3.9%，3.4%的效率. 随着钙钛矿制备工艺的整体提高，任广禹等
[86]

 在上述结构基础上PCBM与电极间插入一层表面活性剂Bis-C60
 （结构见图4.5）使能级对齐，得到11.8%的光电转换效率. 与此同时，黄劲松等
[87]

 也使用了ICBA/C60
 和PCBM/C60
 双层结构电子传输层，前者得到了最高12.2%的效率和80%的填充因子. 黄劲松等还在ITO/PEDOT:PSS/CH3
 NH3
 PbI3
 /PC60
 BM/C60
 /BCP/Al结构上改进了钙钛矿层的制备工艺，使用分步旋涂法得到光电转换效率为15.3%的平面异质结钙钛矿太阳能电池，溶剂退火后可提高到15.6%
[88]

 ，且器件效率更稳定.
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图4.5　富勒烯及其衍生物的化学结构式

（a）C60
 ；（b）ICBA；（c）PC60
 BM；（d）Bis-C60




§4.3　小结与展望

有机-无机杂化钙钛矿太阳能电池得益于其优良的吸光及电荷传输性能，有望成为新一代高效薄膜太阳能电池. 随着钙钛矿薄膜生长工艺的完善，目前钙钛矿太阳能电池的光电转换效率已经达到21%，逐步逼近其理论效率. 要使效能获得进一步提升，必须控制器件中各层载流子的动力学过程，电子传输层的优化因此变得更加重要. 本章总结并列举了国内外优秀钙钛矿太阳能电池课题组所普遍采用的电子传输层材料，但并不意味着最适合钙钛矿太阳能电池的电子传输材料就在所列举材料中. 我们可以从以下几方面着手，寻找钙钛矿太阳能电池的最佳电子传输材料:

（1）借鉴聚合物太阳能和OLED所使用的有机小分子电子传输材料，因为无论是金属氧化物或者富勒烯都和钙钛矿一样具有很强的刚性结构，它们之间相互接触难免会出现空隙或者孔洞，导致漏电流. 存在很多具有柔性侧链同时能传导电子的有机小分子，它们能与钙钛矿晶体形成紧密接触.

（2）使用钙钛矿材料作为电子传输材料，很多钙钛矿材料具有很好的载流子传输性能，而且能长出纳米结构，如SrTiO3
 
[88]

 .

（3）可通过掺杂或者设计一些配位体来与金属或金属化合物配位成电子传输材料，从而大大增加电子传输材料的选择范围.

最后，判定电子传输材料是否合适，要从能级匹配、电子注入和电子的传输性能三个方面进行考虑.
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第五章　杂化钙钛矿太阳能电池的空穴传输体系

叶森云、郑灵灵、卞祖强、肖立新、黄春辉

由于杂化钙钛矿材料本身的电荷传输能力很强，且既可以传输电子也可以传输空穴，故在没有空穴传输层时，电池也可以获得较高的效率，如韩宏伟等采用碳电极，在没有空穴传输层的情况下，获得了12.8%的效率. 但是为了实现更高的钙钛矿太阳能电池光电转换效率，一般都需要采用空穴传输层来阻挡电子传输、增强空穴传输及防止钙钛矿活性层与电极之间的直接接触而引起猝灭. 目前的空穴传输材料主要分为有机、无机两类，下面分别叙述.

§5.1　有机空穴传输材料

钙钛矿材料被用于固态电池后，效率迅速提升，已经达到21%
[1]

 . 目前电池制备中最普遍使用的空穴传输材料为spiro-MeOTAD（见图5.1）. Jeon等通过对 spiro-MeOTAD上甲氧基的位点进行调整，获得了效率高达16.7%的介孔钙钛矿电池
[2]

 . 由于spiro-MeOTAD在提纯上比较困难，因此许多与spiro-MeOTAD一样含有三苯胺的空穴传输材料被合成出来（见图5.2）
[3]
 -[17]

 . 三苯胺聚合物PTAA的CH3
 NH3
 PbI3
 电池也获得了高达16.2%的效率
[3]

 . 然而，这些三苯胺类的传输材料由于其共轭部分并不共平面且空间扭曲，通过旋涂的方法也不能形成有序的堆叠，因此本身的电荷传输性质很弱，必须通过添加Li-TFSI和tBP使得空穴传输性提升，才能获得较好的器件效果
[18]
 -[22]

 .
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图5.1　spiro-MeOTAD及其衍生物和PTAA的分子式
[2]
 ，[3]
 ，[11]
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图5.2　其他三苯胺类小分子空穴传输材料的化学结构式
[4]
 -[17]





另外，也有将高分子共轭聚合物用作钙钛矿电池空穴传输层的报道（见图5.3）
[23]
 ，[24]
 -[28]

 . 将P3HT用在平面结构钙钛矿电池里作空穴传输层，电池效率达到了10%以上
[23]
 ，[24]

 . 利用PDPPDBTE作为空穴传输层，在具有多孔结构的钙钛矿电池里获得了9.2%的效率，超过了传统空穴传输材料spiro-MeOTAD
[25]

 . 这些原本用于薄膜太阳能电池中给体的共轭高分子本征的传输性质优异，但在文献报道中，较高效的器件仍都采用了Li-TFSI和tBP作为添加剂.

[image: 08601]
图5.3　高分子空穴传输材料的化学结构式
[23]
 ，[24]
 -[28]





然而，Li-TFSI是很容易吸潮的，其本身在较高湿度时也会发生液化. 它的存在不仅会使得制作成本增加，更会使得下层对于水非常敏感的钙钛矿层受到破坏，对于器件的稳定性不利. 因此，需要对上述的空穴传输体系进行优化和改进，不能只考虑器件性能上的表现，更要重视其对器件稳定性的影响. 要获得较好的湿度稳定性，就应该避免对这一类亲水性离子添加剂的使用. 这就对空穴传输材料提出了很高的要求：第一，它必须具备较好的空穴迁移率，以此免除掺杂亲水性离子添加剂的需要；第二，它必须具有较好的疏水性，才能够胜任水汽阻挡层的作用；第三，它必须是可以采用溶液法制备的，这样才能符合实际应用的需要；第四，它的其他物理性质必须与钙钛矿匹配，适合用于钙钛矿电池中. 目前，很少的空穴传输材料可以在不添加这类离子添加剂的情况下获得与spiro-MeOTAD相当的效率. Grätzel等报道了一种支化的共轭空穴传输材料Fused-F（见图5.4）. 它在不添加添加剂的情况下就能获得12.8%的效率
[29]

 . 但是它的合成步骤非常复杂，也未体现出稳定性上的优势.
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图5.4　Fused-F的化学结构式
[29]





曾经用于有机薄膜太阳能电池给体的共轭小分子不仅具有与高分子一样非常优异的传输性质，它们的结构还更加确定，在提纯上更为有利，且具有不存在封端基团污染等优点. 同时，这类寡聚噻吩的衍生物可以具备很好的疏水性，起到隔绝水汽的作用，有利于保护容易被水破坏的钙钛矿薄膜，有助于电池稳定性的提升. 因此，它们非常适合作为钙钛矿太阳能电池的空穴传输材料.

为了克服三苯胺和其他高分子空穴传输材料必须添加Li-TFSI和tBP所带来的不利影响，肖立新等设计并合成了具有高迁移率、高疏水性的以苯并噻吩为核，三聚噻吩为臂，罗丹宁封端的共轭小分子寡聚噻吩衍生物DR3TBDTT（图5.5）
[33]

 . 该分子的HOMO为5.38 eV，与钙钛矿的HOMO能级非常匹配，可用作钙钛矿电池的空穴传输层. 他们利用分步液浸法制备了平面结构的钙钛矿太阳能电池：FTO/致密TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 /DR3TBDTT/Au. 在DR3TBDTT中添加了少量的PDMS作为流平剂后，成膜性获得提升，使得一层薄薄的DR3TBDTT完全覆盖住钙钛矿的表面，起到了较好的空穴传输和选择作用. 因此，在未使用Li-TFSI和tBP的情况下，器件获得了8.8%的效率. 这个效率与现在常用的spiro-MeOTAD+Li-TFSI+tBP所获得的8.9%的效率相当. 另一方面，DR3TBDTT的疏水性使其对水汽起到了很好的阻挡作用，在高湿度下对器件的稳定性测试显示出了比传统空穴传输体系器件更为优越的湿度稳定性（见图5.6（a））. 同时，他们还研究对比了常用的Li-TFSI+tBP添加剂对器件稳定性的影响. 它们的引入会导致空穴传输层变得亲水，不利于保护下层怕水的钙钛矿，导致器件稳定性的降低（见图5.6（b））. 综上所述，以DR3TBDTT作为空穴传输层可以获得与传统空穴传输体系相当的器件效率和更好的湿度稳定性. 开发新的疏水且高迁移率的空穴传输材料是提升钙钛矿器件湿度稳定性的一个有效途径.
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图5.5　DR3TBDTT的化学结构式
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图5.6

（a）高湿度（大于50%）光照三天后器件的实物图；（b）空穴传输薄膜的表面角



上述有机类空穴传输材料的研究皆是应用于正向结构的钙钛矿太阳能电池. 在反向结构钙钛矿太阳能电池中，小分子有机空穴传输材料几无涉及，因为它们的薄膜能够被钙钛矿层制备时所常用的溶剂DMF或DMSO溶解破坏. 除本章下节将提及的无机类空穴传输材料外，有机空穴传输材料聚3，4-乙撑二氧噻吩：聚苯乙烯磺酸盐（PEDOT：PSS）因具有高导电性、高透光性以及良好的旋涂成膜性而被广泛用在反向结构钙钛矿太阳能电池中. 例如，黄劲松等
[34]

 利用两步旋涂法（即依次旋涂PbI2
 和CH3
 NH3
 I）在PEDOT：PSS基底上成功制备了无针孔、连续致密的CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿薄膜，相应器件的能量转换效率可达15.4%.Mohite等
[35]

 随后采用热基底旋涂法（即在热的基底上旋涂PbI2
 和CH3
 NH3
 Cl的混合前驱液）在PEDOT：PSS基底上制备获得了连续致密且具有超大晶粒（毫米尺度）的高质量钙钛矿薄膜，并将器件的能量转换效率提高到了18%. 虽然基于PEDOT：PSS为空穴传输材料的反向结构钙钛矿太阳能电池可以获得较高的能量转换效率，但由于PEDOT：PSS本身具有酸性而易腐蚀电极，且容易吸潮，从而会影响整个太阳能电池的稳定性.

为了降低有机类空穴传输材料的制备成本并提高材料自身的稳定性，闫伟博等
[36]
 -[37]

 通过电化学原位聚合法直接在ITO的表面沉积聚噻吩（PT）薄膜作为空穴传输层. 研究表明，利用该方法制备的PT薄膜具有良好的致密性和平整性，沉积有PT的ITO基底（PT/ITO）表面最大起伏只有4 nm左右（见图5.7（a））. 该PT薄膜还具有高的导电性，其表面电导率约800 S·cm-1
 ，垂直膜的电导率也可达约0.0006 S·cm-1
 ，远高于一般有机半导体，几乎可以和无机半导体相媲美. 并且，N，N-二甲基甲酰胺（DMF）在PT薄膜上具有非常小的接触角（见图5.8（a）），表明以DMF为溶剂的钙钛矿前驱液在PT薄膜上具有良好的浸润性，有利于高质量钙钛矿薄膜的制备. 另外，PT薄膜还具有与CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿价带能级（-5.4 eV）非常接近的最高占据轨道（HOMO）能级（-5.2 eV），这表明PT能够有效地传输空穴. CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿在PT薄膜上具有的超快荧光猝灭速率（见图5.8（b））也进一步证明了PT具有非常好的空穴传输性能. 进一步研究发现，PT薄膜的厚度对器件性能具有非常大的影响. 当PT薄膜厚度较小（如5 nm左右）时，虽然此时PT薄膜的透光率很高（见图5.7（b）），但PT薄膜很可能不能完全覆盖ITO表面，会导致部分裸露的ITO与钙钛矿直接接触形成漏电途径，从而导致器件的VOC
 ,FF较低. 当PT薄膜厚度较大（如36 nm）时，PT薄膜较差的透光率（见图5.7（b））又会导致钙钛矿无法吸收足够光子，从而导致器件的JSC
 很低. 综合考虑，当PT薄膜的厚度为18 nm时，基于电化学聚合PT为空穴传输材料的钙钛矿光伏器件ITO/PT/CH3
 NH3
 PbI3
 /C60
 /BCP/Ag可获得高达11.8%的能量转换效率，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.03 V,16.2 mA/cm2
 和0.71. 随后，通过对器件结构中C60
 厚度的进一步优化发现，当C60
 的厚度从原来30 nm增加至40 nm时，较薄的PT膜相比较厚的PT膜对器件VOC
 和FF造成的损失变得更小，而较薄的PT膜相比较厚的PT膜对器件JSC
 的提升仍然很大. 因此，当C60
 的厚度为40 nm时，基于5 nm厚PT的钙钛矿光伏器件的能量转换效率高达15.4%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为0.99 V,20.3 mA/cm2
 和0.77.
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图5.7　PT/ITO基底的AFM照片（a）及不同厚度PT薄膜的透过光谱（b）
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图5.8　PT薄膜的DMF接触角（a）及CH3
 NH3
 PbI3
 ,PEDOT：PSS/CH3
 NH3
 PbI3
 和PT/CH3
 NH3
 PbI3
 的时间分辨荧光猝灭光谱（b）

为了进一步改善器件性能，闫伟博等
[38]

 在PT的研究基础上，利用电化学聚合法制备了一系列其他廉价的有机聚合物作为反向结构钙钛矿光伏器件的空穴传输材料，其化学结构和能级结构如图5.9所示. 研究结果表明，器件的开路电压（VOC
 ）与空穴传输材料的HOMO能级是正相关的. 从PEDOT：PSS,PT,PPN到PPP，其HOMO能级从-5.04 eV逐渐减小到-5.18 eV，-5.26 eV和-5.31 eV，更加接近钙钛矿的HOMO能级（-5.40 eV），从而更有利于空穴从钙钛矿材料向ITO电极的注入，进而可以将器件的VOC
 从0.79 V依次提高为0.95 V,0.97 V和1.02 V. 经过优化，基于PPP为空穴传输材料的器件可达最优，能量转换效率可高达16.5%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.03 V,21.6 mA/cm2
 和0.75.

[image: 09001]
图5.9　PEDOT：PSS，PT，PPN和PPP的化学结构及能级结构图



§5.2　无机空穴传输材料

相比传统的有机空穴传输材料，无机空穴传输材料通常具有较好的化学稳定性、较高的空穴迁移率和较低的制备成本. 因此，开发和应用廉价而稳定的无机空穴传输材料对生产低成本、高稳定性的太阳能电池具有重要的意义. 在近年来新兴的钙钛矿太阳能电池中，无机空穴传输材料也得到广泛的关注
[39]
 -[41]

 .

5.2.1　氧化镍

氧化镍（NiO）由于晶格中容易填隙O2-
 而形成Ni2+
 空缺，是一种具有高化学稳定性和高空穴迁移率的p型半导体
[42]
 ，[43]

 ，其空穴迁移率可高达47.05 cm2
 /（V·s）
[44]

 . NiO的逸出功可以通过调节其中填隙O2-
 或Ni2+
 空缺的浓度在4.5～5.6 eV之间进行调整
[45]

 ，从而实现与钙钛矿材料能级结构的良好匹配. 另外，NiO较高的导带能级（-1.8 eV
[46]

 ）还能够有效地阻挡电子从钙钛矿材料向正极的泄漏. 因此，NiO可以作为钙钛矿太阳能电池的有效空穴传输材料.

Snaith等
[47]

 首次证明了溶液法制备的NiO薄膜对钙钛矿的荧光具有良好的猝灭效率，即NiO可以作为钙钛矿太阳能电池的有效空穴传输材料. 然而，基于NiO为空穴传输材料的器件FTO/NiO/钙钛矿/PCBM/TiOx
 /Al的能量转换效率却很低. 可能原因主要有以下两个方面. 一方面，在NiO基底上以一步旋涂法制备的钙钛矿薄膜的质量较差，不能充分覆盖NiO基底（如图5.10（a）），使得部分NiO与PCBM直接接触而发生漏电现象，从而大大降低了器件的开路电压（VOC
 ）. 另一方面，溶液法制备的NiO薄膜的导电性较差，大大增加了器件的串联电阻，导致器件的短路电流密度（JSC
 ）很低. 郭宗枋等
[40]

 发现，对溶液法制备的NiO薄膜进行2 min的紫外-臭氧（UVO）光清洗不仅能够将NiO的逸出功从5.33 eV提高到5.40 eV以更好地与CH3
 NH3
 PbI3
 钙钛矿的价带能级（-5.4 eV）匹配，而且还能较好地改善NiO薄膜的亲水性（NiO薄膜UVO光清洗前后的水接触角分别为79°和58°），从而改善钙钛矿在NiO基底上的成膜性，提高钙钛矿薄膜对NiO基底的覆盖度（如图5.10（b））. 因此，以NiO为空穴传输材料的钙钛矿光伏器件ITO/NiOx
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /PCBM/BCP/Al的能量转换效率可达7.8%，其中VOC
 ，JSC
 ，填充因子（FF）分别为0.92 V,12.43 mA/cm2
 和0.68. 为了进一步提高基于NiO为空穴传输材料的钙钛矿太阳能电池的性能，杨世和等
[48]

 利用溶胶-凝胶法制备了高质量的NiO纳米晶薄膜，相比传统溶液法制备的NiO薄膜，该NiO纳米晶薄膜具有更好的透光性、致密性以及更高的空穴迁移率. 另外，该NiO薄膜是由10～20 nm的均匀NiO纳米晶颗粒相互连接而成，具有更大的表面粗糙度，能够与钙钛矿层形成更紧密的接触，不仅可以改善钙钛矿层的薄膜质量，提高钙钛矿层对NiO基底的覆盖度，而且还能增大NiO层与钙钛矿层的界面接触面积，提高空穴的传输效率（见图5.11）. 经过优化，当NiO纳米晶薄膜的厚度为40 nm时，器件FTO/NiO/CH3
 NH3
 PbI3
 /PCBM/Au的能量转换效率最高可达9.11%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为0.882 V,16.27 mA/cm2
 和0.635. 郭宗枋等
[49]
 ，[50]

 在NiO致密层的基础上引入一层纳米多孔NiO层. 一方面，钙钛矿层在制备过程中可以填充进多孔NiO层的孔洞中，有利于提高钙钛矿层对NiO基底的覆盖度以及减少缺陷态钙钛矿的产生（见图5.12），从而有效防止PCBM与NiO层的直接接触，最终达到减小器件漏电流而增大开路电压的目的. 另一方面，纳米多孔NiO层的引入还能增加NiO基底对钙钛矿的有效负载量，从而提高器件的光吸收效率，增大器件的短路电流密度. 因此，基于纳米多孔NiO骨架的钙钛矿光伏器件ITO/NiOx
 /NiOn
 c/CH3
 NH3
 PbI3
 /PCBM/BCP/Ag的能量转换效率最高可达11.6%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为0.96 V,19.8 mA/cm2
 和0.61.

[image: 09201]


图5.10　基于未经UVO处理
[47]

 和经过UVO处理
[40]

 的NiO基底的钙钛矿薄膜的SEM照片

[image: 09202]


图5.11　NiO纳米晶薄膜的AFM照片（a）和沉积其上的钙钛矿的SEM照片（b）
[48]



[image: 09301]
图5.12　纳米多孔NiO（a）和沉积其上的钙钛矿的SEM照片
[49]





虽然基于NiO为空穴传输材料的钙钛矿太阳能电池的性能随着对NiO薄膜形貌的改善而不断提高，但NiO薄膜本身的导电性并没有得到较大程度的改善，这使得基于NiO的电池性能还无法和基于传统有机空穴传输材料的电池相比. Jen等
[51]

 通过对传统NiO薄膜进行铜掺杂，极大地提高了NiO薄膜的导电性（如图5.13所示），铜掺杂前后的NiO薄膜的电导率分别为2.2×106
 S·cm-1
 和8.4×104
 S·cm-1
 . 一方面，导电性较好的铜掺杂NiO（Cu：NiOx
 ）能够提高空穴的注入和传输效率，有利于改善器件的短路电流密度和填充因子. 另一方面，Cu：NiOx
 中的掺杂铜组分很可能会促进钙钛矿的成核生长，使得钙钛矿薄膜中的晶粒变得更大（见图5.14），从而减少钙钛矿薄膜中缺陷态的比例，并进一步改善器件的性能. 因此，基于Cu:NiOx
 的钙钛矿光伏器件ITO/Cu：NiOx
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /PCBM/C60
 -bis surfactant/Ag的能量转换效率高达15.4%，VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.11 V,19.01 mA/cm2
 和0.73. 然而，传统的溶胶-凝胶法制备Cu：NiOx
 薄膜需要较高温度（> 400℃）的退火才能获得较高的晶化度，这种高温处理过程不仅会增加器件的制备成本，还会大大制约该类太阳能电池在柔性器件方面的应用. 为此，Jen等
[52]

 随后借鉴燃烧化学的思路，将制备Cu：NiOx
 薄膜的前驱液由醋酸铜和醋酸镍改为硝酸铜、硝酸镍和乙酰丙酮（见图5.15）. 由于在低温退火过程中硝酸铜、硝酸镍和乙酰丙酮之间会伴随氧化还原反应的发生，同时放出大量的热，从而可以起到类似高温退火的作用，因此利用燃烧化学法制备的Cu：NiOx
 薄膜只需要150℃的低温退火就能获得较高的晶化度（如图5.16）. 经过优化，基于该燃烧化学法制备的Cu：NiOx
 的钙钛矿光伏器件的能量转换效率高达17.7%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.05 V,22.2 mA/cm2
 和0.76.

[image: 09302]
图5.13　NiOx
 （a）和Cu：NiOx
 （b）薄膜的导电AFM照片
[51]
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图5.14　沉积于NiOx
 和Cu：NiOx
 薄膜上的钙钛矿的SEM照片
[51]
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图5.15　传统溶胶-凝胶法和燃烧化学法制备Cu：NiOx
 的合成路线
[52]
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图5.16　分别沉积于传统溶胶-凝胶法和燃烧化学法制备的Cu：NiOx
 薄膜上的钙钛矿的SEM照片（图中标尺为1 μm）（a）和XRD图（b）
[52]



5.2.2　碘化亚铜

碘化亚铜（CuI）是又一种常用的宽带隙无机空穴传输材料，除了具有良好的可见区透光性和高的空穴迁移率（可达43.9 cm2
 /（V·s）
[53]

 ）外，还具有较好的溶解性，可在乙腈、N，N-二甲基甲酰胺（DMF）等有机溶剂中溶解，有利于简化CuI薄膜的制备工艺和降低生产成本. 因此，在新兴的钙钛矿太阳能电池中CuI也有应用. Kamat等
[39]

 利用CuI为空穴传输材料取代传统的有机空穴传输材料2，2′，7，7′-四[N，N-二（4-甲氧基苯基）氨基]-9，9′-螺二芴（spiro-OMeTAD）制备了钙钛矿光伏器件FTO/TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /CuI/Au. 研究表明，虽然CuI较好的导电性使得基于CuI为空穴传输材料的器件具有相对较高的短路电流密度和填充因子，但载流子在钙钛矿和CuI界面处的较高复合速率大大限制了器件的开路电压. 因此，基于CuI的钙钛矿光伏器件的最高能量转换效率只有6.0%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为0.55 V,17.8 mA/cm2
 和0.62. 随后，孙伟海等
[54]

 探究了CuI作为空穴传输材料在反向结构钙钛矿光伏器件中的应用，其器件结构如图5.17所示. 研究表明，虽然CuI在DMF中是可溶的，但在CuI薄膜上旋涂DMF时，由于旋涂的过程比较快，使得位于底层的CuI薄膜来不及被完全溶解，仍有较大部分的剩余（见图5.18），从而可以起到传输空穴兼阻挡电子的作用. 经过优化，基于CuI为空穴传输材料的反向结构钙钛矿光伏器件的能量转换效率可高达16.8%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.01 V,23.0 mA/cm2
 和0.72.

[image: 09501]


图5.17　基于CuI为空穴传输材料的反向结构钙钛矿光伏器件的结构示意图
[54]
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图5.18　用DMF清洗前CuI薄膜的SEM（a）和AFM（c）照片以及清洗后CuI薄膜的SEM（b）和AFM（d）
[54]



5.2.3　硫氰酸亚铜

另一种宽带隙亚铜类无机半导体硫氰酸亚铜（CuSCN）相比CuI具有更好的化学稳定性以及更低的价带能级（-5.3 eV对比-5.1 eV），能更好地与钙钛矿的能级匹配，有利于提高空穴的注入和传输效率. Ito和Nazeeruddin等
[41]

 首先利用刮涂法制备的CuSCN取代spiro-OMeTAD制备了钙钛矿光伏器件FTO/TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /CuSCN/Au. 研究表明，CuSCN的引入能够有效提高空穴的注入和传输效率，器件的能量转换效率最高可达12.4%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.02 V,19.7 mA/cm2
 和0.62. 虽然该器件的开路电压已与基于传统有机空穴传输材料的器件相当，但短路电流密度和填充因子相对较低. 主要原因可能是CuSCN的空穴迁移率（0.01～0.1 cm2
 /（V·s）
[55]

 ）相对较低，而该器件中CuSCN薄膜的厚度却高达600～700 nm，显著地增加了器件的串联电阻. 为了进一步提高基于CuSCN的钙钛矿光伏器件的性能，叶森云等
[56]

 以电化学沉积法制备的CuSCN薄膜为空穴传输层制备了与传统结构相反的器件ITO/CuSCN/CH3
 NH3
 PbI3
 /C60
 /BCP/Ag. 经过优化，当CuSCN薄膜的厚度达到57±2 nm时，CuSCN纳米颗粒就能将ITO基底基本覆盖完全（见图5.19）. 另外，不同的钙钛矿制备方法对基于CuSCN的器件性能具有显著的影响. 研究表明，一步快速结晶法相比传统两步连续沉积法在CuSCN基底上制备的钙钛矿层具有更小的表面粗糙度（如图5.20），能够有效防止钙钛矿层穿过C60
 和BCP层与Ag电极直接接触而发生漏电，有利于提高器件的开路电压. 此外，一步快速结晶法制备的钙钛矿层与CuSCN层具有更小的界面接触电阻，有利于减小器件的串联电阻，提高器件的填充因子. 因此，在CuSCN基底上以一步快速结晶法制备钙钛矿的器件的能量转换效率最高可达16.6%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.00 V,21.9 mA/cm2
 和0.76. 而在CuSCN基底上以传统两步连续沉积法制备钙钛矿的器件的能量转换效率最高仅有13.4%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为0.92 V,21.4 mA/cm2
 和0.68.

