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กิตติกรรมประกาศ 
โครงการ การประกอบควอนตัมดอตสารก่ึงตัวนําโดยการนําของเส้นเคลื่อนผิวร่วมในเอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ

แบบแลตทิซไม่เข้าคู่กัน (Guided assembly of semiconductor quantum dots via interfacial disloca-
tions in lattice-mismatched heteroepitaxy) ตามสัญญาเลขที่ RSA-5580015 ระยะเวลาดําเนินโครงการ 3 
ปี (16 กรกฎาคม พ.ศ. 2555 ถึง 15 กรกฎาคม พ.ศ. 2558) ได้รับงบประมาณ 1.2 ล้านบาท (จาก สกว. 800,000 
บาท จากจุฬาฯ 400,000 บาท)  ผลจากโครงการได้รับการตีพิมพ์ในวารสารวิชาการระดับนานาชาติ 3 บทความ 
ในหนังสือ 1 บท นําเสนอในที่ประชุมวิชาการระดับนานาชาติ 1 ครั้งและระดับ ชาติ 2 ครั้ง ผลิตมหาบัณฑิต 3 คน 

โครงการนี้ลุล่วงได้ก็ด้วยแรงสนับสนุนจากหลายฝ่าย  ข้าพเจ้าขอขอบคุณ สกว. จุฬาลงกรณ์มหาวิทยาลัย 
คณะวิศวกรรมศาสตร์ และภาควิชาวิศวกรรมไฟฟ้าสําหรับงบวิจัย เครื่องมือ อุปกรณ์ และสถานที่  กราบขอบ-
พระคุณ ศาสตราจารย์ ดร.สมศักด์ิ ปัญญาแก้ว และขอบ  คุณบุคลากรของห้องปฏิบัติการวิจัยสิ่งประดิษฐ์สารก่ึง
ตัวนํา (Semiconductor Device Research Laboratory) ได้แก่ คุณศุภโชค ไทยน้อย คุณขวัญเรือน ไทยน้อย 
คุณพรชัย ช่างม่วง และคุณพัฒนา พันธุวงศ์ ที่ให้ความกรุณาและช่วยเหลือข้าพเจ้าและนิสิตในที่ปรึกษาโดยตลอด 

 
ทรงพล  กาญจนชูชัย 
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บทคัดย่อ 
รหสัโครงการ : RSA5580015 
โครงการ :  การประกอบควอนตมัดอตสารก่ึงตวันําโดยการนําของเส้นเคล่ือนผิวร่วมในเอพิแทกซี-

วิวิธพนัธุแ์บบแลตทิซไม่เข้าคู่กนั 
นักวิจยั : รศ.ดร.ทรงพล  กาญจนชชูยั และคณะ  จฬุาลงกรณ์มหาวิทยาลยั 
E-mail Address : songphol.k@chula.ac.th 
ระยะเวลาโครงการ : 16 กรกฎาคม พ.ศ. 2555 ถึง 15 กรกฎาคม พ.ศ. 2558 

โครงสรา้งควอนตมัดอต (QD) สารกึง่ตวันําชนิด InAs บนเทมเพลตลายตาราง (CHP) InGaAs ถูก
ปลกูขึน้บนแผน่ฐาน GaAs โดยเทคนิคเอพแิทกซลีาํโมเลกุล (MBE)  การปลกูผลกึเดีย่วทีต่่างชนิด ต่างพนัธุ์
จากแผน่ฐานเรยีกเอพแิทกซวีวิธิพนัธุ ์และหากชัน้ปลูกมคีา่คงตวัแลตทซิต่างจากแผน่ฐานจะเรยีกเอพแิทกซี
นัน้วา่เป็นแบบแลตทซิไมเ่ขา้คู่  การปลูกชัน้ CHP โดยเทคนิคเอพแิทกซวีวิธิพนัธุแ์บบแลตทซิไมเ่ขา้คูท่าํให้
เกิดเส้นเคลื่อนหรือดิสโลเคชันที่ผิวร่วม CHP/แผ่นฐาน หรือ InGaAs/GaAs เกิดสนามความเครียดที่
สามารถชกันําการก่อ QD ในกระบวนการถดัไปได ้ โครงสรา้งทีป่ลกูมหีลายแบบ หลากวตัถุประสงค ์แต่ทุก
โครงสรา้งล้วนถูกตรวจสอบสณัฐานวทิยาโดยกล้องจุลทรรศน์แรงอะตอม (AFM) และสมบตัิเชงิแสงโดย
เทคนิคโฟโตลูมเินสเซนส ์(PL) ซึง่จาํแนกยอ่ยเป็นเทคนิคแมโคร PL, เทคนิค PL ทีต่รวจวดัสมบตัโิพลาไรซ์
ของแสงได้ (PPL), และเทคนิคไมโคร PL ซึ่งใหผ้ลเป็นสเปกตรมัใน 2 มติิคล้ายแผนที่ เรยีก PL map ได ้ 
แก่นของการทดลองม ี3 ประการ 

1. ความหนาแน่นของ CHP สามารถควบคุมไดโ้ดยปรบัเศษสว่นโมลและความหนาของชัน้ InGaAs  
ไดต้ัง้แต่ความหนาแน่นตํ่า ๆ มดีสิโลเคชนัในทศิเดยีวคอืใหผ้ลเป็นลายทาง ไปกระทัง่ความหนาแน่นสงูซึ่ง
ประยุกต์ใชเ้ป็นเทมเพลตเพื่อปลูก QD ชนิดที่มสีภาพแม่เหลก็เจอืจางสําหรบัประยุกต์เป็นหน่วยความจํา
ความหนาแน่นสงูได ้

2. โครงสรา้งสายโซ่ QD ทีซ่อ้นกนัหลายชัน้บนเทมเพลต CHP มผีลกึทีส่มบูรณ์เน่ืองจากเปล่งแสง
และตอบสนองต่อแสงได้ด ี แสงที่เปล่งออกมาเป็นแสงโพลาไรซ์ อนัดบัขัน้ของการโพลาไรซ์เพิม่ขึน้ตาม
จํานวนชัน้ QD แต่หากจํานวนชัน้สูงเกนิไป คุณภาพของผลกึจะเลวลงอย่างรวดเรว็  การทดลองแสดงให้
เหน็วา่ จาํนวนชัน้ทีซ่อ้นกนัไมค่วรเกนิ 3 

3. โครงสรา้งสายโซ่ QD ที่ซ้อนกนัหลายชัน้เช่นเดยีวกบัขา้งต้นถูกนําไปวดัไมโคร PL ให้ผลเป็น
แผนทีส่เปกตรมัทีร่ะบุว่า แสงทีเ่ด่นทีสุ่ดจากโครงสรา้งเป็นแสงจาก QD ชัน้บนสุด  หากกระตุน้ชิน้งานดว้ย
แสงความเขม้สงู แสงจาก QD ชัน้ล่างซึง่มพีลงังานตํ่ากว่าจงึจะทยอยปรากฏออกมาทลีะชัน้ ๆ แทนทีค่วาม
เขม้ทีเ่พิม่ขึน้จะไปทาํให ้QD ชัน้บนเริม่เปล่งแสงจากสถานะกระตุน้  พฤตกิรรมการตอบสนองเชน่เดยีวกนัน้ี
สามารถใชร้ะบุกลไกการถ่ายโอนพาหะในโครงสรา้งนาโนทัว่ไปทีซ่อ้นกนัหลายชัน้ได ้

คาํหลกั : ควอนตมัดอต  เสน้เคลื่อนผวิรว่ม  เอพแิทกซวีวิธิพนัธุ ์ แลตทซิไมเ่ขา้คูก่นั 
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Abstract 
Project Code : RSA5580015 
Project Title : Guided assembly of semiconductor quantum dots via interfacial dislocations in 

lattice-mismatched heteroepitaxy 
Investigator : Songphol Kanjanachuchai et al.,  Chulalongkorn University 
E-mail Address : songphol.k@chula.ac.th 
Project Period : 16 July 2012 – 15 July 2015 

Self-assembled InAs quantum dots (QDs) are grown on InGaAs/GaAs cross-hatch pattern 
(CHP) template by molecular beam epitaxy (MBE). Lattice-mismatched heteroepitaxy of the CHP 
template results in interfacial dislocations whose strain fields guide the nucleation of subsequent 
QDs. Various structures are grown for different purposes. All of the grown structures are 
characterized by atomic force microscopy (AFM) to study QD morphology, and photo-luminescent 
(PL) to study the optical properties. The latter are divided into standard macro-PL, polarized PL 
(PPL) and micro-PL mapping (PL map). Three key results were achieved: 

1. The CHP density can be controlled simply by varying the molar fraction and thickness of 
the InGaAs layer. It is possible to limit the dislocations to occur in just one main direction, th u s 
creating a stripes template. On the other hand, densed CHPs can also be achieved. The latter is 
proposed as a template for the growth of high-density diluted magnetic semiconductor for memory 
applications. 

2. Stacked QD chains on CHP template are of good crystalline quality as they are optically 
active. PL spectra show that the structure is capable of generating polarized light. The degree of 
polarization (DOP) increases with the number of stacks but there exists a limit before crystalline 
quality degrades. This maximum stack number has been experimentally determined to be 3. 

3. The same stacked QD chains structure as above are mapped by micro-PL. The top most 
QD layer is found to be the dominant emission layer. Upon high excitation, however, emissions 
from lower layers start to emerge. This is in contrast to state-filling effect and be used as a guide 
to indicate carrier transfer mechanisms in multi-stacked nanostructures in general. 

Keywords : quantum dots, interfacial dislocations, heteroepitaxy, lattice-mismatch 



4 

Executive Summary 
โครงการ RSA5580015 การประกอบควอนตัมดอตสารก่ึงตัวนําโดยการนําของเส้นเคลื่อนผิวร่วมใน

เอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุแบบแลตทิซไม่เข้าคู่กัน มีวัตถุประสงค์หลักคือ สังเคราะห์และวัดลักษณะสมบัติของโครงสร้าง
ควอนตัมดอต (QD) InAs ที่ก่อตัวบนเทมเพลตลายตาราง InGaAs/GaAs  ทั้ง InAs QD และ InGaAs/GaAs เทม
เพลต ต่างเป็นโครงสร้างที่เกิดจากการปลูกผลึกชนิดหนึ่งบนผลึกอีกชนิดหน่ึง (เอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ) ซึ่งมีค่าคงตัว
แลตทิซต่างกัน (แลตทิซไม่เข้าคู่กัน)  โครงสร้างถูกสังเคราะห์อย่างต่อเน่ืองโดยเทคนิคเอพิแทกซีลําโมเลกุล คือ 
สังเคราะห์เทมเพลตก่อน ตามด้วย QD  การก่อ QD จะถูกชักนําโดยเส้นเคลื่อนหรือดิสโลเคชัน ณ ผิวร่วม 
InGaAs/GaAs ที่อยู่ด้านล่าง  หลังจากสังเคราะห์ สภาพผิวของโครงสร้างถูกวัดโดยกล้องจุลทรรศน์แรงอะตอม 
สมบัติเชิงแสงวัดโดยเทคนิคโฟโตลูมิเนสเซนส์  สมบัติเชิงแสงของโครงสร้างเช่ือมโยงกับสภาพผิว  ผลจากการ
ทดลองตลอดระยะเวลา 3 ปีของโครงการได้ให้ข้อมูลและความรู้พ้ืนฐานหลายอย่าง สรุปได้ 3 ประเด็น 

1. การปลูก QD บนพ้ืนผิวลายตารางสามารถให้ QD ที่เรียงตัวเป็นสายโซ่ในทิศ [1-10] และ [110] ซึ่งต้ัง
ฉากกัน  หากปรับความเครียดและความหนาของช้ัน InGaAs ให้ดีจะสามารถควบคุมให้เกิดเส้นเคล่ือนผิวร่วมใน
แนวเดียวได้ หรืออาจควบคุมให้เกิดเส้นเคลื่อนผิวร่วมทั้งสองแนวอย่างหนาแน่น  หากเจือ QD ด้วยธาตุแทรนซิชัน 
เช่น Mn จะพัฒนาโครงสร้างให้เป็นหน่วยความจําได้ 

2. แสงที่เปล่งออกจากสายโซ่ QD บนพ้ืนผิวลายตารางเป็นแสงโพลาไรซ์ เมื่อซ้อนช้ันสายโซ่ QD หลายช้ัน 
อันดับขั้นของการโพลาไรซ์จะเพ่ิมขึ้นเน่ืองจาก QD จัดเรียงตัวเป็นระเบียบมากข้ึนตามจํานวนช้ันที่ซ้อนกัน  
อย่างไรก็ตาม เมื่อจํานวนช้ันเพ่ิมขึ้น ความเครียดสะสมจะเพ่ิมขึ้นตาม ช้ันฟิล์มอาจคลายความเครียดโดยก่อดิส
โลเคชันเพ่ิมเติม คุณภาพของผลึกจะเลวลงทันที  การซ้อนช้ัน QD เพ่ือเพ่ิมสมบัติโพลาไรซ์จึงมีขีดจํากัด 

3. ในโครงสร้างสายโซ่ QD ที่ซ้อนกันบนพ้ืนผิวลายตาราง พาหะจะมาออกันที่ QD ช้ันบนสุดเสียเป็นส่วน
ใหญ่  หากโครงสร้างถูกกระตุ้นด้วยแสงความเข้มสูง พาหะจะถูกถ่ายโอนจาก QD ช้ันบนลงมายังช้ันล่าง แทนที่จะ
ไปปรากฏตัวอยู่ในสถานะกระตุ้นของ QD ช้ันบน 

ผลจากประเด็นหลักทั้ง 3 ได้ตีพิมพ์ในสารสารวิชาการระดับนานาชาติซึ่งอยู่ในฐานข้อมูล ISI 3 ฉบับ  
นอกจากนี้ ยังมีประเด็นรองที่ตีพิมพ์เป็นบทของหนังสือ 1 บท นําเสนอในที่ประชุมวิชาการระดับนานาชาติ 1 ครั้ง 
และระดับชาติ 3 ครั้ง  สุทธิ ผลิตมหาบัณฑิตได้ 3 คน 

ศาสตร์ด้านการปลูกผลึกสารก่ึงตัวนํา โดยเฉพาะที่เก่ียวกับดิสโลเคชันในเอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุยังมีประเด็น
พ้ืนฐานท่ียังไม่มีข้อสรุปอีกมาก หน่ึงในน้ันคือพฤติกรรมของดิสโลเคชัน  การค้นคว้าวิจัยด้านเอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ
ยังคงดําเนินไปอย่างต่อเนื่องในมหาวิทยาลัยและศูนย์วิจัยช้ันนําทั่วโลก 
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เนื้อหางานวิจัย 

1. ท่ีมาและวัตถุประสงค์ (Rationale) 
สารก่ึงตัวนํา (semiconductors) เป็นวัสดุแก่นของอุตสาหกรรมไฟฟ้าและอิเล็กทรอนิกส์  โครงสร้างนา

โน (nanostructures) ของสารกึ่งตัวนํา โดยเฉพาะโครงสร้างควอนตัมดอต (quantum dot, QD) สามารถนําไป
สร้างอุปกรณ์อิเล็กทรอนิกส์ต่าง ๆ เช่น ทรานซิสเตอร์ ไดโอดเปล่งแสง และเซลล์สุริยะ  ควอนตัมดอตสารก่ึงตัวนํา
สามารถสังเคราะห์ได้หลายวิธี หน่ึงในวิธีที่สําคัญที่สุดคือการปลูกผลึก (crystal growth) หรือเอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ 
(heteroepitaxy) เป็นการปลูกผลึกเด่ียวที่ค่าคงตัวแลตทิซ (lattice constant) ของช้ันที่ปลูก หรือช้ันเอพิ 
(epilayer) ae ต่างไปจากของแผ่นฐาน (substrate) as  การสังเคราะห์ควอนตัมดอตสารกึ่งตัวนําส่วนใหญ่กระทํา
บนผิวเรียบ แต่สําหรับโครงการน้ีกระทําบนผิวลายตาราง (cross-hatch pattern: CHP) ซึ่งเกิดจากเส้นเคลื่อนผิว
ร่วม  ประโยชน์คือควอนตัมดอตที่ได้จะมีการจัดเรียงตัวแบบมีระเบียบขึ้นเมื่อเทียบกับการปลูกบนผิวเรียบ ต้นคิด
ของงานน้ีเกิดราว ค.ศ. 1997 ในระบบ SiGe/Si [1,2]  ต่อมาถูกนําไปใช้กับระบบอ่ืน รวมท้ัง InGaAs/GaAs เช่น 

เดียวกับโครงการนี้ด้วย [3]  แม้จะมีการศึกษามานาน แต่สมบัติเชิงแสงของ QD บนเส้นเคล่ือน แม้กระทั่งการก่อ
ตัวของเส้นเคลื่อนเองก็ยังไม่เป็นที่เข้าใจกันดี 

โครงการมีวัตถุประสงค์หลักสามประการ ได้แก่ 
ก. เพ่ือศึกษาการก่อตัวของเส้นเคลื่อนผิวร่วม (interfacial dislocation lines) ในเอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ

แบบแลตทิซไม่เข้าคู่กัน (lattice-mismatched heteroepitaxy)  ความเข้าใจกลไกการก่อตัว เคลื่อนตัว และ
อันตรกิริยาของเส้นเคล่ือนผิวร่วมอาจนําไปสู่การควบคุมระยะห่างและความหนาแน่นของเส้นเคลื่อนฯ ทั้งในระบบ 
InGaAs/GaAs ที่ศึกษาหรือระบบแลตทิซไม่เข้าคู่กันทั่วไปได้ 

ข. เพ่ือใช้เส้นเคลื่อนผิวร่วมที่สังเคราะห์ได้เป็นเทมเพลต (template) ในการประกอบควอนตัมดอตสารก่ึง
ตัวนําในแนวนอนและแนวดิ่ง  โดยท่ัวไปควอนตัมดอตประกอบตนเอง (self-assemble) แบบสุ่ม ตําแหน่งของ 
QDs จะกระจัดกระจายท่ัวทั้งแผ่นฐาน  แต่หากแผ่นฐานมีผิวหน้าที่มีแบบรูปลายตาราง (CHP) QD ก็จะประกอบ
ตัวเองบนลายตารางน้ัน คือจะได้ QD ที่เรียงตัวกันเป็นแถวอย่างเป็นระเบียบในแนวนอนแทนท่ีจะประกอบตัวเอง
แบบสุ่ม และหากทําการปลูก QD แบบกลบทับและปลูกซ้ํา (cap and regrowth) ก็จะให้ QD ที่เรียงตัวกันอย่าง
เป็นระเบียบในแนว ต้ังหรือในทิศทางของการปลูกผลึกด้วย  การเรียงตัวมีประโยชน์คือ โครงสร้างที่ได้สามารถให้
หรือตอบสนองต่อแสงโพลาไรซ์ได้ 

ค. เพ่ือวัดลักษณะสมบัติเชิงโครงสร้างและเชิงแสงของโครงสร้างควอนตัมดอตท่ีประกอบตนเองบนเส้น
เคลื่อนผิวร่วมโดยเทคนิค microscopy และ spectroscopy  โดยท่ัวไป สมบัติของผลึกสารก่ึงตัวนํานอกจากจะ
สัมพันธ์กับองค์ประกอบทางเคมีของผลึกแล้ว ยังสัมพันธ์กับสัณฐาน (morphology) ของผลึกอีกด้วย  ในกรณีของ 
QD ที่ก่อตัวบนแผ่นฐานลายตาราง นอกจากสมบัติของ QD จะขึ้นอยู่กับขนาด เส้นผ่านศูนย์กลาง และเศษส่วน
โมล  ของสารประกอบ (InxGa1-xAs) แล้ว ยังข้ึนอยู่กับการเกาะกลุ่ม หรือในกรณีของ QD บน CHP จะขึ้นอยู่กับการ
เรียงตัวกันเป็นเส้นอีกด้วยเน่ืองจากระยะของ QD ที่ใกล้กัน ย่อมส่งผลให้ฟังก์ชันคลื่นของพาหะใน QD ซ้อน
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เหลื่อมกัน เป็นเหตุให้สมบัติเชิงแสงแตกต่างไปจากโครงสร้างที่ QD กระจัดกระจายกันอยู่และฟังก์ชันคลื่นไม่ซ้อน
เหลื่อมกัน  เทคนิค spectroscopy เป็นการศึกษาผล (สมบัติเชิงแสง) ในขณะที่เทคนิค microscopy เป็นการ 

ศึกษาเหตุที่เช่ือมโยงกับผล  ความเข้าใจที่ได้จะนําไปสู่การปรับเปลี่ยนพารามิเตอร์ที่ใช้สังเคราะห์วัสดุเพ่ือให้
สามารถสร้างวัสดุที่มีสมบัติเชิงแสงที่ต้องการได้ในที่สุด 

2. การทดลอง (Experiments) 
การทดลองจําแนกเป็น 2 ส่วน ส่วนแรกเป็นการสังเคราะห์วัสดุโดยการปลูกผลึก ส่วนหลังเป็นการวัด

ลักษณะสมบัติของวัสดุที่สังเคราะห์ได้ 

2.1 การปลูกผลึก (Crystal Growth) 

การสังเคราะห์วัสดุทั้งหมดในงานวิจัยน้ีกระทําโดยเทคนิคการปลูกผลึกแบบลําโมเลกุล (molecular 
beam epitaxy, MBE)  เพ่ือให้เป็นไปตามวัตถุประสงค์ ก. ในหัวข้อที่ 1 ได้ปลูกฟิล์มบาง InxGa1-xAs บนแผ่นฐาน 
GaAs และได้ปรับเปลี่ยนเศษส่วนโมลของฟิล์มที่ปลูกได้ (x) และความหนา (thickness, t) จึงสามารถควบคุม
ระยะห่างเฉลี่ยระหว่างเส้นเคลื่อนที่ผิวร่วม InGaAs/GaAs ได้  การปลูกฟิล์มบาง InxGa1-xAs บนแผ่นฐาน GaAs 
เริ่มจากการเตรียมแผ่นฐาน GaAs เบ้ืองต้นโดยการให้ความร้อนแก่แผ่นฐานที่อุณหภูมิประมาณ 450°C ในห้อง
เตรียมแผ่นฐานโดยเฉพาะ  การให้ความร้อนแก่แผ่นฐานเบื้องต้นน้ีใช้เวลาประมาณ 1 ช่ัวโมง จัดเป็นการ outgas 
แผ่นฐานเบ้ืองต้น  หลังจากน้ัน ย้ายแผ่นฐานเข้าสู่ห้องปลูกผลึก (growth chamber) ซึ่งในภาวะเตรียมพร้อม 
(standby) จะอยู่ในภาวะสุญญากาศสูงย่ิง (ultra high vacuum, UHV) หรือมีความดันในระดับ 10-10 Torr  เมื่อ
แผ่นฐานถูกย้ายเข้าไปในห้องปลูกผลึกและยึดเข้ากับตัวจัดการแผ่นฐาน (mani-pulator) แล้วก็จะเริ่มเข้าสู่
กระบวนการเตรียมผิวหน้าในขั้นตอนสุดท้ายก่อนปลูกผลึกจริง 

