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Zusammenfassung 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden unterschiedliche Materialien basierend auf 

chalkogenidischen Schichtmaterialien in Bezug auf deren Struktur-Eigenschaftsbeziehungen 

untersucht. Das Hauptaugenmerk lag auf der Charakterisierung mit Röntgenbeugungs-

methoden, da diese Methoden erlauben, die Realstruktur eines Materials auf globaler Ebene 

zu erfassen. Kombiniert mit lokalen Methoden, wie der Transmissionselektronenmikroskopie 

und Totalstreumethoden (Pair Distribution Function, PDF), ist es möglich einen detaillierten 

Einblick in die Struktur auf allen Längenskalen zu erhalten. Im Rahmen der Dissertation konnte 

nachgewiesen werden, dass es möglich ist in gesputterten Bi2Te3/Bi1-xSbxTe3 Dünnfilmen 

Nanokristallinintät mit dem Vorhandensein eines Übergitters strukturell zu kombinieren. 

Allerdings konnte mit diesen Dünnfilmen keine Verbesserung der thermoelektrischen 

Eigenschaften erreicht werden. Die Charakterisierung epitaktischer Bi2Te3/Sb2Te3 Übergitter 

belegt deren außerordentliche strukturelle Qualität. Diese extrem guten Filme ermöglichten 

erstmals nach über 10 Jahren Forschung, wichtige Fragen in Bezug auf die 

Temperaturstabilität dieser thermoelektrischen Materialien aufzuklären. Für Materialien wie 

Thermoelektrika ist die Stabilität bei erhöhten Temperaturen von entscheidender Bedeutung, 

denn nur so kann eine Langzeitstabilität thermoelektrischer TE Generatoren garantiert werden. 

Im Rahmen dieser Arbeit konnte jedoch nachgewiesen werden, dass die Bi2Te3/Sb2Te3 

Übergitter bereits ab Temperaturen von 200 °C eine Degradation durch die Interdiffusion der 

Konstituenten erfahren. Umfassende Untersuchungen an Verbindungen mit der 

Zusammensetzung 1-x(GeTe) x(Bi2Se0.2Te2.8) belegen eindrücklich, dass Untersuchungen der 

thermischen Stabilität extrem wichtig sind. Nach wiederholtem thermischen Zyklisieren nimmt 

der thermoelektrische Gütefaktor ZT von dem rekordverdächtigen Wert von 2.0 auf 1.0 ab. 

Diese Beobachtung kann mit einer Veränderung der chemischen Zusammensetzung auf 

strukturelle Veränderungen im Material zurückgeführt werden. Der positive Effekt einer 

erhöhten Ionenunordnung auf die thermoelektrische Güte von Materialien ist in der Literatur 

gut dokumentiert. Um die Mobilität und damit die Unordnung von Cu+-Ionen in der Pseudo-

Schichtverbindung CuCrS2 zu erhöhen, wurden Cu+-Ionen über eine topotaktisch verlaufende 

Redoxreaktion aus dem Material entfernt. Die strukturelle Charakterisierung ergab die Bildung 

einer bis heute unbekannten monoklinen Cu0.66CrS2 Phase mit einer Überstruktur. Aufgrund 

der thermischen Instabilität der Verbindung konnten die thermoelektrischen Kenngrößen nicht 

bestimmt werden. Diese Beobachtung belegt nochmals, dass bei der Entwicklung neuer 

Konzepte zur Erhöhung des ZT-Wertes Temperatur-Stabilitätsuntersuchungen unabdingbar 

sind.  
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Abstract 

Within the scope of this thesis, different materials based on layered chalcogenides were 

investigated with respect to their structure-property relationships. The focus was on the 

characterization using X-ray diffraction methods, because these techniques offer the 

advantage of understanding the real structure of a material on a global scale. Combined with 

local methods such as transmission electron microscopy and X-ray based total scattering 

methods, it is possible to obtain a detailed view of the structure on all length scales. For 

Bi2Te3/Bi1-xSbxTe3 thin films it was demonstrated that nanocrystallinity and superlattices can 

exist in a thermoelectric material. It is believed that such a combination improves the 

thermoelectric performance. In contrast to the expectation no improvement of the 

thermoelectric properties could be achieved. The characterization of epitaxial Bi2Te3/Sb2Te3 

superlattices highlighted their exceptional structural quality. For the first time after more than 

10 years of research, important questions regarding the temperature stability of these 

thermoelectric materials could be clarified. For thermoelectrics, the structural stability and 

integrity at elevated temperatures is of crucial importance, because thermoelectric generators 

must exhibit long-term stability. However, experiments performed during this thesis have 

demonstrated that thermal stability is a pitfall of this class of materials. Noteworthy, 

investigation of thermal stability is remarkably little addressed in the literature. The 

Bi2Te3/Sb2Te3 superlattices already showed a degradation of the superlattice at temperatures 

of 200 °C by the interdiffusion of the constituents. Studies on the compound 1-

x(GeTe)x(Bi2Se0.2Te2.8) also evidenced the importance of such stability studies. After repeated 

thermal cycling, the decrease in the thermoelectric quality factor ZT from above 2.0 to 1.0 at 

450 °C was observed. The reasons for this performance degradation were a change in the 

phase content and structural changes within the material. The positive effect of an increased 

ion disorder on the thermoelectric quality is known. In order to increase the mobility and 

therefore the disorder of the Cu+ ions in the compound CuCrS2, Cu+ was removed from the 

layers by means of a topotactic redox reaction. The structural characterization showed the 

formation of a previously unknown monoclinic Cu0.66CrS2 phase. However, the thermal 

instability of the compound prevented its use as a thermoelectric material despite the promising 

increased disorder of Cu+ ions. Again, the necessity of rigorous characterization of 

thermoelectric material is demonstrated including temperature stability studies, which are 

particularly important when developing new concepts to increase the ZT value. 
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A Einleitung 

 

Seit Jahrtausenden nutzen Menschen, basierend auf empirischen Erfahrungen, natürlich 

vorkommende Schichtmaterialien, wie beispielsweise Tone oder Graphit. Mit der Entwicklung 

der modernen Wissenschaft wurden die Strukturen und auch die damit einhergehenden 

physikalischen Eigenschaften immer weiter aufgeklärt und verstanden. Zu den 

Schichtmaterialien zählt eine Vielzahl von Verbindungen, allerdings ist dieser Begriff nicht 

besonders scharf definiert. Zahlreiche Verbindungen lassen sich als solche beschreiben, 

sogar beispielsweise Diamant oder Halit (Abbildung 1). Doch während es in Ausnahmefällen 

sinnvoll sein kann, diese Strukturen als Schichten zu betrachten, beispielsweise um 

Stapelfehler zu beschreiben, würde niemand so weit gehen und NaCl zu den Schichtstrukturen 

zählen.  

 

Abbildung 1: Vergleich der Kristallstrukturen der Strukturtypen NaCl[1], CdI2[2]
 und CdCl2[3]

.  

Denn bei einem Vergleich mit den Hauptstrukturtypen der am besten untersuchten klassischen 

Schichtmaterialien, den Dichalkogeniden (MX2), mit NaCl in Abbildung 1 fällt auf, dass nicht 

nur eine alternierende Abfolge der Atome auschlaggebend ist, sondern vielmehr die 

Anisotropie der Bindungen als das wesentliche Charakteristikum für Schichtstrukturen 

anzusehen ist. Während in den Schichten 

starke kovalente Bindungen dominieren, 

liegen zwischen den Schichten nur schwache 

van-der-Waals Wechselwirkungen vor.[4] 

Dichalkogenide unterscheiden sich 

strukturell einerseits durch die Koordination 

der Kationen (oktaedrisch/trigonal-

prismatisch, Abbildung 2) und andererseits 

durch das Arrangement der Schichten 

zueinander. Letzteres wird als Stapelung der 

Abbildung 2: Schematische Darstellung der 
Koordination der Metallkationen in 

chalkogenidischen Schichtstrukturen. Links: 
oktaedrische Koordination des Zentralkations, 
rechts: trigonal-prismatische Koordination. X: 

Chalkogenid-Anion, M: Metall-Kation. 
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Schichten beschrieben. Der wichtigste Vertreter, in dem die Metallkationen trigonal-

prismatisch von den Anionen koordiniert sind, stellt MoS2 dar. Auf Grund der Vielzahl an 

möglichen Stapelungsvarianten und Koordination der Metallkationen kommt es zur Ausbildung 

zahlreicher Polymorphe oder auch Polytype, wie beispielsweise dem hexagonalen 2H-MoS2 

und rhomboedrischen 3R-MoS2.[5,6] Allgemein lässt sich das Strukturmotiv der 

Schichtmaterialien demnach als van-der-Waals verbrückte 2D Schichten zusammenfassen. 