[image: 09701]
图5.19　不同厚度CuSCN薄膜的SEM照片
[56]



（a）11±2 nm；（b）29±2 nm；（c）57±2 nm；（d）92±2 nm
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图5.20　基于CuSCN基底的一步快速结晶法（a）和两步连续沉积法（b）制备的钙钛矿的AFM照片
[56]



5.2.4　铜的氧化物

铜的氧化物（氧化铜CuO和氧化亚铜Cu2
 O）也是一类常见的p型半导体材料，其导电机理主要因晶体中存在铜离子空缺而表现为空穴传输性质. 因此，通过对铜离子空缺的调节就可以对该氧化物薄膜的载流子浓度和迁移率进行调控. 另外，由于铜的氧化物具有储量丰富、无毒、成本低廉和简易制作等优点，使得该类空穴传输材料成为一种非常有潜力的光伏材料. 孙伟海等
[54]

 利用乙酰丙酮酸铜的二氯苯溶液为前驱液，通过溶液旋涂法制备了CuOx
 薄膜. 研究结果表明，利用该方法制备的CuOx
 薄膜中既包含Cu2+
 ，又包含Cu+
 ，且随着CuOx
 薄膜紫外-臭氧光清洗时间的延长，薄膜中Cu2+
 的占比会逐渐增加（见图5.21）. 并且，CuOx
 薄膜可以在一定程度上减小ITO的表面粗糙度，空白ITO和覆盖有CuOx
 薄膜的ITO的粗糙度均方根（RMS）值分别为4.7 nm和4.2 nm（见图5.22）. 另外，器件结果表明，CuOx
 薄膜中Cu2+
 的占比对器件性能几乎没有影响（见图5.23），这可能是由于CuO和Cu2
 O都可以起到有效传输空穴并阻挡电子的作用. 经过优化，基于CuOx
 为空穴传输材料的反向结构钙钛矿光伏器件的能量转换效率可高达16.9%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.00 V,22.8 mA/cm2
 和0.74.
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图5.21　不同光清洗时间下CuOx
 薄膜里Cu 2p3/2
 峰以及它的拟合峰，0 min（a），15 min（b），30 min（c）和60 min（d）
[54]
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图5.22　空白ITO的SEM（a）和AFM（c），CuOx
 薄膜的SEM（b）和AFM（d）照片
[54]
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图5.23　不同时间紫外光清洗处理后的CuOx
 薄膜用于制备钙钛矿电池的电流-电压曲线图
[54]



5.2.5　铜的硫化物

铜的硫化物Cux
 S是一类I-VI族化合物半导体材料. 这类材料可以通过调节其化学计量比（如Cu2
 S，Cu1.96
 S，Cu1.8
 S以及CuS）而调控其禁带宽度（1.5~2.2 eV），从而被广泛应用于光催化剂、太阳能电池和传感器等领域. 其中，CuS由于具备较高的空穴迁移率和较宽的禁带宽度（2.0~2.2 eV），既能高效地传导空穴，又能有效地阻挡电子，也是一类非常重要的p型半导体材料. 孙伟海等
[54]

 以柠檬酸三钠为稳定剂，制备了CuS纳米粒子（CuS NPs），并将该CuS NPs成功地用作钙钛矿光伏器件的空穴传输材料. 研究结果表明，通过溶液旋涂法制备的CuS NPs薄膜并没有形成连续致密的薄膜，而是以分散状态的CuS NPs的形式修饰在ITO的表面（见图5.24）. 但器件结果表明，即使CuS NPs薄膜并不是连续致密的，仍能起到很好的空穴传输和阻挡电子的作用，这可能是由于CuS NPs本身具有较好的传输空穴兼阻挡电子的作用. 经过优化，基于CuS NPs为空穴传输材料的反向结构钙钛矿光伏器件的能量转换效率可高达16.1%，其中VOC
 ，JSC
 ，FF分别为1.02 V,22.2 mA/cm2
 和0.71.
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图5.24　空白ITO的SEM（a）和AFM（c），CuS薄膜的SEM（b）和AFM（d）照片
[54]



除了NiO,CuI,CuSCN,CuOx
 和CuS这几种常用的无机空穴传输材料外，还有一系列其他的无机半导体可作为空穴传输材料用于钙钛矿太阳能电池中. 例如，Kim等
[57]

 利用MoO3
 为空穴传输材料制备的钙钛矿光伏器件ITO/MoO3
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /C60
 /BCP/Al的能量转换效率也可达6.4%. 大多数无机类p型半导体材料能够有效地作为钙钛矿太阳能电池的空穴传输材料，在获得较高能量转换效率的同时，还能在一定程度上提高器件的稳定性，并降低器件的生产成本，对推动钙钛矿太阳能电池的产业化具有重要的意义. 然而，目前所报道的基于无机空穴传输材料的钙钛矿光伏器件的性能还不如基于有机空穴传输材料的器件性能，影响效率的诸多因素还需要进一步探索与研究.
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第六章　杂化钙钛矿太阳能电池的界面修饰及柔性器件

曲波、李英强

本章主要阐述钙钛矿器件中的各种界面修饰，从而有效提高钙钛矿太阳能电池的光伏性能. 另外，本章对柔性钙钛矿太阳能电池及其柔性电极也进行了叙述.

§6.1　钙钛矿活性层的界面修饰

钙钛矿光伏器件中，钙钛矿活性层及其界面的优劣直接决定了光伏器件的性能高低. 为了改善钙钛矿的膜层质量，科研工作者使用N，N-二甲基甲酰胺（DMF）和γ-丁内酯（GBL）混合溶剂溶解CH3
 NH3
 PbI3
 前躯体，得以有效改善钙钛矿膜层，使其界面处的电子、空穴再复合概率明显降低，有效提升了钙钛矿光伏器件性能
[1]

 . 肖立新课题组在制备钙钛矿光伏器件过程中，将钙钛矿膜层退火温度控制在50℃，膜层预润湿时间缩短至2 s，有效提高了钙钛矿膜层的表面粗糙度（见图6.1），从而增大了器件中入射光的散射效应，有效利用了入射光能并提高了器件光生载流子浓度
[2]

 . 实验发现，提高钙钛矿膜层的粗糙度从而改善光伏器件性能的方法在基于CH3
 NH3
 PbI3
 或CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 的器件中都是有效的，器件能量转换效率均高于10%.
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图6.1　器件结构与钙钛矿粗糙界面示意图



除此之外，孟庆波等针对钙钛矿活性层采取热压的方法，改善了钙钛矿膜层的表面平整度，并减少了膜层的孔隙缺陷，从而器件的载流子迁移率得以提升，电子、空穴再复合效率得到有效降低
[3]

 . 利用此方法制备的无空穴传输层器件和基于空穴传输层spiro-OMeTAD的钙钛矿光伏器件，能量转换效率分别提升至10.84%和16.07%.

§6.2　电子传输层的界面修饰

在钙钛矿光伏器件中，TiO2
 常被作为电子传输层以改善器件的电子收集能力
[4]

 . 为进一步提高TiO2
 的光电性能，科研工作者对其进行了一系列优化. 譬如，为了修饰TiO2
 膜层，在TiO2
 溶液中分别掺杂少量YAc3
 ，ZnAc2
 ，ZrAc4
 和MoO2
 Ac2
 
[5]

 ，掺杂比例约为0.05%～0.1%. 实验发现，掺杂后的TiO2
 膜层具有较高的电子迁移率，器件效率达到15%以上. 另外，在TiO2
 膜层中掺杂锆元素，亦可提高钙钛矿器件的能量转换效率，并且可以减弱钙钛矿光伏器件的正、反扫回滞现象
[6]

 . 肖立新课题组在TiO2
 多孔层中掺杂了金银合金爆米花型纳米颗粒（如图6.2（a）），其尺寸为150±50nm，并制备了如图6.2（b）所示的钙钛矿光伏器件. 实验发现，TiO2
 多孔层中掺杂了爆米花型纳米颗粒后，器件的宽光谱吸收与电子迁移率同时得以提高，这主要得益于爆米花型纳米颗粒的局域表面等离激元效应，使得器件的能量转换效率提升了15.7%，开路电压、短路电流以及填充因子也得到明显提高
[7]

 . 同时，他们对膜层的吸收谱进行了研究. 当多孔TiO2
 层掺杂了金-银合金爆米花型纳米颗粒后，多孔TiO2
 层的光吸收谱并没有改善很多（图6.2（c））. 但是，在掺杂纳米颗粒的多孔TiO2
 层上继续制备一层钙钛矿膜后，其光吸收能力大幅提高，尤其在580nm到近红外区间段改善明显（图6.2（d））. 这主要得益于金银纳米颗粒的局域表面等离激元的光捕获效应，提高了钙钛矿层的光吸收能力.

在制备TiO2
 膜层时，一般需要高温（约500℃）退火过程，这增加了器件的制备成本，不利于今后的产业化. 因此，科研工作者致力于寻找一种可替代TiO2
 的新型界面层材料. 在柔性衬底PET-ITO上，通过射频磁控溅射方法制备一层Ti膜，可有效收集器件的载流子，器件效率达到8%以上
[8]

 . 另外，SnO2
 亦可替代TiO2
 膜层，应用于钙钛矿器件中，结合溶剂蒸气退火方法，器件效率可达13%
[9]

 . 再者，NiO/多孔氧化铝复合膜层
[10]

 、MgO包覆TiO2
 纳米颗粒
[11]

 、WO3
 致密层/WO3
 多孔层
[12]

 等均可作为替代TiO2
 膜层的可选材料，所制备的钙钛矿器件性能与基于TiO2
 膜层的传统钙钛矿光伏器件性能可比拟.

[image: 10901]
图6.2



（a）金-银合金爆米花型纳米颗粒；（b）钙钛矿光伏器件结构；（c）多孔TiO2
 层的吸收谱；（d）在多孔TiO2
 层上制备钙钛矿层后的吸收谱

为了改善TiO2
 膜层与钙钛矿膜层之间的界面，科研工作者用羧酸对TiO2
 膜层进行浸泡处理. 该方法可有效促进电子由钙钛矿层传输到TiO2
 层，从而提高了器件对载流子的收集能力. 同时，电子在TiO2
 导带的寿命也得到一定程度的延长，并有效降低了电子、空穴再复合的概率
[13]

 . 另外，在TiO2
 多孔层上修饰一层金属氧化物NiO，可延长电子迁移寿命并提高载流子收集效率，器件的能量转换效率可提升39%
[14]

 . 除了金属氧化物，亦可在TiO2
 层上自组装一层富勒烯衍生物（图6.3），有效提高器件的载流子迁移率，器件的能量转换效率达到17.3%，并且减弱了电池的正、反扫回滞现象
[15]

 . 科研工作者也尝试了在电子传输层ZnO与钙钛矿之间制备一层3-氨基丙酸（C3-SAM），可优化钙钛矿层的结晶质量和膜层界面，钙钛矿活性层中的孔隙和陷阱态密度也得到了有效降低
[16]

 .

[image: 11001]
图6.3　富勒烯衍生物自组装层在钙钛矿器件中的应用



§6.3　阴极缓冲层的界面修饰

为了提高钙钛矿器件阴极的电子收集能力，改善阴极与相邻光电功能层的能级匹配，科研工作者经常用阴极缓冲层修饰阴极，从而提高器件的电子收集能力，提升器件的光伏性能.

无机材料（诸如金属氧化物、无机盐类等）可以作为阴极缓冲层应用到钙钛矿光伏器件中. 譬如，在倒置结构的钙钛矿光伏器件中，将ZnO纳米晶作为阴极缓冲层引入阴极Al和电子传输层PCBM之间（图6.4（a））. 基于CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 的钙钛矿光伏器件的能量转换效率达到15.9%（图6.4（b）），且基于此阴极缓冲层制备的1 cm2
 光伏器件效率亦高达12.3%. 这为大面积钙钛矿光伏器件的制备奠定了研究基础
[17]

 . 另外，实验表明，CaMnO3
 ,Cs2
 CO3
 等无机盐类也可作为阴极缓冲层引入到钙钛矿器件中，能有效提升器件的光伏性能
[18]
 ，[19]

 .
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图6.4　ZnO纳米晶修饰光伏器件阴极Al（a），器件的光伏曲线及性能参数（b）



除了无机材料，有机材料亦可作为阴极缓冲层修饰材料应用到钙钛矿光伏器件中. 科研工作者开发了一种聚合物材料PN4N，分子结构如图6.5所示. 该聚合物材料可溶解于异丙醇和正丁醇，恰与钙钛矿CH3
 NH3
 PbIx
 Cl3-x
 的溶解性正交. 将其作为阴极缓冲层材料应用于电子传输层PCBM和阴极之间，器件的能量转换效率从12.4%提升到15.0%
[20]

 . 另外，科研工作者还设计合成了一系列有机聚合物阴极缓冲层，如聚乙烯亚胺（PEIE ）、聚[3-（6-三甲基铵己基）噻吩]（P3TMAHT）等，均可有效提升器件阴极的电子收集能力
[21]

 .

[image: 11101]
图6.5　阴极缓冲层材料PN4N分子结构



相对于有机聚合物，小分子材料具有易提纯且纯度高的优点，适合应用于钙钛矿光伏器件中. 科研工作者将小分子苝酰亚胺（PDINO）作为阴极缓冲层引入到钙钛矿光伏器件中，PDINO分子结构如图6.6所示. 实验发现，PDINO阴极缓冲层有效阻碍了阴极Ag原子向器件内部的扩散. 基于PDINO阴极缓冲层的钙钛矿光伏器件性能优于ZnO作缓冲层的标准器件，能量转换效率提升至14.0%，且开路电压提升了0.1V. 值得一提的是，引入PDINO的钙钛矿光伏器件性能对PDINO的膜层厚度的依赖关系不强. 当PDINO膜厚在5～24nm区间变化时，器件效率变化不大，均高于13.0%. 另外，基于PDINO阴极缓冲层的钙钛矿光伏器件寿命亦得到改善
[22]

 . 其他小分子材料，譬如富勒烯衍生物[6，6]-苯基-C61
 -丁酸（18-冠-6）-乙基甲酯（PCBC），亦可作为器件的阴极缓冲层，有效提升CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 钙钛矿光伏器件性能
[23]

 .

[image: 11102]
图6.6　小分子PDINO的分子结构



另外，科研工作者也对复合阴极缓冲层在钙钛矿光伏器件中的应用进行了系统研究. 譬如，在电子传输层PCBM与阴极Ag之间制备了双层阴极缓冲层Rhodamine101/LiF. 该双层阴极缓冲层的引入，对阴极与PCBM之间的界面进行了有效的优化，电子可以比较高效地被阴极Ag收集，从而光伏器件的开路电压与填充因子同时得以提高
[24]

 .

§6.4　阳极缓冲层的界面修饰

钙钛矿光伏器件的阳极一般采用高逸出功的金属或金属氧化物，诸如Au,ITO,FTO等. 通常情况下，器件阳极的费米能级与相邻光电功能膜层的HOMO能级匹配不佳，导致器件阳极对空穴的收集效率不尽如人意. 为了解决阳极与相邻膜层的能级匹配问题，通常采用引入阳极缓冲层的方法对器件阳极进行界面修饰，从而提升钙钛矿器件的光伏性能.

PEDOT：PSS[聚（3，4-乙撑二氧噻吩）：聚苯乙烯磺酸]是经常采用的阳极缓冲层材料
[24]

 . 但PEDOT：PSS具有较强的酸性，极易腐蚀与之接触的电极和光电功能膜层，进而影响器件的工作寿命. 为了探索一种新型阳极缓冲层材料，从而替代PEDOT：PSS，科研工作者在阳极与钙钛矿膜层之间引入NiOx
 膜层. NiOx
 膜层的费米能级与CH3
 NH3
 PbI3
 的HOMO能级相同，这促进了器件阳极对空穴载流子的收集
[25]

 . 另外，NiO阳极缓冲层也可以修饰碳电极，器件光伏性能也得到了较好的改善
[26]

 . 此外，科研工作者也对有机材料作为阳极缓冲层进行了较为系统的研究. 譬如，在器件阳极与钙钛矿膜层之间引入双层有机缓冲层PEDOT：PSS/（N，N-双（4-（6-（（3-乙氧基杂环丁烷-3-基）-甲氧基）-己氧基苯基）-N，N′-双（4-甲氧基苯基）联苯-4，4′-胺（QUPD）或者PEDOT：PSS/N，N′-双（4-（6-（（3-乙氧基杂环丁烷-3-基）甲氧基））-己基苯基-N，N′-二苯基-4，4′-二胺（OTPD）. 其中，QUPD和OTPD在酸性环境下均呈现交叉互联的膜层结构. QUPD和OTPD的分子结构如图6.7所示. 实验发现，此类复合阳极缓冲层具有较高的LUMO能级，能有效阻挡电子向阳极方向的传输，并且降低空穴和电子的再复合概率. 此外，PEDOT：PSS/QUPD,PEDOT：PSS/OTPD的引入，降低了光伏器件的漏电流，器件的开路电压也由标准器件的0.77V提高到0.95～0.99V. 实验发现，基于PEDOT：PSS/QUPD的钙钛矿光伏器件效率提升显著，由标准器件的9.93%提高到13.06%
[27]

 .

[image: 11301]
图6.7　QUPD和OTPD的分子结构



§6.5　电极的自组装层界面修饰

在钙钛矿光伏器件中，电极之上的空穴传输层或电子传输层一般是通过范德瓦尔斯力与电极相连，界面之间的结合力较小且不稳定，电极与这些功能层之间的接触电阻和势垒较大，这势必会降低钙钛矿光伏器件的开路电压、填充因子、短路电流和能量转换效率. 自组装层通过共价键与电极紧密相连. 自组装功能层的引入，不仅提高柔性电极与自组装功能层界面之间的结合力（共价键），还可以减小电极与功能层之间的肖特基（Schottky）势垒与接触电阻，从而提升柔性钙钛矿光伏器件的稳定性，提高柔性电极的载流子收集能力，进而提升钙钛矿光伏器件的光伏性能. 自组装方法不仅成本低廉，适于商业化生产，还可以在分子水平上精准调控各自组装膜层的膜厚、膜层结构、折射率等各项参数，并研究各参数对钙钛矿光伏器件性能的影响机制.

牛津大学科研人员将C60
 衍生物自组装到TiO2
 多孔层上，提高了器件的电子传输能力和载流子收集能力. 基于此自组装方法制备的非柔性钙钛矿光伏器件，填充因子高达0.72，能量转换效率达到11.7%
[28]

 . 随后，他们又将C60
 衍生物通过自组装方法制备在TiO2
 致密层上，有效提高了电极的载流子收集能力，相关内容已经在6.2部分中加以论述
[15]

 . 韩国浦项科技大学的研究人员将高导电能力PEDOT：PSS溶液与四氟乙烯-全氟-3，6-二氧杂-4-甲基-7-辛烯磺酸共聚物（PFI）混合起来，通过甩膜方法制备在柔性电极PET/ITO上，形成一层30nm的空穴抽取层，PFI在空穴抽取层的表面发生自聚集，从而提高了空穴抽取层的HOMO能级，使空穴抽取层与钙钛矿膜层的HOMO能级更加匹配. 该方法制备的柔性钙钛矿光伏器件的效率达到8%，开路电压达1V
[29]

 .

然而，将自组装层引入柔性钙钛矿光伏器件的工作还较少，还有很多科学问题有待进一步研究. 陈志坚等也做了一些相关的研究工作，用自组装层去修饰电极，从而提升器件的光伏性能，得到了一系列有意义的研究成果. 他们将2-噻吩硫醇（2-Thenylmercaptan）通过自组装方法制备在电极上
[30]

 ，充当阳极缓冲层，电极与2-噻吩硫醇通过共价键结合，有效降低了电极与缓冲层之间的接触电阻，降低了器件中空穴与电子的再复合率. 该方法制备的有机光伏器件串联电阻比标准器件低了一倍，器件的填充因子与能量转换效率得以有效提高. 此外，张立培等将p型吸光聚合物PBDTTT-CF以巯基封端，将其自组装到阳极上
[31]

 ，阳极与聚合物自组装层之间是共价键连接，并且聚合物自组装层与光功能层中的吸光材料是同质材料，两膜层之间势垒近似为零，有机光伏器件的串联电阻降低至5.0Ω·cm-2
 . 基于该自组装方法制备的有机光伏器件各项参数明显优于传统器件，能量转换效率提升了15%. 他们将给体材料通过自组装方法以共价键形式与阳极连接，有效降低阳极与有机层之间的能级势垒，提高阳极的空穴抽取效率. 由此方法制备的有机光伏器件能量转换效率高达8.47%，较参比器件提高了34%
[32]

 . 实验还发现，该方法具有较好的普适性.

§6.6　柔性电极的制备与柔性钙钛矿太阳能电池的实现

高性能钙钛矿光伏器件一般制备在玻璃基底，基底之上采用ITO或FTO作电极. 然而，这种玻璃衬底有着质量大、易破碎、不利于大面积生产、不利于降低生产成本等缺点. 为解决这些问题，人们研究并发展了柔性电极和柔性太阳能电池. 柔性太阳能电池采用柔性材料作为衬底，在该衬底上制备器件结构. 相比传统玻璃衬底，柔性钙钛矿光伏器件的可挠性和电池产品的轻量化特点，使其成为可穿戴光伏产品和柔性产品的理想选择之一，比如太阳能背包、衣帽、窗帘、光伏建筑一体化系统等. 更重要的是，柔性太阳能电池可能应用于连续卷对卷（roll-to-roll）生产工艺
[33]

 ，这样能实现大面积制备生产，从而大大降低生产成本，为产业化大规模的量产提供了可能. 人们对柔性太阳能电池研究产生了浓厚的兴趣. 目前，不论是硅基太阳能电池还是有机太阳能电池，人们都在进行柔性衬底的探索和研究，而钙钛矿太阳能电池作为新兴的光伏器件也不例外.

目前，柔性钙钛矿光伏器件的研究还较为初步，光伏性能还不理想，主要是由于柔性电极表面粗糙度与面电阻较大，降低了柔性电极的导电性能，从而影响了柔性钙钛矿光伏器件性能. 柔性钙钛矿太阳能电池的衬底主要有柔性塑料衬底和金属衬底. 其器件结构与一般的玻璃衬底的钙钛矿太阳能电池相同，可以分为nip型和pin型，即正置和倒置器件结构. 下面对不同类型的柔性钙钛矿太阳能电池的研究进展做一个简要的介绍.

6.6.1　塑料衬底柔性钙钛矿太阳能电池

为得到柔性钙钛矿太阳能电池，可以采用聚酯塑料作为柔性衬底. 目前人们所使用的材料一般为涂有ITO或FTO的PET（poly（ethylene terephthalate），聚对苯二甲酸乙二酯），PEN（polyethylene naphthalate，聚萘二甲酸乙二醇酯）等. 用诸如PET/ITO柔性电极制备的钙钛矿光伏器件，开路电压一般为0.8V左右，填充因子一般为0.5～0.7左右，能量转换效率一般为9%左右
[34]
 -[37]

 .

6.6.1.1　pin器件结构

nip结构一般采用金属氧化物作为电子传输材料，但该层的制备通常需要在高温条件下，例如对于致密TiO2
 层的制备通常需要500℃左右的温度进行烧结. 而对于聚酯塑料衬底而言，其不耐高温性限制了这种配置，所以人们采用了一种可以低温制备的pin型结构. 在这种结构中，人们一般采用一种富勒烯衍生物PCBM作为电子传输材料，PEDOT：PSS作为空穴传输材料，其基本结构为电极/PEDOT：PSS/钙钛矿/PCBM/电极
[38]
 -[45]

 .

西班牙巴伦西亚大学的科研人员报道了一种基于pin结构的柔性钙钛矿太阳能电池，其结构为在柔性PET塑料上涂有AZO/Ag/AZO作为电极，其中AZO代表掺铝氧化锌. PEDOT：PSS作为空穴传输层，PCBM作为电子传输层，之后为金电极，见图6.8. 这种结构中除了PEDOT：PSS层需经过90℃退火处理，其余各层制备均可在室温进行. 该柔性钙钛矿器件的能量转换效率为7%，开路电压为1V左右，填充因子为0.47
[38]

 . 作为对比，玻璃衬底结构的短路电流密度（JSC
 ）、开路电压（VOC
 ）、和填充因子为16.1 mA·cm-2
 ，1.05 V 和0.67，光电转换效率为12%
[39]

 . 可以看出，与玻璃衬底相比，最为明显的不同即是填充因子的降低，从而导致光电转换效率下降. 他们认为该结果是由于电子传输层和空穴传输层的厚度引起的. 这种器件可以很好地应用于大规模生产. 除此之外，该器件通过50个弯曲周期后，其效率仅下降0.1%，说明其有很好的抗弯曲性.

[image: 11501]
图6.8　pin型柔性钙钛矿太阳能电池结构示意图及材料分子结构
[38]





2014年，杨阳等
[40]

 设计了一种pin结构钙钛矿太阳能电池，其结构为衬底/ITO/PEDOT：PSS/CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 /PCBM/Al，见图6.9，同样以PEDOT：PSS作为空穴传输层而PCBM作为电子传输层，不同的是其钙钛矿层采用混合型钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ，具有载流子寿命较长和电学性质较好的优点. 该结构中所有层的制备温度均低于120℃，其实验结果为在衬底是玻璃时光电转换效率为11.5%，在衬底是PET聚酯塑料时光电转换效率为9.2%. 钙钛矿晶体的缺陷使得载流子复合的概率增加从而降低了开路电压VOC
 ，若想得到更高的光电转换效率，要使用退火、缓慢生长等手段进一步控制钙钛矿形态，提高开路电压.
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图6.9



（a）pin型钙钛矿太阳能电池结构；（b）该器件横截面. PEDOT：PSS层，钙钛矿吸收层及PCBM层厚度分别为40 nm，340 nm和110 nm
[40]



2014年，Gill等
[41]

 研究了电子传输材料在柔性器件中的应用. 他们分别使用PCBM和F8BT（聚[（9，9-二-乙-正辛基芴-2，7-二基）-（苯并[2，1，3]噻唑-4，8-二基）]）作为电子传输材料，采用低温溶液法制备钙钛矿太阳能电池，空穴传输材料为PEDOT：PSS，钙钛矿层为CH3
 NH3
 PbI2
 Cl，见图6.10.F8BT表现出更好的电子传输能力. 以PCBM和F8BT作为电子传输材料的器件光电子转换效率分别为5.14%和7.05%，这给优化器件结构又提供了一种可能. 选取适当的电子传输材料可进一步提升电池性能.
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图6.10　低温溶液法制备柔性钙钛矿太阳能电池结构
[41]





6.6.1.2　nip器件结构

与pin型结构相反，柔性钙钛矿太阳能电池也可以制备为nip结构，其重点在于如何避免高温制备TiO2
 电子传输层. 目前主要有以下两种方法，一种是寻找新方法，以低温制备TiO2
 层，一种是以ZnO作为电子传输材料替代TiO2
 .

（1）低温制备TiO2
 .

2014年，Kim等
[46]

 利用等离子体增强原子层沉积的方法制备了20nm厚无定形致密TiOx
 层，得到了12.2%的光电转换效率. 其结构为PEN/ITO/TiOx
 /CH3
 NH3
 PbI（3-x）
 Clx
 /spiro-MeOTAD/Ag，见图6.11，其中TiOx
 层无须退火处理即该器件可在低温条件进行制备. 通过时间分辨荧光光谱和阻抗谱分析，证明该器件具有较快的电子传输，这使得它具有很好的光电性能. 在0.4倍太阳辐射和入射光45°倾斜入射的情况下，其光电转换效率不会下降. 在曲率半径1mm的情况下弯曲，其器件性能仅仅下降7%. 在曲率半径为10mm，1000个弯曲周期的情况下，器件的光电转换效率可以保持为原来的95%，而最终的效率下降是由于金属氧化物电极出现裂缝. 这个结果表明以低温制备TiOx
 电子传输层取得了很大的进展，对之后的研究有很大的启示作用.
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图6.11



（a）基于TiOx
 柔性钙钛矿太阳能电池横截面SEM图像；（b）该器件实物图；（c）该器件的J-V特性曲线
[46]



2015年，Heremans等
[47]

 提出使用电子束诱导蒸发的方法制备TiO2
 电子传输层. 通过这种方法衬底温度及TiO2
 层厚度均可以简单控制，这就使得该方法适用于不同类型的衬底. 其制备的钙钛矿吸收层为CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ，见图6.12. 基于玻璃衬底和塑料衬底的太阳能器件光电转换效率分别为14.6%和13.5%. 而且他们的研究表明，TiO2
 层中针孔的出现会导致钙钛矿层的针孔，所以通过优化TiO2
 层厚度可以增加钙钛矿层表面覆盖度，减少钙钛矿层的针孔范围，进而提高器件性能.
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图6.12



（a）基于CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 柔性钙钛矿太阳能电池横截面的SEM图像；（b）该器件J-V特性曲线；（c）不同波长下该器件的量子效率；（d）84个同样器件的光电转换效率柱状分布图，平均效率为（13.2±0.5）%
[47]



2015年，刘生忠等
[48]

 提出另一种低温制备TiO2
 的方法. 他们采用了室温下的磁控溅射技术制备了无定形TiO2
 层，可以提供更快的电子转移，减少转移电阻. 这些优良的性能使得该器件有着15.7%的光电转换效率，是目前报道的光电转换效率最高的柔性钙钛矿太阳能电池之一.

（2）基于ZnO的柔性钙钛矿太阳能电池.

ZnO具有较好的电子传输性能，且可以直接通过旋涂制备而无需高温退火或者烧结，所以适用于对高温较为敏感的柔性衬底材料.