การเตรียมผิวหน้าในขั้นตอนสุดท้ายเป็นการขับออกไซด์ธรรมชาติ (native oxide) ออกจากผิวหน้าของ
แผ่นฐาน GaAs โดยความร้อน  ปรกติการให้ความร้อนแก่แผ่นฐานภายใต้ไอออกซิเจนจะให้ช้ันออกไซด์พอกพูน
ขึ้นมาจากผิวหน้า จัดเป็นการออกซิไดส์ (oxidation) แต่หากให้ความร้อนแก่แผ่นฐานภายใต้สุญญากาศ ช้ัน
ออกไซด์ที่มีอยู่จะไม่เสถียร หากอุณหภูมิสูงพอ ช้ันออกไซด์จะถูกขับออกในที่สุด จัดเป็นกระบวนการที่ตรงกันข้าม
กับการออกซิไดส์ เรียกว่า deoxidation หรือสั้น ๆ เพียง deox  สําหรับผิว (001)-GaAs อุณหภูมิ deox จะมีค่า 
 580°C แต่หากช้ันออกไซด์ธรรมชาติหนากว่าปรกติ เช่นแผ่นฐานถูกปล่อยไว้ในบรรยากาศเป็นเวลานาน 
อุณหภูมิ deox ก็จะสูงกว่าน้ี  การ deox กระทําโดยค่อย ๆ เพ่ิมอุณหภูมิให้แก่แผ่นฐานอย่างช้า ๆ  30°C/min 
แล้วสังเกตความเปลี่ยนแปลงจากระบบวัด  จุดเริ่มต้นและสิ้นสุดของการ deox สามารถรับรู้ได้ในเวลาจริง (real 
time) โดยการวัดมวลของสารที่อยู่ในบรรยากาศของห้องปลูก  การวัดมวลกระทําโดย quadrupole mass spec-
trometer (QMS)  เมื่อช้ันออกไซด์ธรรมชาติเร่ิมถูกขับออกมา QMS จะแสดงมวลแปลกปลอมท่ีถูกขับออกมาด้วย 
โดยเฉพาะ 28 amu (atomic mass unit) ของ CO (C 12 amu + O 16 amu) และเมื่อช้ันออกไซด์ถูกขับออก
หมด ปริมาณของมวลดังกล่าวก็จะค่อย ๆ ลดลงกับเวลาเพราะถูกป๊ัมดูดออกไปจากห้องปลูกหรือไปเกาะติดผนัง
ห้องปลูกผลึกซึ่งถูกหล่อเย็นโดยไนโตรเจนเหลว (77 K)  ช้ันออกไซด์ธรรมชาติเป็นอสัณฐาน (amorphous) แต่ช้ัน 
GaAs ที่อยู่ด้านล่างเป็นผลึกเด่ียว (single crystal)  สภาพผิวหน้า (ผลึกเด่ียวหรือสัณฐาน) สามารถรับรู้ได้จาก



7 

แบบรูปการเลี้ยวเบนลําอิเล็กตรอนพลังงานสูง (reflection high-energy electron diffraction, RHEED) ที่ตก
กระทบผิวหน้าด้วยมุมประมาณ 1-3° ซึ่งแทบจะขนานไปกับผิวหน้า  แบบรูปการเลี้ยวเบนจะปรากฏบนจอฟอส-
เฟอร์คล้ายกับลําอิเล็กตรอนท่ีตกกระทบจอโทรทัศน์แบบ cathode ray ในสมัยก่อน  ผิวหน้าอสัณฐานจะไม่มี
แบบรูป ภาพที่ปรากฏจะเป็นวงจาง ๆ  ส่วนผิวหน้าผลึกเด่ียวจะมีแบบรูปเป็นเส้น หลายเส้นและเข้ม  ในระหว่าง
การขับออกไซด์ แบบรูปจะค่อย ๆ เปลี่ยนจากวงจาง ๆ มาเป็นเส้นที่เข้มข้ึน สื่อถึงสัณฐานของผิวหน้าที่กําลัง
เปลี่ยนจากอสัณฐานเป็นผลึกเด่ียว  จัดเป็นข้อมูลป้อนกลับสําคัญอีกช้ินหน่ึงเพ่ิมเติมจากการสังเกตมวลสารจาก
ระบบ QMS  หลังจากขับออกไซด์ธรรมชาติออกหมด ผิวหน้าจะค่อนข้างขรุขระ ยังไม่พร้อมแก่การปลูกช้ันไวงาน 

การปลูกผลึกจริงเร่ิมจากการกลบผิวหน้าที่ขรุขระข้างต้นโดยวัสดุชนิดเดียวกับแผ่นฐาน หรือ GaAs ก่อนที่
จะปลูกช้ันลายตาราง InGaAs ทับลงไป  ช้ัน GaAs เป็นช้ันบัฟเฟอร์ (buffer)  ช้ันลายตาราง InGaAs เป็นเทม
เพลตให้แก่กระบวนการถัดไป  การปลูก GaAs และ InGaAs มีขั้นตอนคล้ายกัน เร่ิมจากการให้ความร้อนแก่
วัตถุดิบที่บรรจุอยู่ในเซลล์แพร่ (effusion cells) ให้ ฟลักซ์อยู่ในระดับที่ต้องการ  จากน้ันเพียงเปิด-ปิดชัตเตอร์ด้าน
ทางออกของเซลล์แพร่ หากต้องการปลูก GaAs ก็เพียงเปิดชัตเตอร์ด้านหน้าเซลล์ Ga และเซลล์ As  และหาก
ต้องการปลูก InGaAs ก็เปิดชัตเตอร์เซลล์ In เพ่ิมเติม  พารามิเตอร์สําคัญสําหรับการปลูก GaAs คือความหนา 
ปรกติช้ัน buffer จะหนาประมาณ 300 nm แต่หากผิวหน้าขรุขระมาก ก็จะปลูกให้หนา 500 nm โดยใช้ความ
คมชัดของเส้น RHEED pattern เป็นเกณฑ์  ส่วนพารามิเตอร์สําคัญสําหรับการปลูก InxGa1-xAs คือความหนาและ
เศษส่วนโมลของ In (x)  ก่อนปลูกช้ัน InGaAs จะทําการสอบเทียบ (calibrate) อัตราการปลูก (growth rate, R) 
ก่อนเสมอ  หากอัตราการปลูกช้ัน GaAs คือ RGa และช้ัน InAs คือ RIn จะได้เศษส่วนโมล x = RIn/(RIn + RGa)  
ส่วนความหนาของช้ันฟิล์มทั้งกรณีของ GaAs และ InGaAs สามารถกําหนดได้จากผลคูณระหว่างอัตราการปลูก
และเวลาในการเปิดชัตเตอร์ 

เพ่ือให้เป็นไปตามวัตถุประสงค์ ข. ในหัวข้อที่ 1 ได้ใช้ฟิล์มบาง InGaAs ดังกล่าวเป็นเทมเพลตในการปลูก
ควอนตัมดอตต่อยอดขึ้นมา โดยหลังจากที่ปลูกช้ัน InGaAs ข้างต้นเสร็จ ชัตเตอร์เซลล์ In และ Ga จะถูกปิด  การ
ปลูกจะหยุดลงช่ัวขณะ เป็นเวลาขัดจังหวะ (growth interruption, GI) สั้น ๆ ประมาณ 30 วินาทีเพ่ือให้อะตอมท่ี
ผิวหน้ามีเวลาเคลื่อนที่และจัดเรียงตัวให้เป็นระเบียบขึ้น  ในระหว่างน้ี As จะยังคงตกกระทบผิวหน้าตลอดเวลา
เน่ืองจากแผ่นฐานอยู่ที่อุณหภูมิสูง (500°C) และมีแนวโน้มจะสูญเสียอะตอม As ที่ผิวหน้าหากไม่มี As มาชดเชย  
หลังจาก GI ชัตเตอร์ In จะถูกเปิด ลําโมเลกุลของ In จะตกกระทบผิวหน้าและที่ความหนา ~1.3 ช้ันมอโน 
(monolayer, ML) InAs จะก่อตัวเองเป็น QD โผล่ขึ้นมาจากผิวหน้า  การก่อตัวเป็น QD ของ InAs บนผิวหน้า 
InGaAs หรือ GaAs เกิดจากการคลายความเครียดของช้ันฟิล์ม InAs ที่ตอนแรกถูกปลูกเป็นช้ัน ๆ  อย่างไรก็ตาม 
แลตทิซของ InAs และ GaAs น้ันไม่เข้าคู่กัน (lattice mismatched) ทําให้ฟิล์ม InAs ที่ก่อตัวขึ้นบน GaAs หรือ 
InGaAs น้ันมีความเครียดสะสมอยู่  การคลายความเครียดตามกลไก Stranski-Krastanow (SK) น้ีเป็นกลไกทาง
ธรรมชาติที่พบเห็นได้ในระบบสารกึ่งตัวนําอ่ืน เช่น Ge/Si หรือ InP/GaP ด้วย  การก่อตัวของ QD สามารถรับรู้ได้
ในขณะปลูกจริงโดยการสังเกตแบบรูปของ RHEED ที่จะเปลี่ยนจากลักษณะที่เป็นเส้นที่สื่อถึงผิวเรียบ ไปเป็นแบบ
จุด (spotty) ที่สื่อถึงผิวขรุขระ  แบบรูปของ RHEED แบบเส้นเกิดจากการเลี้ยวเบน ในขณะท่ีแบบรูปของ RHEED 
แบบจุดเกิดจากการทะลุผ่าน (transmission) สื่อว่าผิวหน้าเกิด QD แล้ว  หลังจากปลูก QD เสร็จ แผ่นฐานจะถูก
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ลดอุณหภูมิลงทันทีเพ่ือหยุดการเปลี่ยนแปลงสภาพผิวหน้าให้เร็วที่สุด  นอกเสียจากว่าเป็นช้ินงานท่ีต้องถูกนําไป
ศึกษาสมบัติเชิงแสง ซึ่งจะต้องกลบด้วยช้ัน GaAs หนาประมาณ 100 nm ก่อนลดอุณหภูมิแผ่นฐานลง  การกลบ
ด้วยช้ัน GaAs สุดท้ายนี้เพ่ือลดผลกระทบจากสถานะผิว (surface states) ที่แย่งพาหะอิสระจากสารก่ึงตัวนํา 

2.2 การวัดลักษณะสมบัติ (Characterization) 

เพ่ือให้เป็นไปตามวัตถุประสงค์ ค. ในหัวข้อที่ 1 วัสดุที่สังเคราะห์ได้จะถูกนํามาวัดสมบัติเชิงโครงสร้าง 
(ควอนตัมดอตบนเทมเพลต) โดยกล้องจุลทรรศน์แรงอะตอม (atomic force micro-scope, AFM) และสมบัติเชิง
แสงโดยเทคนิคโฟโตลูมิเนสเซนส์ (Photoluminescence, PL) 

การวัดสมบัติเชิงโครงสร้างโดย AFM เป็นการวัดในโหมดเคาะ (tapping mode) โพรบวัดจะกวาดผิวหน้า
ของช้ินงานที่วางในอากาศแล้วให้ข้อมูลความสูงตํ่าออกมาเป็นภาพ 2 หรือ 3 มิติ ใช้เคร่ือง AFM รุ่น SPA400 

การวัดสมบัติเชิงแสงโดยเทคนิค PL เป็นการกระตุ้นช้ินงานด้วยโฟตอนความยาวคลื่น 514.5 nm หรือ
พลังงาน 2.4 eV ที่ถูกสร้างจากเลเซอร์อาร์กอน (Ar+ laser)  เมื่อเลเซอร์พลังงานสูงตกกระทบช้ินงานก็จะถูก
ดูดกลืนโดยอิเล็กตรอนเวเลนซ์ ก่อให้เกิดคู่อิเล็กตรอน-โฮล (electron-hole pair, EHP)  พลังงานกระตุ้น (2.4 
eV) น้ันสูงกว่าช่องว่างพลังงาน (energy gap, EG) ของทั้งแผ่นฐาน (GaAs, 1.42 eV) และInAs QDs (~1 eV) 
มาก ทําให้คู่อิเล็กตรอน-โฮลท่ีก่อกําเนิดขึ้นมีพลังงานจลน์สูง  อย่างไรก็ตาม อิเล็กตรอนนําจะสูญเสียพลังงานจลน์
ให้แก่ผลึก สุดท้ายเหลือแต่พลังงานศักย์ กล่าวคือ ตกมาอยู่ที่ขอบล่างของแถบการนํา (conduction band, CB) 
หรือที่ EC ส่วนโฮลก็จะสูญเสียพลังงานจลน์ให้แก่ผลึก ตกมาอยู่ที่ขอบบนของแถบเวเลนซ์ (valence band, VB) 
หรือที่ EV  เมื่ออิเล็กตรอนและโฮลดังกล่าวผสมกลับ (recombine) ส่วนต่างพลังงาน EC – EV จะถูกคายออกมา
กับโฟตอนซึ่งมีพลังงานประมาณ EG  เมื่อนําแสงที่ช้ินงานเปล่งออกมาไปวิเคราะห์เพ่ือกําหนดความเข้มและความ
ยาวคลื่น ก็จะทําให้ทราบว่าโครงสร้างภายในมีสมบัติเชิงแสงที่ดีหรือไม่ดีอย่างไร  แสงที่เข้มสื่อว่าโครงสร้างมี
คุณภาพดี QD มีความสมบูรณ์เชิงผลึก มีจุดบกพร่อง (defects) น้อยหรือไม่มีเลย  ส่วนความยาวคลื่น  ที่
โครงสร้างเปล่งออกมาจะสามารถนําไปกําหนดช่องว่างพลังงานของช้ันไวงานได้จากความสัมพันธ์ของพลังค์ 
(Plank’s relationship) ดัง EG = hc/ เมื่อ h คือค่าคงตัวของพลังค์ (Plank constant) และ c คือความเร็วแสง 

สมบัติโพลาไรซ์ของแสงที่ช้ินงานเปล่งออกมาศึกษาโดยเทคนิค polarized photolumi-nescence (PPL) 
การจัดเตรียม (set up) อุปกรณ์วัดจะต่างจากการวัด PL  อุปกรณ์ที่เพ่ิมข้ึนมาสําหรับการวัด PPL ได้แก่โพ-ลาไร
เซอร์ (polarizer) และแผ่นคลื่น (half waveplate)  อุปกรณ์ทั้ง 2 จะถูกติดต้ังอยู่ด้านหน้ามอโนโครมาเตอร์ 
(monochromator) ก่อนที่แสงจากช้ินงานจะถูกรวบรวมเข้าสู่ช่องเล็กยาวแสงเข้า (entrance slit)  โพลาไรเซอร์
จะถูกยึดอยู่กับที่ มุมโพลาไรซ์ของมันจะขนานไปกับแกนโพลาไรซ์ของระบบซ่ึงเป็นแกนที่มีประสิทธิภาพการแยก
แสงสูงสุด  สําหรับระบบของเราเป็นแนวต้ังซึ่งเป็นแนวที่ติดต้ังเกรตติง (grating) ของมอโนโครมาเตอร์  ส่วนแผ่น
คลื่นจะติดต้ังอยู่ในตัวจับซึ่งมีมอเตอร์ควบคุมการหมุนได้โดยรอบ  มอเตอร์ความแม่นยําสูงที่ใช้มีกลไกการตรวจแก้
ระยะคลอน (backlash correction) ทําให้สามารถทวนซํ้าผลการทดลองได้อย่างดีเย่ียม  การกวาดมุมเพ่ือ
วิเคราะห์แสงโพลาไรซ์กระทําทีละ 2 องศา มีรูปแบบการจัดเตรียมเพ่ือวิเคราะห์แอนไอโซทรอปีของการโพลาไรซ์ 
(polarization anisotropy) 2 แบบ  แบบที่ 1 ความยาวคลื่นตรวจหา (detection wavelength) คงตัวแล้วหมุน
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แผ่นคลื่น และแบบที่ 2 กวาดความยาวคล่ืนตรวจหาขณะท่ีแผ่นคลื่นถูกกําหนดมุมตายตัวให้สนามแสง (optical 

field) ขนาน (E//) หรือต้ังฉาก (E) กับแกนยืดตัวของ QD หรือทิศ [1-10] 
ช่วงท้ายของโครงการ ช้ินงานบางส่วนถูกนําไปวัด PL map ที่ห้องปฏิบัติการ CNRS ณ ประเทศฝรั่งเศส  

ผล PL ที่ได้โดยเทคนิคน้ีสามารถให้ข้อมูลสเปกตรัมในรูปของแผนที่ (map) ดังช่ือ กล่าวคือ ข้อมูลอยู่ในรูปของ
สเปกตรัมแสง ณ แต่ละตําแหน่ง เลือกอินทีเกรตความเข้มเฉพาะค่าพลังงานที่สนใจได้ (energetically resolved)  
เมื่อแสดงเป็นภาพความเข้มแสงแบบ 2 มิติจะเห็นได้ด้วยตาว่า แสงที่ค่าพลังงานที่สนใจถูกเปล่งออกจากบริเวณใด 
(spatially resolved) 

3. ผลการทดลองและการอภิปราย (Results and Discussion) 
ผลการทดลองที่จะอภิปรายในหัวข้อน้ีและท่ีจะสรุปในหัวข้อถัดไป เป็นแก่นของโครงการซึ่งได้ตีพิมพ์ใน

วารสารวิชาการระดับนานาชาติ 3 ฉบับดังหัวข้อ Output บทความที่ 1.1, 1.2, 1.3 รายละเอียดตามลําดับดังน้ี 

3.1 การจัดเรยีงควอนตัมดอตภายใต้การนําโดยเสน้เคลื่อนผิวร่วม 

Title: "InGaAs Quantum Dots on Cross-Hatch Patterns as a Host for Diluted Magnetic 
Semiconductor Medium," J Nanomaterials 2013, 791782 (2013) (Output 1.1) 

ผลจากการดําเนินงานวิจัยตามวัตถุประสงค์ข้อ ก. และ ข. ทําให้สามารถควบคุมระยะห่างเฉลี่ยระหว่าง
เส้นเคลื่อนที่ผิวร่วม InGaAs/GaAs ได้  เส้นเคล่ือนจะชิดกันหาก x และ t มีค่าสูงและจะห่างกันหาก x และ t มีค่า
ตํ่า  ในกรณีลิมิตสูง เส้นเคล่ือนจะมีความหนาแน่นสูง ผิวหน้าจะขรุขระมากจนแทบจะนําไปใช้ประโยชน์ต่อไม่ได้
เลย  ในกรณีลิมิตตํ่า เส้นเคลื่อนยังไม่ก่อตัวขึ้นเลย ผิวหน้าจะเรียบในระดับอะตอม ไม่สามารถนํามาใช้เป็นเทม
เพลตเพ่ือประโยชน์ในการเรียงควอนตัมดอตได้  ในทางปฏิบัติ ค่า x และ t ที่ใช้จะอยู่กึ่งกลางระหว่างลิมิตทั้งสอง  
โครงสร้างที่มีระยะห่างเฉลี่ยตํ่า หรือความถี่สูง เป็นโครงสร้างที่เหมาะแก่การสังเคราะห์ควอนตัมดอตความ
หนาแน่นสูง หากนําไปใช้ในเซลล์สุริยะ จะมีปริมาตรดูดกลืนแสงย่านอินฟราเรดที่สูง ทําให้ประสิทธิภาพการแปลง
พลังงานแสงมาเป็นพลังงานไฟฟ้า (conversion efficiency, ) สูงกว่าโครงสร้างเทียบเท่ากันแต่ไม่มีควอนตัม
ดอตหรือมีควอนตัมดอตความหนาแน่นตํ่าอยู่ภายใน  หากนําไปใช้เป็นแม่แบบในการสังเคราะห์ควอนตัมดอตเพ่ือ
การบันทึกข้อมูล จะให้หน่วยความจํา (memory) ที่มีความจุสูง 

สารแม่เหล็กที่ว่าเป็นสารก่ึงตัวนําที่ถูกเจือโดยสารแม่เหล็กแบบอ่อน ๆ (diluted magnetic semicon-
ductor, DMS)  ขอบเขตของบทความน้ีอยู่ที่การสังเคราะห์ host ที่เป็นสารกึ่งตัวนําคือ InAs เท่าน้ัน ยังไม่มีการ
เจือสารแม่เหล็ก เช่น Mn เข้าไปจริง  ผลงานทดลองจําแนกออกเป็นสองส่วน  ส่วนแรกแสดงพื้นผิวของเทมเพลต
หรือ InGaAs ที่ปลูกบนแผ่นฐาน GaAs  ส่วนหลังแสดงพื้นผิวของควอนตัมดอตที่ปลูกบนเทมเพลตอีกต่อหน่ึง 

ทั้งเทมเพลต InGaAs และควอนตัมดอต InAs อาศัยเทคนิคการปลูกคล้ายกัน ต่างกันเพียงพารามิเตอร์
หลักเพียงพารามิเตอร์เดียวคือระดับของความไม่เข้าคู่กัน (degree of mismatch) วัดจากค่าผิดสภาพของแลตทิซ 
(misfit, ) ดังคําจํากัดความ   (a1 – a0)/a0 เมื่อ a0 และ a1 คือค่าคงตัวแลตทิซ (lattice constant) ของแผ่น
ฐานและของฟิล์มบางที่ต้องการปลูกตามลําดับ  หาก  สูง โครงสร้างที่ได้จะเป็น QD แต่หาก  ตํ่า โครงสร้างที่ได้
จะเป็น CHP 
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รูปท่ี 1 ภาพ AFM ของชั้น 50-nm InxGa1-xAs บน (001)-GaAs ในช่วง (ก) ต้น หรือ (ข) ท้ายของการก่อกําเนิดเส้นเคล่ือนผิวร่วม  
ขนาดของรูป (ก) และ (ข) คือ 5×5 m2 และ 10×10 m2 ตามลําดับ เศษส่วนโมลของรูป (ก) คือ x < 8% และ (ข) คือ x = 

15% ช่วงเปรียบต่างความสูงของรูป (ก) และ (ข) คือ 0.79 และ 2.97 nm ตามลําดับ 

 
รูปที่ 1 แสดงภาพ AFM ของผิวหน้า 50-nm InxGa1-xAs ที่ปลูกบน (001)-GaAs โดยรูปที่ 1 (ก) แสดง

ช่วงต้นของการก่อ CHP เมื่อเศษส่วนโมลของ In มีค่า x  8% หรือค่าผิดสภาพแลตทิซ   0.573%  ผิวหน้า
ของช้ันฟิล์มที่ได้น้ันเรียบในระดับอะตอม แม้จะดูเหมือนขรุขระคล้ายกับคลื่น แต่ช่วงเปรียบต่างความสูง (height 
contrast) ของภาพเพียง 0.79 nm น้ันตํ่ากว่า 2 เท่าของค่าคงตัวแลตทิซเสียอีก  ภาพท่ีเห็นจึงแสดงขั้นอะตอม 
(atomic steps) เป็นลอนคลื่นในทิศ [110]  นอกจากน้ี ภาพยังแสดงให้เห็นว่าลอนคลื่นส่วนหน่ึงในทิศ [1-10] 
กําลังผสานกัน (merging)  การผสานลอนคล่ืนในทิศ [1-10] น้ันเกิดก่อนทิศ [110] ทําให้เห็นเป็นเส้น เส้นดังกล่าว 

คือเส้นเคลื่อนผิวร่วมน่ันเอง  สาเหตุที่การผสานลอนคลื่นในทิศทางทั้งสองเกิดข้ึนไม่พร้อมกันเพราะสภาพเคลื่อนที่
ได้ของอะตอมผิว (adatom mobility) น้ันไม่สมมาตรกัน ซึ่งเป็นผลสืบเน่ืองมาจากธรรมชาติของแลตทิซแบบ
ซิงก์เบลนด์ (zinc blende) อีกต่อหน่ึง  การท่ีลอนคลื่นทั้งสองทิศผสานไม่พร้อมกันเป็นเหตุผลสําคัญที่ทําให้ความ
หนาแน่นของเส้นเคลื่อนต่างกัน 

