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Designing π‐Conjugated Polymer Blends with Improved 
Thermoelectric Power Factors 

Ashkan Abtahi,a,b Stephen Johnson,c So Min Park,a,d Xuyi Luo,e Zhiming Liang,a  Jianguo Mei,e and 
Kenneth R. Grahama,* 

Blending two or more π‐conjugated polymers together provides a means of manipulating charge transport properties and 

potentially improving the performance of organic thermoelectrics.  Previous results have shown that π‐conjugated polymer 

blends can display higher Seebeck coefficients than either of the individual polymers; however, increased power factors, 

and ultimately improved thermoelectric performance, in polymer blends as compared to the individual polymers has not 

yet been demonstrated.  The purpose of this work is to theoretically and experimentally probe how the electronic properties 

of the individual polymers influence the Seebeck coefficient, electrical conductivity, and power factor in the polymer blends.  

Specifically,  the  influence  of  energetic  disorder,  energy  offsets  between  the  transport  states  in  the  two  polymers,  and 

charge‐carrier localization lengths are investigated based on a theoretical model introduced by Arkhipov and Bässler.  These 

calculations show that gains in the power factor should be attainable when the two polymers have a small (e.g., 0.1‐0.2 eV) 

offset in their density of states (DOS) distributions and the polymer with the higher energy DOS has a wider DOS distri‐bution 

and a larger localization length.  Experimentally, power factors in an appropriate polymer blend are demonstrated to exceed 

the  power  factors  of  the  individual  polymers  by  nearly  two‐fold.        Through  the  applied  theoretical  and  experimental 

approach,  this work  provides  guidance  in  regards  to  the  energetics,  density  of  states,  and  charge‐carrier mobilities  for 

designing higher performing organic thermoelectrics with π‐conjugated polymer blends.
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Introduction 

Increasing energy efficiency and providing continuous power 

for  remote  sensors  or  wearable  electronic  devices  is  a 

continuously growing challenge. Thermoelectric (TE) devices 

are  an  appealing  technology  to  address  this  challenge,  as 

these devices  can  convert waste heat produced by  various 

mechanical,  chemical,  biological  and  other  processes  into 

electricity.1–3  Inorganic  TE  materials  such  as  bismuth 

chalcogenides and lead telluride have been studied for half a 

century  and  show  relatively  high performance  over  a wide 

temperature range, but the high cost of materials and device 

fabrication, as well  as  their  rigid  form  factors, have  limited 

their  practical  use.4,5  Organic  semiconductors,  and 

particularly  𝜋‐conjugated  polymers,  are  emerging  as 

promising alternative TE materials for low grade waste heat 

recovery owing to the use of potentially  low‐cost materials 

and  fabrication  methods,  mechanical  flexibility,  and  low 

weight.6–12  

The maximum energy conversion efficiency achievable by a 

TE device is proportional to the thermoelectric figure of merit 

ZT,   𝑍𝑇 ൌ 𝑇
ௌమఙ

఑
,  where  S  is  the  Seebeck  coefficient, σ  the 

electrical conductivity, 𝜅 the thermal conductivity and 𝑇 the 
temperature.13  The  Seebeck  effect  refers  to  the 

electromotive  force  created  by  a  temperature  difference 

across a material, with S defined as  the electrical potential 

difference  induced by  a 1 𝐾  temperature differential  (with 

units  of  volt  per  Kelvin).  The  Seebeck  coefficient  is 

determined by  the average  energy of  charge  carriers  (with 

respect  to  the  Fermi  energy)  contributing  to  the  electrical 

conductivity  at  a  certain  temperature.  Since  polymers  are 

generally poor thermal conductors, and have similar thermal 

conductivity  (0.1‐0.3  Wm‐1K‐1),11,14–18  the  power  factor 

(P=S2σ)  is  the  primary  metric  that  must  be  improved  to 

increase the efficiency of organic TE devices.  

Most  intrinsic  𝜋‐conjugated  polymers  have  low  electrical 

conductivities,  which  limits  their  TE  performance.  By 

introducing  additional  charge  carriers  in  π‐conjugated 
polymers,  typically  through  molecular  doping,  σ  increases 

significantly  and  they  can  reach  reasonably  high  TE 

performance, with record ZT values in the range of 0.1‐0.42 

at room temperature, with some uncertainty due to potential 

artifacts arising  from the Seebeck coefficient measurement 

geometry.11,19,20 Increasing the charge carrier concentration, 

as  is  typically  accomplished  through  increasing  the  dopant 

concentration,  can  lead  to  higher  σ,  but  the  increase  in  σ 

typically comes at the expense of S.  This trade‐off between 

σ and S  limits  the power  factor.12,17,21,22 Commonly, σ  in π‐

conjugated  polymers  varies  much  more  drastically  than  S, 

which has driven extensive efforts to increase σ by choosing 

different  dopants,6,11,17,19,21,23–26  manipulating  the  doping 

method,12,27,28  designing  new  polymer  structures,6,29,30  or 

varying the material processing conditions.8,9,17,21,22 

Another method to improve the power factor of both organic 

and  inorganic  TE  materials  is  through  manipulating  the 

density of states (DOS),31–33 such as may be accomplished by 

blending  two different  polymers or  a  polymer with  carbon 

nanotubes or graphene.34,35 These blend systems provide a 

potential  means  to  surpass  the  power  factors  of  the 

individual materials imposed by the trade‐off between σ and 

S.  The idea with polymer blends is that by adding a polymer 

with a different energetic distribution of states to the initial 

polymer,  the  energy  difference  between  the  Fermi  energy 

and the transport states can be more controllably adjusted 

and even increased. To date, this approach has primarily led 

to  higher  Seebeck  coefficients  in  blends  of  π‐conjugated 

polymers,  but  not  significantly  higher  power  factors. 

Previously  Zuo  et  al.36  showed  that  by  blending  different 

polymers the Seebeck coefficient in the blend can surpass S 

of  the  individual  polymers.  In  their  work,  blends  of  P3HT‐

0.1:PTB70.9 and P3HT0.05:TQ10.9 reached S of ≈1100 μVK‐1 and 

≈2000  μVK‐1,  which  surpassed  S  for  the  single  polymers 

(SP3HT=142  μVK‐1,  SPTB7=469  μVK‐1  and  STQ1=1560  μVK‐1). 