2013年，Kumar等
[49]

 采用电沉积的方法制备了致密的ZnO层作为电子传输层，采用化学浴沉积制备了ZnO纳米棒/平面结构，作为钙钛矿吸收层的支架，之后同样使用spiro-OMeTAD作为空穴传输材料，见图6.13. 这样与FTO导电玻璃或者PET/ITO衬底可以有4种不同的配置组合. 通过SEM图像可以看到，ZnO纳米棒直径为100～150nm，长度为400～500nm，而平面ZnO晶粒大小为20～50nm. 通过测试，ZnO纳米棒结构的光电转换效率要高于平面ZnO结构，其光电转换效率最高为8.90%（FTO导电玻璃作为电极）. 而PET/ITO作为电极的器件光电转换效率为2.62%，其应用于柔性器件的性能有待进一步提高.
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图6.13



（a）基于ZnO钙钛矿太阳能电池结构示意图；（b）FTO导电玻璃衬底器件；（c）PET/ITO衬底柔性器件
[49]



2015年，Ameen等
[50]

 提出了一种新的处理方法. 他们先将ITO/PET衬底利用氧等离子体清洗，之后在其上制备石墨烯作为阻挡层，然后旋涂合成ZnO量子点材料，之后将衬底用常压等离子体射流（AP jet）处理，射频功率为40W，频率为13.56 MHz. 这种处理可以增强各层间的界面性能，其结构为ITO-PET/石墨烯/ZnO-QDs（AP jet）/CH3
 NH3
 PbI3
 /spiro-MeOTAD/Ag，见图6.14. 其短路电流、开路电压、填充因子分别为16.80 mA·cm-2
 ，0.935 V和0.62，光电转换效率为9.73%. 该器件有着很好的电荷迁移率，减小了载流子复合率，有着很好的应用前景. 而加拿大萨省大学科研人员将ZnO纳米粒子层作为电子传输层，引入柔性钙钛矿光伏器件中，避免了高温退火过程，柔性电极采用PET/ITO，优化后的柔性器件能量转换效率进一步提高到10.2%，开路电压提升至1V，填充因子达到0.74
[51]

 .
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图6.14　基于ZnO与石墨烯的钙钛矿太阳能电池结构示意图
[50]





6.6.1.3　导电聚合物电极

除了对于pin的基本结构的研究之外，还有研究者对ITO电极进行了替换. 2015年，Poorkazem等
[52]

 为了确定塑料衬底钙钛矿太阳能电池的柔性，实施了一种抗疲劳测试. 他们将该器件在曲率半径为4mm的圆筒上弯曲2000个周期，之后对其进行光电测试. 结果显示器件光电性能下降的主要原因是金属氧化物电极出现裂缝，从而无法抵抗机械弯曲. 所以，为了提高器件的柔性，他们使用高导电的PEDOT：PSS作为电极取代传统的金属氧化物导电电极，见图6.15. 其实验结果光电转换效率为7.6%，并且回滞现象很小. 此外，Dianetti等
[45]

 以m-PH1000作为电极材料制备钙钛矿太阳能电池，其转换效率为4.9%.

[image: 12101]


图6.15　结构为M-In2
 O3
 /ZnO/CH3
 NH3
 PbI3
 （a），HC-PEDOT/SC-PEDOT/CH3
 NH3
 PbI3
 （b）的柔性钙钛矿太阳能电池示意图
[52]



6.6.2　金属衬底钙钛矿太阳能电池

除了以聚酯塑料作为衬底，还可以使用金属衬底制备柔性钙钛矿太阳能电池. 塑料衬底有着不可避免的缺点，比如ITO/FTO层在弯曲后会形成裂缝，从而使得器件性能衰减，不耐酸碱的腐蚀，以及金属铟成本较高等. 而金属衬底作为电极既可避免使用昂贵的金属铟，还可以耐高温.

2014年，Lee等
[53]

 使用Ti金属作为衬底、半透明的薄金属银层作为对电极制备钙钛矿太阳能电池，其结构为Ti/TiO2
 BL/mp-TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /spiro-MeOTAD/Ag，见图6.16. 他们通过对不同的银层厚度进行对比测试，发现在厚度为12nm时，可以得到最高的6.15%的光电转换效率，此时短路电流，开路电压和填充因子分别为9.5 mA·cm-2
 ，0.889V和0.73，而增加和减少厚度均会导致光电转换效率下降.
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图6.16

（a）Ti衬底柔性钙钛矿太阳能电池结构示意图；（b）器件横截面的图像
[53]





2015年，Troughton等
[54]

 同样采用金属Ti作为衬底，而在对电极上，则在PET中嵌入Ni金属网，在其上涂透明导电胶（TCA）. 这种对电极相比于ITO更加廉价，而且有很高的机械强度. 他们还在空穴传输层与对电极间加入了PEDOT：PSS层，见图6.17. 研究发现PEDOT：PSS层的引入可以增加短路电流和填充因子，提高器件性能.
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图6.17

（a）金属Ti衬底柔性钙钛矿太阳能电池结构示意图；（b）该器件实物照片
[54]





2015年，Wong等
[55]

 同样采用Ti金属作为衬底制备器件，对电极使用碳纳米管. 他们在Ti衬底上制备TiO2
 纳米管，阳极处理的TiO2
 纳米管阵列作为支架，之后沉积钙钛矿吸收层，空穴传输层采用spiro-MeOTAD，再利用化学气相沉积制备碳纳米管电极，结构见图6.18. 通过光电测试，其光电转换效率可以达到8.31%. 在柔性测试中，经过100个周期的机械弯曲，其光电性能衰减很小，表明该器件有很好的柔性，有可能应用于柔性光伏器件.
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图6.18



（a）基于Ti衬底/TiO2
 纳米管的柔性钙钛矿太阳能电池结构示意图；（b）该器件实物图
[55]



为了制备出高性能柔性钙钛矿太阳能电池，曲波等在柔性电极方面也进行了比较系统的研究，制备了PEDOT：PSS/Ag/PEDOT：PSS新型阳极
[56]

 . 基于优化后的PEDOT：PSS/Ag/PEDOT：PSS电极，有机光伏器件的性能优于传统ITO电极参考器件. 基于PEDOT：PSS/Ag/PEDOT：PSS刚性或者柔性电极，钙钛矿太阳能电池也有不俗的性能表现. 此外，陈志坚等首次将可自然降解的纸质基底电极引入到光伏器件中
[57]

 ，制备出纸质基底太阳能电池，向光伏器件在回收处理环节中的可自然降解化迈出了重要一步，如图6.19所示. 由于纸质基底的吸水性及其较大的表面粗糙度，导致该类柔性光伏器件性能还不尽如人意，有待科研工作者进一步探索和研究.
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图6.19　纸质基底光伏器件



目前，选择合适的柔性电极材料依然是一个很重要的研究课题，研究者依然需要对柔性钙钛矿太阳能电池的机理和结构进行探索和优化. 和其他的柔性器件进行对比，研究者需要在柔性钙钛矿太阳能电池稳定性的提高、承受机械弯曲性、降低成本、大面积卷对卷生产等方面继续做出努力
[58]
 ，[59]

 .
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第七章　杂化钙钛矿太阳能电池的结构优化

于潇、邹德春

科学的器件结构是制备高性能器件的前提，也在很大程度上决定了器件材料体系及制备工艺的选择. 钙钛矿太阳能电池器件结构最初与传统染料敏化太阳电池一致，采用含碘电解液作为空穴传输层
[1]
 -[2]

 . 随后，由于使用固态空穴传输材料的使用，器件结构更接近固态染料敏化太阳能电池
[3]

 ，并以此为基础，发展出了多种钙钛矿太阳能电池的新型器件结构（见图7.1）. 在钙钛矿太阳能电池领域，目前最主要的两种器件结构是介孔结构与平面结构. 介孔结构的最大特征是引入了半导体或绝缘体的纳米颗粒作为骨架，以起到传输电子或辅助钙钛矿成膜的作用. 钙钛矿前体溶液渗透进介孔骨架材料孔隙之中，并最终在纳米颗粒间孔隙及表面形成连续覆盖的钙钛矿层，从而形成连续的钙钛矿薄膜. 平面结构是另一种广泛应用的器件结构，直接制备钙钛矿薄膜，无须引入介孔骨架，从而使得钙钛矿制备方式更加多样，放宽了电池制备条件的约束. 除此之外，还出现了反向结构、无空穴传输层结构等特殊器件结构，进一步丰富了钙钛矿太阳能电池的结构体系，拓展了钙钛矿太阳能电池的应用范围.

[image: 13001]
图7.1　钙钛矿太阳能电池主流结构



介孔结构的钙钛矿太阳能电池：（a）结构示意图，（b）器件截面扫描电镜照片与（c）器件J-V曲线. 正向平面结构的钙钛矿太阳能电池：（d）结构示意图，（e）器件截面扫描电镜照片与（f）器件J-V曲线. 反向平面结构的钙钛矿太阳能电池：（g）结构示意图，（h）器件截面扫描电镜照片与（i）器件J-V曲线

§7.1　介孔结构钙钛矿太阳能电池

介孔结构是钙钛矿太阳能电池发展初期的最为主要的器件结构. 钙钛矿太阳能电池最初借鉴染料敏化太阳能电池的器件结构，将钙钛矿取代传统的N719染料负载在多孔二氧化钛纳米颗粒薄膜表面作为光阳极
[1]
 -[2]

 . 而后人们用spiro-OMeTAD这类空穴传输材料取代含碘电解液，制备出了全固态的钙钛矿太阳能电池
[3]

 . 由于介孔骨架材料具有较多孔隙，可以使钙钛矿充分填充进入孔隙内部，有助于钙钛矿形成连续平整的薄膜，使得钙钛矿成膜过程更加简单，因此采用介孔骨架的光阳极结构一直得以保留. 随着钙钛矿太阳能电池研究的发展，除TiO2
 外，ZnO
[4]

 ,NiO
[5]
 -[6]

 等其他半导体纳米颗粒也被引进作为介孔骨架层，而Al2
 O3
 
[7]
 -[8]

 ,ZrO2
 
[9]

 ,SiO2
 
[10]

 等绝缘纳米颗粒也被证明可以应用于钙钛矿太阳能电池领域. 自此，介孔结构的钙钛矿太阳能电池发展日趋多元. 科学家对多种介孔骨架材料均进行了尝试，并通过调控介孔骨架薄膜厚度及钙钛矿的制备条件来优化钙钛矿形貌，提升器件性能. 除此之外，对多孔骨架在载流子输运等方面作用的探讨进一步加深了对钙钛矿电池光电机理的理解. 因此，基于半导体介孔材料以及绝缘介孔材料的介孔结构在钙钛矿太阳能电池发展过程中起到至关重要的作用.

7.1.1　基于半导体介孔材料的钙钛矿太阳能电池

由于存在电子注入过程，半导体介孔材料除作为介孔层辅助钙钛矿成膜外，还直接参与钙钛矿太阳能电池的载流子传输过程，因此选择能带结构合适的介孔材料就显得尤为重要. 在半导体介孔材料研究中，研究最早也最为深入的是TiO2
 纳米颗粒. 最初采用在烧结后的TiO2
 纳米颗粒表面滴加并旋涂钙钛矿前体溶液的方法制备TiO2
 -钙钛矿复合薄膜
[11]

 . 然而由于钙钛矿在前体溶液中的溶解度难以提升，并且钙钛矿易在多孔层表面形成起伏较大的岛状结构，导致最终形成的钙钛矿薄膜中钙钛矿负载量较小，并且表面起伏较大. 随后，为进一步增大钙钛矿的负载量并改善薄膜形貌，Grätzel课题组使用浓度较大的PbI2
 溶液充分渗透进入TiO2
 介孔层孔隙中，并通过与CH3
 NH3
 I的异丙醇溶液原位反应的方法制备出了负载量较大的钙钛矿薄膜，最终使得器件效率提升至15%
[12]

 . 以上方法称为“两步法”，通过PbI2
 溶液的使用进一步提升了旋涂时的反应物浓度，所制备出的钙钛矿薄膜更为致密. 除此之外，PbI2
 溶液旋涂后得到的薄膜更为平整，原位反应后所制备的钙钛矿薄膜起伏减小，使得制备的钙钛矿薄膜完整性进一步提升. 而在此基础上，人们还发展出了具有不同微观结构的TiO2
 介孔层. 通过采用具有柱状结构的TiO2
 介孔层，降低介孔层内部的晶界数量，有助于电子在TiO2
 介孔层中的传输
[13]
 -[14]

 . 而水热法的金红石型TiO2
 介孔层更是将TiO2
 致密层与介孔层合二为一，并且避免了TiO2
 多孔层制备过程中的高温烧结过程，使得器件制备条件更加温和
[15]

 . 除TiO2
 外，ZnO是另一类目前研究较为广泛的半导体介孔材料. 使用ZnO制备的钙钛矿太阳能电池器件效率也可达到15%以上. TiO2
 介孔层在制备过程中大多需要经过烧结过程以除去有机物并增强纳米颗粒间黏结性，限制了TiO2
 介孔层在柔性钙钛矿器件上的应用. 而ZnO介孔薄膜的制备工艺更加简单，可以在相对较低的温度下制备，恰好弥补了TiO2
 介孔层在这方面的劣势
[4]

 .

7.1.2　基于绝缘体介孔材料的钙钛矿太阳能电池

绝缘体介孔材料由于导带较高，电子无法注入，在钙钛矿电池制备过程中只起到介孔骨架辅助成膜的作用而不参与载流子输运，因此在材料的选择上具有较大自由度. Al2
 O3
 是目前研究较为广泛的一种绝缘体介孔材料. Al2
 O3
 初次作为钙钛矿太阳能电池的介孔骨架材料就表现出了与TiO2
 相当的器件性能
[8]

 . 随后，Ball等人通过旋涂Al2
 O3
 纳米颗粒分散液的方法制备Al2
 O3
 薄膜，从而避免了介孔层制备过程中高温烧结过程的引入，并在较低温度下制备出了器件性能超过12%的钙钛矿太阳能电池
[7]

 . 而Wojciechowski等人则进一步优化了致密层的制备工艺，通过非高温过程成功制备出TiO2
 致密层，从而实现了整个器件制备流程的低温化，使制备柔性钙钛矿太阳能电池成为可能
[16]

 . 除Al2
 O3
 之外，人们也发展出了其他绝缘介孔材料. 使用ZrO2
 作为介孔材料的钙钛矿太阳能电池光电转换效率达到10.8%
[9]

 ,而采用SiO2
 作为介孔骨架材料的器件效率更是达到11.5%
[10]

 .

除绝缘介孔材料种类外，介孔层厚度及钙钛矿表面形貌也会对器件性能产生很大影响. 随着Al2
 O3
 介孔薄膜厚度的减小，介孔层表面的钙钛矿覆盖层逐渐增加，最终趋于一层连续的钙钛矿薄膜，并且短路电流逐渐增大
[7]

 . 韩宏伟等人进一步对电流变化趋势与钙钛矿覆盖层的关系进行了讨论，发现较大的钙钛矿覆盖层可以有效增大钙钛矿厚度，从而增强器件吸光
[17]

 . 因此，即使绝缘介孔材料不直接参与电荷传输过程，也可通过调节绝缘介孔材料膜厚的方法，调节钙钛矿表面形貌与钙钛矿覆盖层厚度，进而影响器件性能.

§7.2　平面结构钙钛矿太阳能电池

平面结构的钙钛矿太阳能电池没有采用介孔材料，而是直接在基板表面制备一层厚度为几百纳米的钙钛矿薄膜，与其两侧的p型和n型半导体构成三明治结构. 由于钙钛矿本身具备非常长的载流子扩散长度及载流子寿命，因此无需借助半导体介孔骨架来传输电子也可实现高效的载流子收集. 并且由于没有介孔材料，就可以完全避免介孔薄膜处理所引入的高温烧结过程. 由于没有了介孔层在器件结构以及制备工艺方面的限制，平面结构钙钛矿太阳能电池的材料体系、制备工艺都得到了很大拓展，并且提升了钙钛矿太阳能电池在柔性化等功能化器件方面的潜力. 因此，与介孔结构钙钛矿太阳能电池相比，平面结构钙钛矿太阳能电池虽然起步较晚，但也得到了广泛的研究.

7.2.1　基于溶液法制备的平面结构钙钛矿太阳能电池

最早有关平面结构的钙钛矿太阳能电池的尝试采用的是一步溶液法来制备钙钛矿薄膜. 由于没有介孔层薄膜对钙钛矿成膜的辅助作用，该方法所制备的钙钛矿薄膜覆盖率较低，并且表面起伏较大，无法形成较为完整且膜厚均匀的钙钛矿薄膜
[18]
 -[19]

 . 由于没有介孔层的存在，未被钙钛矿覆盖的电子传输层直接与空穴传输层接触，将会产生严重的漏电流，最终使器件性能大幅下降. 虽然可以在制备薄膜之后通过热退火等方法对钙钛矿薄膜形貌进行改善，但由于钙钛矿薄膜的初始形貌均匀性较差，仍无法完全解决一步溶液法所带来的问题. 因此，在介孔结构下广泛使用的一步溶液法无法直接移植到平面结构钙钛矿电池上.

与一步溶液法相比，两步溶液法由于PbI2
 溶液浓度较高，因此所制备的钙钛矿薄膜具有更高的覆盖率. 由于PbI2
 薄膜较为平整，与CH3
 NH3
 I原位反应后所制备的钙钛矿薄膜也表现出较高的平整度. 因此，两步溶液法适用于平面结构钙钛矿太阳能电池的制备. 柳佃义等人先利用旋涂法制备PbI2
 薄膜，随后浸泡于CH3
 NH3
 I溶液中原位反应生成钙钛矿，所制备的平面结构钙钛矿太阳能电池效率达到15.7%
[4]

 . 黄劲松课题组则采用在PbI2
 薄膜表面直接旋涂CH3
 NH3
 I溶液的方法，经过退火后也得到了高质量的钙钛矿薄膜
[20]

 .

7.2.2　基于气相法制备的平面结构钙钛矿太阳能电池

虽然溶液两步法可以在很大程度上改善钙钛矿薄膜形貌，但是在PbI2
 与CH3
 NH3
 I溶液反应过程中，还伴随着诸如PbI2
 反应不完全、钙钛矿结晶不完整的缺点. 因此，在溶液两步法的基础上，杨阳课题组对两步溶液法进行了进一步改进，将旋涂制备的PbI2
 薄膜与CH3
 NH3
 I蒸气反应，发展了气相辅助的溶液方法
[21]

 . 钙钛矿薄膜覆盖率与平整度均得到较大改善，晶粒尺寸也明显增大.

然而气相辅助的溶液方法也有先天缺陷，即之前制备的PbI2
 薄膜形貌是最终钙钛矿形貌的基础. 虽然PbI2
 薄膜较为平整，但由于其仍基于溶液方法制备，在结晶过程中不可避免会产生不均匀性. 因此，如果能改进PbI2
 薄膜的制备方法，改善PbI2
 的薄膜质量，必然会进一步提升钙钛矿太阳能电池的器件效率. Snaith课题组将PbCl2
 与CH3
 NH3
 I用二元共蒸镀的方法原位制备出了钙钛矿薄膜
[22]

 . 由于采用热蒸镀方法，钙钛矿制备过程彻底排除了溶液结晶过程的影响，最终所制备的钙钛矿薄膜覆盖率非常高，并且具有远超溶液法的平整度. 但是这种二元共蒸镀方法也有其局限性，如制备工艺比较复杂、制备成本较高等，虽然薄膜制备效果好，但不适用于大规模应用.

§7.3　反向结构钙钛矿太阳能电池

目前大部分钙钛矿太阳能电池都是常规的nip结构，即光线入射穿过的功能层先后顺序分别为电子传输层、钙钛矿层、空穴传输层. 目前最常用的电子传输层为TiO2
 致密层，具有成本低、电子传输性好的优势. 为确保其晶型完全转变，一般需要高温加热过程. 虽然目前也出现了低温制备TiO2
 致密层的方法，但是所制备的器件性能以及应用范围与传统高温加热法相比仍有差距. 因此，常规nip结构器件在柔性化器件的制备方面存在一定困难. 而反观在柔性光伏器件领域发展迅速的OPV器件，则大多采用pin的反向结构，直接在柔性基底上旋涂PEDOT：PSS作为空穴传输层，整个器件制备过程中均不涉及高温过程. 钙钛矿太阳能电池如果采用反向器件结构，就可避免高温过程的引入，更加有利于器件下一步向柔性化、功能化方向的发展.

平面结构的钙钛矿太阳能电池由于不需要多孔层，因此各个功能层更易于通过旋涂方法制备，制备方式与OPV器件更加类似. 因此，目前nip结构器件大多采用平面结构构建. 与OPV太阳能电池类似，在反向结构的钙钛矿太阳能电池中，目前使用最为广泛的空穴传输材料为PEDOT：PSS，而电子传输材料多使用C60
 衍生物. Lim等人通过调控PEDOT：PSS的逸出功，将器件性能提升至11.7%
[23]

 . 黄劲松等人通过钙钛矿薄膜以及电子传输层的调控，更是将器件性能提升至15.4%，基本达到了与正向结构相同的光电转换效率
[20]

 .

虽然PEDOT：PSS具有制备工艺简单、成膜性好的优势，但是由于PSS中磺酸基较多，PEDOT：PSS薄膜会有比较强的吸湿性与一定的酸性. 钙钛矿本身对湿度较为敏感，PEDOT：PSS薄膜吸湿后可能会加速钙钛矿器件性能的衰退，对器件性能的长期稳定性会产生不利影响，因此在PEDOT：PSS之外人们也发展了一系列其他空穴传输层. 孙宝泉等将石墨烯引入反向钙钛矿电池中作为空穴传输层，经过不同的表面处理过程，钙钛矿可以在石墨烯表面形成非常均匀的薄膜，所制备的器件效率也达到11.1%
[24]

 . 与有机空穴传输层相对应，基于无机空穴传输层的反向钙钛矿太阳能电池也得到了广泛研究. 郭宗枋等采用NiOx
 作为空穴传输层，有效地提高了器件的开路电压
[5]

 . 杨世和等通过构造具有波纹状微结构的NiO薄膜，成功改善了钙钛矿晶体的结晶性，最终获得9.11%的光电转换效率
[6]

 .

§7.4　无空穴传输层结构钙钛矿太阳能电池

无论是nip正向钙钛矿太阳能电池还是pin反向钙钛矿太阳能电池，为保证激子的高效分离，在钙钛矿两侧都具有完整的n型和p型半导体层分别传输电子和空穴. 虽然钙钛矿材料成本较低且器件制备成本也较低，但是目前所使用的很多电子传输材料（如PCBM）和空穴传输材料（spiro-OMeTAD）成本较高，这极大地提高了钙钛矿太阳能电池的成本，限制了钙钛矿太阳能电池的大规模应用. 在正向结构中，如TiO2
 致密层等低成本无机n型半导体可以制备出高效器件，而不必依赖于高成本的有机电子传输材料. 但对于空穴传输材料而言，诸如CuSCN25
 ,CuI26
 等无机p型半导体仍无法替代有机空穴传输材料spiro-OMeTAD. 因此，制备无高成本空穴传输层的钙钛矿太阳能电池是降低电池成本的最佳途径. 幸运的是，钙钛矿材料本身具有电子-空穴双重传输性，并且载流子扩散距离很长，因此钙钛矿自身可以传输电子或空穴，空穴可不经空穴传输层而通过钙钛矿直接传输至对电极. 基于以上设想，Etgar等人使用钙钛矿既作为吸光材料也作为空穴传输材料，所制备的器件效率为5.5%，证明了无空穴传输层器件结构的可行性
[11]

 . 通过采用两步法等手段进一步优化钙钛矿表面形貌后，器件效率已经突破10%
[27]
 -[28]

 .

在摆脱对高成本空穴传输材料的依赖后，金银等贵金属对电极就成为限制器件成本进一步降低的主要因素. 碳材料广泛应用于染料敏化太阳能电池中充当对电极材料，并且与金具有近似的逸出功，具有在钙钛矿太阳能电池方面取代金银等贵金属对电极的潜力. 因此，在无空穴传输层结构的基础上，人们发展出了一系列碳对电极钙钛矿太阳能电池. 通过打印碳电极的方法，制备的器件效率为6.6%
[29]

 . 而经过进一步改善薄膜制备工艺后，所制备的无空穴传输层碳对电极钙钛矿太阳能电池器件效率可以达到12.8%，并表现出了优异的器件稳定性
[17]

 .

§7.5　纤维形态钙钛矿太阳能电池

钙钛矿太阳能电池发展至今，在器件效率逐步提升的同时，面向某些特殊应用的新型钙钛矿太阳能电池结构也逐步得到发展，其中柔性钙钛矿太阳能电池就是当前的研究热点之一（见图7.2）. 柔性光伏器件具有轻型、抗外压、低成本、运输与安装便利、可卷对卷打印工艺等优点，对发展更低成本、轻质、高效的柔性便携电子产品具有重要意义. 目前钙钛矿太阳能电池主要采用硬质的FTO透明导电玻璃，这极大地限制了所制备的器件形态以及器件整体的柔性化. 在柔性电子学领域，通常的策略是采用传统硬质电子器件的制备方法，在柔性基底表面构筑合适的功能层，进一步组装加工获得柔性的电子器件. 一般可选择的有效柔性基底材料种类不多，主要为聚合物薄膜，包括聚酯类材料（如PET，PEN等），聚酰亚胺材料，聚醚醚酮材料等. 在其他多种电子器件领域，基于这种策略已经成功制备出多种柔性器件. 以Roger教授研究团队为代表的研究人员通过bottom-up或top-down途径，开发了一系列高效的无机半导体纳米材料，并在较低温度下集成到柔性基底上制备了高效、大面积的柔性电子器件，取得了重要的进展
[30]

 . 以斯坦福大学的鲍哲南教授为代表的研究人员在发展基于有机小分子或聚合物半导体的柔性/可拉伸电子器件方面也取得了颇受关注的成果
[31]
 ，[32]

 . 而在钙钛矿太阳能电池方面，由于在器件制备过程中大多涉及高温处理过程，会对柔性导电基底产生破坏，因此制备柔性平板状钙钛矿太阳能电池的核心问题就是避免高温过程的引入. Kelly课题组基于此策略通过低温制备ZnO作为电子传输层也成功构筑了柔性平板钙钛矿太阳能电池
[33]

 . Snaith课题组则借鉴OPV的层状低温制备工艺，在柔性基地上制备出了柔性钙钛矿太阳能电池
[34]

 . 这些研究成果都显示出钙钛矿太阳能电池柔性化的可行性. 但由于柔性导电基底无法耐受较为苛刻的制备条件，因此限制了柔性钙钛矿器件的制备手段，所制备出的器件效率也与传统钙钛矿太阳能电池存在一定差距. 因此，在低成本、大面积的柔性基底上采用创新性策略构筑高效的钙钛矿太阳能电池，最终实现柔性电子技术的成功应用依然需要在新的化学、材料、界面属性、机械性能等方面进行不断尝试与探索.
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图7.2　代表性的柔性电子（光电子）器件



（a）柔性场效应晶体管；（b）柔性全彩显示器件；（c）柔性有机太阳能电池；（d）电子皮肤；（e）柔性钙钛矿太阳能电池

7.5.1　纤维状电子器件

除了以上提及的柔性化策略外，将传统平板形态的柔性电子/光电子器件“低维化”构筑纤维形态的柔性电子/光电子器件是近些年来新发展的重要策略，在可穿戴柔性器件方面表现出了独特的优势. 近年来，随着便携式电子设备的不断普及，电子设备与诸如眼镜、衣物等日常用品的界限日渐模糊，柔性可穿戴电子器件受到广泛关注
[35]

 . 早期的可穿戴电子器件大多直接将微型电子设备混编到编织物基底中，虽然在宏观上表现出了可穿戴电子设备的特性，但是微观上电子设备与可穿戴织物基底仍然是分离的. 纤维电子/光电子器件是指基于纤维基底或基于纤维集成的织物基底的宏观柔性电子/光电子器件，通常构成器件的基底纤维直径超过10 μm，最高可达mm级
[36]

 . 除了具备平板柔性电子/光电子器件的诸多优点之外，纤维形态的太阳能电池具有独特的三维采光优势，可以充分利用来自各个角度的漫反射光. 并且由于纤维形态具有较大的长径比，往往使得器件具有较好的柔性与抗弯折性，因此可以与可穿戴电子器件相复合，应用于智能衣物、发电帐篷等领域. 近年来，采用纤维状电子器件作为基本单元直接进行编织以制备可穿戴设备这一策略得到了越来越多的发展，进一步从真正意义上实现了“多功能电子编织物”的概念
[37]

 .