Die Entdeckung des Graphens und die Erkenntnis, dass sich die physikalischen Eigenschaften 

von MoS2 mit der Anzahl der Schichten signifikant verändern lassen, führte zu einem enormen 

Interesse an Schichtverbindungen.[7–9] Die Idee, dass sich Materialien gezielt designen lassen, 

beflügelte Wissenschaftler auf der ganzen Welt und führte zur Entwicklung neuer Konzepte, 

wie etwa der Van-der-Waals-Heterostrukturen. Hierbei 

werden, wie in Abbildung 3 schematisch dargestellt, 2D 

Schichten kombiniert und somit künstliche 

Schichtmaterialien erzeugt.[10] Auf diese Weise lassen sich 

die physikalischen Eigenschaften der Einzellagen gezielt 

kombinieren, was zu völlig neuartigen physikalischen 

Phänomenen führen kann.[10–14] Dieses Konzept (Modulated 

Element Reactants, MER) ermöglicht die nahezu unendliche 

Kombination von Schichten. Jedoch ist es für eine Realisierung und das gezielte Design 

solcher Materialien nötig, die eingesetzten Verbindungen hinsichtlich ihrer Struktur-

Eigenschaftsbeziehungen genau zu charakterisieren und zu verstehen. Wie bereits erwähnt 

gibt es eine weite Bandbreite an Schichtmaterialien angefangen vom Paradebeispiel, dem 

Graphit und Graphen und seinem strukturellen Analogon, dem hexagonalen Bornitrid (hBN), 

oft ‚weißes Graphen’ genannt,[7,15] Metalloxide und Hydroxide wie beispielsweise MnO2, MnO3 

oder MgAl6(OH)16,
[16–20]

 Schichtsilikate[21–23] und schließlich die bereits erwähnten 

Metalldichalkogenide und deren isostrukturellen Dihalogenide. Die Chalkogenide lassen sich 

in die binären Mono- (MX; M = Metallkationen, X = S, Se, Te)[24], Di- (MX2)  und Trichalkogenide 

(MX3 und M2X3), sowie die ternären Chalkogenide (AMX2, A = meist Alkalimetalle und 

Übergangsmetalle wie Cu und Ag) unterteilen.[25–28] Letztere weisen zusätzliche Metallkationen 

(A) zwischen den van-der-Waals verbrückten Schichtstapeln auf. Diese sind je nach ihrem 

Ionenradius tetraedrisch, oktaedrisch oder trigonal-prismatisch koordiniert. Die mit Abstand 

am besten untersuchte Gruppe stellen die mit ~40 Verbindungen binären 

Übergangsmetalldichalkogenide (transition metal dichalcogenides, TMDC) dar.[29] Innerhalb 

dieser Gruppe ist MoS2 mit fast 10000 Publikationen seit der bahnbrechendenden Arbeit von 

Heinz et al. im Jahre 2010 das am besten erforschte TMDC.[8,30,31] Die strukturell komplexere 

Gruppe der Chalkogenide umfasst die Übergangsmetalltrichalkogenide (TMT), wie 

beispielsweise TiX3 und ZrX3, die in kettenartigen (nahezu 1D) Strukturen kristallisieren,[32] 

Abbildung 3: Schematische 
Darstellung einer 2D 

Heterostruktur aus den 
Materialien A – D. 
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sowie die Hauptgruppenelement-trichalkogenide mit Verbindungen wie Bi2Te3 und Sb2Te3 (die 

unter 1.1.1 näher vorgestellt werden). Allen gemein ist, dass die Verbindungen ein Höchstmaß 

an struktureller Anisotropie aufweisen. Daraus resultieren nicht nur Eigenschaften wie eine 

gute mechanische Spaltbarkeit, welche für die Exfoliation ein bedeutendes Kriterium 

darstellt.[33] Auch viele physikalische Eigenschaften spiegeln den zweidimensionalen 

Charakter wieder. Dass das von Vorteil sein kann, soll im Folgenden am Beispiel der 

Thermoelektrik verdeutlicht werden. 

Thermoelektik 
 

Thermoelektrika sind Materialien, die Wärme in nutzbare elektrische Energie umwandeln 

können. Auf Grund dieser Eigenschaft könnten sie in der Zukunft einen entscheidenden 

Beitrag zur viel diskutierten Energiewende leisten, denn thermisch ineffiziente Prozesse 

(Energiedissipation) werden nie gänzlich vermieden werden können. Erste grundlegende 

Arbeiten zu Beginn des 19. Jahrhunderts gehen auf Seebeck, Thompson und Peltier zurück. 

Die Güte thermoelektrischer Materialien wird mit einem dimensionslosen Faktor angegeben, 

dem ZT Wert: 

ZT =  
σ∙S2

κ
T   (1) 

Wobei σ die elektrische Leitfähigkeit, S den Seebeck- Koeffizienten (σ·S² wird auch als der 

Powerfaktor bezeichnet), T die absolute Temperatur und κ die thermische Leitfähigkeit 

darstellt, welche der Summe von 

Ladungsträger- (e) und Phononenanteil (ph) 

zur Leitfähigkeit entspricht. Hauptproblem bei 

der Optimierung des ZT Wertes liegt in der in 

Abbildung 4 schematisch dargestellten 

wechselseitigen Abhängigkeit der einzelnen 

Größen, so dass eine große thermoelektrische 

Effizienz immer einen Kompromiss darstellen 

muss aus großem Powerfaktor und geringer 

thermischer Leitfähigkeit.[34] Die elektrische 

Leitfähigkeit ist folgendermaßen definiert: 

𝜎 = 𝑛 ∙ 𝑒 ∙ 𝜇  (2) 

n ist die Ladungsträgerdichte, e die 

Elementarladung und µ die Ladungsträger-

mobilität. Eine erhöhte Ladungsträgerdichte führt gleichzeitig zu einer Erniedrigung des 

Seebeck-Koeffizienten (Pisarenko-Relation[35]). Die thermische Leitfähigkeit von Metallen ist 

Abbildung 4: Schematische Darstellung des 
Zusammenhangs zwischen den 

thermoelektrischen Kennzahlen, dem Gütefaktor 
ZT und der Ladungsträgerkonzentration. 

Vereinfacht nach [34] 
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proportional zu ihrer elektrischen Leitfähigkeit (Wiedemann-Franz-Gesetz), so dass eine 

Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit eine gleichzeitig größere thermische Leitfähigkeit 

bedingt. Ihr Verhältnis, die sogenannte Lorenz-Zahl, ist jedoch eine Funktion der Bandstruktur, 

weshalb für große Gütefaktoren extrinsische Halbleiter mit Ladungsträgerkonzentrationen im 

Bereich von 1019 - 1020 cm-3
 (in Abbildung 4 orange hinterlegt) den idealen Kompromiss 

darstellen. Die übrigen Größen für anwendungstechnisch relevante Thermoelektrika liegen 

typischerweise um  ~ 1000 S/cm, S ~ 200 μV/K (wobei positive Vorzeichen einen p-Typ 

Halbleiter und negative Vorzeichen einen n-Typ Halbleiter kennzeichnen), einem 

resultierenden Powerfaktor von ca. 40 μW/cmK2 und einer Wärmeleitfähigkeit κ von ca. 1 

W/mK. Mit einem Wert für ZT von ca. 1 zeigten Bi2Te3 und Sb2Te3/Bi2Te3 Verbindungen über 

Jahrzehnte die höchsten ZT-Werte bei Raumtemperatur und stellten daher das obere Limit 

dar.[36] Anhand der Gleichung für den maximalen Gütefaktor soll verdeutlicht werden, warum 

anisotrope Materialien eine für thermoelektrische Anwendungen attraktive Materialklasse 

darstellen: 

𝑍𝑚𝑎𝑥 ∝  𝛾 
𝑇3 2⁄  𝜏𝑧√

𝑚𝑥𝑚𝑦

𝑚𝑧

𝜅𝑝ℎ
𝑒(𝑟+1 2⁄ ) (3) 

 stellt die Entartung der Extrema der Bänder, T die Temperatur, τz die Relaxationszeit der 