รูปที่ 1 (ข) แสดงภาพ AFM ของผิวหน้า 50-nm In0.15Ga0.85As ซึ่งมี  = 1.075%  กรณีน้ี CHP ได้ก่อ
ตัวอย่างสมบูรณ์แล้วโดยความหนาแน่นของเส้นเคล่ือนที่ขนานไปกับทิศ [1-10] จะสูงกว่าที่ขนานไปกับทิศ [110] 
เน่ืองจากเวลาในการก่อตัวต่างกันดังที่ได้อธิบายไปข้างต้น  ความสูงของ CHP มีค่าประมาณ 0.5-2 nm โดยเส้น
เคลื่อนที่ขนานไปกับทิศ [1-10] น้ันจะสูงกว่าที่ขนานไปกับทิศ [110] เล็กน้อย 

การประยุกต์ใช้ CHP ไปเป็นเทมเพลตเพ่ือการจัดเรียง QD ความหนาแน่นสูงที่ประกอบตัวเองอย่างเป็น
ระเบียบน้ันมีสิ่งที่น่าท้าทาย 2 ประการ  ประการแรกเป็นขีดจํากัดด้านความเป็นระเบียบ  ความหนาแน่นของเส้น
เคลื่อนในทิศ [110] และ [1-10] ควรเท่ากัน แต่เน่ืองจากแอนไอออนหรือโมเลกุล As4 ที่ตกกระทบผิวหน้าน้ันไม่ไว
ต่อปฏิกิริยานัก เน่ืองจากต้องแตกตัว (dissociate) เป็น As2 ก่อนที่จะสร้างพันธะกับผิวหน้าและแคทไอออน (Ga 
หรือ In) จึงเป็นขีดจํากัดพ้ืนฐานของระบบ  หากมีวาล์วแครกเกอร์ (valve cracker) ที่สามารถให้ความร้อนสูงแก่
โมเลกุล As4 ก่อนที่จะตกกระทบผิวหน้า เพ่ือทําให้โมเลกุล As4 แตกตัวเป็น As2 ก็อาจให้ CHP ที่สมมาตรมากขึ้น  
ประการที่สองเป็นขีดจํากัดด้านความหนาแน่น  ค่า  หรือ x จะต้องไม่สูงเกินไป มิฉะน้ันโหมดในการปลูกจะ
เปลี่ยนจากแบบที่ให้ช้ันฟิล์มเป็นที่ให้โครงสร้าง 3 มิติหรือ QD แทน 

height contrast:
0.79 nm 2.97 nm 

[1 -10] 
[110] 

(ก) (ข) 



11 

 
รูปท่ี 2 ภาพ AFM ขนาด 10×10 m2 ของ InAs QDs บน InxGa1-xAs/GaAs ซ่ึงความไม่เข้าคู่กันของแลตทิซเพ่ิมข้ึนจาก (ก) x = 
8% ไปเป็น (ข) 10% และ (ค) และ (ง) 15%  ลูกศรแสดงทิศ [1-10] ช่วงเปรียบต่างความสูงของรูป (ก) (ข) (ค) และ (ง) คือ 5.66, 

6.83, 13.07 และ 23.85 nm ตามลําดับ 

 
การปลูก InAs QD บน InGaAs CHP ทําให้ QD ประกอบตัวเองแบบเรียงเป็นเส้นบนแนวของลายตาราง  

พารามิเตอร์หลักที่ใช้ควบคุมการปลูก ได้แก่ ช่วงขัดจังหวะ (GI) ซึ่งกระทบต่อความเป็นระเบียบของ QD บนลาย
ตาราง [4] ความหนาและองค์ประกอบของช้ันลายตารางซึ่งกระทบต่อความหนาแน่นของเส้นเคลื่อน [5] อัตราเร็ว
ในการปลูก การปลูกเกิน และการใช้ช้ันค่ันก่อนปลูก QD จริง [6]  ปัจจุบัน เราเข้าใจเรื่องต้นกําเนิดและลําดับการ
เกิดของ InAs QD ที่ประกอบตัวเองแบบเรียงตัวกันตามเส้นแนวของลายตาราง InGaAs CHP ดีพอสมควร [7,8]  
ความรู้ดังกล่าวสามารถประยุกต์ใช้กับผลึกสารก่ึงตัวนําระบบอ่ืนด้วย เน้ือหาในส่วนที่เหลือของบทความแสดงผล
ของ InAs QD ที่ประกอบตัวเองบน InGaAs CHPs 

รูปที่ 2 แสดงภาพ AFM ของ InAs QDs บน 50-nm InxGa1-xAs ที่ปลูกบนแผ่นฐาน GaAs เมื่อเศษส่วน
โมลของ In เพ่ิมจาก x = 8% ในรูปที่ 2 (ก) ไปเป็น 10% ในรูปที่ 2 (ข) และ 15% ในรูปที่ 2 (ค) และ (ง)  QD ที่
ประกอบตัวเองบนผิว CHP ของช้ินงานทั้ง 3 แบ่งออกเป็น 2 กลุ่ม กลุ่มหน่ึงก่อตัวบนเส้นเคลื่อนระหว่างหน้าซึ่งฝัง
ลึกลงจากผิวหน้าลงไปและแท้จริงเป็นจุดบกพร่องอะตอมท่ีเกิดข้ึนระหว่างหน้าหรือผิวสัมผัสระหว่าง InGaAs 
(CHP) กับ GaAs (แผ่นฐาน)  ส่วนอีกกลุ่มหน่ึงก่อตัวบนพ้ืนผิวระหว่างเส้นเคลื่อนฯ  สําหรับช้ินงานในรูปที่ 2 (ก) 
ซึ่ง x = 8% น้ัน QD ส่วนใหญ่กระจายตัวแบบสุ่มระหว่างเส้นเคลื่อนฯ ส่วนน้อยเท่าน้ันที่ก่อตัวบนเส้นเคลื่อนฯ 
โดย QD ที่ก่อตัวบนเส้นเคลื่อนฯ จะสูงกว่าและอยู่ชิดกันมากกว่า QD ที่กระจายตัวกันอยู่ระหว่างเส้นเคลื่อนฯ  
สําหรับช้ินงานในรูปที่ 2 (ข) ซึ่ง x = 10% น้ันความหนาแน่นของเส้นเคลื่อนจะสูงกว่า ทําให้เส้นเคลื่อนอยู่ชิดกัน
มากกว่ากรณีแรก (x = 8%) ส่งผลให้สัดส่วนของ QD ที่ก่อตัวบนเส้นเคล่ือนน้ันเพ่ิมข้ึน  ความหนาแน่นของเส้น
เคลื่อนที่สูงขึ้นน้ันเกิดจาก  ที่สูงขึ้น  ย่ิง  สูง ระยะห่างเฉลี่ยระหว่างเส้นเคลื่อนหรือ l ก็ย่ิงตํ่า  ในกรณี x = 8% 
ในรูปที่ 2 (ก) มีเพียงเส้นเคลื่อนในแนว [1-10] เท่าน้ันที่ปรากฏในภาพ AFM  เส้นเคลื่อนฯ มีระยะห่างเฉลี่ย l[1-10] 
 5 m ส่วนในกรณี x = 10% ในรูปที่ 2 (ข) l[1-10]  1.5 m ขณะที่ l[110] > 10 m  สุดท้ายในกรณี x = 
15% ในรูปที่ 2 (ค) ความหนาแน่นของเส้นเคลื่อนน้ันสูงมากและมีการกระจายตัวที่ไม่แน่นอน  บางบริเวณของ

height contrast:
5.66 nm 6.83 nm

13.07 nm 23.85 nm 

(ก) (ข)

(ค) (ง) 

[1 -10] 
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แผ่นฐาน ความหนาแน่นจะต่ําเช่นดังที่ปรากฏในรูปที่ 2 (ค) แต่ห่างออกไปไม่ไกลความหนาแน่นจะสูงเช่นดังที่
ปรากฏในรูปที่ 2 (ง)  ธรรมชาติของการเกิดเส้นเคลื่อนแบบสุ่มเป็นเหตุของความอสมมาตร  แม้รูปที่ 2 (ก) จะ
ไม่ได้แสดงถึงความอสมมาตรนี้ แต่ปรากฏการณ์เดียวกันน่าจะมีอยู่  รูปที่ 2 (ก) บ่งช้ีให้เห็นว่า หากทําการควบคุม
พารามิเตอร์การปลูกให้เหมาะสม กล่าวคือ ให้  และ t เข้าใกล้ลิมิตตํ่า จะสามารถควบคุมให้ l มีค่ามากกว่าขนาด
ของช้ินงานได้ ทําให้เส้นเคลื่อนเกิดในแนวเดียวตลอดทั้งแผ่นฐาน ได้ผิวหน้าเป็นลายทาง (stripes) แทนท่ีจะได้
ลายตาราง (cross-hatch)  ส่วนรูปที่ 2 (ค) และ (ง) บ่งช้ีว่า หาก l น้อยกว่าความยาวแพร่ (diffusion length) 
ของแอดอะตอม แอดอะตอมก็จะสามารถแพร่ไปยังเส้นเคลื่อนได้ทั้งหมดก่อนที่จะลดพลังงานและตกผลึกที่บริเวณ
เส้นเคลื่อน บริเวณระหว่างเส้นเคลื่อนจึงไม่มี QD ก่อตัวขึ้นเลย 

3.2 สมบัติเชิงแสงของควอนตัมดอตที่ซ้อนกันบนเทมเพลตลายตาราง 

Title: "Polarization anisotropy of stacked InAs quantum dots on InGaAs/GaAs cross-hatch 
patterns," J Crystal Growth 378, 524-528 (2013). (Output 1.2) 

ผลจากการวัดสมบัติเชิงแสงของโครงสร้างตามวัตถุประสงค์ ค. ในหัวข้อที่ 1 ทําให้ทราบถึงลักษณะการ
โพลาไรซ์ของแสงที่เปล่งออกมา ซึ่งจะเป็นประโยชน์ต่ออุปกรณ์เปล่งแสงที่ต้องการลําแสงที่มีแกนโพลาไรซ์ในทิศใด
ทิศหน่ึงโดยเฉพาะ  ผลการทดลองช้ีให้เห็นว่า สมบัติโพลาไรซ์ของแสงเปล่ียนแปลงไปตามจํานวนช้ันของการซ้อน 

ทับควอนตัมดอต โดยเฉพาะลักษณะทางกายภาพของควอนตัมดอตช้ันบนสุด ได้แก่ aspect ratio และความสูง 
ช้ินงานในการศึกษามี 3 โครงสร้างซึ่งมีจํานวนช้ันควอนตัมดอต 1, 3 และ 5 ช้ัน  โครงสร้างของช้ินงาน

โดยสรุปประกอบด้วยช้ันบัฟเฟอร์ GaAs 300 nm, ช้ัน In0.2Ga0.8As CHP 25 nm, GaAs 10 nm, “ช้ันไวงาน” 
และช้ันครอบ (capping) GaAs 100 nm  ช้ันที่เป็นแก่นของโครงสร้างคือ “ช้ันไวงาน” ซึ่งประกอบด้วยช้ัน InAs 
QDs และ GaAs 10 nm ซ้อนกัน 1, 3 หรือ 5 ทบโดยที่ความหนาของ InAs QDs ของแต่ละทบเป็นความหนา
วิกฤต หรือความหนาที่ทําให้แบบรูป RHEED เปลี่ยนจากแบบเส้นเป็นแบบจุด  สําหรับ QD ช้ันแรก ความหนาดัง
กล่าวคือ 1.7 ML ในขณะที่ความหนาของช้ันถัดไป (เฉพาะกรณีของชิ้นงานท่ีมีช้ัน QD 3 และ 5 ช้ัน) จะมีค่า  

1.3 ML เท่าน้ัน  QD ช้ันบนจะก่อตัวเร็วกว่าช้ันล่างเสมอ โดยเฉพาะเมื่อช้ันคั่นบาง [9]  ช้ัน QD ปลูกข้ึนช้า ๆ 
ด้วยอัตรา 0.01 ML/s ทําให้การควบคุมด้วยมือมีความแม่นยํากว่า 0.02 ML  ช้ินงานที่ปลูกมี 2 ชุด ชุดหน่ึงหยุด
การปลูกไว้ที่ช้ัน QD เพ่ือใช้ศึกษาสัณฐานวิทยาพ้ืนผิว (surface morphology) โดยเทคนิค AFM  ส่วนอีกชุดหน่ึง
จะเหมือนชุดแรก แต่กลบทับด้วยช้ันครอบ GaAs 100 nm เพ่ือใช้ศึกษาสมบัติเชิงแสงของช้ินงานโดยเทคนิค PL 

ผลการวัดสมบัติเชิงแสงของช้ินงานประกอบด้วย ผล PL แบบปรกติ และแบบท่ีไวต่อแกนโพลาไรซ์ 
(polarized PL หรือ PPL)  ผล PL แบบปรกติให้ข้อมูลที่อธิบายภาพรวมของแสงที่ช้ินงานเปล่งออกมา  ส่วนผล 
PPL ให้ข้อมูลที่แสดงถึงความแตกต่างของความเข้มแสงในแกนสองแกนที่ต้ังฉากกัน (orthogonal) อย่างเห็นได้ชัด  
เน้ือหาหลักของบทความอธิบายลักษณะพ้ืนผิว สมบัติเชิงแสงแบบ PL และแบบ PPL ของช้ินงานทั้ง 3 ตามลําดับ 

3.2.1 ลักษณะพื้นผิว 

ลักษณะพ้ืนผิวของ QD ช้ันบนสุดของช้ินงานท่ีโครงสร้างของชั้นไวงานประกอบด้วยช้ัน QD 1, 3 และ 5 
ช้ันถูกแสดงดังภาพ AFM ในรูปที่ 3 (ก), (ข) และ (ค) ตามลําดับ  สําหรับช้ินงานแรกท่ีมี QD 1 ช้ันจะพบ QD ที่
จัดเรียงตัวกันเป็นแนวบนลายตารางในทิศ [110] และ [1-10] และยังพบในบริเวณระหว่างกลางลายตารางอีกด้วย  
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QD ที่พบระหว่างกลางลายตารางนี้จะค่อนข้างไวต่อปริมาณของ InAs ต่างจาก 2 ช้ินงานที่เหลือซึ่งมีQD 3 และ 5 
ช้ันจะมีเพียง QD ที่ก่อตัวเฉพาะบนลายตารางเท่านั้น  ภาพ AFM ในรูปที่ 3 (ข) และ (ค) ช้ีให้เห็นว่าผิวหน้าของ
ช้ินงานทั้งสองน้ันมีลักษณะที่คล้ายกัน และต่างจากช้ินงานแรกในประเด็นสําคัญ 3 ประเด็น ดังน้ี 

ประเด็นที่ 1 รูปร่างของ QD  สําหรับช้ินงานที่มีช้ัน QD 1 ช้ัน รูปร่างของ QD เมื่อมองจากด้านบนเกือบ 

จะเป็นวงกลม ขณะที่ช้ินงานท่ีมี QD 3 และ 5 ช้ันจะถูกยืดให้ยาวออกในทิศ [1-10]  ผิวหน้าของช้ินงานหลังจาก 
QD ก่อตัวแทบจะหยุดการเปลี่ยนแปลงเม่ืออุณหภูมิของแผ่นฐานลดลงอย่างทันทีเน่ืองจากแหล่งจ่ายไฟจะหยุด
ป้อนกระแสให้แก่ตัวให้ความร้อนหลังแผ่นฐานทันทีที่แบบรูปของ RHEED กลายเป็นจุด  ลักษณะการยืดตัวของ 
QD จึงเป็นลักษณะในตัว ต่างจาก QD ที่ถูกกลบซึ่งการยืดตัวมีสาเหตุมาจากปัจจัยอ่ืน 

ประเด็นที่ 2 ขนาดของ QD  เมื่อเปรียบเทียบขนาดของ QD ในทั้งสองทิศทาง คือ [110] และ [1-10] ที่
ช้ันบนสุดของช้ินงานทั้งสามจะพบว่า ขนาดทั่วไปของ QD สําหรับช้ินงานที่มี QD 3 และ 5 ช้ันมีค่าเท่ากัน
โดยประมาณ คือ 35 nm ซึ่งใหญ่กว่า 30 nm ที่พบในช้ินงานที่มี QD 1 ช้ันเล็กน้อย  อย่างไรก็ตาม ในทิศ [1-10] 
ขนาดของ QD สําหรับช้ินงานที่มี QD 3 และ 5 ช้ันจะมีค่าประมาณ 60 nm ซึ่งใหญ่กว่าช้ินงานที่มี QD 1 ช้ันถึง
เท่าตัว  aspect ratio ของช้ินงานที่มี QD 3 และ 5 ช้ันจึงมีค่าประมาณ 2 เท่าของช้ินงานที่มี QD 1 ช้ัน  ส่วน
ความสูงเฉลี่ยของ QD ที่พบในช้ินงานที่มี QD 1,3 และ 5 ช้ันคือ 6, 8 และ 6 nm ตามลําดับ  ทั้งความสูงและ 
aspect ratio ของ QD ต่างกระทบต่อผล PPL เป็นอย่างมากดังจะได้แสดงในลําดับต่อไป และ 

ประเด็นที่ 3 ระยะห่างระหว่างดอต (interdot distance) ซึ่งกระทบต่อระดับขั้นของการซ้อนเหลื่อม
ฟังก์ชันคลื่นของพาหะ (carrier coupling)  เคยมีการศึกษาว่า สําหรับดอตขนาด 40 nm แล้ว พาหะในดอต 2 
ดอตติดกันจะซ้อนเหลื่อมกันอย่างมีนัยสําคัญเมื่อระยะห่างระหว่างดอตไกลกันถึง 8 nm [10] แต่การซ้อนเหลื่อม
จะลดลงอย่างรวดเร็วกับระยะห่างระหว่างดอตที่เพ่ิมขึ้น  ภาพส่วนแทรก (inset) ในรูปที่ 3 (ก)-(ค) แสดงให้เห็นว่า
ระยะห่างระหว่างดอตเพ่ิมขึ้นกับจํานวนช้ันของการซ้อนทับ QD  ส่อความว่าระดับขั้นของการซ้อนเหลื่อมจะลดลง
ตามลําดับ  การซ้อนเหลื่อมฟังก์ชันคลื่นนําไปสู่การเปล่งแสงของ QD ที่พลังงานลดลง (red shift) [11] ดังจะได้
แสดงในลําดับต่อไป 

 

 
รูปท่ี 3 ภาพ AFM ขนาด (ภาพหลัก) 10×10 m2 และ (ภาพแทรก) 1×1 m2 แสดง QD ชั้นบนสดุของโครงสร้าง InAs QD ท่ี
ซ้อนทับกัน (ก) 1, (ข) 3 และ (ค) 5 ชั้น  ลูกศรชี้ไปในทิศ [1-10] นอกเสียจากระบุเป็นอ่ืน  เส้นสเกล (scale bar) ในภาพหลักยาว 

2 m และในภาพแทรกยาว 200 nm 
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รูปท่ี 4 สเปกตรัม PL ท่ีอุณหภูมิ 20 K ของชิ้นงานท่ีมี InAs QD 1, 3 และ 5 ชั้นบนพื้นผิวลายตาราง InGaAs  เส้นโค้งท้ังสามต่าง

ถูกออฟเซตเพ่ือความกระจ่าง  สัญลักษณ์วงกลมในรูปล่างคือผลการจําลองโดยฟังก์ชันเกาส์เซียน 

 

3.2.2 สมบัติเชิงแสงแบบ PL 

ช้ินงานทั้ง 3 มีคุณสมบัติเชิงแสงที่ดีเพราะสามารถเปล่งแสงได้อย่างมีประสิทธิภาพ เห็นได้จากสเปกตรัม 
PL ที่อุณหภูมิ 20 K ดังรูปที่ 4 

สําหรับช้ินงานที่มี QD 1 ช้ัน สเปกตรัมมียอด 4 ยอด เกิดจากการเปล่งแสงของ QD ที่จัดเรียงตัวบนเส้น
เคลื่อนในแนว [1-10] และในแนว [110] กลุ่มละยอด ของ QD ที่กระจายตัวกันแบบสุ่มบนผิวหน้าอีก 1 ยอด และ
ของช้ันลายตาราง (InGaAs) เองอีก 1 ยอด รวมเป็น 4 ยอด  ยอดทั้ง 4 สามารถอธิบายด้วยสมการคณิตศาสตร์ที่
อยู่ในรูปของฟังก์ชันเกาส์เซียน (Gaussian function) สื่อถึงธรรมชาติการกระจายตัวเชิงขนาดของช้ัน QD และ
เชิงเคมีของช้ันลายตาราง  ยอด PL ที่มีพลังงานตํ่าที่สุดเกิดที่ 1.05 eV จากการเปล่งแสงของ QD ที่จัดเรียงตัวบน
เส้นเคลื่อนในแนว [1-10] เน่ืองจาก QD จะเริ่มก่อตัวบนแนวน้ีก่อน ทําให้ QD มีขนาดใหญ่ที่สุด มีพลังงานตํ่าที่สุด  
ยอด PL ที่มีพลังงานสูงขึ้นถัดมาคือยอด 1.10 eV จากการเปล่งแสงของ QD ที่จัดเรียงตัวบนเส้นเคลื่อนในแนว 
[110] เน่ืองจาก QD ก่อตัวบนแนวน้ีถัดมาจากแนว [1-10]  ถัดมาคือยอด 1.24 eV จาก QD ที่กระจายตัวกันแบบ
สุ่มบนผิวหน้า  สุดท้าย ยอด PL ที่มีพลังงานสูงที่สุดคือยอด 1.29 eV ซึ่งแคบที่สุดและเกิดจากช้ันลายตาราง 
InGaAs  ลําดับการก่อตัวดังกล่าวถูกอธิบายโดยละเอียดในรายงานก่อนหน้าน้ี [7,8,12]  จากรูปจะเห็นว่า ผล PL 
ไม่ปรากฏสัญญาณที่ระดับพลังงานสูงกว่า 1.32 eV แสดงว่าพาหะแทบทั้งหมดที่ก่อกําเนิดจากการกระตุ้นเชิงแสง
ในช้ันเมทริกซ์ (GaAs) และช้ันลดความตึงผิว (wetting layer, WL) ถูกถ่ายโอนไปยังช้ัน QD อย่างมีประสิทธิภาพ 

สําหรับช้ินงานที่มี QD 3 และ 5 ช้ันมีผล PL คล้ายกันคือจะมียอดที่ค่อนข้างกว้างที่พลังงานประมาณ 
1.20 eV และยอดที่ค่อนข้างแคบในช่วงพลังงาน 1.26-1.27 eV  ยอดแคบในช่วง 1.26-1.27 eV อธิบายได้จากช้ัน 
InGaAs ส่วนยอดกว้างที่ดูเหมือนเป็นยอดเดียวซึ่งแท้จริงเกิดจากยอด 2 ยอดที่อยู่ใกล้กัน แต่ซ้อนเหลื่อมกันจนดู
เป็นเหมือนยอดเดียว ยอดท้ัง 2 เกิดจาก QD ที่เกิดบนแนวเส้นเคลื่อนในทิศ [110] และ [1-10] เช่นเดียวกับ
ข้างต้น เพียงแต่ในกรณีน้ี ขนาดของ QD บนเส้นแนวทั้ง 2 น้ันมีขนาดและรูปร่างลักษณะคล้ายกันมาก จึงทําให้
แสงที่เปล่งออกมาจาก QD ทั้ง 2 กลุ่มมีสมบัติใกล้เคียงกัน  จากรูปที่ 4 จะพบว่าสถานะพ้ืนของยอดที่พลังงาน
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ตํ่าสุดของช้ินงานที่มี QD 1 ช้ันน้ันตํ่ากว่าช้ินงานท่ีมี QD 3 และ 5 ช้ันถึง 154 meV ซึ่งอธิบายได้ด้วยขนาดที่
แตกต่างกัน หรือการซ้อนเหลื่อมของฟังก์ชันคลื่นของพาหะในแนวระนาบ [11]  นอกจากช้ินงานทั้ง 3 จะเปล่งแสง
ที่แตกต่างกันที่ค่ายอดพลังงานแล้ว ยังแตกต่างกันในแง่สมบัติโพลาไรซ์ด้วยดังจะเห็นได้จากผลการทดลอง PPL ใน
ลําดับต่อไป 

