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IMPACTO POTENCIAL DESTA PESQUISA 

 

Desde o século XX, as energias de fonte renováveis têm sido um dos focos principais 

da comunidade científica, visando em contribuir com avanços tecnológicos no objetivo de 

mitigar os impactos ambientais causados pelas indústrias devido a queima de combustíveis 

fósseis1.  

A energia solar têm papel fundamental na conversão de energia elétrica por meio de 

painéis fotovoltaicos2. No site oficial da Associação Brasileira de Energia Solar Fotovoltaica 

(ABSOLAR) evidencia que o uso de placas fotovoltaicas trazem para o Brasil cerca de 88,3 

milhões de toneladas de CO₂ evitadas. 

Materiais semicondutores como o silício cristalino (c-Si), são utilizados na aplicação de 

células solares, atuando em 90% do mercado fotovoltaico pelo mundo3, atingindo uma 

eficiência máxima de 30% na conversão de energia solar em elétrica até o ano de 20224. No 

entanto, uma das desvantagens é seu alto custo de produção, principalmente em processos 

envolvendo a purificação5.  Entretanto, a partir de 2009, uma classe de materiais cerâmicos, 

chamadas de perovskitas orgânico-inorgânico de haleto, ou também chamadas de perovskitas 

híbridas de haleto, como o iodeto de chumbo e metilamônio (MAPbI₃), têm ganhado espaço no 

mercado devido à sua eficiência comparável às células de c-Si e baixo custo de produção6. 

Contudo, a facilidade em degradação desses materiais por meio da exposição a luz, umidade e 

calor ainda percorre como estudo no meio científico, que por sua vez, busca encontrar soluções 

para diminuir esse efeito7. 

A presente pesquisa visa contribuir com o avanço na compreensão de propriedades 

físicas e químicas de um sistema de perovskita a base de (MAPbI₃), substituído parcialmente 

com um cátion do sítio A, chamado de acetetamidínio (AC⁺), não somente para aplicação 

tecnológica em células solares e aparalhos optoeletrônicos, mas também para ampliar o 

conhecimento sobre a natureza das perovskitas híbridas. 
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O desenvolvimento de muitas das tecnologias que 

tornam a nossa existência tão confortável está 

intimamente associado à disponibilidade de materiais 

adequados [...]. Nos tempos atuais, os dispositivos 

eletrônicos sofisticados dependem de componentes 

fabricados a partir dos chamados materiais 

semicondutores. (William D. Callister e David G. 

Rethwisch, 2016, p. 2). 

 



  



RESUMO 

 

As perovskitas de haleto constituem uma classe de materiais cerâmicos semicondutores com 

propriedades físicas e químicas relevantes para aplicações em células solares e dispositivos 

optoeletrônicos e eletroquímicos. Apesar dos avanços recentes, a instabilidade intrínseca, 

associada à arquitetura cristalina, e extrínseca, relacionada à degradação por umidade, oxigênio, 

luz e calor, ainda demanda investigação. A substituição de cátions orgânicos-inorgânicos no 

sítio A tem sido associada à melhoria da estabilidade estrutural; contudo, parâmetros como raio 

iônico efetivo, número de ligações N–H e dipolo elétrico influenciam a rede cristalina, afetando 

separação de cargas, simetria cristalina, defeitos e transporte iônico. Este trabalho objetiva 

determinar características físicas e químicas de perovskitas à base de iodeto de chumbo e 

metilamônio, com substituição parcial do cátion acetamidínio no sítio A. Foram sintetizadas 

seis amostras por solução sólida via rota mecanoquímica, contendo 0%, 4%, 8%, 12%, 16% e 

20% de acetamidínio, cada. As amostras foram moldadas em pastilhas e sinterizadas a 120 °C 

por 120 minutos. Realizaram-se caracterizações estrutural, microestrutural, térmica e elétrica, 

além de ensaios de degradação acelerada induzida por luz. Resultados de difração de raios X e 

microscopia eletrônica de varredura indicaram limite de solubilidade do cátion próximo de 

10%. As temperaturas de transição de fase mostraram-se pouco afetadas pela substituição. A 

espectroscopia no infravermelho via transformada de Fourier indicou fraca interação do cátion 

com a estrutura inorgânica. Após degradação, análises de raios X e espectroscopia por energia 

dispersiva não evidenciaram melhora significativa da fotoestabilidade. As curvas de corrente 

elétrica em função da tensão elétrica indicaram atenuação da migração de íons de iodo, 

enquanto medidas de densidade de corrente e espectroscopia no ultravioleta-visível mostraram 

redução da condutividade eletrônica e pouca variação do bandgap, respectivamente. 

 

 

 

 

 

 

 

Palavras-chave: Perovskita de haleto; Acetamidínio; Propriedades; Fotoestabilidade; 

Estrutura.  



ABSTRACT 

 

Halide perovskites constitute a class of ceramic semiconductor materials with physical and 

chemical properties relevant to applications in solar cells and optoelectronic and 

electrochemical devices. Despite recent advances, intrinsic instability, associated with the 

crystalline architecture, and extrinsic instability, related to degradation by moisture, oxygen, 

light, and heat, still require further investigation. The substitution of organic–inorganic cations 

at the A site has been associated with improved structural stability; however, parameters such 

as effective ionic radius, number of N–H bonds, and electric dipole influence the crystalline 

lattice, affecting charge separation, crystal symmetry, defect structure, and ionic transport. This 

work aims to determine the physical and chemical characteristics of lead iodide and 

methylammonium-based perovskites with partial substitution of the acetamidinium cation at 

the A site. Six samples were synthesized by the solid-solution method via a mechanochemical 

route, each containing 0%, 4%, 8%, 12%, 16%, and 20% acetamidinium. The samples were 

shaped into pellets and sintered at 120 °C for 120 minutes. Structural, microstructural, thermal, 

and electrical characterizations were performed, in addition to light-induced accelerated 

degradation tests. X-ray diffraction and scanning electron microscopy results indicated a cation 

solubility limit of approximately 10%. Phase transition temperatures were found to be only 

slightly affected by the substitution. Fourier-transform infrared spectroscopy indicated weak 

interaction of the cation with the inorganic framework. After degradation, X-ray diffraction and 

energy-dispersive spectroscopy analyses did not show a significant improvement in 

photostability. Current–voltage curves indicated attenuation of iodine ion migration, while 

current density measurements and ultraviolet–visible spectroscopy showed a reduction in 

electronic conductivity and little variation in the bandgap, respectively. 
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1 INTRODUÇÃO 

 

Atualmente, combustíveis fósseis como carvão, petróleo e gás natural contribuem com 

cerca de 80% das necessidades globais de energia primária8,9. No entanto, as emissões gasosas 

feitas por usinas e fábricas são fatores que corroboram para o aquecimento global, fenômeno 

de chuva ácida, névoa urbana e, consequentemente, resultam em danos severos ao meio 

ambiente. Com isso, a comunidade científica percebeu uma necessidade mundial na redução 

das emissões de gás carbônico (CO2) e na migração para fontes de energias renováveis visando 

a diminuição do impacto ambiental, dessas fontes destacam-se a energia: solar, eólica, hídrica, 

entre outras10,11. Tal mobilização mundial resultou na inclusão de Energia Limpa e Acessível 

como um dos Objetivos de Desenvolvimento Sustentável (ODS) estabelecida pela Organização 

das Nações Unidas (ONU).   

Neste cenário, a energia fotovoltaica é gerada a partir da absorção de energia solar na 

qual é convertida em eletricidade por meio de painéis solares fotovoltaicos12,13. A obtenção de 

energia elétrica por meio do uso de painéis fotovoltaicos consiste em um dos mercados mais 

promissores no campo das energias renováveis14,15.  Desde o século XX, pesquisas sobre células 

solares vêm sendo realizadas, no desenvolvimento da energia fotovoltaica baseada em 

semicondutores dos grupos III–V e II–VI13,16,17.   

Em vista disso, o silício cristalino (c-Si) possui uma participação de cerca de 90% do 

mercado global na fabricação de células solares, sendo considerado a tecnologia fotovoltaica 

mais importante atualmente18. A primeira célula fotovoltaica de silício foi construída por volta 

de 1941, mas somente em 1954 atingiu uma eficiência de 6%19. Em 2004, células comerciais 

de silício apresentavam eficiências entre 14% e 17%20 enquanto apenas no ano de 2014 houve 

um histórico recorde de eficiência na conversão de energia de 25,0% nas células solares de c-

Si. A partir daí, a eficiência das células comerciais não tivera um significativo avanço.  

Contudo, por volta do ano de 2009, surge uma classe de materiais semicondutores 

utilizado na aplicação de células solares, essas são as cerâmicas com estrutura cristalina do tipo 

perovskitas, que marcaram o início de um novo período promissor de pesquisas científicas 

visando aumentar a eficiência das células solares e reduzir os custos da energia solar21,22,23.  O 

iodeto de chumbo e metilamônio (MAPbI3) é um representante típico das perovskitas híbridas 

de haletos que está promovendo uma revolução na tecnologia fotovoltaica na conversão de 

energia solar em energia elétrica por meio dos painéis fotovoltaicos. Apenas doze anos após as 

pesquisas pioneiras, a eficiência certificada de conversão de energia solar em energia elétrica 
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dessas perovskitas está atualmente em torno de 25,2%24, alcançando a eficiência das células 

comerciais baseadas na tecnologia de c-Si.  

O motivo do grande interesse da comunidade científica nas perovskitas híbridas de 

haletos se deve especialmente às suas excelentes propriedades optoeletrônicas como: energias 

de bandgap direto, alta mobilidade de portadores eletrônicos, tolerância a defeitos, entre 

outros, considerando também o seu potencial no desenvolvimento de novos dispositivos 

tecnológico25.  Em termos de condutividade iônica, é bem estabelecido na literatura que a 

espécie iônica móvel no estado sólido está associada a algum tipo de defeito de vacância ou 

intersticial, cuja concentração é controlada por reações intrínsecas de defeitos do tipo Schottky 

e Frenkel154. 

Defeitos intrínsecos influenciam profundamente a performance de células solares26 e 

detectores de radiação27 baseados em perovskitas. Vacâncias de Pb (V୔ୠ
ᇱᇱ ), metilamônio (V୑୅

ᇱ ) e 

I (V୍୭) são os principais em perovskitas de haletos. Devido à natureza iônica dos perovskitas de 

haletos e à alta velocidade de migração de íons, esses defeitos pontuais carregados podem 

migrar para interfaces sob campos elétricos elevados31. 

Ainda no ano de 2009, a perovskita à base de MAPbI3 foi usada como um material 

semicondutor em célula solar para produzir um dispositivo fotovoltaico com 3,8% de eficiência 

de conversão em energia elétrica28. Nos anos seguintes, um progresso significativo foi 

observado, indicando um melhor desempenho dos dispositivos fotovoltaicos29,30 e, cerca de 

uma década após o início das atividades na área, a eficiência de conversão de energia solar de 

células solares baseadas nas perovskitas chegou a 25,0%31 atingindo o mesmo percentual de 

eficiência que as células de c-Si, das quais demoraram cerca de 60 anos para alcançar este 

resultado. 

Em termos de Ciência dos Materiais, uma rede cristalina do tipo perovskita é definida 

como uma estrutura composta por octaedros [BX₆], ligados pelos vértices, que cristalizam com 

uma estequiometria geral ABX₃ (ou equivalente)32, como indicado na Figura 1(a) enquanto a  

Figura 1(b) exibe a célula unitária de simetria cúbica, ideais para tais estruturas cristalinas112. 

Há perovskitas comumente estudadas na literatura em que o sítio X é ocupado por um 

ânion de oxigênio (O2-), como o titanato de bário (BaTiO3), titanato de cálcio (CaTiO3) e a 

ferrita de bismuto (BiFeO3). Nas estruturas orgânico-inorgânicas de haletos esse sítio é ocupado 

por um ânion de halogênio, como de iodo (I-), bromo (Br-) ou cloro (Cl-), o sítio A pode ser 

ocupado por um cátion monovalente inorgânico como césio (Cs+), ou orgânico como por 

exemplo, formamidínio ([HC(NH2)2]+ = FA+); guanidínio ([C(NH2)3]+ = GA+) e metilamônio 
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(CH3NH3
+ = MA+), enquanto o sítio B é ocupado por um cátion divalente, como chumbo (Pb2+), 

estanho (Sn2+) ou germânio (Ge2+)34. 