Ladungsträger, m die effektive Masse der Ladungsträger in der jeweiligen Richtung x, y, z, r 

den Beugungsparameter und κph den phononischen Anteil an der thermischen Leitfähigkeit 

dar. Ohne näher auf die Bedeutung der einzelnen Parameter einzugehen, soll hiermit 

verdeutlicht werden, dass eine verringerte effektive Masse mz bei gleichzeitig erhöhten mx und 

my, wie dies in stark anisotropen Kristallstrukturen der Fall ist, zu einem größeren Wert für Z 

führt. Dies gilt wenn der Transport der Ladungsträger in z Richtung erfolgt.[37] Gleichzeitig 

weisen Schichtverbindungen meistens eine niedrigere Wärmeleitfähigkeit parallel zu ihrem 

Stapelvektor auf. Bereits 1968 konnte an Si-Ge Verbindungen gezeigt werden, dass es 

möglich ist durch das gezielte Einbringen von Störstellen, an denen niederfrequente Phononen 

gestreut werden, die thermische Leitfähigkeit zu reduzieren. [38,39] Jedoch muss auch hier ein 

Kompromiss gefunden werden, denn durch den Einbau von Defekten wird gleichzeitig die 

Ladungsträgerdichte reduziert.[40] Im Jahr 1993 folgten theoretische Arbeiten von Hicks und 

Dresselhaus, die zur Entwicklung einer neuen Generation thermoelektrischer Materialien 

führte. Die Ergebnisse der Berechnungen wiesen darauf hin, dass es möglich sein sollte durch 

Quanten Confinement Effekte in nanostrukturierten niederdimensionalen Systemen (2D, 1D), 

einen wesentlich größeren Seebeck Koeffizient zu erreichen.[41],[42] Auch wenn diese 

theoretischen Konzepte praktisch nicht verifiziert werden konnten, wurde dennoch durch die 

Nanostrukturierung eine erhöhte Streuung der Phononen erreicht, welches zu einer 

drastischen Reduktion von ph und damit einhergehend einem größeren ZT Wert führte. Mitte 

der 1990er Jahre wurde schließlich das Phononen-Glas-Elektronen-Kristall (PGEK) Konzept 
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entwickelt. Dieses Konzept postuliert, dass Phononen als Hauptträger der thermischen 

Energie in einem idealen thermoelektrischen Material gestreut werden sollten wie in einem 

Glas, wohingegen die Elektronen frei beweglich sein sollten wie in einem perfekten Kristall[43] 

In mehreren Arbeiten konnte demonstriert werden, dass durch Verdampfungsverfahren 

Dünnfilme mit künstlichen Schichtstrukturen (Übergitter/superlattices) herstellbar sind, welche 

eine sehr geringe thermische Leitfähigkeiten aufweisen.[44–46] Für fehlgeordnete WSe2 

Dünnfilme konnte sogar das Minimum der Wärmeleitfähigkeit für amorphe Materialien 

unterschritten werden.[47] Diese Systeme stellen daher nahezu ideale PGEK Materialien dar. 

Neuere synthetische Ansätze versuchen alle diese Erkenntnisse, Einbau von Defekten, 

Nanostrukturierung, Fehlordnung, Anisotropie, etc. in einem Material zu verwirklichen. Erreicht 

werden kann dies durch komplex nanostrukturierte Kompositmaterialien, sogenannte 

hierarchische Strukturen. Bei diesen werden gezielt Nanoausscheidungen erzeugt, möglichst 

auf verschiedenen Längenskalen, um hoch- und niederfrequente Phononen zu streuen.[48–51] 

Der Grundgedanke bei diesen Arbeiten bleibt stets die Entkoppelung der einzelnen 

thermoelektrischen Kenngrößen (Gleichung 1). Während immer komplexere Materialien 

konzipiert und synthetisiert werden, wirft dies gleichzeitig die Frage nach ihrer exakten und 

umfassenden Charakterisierung sowie der Reproduzierbarkeit dieser komplexen Materialien 

auf. Dies soll im Rahmen dieser Arbeit demonstriert werden. Bei den experimentellen Arbeiten 

hat sich herausgestellt, dass zwar die Kristallstrukturen vieler der hier untersuchten Materialien 

sehr gut untersucht sind, aber zum einen ist der Zusammenhang zwischen Realstruktur und 

Eigenschaften und zum anderen die Veränderungen dieser Materialien während des 

Einsatzes als Thermoelektrikum meistens nur ungenügend erforscht. Der Überbegriff 

Realstruktur umfasst beispielsweise die Kristallitgröße und deren Größenverteilung, 

Verzerrungen des Kristallgitters (strain), das Vorhandensein von Fremdphasen, Defekten, die 

die Eigenschaften eines Materials empfindlich beeinflussen können. Im Rahmen der 

vorliegenden Arbeit wurden ausgewählte Schichtmaterialien, die im folgenden Kapitel 

vorgestellt werden, in Bezug auf deren Realstruktur mittels Röntgendiffraktions- und 

Totalstreumethoden (total scattering) untersucht, um Einblicke in das komplexe 

Zusammenspiel zwischen Realstruktur und Eigenschaften zu generieren.  
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1. Binäre Chalkogenide 
 

1.1 Bi2Te3 und Sb2Te3 

 

 

Abbildung 5: links: Kristallstruktur des Bi2Te3. Bi Oktaeder sind blau, Telluranionen sind gold 
dargestellt. Ein Schichtstapel ist rot markiert. Rechts: Pseudobinäres Phasendiagramm.[52,53] 

Die Verbindung Bi2Te3 und das isostrukturelle Sb2Te3 kristallisieren in der Raumgruppe 𝑅3̅𝑚, 

und leiten sich im weitesten Sinne von der CdCl2-Struktur ab (Abbildung 5). Beide 

Verbindungen sind lückenlos miteinander mischbar und unterscheiden sich nur geringfügig bei 

den Zellparametern (Bi2Te3: ahex = 4.38 Å, chex = 30.5 Å; Sb2Te3: ahex = 4.27 Å, chex = 30.45 

Å).[53–55] Die Metallkationen sind oktaedrisch von Te2- koordiniert und anders als im CdCl2-

Strukturtyp werden so genannte Qintupel als Schichtpakete beobachtet (Atomabfolge: 

Te – Bi – Te – Bi – Te; rot markiert in Abbildung 5). Die Bi – Te-Bindungen in den 

Schichtpaketen sind ionisch–kovalenter Natur, während zwischen Te2--Anionen nur schwache 

van der Waals Wechselwirkungen vorhanden sind. Die van der Waals Lücken werden auch 

als intrinsische planare Defektschichten (vacancy layer) bezeichnet.[56] Die ausgeprägte 

Anisotropie der Struktur spiegelt sich deutlich in den Transporteigenschaften wieder.[40] Dass 

sich eine solche Anisotropie günstig auf die Güte eines (thermoelektrischen) Materials 

auswirken kann, wurde bereits Mitte des letzten Jahrhunderts erkannt.[57–59] Darüber hinaus ist 

der Diffusionskoeffizient von Ionen wie beispielsweise Se2- um Größenordnungen geringer 

senkrecht zur Stapelungsrichtung (|| c), als parallel zu den Schichten (|| a).[60,61] Wie wichtig 

die Kenntnis der Realstruktur von Materialien ist, lässt sich eindrücklich an Bi2Te3/Sb2Te3 

deutlich machen, da die Transporteigenschaften durch die Defektchemie dieser Verbindungen 

dominiert sind. Besonders wichtig sind Substitutionsdefekte (antisite defects), also die 

Besetzung von Anionenplätzen durch Kationen und umgekehrt (BiTe/TeBi), sowie 
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Leerstellendefekte (VBi/VTe).[62,63] Durch diese Defekte werden Elektronen- bzw. Löcherleitung 

generiert. Bei Bi2Te3 und Bi reichen Mischphasen überwiegt die Elektronenleitung (n-typ 

Halbleiter), während bei Sb2Te3 die gegenteilige Beobachtung gemacht wird und ein p-typ 

Halbleiter vorliegt.[64] Seit der erstmaligen Erwähnung als thermoelektrisches Material Mitte der 

1950er Jahre gilt Bi2Te3 bis heute als eines der effizientesten thermoelektrischen Materialien 

bei Raumtemperatur.[40,65,66] Es ist damit das klassische Thermoelektrikum. In kommerziell 

erhältlichen Modulen wird typischerweise (Bi, Sb)2Te3 als p-Leiter und Selen substituiertes 

Bi2Te3 als n-leitendes Gegenstück verwendet. Die Güte dieser Materialien konnte, wie in der 

Einleitung bereits angedeutet, durch Nanostrukturierung weiter gesteigert werden. ZT Werte 

von 1.2 - 1.4 konnten für hierarchisch aufgebaute Volumenmaterialien erreicht werden 

(Bi,Sb)2Te3.[67] Die Frage der Langzeitstabilität solcher Materialien, insbesondere in Bezug auf 

die Kristallitgrößenentwicklung der Nanoausscheidungen bei wiederholtem Aufheizen und 