Conceptually, the polymer with the lower energy states can 

pin  the  Fermi  energy,  which  results  in  the  other  polymers 

DOS lying further from the Fermi energy. When the polymer 

with  the  lower  energy  states  is  included  at  a  low 

concentration, a significant amount of  transport may occur 

through  the  material  with  states  at  higher  energies  with 

respect  to  the  Fermi  energy.    Thus,  the  charge  carriers 

contributing  to  σ have  a  higher  average  energy  and  S 
increases.31,32,36 

The  Seebeck  coefficient  is  not  only  determined  by  the 

distribution  of  the  mobile  charge  carriers  relative  to  the 

Fermi  energy;  rather,  it  is  determined  by  how  the  charge 

carriers  in  these  different  energy  states  contribute  to  the 

total electrical conductivity.  In other words, S is determined 

by the energy dependence of σ.  Thus, the Seebeck coefficient 

should  increase  as  the  mobility  of  higher  energy  charge 

carriers  increases  relative  to  the  mobility  of  lower  energy 

charge carriers.  Polymer blends provide an ideal platform for 

systematically  manipulating  the  energy  dependence  of 

charge  transport  through  blending  polymers with  different 

transport energies and charge‐carrier mobilities. In this work 

we combine theory and experiments to investigate how the 

mobility  ratio  between  the  polymers,  combined  with  the 

energy offsets between the DOS distributions and the width 

of  the  DOS  distributions,  contribute  to  the  Seebeck 

coefficient,  electrical  conductivity,  and  the  power  factor  in 

polymer  blends.    Notably,  processing  conditions,  dopant 

choice, polymer structures, and film morphology will also all 

influence the thermoelectric properties in these blends, but 

they are beyond the scope of this current work.   

From  the  theoretical  side,  we  apply  a  slightly  modified 

version of the model introduced by Arkhipov and Bässler to 

model  how  transport  occurs  in  a  single  polymer  and  in 

polymer blends.37  In this model we use the Miller‐Abrahams 

jump  rate  equation  to  account  for  jump  distance  and 
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energetic  differences  between  localized  states,  combined 

with Gaussian disorder, to model charge carrier transport in 

organic  semiconductors.38  Using  this  model,  we  primarily 

focus on how the width of the DOS, the localization length, 

and  the  energy  offset  between  the  DOS  of  the  different 

polymers in the blend impact S, σ, and the power factor.  We 

find  that  in  a  single  polymer  a  narrow  DOS  is  the  most 

important  requirement  for  achieving  high  power  factors.  

Calculations of polymer blends show that power factors can 

be  improved  over  both  individual  polymers.    For  this 

improvement  to  be  realized,  the  polymer  with  its  DOS 

centered at a higher energy should have a higher localization 

length  and  broader  DOS  than  the  polymer  with  its  DOS 

centered at a lower energy. Experimentally, we investigate 3 

different  polymer  blend  systems, where  in  each  blend  the 

ratio  of  the  two  polymers  is  varied  from  1:0  to  0:1.  Our 

experimental  results  are  in  agreement  with  theoretical 

predictions and show that power factors  in polymer blends 

can  indeed  exceed  those  of  the  individual  polymers  at  the 

same doping concentrations. 

Theoretical Results and Discussion 

I. Theoretical Model 

Since  the  discovery  of  electrically  conducting  polymers,  

many  groups  have  investigated  charge  transport  in 

disordered  systems  using  different  models  of  transport 

mechanisms.6,27,32,37,39–46,46–60  In  π‐conjugated  polymers, 

charge transport occurs through jumping between localized 

states  that  are  typically  described  as  having  a  Gaussian 

distribution, especially at high charge‐carrier concentrations 

when  most  of  the  low  energy  trap  states  are 

populated.37,40,41,45,61–63 The jump rate between these states 

depends on both the spatial distance, localization length, and 

energy difference between an occupied starting state and the 

nearby  unoccupied  target  states.37,40,41,46,47  Using  the 

generalized Einstein equation we can calculate  the average 

charge‐carrier  mobility  as  a  function  of  the  energy  of  the 

charge carrier and from there we can calculate σ and S.37,51 

The Gaussian DOS is given by Equation 1: 

𝑔ሺ𝐸ሻ ൌ
ே೟

√ଶగ∆
𝑒𝑥𝑝ሾെ

ሺாିாబሻమ

ଶ∆మ ሿ        (1) 

Where  g(E)  is  the  distribution  of  states  as  a  function  of 

energy, Nt is the total number of states per unit volume, Δ is 

the width of the DOS, and E0 is the mean energy of all states. 

Nt for most polymers is usually in the range of 1020‐1021 cm‐3 

and Δ, which is a characteristic of the energetic disorder,64 is 

in  the  range  of  a  few  KBT  (KB  is  the  Boltzmann 

constant).41,45,51,63,64 We use the Miller‐Abrahams jump rate 

equations  to  explain  the  jump  rate  (ν)  between  states,  as 

given by Equation 2:38,41,60 

𝜐൫𝑟௜௝, 𝐸௜, 𝐸௝൯ ൌ 𝜐଴𝐸𝑥𝑝ൣെ𝑅൫𝑟௜௝, 𝐸௜, 𝐸௝൯൧ ൌ 𝜐଴𝐸𝑥𝑝 ቂെ2
௥೔ೕ

ఈ
െ

൫ாೕିா೔൯ାหாೕିா೔ห

ଶ ௄ಳ்
ቃ             (2) 

Where ν0  is  the attempt  to  jump  frequency, R  the hopping 

parameter, α  the  localization  length,  rij  the  jump  distance, 

and Ei and Ej are energies for the starting and final states of a 

charge  carrier.    The  localization  length  defines  the  decay 

length between wave functions of localized states, which for 

polymers are generally in the range of 1 to 5 Å. 33,41,46,58,59,65,66 

To make a connection between α and the DOS, we define a 
parameter called the intrinsic length a (a=Nt

‐1/3). The intrinsic 

length has the same units as α, as  it  is defining an average 
length between localized states. In a polymer, α is expected 

to be smaller than a.41,45,46,51,63,65 In the model introduced by 

Arkhipov and Bässler, which we use in this work to calculate 

the  energy  dependent  mobility  of  charge  carriers,  the 

average number of available hoping sites for a charge carrier 

starting at energy Ei whose hopping parameter is smaller than 

R is calculated by Equation 3. 