 

 

Figura 1: (a) Rede tridimensional do compartilhamento de octaedros [BX6], em que os pontos 
em vermelho representam o sítio A, os vértices em azul indicam o sítio B e o pontos em preto 
representam o sítio X da perovskita ABX3. (b) Célula unitária da estrutura cristalina de simetria 
cúbica.  

 

Nesse cenário comparativo, o aumento dramático e sem precedentes na eficiência de 

células solares baseadas em perovskitas de haletos em um intervalo de tempo tão curto justifica 

esses materiais ganharem a liderança entre os materiais fotovoltaicos emergentes com potencial 

para o desenvolvimento da próxima geração de dispositivos fotovoltaicos33.  A alta eficiência 

fotovoltaica das perovskitas híbridas tem sido atribuída a fatores como: o bandgap (~ 1,6 eV) 

adequado, altos coeficientes de absorção no espectro visível, alta mobilidade dos portadores de 

carga34,35, defeitos pontuais e efeitos interfaciais dos contornos de grãos36,37.  

Apesar dos atributos favoráveis, há limitações que impedem aplicações das perovskitas 

de haletos em dispositivos comerciais. A baixa estabilidade térmica e a propensa degradação 

do MAPbI3 em atmosfera úmida38,39 estão entre os principais problemas que inviabilizam a 

produção de dispositivos fotovoltaicos funcionais. Estes fatores podem causar uma modificação 

química e estrutural do material pela formação de hidratos40 de MAPbI3 (CH₃NH₃PbI₃·H₂O) e 

pela decomposição térmica em PbI2 e gases41 como amônia (NH3) e iodometano (CH3I), o que 

induz inevitavelmente a uma alteração prejudicial às propriedades fotovoltaicas do material.  

Diferentes estratégias têm sido usadas para controlar a estabilidade e reduzir a 

degradação do MAPbI3. Melhorias de estabilidade do MAPbI3 podem ser alcançadas pelo 

encapsulamento do dispositivo fotovoltaico42, adicionando filtros UV e suprimindo os estados 

de armadilha para degradação causada pelo ar, pela luz UV e pelos campos elétricos 43,44.  No 

entanto, o MAPbI3 parece ser termicamente instável mesmo em um ambiente inerte e a 
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degradação devido ao estresse térmico é considerada inevitável, uma vez que o aumento da 

temperatura das células solares durante a operação frequentemente ocorre. Isso representa um 

grande desafio para as aplicações de células solares porque as temperaturas de operação dos 

dispositivos podem atingir até 45 ºC quando operando sob luz solar direta24.  

Especificamente nesta presente pesquisa, o foco central se voltará para a classe das 

perovskitas do tipo orgânico-inorgânicas de haleto à base de MAPbI3, das quais têm sido objeto 

de intensa pesquisa nos últimos anos como materiais promissores para diversas aplicações 

como aparelhos e dispositivos optoeletrônicos incluindo lasers, diodos emissores de luz45, 

fotodetectores altamente sensíveis46,47,48,49, e energia fotovoltaica, em especial nas células 

solares de alta eficiência50,51. A substituição dos cátions neste sistema será discutida no capítulo 

seguinte.  

Os resultados experimentais reportados na literatura têm demonstrado que a natureza e 

a densidade dos estados de defeitos nas perovskitas são notavelmente sensíveis às condições de 

deposição de filmes do material52,53. Além disso, a produção de filmes finos de MAPbI3 a partir 

de rotas químicas é extremamente difícil e invariavelmente leva a filmes com imperfeições na 

cobertura de superfície com a formação de pequenos furos (pinholes) em uma grande área, o 

que influencia seriamente a estabilidade e a eficiência da célula solar54,55,56. Com base no 

exposto, vê-se que desafios importantes devem ser vencidos, no que diz respeito ao controle da 

degradação do MAPbI3, para a viabilizarão a nova geração de células solares destas perovskitas 

de haletos. 
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2 SUBSTITUIÇÃO DE CÁTIONS NA PEROVSKITA MAPbI3 

 

As células solares de perovskita de última geração geralmente adotam múltiplos cátions 

como estratégia para obter melhor desempenho e maior estabilidade57. Entretanto, uma das 

grandes limitações da perovskita MAPbI₃ é sua instabilidade quando exposta à umidade, luz e 

a temperaturas elevadas58. A substituição de diferentes cátions no sítio MA tem sido uma 

abordagem importante para modificar e otimizar as propriedades físico-químicas dessa 

perovskita, visando melhorar sua eficiência, estabilidade e durabilidade59. Sendo o mais 

amplamente estudado, e uma vez substituído, o cátion MA+ pode melhorar significativamente 

essas propriedades e aumentar a resistência da perovskita à degradação pela umidade, o que é 

essencial para aumentar a durabilidade e a vida útil dos dispositivos baseados em perovskita60. 

O cátion orgânico MA+ tem sido apontado como o principal responsável pela 

estabilidade da estrutura tetragonal da perovskita MAPbI3
61. A substituição parcial deste cátion 

por elementos eletropositivos como o rubídio62 e o FA+ tem demonstrado uma melhora 

significativa da estabilidade da estrutura perovskita induzida pelo menor raio iônico do cátion 

inorgânico63. O cátion de guanidínio GA+ tem sido proposto como um candidato atraente para 

melhorar o desempenho e a estabilidade de células solares. O GA+ é obtido substituindo o 

hidrogênio C-H no FA+ por um grupo -NH2, exibindo três grupos amina64. O raio iônico do 

cátion GA+ é relativamente grande (~ 278 pm) para ser incorporado no sítio do iodeto de 

chumbo de acordo com a regra empírica de Goldschmidt65. 

Estudos recentes no sistema policristalino GAxMA1-xPbI3 indicam que a incorporação 

de GA+ na estrutura MAPbI3 reduz a temperatura de transição de fase tetragonal para cúbica, 

tornando as soluções sólidas com altos teores de GA+ cúbicas à temperatura ambiente66. A 

dependência da permissividade dielétrica em relação à temperatura mostrou que o aumento de 

GA+ em GAxMA1-xPbI3 afeta o comportamento de polarização do material e as transições de 

fase de baixa temperatura e sugere que a relaxação de baixa frequência pode ser controlada pela 

migração de íons, com uma redução drástica da condutividade iônica com o aumento da 

substituição de GA+.  

Estudos adicionais de envelhecimento e degradação dessas composições, com controle 

de umidade e temperatura, demonstram que mudanças nos parâmetros estruturais e 

microestruturais são muito menos pronunciadas em composições mistas do que no MAPbI3 

puro67. A substituição mista do sítio MA por cátions FA+ e GA+ também tem sido alternativa 

para a obtenção de soluções sólidas GAxFAyMA1-x-yPbI3 como composições alternativas68,69, 

além das substituições individuais.  
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A literatura reporta algumas informações acerca do cátion monovalente orgânico de 

acetamidínio ([CH3C(NH2)2 ]+ =  AC+), no qual já foi introduzido na perovskita MAPbI3 para 

estabilizar a estrutura cristalina e reduzir a migração iônica do material, por conta de 

características como raio iônico efetivo maior do que o MA+, ponto de ebulição mais elevado, 

e maior quantidade de ligações coordenadas com I- em comparação com MA+70. 

Outros estudos com filmes finos de AC+ substituído em MAPbI3, indicam que houve 

um aumento da estabilidade a longo prazo durante testes de calor, umidade e luz70,  e que a 

substituição de 10% de AC+ implica em uma queda da densidade de corrente devido ao aumento 

de fases segregadas de ACPbI3
98.  

No entanto há alguns estudos que divergem resultados sobre a substituição de AC+ na 

matriz perovskita, como por exemplo o limite de solubilidade, fator importante na identificação 

de fases secundárias e estabilidade intrinseca e extrínseca. Assim, a presente proposta do 

trabalho visa estudar a substituição do cátion MA+ por cátions de acetamidínio AC+ formando 

o sistema químico de perovskita ACxMA1-xPbI3, e investigar o efeito da substituição sobre as 

propriedades estruturais, ópticas, térmicas, elétricas e degradação.. 
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3 OBJETIVOS DO ESTUDO 

 

Como dito anteriormente, alguns semicondutores com estrutura cristalina perovskita 

com fórmula ABX3 têm sido estudados nas últimas décadas por serem considerados 

promissores na aplicação e no desenvolvimento de células solares e em dispositivos 

optoeletrônicos. Materiais como o MAPbI3 vêm sendo explorados pela literatura, 

principalmente em substituições parciais envolvendo dois cátions no sítio A, formando sistemas 

com a fórmula AxMA1-xPbI3 visando um aumento da estabilidade devido a alteração que o sítio 

A promove na estrutura cristalina, acarretando uma melhora na qualidade do cristal71. 

A necessidade da substituição de AC+ na estrutura de MAPbI3, se deve pela investigação 

das propriedades físicas e químicas envolvendo o sistema ACxMA1-xPbI3, sistema obtido por 

meio dos sólidos precursores iodeto de metilamônio (MAI), iodeto de chumbo (PbI2) e iodeto 

de acetamidínio (ACI), formando o sistema ACxMA1-xPbI3. 

Portanto, essa pesquisa visa, não somente compreender a natureza de perovskitas de 

haleto orgânico-inorgânico, mas também, contribuir nos desafios para que avanços 

tecnológicos sejam alcançados em suas devidas aplicações. Em linhas gerais, os objetivos do 

projeto de pesquisa foram:  

 

1) Substituir o cátion MA+ da perovskita MAPbI3 por AC+ com diferentes graus de 

substituição para determinar o limite de solubilidade das composições resultantes; 

2) Sintetizar seis amostras no formato de pastilhas de perovskitas de haletos do sistema 

ACxMA1-xPbI3, correspondente aos graus de substituições de (x = 0,00; 0,04; 0,08; 0,12; 

0,16 e 0,20) em mol, respectivamente; 

3) Caracterizar as propriedades estruturais, térmicas, ópticas e elétricas do sistema 

ACxMA1-xPbI3 (x = 0,00; 0,04; 0,08; 0,12; 0,16 e 0,20); 

4) Interpretar os dados obtidos para contribuir em linhas de pesquisa científica. 
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4 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Nesta seção, serão apresentados os detalhes da preparação das amostras utilizadas no 

estudo, e informações sobre as técnicas e equipamentos utilizados para a caracterização das 

propriedades físicas. 

 

4.1 PREPARAÇÃO DAS AMOSTRAS 

 

Pastilhas cerâmicas de perovskitas de haleto do sistema ACxMA1-xPbI3 (x = 0,00; 0,04; 

0,08; 0,12; 0,16 e 0,20) foram preparadas pelo método de rota de síntese via mecanoquímica a 

partir dos pós precursores (PbI2, Sigma-Aldrich, ≥ 99%), (MAI, Sigma-Aldrich, ≥ 99%) e (ACI, 

Sigma-Aldrich, ≥ 98%). Um total de aproximadamente 1,0000 g de precursores foram inseridos 

no interior de um recipiente hermético de politetrafluoretileno de 25 ml preenchido com cerca 

de 40% de seu volume de esferas de zircônia com diâmetros entre 2 e 6 mm. Assim, para obter 

o pó resultante, fez-se necessário agitar o conteúdo interno do recipiente com as pequenas 

esferas de zircônia inseridas por cerca de 40 minutos, tal procedimento foi realizado 

manualmente.  