Abkühlen bleibt jedoch offen. 
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1.2 GeTe 

 

GeTe kristallisiert in 2 Polymorphen, einer 

kubischen ß-Phase mit NaCl-Struktur 

(Fm3̅m) und einer rhomboedrisch verzerrten 

Raumtemperaturphase (α-GeTe, 𝑅3𝑚).[54,68] 

Je nach Stöchiometrie findet diese 

Umwandlung bei 390 – 460 °C statt.[69,70] Wie 

in Abbildung 6 dargestellt, bildet GeTe ein 

quasiternäres System mit Bi2Te3 und 

Sb2Te3.[71] Charakteristisch für die mit 

schwarzen Punkten gekennzeichneten 

Verbindungen ist eine unterschiedliche 

Stapelabfolge der Schichten und eine 

spezifische Verteilung von intrinsischen 

Leerstellen.[56,72–74] Die im Rahmen dieser 

Arbeit näher untersuchten Verbindungen (orange markiert in Abbildung 6) sollen im Folgenden 

kurz vorgestellt werden 

 Die Verbindung (1-x)(GeTe) x(Bi2Se0.2Te2.8); x = 0.038, 0.063 

Abrikosov et al. beschreibt die Löslichkeit von Bi2Te3 in GeTe mit einem Maximalwert von 8 %, 

einhergehend mit einer Reduzierung der Phasenumwandlungstemperatur auf bis zu 325 °C. 

Gleichzeitig kommt es zur vermehrten, für Bi2Te3 charakteristischen, Ausbildung planarer 

Defekte (vacancy layer).[54] 

Die Verbindung Ge2Sb2Te5 

Mit zunehmender Konzentration x werden im pseudobinären System (1-x)(GeTe) x(Sb2Te3) 

Kationenleerstellen (
x

1-2x
) generiert, um Ladungsneutralität zu erhalten.[75] Dies führt 

gleichzeitig dazu, dass die kubische und die von ihr abgeleitete rhomboedrisch verzerrte 

Phase von GeTe bei Raumtemperatur metastabil werden und sich die 

Phasenumwandlungstemperatur zu niedrigeren Temperaturen verschiebt.[76] Die 

thermodynamisch stabile Modifikation kristallisiert in der trigonalen Raumgruppe P3̅m1 und ist 

charakterisiert durch eine Ausordnung der Kationenleerstellen. 

Neben der möglichen Anwendung als Thermoelektrika[74,77–79] werden GeTe basierte 

Verbindungen als Phasenwechselmaterialien (phase change materials, PCM) untersucht und 

bereits industriell eingesetzt. Das Grundprinzip beruht auf der Schaltbarkeit durch thermische 

Abbildung 6: Phasendiagramm des quasiternären 
Systems GeTe – Bi2Te3 – Sb2Te3. Die im Rahmen 

dieser Arbeit behandelten Phasen sind orange 
markiert.[71]  
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Energie (z.B. Laserpulse). Unter Schaltbarkeit versteht man in diesem Zusammenhang die 

reversible Änderung der Kristallstruktur (Phase). In den hier vorgestellten Verbindungen findet 

der Schaltvorgang zwischen einer amorphen und einer metastabilen kristallinen Phase statt. 

Je nachdem ob zwischen diesen Phasen ein ausgeprägter optischer (Reflexionsvermögen) 

oder elektrischer Kontrast (Widerstand) vorliegt, finden sie Anwendung als optische oder 

elektrische Speichermedien (DVD/BluRay oder PC-RAM).[80–84]  
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1.3 CrTe3 

 

Die Verbindung CrTe3 kristallisiert in einer komplexen Kristallstruktur (Raumgruppe P
21

c⁄ , 

a = 7.88 Å, b = 11.22 Å, c = 11.56 Å und ß = 118.41°), die in Anlehnung an die Dichalkogenide 

als Chrom defizitäres Derivat der CrTe2-Struktur (CdI2 Strukturtyp, vgl. Abbildung 1) mit der 

Formel Cr2/3Te2 beschrieben werden kann. In der Struktur (Abbildung 7) sind die Schichten 

aus ecken- und kantenverknüpften CrTe6-Oktaedern nur zu 2/3 besetzt und die Schichten 

werden über van der Waals Wechselwirkungen zusammen gehalten. Die kantenverknüpften 

Oktaeder bilden ihrerseits Cr4Te16 Rauten (Quadrupel).  

 

Abbildung 7: CrTe3 Kristallstruktur. CrTe6 Oktaeder sind in blau dargestellt. Te – Te Bindungen in 
gold. Links: Projektion auf die (100) Ebene. Rechts: Projektion auf die (010) Ebene.[85]  

Anders als bei den meisten Schichtchalkogeniden ist der Stapelvektor die kristallographische 

a Achse. Magnetische Suszeptibilitätsmessungen ergeben für 

Chrom die Oxidationsstufe +III, und Ladungsneutralität wird 

durch eine polyanionisches Te Netzwerk erreicht, so dass die 

Verbindung mit der Formel [Cr3+]2[Te]2-[Te2]2-[Te3]2- 

beschrieben werden kann.[85–87] CrTe3 ist bis 753 K stabil und 

oberhalb dieser Temperatur tritt peritektische Zersetzung in 

Cr5Te8 und eine Te reiche Schmelze ein. Der in Abbildung 8 

dargestellte Ausschnitt des binären Cr–Te Phasendiagramms 

beruht auf Ergebnissen von Differentialthermo-

analyseuntersuchungen (DTA) und Röntgenbeugungs-

untersuchungen. Ipser et al. beobachtete ein zusätzliches 

thermisches Signal während des Aufheizens in Verbindungen 

mit 64 – 74 at. % Te Gehalt. Diese Beobachtung wurde als 

peritektischer Zerfall von CrTe3 in ein unbekanntes 

Polychalkogenid interpretiert. Während des Abkühlens wurde 

Abbildung 8: Ausschnitt des 
binären Cr – Te 

Phasendiagramms. Vereinfacht 
nach Ipser, 1983. 

 

b 

c 

a 

c 
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dieses Signal nicht detektiert. Die Struktur und damit verbundenen Eigenschaften dieser 

unbekannten CrTex Verbindung wurden in der Literatur nicht weiter verfolgt. Des Weiteren 

wurde für Zusammensetzungen >74.9 % das Vorhandensein eines degenerierten Eutektikums 

bei 718 K identifiziert. Zusätzlich konnte auch nach monatelangem Tempern kein CrTe3 ohne 

geringe Verunreinigungen von Te erhalten werden.[88] Letzteres deutet auf ein komplexes 

Zusammenspiel zwischen Te und CrTe3 hin, welches bisher nicht vollständig verstanden ist. 

Im Gegensatz zu den anderen Chromtelluriden, mit Ausnahme von CrTe2, ist CrTe3 ein 

Halbleiter mit einer geringen Bandlücke von ~0.3 eV.[85,89] Bisher sind noch keine technischen 

Anwendungen für dieses Material bekannt, was sich jedoch durch deren vielversprechenden 

Eigenschaften ändern könnte. Auf Grund der perfekten Spaltbarkeit und der Möglichkeit CrTe3, 

neben der Hochtemperaturfestkörpersynthese, mittels Multilagensynthese (modulated 

elemental reactants) als ausgeprägt (h00)-orientierte Dünnfilme zu synthetisieren[90,91], könnte 

CrTe3 als halbleitender Baustein in 2D Heterostrukturen Anwendung finden. Eine weitere 

Anwendung ist im Bereich der Spintronik denkbar, wobei dafür umfassende Untersuchungen 

der magnetischen Eigenschaften, insbesondere der Einzellagen, unabdingbar sind. Erste 

Untersuchungen deuten auf eine antiferromagnetische Ordnung in dem Material hin.[89]  
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2. Ternäre Chromchalkogenide 
 

2.1 CuCrS2 

Das ternäre Chromchalkogenid CuCrS2 kristallisiert in einer von der CdCl2 Struktur 

abgeleiteten Pseudo-Schichtstruktur. Die Cu+-Kationen besetzen in jedem zweiten 

Schichtstapel die Hälfte der Tetraederpositionen 

(Raumgruppe 𝑅3𝑚, a = 3.4 Å, c = 18.7 Å; Abbildung 9). 