𝑛ሺ𝐸௜, 𝑅ሻ ൌ
గ

଺
𝛼ଷ𝑅ଷሺ׬ 𝑔௨൫𝐸௝, 𝐸ி൯𝑑𝐸௝

ா೔

ିஶ
൅

׬ 𝑔௨൫𝐸௝, 𝐸ி൯ ቀ1 െ
ாೕିா೔

௄ಳ் ோ
ቁ

ଷ
𝑑𝐸௝

ா೔ା௄ಳ் ோ

ா೔
ሻ       (3) 

Here, gu(E,EF) is the density of unoccupied states and EF is the 

Fermi energy. The density of unoccupied states is calculated 

using the Fermi‐Dirac distribution: 

𝑔௨ሺ𝐸, 𝐸ிሻ ൌ 𝑔ሺ𝐸ሻሺ1 െ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻሻ       (4) 

Where  fFD  is  the  Fermi‐Dirac  distribution  (𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻ ൌ
ሺ1 ൅ 𝐸𝑥𝑝ሺ

ாିாಷ

௄ಳ்
ሻሻିଵ). The Fermi energy can be determined by 

solving the following equation: 

𝑁஼ ൌ ׬ 𝑔ሺ𝐸ሻ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻ 𝑑𝐸
ஶ

ିஶ
        (5) 

Where  NC  is  the  total  number  of  charge  carriers  per  unit 

volume. For simplicity, in this study we neglect the effect of 

backwards  jumps.37  By  using  a  Poisson  distribution,  the 

average hopping parameter ˂R˃  and average squared jump 

distance ˂r2˃ can be calculated, and from there we calculate 

the  energy  dependent  mobility,  μ(E),  using  the  Einstein 

relationship  (detail  of  this  calculation  can  be  found  in  SI 

section II Arkhipov‐Bässler model) : 

𝜇ሺ𝐸ሻ ൌ
௘జబ

௄ಳ்
〈𝑟ଶ〉ሺ𝐸ሻ 𝐸𝑥𝑝ሾെ〈𝑅〉ሺ𝐸ሻሿ ሺ1 െ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻሻ (6) 

Where e is the elementary charge. Using the energy 
dependent mobility, the average charge-carrier mobility 
and electrical conductivity can be calculated with 
Equations 7 and 8. 

�̅� ൌ
ଵ

ே಴
׬ 𝑔ሺ𝐸ሻ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻ𝜇ሺ𝐸ሻ 𝑑𝐸

ஶ

ିஶ
      (7) 

𝜎 ൌ 𝑒𝑁஼�̅� ൌ ׬ 𝜎ሺ𝐸ሻ𝑑𝐸
ஶ

ିஶ
ൌ

𝑒 ׬  𝑔ሺ𝐸ሻ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻ𝜇ሺ𝐸ሻ 𝑑𝐸
ஶ

ିஶ
        

        (8) 

The Seebeck coefficient is proportional to the average energy 

(with  respect  to  the  Fermi  energy)  of  conducting  charge‐

carriers weighted by their contribution to the total electrical 

conductivity, as given by equation 9. 

𝑆 ൌ
ଵ

்௘
׬

ఙሺாሻ

ఙ
ሺ𝐸 െ 𝐸ிሻ𝑑𝐸

ஶ

ିஶ
ൌ

ଵ

்௘
ሺ𝐸் െ 𝐸ிሻ     (9) 

Here,  the  transport  energy,  ET,  is  the  average  energy  of 

charge  carriers weighted  by  their  contribution  to  the  total 
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electrical  conductivity.  To  allow  more  direct  comparison 

between π‐conjugated polymers with varying charge‐carrier 

mobility  and DOS distributions,  the  total  density  of  charge 

carriers is kept constant in further calculations. The other two 

remaining parameters, the localization length and DOS width, 

are  variable.  To  make  the  calculations  as  comparable  as 

possible,  we  keep  the  ratio  between  the  average  distance 

between states (a) and α constant in our initial calculations. 

II. Single Polymer 

Figure 1a and b show the results of calculations performed 

with equations 8 and 9 as a function of the width of the DOS 

and α.   The intrinsic  length is calculated such that the total 

number of states  is between 1×1020 and 1×1021 cm‐3 and α 

adjusted  such  that 
௔

ఈ
  equals  10.  Changing  the 

௔

ఈ
  ratio  does 

affect the trends in TE properties and further discussion can 

be found in the SI, section III.  The results presented in Figure 

1a show that as the DOS narrows for a particular localization 

length  σ  increases  and  S  decreases.    Additionally,  as  α 

increases for a given DOS width, σ increases and S decreases.  

Figure  1b  shows  that  the  power  factor  increases  by 

approximately two orders of magnitude as the DOS width of 

the  polymer  decreases  from  6  to  1  KBT, which  is  primarily 

attributed  to  the  change  in  σ.    A  more  specific  discussion 

follows to rationalize the various trends, but  in general the 

modeling shows that for a single polymer it is most beneficial 

to  have  a  narrow  DOS.46,51,64    Although  the  trends  are 

accurate, the absolute value of the electrical conductivity will 

depend heavily on the value of ν0. 

The increase in σ with narrowing of the DOS is rationalized by 

considering  that  on  average  there  will  be  more  available 

states nearby  that are energetically accessible  for a charge 

carrier to jump to.  To put it more quantitatively, according to 

Eq.  2  a  smaller  energetic  offset  in  a  jump  will  lead  to  an 

exponential increase in the jump rate.  The decrease in S with 

decreasing width of the DOS can be explained by considering 

that charge carriers at lower energies will contribute more to 

the electrical conductivity in a narrow DOS.  As illustrated in 

Figure  1c,  when  the  DOS  is  narrow  the  average  transport 

energy  is  lower  since  there  are  more  lower  energy  states 

available for the carriers to move through.  By contrast, when 

the DOS is wide charge carriers are forced to move through 

higher energy states more often due to a lack of nearby lower 

energy states.   

Figure 1a also shows that as the localization length increases 

for a particular DOS width, σ increases and S decreases.   The 

increase in σ is rationalized by the increased available sites to 

hop to (i.e., the charge carrier can access more states due to 

the larger localization length), while the decrease in S arises 

from a lowering of the average transport energy due to the 

ability to access more lower energy states from a given site.  

Figure 1d illustrates two cases, one with a larger localization 

length  (blue  arrows)  and  one  with  a  smaller  localization 

length  (red  arrows).  If  these  two  polymers  have  the  same 

DOS width,  the  one with  the  larger  localization  length will 

allow a charge carrier to access more states around it.   As a 

result,  in  the  polymer  with  the  larger  localization  length 

transport will occur on average through lower energy states 

and S will  be  smaller.    Regardless  of  the DOS width,  going 

from a localization length of 1 Å to 1.7 Å results in a similar S 

change of ca. 150 μVK‐1. By contrast, the changes in electrical 

conductivity resulting from the increased localization length 

are much more pronounced when the DOS is broader.   