Dessa forma, realizou-se o processo de mecanoquímica que pode ser entendido como 

um processo químico ativado indiretamente pela energia mecânica, que, por meio de impactos, 

cisalhamento e deformações locais nos sólidos, gera calor localizado, defeitos cristalinos e 

aumento da área de contato entre os reagentes.72,73. Matematicamente, pela equação de 

Arrhenius, temos: 

𝑘 = 𝐴𝑒ି
ಶೌ
ೃ೅ 

 

uma relação em que T é a temperatura em Kelvin, k é a constante cinética de reação, R é a 

constante molar dos gases ideais,  𝐸௔ é a energia de ativação, e A é o fator pré exponencial, 

também chamado de fator de frequência pois está associado às frequências de colisões entre as 

moléculas dos reagentes74. Assim, ao agitar o recipiente contendo os precursores sólidos, as 

esferas de zircônia promovem impactos que facilitam a transferência de energia mecânica, 

favorecendo a fragmentação e a mistura dos reagentes, o que diminui a barreira de ativação 

efetiva e possibilita o avanço da reação química, atingindo a fase perovskita. 

Os pós resultantes de cada composição de diferentes percentuais de AC+ (x = 0,00; x = 

0,04; x = 0,08; x = 0,12; x = 0,16 e x = 0,20) foram peneirados em uma peneira de abertura de 
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250 µm (malha 60) e secos e tratados termicamente a 65 °C por 3 horas em um forno de elétrico. 

Para fazer seis (6) pastilhas, foram utilizados 150 ± 5 mg dos pós uniformemente espalhados 

em uma cavidade circular de 10 mm de diâmetro de um molde metálico e compactados com 

uma pressão de cerca de 250 Mpa em uma prensa comum. Por fim, as pastilhas prensadas foram 

sinterizadas em um forno mufla a 120 °C por 3 horas e resfriadas lentamente até a temperatura 

de equilíbrio com o ambiente externo, aproximadamente 25 °C mantidas dentro do forno. A 

Figura 2 ilustra o esquema da rota de síntese com sólidos precursores no processamento das 

amostras de ACxMA1-xPbI3 em forma de pastilhas por meio de mecanosíntese. Informações 

acerca das composições de cada precursor utilizado nas amostra são apresentados na Tabela 1. 

 

 

Figura 2:  Esquema da rota de síntese via solução sólida para o processamento das amostras de 
ACxMA1-xPbI3 em forma de pastilhas utilizando o método de mecanoquímica. Adaptado de 75. 

 

Tabela 1: Resumo das quantidades de precursores PbI2, MAI e ACI utilizados para a síntese 
das pastilhas cerâmicas do sistema ACxMA1-xPbI3 (x = 0,00; 0,04; 0,08; 0,12; 0,16 e 0,20). 

Composição PbI2 (g) MAI (g) ACI (g) 
MAPbI3  0,7497 0,2585 0,0000 

AC0,04MA0,96PbI3  0,7470 0,2482 0,0122 
AC0,08MA0,92PbI3  0,7453 0,2378 0,0243 
AC0,12MA0,88PbI3  0,7449 0,2266 0,0365 
AC0,16MA0,84PbI3  0,7428 0,2160 0,0486 
AC0,20MA0,80PbI3 0,7415 0,2053 0,0606 

 

Existem duas rotas comumente utilizadas na síntese de amostras de perovskitas híbridas, 

o método via solução precursora usada em processamento de filmes finos e solução sólida em 

processamento de pastilhas76,77. O método via solução precursora, consiste em duas 

alternativas, one step e two step, no qual necessitam de um solvente e um agente que remova 

seu excesso, como por exemplo um antissolvente para a sintetização das amostras de 

perovskitas híbridas78. 

No entanto, a estabilidade das perovskitas híbridas estão intimamente relacionadas a 

interação química das soluções precursoras utilizadas - soluto e solvente - afetando a fase 
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cristalina do material 79, a morfologia também é afetada possivelmente favorecendo a formação 

de fase segregada PbI2, causando alterações na estequiometria80.  Em contrapartida, a rota via 

soluções sólidas demonstra uma alternativa mais rápida e de fácil manipulação dos reagentes 

químicos, além de formar estruturas cristalinas estáveis e sem formação de precipitação de 

PbI2
81,82 . Por conta do método de mecanoquímica sem solvente oferece um maior controle da 

estequiometria das perovskitas de haleto27 optou-se por utilizar tal metodologia na preparação 

das amostras.  

Trabalhos recentes realizados pelo grupo de pesquisa Ferroelétricos da UNESP de Ilha 

Solteira na síntese de amostras de perovskita com sólidos precursores e via mecanoquímica 

demonstraram-se bem-sucedidos 66. Por esses motivos, optou-se por recorrer à rota via solução 

sólida realizando-se a mecanoquímica para a formação das pastilhas do sistema de perovskita 

ACxMA1-xPbI3 na presente pesquisa.  
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4.2 TÉCNICAS DE CARACTERIZAÇÃO UTILIZADAS 

 

Segue a descrição da fundamentação das técnicas experimentais utilizadas como 

caracterizações das propriedades estruturais, microestruturais, térmicas e ópticas. Também 

serão apresentadas as informações sobre os equipamentos utilizados em cada técnica.  

 

4.2.1 Difração de raios X 

 

A Difração de raios X (DRX) é uma das principais técnicas usadas na determinação de 

propriedades estruturais de materiais, bem como, em identificar as fases cristalinas83.  Em 

materiais cristalinos, os átomos se organizam periodicamente e para que ocorra a difração, o 

comprimento de onda dos raios X devem ser da mesma ordem de grandeza dos espaçamentos 

interplanares dos sólidos, permitindo que a radiação incidente seja espalhada de forma ordenada 

ocasionando uma interferência construtiva para certos ângulos, conforme a lei de Bragg, 

resultando no fenômeno de difração de raios X84.  As amostras são posicionadas dentro de um 

difratômetro, e então um feixe monocromático de raios X incide sobre a superfície, na medida 

em que um contador se move a uma velocidade angular constante, assim, um registrador plota 

automaticamente a intensidade do feixe difratado (2θ), apresentando os picos de alta 

intensidade quando a condição de Bragg é satisfeita por um determinado conjunto de planos 

cristalográficos83,85. 

As análises de DRX foram realizadas usando um difratômetro Rigaku Ultima IV com 

radiação CuKα (λ = 1,5406 Å) selecionada por meio de um monocromador. O difratômetro foi 

ajustado sob uma tensão elétrica de 40 kV e corrente elétrica de 20 mA, e configurado em modo 

step scan (0,02° min-1), na faixa de 2θ de 10° a 50° para a obtenção dos difratogramas. Para a 

análise desses resultados foi utilizado por meio do softwares como o Fullprof nos ajustes Le 

Bail e o Origin no tratamento dos difratogramas.  

 

4.2.2 Microscopia eletrônica de varredura 

 

A Microscopia eletrônica de varredura (MEV) é uma técnica de caracterização 

microestrutural, útil na obtenção de imagens de alta ampliação e resolução das amostras, 

fornecendo informações acerca da morfologia do material. A amostra é inserida no microscópio 

eletrônico de varredura, no qual incide um feixe de elétrons acelerados em sua superfície. É 

nessa região de incidência que os sinais são gerados, podendo ser elétrons secundários, 
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retroespelhados e ondas de raios X produzidas, no qual serão detectados e utilizados na 

formação da imagem86.  No caso da MEV, os elétrons retroespalhados são coletados para formar 

a imagem exibida em um monitor digital83. A análise baseada nos raios X emitidos será 

abordada na Espectroscopia de raios X por dispersão de energia (EDS). 

A preparação das amostras cerâmicas em forma de pastilhas para a MEV de todas as 

composições, consiste primeiramente no revestimento metálico feito pelo método de 

pulverização catódica (sputtering), que consiste na deposição contínua de uma fina camada de 

ouro (Au), usada neste caso. Em seguida, as amostras foram fixadas em um porta-amostra 

utilizando uma fita de carbono para a realização da análise em MEV. 

Imagens de microestrutura das amostras foram captadas pelo equipamento Zeiss EVO 

LS15, com um feixe de tungstênio, operando na faixa de tensão entre 10 e 20 kV, por análise 

de elétrons secundários. Todas as medições foram realizadas em temperatura ambiente (~ 26-

28 °C), a menos que indicado de outra forma.  

 

4.2.3 Espectroscopia no infravermelho via transformada de Fourier 

 

As medidas feitas por meio de Espectroscopia no infravermelho via transformada de 

Fourier (FTIR) utilizam a radiação infravermelha como interação eletromagnética nas ligações 

químicas que compõem as amostras. Cada tipo de ligação química, possui uma frequência de 

vibração naturalmente diferente. Quando a amostra é submetida à radiação infravermelha, os 

diferentes tipos de ligações químicas absorvem energia vibracional, apresentando um pico 

(bandas de energia). Dessa forma, um intervalo de número de onda (cm-1), específico para cada 

absorção pode ser atribuído aos tipos de ligação, como por exemplo, as bandas identificadas no 

sistema ACxMA1-xPbI3 são N-H e C-H. O espectrômetro utiliza a operação matemática de 

transformada de Fourier para separar as frequências de absorção individuais do interferograma. 

Assim, o gráfico de intensidade por tempo, é convertido em intensidade por frequência87. 

Devido à complexidade do formalismo matemático envolvendo a transformada de Fourier, esse 

desenvolvimento não será discutido neste trabalho. 

As medidas, foi realizada em um equipamento Nicolet NEXUS 670 com 256 varreduras, 

2 cm-1, em um intervalo de número de onda de 800 a 1800 cm−1, utilizando o modo de 

transmissão de pastilhas contendo 2 mg de pós ACxMA1-xPbI3 dispersos em 200 mg de KBr, à 

temperatura ambiente (25 °C). 
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4.2.4 Calorimetria diferencial de varredura 

 

A calorimetria diferencial de varredura (DSC) é uma técnica de análise térmica, que 

determina a temperatura e o fluxo de calor associados às transições de fases dos materiais em 

função do tempo e da temperatura88. Em transições de primeira ordem, a temperatura de 

transição de fase é o ponto em que a capacidade calorífica atinge seu valor máximo89. A 

calibração do instrumento permite a determinação da capacidade calorífica de uma amostra por 

meio de uma segunda amostra de referência inserida em um cadinho. Ambas as amostras 

recebem calor no qual a temperatura e a energia térmica são monitoradas por filamentos de 

platina. As medidas são feitas a partir dessa comparação com a amostra de referência. 

Para adquirir os termogramas do sistema ACxMA1-xPbI3, as amostras foram preparadas 

utilizando fragmentos de 10–12 mg de pastilhas sinterizadas e adicionadas em cadinhos de 

alumínio hermeticamente fechados, em seguida inseridas no equipamento DSC 25 (TA 

Instruments) e analisada em uma atmosfera de gás nitrogênio (N₂). As medidas foram realizadas 

em uma faixa de temperatura de -50 °C a 100 °C, com uma taxa de aquecimento de 5 °C/min, 

submetendo a amostra a 1 (um) ciclo de aquecimento. 

 

 

4.2.5 Espectroscopia de absorção do ultravioleta-visível 

 

A técnica de espectroscopia de absorção no ultravioleta-visível (UV/Vis) baseia-se na 

absorção de energia da radiação eletromagnética nas faixas do ultravioleta (UV) e da luz visível 

(Vis)90.  Um espectrofotômetro UV/Vis funciona emitindo luz de diferentes comprimentos de 

onda sobre uma amostra e medindo a quantidade de luz que é absorvida ou transmitida. A luz 

passa primeiro por um monocromador, que seleciona comprimentos de onda específicos, 

posteriormente, incide sobre a amostra e chega a um detector, que registra a intensidade da luz 

transmitida. A partir da diferença entre a luz incidente e a luz refletida, calcula-se a absorbância 

da amostra em função do comprimento de onda, obtendo o espectro UV/Vis. Para estimar o 

bandgap (𝐸௚) de sólidos semicondutores, utiliza-se o método do Tauc plot, no qual a função de 

Kubelka–Munk é relacionada à energia dos fótons, permitindo a determinação da energia 

mínima necessária para a excitação de elétrons da banda de valência para a banda de 

condução91,92,93. 