[25,92,93] Bei Temperaturen oberhalb von ~400 °C ist 

CuCrS2 ein Ionenleiter. Das hochmobile Cu+-Ion ist 

statistisch über beide Tetraederplätze verteilt.[93–95] Diese 

Mobilität wird als Grund für die sehr niedrige 

Wärmeleitfähigkeit bei erhöhten Temperaturen diskutiert 

(~ 0.3 W/mK bei 650 °C).[95,96] CuCrS2 ist ein p-Typ 

Halbleiter mit einer indirekten Bandlücke von 0.58 eV.[97] 

Die Ladungsträgerdichte beträgt 1019-1020 cm3 und der 

Seebeck-Koeffizient ca. 400 µV·K-1.[97] Theoretische 

Berechnungen weisen darauf hin, dass neben der 

dynamischen Cu+-Fehlordnung auch die Ordnung der 

Cr3+-Ionen einen großen Einfluss auf die 

thermoelektrischen Eigenschaften ausübt. Bei einer zunehmend ungeordneten Besetzung der 

Chromplätze wurde ein Übergang von halbleitendem zu metallischem Verhalten postuliert, bei 

allerdings für Metalle relativ großem Seebeck-Koeffizienten.[97] Diese theoretischen 

Ergebnisse werden durch die Beobachtung unterstützt, dass Cr-Leerstellen durch Sintern bei 

höheren Temperaturen generiert werden können. Die resultierende Eigendotierung mit 

Ladungsträgern führt zu einer erhöhten Leitfähigkeit des Materials. Je nach Dotierungsgrad 

ergeben sich Seebeck-Koeffizienten zwischen 150 und 450 µV/K.[98] Je nach Literaturstelle 

werden ZT Werte von 0.01 – 2 berichtet.[96,98–101] Die weite Bandbreite dieser Ergebnisse 

spiegelt erneut die Wichtigkeit der Untersuchung der Realstruktur eines Materials wider. 

Jedoch ist eine umfassende Charakterisierung, einschließlich eines Bezugs auf die 

resultierenden Eigenschaften, noch immer selten in der Literatur zu finden. 

  

Abbildung 9: Kristallstruktur des 
CuCrS2. CrS6-Oktaeder sind in blau 

und CuS4-Tetraeder in orange 
dargestellt. 
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B Untersuchungsmethoden 
 

Hauptfokus der vorliegenden Arbeit ist die Charakterisierung der Realstruktur von 

Schichtmaterialien mittels Röntgenstreumethoden. Im Folgenden wird dargestellt, wie sich die 

verschiedenen Komponenten der Realstruktur auf das Beugungsbild einer Verbindung 

auswirken und ermittelt werden können. Die Grundlagen der Röntgenbeugung sind in der 

Literatur dokumentiert.[102,103] Nähere Angaben zu Geräten und Programmen finden sich im 

kumulativen Hauptteil in den Veröffentlichungen. 

4.1 Röntgendiffraktometrie 
 

Die Röntgendiffraktion oder –beugung beruht auf der Wechselwirkung zwischen 

Röntgenstrahlen und den Elektronen von Atomen. Das resultierende Beugungsbild enthält 

eine Vielzahl an Information, einerseits über die Kristallstruktur, andererseits über die 

Realstruktur (Abbildung 10). Der Überbegriff Realstruktur umfasst die Domänengröße und 

deren Größenverteilung, Mikroverzerrungen des Gitters, das Vorhandensein von 

Fremdphasen und Defekten, wie beispielsweise Stapelfehler.  

 

Abbildung 10: Informationen in einem Pulverdiffraktogramm. Nach Mittemeijer et al. am Beispiel eines 
2H-MoS2 Diffraktogramms[103] 

Um die Informationen aus dem gemessenen Diffraktogramm zu extrahieren, entwickelte 

Rietveld vor 50 Jahren die nach ihm benannte Methode.[104] Ziel der Methode ist, das gesamte 

Beugungsbild zu modellieren und mittels least squares Verfeinerung (Methode der kleinsten 

Fehlerquadrate) an das gemessene Diffraktogramm anzupassen.[105–107] Besonderes 

Augenmerk für die Analyse der Realstruktur liegt in der Charakterisierung des Reflexprofils. 

Das gemessene Profil ergibt sich aus der Faltung des durch die Realstruktur der Probe 
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erzeugten Profils und der Instrumentenfunktion. Die Instrumentenfunktion enthält den Beitrag 

der Röntgenquelle (Emissionsprofil) und der verwendeten Blenden und Optiken. Das 

Instrumentenprofil kann einerseits durch die so genannten Fundamentalparameter oder durch 

das Reflexprofil eines Standardmaterials (z.B. LaB6), das keinen mikrostrukturellen Beitrag 

zum Reflexprofil erzeugt, bei der Verfeinerung von Pulverdiffraktogrammen berücksichtigt 

werden.[108,109] Sowohl die Größe der kohärent streuenden Domänen (im Weiteren als 

Kristallitgröße bezeichnet), als auch mikroskopische Verzerrungen des Gitters (im Folgenden 

als strain bezeichnet) verursachen eine Verbreiterung des Reflexprofils. Jedoch zeigen 

Kristallitgröße und strain eine andere Abhängigkeit vom Beugungswinkel, was bereits 1949 

als Methode zur Separation von Kristallitgröße und strain vorgeschlagen wurde.[110,111]  

 

Abbildung 11: Schematische Darstellung des Williamson-Hall Plots. ß* ist die integrale Breite des 
Reflexes, d* gibt den reziproken Netzebenenabstand wieder. 

Wird die integrale Breite eines Reflexes gegen den reziproken Netzebenenabstand 

aufgetragen, wird der so genannte Williamson-Hall Plot erhalten (Abbildung 11). Mit Hilfe 

dieser Auftragung lässt sich die Hauptursache der Reflexverbreiterung und näherungsweise 

quantitativ die Kristallitgröße (<100 nm) sowie der strain abschätzen. Näherungsweise 

deshalb, da diese Art der Analyse auf der vereinfachten Annahme beruht, dass sowohl 

Kristallitgröße als auch strain zu einer Lorentz-Verbreiterung der Reflexe führen. Seit der 

Entwicklung dieser Analysemethode wurden weitere Methoden entwickelt, um möglichst 

quantitative und realistische Aussagen über die Mikrostruktur eines Materials auf globaler 

Ebene und deren Verteilung zu treffen, im Gegensatz zu lokalen Methoden wie der 

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM), die nur Aussagen über Probenbereiche von ein 

paar Nanometern zulässt. Eine Weiterentwicklung basierend auf Fourier-Analysen, wie der 

Warren-Averbach-Analyse, stellt das Whole Powder Pattern Modelling (WPPM) dar.[112–116] 

Das WPPM beruht ausschließlich auf der quantitativen Modellierung physikalischer Effekte, 

die zur Profilverbreiterung beitragen. Scardi et al. haben mikrostrukturelle Phänomene wie 

Stapelfehler und die Verteilung der Kristallitgrößen (im Gegensatz zum bisherigen Ansatz 
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eines gemittelten Wertes) in die Modellierung der Diffraktogramme einbezogen. Dieser Ansatz 

wurde kürzlich in gängige Software zur (Rietveld-) Verfeinerung wie TOPAS 

implementiert.[117,118] 

4.2 Totalstreumethoden 
 

In der Röntgendiffraktometrie werden die Bragg-Reflexe analysiert, um ein möglichst 

detailliertes Verständnis über die kristalline Struktur eines Materials zu erlangen. Diese 

Struktur stellt eine global gemittelte ideale Kristallstruktur dar. Die im Untergrund eines 

Pulverdiffraktogramms auftretende diffuse Streuung (Abbildung 10), spiegelt die lokale 

Struktur und damit die Abweichung von der perfekten gemittelten Kristallstruktur wider. Um 

Informationen über die lokale Struktur (nicht nur von kristallinen Verbindungen) zu erhalten, 

wurden Totalstreumethoden entwickelt, aus denen eine radiale Paarverteilungsfunktion 

ermittelt werden kann (pair distribution function, PDF). [119] Die Experimente sind den 

klassischen Röntgenbeugungsexperimenten sehr ähnlich. Allerdings ist es nötig, bis zu sehr 

hohen Q Werten (=  
4π sinθ

λ
) zu messen, um eine hohe Auflösung im direkten Raum zu 

ermöglichen. Dazu ist es nötig, Diffraktogramme mit hochenergetischer Strahlung 

(Synchrotronstrahlung) oder Neutronen zu 

messen. Die gesamten Streudaten (Bragg 

plus diffuse Streuung) beinhalten auch die 

Streu-Information des Probenträgers (z.B. 