 

 

Figure 1. (a) Seebeck coefficient and (b) power factor as a function of electrical conductivity for varying DOS widths (indicated by color) and localization lengths (indicated by 

symbol). Here NC=3×1019 cm‐3, ν0=1012 s‐1, a has values of 1, 1.18,1.35, 1.52 and 1.7nm (correspondent to Nt=10, 6.09, 4.06, 2.85 and 2.06 ×1020 cm‐3), Δ has values of 1‐6KBT and α 

values of 1,1.18, 1.35, 1.52,  and 1.7 Å.  For each point,  the  intrinsic  length  is  chosen  so 
ୟ

஑
ൌ10.  (c)  Schematic  illustration  comparing average  transport energy of  two DOS 

distributions with the same α but different DOS widths.  (d) Schematic illustrating how α affects the average transport energy.

The primary variable influencing the power factor is the DOS 

width, which is consistent with previous findings.51,52  As the 

DOS  width  decreases  from  6  to  1  KBT,  the  power  factor 

increases by a factor of 100.  Interestingly, the trend in power 

factor  with  localization  length  variations  is  not  consistent 

across the varying DOS widths.  For a broad DOS the greatest 

localization length leads to the highest power factor, whereas 

for a narrow DOS the smallest localization length gives rise to 

the highest power factor.  This trend arises due to the larger 

influence of  the  localization  length on σ  for  the broad DOS 

relative to the narrow DOS.  For a broad DOS (6 KBT), as the 

localization length increases from 1 to 1.7 Å, σ increases by a 
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factor of 10 and S decreases by a factor of 1.6. As a result of 

the  large  changes  in  σ,  the  power  factor  increases  with 

localization  length  when  the  DOS  is  broad.    On  the  other 

hand,  for  the narrow DOS (1 KBT) as  the  localization  length 

increases from 1 to 1.7 Å, σ increases by a factor of 1.7 and S 

decreases by a factor of 1.9.  Owing to the dependence of the 

power factor on S2, the increase in electrical conductivity with 

increasing localization length is outweighed by the decrease 

in  the  Seebeck  coefficient  and  the  power  factor  reaches  a 

maximum  at  lower  localization  lengths  when  the  DOS  is 

narrow.   

III. Polymer Blends 

Our  model  of  polymer  blends  expands  upon  the  single 

polymer model described in Section II.  The two polymers are 

treated  as  a  homogenous  blend  and  the  total  density  of 

states is described by Equation 10. 

𝑔௕௟௘௡ௗሺ𝐸ሻ ൌ 𝐶஺𝑔஺ሺ𝐸ሻ ൅ 𝐶஻𝑔஻ሺ𝐸ሻ ൌ

𝐶஺
ே೟,ಲ

√ଶగ∆ಲ
𝐸𝑥𝑝 ൤െ

൫ாିாబ,ಲ൯
మ

ଶ∆ಲ
మ ൨ ൅ 𝐶஻

ே೟,ಳ

√ଶగ∆ಳ
𝐸𝑥𝑝ሾെ

ሺாିாబ,ಳሻమ

ଶ∆ಳ
మ ሿ 

 (10) 

Where C  is the concentration of polymer and the  indices A 

and B refer to the different polymers in the blend (CA+CB=1). 

The  average  number  of  available  hoping  sites  is  described 

with Equation 11. 
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       (11) 

The first term correlates with polymer A and second term is 

for polymer B. Unoccupied states are denoted as gu,A or gu,B, 

(𝑔௨,௜ሺ𝐸, 𝐸ிሻ ൌ 𝑔௜ሺ𝐸ሻሺ1 െ 𝑓ி஽ሺ𝐸, 𝐸ிሻሻ).  The  Fermi  energy  is 

derived from equation 5, but instead of equation 1, equation 

10 is used. For simplicity, the DOS in the blends is treated as 

a  linear  combination of  the  individual  polymer DOS, which 

neglects any broadening or energetic shifts that may occur as 

a  result  of  interactions  between  the  different  polymers.  

Experimentally, ultraviolet and inverse photoelectron spectra 

of  organic  semiconductor  blends  have  been  fit well with  a 

linear  combination  of  the  two  individual  pure  materials, 

albeit the energies of the individual components can shift in 

the  blends.67,68    Equations  S6  and  S8  are  used  to  find  the 

average  jump  parameter  and  the  average  squared  jump 

distance.   These parameters are  then used to calculate  the 

energy dependent mobility using equation 6, followed by the 

charge carrier mobility, σ, and S using equations 7, 8 and 9.  

According  to  equation  11,  the  localization  length  of  initial 

states  is  neglected,  i.e.,  the  available  hopping  sites  are 

determined based on the energy distribution and localization 

length  of  the  final  states.    Since  we  have  two  different 

polymers, the hopping parameter for a jump from polymer A 

to B should be different from a jump from polymer A to A. To 

more  appropriately  account  for  jumps  between polymer  A 

and polymer B, we have extended equation 11 to include the 

probability of the charge carrier starting from polymer A or 

polymer B and an effective localization length that accounts 

for jumps between polymer A and polymer B, as discussed in 

detail  in SI section V. Based on SI Figure S6 and S7 and the 

discussion in SI section V, we conclude that  including these 

additional  parameters  to  account  for  jumps  between 

polymers  A  and  B  changes  the  absolute  values  of  the  TE 

properties and results  in maximum TE power  factors  in the 

blends occurring with slightly different parameters, but they 

do not change the general trends or resulting conclusions. For 

simplicity, we use equation 11, for the bulk of the discussion 

herein. 

The equations  for modeling  the polymer blends  include 10 

independent  variables  at  a  constant  temperature:  CB,  Nt,A, 

Nt,B, ΔA, ΔB, E0,B  ˗ E0,A  (ΔE0), αA, αB, NC and ν0.   To make the 

results  as  directly  comparable  as  possible,  we  keep  the 

concentration of charge carriers constant at 3×1019 cm‐3 and 

ν0=1012 s‐1, as we did for a single polymer. The concentration 

of polymer B is varied from 0 to 100% in increments of 2.5%, 

which provides sufficient resolution to display general trends. 

The  total  number  of  states  in  the  polymer  blends  is  kept 

constant, which leaves 5 independent variables, ΔA, ΔB, αA, αB 

and ΔE0.  The DOS width is varied between 1.5 and 6 KBT and 

α between 1 and 5 Å. The DOS width and α of polymer A are 

kept constant near the middle of the range, ΔA=2.5 KBT and 

α=2.5  Å.  The  DOS  width  and  α  of  polymer  B  are  varied 

through the specified ranges and ΔE0 is set to 0.15eV.  These 
parameters allow analysis of a wide range of scenarios with 

varying DOS widths and charge‐carrier mobility ratios. 