3.2.3 สมบัติเชิงแสงแบบ PPL 

รูปที่ 5 (ก), (ข) และ (ค) แสดงสเปกตรัมแบบ PPL ของช้ินงานที่มี QD 1, 3 และ 5 ช้ันตามลําดับ  รูปทั้ง 
3 ประกอบด้วยภาพหลักซึ่งมีกราฟ 2 เส้น และภาพแทรกซึ่งเป็นพล็อตเชิงขั้ว (polar plot)  ภาพหลักของแต่ละ
รูปแสดงสเปกตรัมเมื่อแผ่นคลื่นถูกปรับไปยังตําแหน่งที่ให้แสงที่เข้มที่สุดซึ่งสนามไฟฟ้าของแสงขนานไปกับทิศ [1-
10] ระบุโดย E// ในรูป  นอกจากน้ียังแสดงสเปกตรัมเมื่อแผ่นคลื่นถูกปรับไปยังตําแหน่งที่ให้แสงที่จางที่สุดซึ่ง

สนามไฟฟ้าของแสงตั้งฉากกับทิศ [1-10] หรือ E อีกด้วย  ส่วนภาพแทรกแสดงความเข้มของแสงที่ตําแหน่ง
พลังงานตายตัว แต่ปรับมุมของแผ่นคลื่นจนครบหนึ่งรอบเพ่ือวิเคราะห์ความเข้มของสนามแสงในแต่ละมุมซึ่งจะทํา
ให้เห็นภาพสมบัติโพลาไรซ์ของแสงที่ช้ินงานท้ัง 3 เปล่งออกมา  ตําแหน่งพลังงานที่สนใจของแต่ละรูปถูกระบุโดย
ลูกศรและสัญลักษณ์  และ   หากแสงที่เปล่งออกมาไม่มีสมบัติโพลาไรซ์ ความเข้มจะต้องเท่ากันตลอด 360° 
หรือพล็อตเชิงขั้วต้องให้ผลเป็นวงกลม  การที่พล็อตเชิงขั้วในรูปทั้ง 3 ไม่เป็นวงกลมแสดงว่า ช้ินงานทั้ง 3 มีสมบัติ
โพลาไรซ์ เพียงแต่ระดับขั้นไม่เท่ากัน  เพ่ือให้สามารถเปรียบเทียบระดับข้ันของการโพลาไรซ์ (degree of 

polarization, DOP) ของแสงที่เปล่งจากช้ินงานทั้ง 3 ได้ เราจะใช้ค่า DOP = (I//  I)/(I// + I) เป็นเกณฑ์ใน

การเปรียบเทียบ เมื่อ I// และ I คือความเข้มแสงที่เข้มและจางที่สุดตามลําดับ  การเปล่ียนแปลงความเข้มของ 

PPL กับมุม  อธิบายได้ด้วยความสัมพันธ์ I//cos2 + Isin2 ดังตัวอย่างการคํานวณที่แสดงโดยเส้นทึบในภาพ
แทรกของรูปที่ 5 (ข) 

สําหรับช้ินงานที่มี QD 1 ช้ัน ค่า DOP ของยอดพลังงาน 1.02 eV และ 1.05 eV มีค่า 10% เท่ากัน แสดง
ว่า เอกซิตอนใน QD ที่จัดเรียงตัวบนแนวเส้นเคลื่อน [1-10] ซึ่งเปล่งแสงที่ 1.02 eV น้ันมีการผสมกลับหรือการ
เปลี่ยนสถานะระหว่างแถบ (interband transition) ที่คล้ายกับ QD ที่จัดเรียงตัวบนแนวเส้นเคลื่อน [110] ซึ่ง
เปล่งแสงที่ 1.05 eV  ค่า 10% ที่วัดได้น้ีสูงกว่า 6% ที่พบใน In0.4Ga0.6As QD ที่เรียงตัวกันเป็นแถว [13]  เราเช่ือ
ว่า น่ีเป็นผลจากระดับขั้นการซ้อนเหลื่อมพาหะที่สูงกว่าเน่ืองจากระยะห่างระหว่างดอตตํ่ากว่า และมีการจัดเรียง
กันเป็นแนวถึง 2 แนว คือในทิศ [110] และ [1-10] แทนที่จะเป็นเพียงแนวเดียวเหมือนกับใน [13]  ค่า DOP ที่วัด
ได้น้ีไม่ขึ้นกับความเข้มของแสงกระตุ้นและมีค่าแทบไม่เปลี่ยนแปลงถึงอุณหภูมิประมาณ 150 K ซึ่งเป็นอุณหภูมิที่
ยังพอมีสัญญาณที่แรงพอจะวัดได้และมั่นใจอยู่บ้าง 

สําหรับช้ินงานที่มี QD 3 ช้ัน ค่า DOP ของสถานะพ้ืนของ QD หรือที่ 1.2 eV น้ันสูงถึง 48% ซึ่งเป็นค่าที่
สูงขึ้นมากหากเทียบกับ 10% ที่วัดได้จากช้ินงานท่ีมี QD 1 ช้ันข้างต้น  ส่วนยอดพลังงานอีกยอดที่ 1.27 eV ซึ่ง
เป็นยอดของช้ันลายตาราง InGaAs มี DOP สูงถึง 20%  แท้จริงแล้ว ค่า DOP ของยอดของชั้นลายตาราง InGaAs 
ของช้ินงานท้ัง 3 ต่างมีค่าประมาณ 20% ทั้งสิ้นแม้ว่าในการปลูกผลึกจริง ช้ันลายตารางอาจมีสมบัติเบ่ียงเบนจาก
ค่าที่ออกแบบ (nominal) อยู่บ้าง เช่น ความหนาและเศษส่วนโมลของ In  การท่ีเราสามารถวัด DOP ของช้ันลาย
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ตารางได้ แม้ว่ามันจะเป็นแลตทิซลูกบาศก์ที่สมมาตรและไม่ควรมี DOP ไม่ถือเป็นเร่ืองแปลก  ในอดีตเคยมี
รายงานว่า DOP ของช้ัน InP QD ที่ปลูกบน In0.5Ga0.5P และ DOP ของช้ัน In0.5Ga0.5P เองน้ันมีค่า 44% และ 
83% ตามลําดับ จะเห็นว่า DOP ของช้ันเมทริกซ์น้ันมีค่าสูงกว่าของช้ัน QD เสียอีก สาเหตุอาจมาจากการมอดูเลต
องค์ประกอบ (compositional modulation) ของช้ันเมทริกซ์ [14]  ช้ันลายตารางในช้ินงานที่ปลูก (InGaAs) ก็
เป็นสารประกอบก่ึงตัวนํา 3 ธาตุคล้ายกับ InGaP จึงคาดได้ว่าการมอดูเลตองค์ประกอบมีบทบาททําให้ค่า DOP 
ในช้ินงานเรามีค่าสูง  ค่า DOP ที่ค่อนข้างคงตัวในช้ินงานท้ัง 3 ทําหน้าที่เป็นข้อมูลสอบเทียบอย่างดีเพราะช้ินงาน
ทั้งหมดใช้เทมเพลตเดียวกัน ดังน้ันการเปลี่ยน  แปลง DOP ของยอดพลังงานตํ่าจึงเกิดจาก QD โดยแท้ ไม่ใช่จาก
การจัดเตรียมระบบ 

 
รูปท่ี 5 สเปกตรัม PPL ท่ีอุณหภูมิ 20 K ภายใต้ภาวะ E// และ E ของชิ้นงานท่ีมีจํานวน QD (ก) 1, (ข) 3 และ (ค) 5 ชั้น  ภาพ
แทรก (inset) แสดงพล็อตเชิงข้ัวของความเข้มแสง ณ พลังงานตรวจวัด 2 พลังงานดังระบุโดยลูกศรและสัญลักษณ์ท่ีสอดคล้องกัน

ในภาพหลัก 

 

[1-10]

[110]

E//

E

[110]

[1-10]

0

180

E//

E

[110]

[1-10]

0

180

E

E//

20 K

0
PL

 (a
rb

. u
.)

Po
la

riz
ed

 P
ho

to
lu

m
in

es
ce

nc
e 

(a
rb

itr
ar

y 
un

it)

0.9 1.0 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5
Energy (eV)

(ค)

(ข)

0.9 1.0 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5
Energy (eV)

0

45

90

135
180

225

270

315
(ก)



17 

สําหรับช้ินงานที่มี QD 5 ช้ัน DOP ของสถานะพ้ืนของ QD หรือที่ 1.2 eV นั้นลดลงไปเหลือแค่ไม่กี่
เปอร์เซ็นต์ เมื่อสรุปผล DOP ของยอดพลังงานของช้ัน QD และของช้ันลายตารางของช้ินงานทั้ง 3 ดังรูปที่ 6 (ก) 
จะเห็นได้ว่ากราฟ DOP มีลักษณะคล้ายระฆังควํ่า  การเปลี่ยนแปลงดังกล่าวสอดคล้องกับ Sheng ซึ่งได้อธิบายไว้
ว่า DOP จะเพ่ิมขึ้นแบบยกกําลังสองกับ aspect ratio ของ QD และจะลดลงอย่างรวดเร็วกับความสูงของ QD 
[15]  รูปที่ 6 (ข) แสดงความสัมพันธ์ระหว่าง aspect ratio กับจํานวนช้ัน QD และระหว่างความสูงกับจํานวนช้ัน 
QD  เมื่อจํานวนช้ันของ QD เพ่ิมจาก 1 ไป 5 aspect ratio เพ่ิมขึ้นอย่างรวดเร็วและอ่ิมตัวขณะที่ความสูงเพ่ิมขึ้น
และกลับลดลง  ค่า DOP ที่เพ่ิมขึ้นประมาณ 38% จากการทดลองสอดคล้องเป็นอย่างดีกับการคํานวณของ 
Sheng ซึ่งได้คํานวณไว้ว่า aspect ratio ที่เพ่ิมข้ึนจาก 1 ไป 2 จะทําให้ DOP สูงขึ้น 30% และความสูงของ QD 
ที่เพ่ิมข้ึน 2 nm จะทําให้ DOP สูงขึ้นเพ่ิมอีก 10% รวมเป็นประมาณ 40% ซึ่งใกล้เคียงกับผลการทดลอง (38%) 
มาก  ค่า DOP ที่เพ่ิมขึ้นกับความสูงของ InAs และ InGaAs QD ที่มีรูปร่างเหมือนเลนส์อธิบายได้จากพาหะที่ถูก
บังคับให้ประจําที่ (localize) ในทิศ [110] และ [1-10] โดยความเครียดตามแกนคู่ (biaxial strain) [16] 

แม้ว่าค่า DOP ที่เพ่ิมขึ้นอย่างรวดเร็วเมื่อจํานวนช้ัน QD เพ่ิมขึ้นจาก 1 เป็น 3 จะอธิบายได้เป็นอย่างดีโดย 
aspect ratio และความสูงของ QD แต่ค่า DOP ที่ลดลงอย่างรวดเร็วเช่นกันเมื่อจํานวนช้ัน QD เพ่ิมข้ึนจาก 3 
เป็น 5 ไม่อาจอธิบายได้ด้วยสาเหตุเดียวกันอย่างเป็นที่น่าพอใจนักเพราะค่า DOP ลดลงมากกว่า 40% ภายใต้ 
aspect ratio ที่ค่อนข้างคงตัวและความสูงของ QD ลดลงเพียง 2 nm ซึ่งผลการคํานวณของ Sheng คาดเดาว่า 
DOP จะลดลงเพียง 10% เท่าน้ัน แสดงว่าสมบัติโพลาไรซ์ของ QD ที่มี aspect ratio สูงอาจไวต่อความสูงใน
ระดับที่มากกว่า QD ที่มี aspect ratio ตํ่าก็เป็นได้ 

 
รูปท่ี 6 ผลกระทบของจํานวนชั้นของ QD ท่ีมีต่อ (ก) ระดับข้ันของการโพลาไรซ์ของแสงท่ีเปล่งออกมาจาก QD และชั้นลายตาราง 

(CHP) (ข) aspect ratio และความสูงของ QD ชัน้บน 

 

0

10

20

30

40

50

CHPs

D
eg

re
e 

of
 P

ol
ar

iz
at

io
n 

(%
)

QDs
(ก)

(ข)

1 2 3 4 5

1

2

3

A
sp

ec
t R

at
io

Number of Stacks

4

5

6

7

8

H
eight (nm

)



18 

 
รูปท่ี 7 สเปกตรัม PL แบบเส้น (300 K) ของชิ้นงานท่ีมี InAs QD 1, 3 และ 5 ชั้นบนพื้นผิวลายตาราง InGaAs 

 

3.3 สมบัติเชิงกลของพาหะในสายโซ่ควอนตัมดอตที่ซ้อนกันบนเทมเพลตลายตาราง 

Title: "Excitation transfer in stacked quantum dot chains," Semiconductor Science and 
Technology 30, 055005 (2015). (Output 1.3) 

บทความนี้มิได้มีการปลูกช้ินงานเพ่ิมเติม แต่เป็นการวัดสมบัติเชิงแสงของชิ้นงานท้ัง 3 ของบทความที่แล้ว
อาศัย set-up แบบ confocal และเป็นการวัดแบบ 2 มิติ หรือ PL map ที่อุณหภูมิฐาน (80 K) ถึงอุณหภูมิห้อง 
(300 K)  การวัดสมบัติเชิงแสงของชิ้นงานท่ีอุณหภูมิตํ่าใน cryostat ในบทความที่แล้วมีขีดจํากัดด้านการรวบรวม
แสง (collection optics) ทําให้ไม่สามารถดักจับสัญญาณที่อุณหภูมิห้องได้เน่ืองจาก signal to noise ratio 
(SNR) ตํ่า  ขณะที่การวัดแบบ confocal ใช้เลนส์วัตถุ (objective lens) ของกล้องไมโครสโคป (100x) ทําให้
สามารถรวบรวมแสงได้มากกว่า SNR ดีกว่า จึงสามารถวัดการเปล่งแสงที่อุณหภูมิห้องได้  ช้ินงานท่ีเปล่งแสงที่
อุณหภูมิห้องได้จะต้องเป็นช้ินงานที่คุณภาพดี และบ่งช้ีว่า สามารถนําไปประยุกต์ใช้ในอุตสาหกรรมได้จริง  การ
ทดลองนี้กระทําที่ห้องปฏิบัติการวิจัยของ CNRS ที่ฝรั่งเศส ภายใต้ความร่วมมือกับ Prof. Mohamed Boutchich 
จาก Pierre & Marie Curie University (UPMC) 

ผลการวัดสเปกตรัมแบบเส้น (line spectrum) ของช้ินงานทั้ง 3 ซึ่งมีช้ัน QD 1, 3 และ 5 ช้ันปลูกทบกัน
บนลายตารางถูกแสดงในรูปที่ 7 ซึ่งมีลักษณะคล้ายกับผล PL ที่อุณหภูมิตํ่าที่ได้รายงานไปก่อนหน้าน้ี  ต่างกันเพียง
ตําแหน่งของพลังงานเน่ืองจากอุณหภูมิทดลองที่แตกต่างกัน 

สเปกตรัมแบบเส้นมีขีดจํากัดสําคัญคือบ่งบอกถึงภาพรวมของการเปล่งแสงของวัสดุ  ในกรณีของวัสดุนา
โน แต่ละพ้ืนผิว แต่ละบริเวณ มักเปล่งแสงได้ไม่เท่ากัน และมักเปล่งแสงที่ความยาวคลื่นต่างกันด้วย เน่ืองจาก
สมบัติเชิงแสงของวัสดุนาโนจะถูกกําหนดโดยขนาดทางกายภาพเป็นหลัก  เพ่ือให้เข้าใจสมบัติเชิงแสงของวัสดุมาก
ขึ้น การวัด PL map จึงเป็นสิ่งจําเป็น  ขั้นตอนการวัด PL map สามารถสรุปโดยคร่าวดังน้ี เริ่มจากการวัด PL 
แบบจุดที่ตําแหน่งใดตําแหน่งหน่ึงบนผิวหน้าของช้ินงาน หลังจากนั้นขยับช้ินงานแกน x ไปทางขวาเล็กน้อย เช่น 
0.5 m แล้ววัด PL แบบจุดซ้ํา ก่อนที่จะขยับไปทางขวาอีกตามจํานวนจุดที่ต้องการ เมื่อครบแถวที่หน่ึง ก็ขยับ
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ช้ินงานแกน y ไปด้านล่างเล็กน้อย โดยกําหนดให้ step size เท่ากับของแกน x  หลังจากน้ัน ก็ทําการวัด PL แบบ
จุดไปเร่ือย ๆ ให้ครบอีกแถวที่สอง  ทําเช่นน้ีวนซ้ําไปเรื่อย ๆ จนได้สเปกตรัมของแต่ละจุดครอบคลุมบริเวณที่
ต้องการ เช่น 10 m × 10 m แล้วนําผลความเข้ม PL ทั้ง matrix มาประมวลโดยการอินทิเกรตความเข้ม
เฉพาะช่วงพลังงานที่สนใจ ก็จะทําให้ทราบว่าบริเวณใดของช้ินงานเปล่งแสงที่พลังงานน้ัน ๆ 

ผลการทดลองวัด PL map ของช้ินงานที่มีควอนตัมดอตซ้อนทับกัน 1, 3 และ 5 ช้ันข้างต้นถูกแสดงในรูป
ที่ 8 (ก), (ข) และ (ค) ตามลําดับ โดยลําดับรูปจากซ้ายไปขวาเป็นการเรียงพลังงานจากตํ่าไปสูง โดยค่าพลังงาน
เฉลี่ย (nominal) ในหน่วย electron-Volt (eV) ถูกแสดงโดยตัวเลข ณ มุมบนซ้ายของแต่ละรูป  แบนด์วิดท์ของ
การ integrate แต่ละรูปคือ 10 meV เช่นภาพซ้ายสุดของรูปที่ 8 (ก) สื่อถึงบริเวณที่เปล่งแสงได้ในช่วง 1.00 – 
1.01 eV  บริเวณท่ีจ้า หมายถึงบริเวณท่ีเปล่งหรือดักจับแสงในย่าน 1.00 – 1.01 eV ได้ ส่วนบริเวณที่มืดหมายถึง
บริเวณที่ไม่สามารถเปล่งหรือดักจับแสงในย่าน 1.00 – 1.01 eV 

สมบัติเชิงกลของพาหะในสายโซ่ควอนตัมดอตบนเทมเพลตลายตารางสามารถอนุมานได้จากลักษณะ
สมบัติเชิงแสง  จาก PL map จะเห็นว่าแสงที่เปล่งออกจาก QD ที่เรียงกันเป็นสายโซ่ (QD chain) ในทิศ [1-10] 
นั้นมีพลังงานตํ่ากว่าในทิศ [110] สอดคล้องกับลําดับการก่อ QD ที่ได้รายงานว่า QD จะก่อตัวในทิศ [1-10] ก่อน 
จึงมีขนาดเฉลี่ยใหญ่กว่า  ผล PL เชิงเส้นยังช้ีให้เห็นว่า เมื่อเพ่ิมความเข้มของแสงกระตุ้นจนกระทั่งสถานะพ้ืนของ 
QD ช้ันบนอิ่มตัว แทนที่พาหะที่เพ่ิมขึ้นมาจะไปครอบครองสถานะกระตุ้น (filling effect) มันกลับถูกถ่ายโอนไป
ยังสายโซ่ QD ช้ันล่าง เห็นได้จากผลการวัด PL แบบ excitation dependent จะมียอดพลังงานตํ่าโผล่ขึ้นมา
หลังจากที่สถานะพ้ืนอ่ิมตัว ลักษณะของการเปลี่ยนแปลงสมบัติเชิงแสงเช่นนี้ถูกเสนอในบทความนี้ว่า ใช้เป็น
สัญญาณที่ระบุการมีอยู่ของกลไกการถ่ายโอนพาหะข้ามโครงสร้างควอนตัมทั่วไปได้ 

 
รูปท่ี 8 PL maps ของชิ้นงานท่ีมี InAs QD (ก) 1, (ข) 3 และ (ค) 5 ชั้น (300 K) ท่ีพลังงานต่าง ๆ 
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4. สรุป (Conclusion) 
โครงการ RSA5580015 การประกอบควอนตัมดอตสารก่ึงตัวนําโดยการนําของเส้นเคลื่อนผิวร่วมใน

เอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุแบบแลตทิซไม่เข้าคู่กัน (Guided assembly of semiconductor quan-tum dots via 
interfacial dislocations in lattice-mismatched heteroepitaxy) มีวัตถุประ-สงค์หลักคือ สังเคราะห์และวัด
ลักษณะสมบัติโครงสร้างควอนตัมดอตสารกึ่งตัวนํา InAs ที่ก่อตัวอย่างเป็นระเบียบบนเทมเพลตลายตาราง 
InGaAs/GaAs  ทั้ง InAs QD และ InGaAs/GaAs template ต่างเป็นโครงสร้างที่เกิดจากการปลูกผลึกชนิดหน่ึง
บนผลึกอีกชนิดหน่ึง (เอพิแทกซีวิวิธพันธ์ุ) ซึ่งมีค่าคงตัวแลตทิซต่างกัน (แลตทิซไม่เข้าคู่กัน)  โครงสร้างทั้งหมดถูก
สังเคราะห์แบบต่อเน่ือง กล่าวคือ สังเคราะห์เทมเพลตก่อน แล้วตามด้วย QD  โครงสร้างถูกสังเคราะห์โดยเทคนิค
เอพิแทกซีลําโมเลกุล (MBE) ถูกวัดสถานะพ้ืนผิว (surface morphology) โดยกล้องจุลทรรศน์แรงอะตอม (AFM) 
และถูกวัดสมบัติเชิงแสงโดยเทคนิคโฟโตลูมิเนสเซนส์ (PL, PPL, PL map)  ผลจากการทดลองตลอดระยะเวลา 3 
ปีของโครงการได้ให้ข้อมูลและความรู้พ้ืนฐานหลายอย่าง สรุปได้ 3 ประเด็น 

1. การปลูก QD บนพ้ืนผิวลายตารางสามารถให้ QD ที่เรียงตัวเป็นสายโซ่ในทิศ [1-10] และ [110]  ทิศ
ทั้งสองต้ังฉากกัน ผลคือ QD เรียงตัวเป็นลายตาราง  อย่างไรก็ตาม ลายตารางเกิดจากเส้นเคลื่อนผิวร่วมซึ่งเกิดใน
ทิศ [1-10] ก่อน หากควบคุมขนาดของความเครียดและความหนาของชั้น InGaAs ให้ดีจะสามารถควบคุมให้เกิด
เส้นเคลื่อนผิวร่วมในแนวเดียวได้ หรืออาจควบคุมให้เกิดเส้นเคลื่อนผิวร่วมทั้งสองแนวอย่างหนาแน่น  หากเจือ QD 
ด้วยธาตุแทรนซิชัน เช่น Mn จะสามารถพัฒนาโครงสร้างให้เป็นหน่วยความจําความจุสูง (high-density 
memory) ได้  ผลและแนวคิดดังกล่าวตีพิมพ์ในบทความที่ 1.1 ของ Output (หัวข้อถัดไป) 