基于器件“低维化”构筑纤维状电子器件这一策略已经在很多领域得到验证，并表现出了巨大的应用潜力（见图7.3）. 2003年，Rossi等人
[38]

 采用电阻纤维作为电极制备了用于检测心电图信号的传感器. 近年来，纤维复合传感器
[39]
 ，[40]

 、纤维传动器
[41]
 ，[42]

 、纤维晶体管
[43]
 ，[44]

 、纤维有机发光器件
[45]

 等耗能器件也都被成功制备出来，而纤维热电转换器件
[46]

 、纤维压电转换器件
[47]

 和纤维光电转换器件
[48]
 ，[49]

 等纤维状能量转化器件相继被提出. 在这些能量转换器件中，纤维状太阳能电池由于成本较低、能量转换效率较高等优势
[50]
 ，[51]

 而深受研究者的青睐. 纤维状太阳能电池采用金属纤维取代传统的柔性透明导电电极，电极材料来源广泛，材料成本低. 由于采用金属电极取代高分子柔性基底，电极材料对制备工艺的耐受性大幅提高，有助于引入更加多样的器件制备条件. 由于金属纤维基底本身具有较大的长径比，因此纤维电池具备良好的柔性. 由于金属纤维表面为曲面，因此与传统平板电池相比，输出功率对日照角度的依赖性较小，三维采光能力突出. 由于以上优点，纤维太阳能电池展现出了非常可观的应用前景，钙钛矿纤维电池的研究也随着钙钛矿制备工艺的发展而逐步展开. 2007年，北京大学邹德春课题组首次提出了一类基于双纤维电极体系的纤维态太阳能电池
[52]

 . 这种纤维电池在工作时，入射光可通过电极间隙进入光电活性层实现有效的光电转换，完全避免了透明导电材料的使用，首次实现了真正意义上的柔性可编织纤维太阳能电池. 这种结构还可以进一步拓展到多纤维编织结构的丝网电极体系中，在器件模块化以及形态多样化方面具有非常巨大的潜力. 目前，采用钛丝基光阳极、铂丝对电极、[image: 139-i]
 基液态电解液和毛细管封装制备的纤维DSSC的光电转换效率超过了7%，报道的大尺寸且高效器件的长度达到10cm
[53]

 . 但是由于所制备的纤维光伏器件仍基于染料敏化太阳能电池体系，仍采用电解液作为空穴传输介质，因此在器件封装以及环保等方面存在一定的先天劣势. 发展一种高效的固态纤维太阳能电池是这一领域发展的终极目标，近年来钙钛矿太阳能电池的出现就为这一目标的实现提供了契机.
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图7.3　纤维电池的研究进展



（a）基于单纤维电极体系的纤维电池；（b）基于双纤维电极体系的纤维电池；（c）基于丝网电极体系的纤维电池

7.5.2　纤维状钙钛矿太阳能电池

与传统平板钙钛矿电池的透明电极一侧入射不同，纤维电池由于采用不透明的纤维基底，光线必须穿过对电极入射才可被钙钛矿层吸收，即背照光模式. 因此，制备纤维状钙钛矿电池首先要解决透明对电极的制备问题. 通过采用不锈钢丝作为金属电极，采用透明的碳纳米管薄膜作为导电电极，彭慧胜等基于钙钛矿材料体系首次制备出了纤维状的太阳能电池，所制备的电池效率为3.3%
[54]

 . 该电池结构与平板钙钛矿电池非常类似，在不锈钢丝表面制备了TiO2
 致密层以防止复合，并采用TiO2
 纳米颗粒辅助钙钛矿成膜，采用固态空穴传输材料spiro-OMeTAD作为空穴传输层，所不同的是采用透明的碳纳米管薄膜作为透明对电极解决了背照光下的光线入射问题. 此后，他们通过温和的溶液方法在不锈钢纤维基底表面原位制备了长度可调的ZnO阵列以取代传统的TiO2
 纳米颗粒多孔层
[55]

 . 由于ZnO阵列与基底表面垂直，更加有利于钙钛矿前体溶液渗透入阵列间隙，可以有效提高钙钛矿的孔隙渗透情况，所制备的器件效率达到3.8%，并在弯曲200次后仍可保持93%的器件效率. 但是以上工作均采用不锈钢作为纤维电极基底，在加热过程中，不锈钢会发生氧化，从而阻碍载流子传输，对器件性能产生影响. 李清文等以碳纳米管纤维作为纤维电极基底，基于双缠绕结构制备了纤维状钙钛矿太阳能电池，所制备的器件效率为3.03%
[56]

 . 碳纳米管具有良好的化学及热稳定性，以此作为纤维基底可以有效避免因电极材料氧化造成的器件性能降低，并且由于碳纳米管纤维具有非常小的直径，使得器件柔性大幅提升，在器件弯曲1000次后性能也没有发生明显的下降. 除碳材料外，金属钛是另一类化学性质非常稳定的电极材料. 彭慧胜等在弹簧状的钛丝基底上制备出钙钛矿太阳能电池，并采用表面被导电碳纳米管覆盖的弹性纤维作为导电电极，在弹性纤维钙钛矿太阳能电池方面做出了尝试，并对其拉伸稳定性进行了表征
[57]

 . 尽管以上工作都在一定程度上解决了纤维钙钛矿电池的制备工艺问题，但纤维电池制备中至关重要的透明对电极材料均采用成本高昂的碳纳米管薄膜，不利于将来向产业化推进. 并且由于碳纳米管本身导电性虽然较高，但较金属仍有一定差距，随着器件长度的增大，使用碳纳米管势必会造成较大的串联电阻，从而降低器件性能，不利于制备大尺寸的纤维钙钛矿太阳能电池. 因此，理想的透明对电极必须具备良好的透光性以及导电性，并同时兼顾较低的材料成本. Lee等人采用喷涂银纳米线异丙醇分散液的方法制备透明对电极，所制备的器件效率达到3.85%
[58]

 . 相较于碳纳米管薄膜，银纳米线的材料成本较低，并且具备良好的导电性，是一类更为理想的透明对电极材料. 但是银纳米线本身稳定性较差，易被氧化，因此器件对封装要求较高. 除此之外，由于银纳米线采用异丙醇分散，在喷涂过程中，异丙醇会对钙钛矿功能层造成一定破坏. 因此，在纤维电池结构中，找到一种具备良好透光性与导电性、成本低廉，并与钙钛矿材料兼容性良好的对电极材料是进一步提升钙钛矿纤维电池性能的关键.

由此可见，想制备出较为高效的纤维状钙钛矿太阳能电池，并非是在纤维状基底上将光电活性材料进行简单堆砌就可以实现的，功能纤维或其光电活性功能层的界面和微纳结构都对器件光电特性有显著的影响. 必须通过合理的电极结构设计和严格的制备工艺控制，才能制备出较高效率的纤维状太阳能电池. 因此，需要针对器件的纤维形态特性围绕器件结构设计、器件制备工艺、功能层界面性质以及透明对电极制备等方面的科学问题开展研究. 由于形态上的巨大差异，纤维状钙钛矿太阳能电池需要在目前平板钙钛矿太阳能器件结构之上，针对纤维形态进行改良和优化. 由于纤维基底表面存在一定弧度，传统平板钙钛矿电池常用的旋涂成膜方法很难完全照搬，因此需要针对钙钛矿材料曲面成膜工艺进行探索，讨论弯曲基底对于钙钛矿表面形貌及结晶情况的影响. 除此之外，纤维状钙钛矿太阳能电池采用的是背照光模式，即光线从对电极一侧入射，因此，在设计器件制备方案时，就要考虑对电极以及空穴传输材料对光线的吸收. 如何兼顾电极材料的透光性和导电性是面临的主要问题之一.

基于以上研究思路，借鉴平板钙钛矿电池的器件结构，北京大学邹德春课题组制备了具有Ti/c-TiO2
 /介孔TiO2
 /钙钛矿/spiro-OMeTAD /Au结构的纤维钙钛矿电池（见图7.4）. 钙钛矿太阳能电池的各个功能层总厚度仅为1 μm，而使用的钛丝基底直径为250 μm，基底表面出现任何不平整都可能导致钙钛矿器件发生短路，严重影响器件性能. 因此，在器件制备前，他们对钛丝基底进行了抛光等预处理，使得钛丝基底表面平整度大幅提升. 除基底形貌之外，作为空穴阻挡层的TiO2
 致密层也可以有效防止因激子复合产生的器件短路. 而与传统的平板钙钛矿太阳能电池相比，纤维电池的基底曲率更高，成膜更加困难. 平板钙钛矿太阳能电池的TiO2
 致密层制备一般采用旋涂钛酸酯溶液之后加热水解的方法，然而由于纤维基底表面的高曲率，使得传统的溶液旋涂法难以适用于纤维电池. 邹德春课题组在较为平整的钛丝基底上采用电加热法，原位生成了TiO2
 致密层，并通过电流调节加热温度，通过调节加热时间调控致密层厚度，最终制备出厚度可调、表面平整均匀的TiO2
 致密层. 使用电加热工艺后，钙钛矿电池的开路电压与器件短路电流密度基本类似，但填充因子由0.40大幅提升至0.60，器件效率由3.1%提升至4.5%. 这说明通过电加热制备出的TiO2
 致密层可以有效降低器件复合情况，提升器件性能. 而随着加热时间的延长，TiO2
 致密层厚度逐渐加厚，过厚的TiO2
 致密层又会导致器件的串联电阻大幅上升，反而会对电荷传输带来不利影响. 随着电加热时间由2min提升至20min，TiO2
 致密层厚度逐步提升，器件短路电流密度由12.3 mA/cm2
 显著降低至3.94 mA/cm2
 （见图7.5）.
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图7.4　纤维钙钛矿太阳能电池器件（a）结构示意图、（b）器件功能层截面和（c）器件实物扫描电镜照片
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图7.5　基于（a）溶液法和（b）原位电加热法制备的TiO2
 致密层扫描电镜照片，（c）不同致密层厚度下的器件J-V曲线

之后，针对纤维电池形态的特殊性，他们在制备有致密层的钛丝表面水平涂覆的同时施加轴向旋转涂覆TiO2
 浆料，制备出了均匀的TiO2
 多孔层，以此作为钙钛矿材料的多孔骨架材料以改善钙钛矿在纤维表面的成膜性并为电子提供传输通道. 在旋转涂覆过程中，通过调节涂覆速度以及钛丝加热温度可以有效调节TiO2
 多孔层厚度. TiO2
 多孔层厚度对器件效率有至关重要的影响. 他们尝试使用厚度分别为0 nm,100 nm,300 nm,500 nm,800 nm的多孔层制备的钙钛矿太阳能电池，其中基于300 nm的TiO2
 多孔层所制备的器件表现出最为优良的光电性能，开路电压为0.62 V，短路电流密度为11.49 mA/cm2
 ，填充因子为0.63，器件性能达到4.57%. 当多孔层厚度超过300 nm时，已经超过了激子的扩散长度，短路电流密度由11.5 mA/cm2
 降低为1.61 mA/cm2
 . 而当多孔层厚度降低到100 nm以下时，多孔层过薄不足以吸附足量钙钛矿前体溶液，使得钙钛矿薄膜连续性下降，导致薄膜表面出现大量缺陷，所制备出的器件性能基本为零.

此外，钙钛矿膜层的涂覆与表面形貌对于器件整体性能也有着决定性的影响. 邹德春课题组选用部分氯代的碘甲胺铅采用一步法成膜，并采用浸渍提拉涂布的方法在纤维基底表面涂覆钙钛矿前体溶液. 基于这一基本的钙钛矿成膜方法，他们进一步探讨了不同浸渍时间以及提拉速度对纤维基底表面钙钛矿成膜性的影响，并得出浸渍2min后提拉成膜为钙钛矿的最优成膜条件. 此方法使钙钛矿层较为平整且晶体颗粒大，有助于载流子的传输并减小复合. 如果钙钛矿层不平整，可能在涂布空穴传输层的时候有部分岛状钙钛矿未能被空穴传输层完整包覆，导致部分短路，使整体效率受到影响. 与钙钛矿层类似，基于浸渍提拉的方法，也可以在纤维基底表面制备出平整均匀的空穴传输层.

由于纤维电池器件结构的特殊性，纤维电池必须采用背照光的采光模式，光线必须先透过对电极才能被钙钛矿层有效吸收. 因此，透明对电极的制备是影响纤维电池器件性能的关键因素. 在平板钙钛矿电池中，金由于具有良好的能级匹配性以及化学稳定性，是目前应用最广的对电极材料. 此外，厚度为10 nm左右的金薄膜，在微观下呈半连续的岛状结构，在保持较高导电率的同时具备了良好的透光率（可见光波长范围透光率在65%~80%），是一类非常理想的纤维电池对电极材料. 其次，由于采用磁控溅射或者蒸镀的方法制备薄层透明金对电极的整个过程没有溶液参与，并且不会对器件表面产生刮擦等物理性伤害，可以有效保持器件功能层的完整性，有利于器件性能的进一步提升. 最后，由于整个对电极制备工艺较为简单，且对电极成本较低（金膜层厚度很小，单位器件长度的金用量很小），非常易于制备大尺寸的固态纤维电池. 经过测试后发现，采用磁控溅射法制备的金纳米颗粒粒径为20～50 nm时的面电阻为12 Ω/cm2
 ，与FTO（11 Ω/cm2
 ）的电阻基本相当，而整体透光率可以维持在65%以上，表现出良好的导电性与透光性. 基于金透明对电极的钙钛矿纤维状太阳能电池的短路电流（12.3 mA/cm2
 ）、开路电压（0.71 V）与填充因子（0.61）均有明显提升，效率目前最高可达5.3%，大尺寸（长度为4cm）纤维电池的器件效率最高可达4%以上（见图7.6）. 与其他纤维电池器件结构相比，基于透明金对电极的器件具有更高填充因子，也进一步证明了器件功能层的完整性以及器件结构设计的科学性. 除此之外，该课题组还进一步发展了在纤维基底上原位制备TiO2
 以及ZnO纳米线阵列的技术，成功制备出长度可调（100 nm~20 μm）的纳米线阵列，可以在有效提高钙钛矿负载量的同时改善载流子传输性质.
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图7.6



（a）最优条件下所制备的器件J-V曲线；（b）基于40个纤维器件统计的器件性能分布；（c）器件正反向扫描下的J-V曲线；（d）器件单面照光与双面照光下的J-V曲线

7.5.3　纤维状钙钛矿太阳能电池的优势及潜在应用

纤维状钙钛矿太阳能电池突破了传统光伏电池的采光模式和结构形态，极大地丰富了光伏器件材料选择范围，具有低成本、环境友好等特性. 平板钙钛矿太阳能电池，采光受入射角影响，因而在实际的发电过程中，需要配套的逐日追踪系统，会对光伏发电产生额外成本. 而纤维电池由于具有独特的三维采光特性，可以高效利用不同角度入射的光线，使得电池输出功率不会随光线入射角度变化而大幅波动，整体输出功率较平板电池更为稳定，有利于实际的发电并网.

除此之外，还可以将纤维状钙钛矿太阳能电池与具有不同光谱响应的电池纤维混编，构成可以吸收太阳光全光谱的编织器件，彻底克服光子波长与器件吸收光谱不匹配的问题. 可以通过对编织结构的设计形成所谓的“光子笼”，即光子一旦进入“笼子”内部就难以脱出，只能在“光子笼”内部反复散射反射，最终被全部吸收. 对传统平板光伏电池，特殊外形电池模块很难规模化生产. 对于纤维电池，上游生产商可以方便地规模化生产光伏纤维，下游生产商无需光伏领域的专业条件，即可根据用户的个性需要，编织定制各类具有光伏功能的衣服、帽子、窗帘、帐篷、手机袋等，方便MP3、手机、PDA等各种便携电子设备的供电、充电以及储能的需要. 纤维电池独特的介观结构可以用不锈钢丝、钛丝等耐蚀、耐热、非透明导电材料取代无机导电氧化物等传统光伏电池必需的透明电极材料，纳米晶电池的成本将进一步大幅度降低. 概括起来，如图7.7所示，纤维状钙钛矿电池的独特优势与潜在应用主要表现在以下几个方面：
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图7.7　纤维钙钛矿太阳能电池的潜在应用



（1）纤维状钙钛矿太阳能电池突破了传统光伏电池的采光模式和结构形态，具有良好的柔性与可编织性，极大地丰富了光伏器件材料选择范围，具有低成本、环境友好等特性.

（2）由于其特殊的纤维状形态，可对纤维钙钛矿电池进行进一步编织，通过具有不同光谱响应的电池纤维的混编构成可以吸收太阳光全光谱的编织器件，彻底克服光子波长与器件吸收光谱不匹配的问题.

（3）可以通过对编织结构的设计实现光伏发电系统与光合储能系统的有机整合和规模生产，甚至可以形成立体式的太阳能电池网络结构，比如说可以透过风沙雨水的太阳能电池“树（林）”、可以收放的太阳能电池卷等.

（4）该系统独特的介观结构可以用不锈钢丝等耐蚀、耐热、非透明导电材料取代无机导电氧化物等传统光伏电池必需的透明电极材料，使得集成系统的成本大幅度降低.

（5）光伏及储能系统集成. 基于纤维钙钛矿电池的纤维状光伏发电系统可以与纤维状储能系统相整合，并与智能电网等结构和组装设计想结合，最终可以在不同工作条件下对储能系统连续供电或是电子设备直接充电.

综上所述，钙钛矿太阳能电池发展至今基本覆盖了光伏转化器件的大多数经典结构，在器件结构方面表现出了非常高的丰富性. 随着器件结构的优化以及新器件结构与制备工艺的发展，在器件效率迅速提升的同时，诸如柔性钙钛矿太阳能电池等面向特殊应用的钙钛矿太阳能电池器件也得到蓬勃发展. 除在本身器件结构上进行优化外，钙钛矿太阳能电池还可与硅电池、CIGS电池等组成叠成电池，器件效率可达到17%以上
[59]

 . 这又为进一步提升器件效率，拓展钙钛矿太阳能电池应用领域打下了良好基础.
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第八章　杂化钙钛矿太阳能电池稳定性的影响因素

孙伟海、张丹霏、肖立新

自从2009年首次报道采用有机-无机杂化钙钛矿作为吸光材料用于太阳能电池以来，钙钛矿太阳能电池效率的快速提升引起了人们广泛的关注. 这类电池同时具有制备工艺简单、成本低廉等优点，引发了钙钛矿电池的研究热潮. 目前研究工作大多数集中在如何提高电池的光电转换效率上，但钙钛矿电池要真正实现产业化应用，亟待解决材料及器件的稳定性问题. 本章将探讨影响钙钛矿材料及器件稳定性的因素，从温度及湿度等方面分析材料的稳定性，从传输材料及其界面问题讨论器件的稳定性.

§8.1　引言

要实现钙钛矿太阳能电池的商业化，真正的挑战在于电池的稳定性. 在早期的液态钙钛矿太阳能电池中，由于钙钛矿材料在液态电解液中的稳定性较差，使得电池性能迅速退化. 而固态钙钛矿太阳能电池能够取得较高的光电转换效率，得益于其在固态环境下相对稳定. 总的来说，影响器件稳定性的因素可以归纳为以下两点：一是钙钛矿材料本身的稳定性，主要包括其热稳定性及湿度稳定性；二是电池结构的稳定性，主要涉及器件中的电子传输层及空穴传输层（图8.1）. 从材料本身角度来看，钙钛矿结构在温度或湿度较高的环境下，其晶格易被破坏而导致材料的分解. 目前，经过封装之后的钙钛矿太阳能电池的寿命可以达到1000 h以上，通过元素工程（材料改性）及界面工程有望得到进一步改善. 从电池结构来看，电子传输材料及空穴传输材料对于钙钛矿电池的稳定性影响也很大. 因此，本章将从材料结构与器件设计两方面对钙钛矿太阳能电池的稳定性进行讨论.
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图8.1　钙钛矿电池稳定性影响因素



§8.2　钙钛矿材料的稳定性

杂化钙钛矿结构在温度或湿度较高的环境下，晶格易被破坏而导致材料分解. 有关钙钛矿材料本身的稳定性主要关注其热稳定性及与水的反应敏感性，即湿度稳定性，这也是杂化钙钛矿作为光伏材料能否最终实用化的关键因素. 下面分别就这两个方面进行叙述.

8.2.1　钙钛矿材料的热稳定性

如前所述，钙钛矿材料是指具有与CaTiO3
 相同晶体结构的一类有机-无机杂化材料，其化学通式为AMX3
 ，其中A一般为有机阳离子[image: 152-i]
 及HN=CH（NH3
 ）+
 等，M为二价金属离子Pb2+
 或Sn2+
 等，X为Cl-
 ，Br-
 或I-
 等卤素离子. M与X形成正八面体对称结构，M位于八面体的中心，形成MX6
 的立方对称结构，A分布在八面体组成的中心形成立方体，从而形成三维的周期性结构
[1]

 . 此类结构对于离子的大小有着严格的要求，非常小的晶格膨胀或畸变都会使材料的对称性和结构稳定性大幅降低. 材料能否形成稳定的钙钛矿结构可以通过容忍因子t进行初步判断，t=（rA
 +rX
 ）/[21/2
 （rM
 +rX
 ）]，其中rA
 和rM
 分别是正八面体结构中阳离子A和M的有效离子半径，rX
 是阴离子有效半径
[2]

 . 一般来说，若要形成稳定的钙钛矿结构，t的取值需要在0.78~1.05之间. 目前最广泛用于太阳能电池的钙钛矿材料CH3
 NH3
 PbI3
 的t为0.834（rA
 =180 pm，rM
 =119 pm，rX
 =220 pm），在室温下是扭曲的三维结构. 通过更换或部分引入不同大小的离子，可以实现对t的调节，进而获得具有更稳定晶体结构的钙钛矿材料，其对于环境的稳定性也会因此受到影响. 表8.1列出了部分钙钛矿晶体的相变温度.


表8.1　钙钛矿晶体的相变温度
[3]
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由于太阳能电池在实际应用中很可能持续在60℃以上工作，因此应用于电池中的钙钛矿材料的热稳定性对于电池的长期稳定性是至关重要的. 有研究报道了钙钛矿材料CH3
 NH3
 PbI3
 在85℃和不同气氛环境下放置24 h后，钙钛矿薄膜形貌，导电性和化学成分的变化
[4]

 . 结果表明，在85℃和全日光照射24 h后，器件中的CH3
 NH3
 PbI3
 会发生分解. 这种现象不仅在空气氛围下保存的电池中发现，同时也存在于氮气氛围下保存的电池里. 因此CH3
 NH3
 PbI3
 的热稳定性会较差，并不能达到商业化电池对稳定性的要求. 但肖立新组注意到这项工作中使用的器件结构中含有TiO2
 层，而TiO2
 层在全日光的照射下不稳定（对紫外光敏感，具体描述参见8.3.1节），因此也有可能是全日光中的紫外光对器件中的TiO2
 层产生影响，从而导致器件性能出现衰退.

通过改变钙钛矿中阳离子A，材料的热稳定性会发生改变. 一般来说，如果用无机阳离子去替换有机阳离子，会使得钙钛矿材料的热稳定性进一步提升. 铯离子（Cs+
 ）是目前在钙钛矿结构（AMX3
 ）的材料中使用最广泛的无机阳离子. 与CH3
 NH3
 PbI3
 不同的是,CsPbI3
 在室温下并不能形成钙钛矿结构（而是正交晶系），只有在温度达到634 K后，正交晶系的CsPbI3
 才能发生相变，转化成立方结构的钙钛矿
[5]
 ，[6]

 . 具有更小半径且与Cs同族的元素Rb也能被引入钙钛矿结构材料中，并在高温下形成稳定的立方晶系的钙钛矿RbPbI3
 . 这也说明全无机钙钛矿材料比有机-无机杂化钙钛矿材料能承受更高的温度. 另一类被广泛研究的有机阳离子是甲脒离子（HN=CH（NH3
 ）+
 ）. Park等用HN=CH（NH3
 ）+
 替代[image: 156-i]
 ，分别用HN=CH（NH3
 ）PbI3
 （FAPbI3
 ）和CH3
 NH3
 PbI3
 作吸光层制备器件
[7]

 ，在相同条件下每隔5s对两种不同的器件进行一次测试，结果显示基于FAPbI3
 的器件在经过10次测试之后仍然相对稳定，而基于CH3
 NH3
 PbI3
 的器件则效率明显降低，说明FAPbI3
 的稳定性优于CH3
 NH3
 PbI3
 .Snaith等将FAPbI3
 和CH3
 NH3
 PbI3
 的薄膜置于150℃ 60 min，CH3
 NH3
 PbI3
 降解为黄色的PbI2
 而 FAPbI3
 依然保有之前的深色，显示出更好的热稳定性
[8]

 . Docampo等也验证了上述结论，其对含不同A的钙钛矿热分解稳定进行的更准确的测量表明，含有FA的钙钛矿比含有MA的钙钛矿热分解温度要高50℃以上
[9]

 ，采用热分解温度更高的FA类钙钛矿材料对于电池的热稳定性的提升是很有帮助的.

由于Pb元素有一定的毒性，用无毒或低毒的元素进行替代对环境更有利. 但是目前在金属M的替换研究中，得到的结果不甚理想
[10]
 -[12]

 . 已经有人报道用Sn2+
 进行部分取代，由于Sn2+
 比Pb2+
 体积小，从而引起晶格稳定性的下降. 而且由于Sn4+
 比Sn2+
 更加稳定，Sn2+
 容易被氧化变成Sn4+
 ，故含Sn的钙钛矿对氧气很敏感，得到的器件无论从效率还是稳定性都要比含Pb的略逊一筹. 因此需要寻求其他更稳定、高效、环保的替代元素.

8.2.2　钙钛矿材料的湿度稳定性

王立铎等系统研究了水汽对钙钛矿材料CH3
 NH3
 PbI3
 的影响
[13]
 ，[14]

 ，并报道了钙钛矿材料的衰退机制：首先，水汽溶解钙钛矿；之后，[image: 156-i]
 阳离子被H2
 O去质子化生成CH3
 NH3
 I，CH3
 NH2
 和HI混合物；HI一方面能与O2
 发生反应生成H2
 O和I2
 ，同时HI本身不稳定，容易分解为H2
 和I2
 . 因此，一旦CH3
 NH3
 PbI3
 吸收水汽，后续分解反应就会自发进行，相对应的化学反应方程式如下所示:

[image: 15401]


从上面的分解反应方程式可知，除了H2
 O，O2
 和紫外光也是钙钛矿分解的重要影响因素. 他们认为HI的分解途径有两个：（1）与O2
 反应，见式（1c）；（2）在紫外光的作用下分解，见式（1d）. HI的消耗加速了整个分解反应的进行. Walsh等提出了一个相类似的“酸碱反应”分解机理
[15]

 （如下图8.2（a）所示）. 与前者不同的是，他们认为一个H2
 O分子就已足够分解钙钛矿材料（形成中间体[（MA+
 ）n-1
 （CH3
 NH2
 ）PbI3
 ][H3
 O+
 ]），而其他多余的H2
 O分子则用于溶解生成的副产物HI和CH3
 NH2
 .

除了上述的两种机理外，Kamat等发现钙钛矿暴露在水汽的氛围下会先生成一种淡黄色的晶体固体
[16]

 （MA4
 PbI6
 ·2H2
 O，XRD图谱如图8.2（b）所示），最终导致钙钛矿薄膜衰退. 这种假设最近得到Kelly及其合作者的证实
[17]

 . 他们通过设计出一种可以准确控制水汽的测试装置（图8.2（c）），从而通过吸收光谱原位观察钙钛矿材料的衰减过程（图8.2（d））.