When two polymers are blended together the Fermi energy 

relative to the individual polymers DOS distributions will vary, 

and  thereby  the  average  transport  energy  of  the  charge 

carriers  will  change.    This  variation  in  the  Fermi  energy 

obtained  through blending  two polymers  together was  the 

motivation for the Katz group’s initial work on polymer blend 

thermoelectrics.31    Figure  2a  and b,  as well  as  SI  Figure  S3 

depict how the Fermi energy changes as the polymer blend 

composition changes when ΔB is broad (6 KBT) and narrow 

(1.5 KBT), respectively, with a constant ΔE0 of 0.15 eV.  As is 

evident,  when  the  DOS  of  polymer  B  is  broad,  there  is 

minimal change in the Fermi energy as the concentration of 

polymer B increases.  Alternatively, when the DOS of polymer 

B is narrow there is a relatively large change (0.18 eV) in the 

position  of  the  Fermi  energy  as  the  blend  composition  is 

varied.   Accounting for the Fermi energy relative to the DOS 

in these two situations, when ΔB is broad the charge carriers 

will  be  relatively  distributed  between  the  two  polymers; 

however, when ΔB is narrow most charge carriers will remain 

on  polymer  A.  Thus,  polymer  A  will  dominate  charge 

transport  until  polymer  B  reaches  high  concentrations.  

Intuitively,  it  can  be  expected  that  when  one  polymer 

dominates  charge  transport  it  is  unlikely  that  the  power 

Page 5 of 14 Journal of Materials Chemistry A



ARTICLE  Journal Name 

6 | J. Name., 2012, 00, 1‐3  This journal is © The Royal Society of Chemistry 20xx 

Please do not adjust margins 

Please do not adjust margins 

factor  in  the blends will  improve over  the  single polymers.  

Thereby, we expect that the most likely scenario to show an 

improved power factor for the blends is one where the Fermi 

energy changes gradually and charge carriers are distributed 

over both polymers.   

Figure 2. DOS of two polymer blends with varying compositions.  In (a) the polymer 
with its DOS centered at higher energies has a broader DOS than the polymer with 
its DOS centered at lower energies and in (b) the polymer with the higher energy 
DOS has a narrower DOS.  In both cases the DOS distributions of the polymers 
display a 0.15 eV energy offset.  

Figure 3 shows how the calculated S, σ, and power factor vary 

as a function of the DOS width and α of polymer B.  Here, the 

DOS width and α of polymer A are kept constant at 2.5 KBT 

and 2 Å, respectively. In pure polymer A S is 190 μVK‐1 and σ 

is 0.005 Sm‐1, while in pure polymer B S is 377, 240, and 217 

µV/K  and  σ  is  6.2×10‐8  Sm‐1,  0.035  Sm‐1  and  0.12  Sm‐1  for 

localization lengths of 1, 4, and 5 Å, respectively.  The primary 

findings  from these calculated parameters are 1) when the 

DOS of polymer B  is narrow,  the Seebeck coefficient  in  the 

blend can exceed that of either polymer by ca. 60%; 2) the 

Seebeck  coefficient  improvements  in  the  blend  are  higher 

when  polymer  B  has  a  larger  delocalization  length;  3) 

electrical  conductivity  improvements  are  only  seen  when 

polymer  B  has  a  broad  DOS  (6KBT)  and  a  large  localization 

length;  and  4)  power  factors  in  the  blend  can  surpass  the 

power  factors of  the pure polymers when polymer B has a 

broad DOS and larger localization length. 

When polymer B has a narrower DOS and higher localization 

length,  an  improvement  in  S  appears  in  the  blends.  This 

observation is similar to results presented by Zuo et al.36 and 

J. Sun et al.69 The improvements are more pronounced when 

the DOS of polymer B is narrower and the localization length 

of polymer B is greater.  These trends can be rationalized by 

considering the energy separation between the Fermi energy 

and  the  available  states  in  polymer  B  combined  with  the 

charge transport properties of polymer B.  As highlighted in 

Figure  2,  the  energetic  separation  between  the  DOS  of 

polymer  B  and  the  Fermi  energy  increases  as  ΔB  becomes 

narrower.    When  the  electronic  states  in  polymer  B  are 

further  separated  from  the  Fermi  energy  and  have  higher 

localization  lengths  than  states  in  polymer  A,  the  average 

energy (transport energy) of charge carriers that contribute 

to  conduction  increases.    In  other  words,  when  states  at 

higher  energies  with  higher  charge‐carrier  mobilities  are 

introduced S increases.  The transport and Fermi energies for 

the  blends  with  varying  DOS  width  and  α,  as  shown  in  SI 
Figure S4, highlight how both DOS width and α impact the 
transport energy relative to the Fermi energy and thereby 
the Seebeck coefficient.  

 

Figure	3.	(a) Seebeck coefficient, (b) electrical conductivity and (c) power factor 
of polymer blend systems. Polymer A has fitting parameters of αA=2 Å, Nt,A= 
6.1×1020 cm-3, ΔA=2.5 KBT and E0,A=0 eV and polymer B has fit parameters of 
αA=1,4 and 5 Å, Nt,B= 6.1×1020 cm-3, ΔA=1, 2.5 and 6 KBT and E0,B=0.15 eV 
(ΔE0=0.15 eV). Other fit parameters are ν0=1012s-1, T=300 K and NC=3×1019 
cm-3. 

Although the Seebeck coefficient  in the blends increases as 

ΔB decreases,  the  opposite  is  true  for σ.    As  highlighted  in 

Figure 2, the separation between the DOS of polymer B and 

the Fermi energy increases with decreasing DOS width, and 

thus there are  less charge carriers populating the states on 

polymer B.  On the other hand, Figure 3b shows that when ΔB 

is broad (6 KBT) the electrical conductivity of the blend can 

slightly exceed the electrical conductivity of either of the two 

pure  polymers.    As  a  result  of  the  increased  electrical 

conductivity and Seebeck coefficient trend, the power factor 

Page 6 of 14Journal of Materials Chemistry A



Journal Name   ARTICLE 

This journal is © The Royal Society of Chemistry 20xx  J. Name., 2013, 00, 1‐3 | 7 

Please do not adjust margins 

Please do not adjust margins 

for blends with a ΔB of 6KBT and αB of 4-5 Å exceed those of 
either  of  the  individual  polymers.    For  the  parameters 

examined in Figure 3, the highest power factor gains in the 

blend relative to the two polymers independently is ca. 20% 

and occurs for ΔB=6KBT and αB=5 Å. 