2. แสงที่เปล่งออกจากสายโซ่ QD บนพ้ืนผิวลายตารางเป็นแสงโพลาไรซ์ เมื่อซ้อนช้ันสายโซ่ QD หลายช้ัน 
อันดับขั้นของการโพลาไรซ์ (degree of polarization, DOP) จะเพ่ิมขึ้นเน่ืองจากการจัดเรียง QD เป็นระเบียบ
มากข้ึนตามจํานวนช้ันที่ซ้อนกัน  อย่างไรก็ตาม เมื่อจํานวนช้ันเพ่ิมขึ้น ความเครียดสะสมจะเพิ่มขึ้นตาม ช้ันต่าง ๆ 
อาจคลายความเครียดโดยการก่อดิสโลเคชัน คุณภาพของผลึกจะเลวลงทันที  การซ้อนช้ัน QD เพ่ือเพ่ิม DOP 
สําหรับอุปกรณ์เปล่งแสงจึงมีขีดจํากัด  ผลการทดลองแสดงว่า DOP จะสูงที่สุดเมื่อจํานวนช้ันที่ซ้อนกันเท่ากับ 3 
หลังจากนั้น ทั้ง DOP และคุณภาพเชิงแสงโดยรวมของโครงสร้างจะเลวลง สอดคล้องกับโครงสร้าง QD ที่ซ้อนกัน
หลายช้ันที่ใช้ในรอยต่อ p-n ของเซลล์สุริยะ  ผลดังกล่าวตีพิมพ์ในบทความที่ 1.2 ของ Output 

3. ในโครงสร้างสายโซ่ QD ที่ซ้อนกันหลายช้ันบนพ้ืนผิวลายตารางนั้น พาหะจะมาออกันที่ QD ช้ันบนสุด
เสียเป็นส่วนใหญ่ และหากโครงสร้างถูกกระตุ้นด้วยแสงความเข้มสูง (หรือถูกฉีดด้วยกระแสท่ีสูงเมื่ออยู่ในรอยต่อ 
p-n) พาหะจะทยอยถูกถ่ายโอนจาก QD ช้ันบนลงมายังช้ันล่าง แทนที่จะไปปรากฏตัวอยู่ในสถานะกระตุ้นของ 
QD ช้ันบน  ข้อสรุปดังกล่าวเกิดจากผลการวัด PL map ควบคู่กับ PL แบบ excitation dependent แสดงให้
เห็นความเช่ือมโยงระหว่างสมบัติเชิงแสงและสมบัติเชิงกลของพาหะภายใน QD  ผลและแนวคิดดังกล่าวตีพิมพ์ใน
บทความที่ 1.3 ของ Output 

ผลจากโครงการน้ีได้ข้อสรุปว่า เส้นเคลื่อนหรือดิสโลเคชัน มีประโยชน์ในการจัดเรียงโครง-สร้าง QD ได้
โดยไม่กระทบต่อสมบัติในตัว (intrinsic properties) ของ QD อีกทั้งยังช่วยปรับปรุงสมบัติโพลาไรซ์ของแสงได้ 
และยังใช้สังเคราะห์โครงสร้าง QD ซ้อนซึ่งเป็นประโยชน์ต่อการศึกษาปรากฏการณ์พ้ืนฐานทางฟิสิกส์ได้อีกด้วย  
เป็นที่น่าติดตามต่อไปว่า ดิสโลเคชันจะใช้ประโยชน์อย่างไรได้อีกหลังจากที่ไม่นานมานี้ มีการค้นพบว่า ดิสโลเคชัน
มีอิทธิพลต่อการเคลื่อนที่ของอนุภาคในระดับไมโครด้วย [17] 
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Storage density on magnetic medium is increasing at an exponential rate. The magnetic region that stores one bit of information
is correspondingly decreasing in size and will ultimately reach quantum dimensions. Magnetic quantum dots (QDs) can be
grown using semiconductor as a host and magnetic constituents added to give them magnetic properties. Our results show how
molecular beam epitaxy and, particularly, lattice-mismatched heteroepitaxy can be used to form laterally aligned, high-density
semiconducting host in a single growth run without any use of lithography or etching. Representative results of how semiconductor
QD hosts arrange themselves on various stripes and cross-hatch patterns are reported.

1. Introduction

Quantum dots (QDs) are very small regions of homogeneous
material with typical size smaller than 100 nm for semicon-
ductors [1]. There are two main approaches to synthesize
QDs: top down and bottom up [2]. The top-down approach
starts with a bulk material and scales it down to small feature
using lithography and etching. The bottom-up approach
starts with atoms or molecules and scales them up by chemi-
cal means to the required size. The quantum dots of interests
are diluted magnetic semiconductor (DMS) which, as its
name suggests, is electrically semiconducting and magneti-
cally active [3]. While their applications in memory technol-
ogy have not yet been fully realized, it is expected that various
forms ofDMS structures can be used asmagnetic storage dots
or read heads in hard disk drives (HDDs). (For examples,
see US Patents no. 7249518 sensors based on giant planar hall
effect in dilutemagnetic semiconductors, no. 5294287 class of
magnetic materials for solid state devices, 6999279 perpen-
dicular patterned magnetic media, no. 6947235 Patterned
multilevel perpendicular magnetic recording media, and
no. 6906879 magnetic recording system with patterned
multilevel perpendicular magnetic recording.) The paper is

organized as follows. Section 2 reviews the current magnetic
media technologies. Section 3 explains how DMS will benefit
hard disk-based storage. Section 4 describes how QD semi-
conducting hosts for DMS are formed using molecular beam
epitaxy (MBE), followed by the summary in Section 5.

2. Magnetic Media

A key characteristic of HDDs is storage capacity in gigabyte
which is directly proportional to the areal density of the
magnetic medium. The areal density in bits per square inch
is a product of bits per inch along a recording track times
the number of tracks per inch. Smaller magnetic bits will
allow the increases in bits/inch and tracks/inch, resulting in
increased areal density and storage capacity. One key goal in
HDD research is to increase the areal density which has been
increasing approximately at an exponential rate. The rapid
increase is enabled by improvements in several technologies,
mainly read-write heads and magnetic media.

Magnetic media generally contains Co, due to its high
magnetocrystalline anisotropy and coercivity, and is alloyed
with Cr and Pt. The magnetic media are in the form of
thin film, typically less than 50 nm [4], deposited on a glass,
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ceramic, or metal substrate by a vacuum deposition process
or by sputtering. Information is stored in small magnetic
grains (CoCrPt) segregated in an insulator (SiO2). The grain
size in current disk generation is kept between 10 and
50 nm and is a competition between fundamental limits and
economic considerations: end users want high-capacity disks
which drive down the grain size, but smaller grains are unsta-
ble as thermal energy can randomly revert magnetization
direction and hence can corrupt the stored information.This
superparamagnetic limit thus drives up the grain size and
keeps it above 10 nm. Because of the randomness of the grain
shapes and sizes, each bit written on the disk must cover
about 100 grains to ensure reliable storage [5]. Our proposed
approach provides a nonrandom semiconducting host (InAs
QDs on cross-hatch pattern) that when dilutedwith a 3d tran-
sition element such as Mn can provide a magnetic medium
that theoretically takes a single grain to store one bit. The
semiconducting host is a prerequisite for diluted magnetic
semiconducting media.

3. Diluted Magnetic Semiconductors

Diluted magnetic semiconductors are a class of material that
exhibits both semiconducting and ferromagnetic properties
and can thus provide a platform for data storage and pro-
cessing in the same material. A DMS is traditionally defined
as a diamagnetic semiconductor doped with a few to several
atomic per cent of some transition metal with unpaired d
electrons [6]. DMS materials can be realized by alloying
a transition metal with III–V binary (GaMnAs, InMnAs,
InMnSb, InFeAs, GaCrSb), ternary (GaInMnAs, GaAlMnSb,
InMnAsSb, GaCrAsSb), and quaternary (GaInMnAsP, GaAl-
InMnSb) compounds [7].

One of the most studied DMS systems is Ga1−𝑥Mn𝑥As
with 0 < 𝑥 < 8%grown usingMBE.Despite significant effort,
the maximum Curie temperature of bulk (Ga, Mn)As is still
well below room temperature,𝑇𝑐 < 190K, yet theories predict
that at 𝑥 > 10% (Ga, Mn)As can exhibit room temperature
ferromagnetism [8]. However, incorporation of Mn at such
high concentration suffers from solid solubility limits and
high vapor growth in MBE: Mn tends to agglomerate on the
surface giving rise to elementalMn clusters, as opposed to the
desired random incorporation that results in carrier-medi-
ated spin coupling.Migration-enhanced epitaxymay help but
requires precise temperature control [8].

MBE is typically used to grow III–V compounds such
as GaAs (the host for GaMnAs), InAs (host for InMnAs),
and InGaAs (host for GaInMnAs); all are potential hosts
for room-temperature DMS materials. Recently, it has been
shown that GaMnAs nanodot arrays are a DMS with 𝑇𝑐 =
140K [9].The synthesis of suchGaMnAs quantumdot arrays,
however, requires top-down masking technique which cre-
ates structural defects and is thus inferior to self-assembled
techniques that can grow defects-free QDs, particularly if the
technique can grow self-assembled and self-aligned QDs.

4. Quantum Dots on Cross-Hatch Patterns

Wedemonstrated the use of lattice-mismatched InGaAs films
grown on GaAs as templates for the growth of self-assembled
and self-aligned QDs. By growing InAs QDs on a nonplanar
surface, the nucleation positions of the QDs can be con-
trolled. The use of InGaAs/GaAs stripes and cross-hatch pat-
terns (CHPs) as templates for subsequent nucleation of QDs
gives rise to laterally aligned QDs. The areal density of the
QDs is dictated by the dislocation line densities. This section
describes the results and explains the mechanisms related to
the growths of QDs, CHPs, and QDs on CHPs, respectively.

4.1. Quantum Dots. When a material with atomic spacing 𝑎1
is grown on a substrate with a different atomic spacing 𝑎0, the
growth mode will be principally determined by the degree of
misfit 𝜀 ≡ (𝑎1 − 𝑎0)/𝑎0. For thin films with low misfits, the
epilayer will grow layer by layer in the Frank-van der Merwe
(FM) mode, resulting in smooth films. The growing layer,
however, has a different atomic spacing (𝑎0) from thermal
equilibrium (𝑎1) and is thus under strain. The associated
strain energy is contained in this growing layer. As growth
continues and the thickness increases, the strain energy will
also increase. When the strain energy is too high, the two-
dimensional (2D) film is unstable and spontaneous formation
of three-dimensional (3D) dots will occur, resulting in the
reduction of the total energy of the system. The resulting
dots are usually small and exhibit quantum behaviors, hence
quantum dots. The growth of semiconductor QDs by this
mechanism is a well-known phenomenon called Stranski-
Krastanow (SK) growth mode [10] and has been observed
in the growth of several semiconductor QD systems such as
InAs onGaAs [11] or Ge on Si [12].TheseQDs are defects-free
and are electronically and optically active. Quantum effects
which include delta function-like density of states and size-
dependent electronic levels allow several physical properties
to be tuned. Electronic devices that benefit from QDs as the
active medium, or as part of the active layer, include single-
electron transistors [13], flash memory [14], and lasers [15].
With transition element incorporation, the magnetic proper-
ties of these QDs can also be tuned.

The spontaneous formation of QDs via the SK growth
mode is a statistical process; the positions ofQDs are random,
and an example is shown in the atomic force microscopic
(AFM) image of InAs QDs on low-mismatched InGaAs in
Figure 1. Though the size of the QDs is quite uniform, the
positions are completely random. For QD hosts to be appro-
priate as a HDD medium, the QDs must not only have high
density but they must also line up in accordance with data
read-write scheme. For rotating media with information
access by head gimbal assemblies (HGA), theQDs should line
up radially. For stationary media with information access by
multichannel read-write probe matrix, the QDs should line
up orthogonally.

4.2. Cross-Hatch Patterns. Cross-hatch patterns are used as
templates to influence the QDs to nucleate orthogonally.
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Figure 1: AFM image (2 × 2 𝜇m2) of InAs QDs grown on planar
InGaAs surface.

CHPs are formed by lattice-mismatched heteroepitaxy sim-
ilar to the QDs above; the only difference is the degree of
mismatch 𝜀. To form a CHP instead of a QD, the misfit needs
to be low. For a certain epilayer thickness there is a range of 𝜀
that will result in a cross-hatch pattern.

Figure 2 illustrates the case of lattice-mismatched epi-
taxy of 50 nm In𝑥Ga1−𝑥As on flat (001)-GaAs substrates.
Figure 2(a) shows the primordial stage or the onset of CHP
formation at low In molar fraction of 𝑥 ≈ 8% or misfit of
𝜀 ≈ 0.573%.The surface is atomically flat: the height contrast
in the figure is only 0.79 nm, less than twice the lattice param-
eters. The AFM image clearly shows atomic steps with domi-
nant surface ripples running along the [110] crystallographic
direction. Some ripples running orthogonally, along the
[1-10] direction, can be seen to bemerging.The ripples along
the [1-10] direction merge and form long lines before those
along the [110] direction do due to asymmetric adatoms
mobilities in the two orthogonal directions which explains
the generally observed asymmetric misfit dislocation (MD)
line densities.

Figure 2(b) shows the complete CHP formation at In
molar fraction of𝑥 = 15%ormisfit of 𝜀 = 1.075%.The surface
morphology exhibits asymmetrical cross-hatch pattern with
MD line density along [1-10] direction greater than [110]
direction due to the different formation times as explained
above. The heights of most hatches range between 0.5 and
2 nm with those along the [1-10] direction slightly taller.

There are two challenges in employing CHPs as templates
for the growth of regularly arranged, high-density QDs. First,
the [110] and [1-10] line densities need be symmetrical. In
view of different adatommobilities as a result of solid source-
derived As4, this asymmetry is fundamental and cannot be
avoided. With the availability of a cracker valve or a higher
cracking temperature source that yields themore reactive As2
species, the degree of asymmetry is expected to decrease. Sec-
ond, there is an upper limit to which 𝜀 (or equivalently 𝑥) can
be increased before the growth mode changes from 2D (FM)
to 3D (SK). This also sets the upper limit to subsequent QD
areal density.

4.3. Quantum Dots on Cross-Hatch Patterns. Growth of InAs
QDs on InGaAs CHPs leads to spontaneous alignment of
QDs along the cross-hatches. Main parameters used to con-
trol/optimize QDs alignment are growth interruption which
affects the orderliness of QDs on the hatches [16], cross-
hatch layer thickness, and composition which affect MD line
density [17], growth rates, excess growth, and the use of spacer
layer prior to QD growth [18]. The origin and evolution of
InAs QD alignment on InGaAs CHPs, which apply to other
material systems, are now well understood [19, 20]. This sec-
tion captures the main results of our continued efforts to-
wards aligning InAs QDs on InGaAs CHPs.

Figure 3 shows the AFM images of InAs QDs on 50 nm
In𝑥Ga1−𝑥As layer grown on (001)-GaAs when the In molar
fraction (𝑥) increases from 8% in Figure 3(a) to 10% in
Figure 3(b) and to 15% in Figures 3(c) and 3(d). The QDs on
the surfaces of these samples can be grouped into two broad
categories: those nucleated along the buried dislocation lines
and those nucleated on the flat regions between the disloca-
tions. For 𝑥 = 8%, Figure 3(a) shows that the majority QDs
are dispersed randomly on the flat regions while the minority
formed along the MD lines. The QDs along the MD lines
are taller and more closely spaced. For 𝑥 = 10%, Figure 3(b)
shows that the MD line density is greater than that observed
in Figure 3(a) and that the proportion ofQDs on theMD lines
increases as a result. The increased MD line density results
from the increased misfit. The greater the misfit the shorter
the average dislocation spacing 𝑙. In the case of 𝑥 = 8%
in Figure 3(a), only [1-10] MD lines are observed and the
average dislocation spacing 𝑙[1-10] ≈ 5 𝜇m. In the case of 𝑥 =
10% in Figure 3(b), 𝑙[1-10] ≈ 1.5 𝜇m while 𝑙[110] > 10 𝜇m. In
the high-misfit case of𝑥 = 15%, the dislocation distribution is
highly irregular. Some parts of the wafer show moderate MD
density as seen in Figure 3(c) while other parts show high or
very high density as seen in Figure 3(d).The stochastic nature
of dislocation formation gives rise to this asymmetrical
behavior, and we believe this particular characteristic is also
present in Figures 3(a) and 3(b), although it is possible to
tune the growth parameters to obtain dislocation spacing in
one direction to be greater than the sample size in which case
the surface pattern would not be a cross-hatch one but rather
stripes. When the cross-hatch spacing is smaller than ada-
toms diffusion lengths on the surface, all adatoms will be
driven towards the dislocation lines leaving the regions in
between completely free of QDs. The denuded zones can be
observed in Figures 3(c) and 3(d).

5. Conclusion

InAs QDs on InGaAs/GaAs are grown by MBE. Lattice-
mismatched epitaxy results in the formation of QDs, CHPs,
stripes, and smooth films in decreasing order of misfit. For
low-misfit InGaAs/GaAs, the dislocation lines making up
the CHPs are widely spaced, resulting in stripes or cross-
hatch patterns. For intermediate-misfit InGaAs/GaAs, sur-
face CHPs are characterized by narrowly spaced dislocation
lines along the two orthogonal directions with a different line
density. Subsequent growth of high-misfit InAs or InGaAs
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Height contrast:

[1-10]

[110]

0.79nm

(a)

2.97nm

(b)

Figure 2: AFM images of 50 nm In𝑥Ga1−𝑥As films on (001)-GaAs during (a) early or (b) late stages of CHP formation. (a) Image size: 5 ×
5𝜇m2, height contrast: 0.79 nm, effective 𝑥 < 8%. (b) Image size: 10 × 10 𝜇m2, height contrast: 2.97 nm, 𝑥 = 15%.

Height contrast:

[1-10]

5.66nm

(a)

6.83nm

(b)

13.07nm

(c)

23.85nm

(d)

Figure 3: AFM images (10 × 10 𝜇m2) of InAs QDs on In𝑥Ga1−𝑥As/GaAs surfaces with increasing lattice mismatch, or In molar fraction from
(a) 𝑥 = 0.08 to (b) 0.10 and (c) and (d) 0.15.
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on stripes or CHP surfaces results in uni- or bidirectionally
aligned QDs, respectively. The unidirectionally aligned QDs
result in QD chains with electronic and optical coupling
between dots. The bidirectionally aligned QDs result in QD
matrices. With appropriate alloying of a transition element
and careful control of average dislocation spacings, these QD
matrices can exhibit spin coupling and may serve as a high-
density DMS medium/read head.
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a b s t r a c t

Stacked InAs quantum dots (QDs) are grown on InGaAs/GaAs cross-hatch patterns (CHPs) by molecular

beam epitaxy. The QDs, found almost exclusively on the cross-hatches, have greater lateral aspect ratio

and are taller than typical QDs on flat surfaces. Polarization-resolved photoluminescent measurements

show that both the QDs and CHPs exhibit polarization anisotropy. But while the CHP-related anisotropy

is constant, the QD-related anisotropy is significantly enhanced or suppressed as the aspect ratio and

height of the QD ensemble vary with the number of stacks. The polarization anisotropy observed agrees

well with multiband tight-binding theoretical calculations of interband polarization in InAs/GaAs QDs.

& 2013 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

In(Ga)As quantum dots (QDs) are an important class of materials
with excellent optical properties in the near infrared (NIR) regions.
They can be grown by molecular beam epitaxy (MBE) in the
Stranski–Krastanow (SK) growth mode where growth parameters
can be tuned to achieve the desired optical output or response,
making them one of the most versatile NIR materials. Tuning of
growth parameters and structures are carried out mainly with the
following aims in mind: first, to control the QD ensemble’s mean
size and the surrounding barriers in order to tune the dominant
wavelength of the ground state emission or response [1]; second, to
control the ensemble’s size distribution in order to achieve the
required full-width-at-half-maxima (FWHM) of the optical
response [2]; third, to achieve lateral/vertical alignment of QDs to
take advantage of electronic couplings [3,4]; fourth, to eliminate the
spatial randomness of QDs intrinsic to the SK growth mode and
achieve deterministic QDs by patterning [5]; fifth, to reduce the QD
density to a level suitable for single dot spectroscopy, thus enabling
single-photon emission and detection [6,7]; and finally, to control
the polarization state of the optical output, mainly to maximize the
degree of polarization (DOP) for polarized light sources [7], or to
minimize it for indistinguishable photon light sources for quantum
information processing [8]. Polarized photoluminescence has been
observed in In(Ga)As QDs, the origins of which have been attributed
to various forms of anisotropies, including shape [9–11], interface
fluctuations [12] and strain [13]. Creating such anisotropies in a

controllable manner is not trivial, however. Some groups have
resort to the use of nontraditional substrates [14,15], lithographi-
cally defined templates [16], or surfactants [17], all of which add
another degree of complication to the epitaxial process. Yet it has
recently been demonstrated that simple as-grown InAs SK QDs on
common (001)-GaAs substrates yield room-temperature DOP as
high as 35% [18]. The authors for the latter did not state whether
such high DOP value has been optimized nor can be enhanced by
any means.

In this paper we report the polarization anisotropy property of
stacked InAs QDs grown on InGaAs cross-hatch patterns (CHPs)
naturally formed in heteroepitaxial of thin In0.2Ga0.8As films on
(001)-GaAs substrates. We found the DOP can be significantly
enhanced, up to a certain stacking number before it is strongly
suppressed. The variations of the DOP coincide with geometrical
changes of the uppermost QD layer, mainly with the ensemble
averages of aspect ratio and height. The results are in excellent
agreement with recently reported multiband tight-binding theo-
retical calculations of interband polarization in InAs/GaAs QDs.

2. Experiments

The InAs QDs on InGaAs CHPs are grown by MBE using
standard epi-ready (001)-GaAs substrates. The layer sequence
from the starting GaAs substrate is as follows: 300–nm GaAs
buffer, 25–nm In0.2Ga0.8As CHP layer, 10–nm GaAs, the stacked
QD layers, and 100–nm GaAs capping layer. The stacked QD layers
comprise either 1, 3 or 5 stacks of ‘‘critical’’ InAs QDs and 10–nm
GaAs spacer layer; ‘‘critical’’ in the sense that the In shutter is
closed as soon as the first sign of QDs appears on the reflection
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high-energy electron diffraction (RHEED) screen. The two-
dimensional (2D) equivalent critical thickness for the first layer
is 1.7 monolayer (ML), and approximately 1.3 ML for subsequent
layers. Upper QD layers always form slightly earlier than the first
QD layer due to preferential nucleation on top of buried QDs, in
the limiting case of thin spacer layer [19]. The slow InAs growth
rate of 0.01 ML/s allows accurate manual control to better than
0.02 ML. Two sets of samples are grown: the ones with 100 nm
GaAs capping layer for photoluminescent (PL) measurements, and
the others without the capping layer for atomic force microscopy
(AFM). Other growth details can be found in our previous reports [20].