[image: 15501]
图8.2



（a）钙钛矿材料在水汽氛围下的分解循环图；（b）PbI2
 ,MAPbI3
 ,在湿度为90%的氛围下保存7天的MAPbI3
 和MA4
 PbI6
 ·2H2
 O晶体的XRD图谱；（c）钙钛矿薄膜测试装置；（d）钙钛矿薄膜的吸收光谱（测试条件：氮气氛围，湿度为（98±2）%，每隔15 min测试一次）

近年来，为了改变传统钙钛矿材料CH3
 NH3
 PbI3
 对水汽的不稳定性，Karunadasa等用大基团有机阳离子[image: 155-i]
 部分取代[image: 156-i]
 得到用（PEA）2
 （CH3
 NH3
 ）2
 [Pb3
 I10
 ]作吸光层的器件
[18]

 ，制得的膜对湿度的稳定性更好. 为了比较（PEA）2
 （CH3
 NH3
 ）2
 [Pb3
 I10
 ]和CH3
 NH3
 PbI3
 对湿度的稳定性，他们将两种材料旋涂，得到的膜暴露在湿度约为52%的空气中，CH3
 NH3
 PbI3
 经过大约4~5天，降解产生了PbI2
 ，然而（PEA）2
 （CH3
 NH3
 ）2
 [Pb3
 I10
 ]经过46天基本没有降解，XRD图中的特征峰基本没有变动（图8.3）. 这说明二维钙钛矿结构的（PEA）2
 （CH3
 NH3
 ）2
 [Pb3
 I10
 ]比三维钙钛矿结构的CH3
 NH3
 PbI3
 对湿度的稳定性更好.
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图8.3　暴露在湿度为52%的（PEA）2
 （MA）2
 [Pb3
 I10
 ]（a）和MAPbI3
 薄膜（分别通过PbI2
 （b）和PbCl2
 （c）制备）的XRD图

虽然FA类的钙钛矿材料在热稳定性上比起MA类具有优势，然而一些报道却认为其对于湿度的稳定性处于劣势
[19]

 . 根据合成FAPbI3
 的温度不同，可以得到两种结构的晶型：无光敏性的黄色六方晶型（δ）和具有光敏性的黑色三方晶型（α）. 而黑色的α型FAPbI3
 只有在温度为160℃以上才能由黄色的δ型FAPbI3
 转变而来. Bein等通过在FA类的钙钛矿材料中掺杂一定量的[image: 156-i]
 ，在较低的温度下制备了稳定的α型FAPbI3
 
[20]

 . 他们通过实验证明，用部分[image: 156-i]
 替代FAPbI3
 分子中的HN=CH（NH3
 ）+
 并不会引起FAPbI3
 晶格收缩，但却能在25℃下生成稳定的α型FAPbI3
 . 他们认为半径较小的[image: 156-i]
 的偶极矩是HN=CH（NH3
 ）+
 的10倍，较强的偶极矩则可以稳定PbI6
 八面体的3D排列或是增加晶体结构中的库仑作用力. 然而，通过在FAPbI3
 材料中引入[image: 156-i]
 并不能克服由此带来的热稳定性或湿度稳定性的问题. Park等在FAPbI3
 中掺入10%的Cs+
 ，并通过PbI2
 的Lewis碱性形成了FA0.9
 Cs0.1
 PbI3
 
[21]

 . 最后他们研究了在湿度小于40%的条件下未封装器件的稳定性. 结果表明，以FA0.9
 Cs0.1
 PbI3
 为吸光层的器件在30min后效率衰减为原来的33%，而以FAPbI3
 为吸光层的器件在30min后效率衰减为原来的19%. 器件湿度稳定性的提高很大程度上是因为掺Cs的钙钛矿材料的稳定性得到了提高.

对卤素X的研究表明
[22]
 -[26]

 ，Br-
 离子的引入不但可以提升器件的开路电压，还可以改善钙钛矿对于湿度的敏感性. 随着半径较小的溴离子比重的增加，钙钛矿晶体的晶格常数下降，晶型从CH3
 NH3
 PbI3
 的三维扭曲结构向CH3
 NH3
 PbBr3
 的规整立方体结构转变. 钙钛矿结构堆积得更为紧密，一定程度上阻止了[image: 156-i]
 所造成的降解. Noh等研究了一系列混合卤素钙钛CH3
 NH3
 Pb（I1-x
 Brx
 ）3
 器件的稳定性
[27]

 （图8.4），晶型为四方结构的钙钛矿器件（x=0，0.06）在较低湿度（<50%）下放置4天，并未显示出明显的衰减，而在55%的湿度下放置一天后，器件的效率明显降低. 晶型为立方体的钙钛矿器件（x=0.20，0.29）在测试湿度为35%和55%下20天内均未表现出明显的效率衰减. 而且，晶型为四面体的钙钛矿器件（x=0，0.06），在其降解之后的XRD测试结果中出现了PbI2
 的峰，而晶型为立方体的钙钛矿器件（x=0.20）则没有出现. 将Br引入具有二元卤素的钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 中形成含有三元卤素的钙钛矿也能对器件的稳定性起到积极的作用. 对于Cl的掺杂，有研究表明，Cl-
 并没有进入钙钛矿晶体中，但是界面的Cl原子可以增加与TiO2
 表面的结合能，从而增加器件的稳定性
[28]

 .

[image: 15701]
图8.4　Br元素掺杂的钙钛矿太阳能电池的湿度稳定性



徐涛
[29]

 研究组用2个拟卤素硫氰酸根离子替换传统钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 中的2个碘离子. 结果显示，应用这类新型CH3
 NH3
 Pb（SCN）2
 I钙钛矿材料制备的器件在湿度稳定性上远超传统钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 制备的器件. CH3
 NH3
 Pb（SCN）2
 I的薄膜置于95%湿度的环境中4 h，没有观察到薄膜的降解，而相同条件下，CH3
 NH3
 PbI3
 薄膜仅1.5 h就发生了明显的降解（图8.5）. 另外，在效率方面，基于CH3
 NH3
 Pb（SCN）2
 I的太阳能电池器件效率能达到8.3%，与相同条件下的CH3
 NH3
 PbI3
 太阳能电池基本持平.
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图8.5　CH3
 NH3
 PbI3
 （a）和CH3
 NH3
 Pb（SCN）2
 I（b）薄膜在湿度为95%的空气氛围下的稳定性

综上所述，通过元素替代可以得到不同结构的钙钛矿材料，其光学特性与电荷传输性能有较大差异，同时也显示出不同的温度及湿度稳定性，可以通过调节钙钛矿材料的组成成分，在尽量不影响电池效率的前提下，寻找合适的组合来提高杂化钙钛矿材料的热稳定性及湿度稳定性.

§8.3　器件结构的稳定性

在早期的液态钙钛矿太阳能电池中，由于钙钛矿材料在液态电解液中的稳定性较差，使得电池性能迅速退化，而固态钙钛矿太阳能电池能够取得较高的光电转换效率，也得益于其在固态环境下较为稳定，从而保证了器件较长的工作寿命. 器件的稳定性除了与吸光材料本身的稳定性有关以外，还可以通过界面工程来改善. 下面就从电子传输层界面及空穴传输层界面来介绍器件的稳定性.

8.3.1　电子传输层及其界面对电池稳定性的影响

目前研究的钙钛矿太阳能电池的电子传输层大多沿用染料敏化太阳能电池中常用的TiO2
 
[30]
 ，[31]

 . 为了提高钙钛矿材料的生长反应速度，一般采用TiO2
 纳米颗粒来制备具有较高比表面积的多孔薄膜，这样既有利于提高电池内部的光吸收，又能够改善电子的传导特性. 但是多孔TiO2
 容易受到紫外光的影响，在紫外光长时间照射之后，钙钛矿电池性能会迅速衰减. 这是因为在TiO2
 的表面存在很多氧空位（或Ti3+
 缺陷态），这些氧空位会吸附空气中的氧分子，从而形成电荷转移络合物O2
 —Ti4+
 . 然而这种氧吸附是不稳定的，Leijtens认为在紫外光激发下TiO2
 价带上的空穴与氧吸附点上的电子复合，导致吸附的氧分子被释放，形成导带上的一个自由电子和一个带正电荷的氧空位，自由电子很快与空穴传输材料上富余的空穴复合
[32]

 （图8.6）. 因为留下的氧空位所造成的缺陷态能级大约在导带底以下1 eV处，光生电子会通过分子的振动能级转移到这些深缺陷态中，这部分电子无法再次跃迁到电子传输层的导带上，只能与电池内部的空穴复合或是被局域到这些表面缺陷中，导致器件的短路电流显著下降. 除此之外，我们认为这种带正电的氧空位容易从I-
 离子中获得电子，变成I2
 ，破坏了[image: 156-i]
 与CH3
 NH2
 和H+
 的化学平衡，导致CH3
 NH3
 PbI3
 降解为CH3
 NH2
 ，HI和PbI2
 .

[image: 15901]
图8.6　TiO2
 型钙钛矿太阳能电池在紫外光下的衰退机制



由于多孔TiO2
 对紫外光照较为敏感，有报道提出可在多孔TiO2
 前加入一层紫外滤光材料YVO4
 ：Eu3+
 
[33]

 . 这种滤光材料不仅能够吸收紫外光，而且可以透过可见光. 更重要的是，它能将紫外光转化为可见光，并被后面的钙钛矿层所吸收. 通过实验对比发现，采用紫外滤光材料YVO4
 ：Eu3+
 修饰的钙钛矿电池的短路电流大于未经修饰的钙钛矿电池. 同时，在经过一定时间的光照后，未经修饰的电池效率下降至初始值的35%，而经过修饰后的电池效率则保持为原有的50%（图8.7）. 除了添加紫外滤光材料，还可以用其他材料替代多孔TiO2
 、修饰多孔TiO2
 或者直接不用多孔层而采用平面层状结构的太阳能电池.
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图8.7　未修饰的TiO2
 与添加YVO4
 ：Eu3+
 修饰的TiO2
 钙钛矿太阳能电池的稳定性

Snaith等采用多孔Al2
 O3
 ，避免了多孔TiO2
 的固有不稳定性，在全太阳光谱照射超过1000h下仍有稳定的光电流
[32]

 （图8.8（a））. Hagfeldt等用ZnO纳米棒替代多孔TiO2
 作为电子传输层，再在其上制备钙钛矿，得到的电池具有较好的稳定性，在没有封装、暴露在空气中500 h后，还能保持原来将近90%的效率
[34]

 （图8.8（b））.
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图8.8　基于不同电子传输层Al2
 O3
 （a）和ZnO（b）的钙钛矿器件的稳定性

Ito等在TiO2
 层上用化学沉积法生长了一层Sb2
 S3
 作为界面阻挡层，并采用CuSCN作为空穴传输材料
[35]

 （器件结构如图8.9（a）所示）. 利用Sb2
 S3
 作为界面阻挡层，不仅可以减少激子复合提高了电池的效率，还提升了电池稳定性. 没有Sb2
 S3
 层结构的电池经过700 h的老化过程，器件效率基本降为0，而有Sb2
 S3
 作为界面阻挡层的电池相对稳定许多（如图8.9（b）所示）. 他们认为这与钙钛矿材料在多孔TiO2
 表面的降解过程有关. 多孔TiO2
 容易从碘阴离子获得电子，从而使得碘离子失去电子变成碘分子，甲铵阳离子又存在与甲胺和氢离子的化学平衡，最终反应结果就是CH3
 NH3
 PbI3
 降解成CH3
 NH2
 ，HI，与PbI2
 . 而Sb2
 S3
 的存在可以阻断这种降解过程，使CH3
 NH3
 PbI3
 长时间稳定存在.
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图8.9

（a）基于 Sb2
 S3
 界面层钙钛矿电池的器件结构示意图；（b）器件稳定性



王立铎等用Al2
 O3
 对TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 薄膜进行了后处理，比较了处理前后薄膜稳定性的区别
[36]

 . 他们将薄膜暴露于湿度60%，35℃光照环境下18 h，其吸收光谱显示TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 薄膜在530~800 nm的吸收明显减弱了，剩下的吸收多来自PbI2
 ，而TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /Al2
 O3
 薄膜还依然保有CH3
 NH3
 PbI3
 的吸收（图8.10）. 器件方面，经过Al2
 O3
 后处理的器件衰减也明显低于未处理的，这说明Al2
 O3
 层一定程度上起到了物理隔绝水汽的作用.

[image: 16102]
图8.10　基于两种不同结构TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 （a）和TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3
 /Al2
 O3
 （b）薄膜的吸收光谱



8.3.2　空穴传输层及其界面对电池稳定性的影响

在一般情况下，钙钛矿太阳能电池的空穴传输材料多采用spiro-MeOTAD（2，2，7，7-四[N，N-二（4-甲氧基苯基）氨基]-9，9-螺二芴），但是实际上其原始空穴传输能力只有10-4
 cm2
 /（V·s），必须进行掺杂才能达到使用的要求. Li-TFSI（双三氟甲烷磺酰亚胺锂）是常用的掺杂材料，可以显著提升spiro-MeOTAD的空穴传输能力，且可以提升器件的开路电压. 这种材料组合需要氧化，在氧化过程中Li+
 可能被消耗掉，且锂盐极易吸潮，从而影响电池的效率与稳定
[37]
 -[40]

 . 为了解决锂盐吸水的问题，马廷丽等将一种稳定的离子液体BuPyIm-TFSI（N-丁基-N′-（4-吡啶基庚基）咪唑双三氟甲磺酰亚胺盐）作为新的添加剂，代替Li-TFSI掺杂入spiro-MeOTAD中
[41]

 . 实验表明BuPyIm-TFSI可以改善spiro-MeOTAD的导电性并减小暗电流，从而使得器件效率提升. 但是，溶解BuPyIm-TFSI的试剂会用到乙腈，而乙腈对钙钛矿薄膜有一定的破坏作用. 因此，研究人员一直在努力寻找更为有效的空穴传输材料以替代spiro-MeOTAD.

一般来说，有机材料不仅具有良好的成膜性，还具有优异的疏水性能，可有效阻隔水汽对钙钛矿材料的侵蚀，因此开发非锂盐添加剂的空穴传输体系将有助于改善器件的稳定性. 使用PDPPDBTE聚合物材料作为空穴传输层，制得的器件在没有封装、暴露在空气中1000 h后，仍几乎能够维持最初的效率
[42]

 . 类似的其他有机材料，如P3HT，PTAA，PCBTDPP等
[43]

 ，同样能有效隔绝水汽渗入，从而提高器件的稳定性. 韩礼元等设计合成了一种空穴传输材料TTF-1（一种四硫富瓦烯的衍生物），并将其直接应用于钙钛矿电池中
[44]

 . 结果显示，以未掺杂的TTF-1作为空穴传输层的钙钛矿电池取得了11.03%的效率，与经过p型掺杂的spiro-MeOTAD空穴传输层电池的效率（11.4%）差别不大. 并且，在湿度为40%的室温条件下对不同空穴传输层的钙钛矿电池稳定性进行测试，使用TTF-1的器件性能明显优于其他两种空穴传输材料spiro-MeOTAD和P3HT. 器件稳定性提升的原因一方面在于TTF-1材料中并没有使用添加剂，另一方面则是因为TTF-1结构中有疏水的烷基链，能起到保护钙钛矿层不被水汽破坏的作用.

为了克服三苯胺和其他高分子空穴传输材料必须添加锂盐和4-叔丁基吡啶（tBP）所带来的不利影响，如第五章所述，肖立新组新近设计了具有高迁移率、高疏水性的寡聚噻吩衍生物DR3TBDTT（图8.11（a））. 该分子的HOMO为-5.38 eV，与钙钛矿的HOMO能级非常匹配，可用作钙钛矿电池的空穴传输层（器件结构能级图和器件截面图如图8.11（b），（c）所示）. 在未使用锂盐和tBP的情况下，器件效率能够达到与spiro-MeOTAD添加锂盐相当的水平
[45]

 . 另一方面，DR3TBDTT的疏水性使其对于水汽起到了很好的阻挡作用，在高湿度下对器件的稳定系测试显示出了比传统空穴传输体系器件更为优越的水汽稳定性（图8.11（d））.
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图8.11



（a）疏水性小分子空穴传输材料DR3TBDTT的分子结构式；（b）相应器件材料的能级示意图；（c）基于不同空穴传输层的钙钛矿器件在低湿度（20%）下的稳定性
[48]



同时，肖立新等通过对材料能级匹配和空穴迁移率这两方面进行考虑，选取了TPD/HAT-CN作为一种新型空穴传输体系（分子结构如图8.12（a）所示）. 这种空穴体系不仅不依赖锂盐来提高空穴传输层的空穴传输能力，还通过在TPD与金属电极间引入HAT-CN（利用HAT-CN改善器件的空穴传输特性），增加电极对空穴的抽提能力，并阻挡电子漂移，最终改善了器件内部的空穴传输（器件结构如图8.12（b）所示）
[46]

 . 更为重要的是，器件寿命的测试表明（图8.12（c）），经过约1000 h后，器件的短路电流和开路电压基本保持不变，但是填充因子从0.59降低到0.52，最终器件效率衰减约10%左右. 与含锂盐的器件对比说明，这种方法确实可以减少锂盐对钙钛矿层的影响，避免水蒸气带来的材料分解，为改善器件寿命提供了一种有价值的参考方案.
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图8.12



（a）TPD和HAT-CN的分子结构式；（b）相应器件材料的能级示意图；（c）基于不同空穴传输层TPD/HAT-CN和spiro-MeOTAD+Li-TFSI+TBP的钙钛矿器件稳定性的比较

无机p型半导体因具有价格低、带隙宽、空穴迁移率和电导率高等优点，已作为一类重要的空穴传输材料应用于不同结构的钙钛矿电池中. 研究表明，使用无机化合物CuI作为空穴传输层制得的器件在没有封装，暴露在空气中连续光照2 h，电流基本保持不变，而相同条件下用spiro-MeOTAD的器件的电流则降低了大约10％
[47]

 . 且用CuI作空穴传输层，其效率降低具有可恢复性，在黑暗中放置一段时间之后，其效率可以基本恢复到初值. Snaith小组将P3HT/SWNTs-PMMA作为空穴传输层引入介孔结构的钙钛矿器件中，获得了15.3%的效率
[48]

 . 更重要的是，在钙钛矿层上制备P3HT/SWNTs-PMMA层，能起到保护钙钛矿层的作用，即使暴露在水汽的氛围下，电池效率也不会受到大的影响. 与使用有机空穴传输层的器件相比，这种采用复合空穴传输层的电池表现出卓越的热稳定性和抗水汽侵蚀能力.

另外，解决空穴传输层不稳定的方法还可以是在钙钛矿电池中移除空穴传输层. 由于钙钛矿本身的电荷传输能力就很强，钙钛矿层既可以作为光吸收层，同时也能作为电子传输层或空穴传输层. 因此，发展无空穴传输层的钙钛矿电池是简化电池结构、缩短电池制备工艺时间、降低电池生产成本以及提高电池稳定性的重要方式. 韩宏伟等报道了用混合阳离子钙钛矿材料（在CH3
 NH3
 PbI3
 中掺杂5-氨基戊酸）作为光活性层和空穴传输层，并以多孔TiO2
 层和ZrO2
 为支架，同时采用全丝网印刷工艺制备碳电极，获得了12.84%的光电转换效率
[49]

 . 他们制备的无空穴传输层的钙钛矿电池具有优越的稳定性，在空气中全阳光照射1000 h后，还能保持较高的效率
[50]
 ，[51]

 .

虽然各种新型空穴传输材料层出不穷，但是真正能够在器件效率上媲美spiro-MeOTAD的还没有出现. 将来，人们需要进一步开发传输效率更高、更有利于器件稳定性的空穴传输材料.

8.3.3　封装对电池稳定性的影响

Spiccia等
[52]

 对比了两种钙钛矿太阳能电池的封装方法：一种方法是用紫外固化环氧树脂将器件完全填充，然后再加一层玻璃隔水隔氧；另一种方法是用玻璃隔出一个空间，四周用紫外固化环氧树脂进行粘连密封，并且在中空的区域放置少量的干燥剂吸水. 研究结果显示，第一种方法的封装效果较差，而用第二种方法封装的器件能在高温高湿条件下保持更久一些. 这主要是由于环氧树脂的隔水隔氧性能较差，而第一种方法树脂与空气的接触面积较大，因此效果较差.

另外，Yong研究
[53]

 小组采用特氟龙对器件进行封装，其方法是在制备好的器件上再旋涂一层特氟龙，并在真空条件下，在70℃干燥30 min. 由于特氟龙与水的表面接触角为118°，能有效隔绝水汽对器件的侵蚀. 在相同条件下，如果没有封装，器件效率在30天之后下降至原来的55%，而用特氟龙进行封装之后，器件效率在30天之后仍保持原来的95%左右. 另外，这种封装方法无需加盖一层玻璃，因此在柔性器件中有较大的应用空间.

8.3.4　添加剂对电池稳定性的影响

俞大鹏等设计了一种基于高分子绝缘支架层的新型钙钛矿电池结构
[56]

 . 他们将一种亲水性聚合物高分子聚乙二醇（PEG）掺入钙钛矿层，从而在钙钛矿电池中形成一层亲水聚合物支撑层. 值得注意的是，在湿度为70%的氛围里，添加PEG的钙钛矿电池在未封装保存的条件下展现出优异的稳定性能（图8.13（a））. 更有趣的是，具有这种亲水结构的器件在受到水汽侵蚀后，能显现出强大的自我修复能力（图8.13（b））. 最后，他们分析了在这种特殊结构的钙钛矿薄膜中发生自我修复的过程（图8.13（c））：（1）水分子被钙钛矿吸收；（2）钙钛矿水解成PbI2
 和MAI·H2
 O；（3）当水分子挥发后，受到PEG长链分子限制的MAI与附近的PbI2
 重新形成钙钛矿.
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图8.13



（a）添加不同PEG浓度的钙钛矿器件的稳定性能（湿度为70%）；（b）有无添加剂PEG的钙钛矿薄膜遇水汽后的颜色变化；（c）自我修复过程

§8.4　电池耐久性测试条件

目前为止，有关钙钛矿电池的稳定性测试条件并没有统一，相关文献结果总结于表8.2. 但是对于商业化的电池来说，在投入生产之前必须对其进行耐久性测试. 主要的测试条件参数有热循环测试、湿冷冻测试、光浸泡测试和湿热测试等. 具体的测试参数可见表8.3.


表8.2　钙钛矿电池稳定性比较
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表8.3　目前主要的光伏模块耐久性测试条件
[60]
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§8.5　小结

钙钛矿太阳能电池是一类新兴的太阳能电池. 得益于优良的光电特性，其效率不断攀升，有关材料设计与制备、器件结构优化和机理分析的研究也在不断完善. 但稳定性是关系到钙钛矿太阳能电池是否能够真正实现商业化应用的关键因素. 目前的初步研究结果表明，关系到稳定性的因素主要有以下两点：一是钙钛矿材料的稳定性，主要包括热稳定性及湿度稳定性；二是太阳能器件稳定性，主要涉及器件结构的设计与优化. 要解决钙钛矿材料的稳定性最重要的还是从材料设计角度出发，根据容忍因子来选择更加合适的元素材料组合，使得最终形成的钙钛矿晶格结构更加稳固，从而提高钙钛矿材料自身的稳定性. 而在器件结构设计方面，也要尽量地选择疏水性材料，从而避免钙钛矿材料受到周围环境的影响而导致器件寿命降低. 目前为止的研究表明，通过元素工程设计晶体结构稳定的钙钛矿材料，并结合界面工程实现太阳能电池结构设计的优化，杂化钙钛矿太阳能电池的稳定性问题是完全有希望解决的. 这将决定杂化钙钛矿光伏材料的实用化进程.
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第九章　杂化钙钛矿材料的光物理过程

李渝、王伟、王树峰

§9.1　钙钛矿中的激子结合能、介电常数与激发产物

半导体材料具有较大的介电常数，介电屏蔽作用使其激子的结合能较低，形成Wannier激子. 同时，由于热运动的作用，材料的激发产物主要是自由载流子，因此可以用能带模型来描述自由载流子的行为. 不过，钙钛矿光伏材料中的激发产物激子和载流子如何共存，目前仍然是一个处于争议中的问题. 这一问题将影响到激发产物的本质、激发产物的状态，乃至动力学的过程. 显然，这一共存过程应当与激子的结合能密切相关，因此本章对于钙钛矿光物理的讨论从激子结合能开始. 以下主要讨论CH3
 NH3
 PbI3
 材料，并简称为钙钛矿，其他情况做特别说明.

9.1.1　钙钛矿材料的激子结合能与测量方法

下表列举了通过多种方法测得的激子结合能. 利用光谱或磁吸收获得的结果表明，这种能量与热动能（kB
 T≈26 meV，kB
 为玻尔兹曼常数，T为热力学温度）相仿，说明激子易于离化为自由载流子（表9.1中1~11）. 但是也有研究表明，如果用静态介电常数，那么材料的介电常数可高达数十甚至上千，由此推断出激子结合能极小（表9.1中12，13）.


表9.1　有机-无机杂化钙钛矿材料的激子结合能

[image: 17401]


研究激子结合能的方法有很多种，这里介绍几种光谱研究方法.

（1）温度相关荧光测量.

温度相关的荧光强度可以写为
[14]



[image: 17502]


其中I0
 是0 K时的荧光光强，EB
 是结合能，kB
 是玻尔兹曼常数，T是温度. 因此根据温度相关的强度变化曲线拟合，即可得到激子结合能. 但这一方法对于钙钛矿材料研究存在一定欠缺. 最主要的问题是，该方法假设热运动导致激子电离，电离后的激子就不再发光，随着温度的降低，电离概率下降，从而导致荧光增强. 由此可见，该方法实际上是在测量温度相关的激子电离行为. 但是在钙钛矿中，激子电离后形成自由载流子，其中的电子和空穴仍然会以辐射双分子复合的形式发光
[15]

 ，这种发光现象非常显著并被广泛接受，这与荧光方法的假设不符合. 但是，这一方法仍然可以给出荧光随温度降低而升高的曲线，所获得的数值与其他方法也有类似之处，其背后的原因还有待于进一步讨论. 此外，在降温过程中，钙钛矿会在160K温度附近出现相变，由四方晶系变为斜方晶系，可能会带来的激子结合能的变化
[16]

 . 同时，由于材料内离子的运动可能也与温度相关，会引发温度相关的荧光变化. 例如甲胺离子的转动会使得钙钛矿的能带在直接带隙和间接带隙间转变，从而导致荧光的变化
[17]

 . 这一系列可能存在的问题，都与钙钛矿自身的特性有关.

（2）温度相关吸收光谱

钙钛矿光谱的带边吸收是激子吸收，其光谱的均匀展宽与温度相关，由此可以推断激子的结合能
[5]

 . 根据二能级模型的均匀展宽机制，激子的弛豫率1/t1
 可以写为
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其中k0
 是自发辐射率，kT
 是激子的热解离率，可以写为

kT
 =vT
 e-EB
 /kB
 T
 .

vT
 称为尝试频率（attempt frequency）. 由于存在速率为γ的激子间弹性散射的作用，能级相干时间t2
 与t1
 和γ的关系为

[image: 17602]


因此，谱线的宽度为

[image: 17603]


其中Δv0
 是温度无关的展宽. D’Innocenzo等人利用这种方法获得的激子结合能为55±20 meV.

由于这一方法仍然与温度相关，因此仍然可能存在一定的不确定性.

（3）带有库仑相互作用的吸收谱模型.

如果将上一模型继续发展，不仅考虑二能级跃迁，还可以加入电子与空穴的库仑相互作用. 根据Wannier激子理论，带边的吸收系数α（ћω）可以写为
[6]
 ，[18]
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其中[image: 17605]
 ，表征了向束缚激子态的跃迁，δ（x）是Dirac-delta函数，第二项中的θ（x）是阶跃函数. 将上式与双曲正割函数卷积，即可拟合出不同温度下的带边吸收曲线，从而获得激子结合能. 通过这种方法，Bongiovanni等人获得的激子结合能为25±3 meV.

这一方法与上一方法相比较，合理地加入了电子与空穴的库仑相互作用，同时避免了温度相关的实验，因此可以较好地反映激子结合能. 但是该方法对理解实验结果与计算推测方面的差异无能为力，这是因为吸收的方法只能对材料的载流子（电子、空穴）介电响应加以探测，却无法探测钙钛矿材料中离子的慢速响应. 这是由Franck-Condon原理所确定的限制. 这一方法曾经被广泛运用于确定多种半导体材料的激子结合能，但显而易见的是，这些材料往往不含有离子极化所导致的介电响应，而这些响应在钙钛矿材料中是非常显著的.