Foi realizado ajuste linear dos dados dispersos em gráfico de Tauc, no qual relaciona ℎ𝜈 

sendo a energia do fóton incidente, 𝛾 como fator que depende da natureza da transição 
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eletrônica e 𝐹(𝑅) sendo a função de Kubelka-Munk, em que 𝐹(𝑅) =  (1 − 𝑅)ଶ 2𝑅⁄  e 𝑅, a 

reflectância considerando a amostra de espessura infinita. Segue a Equação (1): 

 

(𝐹(𝑅). ℎ𝜈)ଵ/ఊ = 𝐵൫ℎ𝜈 − 𝐸௚൯ (1) 
 

As medidas de UV/Vis foram coletadas em um espectrofotômetro Shimadzu UV-2600, 

na faixa de 200 a 1400 nm, no modo de baixa velocidade com intervalo de dados de 1 nm. Os 

cálculos foram desenvolvidos por meio do software Origin. 

 

4.2.6 Espectroscopia de raios X por dispersão de energia  

 

Ao MEV pode ser acoplado um sistema de EDS, o qual possibilita a determinação da 

composição quantitativa das amostras, a partir da emissão de raios X característicos94. Pelos 

princípios físicos da interação da radiação eletromagnética com a matéria, sabemos que um 

elétron de energia cinética inicial é desacelerado pela interação com um núcleo pesado do alvo, 

e a energia que ele perde aparece na forma de radiação como um fóton de raios X. O elétron 

interage com o núcleo carregado através do campo coulombiano, transferindo momento para o 

núcleo95. A desaceleração do elétron causa a emissão de fótons que possuem energias 

específicas dos elementos da amostra, conferindo ao MEV a capacidade de detectar os 

chamados raios X característicos96.  

Com a superfície das pastilhas limpas  e livres de rugosidade, recobriu-se as amostras 

com uma fina camada condutora de ouro via pulverização catódica. Assim, as análises de EDS 

acopladas a MEV foram realizadas utilizando o equipamento Oxford Instruments INCA x-act. 

As estimativas da composição elementar de iodo e chumbo foram baseadas em análises EDS 

em regiões de 1278 x 684 μm. 

 

4.2.7 Relação entre corrente elétrica e tensão elétrica 

 

Para obter-se os dados relativos às propriedades elétricas, como, curvas de corrente 

elétrica–tensão elétrica (I–V), histerese, curvas de densidade de corrente elétrica e campo 

elétrico aplicado (J-E) e condutividade elétrica (σe) das amostras, foram realizados os seguintes 

procedimentos:  fez-se a deposição de eletrôdos nas superfícies das faces de cada amostra em 

formato de pastilha do sistema de ACxMA1-xPbI3 por meio de pulverização catódica de 

partículas de ouro (sputtering), para que assim, a camada metálica permita a passagem de 
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corrente elétrica através de condução eletrônica e iônica. Assim, realizou-se o recobrimento 

completo de uma das faces de cada pastilha com deposições de ouro em duas camadas, sendo 

a operação de deposição de 5 minutos por camada. Em seguida, virou-se a amostra e realizou-

se a deposição eletrôdos circulares, cada um com diâmetro de 0,5 mm na face oposta das 

pastilhas. Cada eletrôdo foi produzido com 2 camadas de ouro, com operação de deposição de 

5 minutos por camada em atmosfera de argônio (Ar). 

Para realizar o procedimento de sputtering foi usado um equipamento Scancoat Six 

Sputter Coater da marca Boc Edwards, com corrente mantida em 20 mA, tensão de 30 kV e 

vácuo da ordem de 10 mtorr.  Dados de I–V em regime estacionário foram coletados utilizando 

um eletrômetro Keithley 6517B no escuro e à temperatura ambiente de 300 K.  

Dados de J-E são obtidos dos valores de I-V e as medidas foram realizadas de 0,0 a 

+20,0 V com uma taxa de varredura de 0,5 V s-1, utilizando as relações (J=A/d) e (E=V/d), em 

que A e d são, respectivamente, a área circular do eletrodo depositado em ouro (~ 3.10-7 m2) e 

(~500 µm) a espessura do corte transversal da amostra, que foram extraídas por MEV.  

Curvas I-V foram medidas sob ciclos de polarização direta e reversa e a curva de 

histerese I-V em função da composição das amostras, foi determinada por meio de ciclos 

corrente-tensão na faixa de -6,0 a +6,0 V e uma taxa de varredura de 0,1 V s-1. 
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4.3 ENSAIO DE DEGRADAÇÃO ACELERADA INDUZIDA POR LUZ 

 

Para uma investigação quantitativa e qualitativa do ensaio de degradação luminosa, fez-

se necessário a extração de dados obtidos por meio de DRX, para avaliar os picos referentes as 

fases segregadas de triodeto de chumbo e acetamidínio (ACPbI3) e iodeto de chumbo (PbI2) 

ambas fases não-perovskita em função do tempo de degradação, MEV para a verificação da 

evolução microestrutural em função do tempo para cada composição, e por fim, EDS para 

obtenção dos percentuais de composição química, para adquirir a razão molar entre iodo (I) e 

chumbo (Pb), útil no cálculo de extensão de degradação (α) e da constante cinética de reação 

(k). Após a identificação do limite de solubilidade,  3 (três) amostras cerâmicas em formato de 

pastilhas densas foram sinterizadas para cada composição de: x = 0,00; x = 0,04; x = 0,08 e x 

= 0,12; totalizando 12 (doze) pastilhas usadas no ensaio, seguindo o mesmo procedimento 

experimental apresentado na seção: PREPARAÇÃO DAS AMOSTRAS. Assim, foram 

submetidas a intervalos de tempo de exposição luminosa de 20h, 40h, 60h, 82h, 96h, 110h, 130h e 

150h, respectivamente.  

Para cada composição, uma das três amostras foi usada apenas para DRX periódico (em 

cada intervalo de tempo) enquanto as outras duas amostras de mesma composição foram 

fragmentadas em 1/4 cada, totalizando 1/8 de fragmentos das pastilhas. Cada 1/8 de fragmento 

foi submetido aos respectivos intervalos de tempos do ensaios de degradação, posteriormente 

retirados para análise em MEV e EDS. A Figura 3 ilustra esquematicamente como as três 

amostras foram usadas durante o processo experimental.  

 

 

Figura 3: Representação esquemática das amostras em forma de pastilhas usadas no ensaio de 
degradação acelerada induzida por luz, em que para cada composição até x ≤ 0,12: (a) 
representa uma única pastilha inteira usada em todas as medições de DRX e (b) representam 
1/8 das pastilhas fragmentadas usadas para análise de MEV e EDS. Os valores 20h, 40h, 60h, 
82h, 96h, 110h, 130h e 150h são os intervalos de tempo de degradação, respectivamente, no 
qual cada 1/8 de fragmento de pastilha foi submetido à exposição luminosa sendo 
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posteriormente retirado para análise em MEV e EDS.  
 

As amostras foram distribuídas uniformemente na placa de Petri, que foi posicionada 

no centro da plataforma rotativa (6 Hz no sentido horário) e submetida à iluminação direta e 

refletida por espelho da lâmpada LED de luz branca. As especificações da lâmpada são potência 

de 6 W, fluxo luminoso de 560 lm e cor branca (6500 K). A caixa (30 x 20 x 15 cm) permaneceu 

fechada e selada com fita adesiva durante o teste. Monitoradas em todo o processo 

experimanetal, a temperatura foi mantida em torno de 35 °C a 40 °C, enquanto a umidade 

interna em torno de 40%, mediante a recipientes com cristais de sílica para retenção de umidade. 

Para isso, foi utilizado um aparato experimental, no qual consiste em uma caixa de madeira, 

enquanto seu interior possui um sistema de rotação, sensores, recipientes com sílica e uma 

lâmpada. 

A Figura 4 exibe o aparato experimental utilizado.  As análises de DRX foram realizadas 

usando um difratômetro Rigaku Ultima IV com radiação CuKα (λ = 1,5406 Å), sob 40 kV e 20 

mA, em modo de scan contíinuo (0,02° min-1), na faixa de 2θ de 10° a 50°.   

 

 

Figura 4: Aparato experimental utilizado no ensaio de degradação acelerada induzida por luz. 
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5 RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

5.1 DIFRAÇÃO DE RAIOS-X 

 

A Figura 5 apresenta os padrões de raios X das amostras de todas as composições.  Os 

picos representados pela letra (P) representam a estrutura cristalina do tipo perovskita, na qual 

são identificados em aproximadamente 14°; 28°; 31,5°; 34,8°; 41,5°; 42,5°; 43°; 45,5° e 47,5°, 

de simetria tetragonal (possível grupo espacial 𝐼4𝑐𝑚97), enquanto o símbolo (*) representa as 

fases secundárias ACPbI3 (estrutura não perovskita), que são identificados em 

aproximadamente 11,5°; 25°; 29,9°; 30°; 38°; 41°e 45°, (de simetria hexagonal 𝑅3ത𝑚 (166)98). 

Identifica-se o início do surgimento da fase secundária ACPbI3 na   composição de x = 0,12. 

Dessa forma, pode-se verificar que o limite de solubilidade é atingido entre x = 0,08 e x = 0,12.  

 

 

Figura 5: Padrões de difrações de raios-X das amostras cerâmicas ACxMA1-xPbI3 para as 
composições x = 0,00; 0,04; 0,08; 0,12; 0,16 e 0,20. As atribuições dos picos são: fase 
perovskita (P) e fase secundária (ACPbI3), não perovskita (*). 

 

Adicionar cátions A orgânicos maiores que MA+, ajudam a estabilizar o sistema 

AMAPbI3 por alguns fatores termodinâmicos dos quais destacam-se o fator entálpico e o fator 

entrópico99. O sistema ACxMA1-xPbI3 monofásico passa a acomodar os cátions AC+ em sua 

rede cristalina, consequentemente distorcendo a rede inorgânica dos octaedros [PbI6]4-, como 
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um meio de melhoria da estabilidade estrutural100. Termodinamicamente, o fator entálpico (∆H) 

aumenta devido ao aumento da energia das ligações químicas do tipo Pb-I que são alteradas 

pela distorção dos ângulos e comprimentos de ligação, dos quais são afetados pelas interações 

eletrostáticas entre o cátion orgânico e a rede Pb-I101. No entanto, a parcela entrópica (∆S) é 

maior em comparação à ∆H, fazendo com que o sistema reduza sua energia livre de Gibbs. 

Seguindo a Equação (2): 

 

           ∆G = ∆H – T∆S →|-T∆S | > ∆H → ∆G < 0 (2) 
 

Dessa forma, ocorre um aumento da entropia configuracional, ou seja, o número de 

arranjos e microestados possíveis aumenta devido à adição de mais cátions AC+, formando 

inúmeras maneiras da rede se reorganizar. Entretanto, quando o sistema passa da fase tetragonal 

para a cúbica, não há apenas a contribuição de uma parcela da entropia configuracional, mas 

também, das contribuições relacionadas à entropia vibracional e rotacional102,103. 

 A estabilização da fase perovskita pela mistura dos cátions A decorre dos ganhos 

entrópicos e do pequeno aporte de energia interna necessário para a formação de sua solução 

sólida104. Por isso, o acréscimo de AC+ ou cátions maiores no sistema monofásico, podem 

corroborar com a tendência termodinâmica à estabilidade da rede105, como já relatado em outros 

sistemas à base de MAPbI3 dos quais houve substituições parciais com cátions maiores no sítio 

A. Como consequência, a rede tende ao retorno de seu estado de equilíbrio por meio de 

mecanismos de relaxamento em direção à diminuição da energia livre de Gibbs (∆G), para um 

sistema mais estável, termodinamicamente. Assim, a célula unitária tende a tornar-se mais 

cúbica por meio do processo de simetrização115. 