For AFM, the surfaces are imaged in air in the tapping mode.
For PL, samples are mounted on the cold finger of a variable
temperature optical cryostat, and non-resonantly excited by a
514.5–nm Arþ laser. The luminescence is dispersed in a 1–m
monochromator and collected by a cooled InGaAs detector via
standard lock-in detection. For emission polarization analyses, we
use a combination of a fixed polarizer, positioned at the angle of
greatest system efficiency, and a rotatable half waveplate; both
are placed in front of the monochromator entrant slit. The waveplate
is rotated by amotorized holder in the forward direction, with proper
backlash correction, allowing excellent repeatability and angular
resolution far better than the 21 step size used. To analyze the
emission polarization anisotropy, either the detection wavelength is
fixed and the waveplate rotated, or the detection wavelength swept
and the waveplate angle fixed such that the optical field being
analyzed is parallel (E//) or perpendicular (E?) to the QD elongation
axis—the [1–10] direction.

3. Results and discussion

All three structures exhibit quantum dot chains along the
orthogonal [110] and [1�10] directions with important differ-
ences in surface morphology, photoluminescence and polariza-
tion anisotropy as follows.

3.1. Morphology

10�10 mm2 AFM images of the uppermost QD layer in the 1-, 3-
and 5-stack InAs QDs on InGaAs/GaAs CHPs are shown in Fig. 1(a–c),
respectively. The inset in each shows a magnified region (1�1 mm2)
representative of morphology around a dislocation intersection. For
the 1-stack sample, QDs align themselves along the orthogonal
[110] and [1�10] dislocation lines and also appear randomly
between them. The presence of these free-standing QDs is very
sensitive to the InAs amount, in contrast to the 3- and 5-stack
samples where QDs always nucleate only along the dislocation lines.
The AFM images in Fig. 1(b) and (c) indicate that the surface
morphologies of the 3- and 5-stack samples are similar, but differ

from those of the 1-stack sample in three important aspects: QD
shape, size and interdot distance.

The apparent shape of QDs for the 1-stack sample is almost
circular while those for the 3- and 5-stack samples are elongated
along the [1�10] direction. The surface nanostructures are frozen
by immediately turning off the substrate’s heater supply at the
onset of the RHEED spots. The elongation observed is thus an
as-grown characteristic intrinsic to the upper QD layers, in
contrast to QD elongation in a single-stack structure observed
only after capping.

The size of QDs among the three samples should be compared
along both orthogonal axes. Along the [110] direction, typical QD
size of the 3- and 5-stack samples is similar at 35 nm, slightly
larger than 30 nm of the 1-stack sample. Along the [1�10]
direction, however, typical QD size of the 3- and 5-stack samples
is 60 nm, doubling those of the 1-stack sample. The aspect ratios
of the QDs in the 3- and 5-stack samples thus approximately
double those in the 1-stack sample. The average height of QDs
increases from 6 nm for the 1-stack to 8 nm for the 3-stack
sample but decreases to 6 nm for the 5-stack sample. The aspect
ratio and height critically affect the polarization anisotropy to be
discussed later.

The interdot distance dictates the degree of carrier coupling.
Lateral dots with 40–nm diameter separated by up to 8 nm have
been shown to exhibit significant interaction [21]. The coupling
rapidly decreases with increasing dot separation. From the insets
in Fig. 1(a–c) one can clearly see that mean QD separation
increases with the number of stacks, implying that the degree
of coupling decreases accordingly. Lateral coupling gives rise to a
red-shift of QD ensemble’s ground state in the PL spectra [22],
which is reflected in the results discussed next.

3.2. Photoluminescence

The QDs in all samples are optically active as is evident in the
high PL yields at 20 K shown in Fig. 2. For the 1-stack sample,
luminescent peaks related to [1�10] and [110]-aligned QDs, free-
standing QDs, and the InGaAs quantum well are clearly resolved
and can be fitted with multiple Gaussian functions as shown in
the figure. The lowest energy peak at 1.05 eV is attributed to QDs
aligned along the [1�10] direction since they are the first to form
and are the largest as a result. The next higher-energy peak at
1.10 eV is attributed to QDs aligned along the [110] direction
since they are the next to form. The small peak at 1.24 eV results
from the free-standing QDs since they are the smallest.
The intense narrow peak at around 1.29 eV arises from the InGaAs
CHP layer. The evolution of the QDs on CHPs and the correlation
with peak assignments have been discussed in detail elsewhere
[23–25]. There are no significant PL signal beyond �1.32 eV,
indicating that the non-resonantly excited carriers in the GaAs

Fig. 1. 10�10 mm2 (main) and 1�1 mm2 (inset) AFM images of stacked InAs QDs grown on InGaAs/GaAs cross-hatch pattern. Shown are uncapped surfaces of the top QD

layer when the number of stacks are (a) 1, (b) 3 and (c) 5. The arrows point along the [1�10] direction, unless labeled otherwise. The scale bars are 2 mm in the main

figures and 200 nm in the insets.
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matrix and the wetting layer are effectively transferred to the
QD layer.

The 3- and 5-stack samples show distinctly different PL spectra:
in each there is one broad PL peak centered at around 1.20 eV and a
narrow peak at 1.26–1.27 eV. While the latter can be simply
attributed to the underlying InGaAs layer, the former is slightly
more complicated as it in fact consists of not one but two closely
spaced Gaussian peaks arising from the fact that the QDs along the
[1�10] and [110] directions are almost identical in shape and size
as can be seen when comparing the insets in Fig. 1(b) and (c). The
ground state of the lowest energy peak of the 1-stack sample is
red-shifted from those of the 3- and 5-stack samples by 154 meV
and has been observed in situations where lateral coupling occurs
[22]. Besides energetic difference, emissions from the three sam-
ples also differ in the degrees of polarization.

3.3. Polarization anisotropy

Polarization-resolved PL (PPL) spectra of the 1-, 3- and 5-stack
samples under maxima and minima intensities—exhibited when
the l/2 waveplate angles offset by 451, or polarization angle by
901—are shown in Fig. 3(a–c), respectively. In all three samples,
intensity maxima (minima) occur when the optical fields are
parallel (perpendicular) to the [1�10] direction, or under E// (E?)
condition. The inset in each figure shows the polar plot of the two
peaks denoted by the arrows and the corresponding symbols in
the main figure. The three polar plots are non-circular and hence a
certain degree of polarizability exists in all samples. To quantify
the polarization anisotropy at a particular detection energy, the
DOP is calculated from (I//–I?)/(I//þ I?) where I// and I? represent
the maximum and minimum intensities, respectively. The varia-
tion of the PPL with angle y can be fitted with the relationship
I//cos

2yþ I?sin
2y, an example of which is shown as the solid line in

the polar plot of the QD ground state in the inset of Fig. 3b.
For the 1-stack sample, the DOPs of the 1.02 and 1.05 eV peaks

are about the same, i.e. 10%, indicating that excitons in the
[1�10]-aligned QDs (which emit at 1.02 eV upon recombination)
and [110]-aligned QDs (1.05 eV) exhibit essentially the same
interband transitions. This is slightly higher than the �6%
reported for 1D chains of In0.4Ga0.6As QDs [26]. We believe this
to be due to the stronger degree of coupling as a result of smaller
interdot distance and the presence of 2D QD chains as opposed to
the one-dimensional (1D) QD chains in [26]. The DOPs are found
to be independent of excitation power and remain unchanged at

least up to 150 K where a respectable signal-to-noise ratio can
still be achieved.

For the 3-stack sample, the DOP of the QD ground state at
1.20 eV is �48%, a significant increase from 10% observed in the
1-stack sample. The 1.27–eV peak originating from the InGaAs

20 K

λ ex = 514.5 nm

5 stacks

1

3

0.9 1.0 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5

Ph
ot

ol
um

in
es

ce
nc

e 
(a

rb
. u

.)

Energy (eV)
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to the 1-stack PL data.
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Fig. 3. 20–K polarized PL spectra under E// and E? polarizations of the (a) 1-, (b)

3- and (c) 5-stack samples. The insets are polar plots of the intensities at the

detection energies indicated by the arrows and the corresponding symbols in the
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CHP also exhibits a 20% DOP. In fact, CHP-related DOPs in all three
samples stay virtually constant at 20% despite small deviations in
thickness and In molar fraction from the nominally 25–nm
In0.2Ga0.8As layer. The observation of non-zero DOPs arising from
the CHPs, supposedly a symmetric cubic lattice, is not unusual.
Sugisaki et al., for example, reported the DOPs of InP QDs and the
underlying In0.5Ga0.5P matrix of 44% and 83%, respectively, and
attributed the high matrix DOP to compositional modulation
planes along the [1�10] and [110] directions [27]. The InGaAs
CHP in our case is chemically similar to the InGaP matrix and In
adatoms are known to have greater diffusion lengths along the
[1�10] than the [110] direction [28], it can thus be expected that
such modulation planes also exist in our structures. The constant
CHP DOPs of the three samples, grown under nominally the same
conditions but placed in the cryostat at different orientations,
serve as a controlled polarization source which further proofs that
the observed anisotropies are not system related.

In contrast to the constant CHP-related DOPs, the QD-related
DOPs increases from 10% in the 1-stack sample to �48% in the
3-stack sample, but then decreases to �a few percent in the
5-stack sample, as shown in Fig. 4a. The change in QD DOPs with
the number of stacks is non-monotonous and compares well with
theoretical calculations based on a multiband tight-binding form-
alism by Sheng who predicted a quadratic dependency of DOPs
with QD’s aspect ratio and diminishing DOP with QD’s height
[29,30].

Fig. 4b shows the relationship between QD’s lateral aspect
ratio and height with the number of stacks. As the number of
stacks increases from one to five, the aspect ratio rapidly
increases and saturates, while the height first increases but then
decreases. The �38% DOP increase observed in our experiment is
in excellent agreement with the aforementioned calculations by
Sheng who predicted that an increase in QD’s lateral aspect ratio
from 1 to 2 would result in the increase of QD DOP by 30%, and
the increase in QD height by 2 nm would also result in the
increase of QD DOP by an additional 10% [29]. The linear
combination of the increases (40%) almost exactly matches our

results. The increase in DOP with QD height in In(Ga)As lens-
shaped QD systems has also been explained in terms of carrier
localizations along the [1�10] and [110] directions by biaxial
strain [31]. While the significant DOP increase in our structure
can be satisfactorily explained by lateral aspect ratio and height,
the more significant DOP decrease from the 3- to the 5-stack
sample cannot be explained by the same factors since the
decrease occurs with a near constant aspect ratio and similar
height difference of �2 nm. The polarization dependency on QD
height for large aspect ratio QDs may thus be much greater than
those for small aspect ratio QDs.

4. Conclusion

Single- and multi-layers of InAs SK QDs on InGaAs/GaAs cross-
hatch patterns are grown on standard (001)-GaAs substrates.
The end of QD deposition is triggered by the RHEED spots, giving
critical QDs whose morphology evolves from a circular to an
elongated shape as the number of stacks increases. The QD height
follows a non-monotonous trend: increasing by 2 nm as the number
of stacks increases from one to three, and decreasing by a similar
amount as the number of stacks further increases to five.
Polarization-resolved PL measurements show that the degree of
polarization is significantly enhanced as the aspect ratio and height
increase, but is significantly suppressed as the height alone
decreases. While the former is in excellent qualitative and quantita-
tive agreements with theoretical calculations [29,30], the latter only
agrees with a qualitative description and points towards the greater
effect of QD height on polarization anisotropy than appreciated in
the literature.
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Abstract
Stacked InAs quantum dot chains (QDCs) on InGaAs/GaAs cross-hatch pattern (CHP) templates
yield a rich emission spectrum with an unusual carrier transfer characteristic compared to
conventional quantum dot (QD) stacks. The photoluminescent spectra of the controlled, single
QDC layer comprise multiple peaks from the orthogonal QDCs, the free-standing QDs, the CHP,
the wetting layers and the GaAs substrate. When the QDC layers are stacked, employing a 10 nm
GaAs spacer between adjacent QDC layers, the PL spectra are dominated by the top-most stack,
indicating that the QDC layers are nominally uncoupled. Under high excitation power densities
when the high-energy peaks of the top stack are saturated, however, low-energy PL peaks from
the bottom stacks emerge as a result of carrier transfers across the GaAs spacers. These unique
PL signatures contrast with the state-filling effects in conventional, coupled QD stacks and serve
as a means to quickly assess the presence of electronic coupling in stacks of dissimilar-sized
nanostructures.

S Online supplementary data available from stacks.iop.org/SST/30/055005/mmedia

Keywords: quantum dot chains, photoluminescent mapping, electronic coupling, cross-hatch
patterns, InAs, vertical stacking, excitation transfer

(Some figures may appear in colour only in the online journal)

1. Introduction

Semiconductor quantum dots (QDs) grown by molecular
beam epitaxy (MBE) are often stacked in order to increase the
active optical volume and to tune the emission or detection
wavelength and polarization of the QD ensembles [1, 2].
Stacking QDs is achieved through thin spacer layers which
physically separate but often electronically couple adjacent
QD layers [3]. Understanding the coupling nature of vertically
stacked QD structures is of fundamental importance to the
operation and optimization of QD-based devices such as
memory [4], lasers [5] and solar cells [6, 7]. Though useful,
coupling is not always necessary or desired, particularly for
broadband applications which benefit from the superposition

of different wavelengths from individual QD layers [8]. If
present, electronic coupling results in the lowering of the
excitonic ground-state (GS) energy, and consequently a red-
shift of photoluminescent peak [3, 9]. The degree of coupling
is thus usually inferred from the magnitude of the energetic
red-shift relative to those emitted from a single QD layer
structure [3]. This approach can be misleading in stacked QDs
as the strain profile at the growth front is affected by the
underlying nanostructures: subsequent QD layers usually
nucleate at a lower deposition amount [9, 10]. If grown at the
same two-dimensional (2D) equivalent thickness throughout,
upper QD layers would be bigger than those of the lower QD
layers, with a concomitant red-shift due to size—not cou-
pling. One way to unambiguously identify the presence and
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evaluate the strength of coupling is to vary the spacer thick-
ness and observe the changes in PL signals as a result of
excitation transfer of carriers. This approach has been adopted
to study coupling between, for example, stacked QDs [11]
and stacked quantum dots and wells [12]. Alternatively, one
can fix the spacer thickness, vary the size of each stack,
perform PL measurements and simply count the number of
GS peaks: a single (multiple) GS peak indicates the presence
(absence) of coupling [11]. This article adopts the latter
approach to study an unusual coupling property of stacked
quantum dot chains (QDCs) on cross-hatch pattern (CHP)
templates.

QDCs or laterally-coupled QDs have garnered significant
interest in the past decade [13] and have recently gained
renewed interest due to their unique geometry suitable for
fundamental transport studies [14] and polarization-sensitive
optoelectronic devices [15]. However, QDCs are rarely stu-
died in stacked forms due to their complex optical char-
acteristics [16], particularly when coupling can
simultaneously occur laterally and vertically as is the case
here. In this paper, stacked InAs QDCs on InGaAs/GaAs
CHP templates grown by molecular beam epitaxy (MBE) are
characterized by photoluminescence (PL) and a complete PL
fingerprint of QDCs/CHP structures is reported. Under high
excitation power densities, stacked QDCs do not exhibit state-
filling effects as would be observed in stacked QDs. The
otherwise excited-state carriers are instead transferred toward
the lower QDC layer, an effect attributed to the combination
of extended wavefunctions, resonant tunnelling and
thermalization.

2. Experimental

The structures investigated comprise multiple stacks of InAs
QDCs grown on partially-relaxed InGaAs film on GaAs by
solid-source MBE Using Riber’s 32P MBE system, and after
in situ thermal cleaning of GaAs (001) surface, growth starts
from 300 nm GaAs buffer layer, followed by 25 nm
In0.2Ga0.8As, 10 nm GaAs spacer, and 1, 3, or 5 stacks of
InAs QDC/10 nm GaAs spacer pairs. The cross-hatch pattern
surface of the InGaAs layer serves as a template on which
chains of QDs form along the orthogonal [110] and [11̄0]
directions. The smoothness of the growth fronts and the for-
mation of QDs are monitored in situ via streaky and spotty
reflection high-energy electron diffraction (RHEED) patterns,
respectively. Each QD layer is grown until the RHEED pat-
tern changes from streaks to spots, i.e., at the onset of QD
formation. The 2D equivalent thicknesses of the bottom-most
stack are 1.7 monolayer (ML) and the remaining stacks are
1.3ML. Finally, all samples are capped with 100 nm GaAs
for PL measurements. Two PL set-ups are employed. For
free-space, macro-PL setup, the samples are fixed in a cryo-
stat, excited by a broad beam (2.39 mm spot size), 514.5 nm
Ar+ laser, and emission detected by a liquid nitrogen-cooled
InGaAs point detector (Hamamatsu’s G7754) using standard
lock-in techniques. For confocal, micro-PL setup, the sample
is mounted on a piezoelectric-driven platform (Witec’s

alpha300), excited by a narrow beam (∼1 μm spot size) fre-
quency-doubled 532 nm Nd:YAG laser operating in con-
tinuous mode, and emission detected by a thermoelectrically-
cooled InGaAs array detector (Andor’s DU491A). Spatial-
and energy-resolved PL maps are acquired from the micro-PL
setup by raster scanning and simultaneously collecting point
spectra. All maps shown represent PL intensities integrated
over a 10 meV bandwidth around energies of interest.

3. Results and discussion

Conventional InAs Stranski–Krastanow (SK) QDs grown on
flat GaAs (001) are randomly distributed and typically emit a
single PL peak at around 1 μm with a full width at half
maximum (FWHM) of a few 10 s meV [17]. Certain growth
conditions can extend the wavelength to the 1.3–1.55 μm
telecom window [18] or lead to bimodal or multimodal size
distributions with multiple PL peaks [19–21], while random
distribution remains. In contrast, InAs QDs grown on CHPs
are guided, forming chains along the orthogonal [110] and
[11̄0] directions, each direction with its own size, size dis-
tribution, and wetting layer (WL) due to the asymmetry of the
underlying dislocations [22]. The formation of QDs along the
orthogonal dislocation chains has been established by plan-
view transmission electron microscopy (TEM) [23], whereas
vertical correlation of QDs with 10 nm GaAs spacer has been
confirmed by cross-sectional TEM [24]. The 60° dislocations
at the lower InGaAs/GaAs interface, typical in zincblende
heteroepitaxy, cause surface strain fields that affect adatoms
motion during growth [25], but do not affect the intrinsic
emission efficiency of the overlying QDs [26]. The PL
spectrum of a QDC layer would thus contain many more PL
peaks than those of conventional SK QDs due to the co-
existence of many optically active structures.

This section is divided into three parts. The first part
describes the PL maps and spectra of the 1-stack QDC layer,
showing all the possible luminescent peaks. The second part
shows that luminescence is dominated by the uppermost QDC
layer which is nominally uncoupled to the underlying QDC
layers. The third part shows that the luminescence from the
bottom QDC layers emerges at high excitation level, and
provides a qualitative explanation of the underlying
mechanism.

3.1. Single QDC layer: basic emission peaks

The 1-stack QDC sample emits in the 1–1.4 eV range similar
to conventional SK QDs, but with a much richer optical
feature. Figures 1(a)–(f) show spatial- and energy-resolved
spectral maps of the same 20 × 20 μm2 area of the sample at
80 K. The PL maps, integrated over increasing energies from
1.005 eV in figure 1(a) to 1.275 eV in figure 1(f), show spa-
tially non-uniform emissions with a cross-hatch pattern
resembling the surface undulation of the underlying InGaAs/
GaAs template. Figure 1(a) shows that at 1 eV, the lower
energetic end of the spectra, emissions emerge from bright
patches which look like stripes along the [11̄0] direction. The
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stripes become clearer and better resolved as the energy
increases to 1.045 eV in figure 1(b). The dottiness of the lines
making up the stripes is simply a reflection of the variation in
local QD density, in good agreement with the morphology of
uncapped samples (see the supplementary data, available at
stacks.iop.org/SST/30/055005/mmedia). When the energy
increases to 1.105 eV in figure 1(c), emissions from the
existing [11̄0] direction begin to fade while those from the
orthogonal, [110] direction emerge. The emissions from the
[110] and [11̄0] stripes overlap and yield the characteristic
CHP luminescence observed in figure 1(c). As the energy
continues to increase to 1.195 eV in figure 1(d), the [11̄0]
emission peters out, whereas the [110] emission intensifies.
And as the energy keeps on increasing to 1.245 eV in
figure 1(e) and 1.275 eV in figure 1(f), the [110] and [11̄0]
emissions are extinguished, replaced by bright patches
emerging in the previously dark areas—i.e., the bright/dark

regions in figures 1(a) and (f) are reversed. (The reversal is
easily recognized in the first video in the supplementary data).

The QDs can be categorized, in evolution sequence [27]
and with corresponding labels shown in figure 1(d), into four
distinct groups: 1. at the intersection of the orthogonal [110]
and [11̄0] dislocations, 2. on the [11̄0] dislocation lines, 3. on
the [110] dislocation lines, and 4. on the remaining areas. The
four QD ensembles emit slightly differently. Figure 1(g)
shows point spectra at pixels 1–4 in figure 1(d), corre-
sponding to the four QD ensembles above. Emissions from
pixels 1–3 comprise two principal peaks: a broad peak cen-
tered at around 1.15 eV and a narrow peak at 1.27 eV. In
contrast, emission from pixel 4 comprises only one narrow
peak, also centered at 1.27 eV.

The broad peaks result from QD chains along the [11̄0]
and [110] directions as unequivocally proven by microscopy
and spectroscopy. The micro-PL maps in figures 1(a)–(f)

Figure 1. PL of a single InAs QD chain layer on an InGaAs/GaAs cross-hatch pattern. Same-area, 20 × 20 μm2 micro-PL maps at increasing
integrated intensity from (a) 1.005 to (b) 1.045, (c) 1.105, (d) 1.195, (e) 1.245 and (f) 1.275 eV. Spectra at pixels 1–4 in (d) are shown in (g):
pixel 1 is taken at an intersection between [11̄0] and [110] dislocation lines, 2 on a [11̄0] dislocation line, 3 on a [110] dislocation line, and 4
on a dislocations-free area. (h) Macro-PL spectra measured at increasing excitation power density from, bottom to top, I= 0.11 W cm−2 to 2,
4, 10, 20, 30, 40 and 50 times I. The scale bars in (a)–(f) are 4 μm. Spectra in (g) are offset for clarity.
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provide the microscopic proof, whereas the macro-PL spectra
in figure 1(h) provide the spectroscopic confirmation. It has
long been known that the underlying InGaAs/GaAs CHPs are
asymmetric: the [11̄0] stripes nucleate earlier, have greater
density, and result in surface steps which are taller than the
[110] stripes [28]. The asymmetry is transferred to the over-
grown layers, resulting in QDs along the [11̄0] direction
forming slightly earlier and are thus taller and emit at a lower
energy than those along the orthogonal [110] direction
[22, 27, 29]. The microscopic images in figures 1(c)–(d)
provide a clear visual evidence of QD luminescence dec-
orating the [11̄0] and [110] stripes, at slightly different ener-
gies. This small energy difference however cannot be
resolved in the corresponding point spectra: figure 1(g) shows
that pixel 2, taken along the [11̄0] direction, emits at a slightly
lower peak energy than pixel 3, taken along the orthogonal
[110] direction. Though these two peaks are spatially resolved
in microscopy, they are spectrally unresolved as a result of
micro-PL setup’s fast integration time. The macro-PL setup,
in contrast, has a much longer integration time and can pro-
vide complementary spectra with greater signal-to-noise
ratios. Figure 1(h) shows excitation power-dependent macro-
PL spectra of the same sample (but on a different area) at
20 K. The lowest two energetic peaks—1.04 eV for the
[11̄0]­aligned QDs and 1.10 eV for the [110]-aligned QDs hi-
lighted by the black arrows—can now be clearly resolved at
high excitation powers.