Kapillare), welche von den Gesamtdaten 

subtrahiert werden muss. Die nach 

Reduzierung und Normalisierung erhaltene 

Totalstreu-Strukturfunktion S(Q) wird 

anschließend fouriertransformiert: 

𝐺(𝑟) =
2

𝜋
∫ 𝑄[𝑆(𝑄) − 1]𝑠𝑖𝑛𝑄(𝑟)𝑑𝑄

∞

0
        (4) 

Q ist der Betrag des Streuvektors. Die dadurch erhaltene PDF, G(r), stellt die 

Wahrscheinlichkeit dar, im direkten Raum (im Gegensatz zum reziproken Fourier Raum der 

klassischen Beugungsmethoden) ein anderes Atom im Abstand r zu finden. Die Position der 

Peaks wird durch die Atom-Atom-Abstände bestimmt, während der Abfall der Funktion, Q(r), 

die kristalline Korrelationslänge (Kristallitgröße) und die Instrumentenfunktion enthält. Letztere 

kann durch Messen eines kristallinen Standardmaterials bestimmt werden. Eine 

Paarverteilungsfunktion ist in Abbildung 12 exemplarisch für ein nanokristallines Material 

dargestellt. Ursprünglich wurde PDF bei der Untersuchung von Flüssigkeiten und amorphen 

Materialien eingesetzt.[120] In der Literatur ist sehr gut dokumentiert, dass die lokale Struktur 

Abbildung 12: Schematische Darstellung einer 
radialen Paarverteilungsfunktion eines 

Nanokristallits. 
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eines Materials und damit die Abweichung von der ‚perfekten’ Kristallinität die Eigenschaften 

entscheidend beeinflusst.[121–126] 
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C Kumulativer Hauptteil 

1. Veröffentlichungen Bi2Te3 – Sb2Te3 

1.1 Sputtered n-type Bi2Te3/(Bi,Sb)2Te3 superlattice systems  

 

Mit dem Nanoalloying-Verfahren wurden gesputterte Bi2Te3/(Bi0.9Sb0.1)Te3 Übergitter mit 

Schichtdicken von jeweils 25 nm synthetisiert. Beim Nanoalloying werden wenige Nanometer 

dicke elementare Schichten auf Substraten (z.B. Si/SiO2) abgeschieden (Abbildung 13). Im 

anschließenden Heizschritt interdiffundieren die Elemente und bilden kristalline Verbindungen.  

 

Abbildung 13: Schematisch dargestelltes Prinzip des Nanoalloyings. 

Die Dünnfilme wurden in Abhängigkeit vom Antimon-Gehalt auf ihre thermoelektrischen 

Eigenschaften untersucht. Da ein erhöhter Sb-Gehalt eine p-Leitung generiert, wurden geringe 

Anteile (0.05, 0.1, 0.2) gewählt. Bereits 20% Antimon führten zu signifikant erniedrigter 

Ladungsträgerkonzentration, was auf eine Kompensation der Elektronen durch beginnende 

„Löcherbildung“ zurückzuführen ist. Für den Gehalt von 10% Sb konnte der optimale 

Powerfaktor erhalten werden. Der Einfluss der Temperatur (150 – 250°C) auf die Struktur und 

Transporteigenschaften wurde ebenfalls untersucht. Nur bei der Probe, die bei 150°C 

getempert wurde, konnte das Übergitter im Rasterelektronenmikroskop (REM) erkannt 

werden, d.h. bei höheren Temperaturen findet zunehmende Interdiffusion der Konstituenten 

statt und das Übergitter verschwindet. Die Röntgendiffraktogramme der polykristallinen Filme 

zeigten eine deutliche (00l) Textur. Rietveld Verfeinerung ergab nicht nur eine Zunahme der 

Kristallitgröße mit der Temperatur, sondern die Rauigkeit der Filme nahm ebenfalls stetig zu. 

Diese Rauigkeit ist typisch für Bi reiche (Bi1-xSbx)Te3 Dünnfilme. Der Powerfaktor betrug (je 

nach Dauer des Temperns) 20 – 22 µW/cmK², was zu den besten Werten für n-typ Bi2Te3 

gehört. Die Untersuchung der thermischen Leitfähigkeit ergab zwar eine deutliche 

Verringerung im Vergleich zum Volumenmaterial, jedoch lag diese im Rahmen für homogene 

nanokristalline Systeme (0.53 – 0.79 W/mK). Dies zeigt, dass es zu keiner direkten Kumulation 

von Phononenstreueffekten (Nanokristallinität + Übergitter) in diesem System kommt. 
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Dennoch weisen die gesputterten Bi2Te3/(Bi0.9Sb0.1)Te3 Übergitter sehr gute thermoelektrische 

Eigenschaften auf, die mit Selen substituierten Bi2Te3 basierten Dünnfilmen konkurrieren 

können. Die Se-haltigen Filme sind jedoch deutlich aufwändiger herzustellen. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Reprinted with permission from M. Winkler, X. Liu, A.-L. Hansen, J. D. König, W. Bensch, L. 

Kienle, H. Böttner, K. Bartholomé, Nanothermoelectrics 2013, 1, 1–9.Copyright 2013 De 

Gruyter. 
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1.2 Synthesis and Thermal Instability of High-Quality Bi2Te3/Sb2Te3 

Superlattice Thin Film Thermoelectrics 

 

Durch Co-Evaporation wurden Bi2Te3/Sb2Te3 Übergitter epitaktisch auf BaF2-Substraten 

abgeschieden. Die Wiederholeinheiten betrugen 1 nm Bi2Te3 und 5 nm Sb2Te3. Mit dieser Art 

Übergitter wurden 2001 ZT Werte von 2.4 für n-typ und ~ 1.5 für p-typ Bi2Te3/(Bi1-xSbx)Te3 bei 

Raumtemperatur erreicht. Diese Werte konnten jedoch von keiner Arbeitsgruppe reproduziert 

werden. Zusätzlich war es auf Grund fehlender qualitativ hochwertiger Proben nicht möglich 

aufzuklären, wie sich diese nanostrukturierten Materialien bei erhöhten Temperaturen 

verhalten. Die Temperaturstabilität ist jedoch ein wesentlicher Aspekt, um die Langzeitstabilität 

von Thermoelektrika zu beurteilen. (111) orientierte BaF2 Einkristalle haben einen geringen 

Gittermismatch mit Bi2Te3/Sb2Te3 und ermöglichten erstmals die Herstellung von Übergittern 

von außerordentlich guter Qualität. Röntgen- (XRD) sowie Elektronenbeugungs-

untersuchungen im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) konnten das Vorhandensein 

von Übergitterreflexen belegen. Gleichzeitig wurden nanoskalige Versetzungen der Schichten 

im TEM detektiert (Abbildung 14). Bei in situ Heizexperimenten stellte sich heraus, dass diese 

Versetzungen als Diffusionspfade dienen, welche die Durchmischung der Verbindungen 

parallel zu den Schichten erlauben. Bereits ab ~200°C nimmt die Intensität der 

Übergitterreflexe ab und es kristallisiert Sb1.66Bi0.33Te3. 

 

Abbildung 14: Schematische Darstellung der Interdiffusion von Bi2Te3 (blau) in die Sb2Te3 (grau) an 
Versetzungen des Übergitters oberhalb von 200°C. 

 

 

 

 

 

Reprinted with permission from A.-L. Hansen, T. Dankwort, M. Winkler, J. Ditto, D. C. 

Johnson, J. D. König, K. Bartholomé, L. Kienle, W. Bensch, Chem. Mater. 2014, 26, 6518–

6522. Copyright 2014 American Chemical Society  
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1.3 Nanostructure, thermoelectric properties, and transport theory of V2VI3 

and V2VI3/IV–VI based superlattices and nanomaterials 

 

In diesem Artikel werden die Ergebnisse des Projektes „Break and Beyond“ des 

Schwerpunktprogramms (SPP 1386) „Nanostrukturierte Thermoelektrika“ der Deutschen 

Forschungsgemeinschaft zusammengefasst. Der Hauptfokus des Projektes lag in der 

Aufklärung des unerreicht hohen ZT Wertes, der 2001 mit Bi2Te3/Sb2Te3 Übergittern erreicht 

wurde. Diese Ergebnisse führten im Anschluss zu einem erheblichen Interesse an 

nanostrukturierten thermoelektrischen Materialien. Die ungewöhnlich geringe Anisotropie der 

elektrischen Leitfähigkeit konnte nicht reproduziert werden. Zusätzlich konnten theoretische 