Como observado nos padrões de DRX, o sistema a partir de x = 0,12 de AC+, passa a 

apresentar fases segregadas de ACPbI3, isso ocorre porque a rede perovskita não tem mais 

capacidade para acomodar mais cátions AC+ e ∆H passa a aumentar muito mais do que ∆S. Em 

outras palavras, ∆S estagna, pois há saturação e formação de agregados de AC+, devido à 

nucleação heterogênea significativa das fases secundárias, tornando o sistema bifásico. Dessa 

forma a energia livre de Gibbs obedece a Equação (3): 

 

                                      ∆G = ∆H – T∆S → |-T∆S | < ∆H → ∆G > 0 (3) 
 

Esse fenômeno aumenta a energia livre de Gibbs tornado o sistema ACxMA1-xPbI3 

bifásico mais instável termodinamicamente. O limite de solubilidade reportado na literatura do 
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cátion AC+ no sistema ACxMA1-xPbI3 é impreciso, em torno de x = 0,15 a x = 0,50 106,107,108, 

enquanto o valor obtido nesta pesquisa indica um limite de solubilidade de aproximadamente x 

= 0,10. Essa divergência de informações pode ter relação com alguns fatores como, rota de 

síntese utilizada109, parâmetros de medição110 e arquitetura da estrutura111. Nas condições de 

sinterização usadas nesta pesquisa, o processamento das amostras por mecanoquímica não 

apresentou segregação de PbI2, o que indica homogeneidade da composição e alta 

cristalinidade112.  

Define-se limite de solubilidade em sólidos como ‘a concentração máxima de átomos 

de soluto que pode se dissolver no solvente para formar uma solução sólida homogênea’83 na 

qual ocorre sem a formação de uma nova fase. A adição excessiva do soluto, além do limite de 

solubilidade da solução, acarreta na formação de outra solução sólida de diferente 

composição83. 

Portanto, de acordo com a observação realizada nos difratogramas da Figura 5, a partir 

da concentração x = 0,12; o sistema ACxMA1-xPbI3 passa a exibir novas fases do tipo ACPbI3 

(não perovskita) com picos representados pelo símbolo (*). Assim, considera-se que o sistema 

ACxMA1-xPbI3 é monofásico entre x = 0,08 e x = 0,11; indicando que as análises dos próximos 

processos de caracterizações serão investigadas até x = 0,12. A Figura 6(a) exibe os parâmetros 

de rede da célula unitária em função de cada composição, enquanto a Figura 6(b) nos mostra o 

volume da célula unitária e o fator de tetragonalidade (𝑡 = 𝑐/𝑎) no qual indica que a célula 

unitária torna-se gradativamente menos tetragonal. O aumento logarítmico dos parâmetros de 

rede e volume da célula unitária confirmam essa hipótese, pois em aproximadamente x = 0,08 

até x = 0,12 percebe-se um comportamento constante da curva, no qual o volume para de 

aumentar, confirmando que o limite de solubilidade está entre esses valores das composições.  

 

 

Figura 6: (a) Parâmetros de rede em função da composição das amostras até x = 0,12 mol. (b) 
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Volume da célula unitária e fator de tetragonalidade definido como (𝑡 = 𝑐/𝑎) em função da 
composição das amostras até x = 0,12 mol. Os quadrados e círculos indicam a faixa de erro das 
medidas.  

 

Pesquisas reportam que a incorporação de cátions A com raio iônico efetivo maiores em 

comparação com MA+, como FA+ (𝑟௘௙= 253 pm), melhoram a estabilidade da perovskita 

quando submetida à iluminação113, umidade e morfologia do material114. As considerações 

realizadas até aqui, indicam uma estrutura cristalina estável em aproximadamente x ≤ 0,08. 

Como dito anteriormente, o aumento do volume da célula unitária ocorre devido ao aumento 

de AC+, que está relacionado com o fenômeno de simetrização de rede, no qual é típico em 

cátions A de maiores raios iônicos efetivos em relação ao tamanho de MA+ 115, 116.  Outros 

cátions A orgânicos grandes substituídos no sistema AMAPbI3, como FA+ e EA+ provocaram 

diminuição do relaxamento de tensões nos monocristais e foram considerados como a razão 

para a maior estabilidade117. Portanto confirma-se que o sistema ACxMA1-xPbI3 (x ≤ 0,08) tende 

a ser mais estável devido à diminuição de ∆G, e simetrização da estrutura, tornando-a menos 

tetragonal e mais cúbica até essa composição. A tendência à fase cúbica também pode ser 

conferida pela sobreposição de picos vistos na  Figura 7, em que os principais planos 

cristalográficos da estrutura perovskita são apresentados.  

 

 

Figura 7: Padrões de difração de raios X no intervalo 10° ≤ 2θ ≤ 33° destacando os principais 
planos cristalográficos (hkl) observados na Figura 6 para as composições x = 0,00; 0,04; 0,08 
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e 0,12. As indexações dos planos indicados foram baseadas no grupo espacial 𝐼4𝑐𝑚. 
 

Esses planos correspondem respectivamente a, (110) e (002) em aproximadamente 

13,8°; (220) e (004); próximo de 28,0°; (213), (114) e (310) próximos de 30.7°, 31.4°, e 31.8°. 

Percebe-se que a intensidade do pico referente ao plano (213) passa a diminuir conforme o 

aumento de substituição de AC+. Além disso, a sobreposição progressiva dos picos 

correspondentes aos planos, (110) com (002), (220) com (004) e (114) com (310) conferem à 

diminuição da fase tetragonal e modifição para a fase cúbica já retratado na literatura118. Mais 

informações acerca das espécies do sistema ACxMA1-xPbI3, são exibidos na Tabela 2. 

 

Tabela 2: Raio iônico efetivo (𝑟௘௙)  das espécies utilizadas no sistema ACxMA1-xPbI3, número 
de ligações do tipo nitrogênio-hidrogênio (nNH) e momento de dipolo (D) dos cátions do sítio 
A.  

Sítio Espécie 𝒓𝒆𝒇 (pm) nNH d (D) 
                          AC+ 277 4 2,01 
A 

 
   

 MA+ 217 3 2,69 
B Pb2+ 119 -   - 
X I- 220 -   - 

Fonte: 66,114. 

 

Sabe-se que a estabilidade extrínseca dos materiais à base de perovskitas híbridas de 

haleto está relacionada com a capacidade de durabilidade e conservação das propriedades 

físicas e químicas em meios submetidos à interação de fatores externos como calor, umidade, 

diferentes atmosferas e pela exposição luminosa119,120,121.  Com isso, as amostras de ACxMA1-

xPbI3, até x = 0,12, foram submetidas a ensaios de degradação estrutural acelerada induzida por 

luz, com finalidade de análise de fases secundárias de PbI2 e ACPbI3 obtidas por meio do DRX 

e análises de EDS de grandezas como: extensão de degradação e constante cinética de reação.  

A Figura 8 exibe os padrões de DRX do ensaio de degradação da amostra com x = 0,00 

(MAPbI3 puro), nela identifica-se os picos relativos à fase segregada de PbI2  nas primeiras 20 

horas de ensaio. Os dois picos representados por (#) correspondem aproximadamente a 12,7° e  

26°, respectivamente. O início das fases secundárias no sistema de MAPbI3 em torno das 

primeiras 20 horas já foi reportada em outros ensaios de degradação66. A luz e o oxigênio 

induzem a formação de ânions haleto por meio da doação de elétrons ao oxigênio do ambiente. 

Com isso, os ânions geram radicais livres que desprotonam o cátion MA+, dessa forma, 

formam-se moléculas de metilamina, na qual volatizam e deixam concentração de PbI₂ puro122. 

Essa formação de fase secundária acarreta em alguns fatores como a instabilidade123, alterações 
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nas propriedades ópticas e elétricas do material124. Primeiramente, o MAPbI₃ se decompõe em 

PbI₂ e outros componentes voláteis, e então o PbI₂ se decompõe ainda mais em chumbo (Pb) e 

iodo (I) 125,134.  

 

 

Figura 8: Padrões DRX da amostra MAPbI3 (x = 0,00) submetidas a diferentes tempos de teste 
de degradação acelerado por luz, entre 0 e 150 horas. As atribuições dos picos são: (P) 
perovskita; (*) fases não perovskita/fase segregada (ACPbI3) e (#) fase não perovskita/fase 
segregada (PbI2). 

 

Observa-se uma diminuição da intensidade dos picos relativos à fase perovskita em 

função do tempo de exposição à luz, evidenciando a ação da radiação luminosa como agente 

volatilizador dos compostos orgânicos realçando a concetração de PbI2. O processo de 

degradação pode ser expressos por (4) e (5), respectivamente: 

 

MAPbI3 (s)   
୐୙୞
ሱ⎯ሮ   CH3NH2 (g) + HI (g) + PbI2 (s) (4) 

 

                                               PbI2      
୐୙୞
ሱ⎯ሮ    Pb + I2 (5) 

  

A Figura 9 apresenta os padrões de DRX do ensaio de degradação da amostra x = 0,04. 

Os picos relativos à fase secundária de ACPbI3 se encontram em aproximadamente 11,6°; 25,9° 

e 29,8°, respectivamente. O aparecimento desses picos surge entre 82 h e 96 h submetido à luz. 
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Ensaios de degradação luminosa com substituição de cátions ôrganicos com raio iônico efetivo 

maiores do que o MA+ já foram reportados na literatura.  

 

 

Figura 9: Padrões de DRX da amostra AC0,04MA0,96PbI3 (x = 0,04) submetidas a diferentes 
tempos de teste de degradação acelerado por luz, entre 0 e 150 horas.  As atribuições dos picos 
são: (P) perovskita; (*) fases não perovskita/fase segregada (ACPbI3) e (#) fase não 
perovskita/fase segregada (PbI2). 

 

O percentual de substituição que pode ser incorporado na rede perovskita, antes que 

qualquer quantidade mensurável de fases secundárias se forme, não parece diminuir com o 

aumento do tamanho do cátion. Por exemplo, as quantidades mensuráveis de cátions ôrganicos 

como, dimetilamônio (𝑟௘௙ = 272 pm) no qual apresentou fase perovskita com 15% de 

substituição, imidazólio (𝑟௘௙ = 258 pm) que formou perovskita com 10% de substituição e o 

guanidínio (𝑟௘௙ = 278 pm) no qual formou fase perovskita com até 20% de substituição, indicam 

que o efeito do tamanho cátion não é o único fator a ser levado em consideração. Descritores 

químicos  e físicos como magnitude do momento de dipolo e ligações com hidrogênio também 

possuem um papel importante na tendência à degradação por luz113,126,127.  

Na Figura 10 os padrões de DRX da amostra x = 0,08 são indicados. Os picos relativos 

à fase ACPbI3 começam a surgir aproximadamente entre 40 h a 60 h de ensaio de degradação.  
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Figura 10: Padrões de DRX da amostra AC0,08MA0,92PbI3 (x = 0,08) submetidas a diferentes 
tempos de teste de degradação acelerado por luz, entre 0 e 150 horas.  As atribuições dos picos 
são: (P) perovskita; (*) fases não perovskita/fase segregada (ACPbI3) e (#) fase não 
perovskita/fase segregada (PbI2). 

 

Uma análise realizada com 10% de AC+ em MAPbI3 apresentou o surgimento de 

ACPbI3 em aproximadamente 33h de exposição à luz66, no qual também apresentou uma 

redução dos picos de perovskita conforme o aumento do tempo de exposição à luz, coincidindo 

com o resultado obtido na presente pesquisa.  

A Figura 11 indica os padrões de DRX para a amostra x = 0,12. Os picos relativos à 

ACPbI3 começam a surgir entre aproximadamente nas primeiras 20 h e 40 h submetidas à luz. 