The narrow 1.27 eV peak is asymmetric: the left and right
sides of the 1.27 eV peak in figure 1(g) tail off slightly dif-
ferently—a characteristic of two unresolved Gaussian peaks
with different FWHM. The closely-spaced emissions arise
from the superposition or spectral overlap of the small free-
standing QDs and the underlying InGaAs CHP template. The
PL map in figure 1(f) shows that the areas that give off this
luminescence are those between the cross hatches which
happen to be the nucleation sites for free-standing QDs, too.

The four small peaks between 1.3 and 1.47 eV (observed
only in the macro-PL setup as indicated by the grey arrows in
figure 1(h)) are most likely associated with multiple wetting
layers, some of which were previously identified [22]. For
conventional InAs/GaAs SK QDs, a single WL exists and
emits at around 1.44 eV. This is true even if bimodal size
distributions are present [21], as long as the growth front is
flat. For InAs QDs on InGaAs CHPs, the growth front is not
flat. In fact, the surface steps in the [11̄0] and [110] directions
are different [28]. The WL underneath the QD chains along
the [11̄0] and [110] directions can thus be expected to be
different—for example, they could form one-dimensional
wetting wires [30]—but similar structures investigated so far
reported just a single WL energy [22].

The multiple WL peaks above are only observed close to
the carbon-impurity, 1.49 eV peak and the bulk GaAs,
1.52 eV peak. Measurements taken at different areas where
the 1.49 and 1.52 eV peaks are absent do not reveal the
multiple WL peaks. This indicates the possibility that bulk C
centers render ineffectual the carrier capture by QDs from the
GaAs matrix and the WLs, and explain the elusiveness of the
multiple WL luminescence. It is a normal practice for those

carrying out PL measurements to shine the exciting laser on a
spot that yields the best signal and in so doing move away
from areas with large local concentrations of C, and hence
miss the WL peaks.

It is worth pointing out that the multimodal size dis-
tribution of the 1-stack layer which gives rise to multiple
emission peaks has not been optimized for broadband appli-
cations. If desired, one can increase the inhomogeneity of the
spectrum by, for instance, growing the QDs at a higher rate or
subjecting them to rapid thermal annealing [31]. In addition,
one can also increase the luminous efficacy of real devices by
soft-annealing under hydrogen so that most defects are neu-
tralized and do not adversely affect long-term reliability [22].

3.2. Multi-stack QDCs: dominant emission from top-most
layers

In reflection-based PL set-ups, the 1-stack QDC layer enjoys
an unobstructed output window but the 3- and 5-stack QDC
layers may not. This depends on electronic coupling. If the
stacked layers are coupled, they behave as a single ensemble
and should enjoy an unobstructed output window as is the
case for the 1-stack sample. But if the stacked layers are
uncoupled, luminescence from all the layers should be
detectable, unless some are obstructed—reabsorbed, scat-
tered, or reflected—in which case the emissions are domi-
nated by the overlying structures due to geometrical
advantage. Such behaviour in stacks of randomly distributed
QDs cannot be proven through spectroscopy alone. But if the
random distribution is reduced, as is the case for QDCs, and
with PL mapping capability, it is possible to draw such a
conclusion as shown below.

Figures 2(a)–(d) show the PL maps of the 3-stack QDC
sample at increasing integrated energy from 1.075 eV in
figure 2(a) to 1.235 eV in figure 2(d). Similarly, figures 2(e)–
(h) show the PL maps of the 5-stack QDC sample from
1.075 eV in figure 2(e) to 1.235 eV in figure 2(h) (see ani-
mated videos in the supplementary data for the complete
ranges). The maps show luminescence which is CHP-like for
the 3-stack sample, but stripes-like for the 5-stack sample.
Since adjacent stacks are separated by a 10 nm GaAs spacer
which is sufficiently thin to allow coupling in conventional
SK QD stacks [11], a question emerges as to why CHP-like
luminescence similar to the 1-stack sample described above is
not observed in the 5-stack case, or is not more clearly
observed in the 3-stack case because the bottom-most QDC
layer for the three samples is identically grown, has the big-
gest dot size and the lowest GS energies, and should thus
provide the same optical features (CHP-like) as observed in
the previous section. The maps shown in figure 2 instead
more closely match the AFM morphologies of the top-most
QDC layer where the number density of QDs along the [110]
direction is significantly reduced (see the supplementary
data), implying that the emission is dominated by the top-
most layer. The bottom-most QDC layer buried along the
[110] direction is almost undetectable; it can be barely dis-
tinguished by the collinearity of bright or dark spots, as
indicated by broken lines in figure 2.
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One possible explanation for the much reduced [110]
emission is carrier tunnelling from the bottom to the top QDC
layer as has been observed in the QD bi-layer reported by
Heitz et al [11]. However, this mechanism cannot explain the
missing CHP-like emissions because carriers always tunnel
towards the lower energetic state, i.e., the bottom-most QDC
layer (1.1 eV active), not the top-most QDC layer (1.2 eV). If
inter-stack tunnelling were present, the CHP-like emissions
would have been enhanced, not suppressed.

Another possible explanation is that the top QDC layer
has the highest quantum efficiency, thus dominating the
weaker emission from the low quantum efficiency bottom
stacks. The QDC stack is strained throughout as it is sand-
wiched between the top GaAs capping layer and the bottom
partially-relaxed InGaAs CHP layer which in turn rests on a
GaAs buffer. Since the top stack is in contact with the dis-
locations-free GaAs cap layer, whereas the bottom stack is in
close proximity to the dislocations-prone CHP layer, the top
stack would have a greater optical quality. Unless the strain
profile surrounding each QD layer is carefully compensated
[32], increasing the number of QD layers would in general
result in accumulated strain that ultimately degrades the
optical quality of the whole QD stack [33].

3.3. Multi-stack QDCs: excitation transfer

After many trials to uncover the bottom layer emissions—
mostly by varying the optical path from normal to edge—it
was found that the elusive emissions are not entirely missing,
only significantly diminished since they are partially retrieved
simply by increasing the excitation power density. This
approach is however against a normal PL practice of using
minimum excitation to study the true ground-state energies of
QDs [9] and also to avoid sample heating.

Figures 3(a) and (b) show the macro-PL spectra of the 3-
and 5-stack QDC samples, respectively. The spectra are
measured from a low excitation power density I0 of
0.11W cm−2 to 50I0. For the 3-stack sample, increasing
excitation results in intensity saturation of the 1.2 eV peak
emissions from the top-most layer. Such saturation in con-
ventional SK QDs would coincide with the appearance of one
or more higher energy peaks as a result of state filling, and
this is true for both single-layered and stacked QDs [12]. The
spectra in figure 3(a) are however the opposite: as the 1.2 eV
peak saturates, a lower energy peak emerges at around 1.1 eV,
and at 40I0 excitation, another peak at an even lower energy
of around 1.05 eV can be seen to be emerging. The sequential
appearance of the 1.1 and 1.05 eV peaks upon saturation of
the 1.2 eV peak is evident in the excitation-dependent PL
intensity plots at the three energies shown in figure 3(c). The
two additional peaks—1.1 and 1.05 eV—coincide with those
of the 1-stack layer described earlier, strongly indicating that
they arise from the bottom-most QDC layer.

The partial recovery of the bottom-most QDC emissions
could be a direct or an indirect result of increased excitation,
or a combination of both. The direct result is simply due to
the greater availability of photons reaching the bottom-most
stack. The indirect result is due to excitation transfer of car-
riers from the top- (high energy) to the bottom (low energy)
layer, which is energetically favorable but ineffective at low-
level excitations. The inefficiency is a result of suppressed
tunnelling. At 10 nm (∼36ML), the GaAs spacer is suffi-
ciently thin that tunnelling readily occur among stacks of
conventional SK QDs [11]. But this is not the case for stacks
of QDCs here. The tunnelling between stacks of QDCs must
have been suppressed by the presence of the underlying misfit
dislocations—the sole differentiating factor between the QDC

Figure 2. Same-area, room-temperature, 10 × 10 μm2 micro-PL maps of (upper panels) the 3-stack QD chain sample at increasing integrated
intensity from (a) 1.075 to (b) 1.105, (c) 1.155 and (d) 1.235 eV, and (lower panels) the 5-stack QD chain sample from (e) 1.075 to (f) 1.105,
(g) 1.155 and (h) 1.235 eV. The scale bars are 2 μm. The broken lines are guide to the eye and indicate some of the buried [110] dislocation
lines.

5

Semicond. Sci. Technol. 30 (2015) 055005 S Kanjanachuchai et al

1.338



and QD stacks. Often associated with dislocations are strain
fields known to cause local inhomogeneities in various phy-
sical properties [34]. The strain fields can be so strong that
they affect surface atom motion and guide the nucleation of
nanoscale QDs [35, 36] or the running direction of micron
scale droplets [37]. Their effects on coupling are thus not
surprising. External strains applied via piezoelectric crystal,
for example, have been shown to affect fundamental QD
excitonic properties [38], particularly to tune the excitonic
binding energies [39]. Internal strains caused by interfacial
misfit dislocations should likewise affect excitonic GS
wavefunctions as a result of electric field induced by piezo-
electric effects and/or strain gradients. Electric fields, built-in
or externally applied, increase the effective distance between
carriers confined in vertically-stacked quantum structures, and
thus decrease coupling. The decrease is offset at high-level
optical excitation. As the GS becomes saturated from the
increased excitation, the first excited state (ES) would nor-
mally emerge in uncoupled nanostructures. For the multi-
stack QDC structures, however, the ES wavefunctions extend
further in space (are less localized) than those of the GS,
penetrating further into the GaAs spacer and subsequently
falling into the lower GS of the bottom stack. The extra
carriers that would normally give rise to the higher-energy ES
peaks thus avail themselves of the lower-energy GS of
another stack which explains the successive emergence of the
lower-energy PL peaks and the absence of state-filling effects
in figure 3(a). Excitation transfer between an ES of one

nanostructure and a GS of another in resonant has been
reported in many systems [11, 12].

For the 5-stack sample, increasing excitation also results
in intensity saturation of the 1.19 eV peak of the top-most QD
layer and the appearance of the 1.09 eV peak as shown in the
spectra in figure 3(b) and the excitation-dependent PL
intensity plots of the two peaks in figure 3(d). The saturation
of the 1.19 eV peak and the emergence of the 1.09 eV peak
seen in figure 3(d) are, however, more gradual than those of
their equivalence in the 3-stack sample—the 1.2 and 1.1 eV
peaks—in figure 3(c). This possibly results from the greater
saturated intensity due simply to the 5-stack sample’s greater
QD areal density—approximately by 5/3 times. The state-
filling effects are also absent; the high energy peaks between
1.3 and 1.47 eV are WLs as described while discussing the 1-
stack sample earlier. These WL peaks cannot be observed in
figure 3(a) since this is a low C-impurity area evidenced by
the 3-stack sample’s lowest 1.47 eV peak among the three
samples.

4. Conclusion

MBE-grown InAs QD chains on InGaAs/GaAs CHPs are
optically active and rich with luminescent signatures from QD
ensembles, CHP template, and multiple wetting layers. The
latter have so far evaded detection and can only be observed
around areas with relatively high concentrations of C-

Figure 3. Macro-PL spectra of the (a) 3- and (b) 5-stack QDC samples measured at increasing excitation power density from, bottom to top,
I= 0.11 W cm−2 to 2, 4, 10, 20, 30, 40 and 50 times I. The solid arrows indicate peaks that appear only at high excitation levels. The grey
arrows point to WL-related peaks. The increase in PL intensity as a function of excitation power density (normalized to I) for the (c) 3- and
(d) 5-stack QDC samples at selected energies.
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impurity evidenced from their co-occurrence with the 1.49 eV
peak. Based on this observation, we recommend that PL
signals should be optimized around a known impurity peak in
order to obtain a fuller picture of physics—albeit at the
expense of signal strength. When these InAs QD chains are
stacked and separated by GaAs spacers, the top-most QDC
layer dominates the emissions. The bottom-stack emissions
are however missing—an unexpected result from energetic
consideration since the bottom-stack QDs are the biggest and
thus have the lowest energetic states. The missing emissions
are likely due to degraded bottom layer with increasing
number of QDC layers and the non-coupling nature of the
QDC stacks. Only by increasing excitation power density
until the top-most QDC layer is saturated do PL signatures
from the bottom layers appear—without state-filling effects in
the top-most QDC layer. The extended wavefunctions of the
ES are responsible for enhanced carrier tunnelling from the
high-energy top layer to the low-energy bottom layer. This
unique evolution of spectral changes with increased excitation
power can be used to identify carrier transfer among stacks of
dissimilar-sized nanostructures.
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Chapter 3
Optical Properties of Lateral InGaAs Quantum
Dot Molecules Single- and Bi-Layers

Songphol Kanjanachuchai, Nirat Patanasemakul, Natapong Thongkamkoon,
Nitidet Thudsalingkarnsakul, Naparat Siripitakchai, Pornchai Changmoang,
Supachok Thainoi, and Somsak Panyakeow

Abstract Growth of InGaAs nanostructures by molecular beam epitaxy using
partial-cap and regrowth technique results in an ensemble of lateral quantum dot
molecules (QDMs). Each QDM comprises a large, central quantum dot and several
small, satellite quantum dots which emit at different energies and exhibit qualita-
tively different optical behaviors. This chapter reviews, explains, and discusses the
various fundamental aspects of lateral QDM single layers: the nucleation mecha-
nism, the photoluminescent spectra, and the unique bimodal optical characteristics.
The chapter ends by demonstrating the usefulness of lateral QDM bi-layers as a
promising broadband near-infrared material.

3.1 Introduction

Semiconductor quantum dots (QDs) have been intensively investigated for several
decades since early pioneering work show them to be of high crystalline quality,
capable of optical emission in the near-infrared region [1]. They are usually grown
by metal-organic chemical vapor deposition (MOCVD) or molecular beam epitaxy
(MBE) with elemental solid sources or compound gas sources. The standard route
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for growing them is via the Stranski–Krastanow (SK) growth mode where lattice
mismatch between the growing epilayer and the substrate is relaxed by the formation
of a thin wetting layer (WL) and a three-dimensional (3D) QD structure whose
size, density, and uniformity are dictated by growth conditions and are a subject
of intensive investigations during the past decade [2, 3]. Another route for growing
QDs follows a two-step, droplet epitaxial (DE) process where, typically, group-III
metallic droplets are first grown on a III–V substrate and subsequently crystallized
by a group-V element at low temperatures to preserve the original droplet geometry
[4]. Both routes yield good quality QDs whose properties can be engineered. Optical
properties in particular are tunable as they are sensitive to QD geometry; the latter
dictates the degree of zero-dimensionality or quantum confinements. For InGaAs
QDs, the effective mass for holes is much greater than those for electrons and, as a
result, holes are confined within the QDs whereas extended states of electrons exist
outside the QDs [5]. This offers the possibility of controlling the overlapping or
coupling electron wavefunctions between two nearby QDs and is one of the main
forces that drive the MBE and MOCVD communities towards the growth of QD
molecules (QDMs).

Quantum coupling between or among constituent QDs in a QDM can occur
vertically, in the growth direction, or laterally, in the growth plane [6]. Vertical
geometry allows precise control of tunnel barrier thickness and it is this advantage
that is critical to the demonstrated quantum coupling [7] and state entanglements
[8] which form the foundation of quantum computation [9]. Unfortunately for the
vertical geometry, access to the barrier, key to coupling control, is limited to top
and bottom contacts. Lateral geometry, on the other hand, lacks precise control over
barrier thickness but allows better electrostatic control of the tunnel barriers using
top- and/or side gates which can be readily fabricated using well-established planar
technology.

This chapter begins by giving a general overview of the growth procedures used
to form lateral QDMs where coupling occurs in the growth plane. This includes a
specific growth procedure central to this chapter called partial-cap and regrowth
process. The optical properties of the resulting QDMs are then explained and
compared with typical QDs as well as QDMs obtained from other techniques.
The chapter ends by discussing stacked QDM structures in the form of bi-layers
and demonstrating their broadband characteristics which are potentially useful for
devices such as solar cells and superluminescent diodes.

3.2 Growth of Lateral QDMs

Lateral QDM is a term used to broadly describe ensembles of QDs that, by design,
are closely connected in the horizontal direction or the growth plane. Many growth
procedures have demonstrated successful formation of lateral QDMs with high
crystalline quality; yet, there is still no consensus as to which procedure would
yield QDMs with characteristics that best match requirements for quantum coupling
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Fig. 3.1 Growth process and evolution schematics of lateral QDMs grown on various templates:
(a) nanohole, (b) nanomound, and (c) nanohole-and-mound. Schematic cross-sectional structures
of lateral QDMs formed on (d) InGaAs/GaAs-(3 1 1)B superlattice and (e) InGaAs/GaAs-(0 0 1)
cross-hatch pattern templates

and coupling control. Most procedures reported so far are based on InGaAs/GaAs
systems using some kinds of templates and employ standard (0 0 1)-GaAs substrates
as summarized in Fig. 3.1 and described below.

3.2.1 QDMs on Nanohole Templates

This procedure was first reported by Songmuang et al. in 2003 [10] and shown
in Fig. 3.1a. The first step is the formation of standard InAs QDs on a flat GaAs
substrate. The seed QDs are then capped with 10-nm GaAs, resulting in QDs
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collapsing and elongating along the [1−1 0] direction. The surface is then exposed
to AsBr3 which selectively etches the seed QDs away while the GaAs surface
remains relatively unscathed. Holes formed from the etched QDs are typically 5-
nm deep, approximately the nominal height of the seed QDs. The nanoholes are
used as a template for subsequent regrowth of InAs, but In–Ga intermixing and
Ga diffusion result in InGaAs QDMs. During regrowth, adatoms arriving at the
surface preferentially attach to the nanohole rim. By varying the deposition amount
and the substrate temperature, the number of constituent QDs making up a QDM
along the rim can be varied between 2 and 6; the latter is shown in the plane-view
schematic drawing in the bottom of Fig. 3.1a. These QDMs are of high crystalline
quality as the reported photoluminescent (PL) intensity is similar to the original
QDs [10].

3.2.2 QDMs on Nanomound Templates

Nanomound templates can also be used to form lateral InGaAs QDMs as reported
by Lee et al. in 2006 [11]. This approach is best described as a hybrid process
between droplet homoepitaxy and standard SK heteroepitaxy as summarized in
Fig. 3.1b. The procedure begins by the formation of a few monolayers (MLs) Ga
droplets at high substrate temperatures without the presence of arsenic. The large
lattice mismatch between the metallic Ga and the semiconducting GaAs substrate
means that Ga droplets readily form on the flat GaAs surface via the Volmer–Weber
growth mode. The substrate temperature is then lowered, typically to below 200◦C,
and the surface exposed to As4 which then crystallizes the Ga droplets into GaAs
nanomounds with base length and height around 100 and 50 nm, respectively. These
nanomounds serve as a template for subsequent overgrowth in a similar fashion
to the nanohole approach described above. The substrate temperature, kept low
during crystallization to preserve the original mound geometry, is raised prior to
the deposition of InAs. By varying the deposition amount the number of InAs QDs
nucleated around the GaAs nanomounds can be varied between 2 and 6, similar to
the previous approach. GaAs nanomounds not only serve as a spatial template but
also act as a Ga reservoir since Ga atoms get incorporated into the growing In(Ga)As
QDs. These QDMs also have high crystalline quality as shown by strong PL.

A variant of the above hybrid DE–SK approach is also reported by Strom et
al. where, using different conditions, the starting Ga droplets are crystallized into
nanorings and subsequent overgrowth results in the formation of InAs QDs inside
and outside the rings with a significant amount of GaAs rings still remaining after
crystallization [12]. While the QDs which nucleate outside the nanorings are closely
spaced and likely be coupled, those nucleated inside are completely decoupled as
they are isolated from outside QDs by the thick GaAs nanorings.
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3.2.3 QDMs on Nanohole-and-Mound Templates

Similar to the two approaches above, this third approach by Suraprapapich et
al. employs a unique template shaped like the back of a camel (side-view) or a
two-blade propeller (top-view) and is thus originally referred to as a camel-like
nanostructure and nanopropeller [13]. Overgrowth of InAs on this template create
a unique lateral QDM geometry as summarized in Fig. 3.1c. The process starts
from the deposition of 1.8–2 ML of InAs QDs at a slow growth rate of 0.01 ML/s,
followed by a short growth interruption to reduce the substrate temperature from
500 to 470◦C before capping the seed QDs by GaAs. The thin GaAs cap layer
does not completely cover the original QDs. The apex is hence thermodynamically
unstable, resulting in In out-diffusion and a shallow dip, or nanohole, in the middle.
The out-diffusing In atoms then react with the incoming Ga and the existing Ga
atoms on the surface to form InGaAs nanomounds with a pronounced elongation
along the [1−1 0] direction. The nanoholes are the most favorable locations for
QD formation, followed by the edges of the surrounding nanomounds. Subsequent
regrowth of InAs always yields InAs QDs inside the nanoholes before the nucleation
and growth on nanomounds. While the number of QDs inside the nanohole is limited
to one, those along the edges of the nanomounds can be varied from 1 to as many
as 13 simply by changing the deposition amount [14]. These QDMs are also of
high crystalline quality, exhibiting room-temperature luminescence with noticeable
polarization anisotropy [15].

3.2.4 QDMs on Strain-Modulated Templates

This approach is fundamentally different from the above approaches by its use of
strain-modulated templates where strains are global in nature, i.e. present on a wafer
scale, as opposed to local strains effective only around nanoholes or nanomounds.

One implementation of this approach by Lippen et al. and with schematic
cross section in Fig. 3.1d uses a superlattice (SL) template of InGaAs/GaAs on
(3 1 1)B-GaAs to form a slowly modulated strained network that upon overgrowth
results in a lattice of ordered QDMs [16]. These QDMs are optically active up to
room temperature and exhibit a complex PL behaviors [17].

Another implementation by Thet et al. and with schematic cross section in
Fig. 3.1e uses as template a network of orthogonal, interfacial dislocations which
under optical microscopy appears as a cross-hatch pattern (CHP) to form a slowly
varying surface undulations that also supports the growth of QDM lattice [18].
Despite the presence of dislocation, QD chains grown on these kinds of templates
have been shown to exhibit high crystalline quality [19, 20]. QDMs on these kinds
of templates are expected to have high crystalline quality as well though no PL
results have been reported so far. Recently, Seravelli et al. reported PL results of
QDs grown on thick metamorphic InGaAs/GaAs templates and found QDs to be of
high crystalline quality [21].
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3.3 Structure, Morphology, and Evolution

The cross-sectional schematic showing the QDM-embedded structures grown on
the nanohole-and-mound template described above is shown in Fig. 3.2. All growth
takes place in a Riber’s 32P solid-source MBE chamber. Growth on epi-ready
(0 0 1)-GaAs substrate starts from thermal desorption of the surface oxide at 580◦C,
growth of a 300-nm GaAs smoothening layer at 610◦C, a brief pause to bring down
the substrate temperature to 500◦C before the growth of x ML of InAs QD seed
layer at a rate of 0.01 ML/s where x is between 1.8 and 2. This results in a QD
ensemble with typical base width of 30–50 nm and height of 5 nm. The onset of
QD formation, monitored in situ via the reflection high-energy electron diffraction
(RHEED) pattern, is confirmed by the appearance of the transmission spots which
subsequently develop into chevrons [22]. The substrate temperature is then brought
down further to 470◦C before the InAs QDs are partially capped with y ML of GaAs
where y is typically between 6 and 25. This ensures a successful formation of the
nanoholes whose depth can be varied approximately between 0.2 and 1 nm. Each
nanohole sits atop a nanomound elongated along the [1−1 0] direction as shown
in the lower atomic force microscopy (AFM) image in Fig. 3.2. The elongation
observed is a result of asymmetrical In adatom diffusion lengths along the 〈1 1 0〉
directions which can be enhanced or suppressed by simply increasing or decreasing
the capping temperature [15]. To form the QDMs at the same temperature used
for capping, z ML of InAs is regrown on top of the nanohole-and-mound template
where z is typically between 1 and 2.5 for fully-developed molecules. For the sake
of convenience and precision, a QDM ensemble formed from x-ML InAs seed QDs,
y-ML GaAs partial capping, and z-ML InAs overgrowth is hereafter referred to as
x/y/z QDMs.