A  more  complete  analysis  of  how  the  TE  properties  of 

polymer blends vary as a function of polymer concentration 

(x‐axis)  and mobility  ratio  of  added polymer  (y‐axis)  to  the 

host polymer (
ఓഥಳ

ఓഥಲ
) is displayed in Figure 4.  Here, we compare 

TE  properties  based  on  the  mobility  ratio  since  it  is  an 

experimentally  measurable  parameter  and  therefore 

provides a more concrete guide  for selecting polymers.   As 

displayed in equations 3 and 6, the charge‐carrier mobility in 

a single polymer increases as α increases or the DOS narrows.  

In these calculations, polymer A has a localization length of 2 

Å and DOS width of 2.5 KBT with Nt,A= 6.1×1020 cm‐3  (aA=1.18 

nm)  which gives a ratio of  
௔

ఈ
ൌ 5.9. The maximum of the DOS 

for polymer B is located at 0.15 eV above the maximum of the 

DOS  of  polymer  A.  To  study  the  effects  of  energetics  and 

localization length on the TE properties, the total number of 

states  and  charge  carrier  density  are  kept  constant  in  all 

calculations.   A wide range of localization lengths (from 0.9 

to 5 Å) for polymer B are used so the ratio of 
௔

ఈ
 will range from 

3.5 to 18. As discussed in SI section 1b, 
௔

ఈ
 ratios above 3 lead 

to reasonable results. Each column in Figure 4 represents a 

constant DOS width  for  polymer B  and  varying  localization 

lengths.  For  a  constant  ΔB,  the  localization  length  is  the 

parameter that affects the mobility.  Thus, higher localization 

lengths  correspond  to  higher  mobility  and  higher  mobility 

ratios between polymers B and A.  

Focusing  on  the  Seebeck  coefficient,  Figure  4a  shows  that 

blending  a  polymer  with  a  narrower  DOS  width  at  higher 

energies will  lead  to up  to  a  58%  improvement  in S  in  the 

blends compared to the pure polymers. The gain in S in the 

blends relative to the pure polymers increases as the charge‐

carrier mobility of polymer B increases.  This result is in line 

with expectations, as the relative contribution of the higher 

energy charge carriers to σ increases as the mobility of those 

higher energy  charge carriers  increases.   As ΔB increases  to 

2.5 KBT (SI Figure S5), the increase in S in the blends becomes 

smaller, and at 6KBT S no longer increases for the blends. For 

this wide DOS, the Seebeck coefficient changes gradually to 

lower values as the concentration of polymer B is increased 

with mobility  ratios  above 1.   However, when  the mobility 

ratio decreases below 1 the Seebeck gradually  increases  to 

higher values as the concentration of polymer B is increased.  

These trends arise due to the influence of localization length 

on  transport  and  the  Seebeck  coefficient,  as  discussed 

previously and highlighted in Figure 1d.  

Figure 4. (a,b) Seebeck coefficient, (c,d) electrical conductivity, and (e,f) power 
factor calculated for  polymer blends. Polymer A fitting parameters are αA=2Å, 
Nt,A= 6.1×1020 cm‐3, ΔA=2.5 KBT and E0,A=0 eV. Each column has a different DOS 
width for polymer B, ΔB=1.5 KBT (a,c,e), and ΔB=6KBT (c,d,f). The other parameters 
for polymer B are Nt,B= 6.1×1020 cm‐3 and E0,B=0.15eV (ΔE0=0.15eV) and the 
common parameters are ν0=1012s‐1, T=300K and NC=3×1019 cm‐3. The results for 
ΔB=2.5KBT can be found in SI figure S5. Dashed lines correspond to the data 
presented in Figure 3. One data line for ΔB=6KBT was less than 10‐3, which is out of 
the range shown in the heat map. 

The electrical conductivity varies more drastically across the 

blend  composition  space when ΔB  is  smaller  and when  the 

mobility ratio is further from 1.  Furthermore, σ varies over a 
much  greater  range  than  the  Seebeck  coefficient,  as 

discussed previously in regards to Figure 3.  Therefore, in the 

blends  with  ΔB  of  1.5  and  2.5  the  electrical  conductivity 

changes more  drastically  and  dominates  the  power  factor, 

which results in maximum power factors occurring for either 

pure polymer A or pure polymer B.  On the other hand, when 

ΔB is 6 KBT the maximum power  factors are  reached with a 

mixture  of  both  polymer  A  and  polymer  B.    Overall,  these 

models  show  that  power  factor  enhancements  over  pure 

polymers  should  be  attainable  in  polymer  blends  with  the 

right combination of energy offset, DOS widths, and charge‐

carrier mobility differences. 

Experimental Results and Discussion 

We  selected  polymers  for  this  study  with  varying  charge‐

carrier  mobilities,  ionization  energies  (IE),  and  extents  of 

disorder, as shown in Figure 5. Regioregular and regiorandom 

poly(3‐hexylthiophene)  (RR‐P3HT  and  RRa‐P3HT, 

respectively)  are  structurally  similar  polymers with  charge‐

carrier mobilities that differ by several orders of magnitude 

and IEs that differ by ca. 0.2 eV.26,70 The hole mobility of RR‐

P3HT can reach 0.1 cm2V‐1s‐1 and we have measured its IE to 
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be 4.56±0.05 eV.71 On the other hand, RRa‐P3HT has a lower 

hole  mobility  of  10‐5‐10‐4  cm2V‐1s‐1  and  a  higher  IE  of 

4.73±0.05  eV.72  The  other  two  polymers  are  based  on 

diketopyrrolopyrrole  (DPP)  and  thiophene  units  and  show 

high hole mobilities of ca. 1 cm2V‐1s‐1,73,74 and have similar IEs 

of 5.03±0.05 and 5.09±0.05 eV for PDPP‐4T and PDPP‐T‐TT‐T, 

respectively.  With  PDPP‐4T  and  PDPP‐T‐TT‐T  both  having 

relatively high IEs, we use the dopant molybdenum tris‐[1,2‐

bis(trifluoromethyl)  ethane‐1,2‐dithiolene]  (Mo(tfd)3),75 

which  we  recently  measured  by  inverse  photoemission 

spectroscopy to have an EA of 5.59 eV.26  All polymer blends 

are doped at ca. 10% by volume in an attempt to maintain 

similar charge‐carrier concentrations.  In this series of blends, 

PDPP‐4T serves as the host polymer and the polymer blended 

with PDPP‐4T is varied. The measured S and σ values for the 
three different blend systems are presented in Figure 6. 

 

Figure	5.	(a) Molecular structure of polymers and dopant, RR-P3HT, RRa-P3HT, 
PDPP-4T, PDPP-T-TT-T and Mo(tfd)3. (b) Ionization energy (IE) of polymers 
and electron affinity (EA) of dopant26. Normalized (c) secondary cutoff and (d) 
HOMO onset regions of undoped polymers measured by ultraviolet 
photoemission spectroscopy (UPS).  