Berechnungen die Reduktion der Anisotropie durch Quanten Confinement Effekte nicht 

erklären. Auch die hohe Ladungsträgerkonzentration und der große Seebeck-Koeffizient 

konnten nicht reproduziert werden, da es zwischen p-typ Sb2Te3 und n-typ Bi2Te3 Schichten 

zwangsläufig zu Kompensationseffekten kommen muss. Dies legt die Vermutung nahe, dass 

es sich bei den Dünnfilmen in der Arbeit von 2001 entweder um ein homogenes (Bi1-xSbx)Te3 

handelte oder dass es während des Abscheideprozesses mit Metallorganischer 

Gasphasenepitaxie (MOCVD) zur Fremddotierung gekommen ist. Die Reduktion der 

thermischen Leitfähigkeit konnte jedoch verifiziert werden. Allerdings ist die thermische 

Stabilität dieser nanostrukturierten Materialien sehr gering, da bereits bei Temperaturen von 

ca. 200°C Interdiffusion von Sb2Te3 und Bi2Te3 erfolgt. 
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2. Veröffentlichungen GeTe – Bi2Te3 – Sb2Te3 

2.1 Thermoelectric efficiency of (1-x)(GeTe)x(Bi2Se0.2Te2.8) and 

implementation into highly performing thermoelectric power generators  

 

Mittels Spark-Plasma (SPS) verdichtete Verbindungen aus der Kombination eines klassischen 

Phasenwechselmaterials mit einem klassischen Thermoelektrikum 

(1-x)(GeTe) x(Bi2Se0.2Te2.8) wurden in Abhängigkeit von der Zusammensetzung x auf die 

thermoelektrischen Eigenschaften untersucht. Die besten Verbindungen (x = 0.038, 0.063) 

wurden mit in situ XRD und TEM strukturell charakterisiert. Besonderes Augenmerk lag auf 

der Veränderung der Realstruktur durch mehrmaliges Aufheizen und Abkühlen. Während sich 

die Realstruktur und dementsprechend die Transporteigenschaften der Probe x = 0.038 nicht 

signifikant durch das Zyklisieren veränderten, konnte eine ausgeprägte Degradation des ZT-

Wertes von über 2.0 auf 1.0 bei 450 °C für die Verbindung 0.937(GeTe) 0.063(Bi2Se0.2Te2.8) 

beobachtet werden. Nach dem Sinterprozess wies die Probe eine schlechte Kristallinität auf 

und sowohl im Röntgendiffraktogramm als auch im TEM konnten Hinweise auf das 

Vorhandensein einer nanokristallinen kubischen ß-GeTe Hochtemperaturphase gefunden 

werden. Durch mehrmaliges Aufheizen der Probe auf 500 °C verbesserte sich die Kristallinität 

und die ß-Phase verschwand. Gleichzeitig bildeten sich planare Defekte (vacancy layer) aus. 

Rietveld-Verfeinerungen der Diffraktogramme vor und nach dem Zyklisieren der Probe ergab 

einen um den Faktor 2.5 verringerten strain nach dem Heizen. Auch nach mehreren 

Heizzyklen der Probe mit x = 0.038 konnten keine planaren Defekte gefunden werden, was an 

einer zu geringen Defektdichte liegen kann. Um die thermoelektrische Effizienz zu testen, 

wurde ein thermoelektrischer Generator mit Bi dotiertem PbTe als n-typ Halbleiter und dem 

temperaturstabilen 0.962(GeTe)0.038(Bi2Se0.2Te2.8) konstruiert. Dabei lag die maximale 

elektrische Leistung bei einer Temperaturdifferenz von 525 °C bei 0.35 W (0.97 W/cm²), was 

bisher nur durch wenige Materialien übertroffen wurde. 

 

 

 

Reprinted with permission from J. König, M. Winkler, T. Dankwort, A.-L. Hansen, H.-F. 

Pernau, V. Duppel, M. Jaegle, K. Bartholomé, L. Kienle, W. Bensch, Dalton Trans 2015, 44, 

2835–2843. Copyright 2015 Royal Society of Chemistry. 
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2.2 Enhanced temperature stability and exceptionally high electrical 

contrast of selenium substituted Ge2Sb2Te5 phase change materials 

 

Das klassische Phasenwechselmaterial Ge2Sb2Te5 wurde mit Selen substituiert und die 

resultierenden strukturellen Änderungen mit in situ XRD und TEM Untersuchungen 

charakterisiert. Gegenüber dem reinen Tellurid zeigten die amorphen Phasen von 

Ge2Sb2Te4Se und Ge2Sb2Te2Se3 Dünnfilmen eine erhöhte Temperaturstabilität. Der Einbau 

von Se in die Struktur der metastabilen kubischen Phase verursacht Verzerrungen des Gitters, 

was zu einer Reduktion der Symmetrie führt (𝐹𝑚3̅𝑚  𝑅3̅𝑚). Elektrische 

Schichtwiderstandsmessungen belegen einen außergewöhnlich großen elektrischen Kontrast 

zwischen den amorphen und kristallinen Phasen, die im Vergleich zu etablierten 

Phasenwechselmaterialien um den Faktor 100 größer ist. Der optische Kontrast nimmt mit 

zunehmendem Selengehalt auf Grund größerer struktureller Verzerrungen in den selenreichen 

kristallinen Phasen und einer damit einhergehenden Abnahme der Resonanzbindung ab. Die 

Ergebnisse deuten darauf hin, dass die Grenze für erfolgreiche optische 

Datenspeichermaterialien bei großer Ionizität und Hybridisierung der chemischen Bindungen 

erreicht wird. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Reprinted with permission from C. Koch, A.-L. Hansen, T. Dankwort, G. Schienke, M. 

Paulsen, D. Meyer, M. Wimmer, M. Wuttig, L. Kienle, W. Bensch, RSC Adv. 2017, 7, 17164–

17172. Copyright 2017 Royal Society of Chemistry. 
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3. Veröffentlichung ternäre Chromchalkogenide 

3.1 Structural properties of the thermoelectric material CuCrS2 and of 

deintercalated CuxCrS2 on different length scales: X-ray diffraction, pair 

distribution function and transmission electron microscopy studies 

 

Um die strukturellen Änderungen durch das gezielte Entfernen von Cu+ Ionen aus der 

Verbindung CuCrS2 zu verstehen, wurden XRD, PDF und TEM Untersuchungen sowohl bei 

Raumtemperatur, als auch in situ bei erhöhten Temperaturen durchgeführt. Ziel hierbei war es 

durch eine topotaktische Redoxreaktion mittels Jod in Acetonitril, 1/3 der Cu+ Ionen zwischen 

den CrS2 Schichten zu entfernen und somit eine erhöhte Unordnung im Kationengitter zu 

erzeugen. Eine solche Unordnung soll die Streuung der Phononen in thermoelektrischen 

Materialien erhöhen und somit einen wesentlichen Beitrag zur Erhöhung des ZT Wertes 

liefern. Raumtemperatur XRD Untersuchungen offenbarten die Bildung einer bis dahin 

unbekannten Phase Cu0.66CrS2. Die Struktur konnte aus den Röntgenpulverdaten gelöst 

werden und wies eine monokline Verzerrung des Gitters mit einer 3a Überstruktur auf. Des 

Weiteren deutete die Bildung verzerrter CrS6 Oktaeder auf die Bildung des Jahn-Teller-Ions 

Cr4+. PDF Untersuchungen zeigten deutlich eine Abnahme der Cu- Cu Korrelationslänge und 

eine Reduktion der Cu-S Bindungslängen. In situ TEM Untersuchungen verdeutlichten den 

Verlust der Überstruktur durch eine erhöhte Mobilität der Cu+ Ionen. Hochtemperatur XRD 

Experimente zeigten eine signifikante Zunahme der atomaren Auslenkungsparameter (Debye-

Waller-Faktoren, DW) von Cu+, was eine erhöhte Mobilität der Kationen widerspiegelt. Die DW 

von Cr-Kationen hingegen nahmen mit steigender Temperatur ab, was durch eine verringerte 

Verzerrung der Oktaeder verursachte wurde. Oberhalb von 473 K findet eine 

Phasenumwandlung in CuCrS2 und CuCr2S4.  
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4. Weitere Veröffentlichungen 

4.1 Elucidation of the Conversion Reaction of CoMnFeO4 Nanoparticles in 

Lithium Ion Battery Anode via Operando Studies 

 

Die nanokristalline Verbindung CoMnFeO4 (Spinell-Struktur) wurde als Anodenmaterial 

untersucht. Die Konversion des Materials durch die Reaktion mit Lithium wurde mit operando 

XRD, Röntgenabsorptionsspektroskopie (XAS), ex situ TEM, Li-NMR und Molekulardynamik 