在表9.1所示的激子结合能结果中，我们可以注意到两个现象：一是钙钛矿材料的激子结合能实验推算值在一个相当宽泛的范围内变动，从最小的6 meV至最大的98 meV，差异超过了一个量级. 这在其他常见半导体材料中非常少见（见图9.1）. 二是实验观察到在频率趋向零时（低频或静电场），材料具有超大的介电常数. 这种超大的介电常数有可能导致局域的强介电屏蔽，从而导致极小的激子结合能.

[image: 17701]
图9.1　钙钛矿激子结合能与多种半导体的对比



钙钛矿材料结合能在各种测量条件下的显著差异至今并没有一个明确的解释，这可能是源于钙钛矿薄膜微观形貌的差异. 钙钛矿薄膜由微小的晶粒组成，但晶粒的尺度变化范围很大，常见的可以从几十纳米至微米. 此外，退火、光照以及湿度等都会引起从微观原子排列到宏观电子学性质的改变. 这些构型和处理方法都有可能影响到激子结合能的实际数值. 激子结合能与具体微观构型的关联仍然是一个没有解决的问题，还需要进一步加以探索. 此外具体构型与钙钛矿光物理乃至电学性质的关联也仍然缺乏足够充分的讨论. 这与钙钛矿材料本身的多变性、制备与保存时的环境敏感性有关.

9.1.2　介电响应与激子结合能

实验所表现出的在低频下的超大介电常数并没有在实验中带来超小的激子结合能. 尽管表9.1给出的大量研究结果似乎无可辩驳地证明了基于超大介电常数的预测是不准确的，但是这些研究方法对于钙钛矿这种材料来说具有一定的缺陷，不足以严格地证明这一结论.

如上一节所述，这些方法如果从光谱手段可以分为吸收（带边吸收）和荧光测量，从温度条件可以分为变温和定温测量. 对于变温测量，前面已经做了较为详细的描述. 非温度相关的研究方案可以有效地避免温度变化和相变带来的影响. 这种研究的主要方法是带边吸收，但是分子或材料吸收光发生跃迁是一种瞬时行为，此时电子跃迁至高能级，但是原子核则相对静止. 这种物理现象由Franck-Condon原理所描述. 这导致吸收法无法体现材料的非瞬态介电响应，从而也就无法证明超大介电常数是否会作用于激子，导致极小的结合能产生. 激子结合能与介电常数的关系如下式表示
[12]

 ：
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其中，ε是相对介电常数，m0
 是电子质量，e为电子电量，ε0
 是真空介电常数.

材料的介电响应来自于极化过程，由响应机制的不同可大致分为电子极化响应和原子核极化响应，对于光频来说，前者是瞬时响应. 各种机制的响应时间尺度如图9.2所示。

[image: 17901]
图9.2　材料对于外电场的介电响应

来自Dr.Kenneth A.Mauritz研究组网页.

摘自：https://en.wikipedia.org/wiki/Dielectric_spectroscopy



在钙钛矿中，材料的介电常数变化趋势与图9.2相仿，表现为在低频极限下呈现超大的相对介电常数，如Burn组得到静态极限介电常数为约为70，而高频极限约为8
[12]

 ，Walsh组计算得到上限为25.7
[13]

 ，黄劲松组测量了致密的钙钛矿薄膜，测量值达到约500
[19]

 . Mora-Sero组的研究获得了约1000的介电常数，并且在光照条件下还会再增长1000倍
[20]

 . 这些超大的介电常数虽然并不统一，但是都反映了材料内部的强极化过程. 这些极化过程可能来自于多种因素，例如甲胺离子在晶格中的转动
[17]
 ，[21]

 ，但最有可能的是碘离子在体系中发生迁移. 频率响应可以大致区分电子响应、分子极化和离子迁移，它们发生在各自不同的时间尺度上. 因此，要让这些过程参与激子的形成，得到小的激子结合能，它们的运动要足够快，能够达到激子内部电荷与空穴的相对运动速度.

因此，利用吸收法测量激子的结合能，只能得到在电子极化响应下的激子结合能. 当电子被激发后，原子核运动和极化才会产生作用，从而增强正负电荷间屏蔽，增加电荷间距，使得激子结合能减小. 这个动态过程大致如下：激子由激发而形成，电荷库仑吸引，分子极化，屏蔽增强，结合能减小，电荷空穴相对速度降低、激子半径增加，更多低频极化参与，极化进一步增强，结合能进一步减小. 因此，要研究非瞬时响应对于激子结合能的影响，实验测量应当在原子核响应与极化达到平衡后进行. 总之，实验研究方法需要考虑钙钛矿材料的特殊性质，对传统的结合能测量方法做出一定的改变. 新的方法至少要注意以下几个特性：温度无关、包含双分子荧光复合、非瞬时探测特性. 因此，这种方法大致上应当是非温度依赖的荧光测量方法，利用自由载流子与激子的动态平衡特性来实现对激子结合能的测量.

满足上述条件的理论模型是描述Wannier-Mott激子的Saha-Langmuir等式：
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其中x是总激发中自由载流子的比例，μ是激子的约化质量，约为0.15me
 
[7]

 . kB
 是玻尔兹曼常数，EB
 是激子结合能. 这一公式描述了简单的能级结构，在激发态上只有自由电子和空穴以及自由激子. 根据这一描述，低光强下激子被电离的概率大于自由载流子复合概率，因此激子几乎全部被电离为自由电荷，而高光强下则相反，激发态主要以激子形式存在. 荧光强度随激发浓度的变化如图9.3所示.
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图9.3　由Saha-Langmuir公式描述的荧光强度随激发强度变化的关系

（a）自由载流子比例x随激发浓度变化的关系；（b）幂率变化从2次（双分子复合）到1次（单分子复合）

激子在晶格热运动的作用下发生电离，电离的概率由激子结合能决定，因此根据幂率变化的转变点C（T，EB
 ）即可计算出激子的结合能. 这种方法的核心特点在于只用由条纹相机采集的瞬态荧光最高峰值位置的荧光强度PL0
 ，其原因是该点位于瞬时激发的位置，荧光强度与激发光强（注入浓度），即与粒子数n直接相关. 同时，由于荧光的采样，PL0
 位于瞬态荧光的最高点，由于系统自身的响应（即系统的响应函数宽度），使得该最高点本身具有足够的时间延迟，构成非瞬时探测. 例如，在条纹相机1 ns时间窗口下，仪器响应为30~40 ps. 这个时间延迟，可以保证探测时原子核的极化响应达到稳定. 与这个时间相对比，激子的形成时间为皮秒量级
[22]

 . 钙钛矿材料中高能声子的能量为26 meV，对应小于200 fs时间尺度
[2]

 . 此外，新的研究显示，甲胺离子在钙钛矿晶格框架中的转动时间约为3 ps
[23]

 . 因此，利用仪器的慢响应足以探测原子核极化运动带来的影响.

根据这一方法获得的激子结合能对于CH3
 NH3
 PbI3
 来说约为26 meV，这一数值与其他方法的结果类似，但这一非零结果与其测量方法能够证明钙钛矿材料中分子运动极化可以被排除. 这种分子极化在CsSnI3
 中被认为增强了9.9倍的介电响应
[24]

 ，因此也被认为可能出现在钙钛矿材料中. 这种时间延迟恒温荧光测量方法证实了分子运动极化并没有对材料的激子结合能产生显著影响. 究其原因是由于材料的最大声子能量为25 meV，仍然不足以响应激子的偶极振荡. 另外也可能是由于甲胺离子在框架中的转动时间足够慢，为3 ps，因此无法进行快速的极化. 从空间的角度来说，介电作用导致电子与空穴间的库仑作用降低，间距增加，从而使结合能降低. 因此低激子结合能、高介电常数、大空间尺度这三者在体系中可以认为代表了相同的事情. 例如，当电子与空穴间距达到204 nm时，激子结合能降低至0.7 meV
[13]

 . 王树峰组的实验除了得到激子结合能之外，也观察到激发浓度大于3×1018
 cm-3
 时，有俄歇过程（多分子荧光猝灭）发生，对应的激子半径只有几个纳米. 这也就证明了激子的半径没有达到很大的尺度，因此钙钛矿的激子结合能也就不会接近零.

9.1.3　激发产物

以上的基于Wannier-Mott激子的研究，在找到激子结合能的同时，证明了材料内部自由载流子和激子同时存在. 这种存在基于激子的电离，以及自由电子与空穴结合成为激子的动态平衡过程. 这一过程依赖于总激发浓度以及激子的结合能. 随着激发强度的增加，激发产物从自由载流子为主，逐渐演化为激子为主，其转变的拐点由激子结合能决定. 但是这种动态平衡并没有考虑超出这一平衡范围之外的部分：低激发强度时缺陷的填充，以及高浓度时的俄歇过程. 由此，激发产物按照激发强度大致可分为五个阶段：在低光强下，光激发首先会填充缺陷态，此时荧光随激发强度线性增加，可达到的最高值（开始转变为平方增加关系）约为1015
 cm-3
 . 随后是自由载流子为主的区域，荧光随激发强度的平方增加. 之后是一小段过渡区，荧光增长由平方增长向线性增长过渡. 在较高光强激发的区域，高浓度的自由载流子频繁地发生碰撞并结合成相对稳定的激子，荧光增长随激发光强线性增加. 在更高的激发光强端，荧光强度随激发强度的增加逐渐减缓，甚至会发生荧光强度下降的现象，这是俄歇过程，约发生在2×1018
 ~3×1018
 cm-3
 . 此时激子-激子和自由载流子-激子碰撞等过程会显著发生，导致荧光的猝灭.

但是，这种简单的电子态模型究竟是否完全适用于钙钛矿材料还有待进一步研究，实验上也不能观察到从二次到一次幂率转换的过程
[6]

 . 因此，尽管激子结合能是具有普遍性的讨论主题，但是仍然有可能存在其他情况，这一研究还需要进一步深入. 值得关注的是，这些研究在低光强下没有表现出明显的差异，在最低光强下都表现为由于缺陷造成的束缚态行为，具有一次幂率增长的趋势，随后，在激发浓度为1015
 ~1017
 cm-3
 的条件下，都表现为平方增长. 这说明双分子复合过程始终在这一部分占主导地位.

需要特别指出的是，这种平衡过程会对激发态动力学产生显著的影响. 通常来说，激发态动力学的研究会考虑双分子复合与激子弛豫等现象，并分别为它们赋予复合速率，从而描述它们的衰减过程. 但是如果考虑平衡过程，那么在激发态衰减过程中，激子的弛豫就额外增加了一个分解为自由载流子的通道. 与此对应的，则是一个载流子不断被补充的过程. 显然，这一过程并不直接和激子浓度对应，也不与自由载流子对应，而是与他们的总浓度相关. 同时这一转化的速率不是常数，而是总浓度的函数. 这就使得激发态弛豫的动态过程大大复杂化. 尽管在低光强下，载流子的双分子复合和激子的弛豫可以近似看成相互独立的，但是一旦激发达到较高的浓度，约1018
 cm-3
 ，这种过程就无法忽略了. 这也是目前大激发强度范围内荧光衰减曲线无法用统一的公式及参数拟合的原因. 因此，这一动态过程不仅表明了激子和载流子的相互关系，对于激发态动力学也有着无法忽略的影响. 目前大多数瞬态光学的研究，其激发光强基本上都达到了需要考虑这一动态平衡的范围.

实验室脉冲的载流子注入可以认为是一种瞬时注入，因此可以不考虑激发的弛豫问题，而只关注瞬时条件下自由载流子与激子的平衡. 这是我们前面所述的实验方法. 但是在连续（阳）光照射下的钙钛矿材料中，载流子的浓度则同时受到激发态弛豫（复合）的影响，构成了产生-复合的平衡. 在这种平衡下，激发注入的速率dn/dt=N，即单位时间连续光注入对应的激发浓度. 复合弛豫则可以表示为kn，k为弛豫速率，n为平衡浓度. 二者的平衡即可简单表示为dn/dt=N=kn. 但在实际研究中，k和n皆难以得到. 就k来说，通常会考虑单分子和双分子复合两种速率（参见9.3节）. 这些由瞬态研究获得的弛豫率究竟是哪一种在非瞬态平衡条件下起作用，又或者是二者皆起作用，目前未见报道. 对于n的测量来说，比较常见的材料中测量载流子浓度的方法有两种：一种是通过瞬时切断激发光源，内部积累的载流子在电路中形成不断衰减的电流，对电流积分即可获得内部积累的载流子浓度. 另外一种方法是通过霍尔效应，利用电流在磁场下的偏转来观察载流子的浓度. 但是对于钙钛矿材料来讲，这两种方法都可能存在问题，这是因为材料中存在明显的离子电流. 对于放电方法，离子电流的存在可以使器件的放电时间达到秒的量级
[25]

 ，而载流子放电时间却只有微秒尺度. 对于霍尔效应，离子在电场和磁场的驱动下也可以发生运动，从而使离子电流和载流子电流难以区分. 这是由钙钛矿材料区别于大多数半导体材料的特殊性质决定的.

要避免钙钛矿材料中离子电流的影响，可以利用材料的双分子复合特性. 首先向材料施加一个小激光脉冲来注入瞬时载流子浓度np
 ，并且可以获得荧光强度与np
 的对应关系. 当用连续激光模拟阳光并单独出现时，它会导致内部形成稳定的载流子浓度nc
 . 现在让二者共同出现，瞬时总浓度为nc
 +np
 . 而荧光的强度则按照浓度的平方率增长，从而可以推算出nc
 的浓度. 这是利用瞬态光谱读出载流子浓度的方法，从原理上就避免了离子电流的影响. 根据这一测量，载流子浓度常温时在阳光照射下约为1.4×1015
 cm-3
 . 根据前面所述的自由载流子与激子平衡可知，此时激子的浓度很低，激发产物基本上都是自由载流子. 这一方法也适用于其他情况，例如存在电荷传输层，此时载流子的浓度可能会低于简单的钙钛矿薄膜情况.

§9.2　钙钛矿材料中的电荷传输特性

在有机半导体材料中，载流子扩散长度（LD
 ）是一个重要的微观参量. 它由下面的方程式决定.
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其中D表示扩散系数，τ表示激子/自由电荷的寿命. 扩散长度定义了半导体材料的有效厚度，在这个厚度下内部产生的激子/自由电荷能够被输运到相应的给体/受体界面
[26]

 . 在光伏器件中，为了使光生载流子被有效地分离和收集，提高内量子效率，材料的电荷扩散长度要大于器件工作时的薄膜厚度d：

LD
 >d.

同时为了提高光收集效率，进而提高整个器件的光电转换效率，材料的厚度要大于光线的吸收深度1/α（α为吸收系数）
[27]

 ：

d>1/α.

传统的有机光伏器件染料敏化电池受限于较小的激子的扩散长度（约10~50 nm）和较大吸收深度（微米量级）
[27]
 -[29]

 . 相对而言，钙钛矿（这里主要指CH3
 NH3
 PbI3
 和CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ）材料则具有非常的大的优势. 2013年，《科学》杂志同时报道了南洋理工大学和牛津大学关于钙钛矿扩散长度和电荷态的研究. 他们独立运用瞬态荧光光谱和载流子一维扩散公式
[30]
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研究得到全碘钙钛矿（CH3
 NH3
 PbI3
 ）的电子/空穴扩散长度的最小值约为100~130 nm，而掺氯钙钛矿（CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ）的扩散长度大于1 μm
[31]
 ，[32]

 . 同时钙钛矿的系数为5.7×104
 cm-1
 （600 nm处）
[31]

 ，对应的吸收深度只有175 nm，因此钙钛矿作为有源层能够制备出非常高效的器件. 该模型得到的是一个理论的最小值，这是由于该模型假设了一个无限猝灭的边界条件，即在边界处，载流子浓度为0,

n（L，t）=0，

其中L为钙钛矿的厚度. 由于在实际情况中，猝灭层的萃取能力是有限的，若想萃取同等量的电荷，则需要更大的扩散系数，得到的扩散长度也就更大.

通过不同方法制备的钙钛矿，其扩散长度稍有差异. 比如钙钛矿纳米片（nanoplatelets）（大于200 nm）
[33]

 ，真空辅助热褪火（约230 nm）
[34]

 等方法. 另外碘溴混合钙钛矿（约100~200 nm）
[35]

 ，碘溴氯混合钙钛矿（约600~900 nm）[35]，甲醚铅碘钙钛矿（电子约200 nm，空穴约800 nm）
[36]

 都具有较大的扩散长度，进一步证明钙钛矿材料对于制备高效太阳能电池的巨大优势.

然而，常用的基于CH3
 NH3
 PbI3
 的真实器件，其厚度大于300 nm依然能获得较高的效率
[37]
 -[39]

 ，这促使人们思考其扩散长度是否是一个可调控的值. 事实上，黄劲松小组的研究证明这与晶粒尺度有关. 他们利用相互扩散（interdiffusion）的方法制备钙钛矿，发现钙钛矿的最优厚度在270~300 nm，证明载流子的扩散长度能达到300 nm
[40]

 . 在此基础上，黄劲松组利用溶剂退火法（solvent annealing），能够得到更大尺寸的晶粒（微米量级）. 电子和空穴能够无阻碍地直接从钙钛矿传输到界面，扩散长度大于1 μm
[38]

 . 而后，该组利用刮刀法（doctor-bladed）制备薄膜，最大晶粒超过3 μm，有效的传输长度因而达到3.5 μm
[41]

 . 而在钙钛矿单晶结构中，扩散长度甚至超过175 μm
[42]

 . 钙钛矿如此优异的特性是大多数有机材料所不及的.

对于用一步法或两步法制备得到的薄膜形态的CH3
 NH3
 PbI3
 ，晶粒大小一般在200~400 nm. 人们利用其他电学或光学的方法，如瞬态THz光谱
[43]

 、瞬态微波电导（TRMC）
[4]
 ，[44]

 、电子束诱导电流（EBIC）
[45]

 、阻抗光谱（IS）
[46]

 等，得到了较高的迁移率，扩散长度大于1 μm. 这与我们利用瞬态荧光得到的结论一致. 我们利用不同浓度的PbI2
 （0.3~1.1 mol/L），制备得到不同厚度的钙钛矿. 随着薄膜厚度增加，钙钛矿晶粒大小从小于100 nm增长到约300 nm，荧光寿命从不到10 ns增加到100 ns以上.

参考岑子健等的实验方法
[31]

 ，王树峰组纵向对比95 nm和390 nm的钙钛矿薄膜，得到的扩散系数和扩散长度存在巨大差异. 对于95 nm的薄膜，荧光寿命约为12.4 ns，电子扩散系数约为0.06 cm2
 /s，扩散长度约为270 nm，这与文献中报道的数值接近. 空穴传输层（spiro-OMeTAD）的猝灭能力更强，得到的数值更大. 而对于390 nm厚的薄膜，电子扩散系数约为0.18 cm2
 /s，扩散长度约为1.7 μm，与上述其他实验方法得到的结果相似
[4]
 ，[45]
 ，[46]

 . Savenije等利用TRMC和荧光手段得到的室温下载流子迁移率为6.2 cm2
 /（V·s），利用爱因斯坦关系式

D=μkB
 T/e

转化得到D为0.16 cm2
 /s，与王树峰组的结果也是一致的. 同时空穴的传输能力要显著大于电子，扩散长度达到6.3 μm. 电子和空穴传输能力差异在文献中也有报道
[45]

 .

为了深入探究造成传输距离差异的原因，王树峰组研究了晶粒尺寸的影响. 他们采用相同浓度的PbI2
 （1.0 mol/L）和不同浓度的CH3
 NH3
 I（10 mg/mL，15 mg/mL和20 mg/mL），期望得到厚度相近但晶粒大小不一的样品. 实验结果与预期相符. 三组不同样品的寿命接近，约为200 ns，与晶粒大小（150~350 nm）并无直接关系. 同时利用电荷猝灭层得到扩散长度，电子约为1.5~1.9 μm，空穴约为3.0~4.0 μm. 相近的寿命和扩散长度证明晶粒在一定范围内不影响钙钛矿的电荷传输特性. 对于300~400 nm厚的样品，荧光寿命大于100 ns，载流子扩散长度大于1 μm，远大于薄膜厚度. 而当晶粒很小（小于100 nm）时，荧光寿命显著减小，但此时扩散长度仍远大于薄膜厚度
[47]

 .

由此王树峰组将厚度，而非晶粒大小作为钙钛矿扩散长度变化的因子. 实验表明，随着厚度增加，薄膜的表面覆盖度、PbI2
 的残余量、缺陷态密度也随之发生变化. 相对于单纯的晶粒大小的改变，这些因素对荧光寿命和载流子扩散长度的影响应该更加显著. 厚度的影响可以看作是这些因素的共同作用.

§9.3　钙钛矿器件中载流子的复合

光生载流子的种类是钙钛矿电池的另一个基础性物理问题. 在一般纳米结构的有机太阳能电池工作环境中，光生载流子的种类主要是激子. 激子存在一个激子束缚能，在器件的有源层和电荷传输层之间需要一个适宜的势垒差用于激子的分离. 电池的开路电压（VOC
 ）由给体的HOMO能级和受体的LUMO能级决定：
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势垒差势必会造成开路电压的损失. 研究表明钙钛矿的激子束缚能在20~50 meV
[3]
 ，[5]

 ，与常温下热能值接近（约26 meV）. 因此在常温下激子和自由电荷在钙钛矿内部会同时存在，这大大有利于钙钛矿电池的器件制备，减小开路电压的损失
[48]

 . 而关于激子或自由电荷谁占主导，目前科学界尚未有定论，但普遍认为决定于光激发强度/密度. D’Innocenzo等人通过理论模型分析得知，在PV工作区域（此时光激发密度在1013
 ~1015
 cm-3
 ），自由电荷占据主导地位. 而随着光激发密度增大，激子成为主要种类
[5]

 . 王树峰组的研究也发现，在很宽的泵浦范围内（9 nJ·cm-2
 ~1.2 μJ·cm-2
 ，对应约6×1014
 cm-3
 ~9×1016
 cm-3
 ），零点光强与激发强度呈现平方率的关系，证明自由电子和空穴的复合是荧光衰减的主要机制. 因此自由载流子在这个强度下是主要产物.

钙钛矿材料的主要光激发产物中自由载流子作用显著，其复合过程与激发强度，即载流子浓度相关. 在激发光强较低时，自由载流子的碰撞复合过程不显著，此时主要起作用的是缺陷俘获与发光中心的发光. 因此，荧光光强随激发光强线性增加，动态荧光过程表现为指数衰减形式，寿命单一. 当采用较高的光强激发时，初始荧光强度与激发光强的平方成线性关系，其荧光衰减也表现为双分子复合过程. 进一步提高注入光强，还会出现三分子的俄歇猝灭过程.

如图9.4所示，荧光的衰减在低光强下较为简单，在高光强下则会有明显的快速衰减过程. 在较弱的光强下，载流子的动态衰减普遍用单分俘获和双分子复合发光这两个过程来描述
[15]

 ：
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其中，An
 和Ap
 是指电荷和空穴的俘获率，B是双分子复合速率，Np
 和Ne
 分别为可俘获电子与空穴的复合中心.

[image: 18601]
图9.4　CH3
 NH3
 PbI3
 光荧光随激发光强的衰减



（激发：波长517 nm，1 kHz，脉冲宽度200 fs，荧光光子1.59 eV；薄膜厚度390 nm）在低光强下，荧光强度随激发光强线性增加，荧光寿命保持不变，在百纳秒量级. 当激发光逐渐提升时，瞬态荧光初始的强度随入射光强的平方增加

激发产生的电荷体密度n与p相同，因此可以简化速率方程为
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其中A=（An
 +Ap
 ）/2，N=Np
 +Ne
 ，可观测的荧光衰减是电荷密度n的线性项与平方项的组合,

I∝Bn2
 +2BNn.

由此得到的荧光寿命分为两种情况：当载流子浓度n远大于复合中心N时，有效荧光寿命为

t1/e
 =1/（A+Bn0
 ）,

在弱光强下，当N远大于n时，此时荧光寿命近似为

t1/e
 =1/2A.

载流子n0
 的浓度可以由光吸收计算得到. 尽管初始状态由于光强随入射深度衰减，使得载流子浓度存在分布，但是这种非平衡的分布在很短时间内（不超过1 ns）即可完成扩散，而荧光衰减在CH3
 NH3
 PbI3
 中达到约100 ns，在CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 中可以达到1 μs，因此可以不考虑电荷在空间的初始分布. 复合中的浓度心N在薄膜中约为1015
 cm-3
 ，在单晶中则大大减少为1010
 cm-3
 .

当载流子浓度增加至1019
 cm-3
 以上时，俄歇过程开始显著，因此在速率方程中要增加一项-γn3
 
[49]

 . 在这一激发强度下，初始荧光强度PL0
 的增长低于泵浦光的平方增长，其中γ的取值在CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 和CH3
 NH3
 PbI3
 中约为2×10-28
 cm6
 ·s-1
 和4×10-28
 cm6
 ·s-1
 
[43]

 .

载流子的复合是一个复杂的动态过程，尽管自由载流子是其主要的光产物，但是激子和等离子体的作用也是广泛存在争议的问题. 例如Manser等人利用半导体能带填充模型解释了载流子的复合过程主要是自由载流子的双分子复合过程，其观察到的载流子浓度范围约为（1~40）×1017
 cm-3
 
[37]

 . 在较大载流子浓度范围内的激发产物可以由基于Wannier-Mott激子的Saha-Langmuir公式推导. 这一公式定性地给出了被激发的自由电荷与载流子浓度的关系，但是这一结论依赖于激子的结合能的准确测定，并假定这一结合能与激发光强无关. 另一种解释认为激发产物是关联的电子-空穴等离子体
[49]

 . Saba等人利用关于Wannier激子的Elliot理论分析了带边吸收，发现只有考虑了电荷与空穴的相关效果（electron-hole correlation effect），才能得到与实验明确符合的带边吸收光谱结构. 此外，他们发现在高载流子浓度下（约2×1018
 cm3
 ），电子-空穴等离子体得以产生，而由Saha公式预言的激子气体则不能存在. 这一载流子浓度也是实验报道的可以产生光学增益的浓度. 在高载流子浓度下，等离子体的屏蔽作用改变了激子结合能，使得激子未必可以形成，从而等离子体在带边发射的荧光可能会超过激子的荧光发射
[50]

 .

§9.4　钙钛矿材料的晶粒构型与物理

钙钛矿薄膜器件与染料敏化器件和有机光伏器件有一个显著的构型差异：钙钛矿材料在器件中以多晶形式存在，因此其器件性能优化在材料上围绕晶体构型展开. 本节主要讨论与微晶构型相关的光物理.

CH3
 NH3
 PbI3
 工作层中的载流子复合与晶粒大小有着较为显著的关联. 在钙钛矿工作层较薄（小于200 nm）时，晶粒的大小与薄膜的厚度呈现较为密切的关联，晶粒的最大尺度受到薄膜厚度的限制. 当工作层较厚时，晶粒尺寸的调节范围变大. 例如在利用两步法实现薄膜制备时，可以调节CH3
 NH3
 I的浓度，使得晶粒的大小在150~350 nm间改变. 其光物理过程参见2.1.2节.

CH3
 NH3
 PbI3
 的单晶表现出与薄膜显著的差异. 单晶的缺陷态密度低至3.6×1010
 cm-3
 ，其空穴迁移率超过了100 cm2
 /（V·s），电子迁移率达到25 cm2
 /（V·s）. 单晶中的载流子寿命达到了100 μs量级，因此可以推断其空穴传输距离达到175 μm. 但实际上器件本身的厚度为3 mm，因此表面缺陷态导致了计算出的传输距离远远低于实际距离. 但当光强降至0.003 mW·cm-2
 时，载流子复合的寿命达到2.6 s，扩散长度因而达到33 mm
[42]

 . 这一现象证明了钙钛矿光伏器件优异的电荷传输特性，也说明其在光电探测方面具有潜在的应用价值.

单晶和多晶钙钛矿器件的一维电荷传输长度高于器件的厚度，这使得后者器件中材料构型具有很大的可调节范围，但是人们还是希望获得结晶性能良好的钙钛矿光伏器件. 这是由于结晶良好的器件缺陷密度较低，更加利于电荷的传输. 同时材料表面更为平整，减少了界面缺陷，促进电荷的分离. 近期也有人报道在薄膜器件上制造毫米级晶片，从而获得性能优异的钙钛矿光伏器件
[51]

 . 这一研究发现载流子的移动性与电池的效率有着直接关联，并且随着晶粒尺度的增加而增加. 在晶粒尺度达到170 μm时，移动性达到20 cm2
 /（V·s）. 尽管其他的研究表明在较小的晶粒尺度下也可以达到这一移动性，但显然薄膜的平整及紧密是获得高效钙钛矿光伏器件的重要条件.