In  the  first  case,  PDPP‐4T  is  blended with RR‐P3HT.    Here, 

there is a  large offset between the IEs of the two polymers 

and the higher IE polymer, PDPP‐4T, has a hole mobility that 

is approximately an order of magnitude greater than that of 

RR‐P3HT.  In the second case, PDPP‐4T is blended with RRa‐

P3HT.  In this case there is a large energy offset between the 

two polymer IEs and the lower IE polymer, RRa‐P3HT, has a 

hole mobility that is three to four orders of magnitude lower 

than that of PDPP‐4T.    In the final case PDPP‐4T  is blended 

with PDPP‐T‐TT‐T.  In this blend the IE difference between the 

polymers is small and both polymers display similar charge‐

carrier  mobilities.    PDPP‐4T:RR‐P3HT  follows  one  of  the 

theoretically predicted guidelines for observing enhanced PFs 

in  the  blends,  i.e.,  the  polymer  with  the  higher  IE  has  a 

charge‐carrier mobility that is an order of magnitude higher 

than that of the mobility in the lower IE polymer.  According 

to the theoretical modeling, the other two blends do not have 

electronic  properties  that  would  lead  to  enhanced  power 

factors. 

The PDPP‐4T:RR‐P3HT blend indeed shows an improvement 

in power  factor,  as  the blend with 85% PDPP‐4T displays a 

power factor that is nearly double that of the pure polymers.  

At 10% doping by volume, pure PDPP‐4T displays an electrical 

conductivity (52 Sm‐1) that is four times lower than pure RR‐

P3HT (223 Sm‐1) at the same doping ratio.  In this blend the 

increase in S and decrease in σ are more comparable, which 

means  that  neither  parameter  will  overwhelm  the  power 

factor. These more gradual changes lead to a higher power 

factor in the blend than in either of the two pure materials.  

The fitting parameters shown in Table 1 suggest RR‐P3HT has 

a narrower DOS (1.2 KBT compared with 4 KBT) with slightly 

higher  localization  length  (2.8Å>2Å)  located  at  lower 

energies.  The  ratio  in  the DOS width  (3.3)  is  similar  to  the 

scenario shown in the second column of Fig 4 (2.4), and as 

modeled for the higher mobility ratios there is an increase in 

the power factor.  

Next, we examine the other two blend systems that are not 

expected to give rise to higher power factors.  For the PDPP‐

4T:RRa‐P3HT  blend  system,  the  charge‐carrier  mobility  of 

RRa‐P3HT is 3 to 4 orders of magnitude smaller than that in 

PDPP‐4T,  and  thus  the  contribution  of  PDPP‐4T  is  likely  to 

dominate  over RRa‐P3HT  in  determining  the power  factor.  

Indeed, the 3+ order of magnitude difference in the electrical 

conductivity and the higher Seebeck coefficient for PDPP‐4T 

leads to PDPP‐4T dominating transport and the power factor 

in  the  blends.  The  fitting  parameters  for  the  PDPP‐4T  and 

RRa‐P3HT  blends  (Table  1)  suggest  that  PDPP‐4T  has  a 

broader  DOS  with  higher  localization  length  at  higher 

energies  (details of  fitting parameter determination can be 

found in the SI).  

The final blend system we examine is PDPP‐4T:PDPP‐T‐TT‐T, 

where there is almost no charge‐carrier mobility difference. 

Surprisingly,  the  electrical  conductivity  of  PDPP‐T‐TT‐T  is 

much  smaller  than  that  of  PDPP‐4T  (0.9  Sm‐1  compared  to 

31.8 Sm‐1). Increasing the ratio of PDPP‐4T in the blend leads 

to  a  constant  decrease  in  S  from  404  μVK‐1  to  204  μVK‐1, 

which  opposes  the  changes  in  electrical  conductivity.  The 

large  Seebeck  coefficient  and  low  electrical  conductivity  in 

pure  PDPP‐T‐TT‐T  suggests  a  low  charge‐carrier 

concentration and high total number of states, which agrees 

with the fitting parameters (Nt,PDPP‐T‐TT‐T=1021cm‐3 and NC,PDPP‐

T‐TT‐T=1.5×1019cm‐3    or 
ே಴,ುವುುష೅ష೅೅ష೅

ே೟,ುವುುష೅ష೅೅ష೅
ൌ 1.5%).  Furthermore, 

the  fitting  parameters  for  these  two  polymers  suggest  we 

have blended two polymers with almost similar disorder and 

similar localization length with 0.08 eV energetic offset. This 

scenario can be best represented by the calculated data in SI 

Figure S5 when the mobility ratio is small, and as predicted 

by  the model  there  is  not  any  improvement  in  the  power 

factor.  

Photothermal  deflection  spectroscopy  (PDS) 

measurements,76,77 as shown  in SI Figure S12, were carried 
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out in an effort to obtain experimental evidence into the DOS 

widths for the different polymers.64 From these PDS spectra 

the Urbach energy was extracted, where the Urbach energy 

provides  a  quantitative  measurement  of  the  extent  of 

disorder.  Unfortunately,  the  polaron  absorbance  in  the 

polymers extends beyond the  limits of the PDS system and 

therefore the un‐doped polymers were investigated.  In the 

un‐doped polymers, the Urbach energies of RR‐P3HT, PDPP‐

4T,  and PDPP‐T‐TT‐T  are  similar  at  42  to  45 meV, whereas 

RRa‐P3HT is significantly higher at 170 meV.  Considering that 

the Urbach energy should reflect the DOS width, these values 

are in disagreement with the values extracted through fitting 

the  experimental  data  with  the  theoretical  model.      We 

suspect  that  this  discrepancy  arises  from  the  PDS 

measurements being performed on the un‐doped polymers.  

Adding  chemical  dopants  has  previously  been  shown  both 

experimentally  and  theoretically  to  significantly  alter  the 

relative  disorder  and  DOS  widths  in  the  polymers.52–54,63 

Experimentally probing disorder in these doped systems is a 

direction that we will pursue in future work. 