Simulationen aufgeklärt. Im Gegensatz zu Untersuchungen an mikrokristallinen Spinellen 

konnte die Aufnahme größerer Mengen Li in das Wirtsgitter ausgeschlossen werden. Während 

der Reduktion der Kationen wechseln diese von Tetraeder- auf Oktaederplätze. Dies ist führt 

zu einer Umwandlung von der Spinell- in die Kochsalzstruktur (𝐹𝑑3̅𝑚  𝐹𝑚3̅𝑚). Die (hkl)-

abhängigen Domänengrößen ergaben eine (gemittelte) oktaedrische Kristallmorphologie, die 

auch im TEM zu beobachten war. Die Morphologie blieb zur „Aufnahme“ von ~ 0.5 Li pro 

Formeleinheit erhalten. Im weiteren Reaktionsverlauf war eine sphärische Form der Partikel 

zu beobachten (Abbildung 15). Eine analoge sphärische Morphologie wurde für die 

Monoxidphase gefunden. Die Analyse der 

logarithmischen Domänengrößenverteilung 

ergab eine Abnahme der kleineren 

Spinellkristallite zugunsten des neu 

gebildeten Monoxids. Am Ende der 

Entladung liegen metallische Co-, Fe- und 

Mn-Nanopartikel eingebettet in einer Li2O-

Matrix vor. Mittels XAS konnte aufgeklärt 

werden, dass dem für Mn3+-Spinelle typische 

partielle Kapazitätsverlust eine nicht vollständig verlaufende Redoxreaktion zu Grunde liegt: 

Mn3+  Mn ↔ Mn2+. 

 

 

 

 

 

Reprinted with permission from S. Permien, S. Indris, A.-L. Hansen, M. Scheuermann, D. 

Zahn, U. Schürmann, G. Neubüser, L. Kienle, E. Yegudin, W. Bensch, ACS Appl. Mater. 

Interfaces 2016, 8, 15320–15332. Copyright 2016 American Chemical Society. 

  

Abbildung 15: Schematische Darstellung der 
Änderung der Partikelmorphologie während der 

Konversionsreaktion. 



87 
 



88 
 



89 
 



90 
 



91 
 



92 
 



93 
 



94 
 



95 
 



96 
 



97 
 



98 
 



99 
 

 

  



100 
 

 

4.2  CuV2S4: A high rate-capacity and stable anode material for sodium-

ion batteries 
 

Die Verbindung CuV2S4 (Spinell- Struktur) wurde als Anodenmaterial für die 

Natriumioneneinlagerung untersucht. Der Mechanismus der Konversion wurde ex situ mit 

XRD, 23Na MAS NMR und TEM untersucht. Während der Konversion des Materials werden 

Cu+-Ionen zu nanokristallinem metallischem Kupfer (~20 nm) reduziert, während mit XRD 

keine Reflexe von metallischem Vanadium nachweisbar sind. Dies lässt auf die Bildung einer 

röntgenamorphen oder nanokristallinen Phase schließen, deren kohärent streuende Domänen 

zu klein waren, um mit Kupferstrahlung (λ = 1.54 Å) detektiert zu werden. Rietveld-

Verfeinerungen ergaben bereits für Proben nach einer Aufnahme von 0.5 und 1 Na pro 

Formeleinheit eine Abnahme der Cu-Besetzung. Die Gitterparameter waren jedoch identisch 

(0.5 Na: a = 9.811(1) Å und 1 Na: a = 9.811(2) Å). Allerdings konnte eine zunehmende 

Gitterverzerrung bei zunehmender Na-Aufnahme beobachtet werden. Im vollständig 

entladenen Zustand lag das Elektrodenmaterial als röntgenamorphe Phase vor und nur 

Reflexe von kristallinem Kupfer und Na2S waren detektierbar. Die Bildung von nanokristallinen 

metallischen Cu-Partikeln während der ersten Entladung führte zu einem verbesserten 

Elektronentransport, der die außerordentlich Zyklenstabilität im Vergleich zu anderen 

Übergangsmetallsulfiden erklärt. Während der Ladung konnte keine Rekristallisation von 

CuV2S4 beobachtet werden. In späteren Zyklen konnte ein bisher einzigartiges Phänomen 

einer Veränderung der Lade-/Entladeprofile beobachtet werden. Wahrscheinlich wurde Cu2-xS 

gebildet, was die Auflösung von Polysulfidspezies im Elektrolyten behindert, wodurch ein 

häufig auftretender Kapazitätsverlust verhindert wird. 

 

 

 

 

 

Reprinted with permission from M. Krengel, A.-L. Hansen, M. Kaus, S. Indris, N. Wolff, L. 

Kienle, D. Westfal, W. Bensch, ACS Appl. Mater. Interfaces 2017, 9, 21283–21291. 

Copyright 2017 American Chemical Society. 
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5. Unveröffentlichte Projekte (to be published)
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D Zusammenfassender Ausblick 
 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden überwiegend thermoelektrische Materialien mit 

unterschiedlichen analytischen Methoden charakterisiert. Die Materialien umfassen Dünnfilme 

und Übergitter basierend auf klassischen thermoelektrischen Verbindungen wie Bi2Te3 und 

Sb2Te3 (C 1.1 - 1.3) und Materialien, in denen die thermoelektrische Performance gezielt durch 

Nanoausscheidungen verbessert werden konnte (C 2.1). Ein wesentliches Ergebnis der 

Charakterisierungen ist, dass deren viel versprechende strukturelle Eigenschaften nicht 

temperaturstabil sind. Experimente mit in situ XRD und TEM sowie ex situ PDF konnten 

eindrücklich diese thermische Instabilität nachweisen. Erst die synergistischen Effekte dieser 

Analysenmethoden ermöglichen eine umfassende Materialcharakterisierung auf allen 

Längenskalen und diese sollten zukünftig als Standardmethoden für die umfassende 

Charakterisierung dieser Materialklasse eingesetzt werden. Neben einer vollständigen 

Charakterisierung, die erst Aussagen über Langzeitstabilität zulassen, ist auch ein Umdenken 

bei der Auswahl der zu untersuchenden Materialien notwendig. Wenn Thermoelektrika eine 

entscheidende Rolle bei der Verbesserung der thermischen Effizienz von Prozessen sein 

sollen um damit zur Reduzierung des CO2 

Ausstoßes beizutragen, müssen diese 

großindustriell herstellbar sein. Dies wird nur 

möglich sein, wenn die Materialien 

kostengünstig sind und auf toxikologisch 

unbedenklichen und häufigen Elementen 

basieren. Die Seltenheit von Elementen und 

besonders deren Versorgungssicherheit in 

Bezug auf die Herkunftsländer geraten 

immer weiter in den Fokus der Forschung. 

Zusammengefasst werden solche 

geopolitischen und ökonomischen Fakten im 

Herfindahl-Hirschmann Index (HHI). Für die 

Erstellung des HHI werden die 

Konzentration der Elemente in der 

Erdkruste, die Produktion der Elemente 

(welches Herkunftsland) und die Reserven 

des Elements herangezogen.[127,128] In 

Abbildung 16 ist exemplarisch die 

Knappheit, welche die Häufigkeit der 

Elemente in der Erdkruste in Bezug auf den 

Abbildung 16: Thermische Leitfähigkeit in 
Abhängigkeit von der Knappheit der enthaltenen 

Elemente. Je größer die dargestellten Kreise, 
desto höher der ZT Wert des Materials. 

Thermoelektrische Materialien sind nach Farben 
klassifiziert: rot: Manganoxide, hellbraun: 

Chlathrate, dunkelblau: ZnO, SrTiO3, lila: Halb-
Heusler, hell orange: Cobaltoxide, dunkel orange 

Zintl-Phasen, hellblau: andere Oxide, grau: 
Skutterudite, schwarz: Si-Ge Verbindungen, 

hellgrün: Silizide, dunkelgrün: Chalkogenide. Nach 
[127] 
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Gewichtsanteilanteil im Material wider-spiegelt, gegen die thermische Leitfähigkeit für eine 

große Auswahl thermoelektrischer Materialien dargestellt. Aus der Abbildung wird deutlich, 

dass die Materialien mit niedriger thermischer Leitfähigkeit gleichzeitig aus den seltensten 

Elementen bestehen. Das bedeutet, dass bei der Entwicklung zukunftsfähiger 

thermoelektrischer Materialen ein Kompromiss zwischen thermoelektrischer Performance und 

der Verfügbarkeit der Elemente gefunden werden muss. Für die Forschung an Chalkogeniden 

bedeutet das eine zwangsläufige Abkehr von Telluriden zu den wesentlich häufigeren Sulfiden. 

Erste Ergebnisse struktureller Untersuchungen sind im Abschnitt C 3.1 dieser Arbeit 

zusammengefasst.  
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