Nesta amostra, o limite de solubilidade passa a ser atingido, e para todas as amostras, 

independentemente do teor de AC⁺, os picos da perovskita são desconsideráveis após 150 h, 

indicando decomposição majoritária dos compostos orgânicos envolvendo os cátions de AC+ e 

MA+.  Portanto, mediante ao processo de degradação e aparição de fases secundárias nos 

padrões de DRX logo nas primeiras horas de exposição, pode-se concluir que o cátion AC+ não 

interfere consideravelmente em manter o sistema monofásico pelo período de tempo 

considerável. Para uma análise quantitativa, faz-se necessário mensurar fatores químicos que 

corroboram numericamente para a compreensão da degradação por luz das amostras. 
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Figura 11: Padrões de DRX da amostra AC0,12MA0,88PbI3 (x = 0,12) submetidas a diferentes 
tempos de teste de degradação acelerado por luz, entre 0 e 150 horas.  As atribuições dos picos 
são: (P) perovskita; (*) fases não perovskita/fase segregada (ACPbI3) e (#) fase não 
perovskita/fase segregada (PbI2). 

 

Assim, na Figura 12 têm-se as curvas relativas à razão molar entre iodo (I) e chumbo 

(Pb), denotada por (I/Pb), de todas as amostras durante o tempo contínuo de 0 h até 150 h de 

exposição à luz.  

 

 

Figura 12: Relação entre a razão molar do iodo (I) e chumbo (Pb) com relação ao tempo de 
degradação das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12.   
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Como observado, a razão (I/Pb) decai com o passar do tempo de exposição à luz, dessa 

maneira, há uma perda por volatilização, tanto de I quando do Pb. Contudo, o I volatiliza muito 

mais que o chumbo nas condições experimentais usadas. Outro aspecto é que a curva relativa à 

amostra de x = 0,12 de AC+, possui um deslocamento de um décimo em comparação as curvas 

de outras composições, indicando que ao atingir a iminência do limite de solubilidade e o 

surgimento de fases segregadas, o sistema pode corroborar para uma redução da volatilização 

de I e Pb. 

 Com a Espectroscopia por Dispersão de Energia (EDS), obteve-se os percentuais das 

composições químicas das amostras, permitindo o cálculo da razão molar I/Pb. O decaimento 

da razão para todas as amostras parte de aproximadamente 3 em 0 h, e estabiliza em 

aproximadamente 2 em 150 h, (vide Figura 12).  Dessa forma, a taxa de degradação será 

fornecida pelas seguintes relações matemáticas (6) e  (7), respectivamente: 

 

𝛼୉ୈୗ =  R଴  −  R୲  →  𝛼୉ୈୗ(t) =  3 − R୲ (6) 
 

𝛼୉ୈୗ = 1 − exp (−k୉ୈୗ𝑡) 
 

 (7) 

  
Em que, R଴ = 3, R୲ é a razão molar em um tempo 𝑡, 𝛼୉ୈୗ é a extensão de degradação 

calculada pela lei cinética de primeira ordem, e k୉ୈୗ é a constante cinética de reação. Estes 

dados são expressões graficamente por meio da Figura 13(a) e (b), respectivamente. 

 

 

Figura 13: (a) Extensão da degradação, dados extraídos a partir dos resultados de EDS, em 
função do tempo de iluminação das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 
0,04; 0,08 e 0,12.  Os símbolos representam os dados experimentais e as linhas ajustam a 
equação da lei cinética de primeira ordem. (b) Valores constantes de cinética extraídos dos 
dados ajustados em (a). As barras de erro representam os resíduos do ajuste. 
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Para uma análise da extensão de degradação (𝛼ୈୖଡ଼) e da constante cinética de 

degradação por meio DRX (kୈୖଡ଼), apresentado pela Figura 14, fez-se a soma das áreas abaixo 

dos picos relativos à perovskita correspondente aos tempos 𝐴௧ por (8) :  

 

𝛼ୈୖଡ଼ = 1 − 
𝐴௧

𝐴଴
 

 

(8) 

  
Em que 𝐴଴ é a soma das áreas no início do processo experimental. Assim como os 

ajustes realizados por meio da lei cinética de primeira ordem dos dados obtidos via EDS, 

determina-se kୈୖଡ଼ usando a relação análoga à  (7), temos a relação (9): 

 

                                                      𝛼ୈୖଡ଼ = 1 − exp (−kୈୖଡ଼𝑡) (9) 
 

Comparando a Figura 13(a) e a Figura 14(a), temos curvas semelhantes, mesmo com 

dois métodos experimentais distintos. 

 

 

Figura 14: (a) Extensão da degradação, dados extraídos a partir dos resultados de DRX, em 
função do tempo de iluminação das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 
0,04; 0,08 e 0,12. Os símbolos representam os dados experimentais e as linhas ajustam a 
equação da lei cinética de primeira ordem. (b) Valores constantes de cinética extraídos dos 
dados ajustados. As barras de erro representam os resíduos do ajuste. 

 

Analisando os resultados de kୈୖଡ଼ percebe-se uma redução do valor com o aumento de 

AC+ nas composições (de ~15·10⁻³ h⁻¹ até ~ 12·10⁻³ h⁻¹), o que acarreta que a velocidade de 

reação diminui conforme o aumento do teor de AC+, implicando que a degradação da fase 

perovskita ocorre pela volatilização de compostos orgânicos das amostras. Dessa forma, no 

caso do DRX, parece haver uma tendência de aumento de estabilidade com o aumento do teor 

de AC⁺. Por conta da volatilização de materiais à base de MAPbI₃ expostos à luz, ocorre uma 
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maior concentração de PbI2 nas amostras. Este mesmo efeito é perceptível em diversos outros 

estudos, tanto com filmes finos quanto via sólidos precursores. Isso é corroborado pelo fato do 

PbI2 possuir uma coloração amarelada, portanto, o aspecto inicial das amostras de coloração 

preta muda para o amarelo após o ensaio de degradação. Fez-se a abordagem no ponto de vista 

de características químicas com relação à degradação das amostras, contudo, esse efeito 

também pode ser visível fisicamente. 

 A Figura 15, exibe as fotografias de cada amostra antes e após o ensaio de degradação 

luminosa. Durante a realização do preparo das amostras, percebeu-se uma alta sensibilidade do 

ACI com a absorção de umidade externa devido à sua característica higroscópica, maior em 

comparação com o MAI. Esse fator pode explicar o motivo da amostra x = 0,00 (0% de ACI) 

aparentar uma menor degradação após as 150h de ensaio. 

 

 

Figura 15: Fotografias indicando a evolução de degradação das amostras ACxMA1-xPbI3 para 
as composições x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12 no início do ensaio (0 h) e ao término (150 h). 
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5.2 MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA 

 

Na Figura 16, as imagens obtidas por meio de MEV antes de qualquer etapa de 

degradação para todas as composições, com a finalidade de análise qualitativa da evolução 

microestrutural da morfologia de cada amostra e comportamento da formação de grãos mesmo 

após o sistema atingir o limite de solubilidade. Todas as imagens estão em uma escala de 1 

micrômetro.  

 

 
Figura 16: Imagens capturadas por MEV das amostras de ACxMA1-xPbI3 para as composições 
de x = 0,00; 0,04; 0,08; 0,12; 0,16 e 0,20. 
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Como observado nos dados relativos aos difratogramas das amostras, no qual indicam 

o surgimento de fases secundárias, as micrografias obtidas por meio de MEV confirmam a 

formação de fases de alta cristalinidade, especialmente em baixos teores de AC+, onde a 

formação de grãos grandes e contornos de grão bem definidos é evidente nas composições com 

x ≤ 0,08. Os efeitos da distorção de rede dos octaedros [PbI6]4- devido ao aumento de AC+ 

influenciam a nucleação de fases ao alterar a barreira de energia necessária para a formação de 

núcleos estáveis, o que impacta diretamente a morfologia final, determinando o tamanho e a 

uniformidade dos grãos cristalinos128. 

Para que os núcleos se formem de maneira estável, eles devem superar a barreira de 

energia de ativação, que corresponde ao máximo da variação da energia livre de Gibbs129. 

Comparando com cátion de GA+ substituído em MAPI3, a maior estabilidade termodinâmica 

foi atribuída a dois fatores, sendo a distorção local da rede da perovskita devido ao desajuste de 

tamanho (de forma semelhante à substituição de MA⁺ por FA⁺) e às diferenças nas possíveis 

ligações de hidrogênio108. Considerando que o tamanho do raio iônico de GA+ e AC+ são 

aproximadamente iguais, deduza-se uma possível estabilidade de AC+ em MAPbI3 como 

discutido anteriormente na análise envolvendo os padrões de DRX e parâmetros de rede. 

 Além disso, estudos com filmes finos de perovskita halogenada com grãos grandes e 

uniformes também exibiram maior estabilidade estrutural e morfológica em ar ambiente130, o 

que é coerente com os mesmos indícios obtidos pela análise estrutural feita nas amostras em 

formato de pastilhas. Em comparação, têm-se que o sistema ACxMA1-xPbI3 (x ≤ 0,08), mantém 

melhor estabilidade intrínseca, ou seja, associada a própria arquitetura da rede perovskita 

devido a combinação das espécies químicas escolhidas, também, a morfologia apresentada é 

derivada da mitigação da migração iônica do material131.  

No entanto, as micrografias com x > 0,08 sugerem um desaparecimento progressivo dos 

grãos bem definidos, coincidindo com teores de AC+ acima do limite de solubilidade, exibindo 

o efeito das fases segregadas de AC+ na microestrutura das amostras. Ao atingir o limite de 

solubilidade, percebe-se que não aparecem microconstituintes distintos nas micrografias, ao 

contrário do que ocorre, por exemplo, com teores de GA+ acima do limite de solubilidade no 

sistema GAxMA1-xPbI3, onde a segregação de GAPbI3 é evidenciada pela formação de fases 

alongadas em forma de bastonetes à medida que sua concentração aumenta132,133. Devido aos 

tamanhos dos cátions GA+ e AC+ serem semelhantes, os resultados confirmam que outros 

descritores químicos e físicos podem afetar a morfologia do material, como por exemplo 

número de ligações N-H e/ou magnitude do momento de dipolo das quais são discrepantes para 

os dois cátions. 
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Para avaliar a evolução microestrutural das amostras nos ensaios de degradação, fez-se 

necessário obter as micrografias por meio de MEV, das quais podem ser conferidas por meio 

da Figura 17. Conforme o aumento do tempo de tratamento de todas as amostras, observa-se 

flutuações na evolução microestrutural, das quais transitam entre regulares, com grãos bem 

formados até um aspecto poroso com vazios visíveis. Esse mesmo efeito pode ser observado 

em tratamentos térmicos realizados em sistemas com de MAPbI3 substituídos parcialmente com 

cátions de GA+ e FA+ 134,135. Tais mudanças podem ser associadas ao mesmo fenômeno de 

volatilização das espécies orgânicas, também ocorrido em degradação acelerada por luz122. 

É importante ressaltar que, materiais à base de MAPbI3 também degradam devido ao 

contato com a atmosfera de oxigênio, no qual intensifica ainda mais os processos de 

volatilização dos componentes orgânicos, além da fotoindução135. Por isso, a literatura relata 

outros trabalhos dos quais variam o tipo de atmosfera, como gás nitrogênio (N2), gás argônio 

(Ar)135, gás amônia (NH₃) e iodometano (CH₃I)41 e o vácuo136, para uma análise mais ampla 

dos efeitos da atmosfera na degradação da estrutura perovskita.  
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Figura 17: Imagens de MEV das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 0,04; 
0,08 e 0,12, degradadas por iluminação entre 20 h a 150 h. Todas as micrografias estão em uma 
escala de 2 µm. 
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5.3 CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE VARREDURA 

 

Na Figura 18(a), os termogramas da Calorimetria Diferencial de Varredura (DSC), 

exibem os picos endotérmicos (absorção de energia térmica) das amostras de ACxMA1-xPbI3 

(x ≤ 0,12), indicando as temperaturas de transição de fase tetragonal para cúbica (T → C). O 

diagrama de fase da Figura 18(b) esquematiza as simetrias da estrutura cristalina em função da 

faixa de temperatura  aplicada na DSC e da composição das amostras para uma possível 

transição de fase de primeira ordem. 