利用时间分辨微波导电性测量，在钙钛矿薄膜中也可以观察到超长寿命的载流子. Ponseca等人观察到在CH3
 NH3
 PbI3
 材料中长寿命的载流子传输，时间达到几十μs，远大于由时间分辨光谱观察到的100 ns寿命，而接近于单晶中的载流子寿命
[44]

 . 这可能有两个原因：一是载流子经过初期的衰减，浓度大大降低. 二是这种方法得到的是晶粒内部的载流子特性，载流子无需穿越边界. 因此，通过这种方法可以得到类似于单晶的载流子寿命及传导特性25cm2
 /（V·s）.

目前看来，薄膜的微观构型，特别是晶粒的大小及排布对器件的性能有着重要影响. 对于微观晶粒的光物理研究显然具有十分重要的意义. 实验表明，晶粒（CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ）的荧光效率和寿命与晶粒的尺度有所关联. Ginger等利用共焦显微成像观察到在CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 中，晶粒间存在30%的亮度差异，也观察到暗颗粒的存在. 实验证明了较暗的颗粒其无辐射损耗较大. 在晶粒间的区域，荧光亮度则降低了65%
[52]

 . 晶粒的边界存在显著的无辐射猝灭过程. 他们认为深能级束缚中心是导致边界区域无辐射跃迁的原因，束缚中心的密度达到了4×1016
 cm-3
 ，而明亮区域的束缚中心则仅有不到1×1015
 cm-3
 .

§9.5　飞秒超快光谱方法研究器件动力学

利用超快时间分辨光谱，可以获得材料及器件载流子的动力学过程. 在CH3
 NH3
 PbI3
 材料中，Grätzel等观察到能带结构在可见区的瞬态泵浦-探测光谱上可分辨为以480nm和760nm为中心的两个基态漂白谱带，分别对应VB2和VB1向导带的跃迁
[31]

 . 其动力学物理过程如图9.5所示：

[image: 18901]
图9.5　钙钛矿能带分布



光激发钙钛矿材料时，对于波长短于480nm的情况，VB2带受到激发，电子跃迁至导带. 这个带的存在，对应于吸收谱上500nm左右的台阶. 对于波长大于480nm的激发，电子直接由VB1带激发至导带. 当VB2留下一个空穴时，空穴在0.4ps时间尺度上跃迁至VB1带. 通过观察电子传输层存在时的漂白恢复过程，可见对应VB1和VB2的信号具有相同的行为，证明了其真实的来源是导带向PCBM的电荷传输. 当空穴传输层spiro-OMeTAD存在时，只有VB1带对应的信号产生了显著的快速衰减，证明了VB1带中的空穴向spiro-OMeTAD的转移. 而VB1和VB2间的空穴转移则可以通过单独激发这两个带来观察. 采用400nm和600nm两种波长可以分别泵浦VB2和VB1. 当采用400nm泵浦时，观察到VB2上一个0.4ps的快速衰减，同时在VB1上观察到一个对应的上升，证明两者间存在载流子迁移的快过程. 而采用600nm激发则无法观察到这样的转移过程. 他们观察到和spiro-OMeTAD接触时，VB2带的动态过程没有变化，VB1带则出现快速恢复，说明器件动态过程中VB1带起了主要作用.

由钙钛矿导带向电荷传输层的传输，利用spiro-OMeTAD作为空穴传输层和利用PCBM作为电子传输层可以有效地实现电荷的快速分离. 分离时间如图9.5所示，空穴向spiro-OMeTAD转移的速度为0.66ns，而向PCBM的转移时间则是0.4ns. 但是，这一传输非常依赖电荷传输材料、构型，以及界面特性. 在以TiO2
 作为电荷传输材料时，介孔性器件电荷的转移也可以是高效的. 而在平面异质结电池和有钙钛矿覆盖层（capping layer）的介孔性器件中，电荷（电子）转移的速度会降低. 如果在TiO2
 与钙钛矿间辅助一层PCBM，则可以提升电荷的转移速度. 此外，在不同实验中获得的同种界面传输速度也可能有差异，需要根据具体的研究加以判断. 但是电荷在钙钛矿光伏器件中的长寿命，以及超过厚度数倍的传输距离，使得多种电荷与空穴传输材料均可以应用于钙钛矿光伏器件.

VB1能级的恢复可以直接反映载流子的复合. 在与电荷密度相关的泵浦探测研究中，Kamat等人发现VB1能级的恢复过程中ΔA-1
 与t是很好的线性关系（R2
 ≥0.99）
[53]

 . 这个结果证明了单分子复合与多分子复合（俄歇）都是可以忽略的过程，只需要考虑双分子复合即可. 于是，速率方程可以简写为

[image: 19001]


并由此得到二阶复合速率常数2.3×10-9
 cm3
 ·s-1
 .

当载流子在材料中以自由电荷形态出现时，我们可以用能带模型来描述电荷的集体行为. 例如，当价带顶的电荷被大量激发至导带底部时，带间电荷跃迁的能量增加，从而可以观察到光谱蓝移和展宽的现象，称为Burstein-Moss移动. 这个移动[image: 190-i]
 是导带移动和价带移动之和，可以描述为

[image: 19002]


其中[image: 19004]
 是电子和空穴的有效质量，[image: 19003]
 . 利用VB1带漂白信号宽度（FWHM）随载流子浓度变化作为验证移动的依据. 实验验证了漂白谱带宽度随线性变化，从而证实了能带模型的正确性，同时推算出有效质量为0.3m0
 . 实验还观察到了BM位移的阈值，在载流子浓度低于7.5×1017
 cm-3
 时，谱带不能观察到BM展宽，这是由于缺陷态的存在. 在低于这一阈值时，激发的载流子被激子所俘获. 当高于这一阈值时，缺陷态被填满，从而使载流子逐渐填充在带边，发生BM移动. 这些研究确立了激发态主要产物是自由载流子及双分子复合为主要复合通道的物理机制.

§9.6　钙钛矿光伏器件中的效率回滞曲线问题

钙钛矿光伏器件效率测量中的I-V曲线反映了器件的电流-电压特性以及器件的光电转换效率. 在测量I-V曲线的过程中，人们发现这一曲线的形状与扫描方向相关. 通常来说，反向扫描时可以获得较大的填充因子，从而读出较高的光电转换效率. 正向的扫描填充因子较小，器件效率表现较低. 这种现象也与扫描速度相关，扫描速度越快，正反扫间的差异越大. 这个现象在平面异质结器件中较为常见，在多孔性材料构建的体异质结器件中则不明显
[54]

 . 这一现象导致了人们对于器件效率真实性的怀疑. 这一问题对于整个研究领域来说无疑是非常重要的. Kamat等人给出了一些测量效率曲线的建议，其中就包括对于扫描速率的控制和多种方法的比对
[55]

 .

回滞问题引起了广泛的探讨并提出了几种机制，其中包括铁电效应、界面缺陷、界面pn结势垒作用，以及离子迁移等. 将铁电效应与回滞现象联系在一起的原因是铁电材料本身具有回滞现象. 因此，研究者将这两种现象相互关联
[56]

 . 目前的研究大多认为这不是铁电造成的结果. 不仅如此，铁电效应是否存在本身还是一个有争议的问题. 一些研究肯定了铁电效应的存在
[57]
 -[59]

 ，但另外一些研究则给出了否定的意见
[60]
 ，[61]

 .

通过对于界面的修饰可以显著降低回滞现象，因此界面缺陷被认为是主要原因. 在钙钛矿与TiO2
 中加入富勒烯，可以实现表面钝化，从而减小回滞
[62]

 . 这一表面钝化的对象是表面的束缚中心. 这种钝化同时产生了荧光光谱蓝移和束缚态密度下降的现象，其结果是使电荷传输可以不受界面束缚态干扰，从而消除了对外电场改变的慢响应，即消除了回滞现象. 随后，Sargent等人发现，将PCBM直接混入钙钛矿溶液中制备混合薄膜同样可以消除回滞现象
[63]

 . 他们同样认为PCBM作用于晶粒表面，钝化了富碘束缚中心的作用. 同时他们认为表面存在缓慢移动的离子电流，从而导致了对I-V曲线扫描的慢速响应，产生了回滞曲线.

界面的pn结势垒是指钙钛矿与电荷传输材料接触时由于电荷扩散而产生能带弯曲，从而构成的势垒，阻碍了电荷传输. 以TiO2
 为例，由于其价带能量低，与钙钛矿的导带能级相差近2eV，因此它们的界面产生了较为强烈的弯曲. 这导致TiO2
 的导带也对应产生了向上的弯曲. 尽管钙钛矿的导带与TiO2
 的导带能量近似（约0.2eV），但是这一边界上势能面的向上弯曲构成了势垒，阻碍电荷的传输. 这使得钙钛矿内部产生的光电荷无法高速地传输至TiO2
 ，导致电荷累积以致类似于电容充电的效果. 如果使用PCBM代替TiO2
 ，其导带和价带均与钙钛矿材料差异较小，势垒的作用并不显著，电荷仍然可以高效地传输，因此回滞现象消失
[64]

 .

近来的研究则倾向于将回滞现象归因于离子电流的存在. 实验中发现在稳定光照又瞬时停止光照后，器件电流输出的逐渐衰减可以达到数十秒的量级
[25]

 . 这一电流的积分预示了一个极高的内部载流子浓度，远大于阳光照射下约1015
 cm-3
 的浓度. 根据自由载流子的复合速率，这一浓度在器件中应当无法稳定存在，因此，这一浓度应当来自于结构变化. 材料中的离子迁移引发的离子电流则可用以解释这一现象，这也是关于回滞现象原因的主要看法. 离子电流在实验上有了观察
[60]

 ，在物理上也得到了确认
[65]

 ，但这一现象在钙钛矿光伏器件中的作用还有待于进一步研究. 例如，这一现象和扫描速度的关系是什么. 有些观察表明快扫描可以降低回滞，但也有研究表现出相反的性质. 此外，在反向异质结电池中这一现象并不显著. 因此，在研究器件中离子电流的作用，以及改善或利用离子电流方面，还有很多工作要做.
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第十章　杂化钙钛矿在其他光电器件中的应用

吴朝新、彭鸣、邹德春

甲基胺铅卤钙钛矿材料不但成为太阳能电池研究领域炙手可热的“明星材料”，而且其独特的光电特性也在其他领域显示出诱人的前景，如在发光二极管、激光发射、薄膜晶体管及光电探测器等领域吸引了越来越多研究者的兴趣. 本章将对甲基胺铅卤钙钛矿材料在发光二极管、激光发射方面的研究进展进行较为详细的综述.

§10.1　引言

近年来，在太阳能电池领域，一类新型有机-无机复合晶体材料——甲基胺铅卤钙钛矿材料，由于其光电转换能力优越及制备工艺简单而备受注目. 随着对这类甲基胺铅卤钙钛矿材料研究的深化及相应电池结构的优化，基于该复合材料的太阳能电池光电转换效率已超过20%. 研究发现，这类甲基胺铅卤钙钛矿材料不但具有高效的光电转换能力及可溶液法制备等优势，还具备高的荧光量子产率、低缺陷态密度及高的增益系数等特点，展现了应用于其他光电器件，如发光二极管、激光发射、薄膜晶体管方面的潜力.

实际上，已经有很多研究人员投身于甲基胺铅卤钙钛矿材料在发光领域的研究. 基于钙钛矿的其他光电器件的研究也取得了初步的进展，相关光物理机制也在被不断深入挖掘.

§10.2　基于层状钙钛矿材料的早期研究

邹德春教授在日本九州大学工作时，于1999年开始从事层状钙钛矿材料研究，主持了日本文部省研究项目（如图10.1所示），并首次分别采用湿法与干法制备层状钙钛矿薄膜，其中湿法中又分为一步旋涂法及两步浸泡法，干法分为共蒸镀法及分步蒸镀法，如图10.2所示.

[image: 19901]
图10.1　日本九州大学早期的层状钙钛矿研究项目（左为中文翻译件，右为原件）



[image: 19902]
图10.2　层状钙钛矿化合物薄膜的制备方法



邹德春等对层状钙钛矿成膜的环境气氛影响进行了详细的研究. 针对不同的成膜方法，研究了不同气氛、原料化合物以及在基板上沉积的顺序（见图10.3）对于层状钙钛矿化合物生成过程的影响. 实验发现，环境中的水分在共蒸过程中对钙钛矿生长没有明显的影响，但是对于分步蒸镀过程中的钙钛矿生长有促进作用（见图10.3）. 湿度较高时，PbI2
 /PhEI薄膜比PhEI/PbI2
 薄膜更容易生成层状钙钛矿.

[image: 20001]


图10.3　原料化合物在基板上的沉积顺序及分步蒸镀法中气氛对于层状钙钛矿化合物生长过程的影响

邹德春课题组研究了层状钙钛矿材料在不同湿度环境下的吸收变化，发现其在高湿度时表现更高的吸收强度，同时随着温度的降低，其发光强度增加（见图10.4）. 这是由于卤化铅的完全反应，降低了钙钛矿周围对其猝灭作用，从而提高其量子效率，使得在蒸镀比例在1：2时达到最高强度. 蒸镀比例为1：3和1：2时的强度基本一致，这是由于碘化铅的减少造成的，碘化铅在光谱上没有出峰. 由于碘化铅减少，使外量子效率增加. 残留过剩的碘化苯乙胺（PhEI）有利于卤化铅的聚集分区，从而降低激子复合，提高了量子效率（见图10.5）.

[image: 20002]


图10.4　层状钙钛矿材料在不同湿度下的吸收变化及不同温度下的发光光谱

[image: 20101]
图10.5　不同摩尔比的相对量子效率与温度的依赖关系



他们还研究了层状钙钛矿化合物在有机发光器件中的应用. 以层状钙钛矿作为发光材料的有机电致发光器件在室温下表现出很强的发光特性. 这说明使用层状钙钛矿作为活性材料制备有机发光器件有很大的应用前景. 根据对分步蒸镀PbI2
 /PhEI薄膜及其基于PbI2
 /PhEI薄膜制备层状钙钛矿化合物过程的研究，他们发现分步蒸镀制备PbI2
 /PhEI薄膜过程中，环境中湿度升高有利于层状钙钛矿的生成. 湿度较高时，PbI2
 /PhEI薄膜比PhEI/PbI2
 薄膜更容易生成层状钙钛矿，湿度为0时，层状钙钛矿化合物很稳定，并不发生分解.

§10.3　基于甲基胺铅卤钙钛矿材料的发光二极管研究

电致发光现象在人类的历史发展中有着举足轻重的地位. 以砷化镓、氮化镓等材料为代表的无机发光二极管在显示、通讯以及照明领域有重要的应用前景. 特别是基于蓝光LED的白光照明技术开启了人类绿色、高效、环保的照明新时代，也因此获得了2014年诺贝尔物理学奖. 与无机材料相对应，从20世纪90年代起，以有机材料为代表的电致发光二极管（OLED）发展迅速，以轻、薄、柔性、大面积发光、制备工艺简单、低温特性好等特点而备受关注. 在照明领域，OLED以显示指数好、大面积发光、柔性、制备工艺简单等特点，成为LED的一个重要的补充. 然而，无机砷化镓、氮化镓的生长需要苛刻的条件以及昂贵的设备，并且材料的发光光谱受到材料本身带隙的限制，很难调节. 在有机材料方面，OLED制备工艺相对简单，有机材料的发光光谱易于调节和选择，但是在高亮度、高电流等条件下的热稳定性以及化学稳定性都不高，限制了其应用. 因此，寻找能兼顾无机与有机材料的优点（廉价、高效、稳定）的有机-无机复合电致发光材料，及实现其发光二极管一直是大家追求的目标.

2013年，《科学》杂志年度评选出十大科学突破，其中之一是有机-无机复合甲基胺铅碘钙钛矿太阳能电池. 2009年，日本的Miyasaka在制备染料敏化太阳能电池时使用钙钛矿材料（CH3
 NH3
 PbI3
 和CH3
 NH3
 PbBr3
 ）作为染料，第一次得到了3.8%的光电转换效率
[1]

 . 2011年，韩国的Park利用相似的结构取得了6.5%的PCE
[2]

 . 到了2012年，Grätzel和Park合作使用固态空穴传输材料spiro-OMeTAD，大幅提高了器件的稳定性，同时Snaith通过调控材料的性质，进一步优化器件各个结构，所制备的电池PCE提高到了10.9%，其结构如图10.6所示
[3]

 .
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图10.6　甲基胺铅碘钙钛矿太阳能电池器件结构



2013年，Snaith组通过不同的钙钛矿材料制备方法使电池效率显著提升，电池PCE提高到了15%
[4]

 . 2014年，美国加州大学洛杉矶分校的杨阳组优化了器件结构，最佳的电池PCE已高达19.3%
[5]

 . 2015年，韩国Seok课题组报道了20.1%的认证效率
[6]

 ，完全可以和现在已经成熟的硅基电池相媲美，进一步展示了钙钛矿太阳能电池的应用潜力.

甲基胺铅碘（氯、溴）钙钛矿材料（简称钙钛矿材料）是一种有机-无机复合材料，化学通式为ABX3
 ，由二维平面共角分布的铅卤基元与二维分布的有机铵基元层层交替堆叠，在光伏领域如此优异的性能主要源于其优异的光电特性. 最简单的杂化钙钛矿晶体通式为（RNH3
 ）2
 PbX4
 （R为有机取代基，X为卤素），具有二维层状结构，但这类材料光稳定性不佳，其无机和有机两部分的介电常数分别为6.1和2.4
[7]

 . 该杂化材料的量子阱结构使得激子限制在无机部分，可产生高纯度的单色光（半峰宽20 nm）. 这类材料会形成2D和3D两种空间排列结构. 相比于2D结构，3D结构的能带更窄，有利于光俘获. 3D晶胞结构如图10.7所示.
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图10.7　3D钙钛矿晶胞结构



钙钛矿材料的主要特点：

（1）与硅材料相比，钙钛矿材料属于直接带隙半导体材料. 与砷化镓等相比，钙钛矿材料有更丰富的导带价带能级. 因此，其可见光吸收系数和范围大，其中CH3
 NH3
 PbI3
 的吸收波段在320~790nm，完全涵盖了整个可见光波段.

（2）载流子的寿命长、迁移率高，导致空穴和电子的扩散距离非常大. 对于混合的钙钛矿材料（CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ），其空穴和电子的扩散距离在微米数量级，这对于光伏器件而言是非常难得的.

（3）能带可以调控. 由于ABX3
 中X可以使用不同比例的Cl，Br或I元素，得到的钙钛矿材料的带隙会发生较大变化.

更重要的是，钙钛矿材料除了可以实现超高光电转换效率的电池以外，还具有高的荧光量子效率以及可调谐的发光光谱. 2014年，英国牛津大学的Snaith教授和剑桥大学的Friend教授报道了钙钛矿薄膜（甲基胺铅碘氯）具有70%的荧光量子效率
[8]

 ，如图10.8所示，展示了这类钙钛矿材料在发光领域的应用前景.

[image: 20401]
图10.8　钙钛矿薄膜光致荧光量子效率



一般而言，对于直接带隙的半导体材料，其荧光量子效率较低，如多晶的II-VI 族半导体，一般其荧光量子效率不会超过15%，所以钙钛矿材料显示出的高荧光量子效率特性非常难得. 2014年，岑子健等报道称，改变钙钛矿材料中卤素的种类及比例，可实现材料带隙的调整，同时实现不同光谱的荧光和激光发射，如图10.9所示
[9]

 . 因此，可以预见，钙钛矿薄膜材料将会在发光领域有重要的用途. 而且钙钛矿既具备有机材料的优点，如制备工艺简单（可溶液法、镀膜法等），发光光谱易于调节（不同比例卤素的掺杂）等，同时又具备无机材料的优点，如高的载流子迁移率以及稳定性等. 因而，这种基于有机-无机复合钙钛矿材料的LED正是多年来人们追求的理想目标.

[image: 20402]
图10.9　不同卤族元素以及不同掺杂比例的钙钛矿薄膜荧光光谱



除直接成膜以外，钙钛矿杂化材料还能制备成具备特定微纳结构的材料. 通过调控溶剂和封端基团，可得到不同微观形貌、不同尺度的钙钛矿杂化材料CH3
 NH3
 PbX3
 （X=Cl，I，Br）的纳米晶，如纳米棒、纳米点（量子点）、纳米片、纳米块和纳米线等
[10]
 ，[11]

 ，相应的发光光谱可以覆盖400~730 nm的光谱范围（如图10.10（a）和（b）所示）. 利用蓝光材料GaN的光致发光，结合CH3
 NH3
 PbBr3
 绿光量子点和稀土红光材料KSF可以调制出白光（0.33，0.27）（如图10.10（c）所示），说明了这类材料在照明和显示方面的应用潜力
[12]

 .

[image: 20501]
图10.10



（a）CH3
 NH3
 PbX3
 （X=Cl，I，Br）量子点分散液及其在365 nm 紫外光激发下的图片；（b）量子点分散液的激发光谱；（c）基于量子点发光器件的色坐标

事实上，在20世纪90年代，基于钙钛矿材料的二极管就有报道. 例如：使用二维结构的钙钛矿材料在低温下（液氮温度）实现了高效的发光二极管，外量子效率为2%~4%，在24 V驱动电压下，最高亮度超过10 000 cd/m2
 ，但是由于无法实现室温下的电致发光，一直未受到人们的重视
[13]

 . 开发室温条件下空气中稳定、低电压驱动的钙钛矿发光器件成为研究目标. 1999年，Mitzi等合成了包含四聚噻吩的二胺衍生物（H2
 NC2
 H4
 C16
 H8
 S4
 C2
 H4
 NH2
 ）
[14]

 ，鉴于其溶解性不佳，可通过单源热烧蚀（single source thermal ablation）与氯化铅构成杂化钙钛矿材料. 相应的发光器件启动电压为5.5 V，能够在常温下发出绿光（530 nm），但发光主要来源于有机组分. 在8 V电压下，器件的最大效率达0.11 lm/W，能量转换效率为0.11%，但可靠性与寿命还有待进一步提高.

2014年8月，Snaith和Friend首次报道了室温条件下基于三维钙钛矿材料电致发光二极管（PeLED）
[15]

 . 他们使用甲基胺铅碘氯（CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ）作为发光材料实现了红外的电致发光（波长773 nm），启动电压仅为1.5 V，如图10.11所示，器件的外量子效率和内量子效率分别为0.76%和3.4%. 他们同时还报道了基于甲基胺铅溴（CH3
 NH3
 PbBr3
 ）的发光二极管，器件结构:ITO/PEDOT：PSS/CH3
 NH3
 PbBr3
 /F8/Ca/Ag，并且实现了绿光（524 nm）的发射，启动电压仅为3.3 V，经过器件优化后最大外量子效率和内量子效率为0.1%和0.4%.
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图10.11　基于甲基胺铅碘氯的PeLED器件结构、能级结构及其吸收和发射光谱

经过对文献[15]
 中的器件和能级结构进行优化，Credgington等人2014年11月报道了采用新的电子传输材料ZnO代替F8的研究，同时能够很好地阻挡空穴，使得器件的发光亮度显著提高
[16]

 . 在钙钛矿活性材料成膜过程中，均匀、无针孔的薄膜层不易获得，且钙钛矿结晶过程中过量的甲胺盐会升华形成空洞. 有研究表明，钙钛矿纳米晶分散在有机基质中依然具有良好的光激发性能
[17]

 . 为改善上述状况，Greenham等将绝缘高分子PIP包埋CH3
 NH3
 PbBr3
 钙钛矿纳米晶，前者构成无针孔的电荷阻挡层，导电通道则被限制在均匀分布的纳米晶中
[18]

 . 这一方法可有效地减少非辐射电流损失，将器件外量子效率提高至1.2%. 此外，高分子基质为活性层增加了额外的柔性，有望用于柔性发光和显示器件.

为进一步减小电子注入势垒、改善杂化钙钛矿层的成膜性，2015年黄维等报道了对PeLED的界面进行修饰，在氧化物电子传输层与钙钛矿发光层之间引入功能化的聚乙烯亚胺（polyethyleneimine，PEI）层的研究. 这一界面层不仅可以调节能级、降低阴极逸出功，有利于电子注入，也可以使氧化物表面润湿性提升，提高钙钛矿的覆盖率和结晶成膜性. 对甲基铵铅碘材料而言，器件的最高内量子效率达到近15%，外量子效率最高达到3.7%，如图10.12所示
[19]

 . 这一研究表明，界面修饰可有效调控发光器件的性能，为制备低成本、溶液加工和大面积的显示和照明设备提供了一种可行的途径.
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图10.12



（a）使用改型ZnO作为电子注入材料的PeLED结构，反型结构，ITO作为阳极；（b）PeLED正型结构，ITO作为阴极

与此同时，钙钛矿杂化材料的电离势阱深（≥5.6 eV）、激子扩散距离长（约100~1000 nm），但也意味着要克服相应的空穴注入势垒和发光猝灭过程. 最常用的空穴传输层材料PEDOT：PSS 的逸出功（约5.2 eV）明显低于钙钛矿杂化材料的电离势，空穴注入势垒大于0.4 eV，不利于空穴注入和载流子平衡. 而在较长的激子传输中，PEDOT：PSS与钙钛矿杂化材料的界面存在明显的激子复合，分流了辐射复合的载流子. Lee 等采取提高空穴传输层逸出功的方法，减弱空穴注入面临的上述问题，制备了高亮度的钙钛矿发光器件（ITO/Buf-HIL/CH3
 NH3
 PbBr3
 /TPBI/LiF/Al，如图10.13（a）所示），并实现了柔性基底上的发光（如图10.13（b）所示）
[20]

 . 他们将PEDOT：PSS、全氟磺酸聚合物和PFI共聚物自组装成缓冲型空穴传输层（Buf-HIL），使膜层逸出功从底层的5.2 eV逐渐增加为表层的5.95 eV. 这一梯度变化的逸出功有助于空穴注入，阻挡电子进入阳极，也可抑制界面激子猝灭. 相应的绿光器件的电流效率、光照强度和外量子效率分别达到0.577 cd/A，417 cd/m2
 和0.125%，明显优于单纯PEDOT：PSS空穴传输层的器件.
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图10.13

（a）高亮度的钙钛矿发光器件的结构；（b）柔性发光器件



一般以钙钛矿材料作为发光主体的器件，以绿光材料CH3
 NH3
 PbBr3
 为例，主要是在透明电极上制备，两边分别为能级匹配的空穴传输材料及电子传输材料，利于电子与空穴的传输，最后Al，Ag或Au等金属电极作为阴极，器件结构如图10.14（a）所示. 在器件两端加上电压后，ITO阳极及金属阴极分别有效地注入空穴与电子，传输到钙钛矿层，并且能够比较容易地在钙钛矿层界面复合发光，发射出如图10.14（b）所示的绿光.
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图10.14

（a）钙钛矿发光器件的结构；（b）钙钛矿发光器件实物展示图



然而，与同类的LED以及OLED等发光器件相比（内量子效率近乎100%），基于钙钛矿材料的LED效率还非常低. 在文献[8]
 中，可以看到甲基胺铅碘氯（CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 ）的光致发光（PL）量子效率最高可以到70%，但是目前报道的电致发光钙钛矿LED的内量子效率从3.4%到最高的15%，还有非常大的距离. 因此实现高效率的PeLED是其走向实用的前提与基础.

就目前已报道的PeLED而言（如参考文献[15]
 ，[16]
 ，[19]
 ），导致其发光效率低下的因素有钙钛矿材料本身辐射复合效率较低、载流子在钙钛矿材料中有效注入差、漏电流过大、相关的物理过程及机制不清等. 具体如下.

（1）钙钛矿材料载流子复合效率低.

如上所述，在甲基胺铅碘钙钛矿材料中，发光过程主要来自于自由电子与空穴的复合（也叫双分子复合（bimolecular recombination））. 然而牛津大学物理系的Herz教授等发现，在甲基胺铅碘钙钛矿材料中，由于电子与空穴在传输过程中在空间上的分离，导致这种双分子的复合速率要远远低于朗之万理论模型的预测
[21]

 .