There  are  three  additional  fitting  parameters  that  differ 

between the polymers and have major contributions to the 

observed  experimental  trends.    These  include  the  total 

density of states, the density of charge carriers and attempt 

to jump frequency. The total number of states is equal to the 

total number of states that have some contribution to charge 

transport. The total number of states is highest for PDPP‐T‐

TT‐T (10×1020cm‐3) and lowest for RRa‐P3HT (2.96×1020cm‐3) 

and  their  value  can  be  affected  by  multiple  parameters, 

including morphological factors that restrict transport or the 

presence  of  energetic  traps.    Despite  keeping  the 

concentration of the dopant constant (Table S1) in the films, 

the concentration of charge carriers  is not  the same for all 

polymers. RR‐P3HT  and RRa‐P3HT have  the  highest  charge 

carrier  concentration  (12×1019cm‐3)  versus  PDPP‐4T 

(6×1019cm‐3) and PDPP‐T‐TT‐T (1.5×1019cm‐3). There are a few 

possible  reasons  for  these  differences,  such  as  dopant 

aggregation78,79 or lower energetic offsets between the EA of  

the  dopant  and  IE  of  the  polymer,36  both  of  which  can 

decrease the doping efficiency.  The extracted charge‐carrier 

concentration  does  correspond  with  the  doping  efficiency 

expected based purely on  the  IE of  the polymers, with  the 

carrier concentration decreasing as the polymer IE increases; 

however,  it  is  difficult  to  experimentally  verify  the  exact 

concentration of charge carriers. Attempt to jump frequency 

should  be  in  order  of  1011‐1013  s‐1  (i.e.,  order  of  phonon 

vibration frequency), but the fitting parameters used to fit to 

our  experimentally  measured  electrical  conductivity  are 

about two orders of magnitude higher. Predicting a correct 

prefactor for electrical conductivity has been a challenge for 

analytical  models.  32,40,80,81Here  we  have  used  a  linear 

combination 𝜈0 of two pure polymers to fit to blend systems 

(Equation  S19).AFM  images  of  these  polymer  blends,  as 

displayed in SI Figure S13, show large aggregates in both pure 

PDPP‐T‐TT‐T and PDPP‐4T films and in the blends at or above 

a PDPP‐4T composition of 0.5.  These aggregates are absent 

in the undoped polymer, and thereby we suspect that they 

are dopant  rich, either  consisting entirely of  the dopant or 

consisting  of  highly  doped  polymers  that  are  rendered 

insoluble upon heavy doping.82   Dopant  aggregation would 

also  agree  with  lower  carrier  concentration  in  these  DPP 

containing  polymers  as  compared  to  both  P3HT  polymers. 

The  morphology  of  the  films  can  play  a  large  role  in 

determining the thermoelectric performance, particularly in 

polymer blends.33  Importantly for comparison purposes, the 

blend  systems  in  this  work  show  similar  aggregated 

morphologies at higher (>0.5) PDPP‐4T compositions where 

the  increased  power  factors  are  observed  for  the  RR‐

P3HT:PDPP‐4T  blends.  The  analytical  model  presented 

provides  a  nice  framework  for  understanding  the 

thermoelectric  properties  of  polymer  blends,  but  moving 

forward it will be important to experimentally investigate the 

morphologies  in  detail  and  incorporate  the  influence  of 

morphology  into  the  theoretical model.  For  example,    the 

current  analytical  model  may  be  expanded  to  include  a 

perturbation of the probability of hopping between the two 

polymers (C'A and C'B) based on the morphology. 
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Figure	6. (a,c,e) Seebeck coefficient and electrical conductivity and (b,d,f) power factor as a function of PDPP-4T concentration in polymer blend. The blends are PDPP-
4T:RR-P3HT (a,b) and PDPP-4T:RRa:P3HT (c,d) and PDPP-4T:PDPP-T-TT-T (e,f). Dashed lines are the fits to the model as calculated with equations 7 and 8. The fitting 
parameters can be found in Table 1. 

Table 1. fitting parameters for each polymer in each individual blend system 

PDPP‐4T:RR‐P3HT 

Polymer  Δ (KBT)  α (Å)   a (nm)  Nt (1020 cm‐3)   NC (1019 cm‐3)  a/𝛼  E0  𝜈0 (1015 s‐1)  

PDPP‐4T  4  2.8  1.4  3.64  6  5  0  3.52 

RR‐P3HT  1.2  2  1.5  2.96  12  12.5  ‐0.15  44.8 

PDPP‐4T:RRa‐P3HT 

Polymer  Δ (KBT)  α (Å)   a (nm)  Nt (1020 cm‐3)   NC (1019 cm‐3)  a/𝛼  E0  𝜈0 (1015 s‐1)  

PDPP‐4T  4  2.5  1.4  3.64  6  5.6  0  5.43 

RRa‐P3HT  2  1.2  1.5  2.96  12  12.5  ‐0.15  2.41 

PDPP‐4T:PDPP‐T‐TT‐T 

Polymer  Δ (KBT)  α (Å)   a (nm)  Nt (1020 cm‐3)   NC (1019 cm‐3)  a/𝛼  E0  𝜈0 (1015 s‐1)  

PDPP‐4T  3.5  2.5  1.35  4.06  6  5.4  0  4.06 

PDPP‐T‐TT‐T  4.5  1.8  1  10  1.5  10  0.08  2.83 
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Conclusion  

The results presented show that polymer blends are capable of 

reaching  higher  power  factors  than  either  of  the  individual 

polymers.  For higher power factors to be realized in the blend, 

the polymer with  its  DOS  centered  at  higher  energies  should 

have  a  broader  DOS  and  higher  charge‐carrier  mobility.  

Furthermore, the electrical conductivities of the two polymers 

should not be drastically different, as this leads to the polymer 

with  the  higher  electrical  conductivity  dominating  charge 

transport and minimizing  the  influence of  the other polymer.  

From a  simple experimental  viewpoint  of  selecting  candidate 

polymers,  the  polymers  should  have  similar  electrical 

conductivities  (within  an  order  of  magnitude)  and  Seebeck 

coefficients (within a factor of two), and the polymer with the 

higher IE should have a higher mobility. 

In terms of guiding the design of thermoelectric polymers, our 

results indicate that polymers with low energetic disorder (i.e., 

a  narrow density  of  states  distribution)  and  large  localization 

lengths should be targeted for both polymer blends and pure 

polymers.    In  the  case  of  blends,  increases  in  performance 

should  be  obtainable  regardless  of  the  DOS  width  and 

localization length of the lower energy polymer, so long as the 

polymer with  the higher  energy DOS has  a  broader  DOS  and 

comparable or larger localization length.  There are numerous 

factors  that  this  work  did  not  account  for,  such  as  the 

morphology of the polymer blends and the effects of blending 

polymers together on the width of the DOS of each individual 

polymer,  that  are  likely  to  be  important  in  determining  the 

thermoelectric  performance of  polymer  blends.    Future work 

that  accounts  for  morphology,  doping  induced  disorder,  and 

polymer interactions will be helpful in further guiding the design 

of polymer blend thermoelectrics. 
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