 

 

Figura 18: (a) Curvas de DSC obtidas em regimes de aquecimento das amostras em formato de 
pastilhas x = 0,00; x = 0,04; x = 0,08 e x = 0,12 nas faixas de temperatura de 0 ͦ C até 80 ͦ C, com 
uma taxa de aquecimento de 5 °C/min, em que todas as amostras possuem 500 µm de espessura. 
(b) Diagrama de fases temperatura-composição proposto para o sistema ACxMA1-xPbI3. O 
dado representado com um triângulo indica o teor de AC+ em que o limite de solubilidade é 
atingido. As linhas verticais tracejadas cinzas representam as composições distantes do limite 
de solubilidade, para as quais as transições de fase não foram determinadas. 

 

Observa-se uma queda na temperatura de transição de fase (T → C) com o aumento 

da composição de AC+. Os valores obtidos das temperaturas de transição de fase para cada 

amostra sendo elas as amostras de x= 0,00 que transiciona de tetragonal para cúbica em 60,5 ͦ 

C, x = 0,04 que transiciona de tetragonal para cúbica em 50,00 ͦ C; x = 0,08 que transiciona de 

tetragonal para cúbica em 48,0 ͦ C e x = 0,12 que transiciona de tetragonal para cúbica em 44,7  ͦ

C. A incorporação do cátion de AC+ provoca um aumento nos parâmetros de rede, como 

discutido anteriormente, devido ao seu raio iônico efetivo ser maior do que o de MA+, o que 

sugere que o aumento do volume da célula unitária influencia na mudança de temperatura de 

transição de fase, estabilizando a simetria cúbica em uma temperatura menor nas amostras de 

maiores composições de AC+. Este fenômeno é conhecido como simetrização da rede cristalina, 

no qual a estrutura cristalina do material se ajusta devido à incorporação de novos íons no sítio 
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A. Simetrização da rede é um termo usado para descrever a dopagem intencional do MAPbI₃ 

com cátions orgânicos maiores no sítio A, o que acarreta na redução da temperatura de transição 

para a fase cúbica, cuja estabilidade é preferida em relação à simetria tetragonal para evitar 

tensões indesejadas na rede116. Esse mesmo fenômeno já foi observado com a substituição 

parcial de EA+ em MAPbI3 com redução gradual das temperaturas de transição de fase, 

indicando estabilização da fase cúbica137.  

Sabe-se que as perovskitas híbridas de haleto passam por transições polimórficas em 

função da temperatura e pressão, sendo reportadas as fases do MAPbI3 como: ortorrômbica 

(grupo espacial, Pnma), tetragonal (grupo espacial, I4/mcm) e cúbica (grupo espacial, 

Pm3തm)138, no caso do MAPbI3 puro, a transição de fase (T → C) ocorre em torno de 330 K. 

Conforme o material é aquecido, além da temperatura ambiente (300 K), a ligação entre o cátion 

MA+ e o I- na fase tetragonal é progressivamente enfraquecida. Assim, o cátion começa a girar 

livremente dentro da estrutura inorgânica, portanto, aumento da entropia total. O ângulo de 

rotação dos octaedros na fase tetragonal diminui com o aumento da temperatura e, 

simultaneamente, as constantes de rede 𝑐 e 𝑎 se tornam iguais, resultando na fase cúbica139. 

Com a adição de apenas 4% AC+ em MAPbI3, têm-se que a estabilidade da fase cúbica ocorre 

em torno de 323 K (50,0 ͦ C) na primeira amostra e progredindo gradualmente para as outras 

composições, confirmando o fenômeno de simetrização. 

A transição de fase tetragonal para cúbica ocorre quando o material absorve o calor 

latente, diretamente associado à variação de entalpia (ΔH) da transição. Termodinamicamente, 

essa condição corresponde ao ponto em que as energias livres de Gibbs das duas fases se 

igualam na temperatura de transição, ou seja, ΔG୲ୣ୲୰ୟ୥୭୬ୟ୪ =  ΔGୡúୠ୧ୡୟ
140. A introdução de AC⁺ 

aumenta a variação de entropia total (ΔS୘), que incorpora diferentes contribuições: a entropia 

configuracional, decorrente do aumento da desordem na orientação dos cátions MA⁺ e AC⁺; a 

entropia vibracional, relacionada às mudanças nos modos de vibração da rede PbI₆; e a entropia 

rotacional, associada ao grau de liberdade de rotação dos cátions orgânicos dentro da 

perovskita. Dessa forma, o termo TΔS passa a reduzir mais efetivamente ΔG, favorecendo a 

estabilização da fase cúbica. Assim, a absorção do calor latente fornece a energia necessária 

para compensar a diferença de entalpia entre as fases, enquanto o aumento da entropia total 

torna a fase cúbica termodinamicamente mais estável em temperaturas mais baixas. 
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5.4 ESPECTROSCOPIA NO INFRAVERMELHO VIA TRANSFORMADA DE FOURIER 

 

Para ampliar  nossas informações acerca das interações químicas dos cátions orgânicos 

na estrutura perovskita, fez-se necessário obter os espectros de transmitância, no qual são vistos 

na Figura 19. A mesma possui uma faixa de número de onda entre 800 até 1800 cm-1, 

juntamente com os padrões dos sólidos precursoes ôrganicos usados na síntese, MAI e ACI, 

usadas como referência das bandas absorção para uma mehor comparação. Dessa forma, 

detectou-se as ligações químicas referentes às ligações C–N e N–H, devido à ausência de 

oxigênio (O) na composição das amostras. 

 

 

Figura 19: Espectros de transmitância das amostras ACxMA1-xPbI3, para as composições x = 
0,00; 0,04; 0,08 e 0,12. Os espectros experimentais dos precursores MAI e ACI utilizados neste 
trabalho também são exibidos na figura para melhor comparação. As bandas não atribuídas são 
devido a ligações C-C, C-H, O-H ou modos acoplados de nenhum uso analítico neste trabalho. 

 

Os cátions orgânicos AC+ = [CH3-C(NH2)2]+ e MA+ = [CH3NH3]+ fazem ligações 

químicas com os grupos funcionais, metil (-CH3) e amino (-NH2) dos quais possuem modos 

vibracionais que interagem com determinada faixa de número de onda do espectro 

infravermelho. A comparação dos espectros entre os sólidos precursores MAI e ACI, mostram 

que todos seus picos observados também aparecem nas composições ACxMA1-xPbI3, exibidos 

na Tabela 3. 
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Tabela 3: Características das bandas dos espectros de transmitância das amostras do sistema 
ACxMA1-xPbI3 (x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12), nos quais o símbolo (-) representa um valor 
inexistente ou desconhecido e (*) Modos v. são os modos vibracionais. 

Banda *Modos v. Cátion MAI 0,00 0,04 0,08 0,12 ACI 

𝜈ଵ CH3-NH3
+ rocking MA+ 914 908 908 907 908 - 

𝜈ଶ C-N stretching MA+ 991 960 961 960 960 - 

𝜈ଷ 
NH3

+ sym. 
bending 

MA+ 1489 1467 1467 1466 1468 - 

𝜈ସ C-N stretching AC+ - - 1680 1678 1678 1678 
Fonte: 87. 

 

As bandas são identificadas pelo grupo metil em ν1, ν2 e amino em ν3 e ν4, 

respectivamente. A intensidade da banda correspondente à ligação C-N (stretching) em ν4, 

aumenta conforme o aumento do teor de AC+ sem haver deslocamento com relação ao 

composto de iodeto de acetamidínio (ACI), efeito contrário às bandas relacionadas ao MA+ em 

comparação com o composto iodeto de metilamônio (MAI). 

Possivelmente, a interação dos cátions AC⁺ com seu ambiente químico local não difere 

significativamente nos compostos. Esse efeito pode estar relacionado à energia reticular 

(entalpia reticular)141 dos precursores utilizados. As informações fornecidas pelo fabricante 

apontam que o ponto de fusão do ACI é em torno de 100 °C, bastante baixo em comparação ao 

MAI, que é em torno de 260 °C. Portanto, uma menor energia de ligação das interações do AC⁺ 

com a estrutura inorgânica não provoca um deslocamento significativo nos modos vibracionais. 

Houve pequenos deslocamentos dos modos vibracionais de MA+ para valores de menor 

número de onda (red shift). Isso ocorre devido as diferenças químicas e estruturais que afetam 

a polarizabilidade local e a capacidade da formação das ligações de hidrogênio142. A presença 

de AC⁺, com tamanho maior e com distribuição de carga distinta em relação a MA⁺, altera a 

magnitude e a orientação dos dipolos locais, além de promover deformação da rede [PbI₆], 

efeito visto no aumento dos parâmetros de rede, refletindo tanto na frequência quanto a 

amplitude das vibrações inorgânicas e orgânicas; dessa forma, mudanças na polarizabilidade e 

nos dipolos intrínsecos podem corroborar com deslocamentos nos modos vibracionais da 

perovskita143. 

No entanto, é visto que os deslocamentos das bandas de MA+ não são significativamente 

afetados pela presença de AC+. Fisicamente, a hipótese desse fenômeno pode ser atribuída a 

intensidade do momento de dipolo de AC+ (2,01 D) que possui magnitude semelhante ao MA+ 

(2,69 D). Estudos hipotetizaram que cátions substituintes com momentos de dipolo muito 

maiores (ex.: EA+ = 4,97 D) ou muito menores (ex.: FA+ = 0,22 D e GA+ = 0) que o MA+ (2,69 
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D) poderiam provocar deslocamentos das nuvens eletrônicas por efeitos indutivos144. Outros 

detalhes da estrutura da perovskita híbrida de haleto, envolvem as interações entre o cátion 

orgânico e a rede inorgânica, que são influenciadas pelas ligações de hidrogênio, essas têm sido 

propostas por diversos grupos como essenciais para a resposta ferroelétrica e a polarização 

espontânea145. A frequência natural de vibração de uma ligação química (νത) é dada pela Equação  

(10), sendo (µ) é a massa reduzida do sistema: 

 

νത =  
1

2𝜋
 ඨ

𝐾

µ
 

 
(10) 
 

 

Pequenos deslocamentos nos modos do MA⁺ em relação ao MAI apontam que não 

houve alterações significativas de νത, sugerindo que os valores atribuídos à constante de ligação 

(𝐾) não são altos o suficiente para mudanças consideráveis mudança nas frequências 

vibracionais. Portanto, conclui-se que as ligações de AC+ não interagem fortemente no sistema 

ACxMA1-xPbI3. Tabela 3: Características das bandas dos espectros de transmitância das 

amostras do sistema ACxMA1-xPbI3 (x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12), nos quais o símbolo (-) 

representa um valor inexistente ou desconhecido e (*) Modos v. são os modos vibracionais.
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5.5 ABSORÇÃO ÓPTICA NO ULTRAVIOLETA-VISÍVEL 

 

As curvas de absorbância do espectro UV-Vis para todas as composições de x ≤ 0,12 

podem ser conferidas em uma faixa de comprimento de onda de 800 até 850 nm de acordo com 

a Figura 20(a). 

 

 

Figura 20: (a) Curvas de absorção no espectro ultravioleta-visível (UV/Vis) em função do 
comprimento de onda das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 0,04; 0,08 e 
0,12. (b) Energia de bandgap (𝐸௚) em função da composição das amostras. Os valores de 𝐸௚ 
foram obtidos a partir da extrapolação linear em (a). 