为了提高辐射衰减速率，对于双分子复合而言，提高复合效率与速率，就需要提高单位体积的载流子密度. 因此，在PeLED器件中需要制备比较薄的钙钛矿材料发光层，以保证复合时单位体积内的载流子浓度. 在Snaith和Friend 等人的工作中，钙钛矿材料薄膜的厚度仅为15 nm，用以保证在电注入情况下，发光层中具有较高浓度的电子与空穴发生复合. 而且他们的研究也确实证明，随着发光层厚度的增加，发光效率不断减小
[15]

 .

（2）器件中载流子在钙钛矿材料中的有效注入差，以及漏电流大.

制备一个几纳米到十几个纳米的钙钛矿薄膜时，就目前国际上钙钛矿的薄膜制备工艺水平而言，无论是溶液“一步法”还是“两步法”都难以得到一个连续与平整的薄膜，如图10.15所示. 甚至对于“蒸镀方法”来说，几纳米到十几纳米钙钛矿薄膜都是岛状，非连续的或者有针孔的薄膜
[4]

 . 在Snaith和Friend 等人的工作中，当钙钛矿薄膜的厚度为15 nm时，形成的是不连续的薄膜，覆盖率只有70%
[15]

 .
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图10.15



（a）通过溶液“一步法”制备的钙钛矿薄膜SEM图；（b）通过溶液“两步法”制备的钙钛矿薄膜SEM图；（c）通过溶液“两步法”制备的钙钛矿薄膜AFM图

因为钙钛矿不连续，致使电子传输层与空穴传输层直接导通，首先导致载流子在钙钛矿材料中的有效注入变差，其次会形成非常大的漏电流. 漏电流会产生高温，导致钙钛矿材料荧光的急剧猝灭
[22]

 .

（3）钙钛矿材料在电场偏置情况下载流子复合动力学过程理解不清.

除了上述的直接问题与根本问题以外，钙钛矿材料的光物理过程本身还须进一步研究. Snaith和Friend 等人发现，预加的电场会影响PeLED发光过程以及发光效率
[15]

 . 如图10.16所示，类似“磁滞现象”，扫描电压的顺序（从小到大或从大到小）会导致不同的发光效率，其原因可能是来自在电场偏置情况下杂质缺陷的漂移引起的无辐射衰减通道的变化，从而导致双分子复合（辐射衰减）的变化. 事实上，对于钙钛矿材料光物理性质还有很多不清晰甚至存在争议的地方，如光激发或电激发激子的衰减通道、电场调制下的激子或自由载流子弛豫现象等.

[image: 21001]
图10.16　脉冲电压驱动PeLED中预置电场对器件效率的影响



对于制备平整的钙钛矿薄膜、实现高效率的复合等，人们也在进行积极的研究. 2014年底，Friend等发现了在一步法制备钙钛矿薄膜的预聚体溶液中掺入4，4-bis（N-carbazolyl）-1，1-biphenyl（CBP），可实现钙钛矿材料的纳米晶，且包裹于CBP的薄膜之中. 这种复合薄膜表现出了良好的成膜特性与高荧量子效率
[17]

 . 2015年，余志斌等发展了一种单层的复合钙钛矿薄膜，即在一步法钙钛矿薄膜的预聚体中加入 poly（ethylene oxide）（PEO）. PEO作为主体材料局限了钙钛矿在结晶过程中的扩散，实现了较为平整的细密的晶粒的生长，其复合薄膜较为均一和平整，比较适合发光器件的平面结构，还能避免漏电流的产生. 更重要的是，PEO在电场的作用下实现了离子迁移，在阴极和阳极附近实现了n型和p型的掺杂，从而实现了电子与空穴的顺利注入. 这一方案实现了较为理想的载流子注入、复合以及发光
[23]

 .

此外，还涌现了一些新兴功能器件，如在认识这类有机-无机杂化钙钛矿材料光电性质的基础上，同时实现发电和发光两种功能的复合器件. Bolink等设计了包含ITO/PEDOT：PSS/p-TPD/CH3
 NH3
 PbI3
 /PCBM/Ba-Ag结构的器件
[24]

 . 在标准模拟太阳光照下，器件作为太阳能电池取得了12.8%的光电转换效率，而在通电（1150 mA/cm2
 ）条件下，器件作为近红外（765 nm）发光二极管的强度达330 μW/cm2
 . 该太阳能电池的效率在类似结构中是相当高的，但发光二极管的外量子效率比最好的近红外LED低两个数量级，说明材料选择和膜层调控等方面仍有优化空间. 利用钙钛矿电池的结构（ITO/TiO2
 /CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 /spiro-OMeTAD/Au），Mora-Sero等制备了近红外发光器件，启动电压为1.45 V，最高外量子效率为0.48%
[25]

 . 在1.5 V电压下，在空气中工作的器件迅速衰退，发光信号在2 min内消失. 而在惰性N2
 气氛中，发光信号衰减较慢，发光超过300 min. 研究认为，在电压的持续驱动下，电致发光性能的衰减并非杂化钙钛矿材料的衰减，而是非辐射复合途径增加. 增加这类器件的寿命、特别是在空气中的耐受性是其面向应用的关键.

这些研究的成功推动了钙钛矿材料在发光领域的研究，表明其在高效、颜色可调的廉价显示、发光和光通讯等领域具备应用潜力. 但总体而言，上述发光器件只有在高电流密度下才能发生有效的辐射复合，进一步增强器件发光和量子效率仍有待研究. 参考钙钛矿太阳能电池所采取的策略，如消除或抑制陷阱态、优化膜层构成和形貌、界面能级调控等，进行协同优化，有望进一步提升钙钛矿发光二极管的性能. 与此同时，深入揭示发光器件性能衰退的原因，延长器件寿命也是今后重要的研究内容. 值得指出的是，钙钛矿太阳能电池通过特殊结构设计或材料掺杂可以将器件寿命延长到几百至上千小时，类似的策略对延长钙钛矿发光器件的工作寿命可能也有帮助
[26]
 ，[27]

 .

§10.4　基于甲基胺铅卤钙钛矿材料的受激发射现象

激光现象及激光器件是现代科学发展的基础. 发展波长可调谐的激光材料及激光器一直是我们追求的目标. 有机功能材料由于具有高荧光量子效率以及丰富的能级结构，因而实现了紫外到红外波段的激光现象，而且由此产生了液态染料激光器、固态有机半导体激光器等. 然而，有机材料的热稳定性以及低载流子迁移率限制了其进一步的发展和应用. 对于甲基胺铅卤钙钛矿材料而言，除了光致发光和电致发光二极管以外，这类材料表现出的激光特性更引人关注.

2014年，Deschler等人报道了CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 钙钛矿薄膜的高荧光效率及光泵激射现象
[8]

 . 他们发现钙钛矿晶体CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 具有发射激光的能力，并且三维结构使得它成为一个更好的半导体，更适用于发光元件. 他们研制的新型钙钛矿可将70%的吸收光转换为发射光，具有如此高发光效率的材料非常有利于制成发光元件. 当材料吸收光时会产生电子-空穴对，通过发射光或者非辐射方式衰减，如热、电子和空穴重组，在晶体的缺陷中会产生非辐射衰减. 研究人员推测由于晶体的缺陷很少，70%的电子空穴对通过重组产生光子，从而实现材料的高发光效率，并且可以通过改变卤素种类，轻易地将得到的光从红外调到紫外. 用532 nm的纳秒激光泵浦制备的激光器件DBR 镜CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 （500 nm）/PMMA（1 μm）/Au（200 nm），有明显阈值0.2 μJ/pusle，如图10.17所示. 鉴于该类甲基胺铅卤钙钛矿材料的荧光量子产率突出，并且能够作为激光器的增益介质，围绕着该类激射材料特性的研究迅速展开.
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图10.17　以钙钛矿材料CH3
 NH3
 PbI3-x
 Clx
 为增益介质的激光器件及其发射光谱

2014年，岑子健等人报道了波长可调谐的钙钛矿薄膜的激射现象
[9]

 . 如图10.18所示，其中CH3
 NH3
 PbX3
 （X=Cl，Br，I）通过易于操作的溶液法制备，且可以通过调控Cl，Br，I的不同掺杂比例实现不同波长的自发辐射放大行为（amplified spontaneous emission，简称ASE）. 与无机量子点或者有机薄膜激光进行对比发现，钙钛矿材料的ASE光泵阈值很低，并具有缺陷态密度低、增益系数大、可见光区可调谐、载流子注入平衡等优势，在光伏器件及激光增益方面具有诱人的应用前景.
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图10.18　钙钛矿材料不同泵浦能量下的光谱演变、光谱半高宽与荧光寿命变化



对于平整致密的甲基胺铅碘钙钛矿薄膜，在用激光脉冲泵浦时，如图10.19所示：低泵浦能量下呈现为谱线很宽的自发辐射光谱，峰位约为765 nm，相应半高宽（FWHM）约为50 nm；随着外界泵浦能量的提高，在自发辐射光谱上出现窄化的光谱，峰位约785 nm，相比于荧光峰位红移约20 nm，FWHM降为6.8 nm，并且从能量输入输出曲线可以看出明显的阈值能量拐点，是明显的自发辐射放大行为. 甲基胺铅碘钙钛矿薄膜的荧光寿命约为几十到几百微秒，而其高泵浦能量下的辐射衰减寿命在皮秒量级或者飞秒量级，在以飞秒激光脉冲激励时，现有的研究表明其阈值约为十几到几十μJ/cm2
 ，能与现有的有机或者无机激射材料相媲美
[9]

 . 一部分研究人员在此基础上引入外部谐振腔，力图实现低阈值小尺寸的激光器.
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图10.19　钙钛矿材料不同泵浦能量下的光谱演变及能量输入输出曲线



2014年，Sutherland等人证明了基于球形谐振腔的钙钛矿激射现象
[28]

 . 他们利用原子层沉积法在SiO2
 小球上生长平整钙钛矿薄膜，该球形结构中能够自然形成回音壁模式腔，在光泵条件下表现出优秀的激射特性——低阈值（65±8 μJ/cm2
 ）及高品质因数，并且净增益系数高（125±22 cm-1
 ），在低成本芯片光源方面具有应用潜力. 2014年，岑子健等报道了高品质因数的钙钛矿纳米盘近红外激光器
[29]

 . 如图10.20所示，研究人员用两步法制备出钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3-x
 Xx
 （X=I，Br，Cl）纳米盘，该结构中能够自然形成回音壁模式腔，提供足够的光学正反馈，实现低阈值、高品质因数的近红外激光出射. 并且该结构与各种导电基底接触时，激射阈值几乎保持不变，展示了其在光电子芯片集成中的应用前景. 付红兵等报道通过溶液自组装法制备的钙钛矿纳米盘激光器
[30]

 . 该方法制备的钙钛矿激光器价格低廉，且同样具备低阈值及高品质因数的优点，使得它们成为芯片集成中电泵浦相干光源的明智选择.
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图10.20　钙钛矿回音壁模式纳米腔中的激射特性



可见，在钙钛矿薄膜外引入外部光学谐振腔或者自成谐振腔，提供光学正反馈后，基于钙钛矿材料的激光器一样表现出优异的激光发射能力. 制备工艺简单、低阈值、小尺寸及光谱可调谐范围宽等优势使得该材料在激射材料领域引起越来越多的关注.

2014年，Dhanker等人发现了网状钙钛矿薄膜的随机激射现象
[31]

 . 他们用一步溶液法制备了网状钙钛矿层，光泵时该网状结构的节点提供多重散射，形成闭合回路，出射随机激光，具有低阈值（<200 μJ/cm2
 ）、窄线宽（<0.5 nm）等优势. 2014年，卢廷昌等讨论了钙钛矿薄膜激射特性与温度的依赖关系
[32]

 ，利用两步法制备钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 薄膜，发现其晶格转换温度约为120K，并且在该温度下具有相对最低的光泵阈值. 他们指出多晶钙钛矿薄膜中没有特别确定的激光谐振腔，形成激射所需的光学正反馈可能通过多晶晶界（或者基于相变的相分离）的随机散射形成. 泵浦光子进入多晶钙钛矿薄膜中，被各个晶粒的晶界不断散射，有可能在薄膜中形成闭合回路，提供有效光放大，形成ASE发射. 这是明显的非相干随机激光现象.
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图10.21　钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 纳米线近红外激光器



除了关于钙钛矿材料激射机制的研究外，2015年，朱晓阳等报道了低阈值的钙钛矿纳米线激光器
[33]

 . 如图10.21所示，他们将PbAc2
 薄膜长时间浸入高浓度CH3
 NH3
 X（X=Cl，Br，I）异丙醇溶液中，制备出具有光滑端面的单晶钙钛矿纳米线. 钙钛矿纳米线自成谐振腔，通过调控卤素种类及比例实现室温下波长可调的激光器，这种激光器有很低的激光阈值（200 nJ/cm2
 ）和高品质因数（Q≈3600）. 基于时间分辨荧光测试的动力学分析表明，这些单晶纳米线中的载流子复合率很低，因此激光量子效率接近100%. 这种高效、可溶液加工、发光颜色可调节的铅卤钙钛矿纳米线是开发纳米光电子器件和光伏器件的理想材料. 同年，岑子健等也报道了一种低阈值钙钛矿纳米线激光器
[34]

 . 他们采用高温高压气相辅助法制备的钙钛矿纳米线激光器同样具备低阈值及高品质因数的优势. 这些钙钛矿纳米线本身具备很高的增益系数，是极佳的增益介质，并且内部自成谐振腔，能够提供有效的光学正反馈，实现了更低阈值的纳米尺寸激光器.

此类有机无机复合钙钛矿材料具有荧光量子产率高、晶体缺陷较少、净增益系数大、材料可溶液制备、光谱可调谐范围覆盖整个可见光区等巨大优势，很适合作为新一代激射材料体系，实现更低阈值的低成本可调谐激光器. 另外，其他类型钙钛矿材料在激射特性方面的研究也在进行中. 2015年，Yakunin等人报道了低阈值的全无机钙钛矿纳米晶CSPbX3
 （X=Cl，Br，I）薄膜的ASE发射现象及激射行为
[35]

 . 如图10.22所示，他们首先制备了一系列CSPbX3
 （X=Cl，Br，I）纳米晶，直径8~10 nm，表面包覆有油酸和油脂表面活性剂，呈胶体状分散于非极性溶剂中. 该材料荧光量子产率超高（70%~90%），将其胶体溶液滴涂在玻璃上成膜，光泵浦下有ASE发射，阈值仅为5 μJ/cm2
 ，且可通过调节卤素种类及比例调节发射波长，覆盖整个可见光区域. 该材料净增益系数约为450 cm-1
 ，且全无机钙钛矿材料稳定性更好，有望成为电泵浦激光器领域的突破口.
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图10.22　全无机钙钛矿纳米晶CsPbX3
 （X=Cl，Br，I）的激射行为



对于此类铅卤钙钛矿材料，由于其具有较高的载流子传输速率及高增益系数等特点，有望成为实现电注入激光器件的突破口. 将钙钛矿材料制备成一维纳米线结构，每个纳米线的平滑两端自成激光谐振腔，提供有效光学正反馈，实现纳米级激光光源，在集成化光子电路中有重要应用前景. 然而，早些年发现的经典无机纳米线材料，如ZnO，GaN，GaAs等，制备流程复杂昂贵，且光泵阈值一般较高，不利于实现电致纳米线激光器件. 另外，上文提到的甲基胺铅卤钙钛矿纳米线虽然具有较低的激射阈值，但是其热稳定性差，稍高于常温时，光学特性急剧下降，连续波泵浦或者电驱动情况产生的热量很容易将材料摧毁. 基于以上原因，2016年，朱晓阳等报道了高稳定性的甲脒系钙钛矿纳米线的激射行为
[36]

 . 见图10.23，他们基于两步法制备了甲脒系钙钛矿纳米线，长度几个到几十个微米，光泵浦下激射阈值仅为6.2 μJ/cm2
 ，且可通过加入MABr进一步增加材料的热稳定性，并且降低光泵阈值，光谱覆盖范围更广. 甲脒系钙钛矿材料不仅热稳定性及化学稳定性远优于甲胺系钙钛矿，且光学稳定性更好，有望成为电泵浦激光器领域的突破口.
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图10.23　甲脒系钙钛矿纳米线的激射行为及阈值曲线



这类铅卤钙钛矿具有载流子寿命长和非辐射复合率低等特点，在太阳能电池领域具有独特优势，而这些性质也是制备半导体激光器的理想特性. 初步的相关研究表明，这类铅卤钙钛矿具有高荧光量子产率及高增益系数等优点，在发光二极管与激光光源方面具有光明的应用前景. 因此，深入理解这类钙钛矿材料的光物理性质成为一个重要问题. 早期关于钙钛矿光物理机制的研究主要集中在层状钙钛矿的激子特性，如激子共振峰周围的非线性光学性质及激子相互作用等. 而近期对于这类钙钛矿材料的光物理性质的研究主要围绕其激发态性质进行. 铅卤钙钛矿材料在光致激发下，内部激发态形式到底是激子还是自由载流子一直处于争议之中
[37]
 -[41]

 . 表征激发态性质一个很重要的参数——激子束缚能Eb
 ，被广泛地研究讨论. 实验人员通过吸收光谱（optical absorption）、磁吸收谱（magneto-absorption）、荧光强度的温度依赖（temperature dependent PL）等多种方式，估算出钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 材料的激子束缚能在19~50 meV的范围内，该数值可与常温下的热动能（kB
 T≈25 meV）相比拟. 另外，钙钛矿材料的介电常数比较大，导致其激子束缚能较小. 对于有机半导体材料中的弗Frenkel激子，其激子束缚能一般大于100 meV. 对于近红外带隙的无机半导体材料中的Wannier激子，其激子束缚能一般小于10 meV，甲基胺铅碘钙钛矿材料的激子束缚能介于两者之间. 因此，钙钛矿材料中的激发态应该是激子与自由载流子共存的状态. 然而，两者以何种方式、何种比例共存，不同注入载流子密度下的复合机制的变化等又成为亟待解决的问题.

初步研究进展表明，光泵浦条件下，钙钛矿薄膜吸收外界注入光子，主要导致内部自由载流子数目增多，而束缚激子数目可以忽略不计. 因此，在太阳光强度照射下（低泵浦密度~1014
 cm-3
 ），钙钛矿薄膜中不会产生绝缘的激子气体，这必然需要合适的异质结来分离中性激子态，从而导致充电电流产生. 另有研究表明，光致激发条件下（无论是低泵浦密度的光伏区还是高泵浦密度的光放大区），钙钛矿薄膜中将产生导电等离子体——以库仑相互作用联系在一起的非束缚态的电子空穴对
[38]

 . 这种相干电子-空穴等离子体不仅使激子共振峰处产生分离吸收谱线，并且能够提高带间跃迁的共振强度，有利于提高光捕获能力. 溶液法制备的半导体材料必然存在内部带隙缺陷态（Intra-gap defect states），对于钙钛矿材料来说，它们在辐射的双分子复合速率可以忽略不计时出现. 钙钛矿薄膜中陷阱密度不一定很低. 陷阱密度决定着低光强下材料的荧光寿命. 然而，只要制备的钙钛矿薄膜在低泵浦密度下其平均荧光寿命超过几个纳秒，其高载流子迁移率特性就足够保证光伏器件中的电荷高效收集. 对于钙钛矿激射特性，这种相干电子-空穴等离子体的存在确保了低的阈值密度（约为1018
 cm-3
 ）. 在此范围的泵浦密度下，辐射的双分子复合占主导地位，远超过缺陷态捕获载流子复合及高载流子注入密度下的俄歇复合过程. 这些特点使得甲基胺铅卤钙钛矿材料在实现可溶液制备的电注入激光方面极具前景.
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图10.24　钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 中各种光物理机制及损耗机制的动态相互作用



对于钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 材料，其激子形式是典型的局域Wannier激子，具有较小的激子束缚能，为35±15 meV，相应的大的激子波尔半径约2~3 nm. 光致激发下，钙钛矿薄膜中各种光物理机制及损耗机制的动态相互作用如图10.24所示：低激发强度下，钙钛矿薄膜吸收泵浦光子，产生电子-空穴对，进而形成高度局域化的Wannier激子，其中一部分自发地热分解为自由载流子
[37]

 . 激子与自由载流子共同存在于钙钛矿薄膜中，两者的动态数量随着各自的寿命不同而不断改变. 双激子复合或者一个激子退激发形成的电子空穴复合的效率极低甚至不存在. 同样地，缺陷态辅助复合及其他单分子过程也被抑制. 较高激发强度下，源于两个自由载流子复合的非双分子复合效率极低，比传统的朗之万极限低了四个数量级. 当注入载流子密度超过1018
 cm-3
 时，钙钛矿薄膜中出现自发辐射放大现象，此时，包含三个粒子的进程俄歇复合同样占有一定比重. 进一步增大注入载流子密度（>1019
 cm-3
 ）后，俄歇复合概率急剧升高，将严重影响钙钛矿薄膜的荧光量子产率.

为深入理解此类钙钛矿杂化材料的光物理机制，西安交通大学吴朝新研究组研究了基于甲基胺铅碘钙钛矿材料的ASE的电场调制行为
[42]

 . 他们主要报道了电场调制下的新型激射材料钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 （简称MAPbI3
 ）的自发辐射放大现象. 他们采用蒸泡法制备了致密平整的钙钛矿薄膜，以此为基础，制备了结构为Glass/ITO/PVA/MAPbI3
 /PMMA/LiF/Ag的器件，如图10.25所示. 在纳秒脉冲激光泵浦下，钙钛矿MAPbI3
 薄膜产生光谱窄化的自发辐射放大现象，且具有较低的光泵阈值，约为41 μJ/cm2
 . 在器件两电极间加上直流电压的情况下，随着外加电压的增加，他们观察到ASE发射强度的猝灭现象，并且相应的发射波长峰位不断蓝移. 我们知道，对于半导体材料来说，随着外界泵浦密度的提高，材料内部形成的激子越来越多，超过一定值后单个激子聚集成为电子-空穴等离子体，该转变发生的最低载流子密度成为Mott浓度. 通过计算该钙钛矿MAPbI3
 材料常温下的Mott浓度远大于激射产生时的载流子浓度，可以肯定钙钛矿MAPbI3
 材料的ASE行为源于激子而非自由载流子. 采用静电场下Wannier激子一维隧穿模型对相应猝灭因子的进一步拟合分析，可得到钙钛矿MAPbI3
 常温下的激子束缚能约为36 meV. 最后他们由该材料的介电常数理论估算了其激子束缚能，与拟合值相仿，这些结果对于深入理解此类钙钛矿材料的光物理机制提供理论依据.
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图10.25　钙钛矿CH3
 NH3
 PbI3
 中的电场调制行为及激子束缚能拟合曲线



借助钙钛矿杂化材料优良的成膜、光电转换和电荷传输性能等多种特性，基于钙钛矿材料的光电器件研究逐渐兴起
[41]
 ，[42]

 . 随着研究的深入和拓展，在光电领域以外，更多钙钛矿杂化材料的性质和应用将被发掘，这种古老的材料将焕发出新的魅力.
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展望

能源是人类社会的基础，新能源的开发极大促进了人类社会的可持续发展. 由于石油等传统矿物能源行将枯竭，寻找替代性的解决方案已经成为大家的共识. 在人们不断探索的各种替代方式中，太阳能无论从来源还是从环境友好性来说都无疑是最有吸引力的一种. 人们通过各种方式将太阳能转换为电能，其中利用光伏器件是最直接、最有效的方式之一. 太阳能电池主要包括无机、有机及有机-无机杂化器件. 首先进入工业化生产的太阳能电池是硅太阳能电池. 目前单晶硅电池可以达到25%的光电转换效率，但生产成本很高. 化合物半导体太阳能电池以无机化合物砷化镓、铜铟镓硒、碲化镉等为主，但所用材料有一定毒性或者储量有限. 第三代太阳能电池中含有有机物，并简化了制备工艺，比如有机太阳能电池、染料敏化电池等. 染料敏化电池最高可以达到13%的光电转换效率，纯有机光伏器件的转换效率最高也已经超过10%. 但这些电池的效率较低，还有待进一步发展.

新型的基于有机-无机杂化钙钛矿的光伏器件近年中异军突起，在实验室中的光电转换效率迅速超过20%，达到多晶硅电池的水平，在未来的发展中极有可能达到单晶硅的效率，从而成为新一代的光伏器件. 2013年，钙钛矿材料被《科学》杂志评为“年度十大科学突破”之一. 这种新型材料与有机或无机材料相比，具有一些极为特殊的性质，不仅有很高的光吸收能力，而且具有优异的载流子输运特性. 其中无机卤化金属紧密堆叠形成连续的八面体骨架，并拥有较窄的带隙，有利于充分吸收太阳能. 其激子结合能很低，室温下光产物以自由载流子为主，有利于电荷输运. 有机基团的存在能让材料溶于常见的有机溶剂，方便制备. 其性质亦可通过改变有机离子的尺寸轻易调节，具有灵活度. 这些特性有利于器件的设计和制备，也为开展材料的光物理研究提供了新的研究领域.

针对这一新型高效的光伏材料，相关科学研究工作者投入了极高的热情，大量的研究结果和高水平学术论文犹如井喷，而且也引起了产业界的广泛关注和投入. 钙钛矿光伏器件要真正走向产业化应用，还存在一些亟待突破的关键性问题，如大面积器件的制备、器件的稳定性（温度和湿度等稳定性）、非铅材料体系的开发等. 目前这些问题也正在被重点研究. 此外，这些问题的解决还需要更加深入的光物理研究，如离子迁移、电荷产生与分离机制，以及效率回滞等问题的研究将有助于推进器件的发展.

从注意到全固态钙钛矿光伏器件获得高效率开始，这一新型材料和器件就引发了我国科研工作者极大的关注与热情. 我国化学、材料、物理等学科领域近些年在国家的大力支持下取得了显著的成长，在染料敏化电池、有机光伏器件、光物理机理研究方面都取得了很好的成绩. 这使得我们在新型钙钛矿光伏器件领域得以迅速地进入前沿阵地. 目前仅就北京大学而言就已经有多个研究组从事相关研究，成绩斐然. 本书由国内相关科研一线的部分研究小组共同组稿，将他们对该领域的思考和研究结果融入其中. 该书涉及了钙钛矿领域的各个方面，如材料发展历史、基本结构、形貌控制、器件组成及优化、光物理研究以及扩展应用等方面的内容. 目前，该领域集中了大量优秀的人才和单位，发展极为迅猛. 结合我国在能源领域的大量投入与需求，可以预期我们在科学和生产领域都会取得举世瞩目的成绩，大大促进我国社会和经济的发展. 本就是在这样一种社会需求条件下产生的.

在本书付印之际，受邀为国内出版的第一本钙钛矿光伏器件专著撰写展望，有机会与读者共享这几年来此领域的突飞猛进，备感荣幸. 可以预期，本书会推动中国在太阳能领域的发展，促进材料与器件高科技的进步，并对推进国内各个科研单位在这一领域的进一步合作起到积极的作用.


中国科学院院士　龚旗煌


北京大学物理系

2016年6月18日
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图2.1　太阳能电池分类与研究进展
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图3.1　钙钛矿薄膜的制备工艺
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图4.1　纳米结构TiO2
 修饰层在钙钛矿太阳能电池中的应用
[23]
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图4.4



（a）ITO/致密ZnO FESEM俯视图. （b）致密ZnO薄膜上的钙钛矿晶粒. （c）平面结构电池的截面图，颜色代表：FTO（蓝），ZnO（红），钙钛矿+spiro（浅绿），金（黄）. （d））ITO/致密ZnO/ZnO纳米棒FESEM俯视图. （e）ZnO纳米棒上的钙钛矿晶粒. （f）介观结构电池的截面图，颜色代表：FTO（蓝），致密ZnO（红），ZnO纳米棒+钙钛矿（紫），spiro（浅绿），金（黄）
[62]
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图7.2　代表性的柔性电子（光电子）器件



（a）柔性场效应晶体管；（b）柔性全彩显示器件；（c）柔性有机太阳能电池；（d）电子皮肤；（e）柔性钙钛矿太阳能电池

[image: 22902]
图7.3　纤维电池的研究进展



（a）基于单纤维电极体系的纤维电池；（b）基于双纤维电极体系的纤维电池；（c）基于丝网电极体系的纤维电池

[image: 23001]
图7.7　纤维钙钛矿太阳能电池的潜在应用
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