 

Os dados de 𝐸௚ apresentam ligeiras variações entre 1,50 eV até 1,51 eV, conforme o 

aumento de AC+ das amostras pela Figura 20(b), o que indica que AC+ não afeta 

significativamente a rede perovskita. Em geral, as energias de 𝐸௚ em perovskitas de haleto são 

praticamente independentes da composição no sítio A, pois as bandas de valência e de condução 

são formadas principalmente pelos orbitais externos das espécies pertencentes aos sítios B e X, 

sendo os cátions no sítio A apenas indiretamente influente. O sítio A do MAPbI₃, não contribui 

diretamente para a estrutura eletrônica de fronteira, mas pode exercer uma influência indireta 

ao modificar a estrutura cristalina146. Para o MAPbI₃ e materiais relacionados, a banda de 

valência superior é predominantemente composta por orbitais 5p de I, enquanto a banda de 

condução é formada pelos orbitais 6p de Pb147. Em comparação, as energias 𝐸௚ do MAPbI3 

puro são de aproximadamente 1,55eV34,148 até 1,60 eV35, confirmando que os dados obtidos de 

ACxMA1-xPbI3 não tiveram grandes modulações. Ainda no caso do MAPbI3, o ajuste do 

bandgap é possível pela substituição de Pb por Sn149, cátions do sítio B, resultando em um 

deslocamento do bandgap de 1,56 eV para 1,18 eV150. Entretanto, a aplicação da substituição 

por Sn²⁺ é limitada pela maior instabilidade desse cátion. 
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5.6 RELAÇÃO ENTRE CORRENTE ELÉTRICA E TENSÃO ELÉTRICA 

 

Para uma melhor avaliação das mudanças no comportamento de transporte de 

portadores de carga com a composição, fez-se medições elétricas para identificar o transporte 

eletrônico de portadores de carga de seus componentes iônicos. Realizaram-se medições 

elétricas de corrente-tensão (I-V) e densidade de corrente-campo elétrico (J-E), para avaliar 

possíveis mudanças no comportamento do transporte de portadores de carga em função da 

composição das amostras e distinguir o transporte eletrônico de carga de seus equivalentes 

iônicos.  

As curvas I-V da Figura 21(a), na qual percebe-se uma diminuição da corrente elétrica 

(I) com relação ao aumento de AC+ nas amostras. Comparando a amostra x = 0,00 com a 

amostra x = 0,12; os valores da corrente elétrica em uma faixa de tensão elétrica de -6 V e +6 

V possuem uma redução de aproximadamente duas ordens de grandeza, de 10-8 a 10-6 A. 

Enquanto a Figura 21(b) indica que a curva de histerese I-V em função da composição das 

amostras também decai cerca de duas ordens de grandeza, de 3.10-1 a 3.101 kJ.m-3. A curva de 

histerese I-V foi estimada a partir da diferença de áreas de -6,0 V a 0,0 V e 0,0V a +6,0 V abaixo 

das curvas I-V de cada composição, todos os cálculos foram realizados por meio do software 

Origin.  

 

 

Figura 21: (a) Curvas corrente-tensão elétrica (I-V) das amostras ACxMA1-xPbI3 para as 
composições x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12. As curvas foram medidas sob ciclos de polarização 
direta e reversa (a seta indica na figura). (b) Histerese nas curvas I-V em função da composição 
das amostras, determinada usando ciclos corrente-tensão na faixa de -6 a +6 V e uma taxa de 
varredura de 0,1 V s-1. 

 

É notável que, o aumento de AC+ provoca uma redução considerável da curva de 

histerese. O efeito de histerese é geralmente atribuído à interação entre o transporte eletrônico 
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rápido e o transporte iônico lento, resultando em processos de polarização dependentes do 

tempo, como polarização iônica e interfacial151. Por conta da natureza iônica dos materiais de 

perovskita, as baixas energias de formação152 e de ativação de migração153 das espécies iônicas, 

muitos íons tornam-se móveis na presença de um gradiente de potencial107. Os íons de iodeto 

(I-) possuem a menor energia de ativação de migração entre MA+ e Pb2+ o que contribui para o 

deslocamento desses íons na rede, dessa forma, os caminhos envolvidos no transporte iônico 

podem incluir defeitos de volume, como vacâncias dos íons de I- como principais responsáveis 

pela migração iônica154.  

Outros estudos do sistema ACxMA1-xPbI3, afirmam que as distorções localizadas da 

rede causadas pelo desajuste de tamanho entre AC+ e MA+ possam constituir um efeito de 

impedimento histérico, que dificulta os caminhos de migração dos íons móveis de I-, 

aumentando a energia de ativação da migração iônica107. Como consequência, a redistribuição 

de carga dentro da estrutura é mais lenta, reduzindo a polarização local induzida pelos íons. 

Isso, por sua vez, diminui o efeito de histerese intrínseca relacionado ao deslocamento iônico, 

na presença de um campo elétrico externo aplicado. 

 O reflexo desse fenômeno também pode ser conferido nos dados relativos à diminuição 

da condutividade elétrica (σ), consequentemente, aumento da resistividade elétrica (⍴), 

tornando o material mais resistente ao fluxo de corrente elétrica em seu interior. Mais detalhes 

são observados nos dados da Figura 22(a), que exibe as curvas de densidade de corrente direta 

(J = I/A) em função do campo elétrico aplicado (E = V/d), em que A e d são, respectivamente, 

a área do eletrodo (~3,10⁻⁷ m²) e a espessura da amostra (~500 µm).  

 

 

Figura 22: (a) Curvas da densidade de corrente elétrica (J) em função do campo elétrico 
aplicado (E) das amostras ACxMA1-xPbI3 para as composições x = 0,00; 0,04; 0,08 e 0,12. Os 
dados apresentados nas curvas (J-E) foram obtidos usando medições corrente elétrica-tensão 
elétrica de 0 a +20 V e taxa de varredura de 0,5 V s-1. As curvas mostradas são a média de 
quatro medições. (b) Condutividade elétrica (σ) em função da composição das amostras. A 
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condutividade elétrica foi determinada a partir das curvas (J-E) para campos elétricos aplicados 
baixos. 

 

Em valores de campo elétrico (E) abaixo de aproximadamente 104 V.m-1, os regimes de 

condução elétrica dominantes exibem comportamento ôhmico para todas as amostras. Em 

campos mais altos, as curvas parecem transitar para regimes não ôhmicos, sendo o modelo 

SCLC geralmente o mais eficaz na descrição da cinética dos portadores de carga eletrônicos 

em perovskitas híbridas de haletos, seguindo uma função do tipo J ∝ Vⁿ comumente vista na 

literatura155,156,157. Embora modelos diversos abordados na literatura investigam os mecanismos 

de condução em perovskitas haleto, simplificamos esta análise restringindo-a à faixa ôhmica.  

A diminuição da densidade de corrente (J) com o aumento de AC+ indica que o material se 

tornou menos condutor e consequentemente mais resistivo, pois para o mesmo E aplicado, 

ocorre menor fluxo de carga no interior da amostra. Foi discutido que a presença de AC+ 

provoca distorções na rede de octaedros [PbI6]4-, reduzindo a simetria e aumentando as 

irregularidades da rede cristalina. Essas distorções atuam como eventos de espalhamento de 

elétrons158, dificultando o transporte das cargas e, consequentemente, diminuindo a mobilidade 

eletrônica159,160. 

Com isso, percebe-se que a incorporação do cátion AC⁺ afeta significativamente a σ do 

material. A relação entre J e E é dada por J = σₑ E, e as condutividades eletrônicas (σₑ) de todas 

as composições foram estimadas por meio de um simples ajuste linear.  A amostra de MAPbI3 

puro (x = 0,00) possui o valor σₑ de 10⁻⁴ S/m, e decai aproximando-se do limite de solubilidade 

em até 10⁻⁶ S/m (duas ordens de grandeza) conforme AC+ é acrescentado nas outras amostras.  

Da equação, σₑ = q nₑ μₑ, onde nₑ e μₑ são, respectivamente, a densidade e a mobilidade 

dos portadores eletrônicos, e sabendo que estudos apontam que a substituição de cátions no 

sítio A de MAPbI3 causam poucas variações da nₑ161, pode-se concluir que μₑ é o parâmetro 

mais influente por essas diferenças. Dessa forma, μₑ é um parâmetro útil na extensão de 

frequências de espalhamento devido as “forças de fricção” responsáveis por frear o movimento 

portadores de carga, causado por impurezas na rede cristalina83, como a adição de AC+. Já foi 

relatado que soluções sólidas apresentam maior espalhamento de portadores devido à 

heterogeneidade inerente da rede cristalina66.  Particularmente, os cátions de AC⁺ podem ser 

mais eficientes do que outros cátions orgânicos substituintes por reduzir a mobilidade dos 

portadores eletrônicos, para isso, supõe-se uma combinação de fatores como: o raio iônico 

efetivo, momento de dipolo consideravelmente alto e presença de elétrons π. 
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O cátion AC+ apresenta uma rotação restrita da ligação C−N devido à nuvem de elétrons 

π deslocalizada sobre a ligação N−C−N, o que fortalece a ligação N−H···I. Além disso, ele 

contém uma ligação N−H a mais do que MA+, o que aumenta a interação eletrostática com o 

octaedro [PbI₆]4-. Ela por sua vez, fortalece a interação com os íons (I-) na rede, deslocando 

levemente os octaedros ao redor98,162. Esses efeitos combinados alteram os ângulos e distâncias 

de ligação, tornando a rede mais heterogênea e com regiões deformadas (distorções locais). 

Tais distorções locais também tornam o sistema favorável à redução da mobilidade163.   
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6 CONSIDERAÇÕES FINAIS 

 

A estrutura, as propriedades elétricas e a estabilidade química das perovskitas 

ACₓMA₁₋ₓPbI₃ foram investigadas utilizando uma combinação de técnicas de caracterização 

como ferramentas de análise. O limite de solubilidade determinado dos cátions AC⁺ na rede de 

MAPbI₃ foi de apenas cerca de x = 0,10; muito inferior aos valores atualmente apontados na 

literatura. Todas as composições monofásicas de ACₓMA₁₋ₓPbI₃ apresentam estrutura 

tetragonal à 300K, com ligeira diminuição da temperatura de transição tetragonal-cúbica após 

substituições com AC⁺. Para uma análise mais detalhada do comportamento do material com 

relação à temperatura, sugere-se trabalhos futuros envolvendo tratamento térmico e o estudo 

mais aprofundado das temperaturas de transição de fases em função das composições. Dados 

envolvendo impedância, permissividade relativa, propriedades ferroelétricas e multiferroicas 

são sugestões para acrescentar em trabalhos e pesquisas futuras envolvendo o sistema 

ACₓMA₁₋ₓPbI₃. 

 Contrariamente às propostas de alguns artigos vistos na literatura, os resultados  da 

presente pesquisa sugerem que os cátions AC⁺ não estão fortemente ligados à estrutura 

inorgânica de octaedros [PbI6]4- e não conferem estabilidade significativa contra a degradação 

acelerada pela luz. Portanto, a presença do cátion  AC⁺ não corrobora para uma melhora 

significativa na instabilidade extrínseca da estrutura perovskita na presença de luz, pois houve 

degradação logo nas primeiras 20 horas de exposição luminosa. Por outro lado, corroborando a 

literatura, os cátions AC⁺ efetivamente mitigam o transporte de carga e a histerese I-V, o que 

pode ser a principal razão para o aumento reportado na eficiência e na estabilidade operacional 

de células solares baseadas em perovskitas halogenadas contendo AC⁺. Os resultados 

consolidam os efeitos AC+ em MAPbI3 e ampliam o conhecimento sobre as correlações entre 

composição e propriedades em perovskitas halogenadas de sítio A misto. 
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APÊNDICE A – FITTINGS DOS DADOS I-V. 

 
Curvas I-V: 
 

 

 

Composição 
Condutividade (𝛍S m-1) 

Eletrodo 1 Eletrodo 2 Eletrodo 3 Eletrodo 4 Média 

𝒙 = 0.00 108 ± 4 86.1 ± 2.4 75.7 ± 0.8 114 ± 3 95.9 ± 18.0 

𝒙 = 0.04 64.1 ± 1.8 47.8 ± 1.1 25.9 ± 0.7 62.0 ± 1.7 49.9 ± 17.6 

𝒙 = 0.08 4.35 ± 0.03 3.73 ± 0.03 4.02 ± 0.04 3.85 ± 0.04 3.99 ± 0.27 

𝒙 = 0.12 1.75 ± 0.01 1.75 ± 0.01 1.67 ± 0.01 1.73 ± 0.01 1.73 ± 0.04 
Para as medidas individuais dos eletrodos, os erros são os resíduos dos fits. Para o valor médio, 

o erro é o desvio padrão. 
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