The QDMs are then capped with 100-nm GaAs where the first 10 nm is
grown at 470◦C and the remaining 90 nm is grown while ramping the temperature
up to 500◦C. For a single-layered QDM structure, the sample is quenched after
completing the 100-nm GaAs growth. For a bi-layer QDM structure, another cycle
of x/y/z QDM (with different values of x, y, and/or z from the first QDM layer) and

(001)-GaAs substrate 

300-nm GaAs buffer 

100-nm GaAs spacer 

100-nm GaAs cap 

QDM1

QDM2

Fig. 3.2 (Left) Cross-sectional structures of lateral QDMs grown on the nanohole-and-mound
template via the partial-cap and regrowth process. (Right) 1μm× 0.5μm AFM images of (lower
image) nanohole template and (upper) lateral QDMs. The arrows point along the [1−1 0] direction
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Fig. 3.3 AFM images (1μm× 0.5μm) and line scans elucidating the evolution of lateral QDMs
grown on the nanohole-and-mound template: (a) seed InAs QDs, (b) nanoholes and mounds—
formed after partial capping the seed InAs QDs with GaAs, (c) cQDs—overgrown on the nanohole-
and-mound template, (d) partially-formed QDMs comprising saturated cQDs and non-saturated
sQD, and (e) fully-formed QDMs comprising saturated cQDs and sQDs. For the AFM images, the
horizontal direction is the [1−1 0] direction, and the arrows indicate the sections where line scans
are taken

100-nm GaAs is repeated. After quenching and removing from the growth chamber,
the sample is mounted in a variable temperature optical cryostat and characterized
by PL using the 476.5-nm line of an Ar+ laser as the excitation source. The PL signal
is dispersed by a 1-m monochromator and collected by a liquid nitrogen cooled
InGaAs detector using standard lock-in detection technique.

The morphology of the QDMs is obtained by quenching the sample as soon as
the regrowth of InAs on the nanohole-and-mound template finishes and probing the
surface in air using AFM in the tapping mode. A typical QDM morphology is shown
in the upper AFM image in Fig. 3.2.

By varying the regrowth thickness (z) it is possible to observe the various stages
of QDM growth. The evolution of the QDM structure—from the seed QD layer to
the complete molecule formation for 2/6/z QDMs—is shown in a series of AFM
images and line profiles in Fig. 3.3. Right after the seed QD formation, Fig. 3.3a
shows that the base length of a typical QD is approximately 50 nm while the height
is 5 nm. Upon partial capping, the QD height collapses, the base elongates towards
the [1−1 0] direction, and a shallow dimple ∼0.2-nm deep appears in the center as
shown in Fig. 3.3b. After only 0.5-ML InAs regrowth, an indication that a QD is
being formed at the center of each nanohole is shown in Fig. 3.3c. Usually this sub-
monolayer amount is taken up as a WL on flat GaAs surfaces. This clearly shows
the much lower chemical potentials associated with the nanohole and mound. With
a thicker 1-ML InAs regrowth, a few QDs are formed in addition to the central
QD as shown in Fig. 3.3d. The QD at the center is referred to as the central QD
(cQD) while those nucleated around it are called satellite QDs (sQDs). With 1-
ML regrowth, cQDs are well saturated while sQDs are only starting to form. And,
finally, with 1.4-ML InAs regrowth, cQDs and sQDs are saturated, forming fully-
grown QDMs as shown in Fig. 3.3e. Exceeding the saturation, free-standing QDs
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will be formed on the previously denuded regions between QDMs. The cQDs and
sQDs exhibit fundamentally different optical behaviors and can interact due to their
proximity as described next.

3.4 Optical Properties of QDMs

The macro-PL results described in this section are obtained at 20 K under a low
excitation power density of 0.45 W/cm2, unless otherwise stated. The QDMs are
of high crystalline quality with clear, separate emission peaks from the cQDs and
sQDs as described in Sect. 3.4.1. Transfers of luminescent intensity between cQDs
and sQDs as temperature varies are reported in Sect. 3.4.2 and explained in terms of
phonon-assisted carrier transfer between the constituent QDs. The QDM ensemble
exhibits a unique, bimodal optical characteristics explained in Sect. 3.4.3 which
differ from bimodal size distributions generally reported for intermediate sized QDs.

3.4.1 cQDs and sQDs Emissions

This sub-section describes the PL of six QDM samples. Each sample is grown using
a different QDM recipe, i.e. different x, y, and/or z, with identical procedures for the
rest of the structure as described in Sect. 3.3. The first series of three samples is
grown with the same nanohole template obtained from 2-ML InAs seed QDs and
25-ML GaAs partial-cap layer. The nanoholes are filled with either 1, 2, or 2.5-
ML InAs, resulting in 2/25/1, 2/25/2 or 2/25/2.5 QDMs, respectively. The second
series of three samples is grown with the same 2-ML InAs seed QDs and 1.4-ML
InAs regrown QDMs, but with different GaAs capping layer thickness of 6, 10, or
25 ML, resulting in 2/6/1.4, 2/10/1.4, or 2/25/1.4 QDMs, respectively. Systematic
variation of parameters in the two series enables unambiguous assignment of PL
peaks to the constituent cQDs and sQDs in the QDMs [23].

Figure 3.4a shows, from bottom to top, the PL spectra from the first sample series
which contain 2/25/z QDMs where z= 1, 2, and 2.5 ML, respectively. The 2/25/1
QDMs emission is dominated by a single peak at 1.056 eV with a narrow full-
width at half-maximum (FWHM) of 24 meV. The 2/25/2 QDMs emission shows
a low-energy peak also at 1.068 eV with FWHM of 40 meV, and a high-energy
peak at 1.168 eV with FWHM of 68 meV. The 2/25/2.5 QDMs emission show
the same low-energy peak at 1.068 eV but with a slightly narrower FWHM of
25 meV, and a high-energy peak at 1.150 eV with FWHM of 73 meV. The double
peak feature of the latter two samples go up and down together under excitation-
dependent experiments, indicating that the high-energy peak is not an excited state
(ES) arising from the saturation of the low-energy, ground-state (GS) peak. In
addition to confirming GS emission, it is necessary to identify the sources and
predict the characteristics of the two peaks if the QDMs are to be optimized and
employed in devices.
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By comparing the PL spectra with surface morphologies obtained from AFM
images, the origins of the low- and high-energy PL peaks can be attributed to the
cQDs and sQDs, respectively. A typical 2/25/1 QDM contains just a single dot
nucleated inside the nanohole, or cQD, similar to Fig. 3.3c while 2/25/2 QDM has in
addition another dot or two outside the nanohole, or sQDs, similar to Fig. 3.3d, and
2/25/2.5 QDM has at least four sQDs, forming a fully-developed molecule similar
to Fig. 3.3e. The presence of cQDs and absence of sQDs in 2/25/1 QDM ensemble
is a definitive confirmation that the 1.056-eV peak originates from the cQDs. All
three samples share almost identical cQD GS energy at around 1.06 eV which is not
surprising because they all share the same nanohole template and similar size cQDs.
After the nanoholes are saturated, sQDs start nucleating which coincides with the
appearance of the high-energy PL peak. The 1.168-eV peak for 2/25/2 QDMs and
1.15-eV peak for 2/25/2.5 QDMs must therefore originate from the GS of sQDs as
excitation-dependent experiments already rule them out as an ES.

The energetic position, the intensity, and the FWHM of these high-energy GS
peaks agree with surface morphologies and reaffirm their assignments to sQDs.
Figure 3.3 shows that cQDs must first be saturated before sQDs are nucleated. It
is important to note that the base of cQDs is limited by the nanohole template,
while the nominal height of cQDs is always higher than sQDs even though a greater
amount of deposited materials seems to be taken up by the sQDs. This is simply due
to the greater sQD density: four (or more) sQDs per QDM as opposed to one cQD
per QDM. The maximum regrowth thickness for the three samples is 2.5 ML, with
at least 0.5 ML taken up entirely by cQDs and at most 2 ML by sQDs, the per-dot
material accumulated by an sQD is thus much lower than by a cQD. This translates
to smaller sQD and higher GS energy than cQD. It is informative to compare the
energetic positions and integrated intensities of the sQDs in 2/25/2 and 2/25/2.5
QDMs. The sQD PL in 2/25/2 and 2/25/2.5 QDMs peak at 1.168 and 1.150 eV,
respectively. This is simply due to the latter gaining more material, becoming
larger, and thus emitting at a lower GS energy. As more sQDs are nucleated, the
relative intensity of sQDs with respect to cQDs also increases as obvious from the
progressively greater proportion of the sQD peaks in Fig. 3.4a.
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The FWHM of the 1.168-eV peak in the case of 2/25/2 QDMs (68 meV) and the
1.150-eV peak in the case of 2/25/2.5 QDMs (73 meV) are higher than those of the
1.068-eV peak (25 meV), indicating that the inhomogeneous broadening of sQDs
is worse than those of cQDs. This is expected, considering the almost simultaneous
nucleation of cQDs in the nanoholes across the wafer, and the sequential, random
nucleation of sQDs only after the nanoholes are saturated with cQDs.

The PL spectra from the second sample series affirm the peak assignments above
and elucidate the role of nanohole depth. Figure 3.4b shows, from bottom to top, the
PL spectra of 2/y/1.4 QDMs where y= 6, 10, and 25 ML, respectively. The 2/6/1.4
QDMs emit a single PL peak at 1.186 eV, the 2/10/1.4 QDMs a double peak at
1.150 and 1.226 eV, and the 2/25/1.4 QDMs a single peak at 1.068 eV. Since the
thicknesses of the seed QDs x and regrown QDs z are identical, the differences in
the three spectra originate from the GaAs capping thickness y. The GaAs capping
thickness y dictates the degree of In out-diffusion from the seed InAs QDs and thus
the nanohole depth which has been carefully characterized and found to vary almost
linearly from 0.4 to 1 nm as y increases from 6 to 25 ML [14]. The shallower the
nanohole, the easier for it to be saturated, or the smaller the cQDs.

In the case of 2/6/1.4 QDMs with the most shallow nanoholes, both cQDs
and sQDs co-exist and the average sizes of cQDs and sQDs do not much differ,
resulting in a near-merged spectra. Though the bottom spectrum in Fig. 3.4b shows
a single peak, closer examination of its semi-logarithmic plot reveals different rise
and fall characteristics, indicating different origins. In the case of 2/25/1.4 QDMs
with deepest nanoholes, on the other hand, only cQDs exist, resulting in a single
Gaussian peak at 1.068 eV shown in the top spectrum of Fig. 3.4b. This peak is
located at the same energetic position as the 2/25/1 QDMs from the first series but is
narrower (FWHM= 21 meV), possibly due to the better uniformity achieved when
approaching full saturation condition at a thicker regrowth thickness of 1.4 ML.
Finally, in the case of 2/10/1.4 QDMs with nanohole depth intermediate between the
two extreme cases above, both cQDs and sQDs co-exist and their average sizes are
distinctly difference, resulting in two well-separated PL peaks with the low-energy
portion attributed to cQDs and the high-energy to sQDs.

3.4.2 cQD–sQD Coupling

The presence of the WL and the proximity between cQDs and sQDs bring
with them the possibility of tunnel coupling, especially in view of the fact that
electron wavefunctions are not well confined and the existent of extended states
has been confirmed [5, 17]. Microscopically, coupling gives rise to bonding and
anti-bonding molecular states, resulting in energetic separation or anti-crossings
when the luminescence is measured under varying electromagnetic fields [24, 25].
Macroscopically, coupling gives rise to electron transfer between QDs, resulting in
PL intensity transfer between or among related energy levels. Tunnel coupling in
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Fig. 3.5 Temperature-dependent PL spectra of (a) 1.8/15/1.2 and (b) 1.8/25/1.5 QDMs. Text
labels (s, p, and d) indicate cQD emissions; the arrow, sQD emissions. The dotted lines are multiple
Gaussian function fits to the 20 K data. Graphs are offset for clarity. Temperature-dependent
integrated intensities of constituent peaks of (c) 1.8/15/1.2 QDMs extracted from (a), and (d)
1.8/25/1.5 QDMs extracted from (b). The dotted lines are guide to the eye. Adapted from [27]
with permission from Elsevier

lateral QDMs are due to electrons only; holes are well confined in the QDs due to
high effective mass [26]. The macro-PL setup used in our experiments only allow
the observation of the macroscopic PL intensity transfer.

Two QDM samples are grown to study the coupling effects: One sample contains
a single layer of 1.8/15/1.2 QDMs, the other a single layer of 1.8/25/1.5 QDMs
[27]. Temperature-dependent PL spectra of the two samples illustrate the differences
in tunneling strength, and the competition between tunneling and thermionic
emissions. The former maintains the total integrated intensity whereas the latter
quenches it due to carrier losses to non-radiative recombination (NRR) channels.
Both samples are excited at a high excitation power density of 20 W/cm2 sufficient
for the observation of ES as tunneling into ES is easier than into GS due to the wider
spread of ES wavefunctions.

The PL spectra of the 1.8/15/1.2 and 1.8/25/1.5 QDMs are shown in Fig. 3.5a,
b, respectively. The broad, high-energy peaks indicated by arrows in both figures
are related to sQDs as explained previously. The narrow, low-energy peaks are
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due to cQDs. The labels s, p, and d denote the ground, first, and second excited
states, respectively. The nature of excited states has been confirmed by excitation-
dependent experiments. For 1.8/15/1.2 QDMs in Fig. 3.5a, the spacing between the
ground and first excited states, or the s–p spacing, is 45 meV. For 1.8/25/1.5 QDMs
in Fig. 3.5b, the s–p and p–d spacings are approximately 37 meV. These values
are within the expected range for QDs of similar size [28]. The equi-distance of
the s–p and p–d spacings results from the harmonic oscillator-type potentials in the
growth plane and is also expected [29]. The overall spectra can be fitted with multi-
Gaussian functions which are shown as examples in the 20-K spectra in both figures.
The fits allow the FWHM of all the spectral peaks to be accurately determined
which together with the associated peak intensity yield the integrated intensity
(II) vs. temperature plots of the 1.8/15/1.2 and 1.8/25/1.5 QDMs in Fig. 3.5c, d,
respectively. Non-monotonous variations of integrated intensity with temperature
are evident in both cases.

For ensembles of isolated QDs, a simple, monotonous decrease of II with increas-
ing temperature is expected due to the presence of NRR channels [30] or reduced
PL yields [31]. For laterally-coupled QDMs, the temperature dependency of the PL
spectra is complicated by tunnel coupling which has many possible routes and is also
temperature dependent. The overarching monotonous II reduction with increasing
temperature for 1.8/15/1.2 QDMs in Fig. 3.5c results from carriers gaining sufficient
energy, escaping into the WL and/or GaAs matrix before recombining with NRR
centers/channels as is typical for InAs/GaAs QD systems [32]. Close examination
of the constituent IIs shows that the monotonous reduction of the total II results
from a rapid, monotonous decrease of sQDs II and a non-monotonous decrease of
cQDs II. In fact, a slight increase of the cQDs GS is registered at around 75 K. This
increase can be interpreted as typical carrier redistribution between QD ensembles
of different nominal size, or bimodal QDs where carriers in sQDs may escape,
diffuse towards the cQD, and be captured. Or it can be interpreted as resulting from
direct tunnel coupling. The underlying mechanism(s) that governs the temperature
dependency of the II for this particular QDMs is not clear.

The 1.8/25/1.5 QDMs exhibit a qualitatively different II temperature dependency
as shown in Fig. 3.5d. This is due to the bigger cQDs and sQDs as compared to the
1.8/15/1.2 QDMs above. The total II in this case is virtually constant from 20 to
75 K, above which it decreases monotonously. The overall change results from the
complex behaviors of the s and p peaks of the cQDs while the sQDs exhibit a simple,
monotonous decrease in intensity. As the temperature increases from 20 to 50 K,
the II of the p peak significantly increases. The intensity gain cannot originate from
carrier redistribution as the temperature is still too low for excitons to appreciably
escape the potential barriers. The most likely mechanism is thus tunnel coupling,
from sQDs to cQDs. AFM images show that the cQDs and sQDs in 1.8/25/1.5
QDMs almost merge which supports the conclusion. The II of the p peaks keeps
on increasing with temperature up to 75 K before carrier loss from sQDs to NRR
channels begin to aversely impact the availability of carriers tunneling to cQDs, and
thus the intensities of the s, p, and d peaks. The II of the s peak is approximately
constant between 20 and 50 K, indicating saturation. It, however, increases as the
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temperature reaches 75 K which contradicts the saturation interpretation. Closer
inspection of the PL spectra shows that the II increases not by increasing peak
intensity but by broadening. The saturation conclusion thus remains valid.

The observation of intensity transfer and the implied underlying mechanism
via tunnel coupling in our lateral QDMs are at first surprising, considering the
significant dot-to-dot separation in the order of 50 nm. Tunnel coupling decreases
exponentially with distance and Szafran and Peeters predicted that coupling is
negligible for a dot-to-dot distance of 20 nm [33]. This, however, is strictly true for
isolated QDs with a thin WL acting as the main coupling path. Our lateral QDMs,
especially the sQDs, form on the nanomound template which in itself can act as a
low barrier region connecting the constituent QDs in a QDM. A similar “basin” has
recently been demonstrated to be acting as a coupling channel for double InGaAs
QDs spaced as far as 40 nm apart [34].

3.4.3 Bimodal Optical Characteristics

Depending on growth procedures, lateral QDMs can take shape in many different
geometries, with varying degrees of uniformity and size distribution. The latter can
be categorized into a mono-, bi-, or multi-modal size distribution. This section
describes a novel bimodal optical characteristics which results from the bimodal
size distribution of QDMs. The converse is not necessarily true. The unique bimodal
optical characteristics stems from specific spatial arrangement of constituent QDs
resulting from the partial-cap and regrowth process.

To demonstrate the unique bimodal optical properties, temperature-dependent
GS PL spectra of the 1.8/25/1.2 and 1.8/25/1.5 QDMs are shown in Figs. 3.6a and
3.7a, respectively [35]. The two QDM ensembles mainly differ in the nominal size
of sQDs, and consequently the degree of cQD–sQD coupling. The excitation power
density at 2 W/cm2 is sufficiently low to avoid filling up the GS and complicating
peak analyses with ES. The spectra can be fitted with double Gaussian functions;
examples are shown as the dashed lines in the 20-K spectra of both figures. The
fittings allow temperature variations of peak position, intensity, FWHM, and hence
II to be accurately determined.

The cQD and sQD peak energy variations with temperature of the 1.8/25/1.2
and 1.8/25/1.5 QDMs are shown in Figs. 3.6b and 3.7b, respectively. In both cases,
the cQDs and sQDs exhibit fundamentally different behaviors: the cQDs-related
peak energies exhibit a slow red-shift with increasing temperature throughout the
experimental temperatures, while the sQDs-related peak energies exhibit a slow red-
shift only up to a certain temperature (∼75 K for 1.8/25/1.2 QDMs and 100 K
for 1.8/25/1.5 QDMs) before they rapidly decrease at a rate of 1 meV/K. Dashed
(dotted) lines in the figures approximate the slow (fast) red-shift of peak energies.

The cQDs’s energy slow red-shift can be readily explained in terms of bandgap
variations with temperature. The dashed lines in the figures are obtained from
Varshni’s equation [36] using bulk InAs bandgap parameters, shifted up the energy
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Fig. 3.6 Optical properties of 1.8/25/1.2 QDMs: (a) PL spectra at various temperatures, shifted
vertically for clarity; temperature dependencies of (b) peak energy positions and (c) FWHM of
cQDs- and sQDs-related spectra. The dashed curves in (a) are double Gaussian functions fit.
The filled-square and open-square symbols in (b) and (c) are measured values for cQDs- and
sQDs-related spectra, respectively. The lower and upper dashed lines in (b) are bulk InAs bandgap
temperature variation according to Varshni’s equation, shifted along the energy axis by 0.667 and
0.824 eV, respectively. The dashed lines in (c) are guide to the eye. Reproduced from [35] with
permission from Elsevier

scale to aid visual comparison. The agreement between the experimental trend
and the trend calculated based on Varshni’s equation is good, except for the small
diversion at low temperatures which can be further improved by the Fan model [37].

The sQDs’s energy fast red-shift, usually referred to as sigmoidal [38], has
been reported by many groups [32, 39–41] and is attributed to carrier escape
and redistribution among inhomogeneous QDs. This occur concurrently with an
anomalous FWHM reduction which is indeed observed here and best explained
together.
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Fig. 3.7 Optical properties of 1.8/25/1.5 QDMs: (a) PL spectra at various temperatures, shifted
vertically for clarity; temperature dependencies of (b) peak energy positions and (c) FWHM of
cQDs- and sQDs-related spectra. The dashed curves in (a) are double Gaussian functions fit.
The filled-square and open-square symbols in (b) and (c) are measured values for cQDs- and
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temperature variation according to Varshni’s equation, shifted along the energy axis by 0.667 and
0.797 eV, respectively. The dashed lines in (c) are guide to the eye. Reproduced from [35] with
permission from Elsevier

The cQD and sQD FWHM variations with temperature of the 1.8/25/1.2 and
1.8/25/1.5 QDMs are shown in Figs. 3.6c and 3.7c, respectively. Again, the
variations due to cQDs and sQDs are fundamentally different: the cQDs-related
FWHM are approximately the same and are almost constant (40 and 35 meV for
the 1.8/25/1.2 and 1.8/25/1.5 QDMs, respectively) while the sQDs-related FWHM
decrease towards a minimum at intermediate temperatures before increasing again
at high temperatures. The minimum for 1.8/25/1.2 QDMs occurs at around 75 K
while those for 1.8/25/1.5 QDMs occurs at around 100 K.
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The FWHM reduction at intermediate temperatures is well explained by thermal
escape and carrier redistribution. At low temperatures, excitons are created, con-
fined, and recombined radiatively in individual QDs. The FWHM reflects QD size
distribution. For uniform ensembles, the FWHM can be lower than 30 meV [42]
while for nonuniform ones the FWHM can be greater than 100 meV [43]. As sample
temperature increases, carriers are thermally activated out of individual QDs, into
the WL and/or the GaAs barriers where they can subsequently be re-trapped by
nearby QD. Since confined electron levels in small dots are higher than in large
dots, or the thermal energy required by the electrons to escape into the adjacent
WL is smaller for small dots than for large dots, it is more probable for carriers
to be distributed from small to large dots. As temperature increases, the dominant
emitting structure thus shifts from small to large dots, resulting in a peak energy
shift much faster than the rate due to bulk bandgap reduction with temperature. This
explains the dotted lines in Figs. 3.6b and 3.7b.

The carrier redistribution occurs at a slightly lower temperature in the 1.8/25/1.2
QDMs (∼75 K) than in the 1.8/25/1.5 QDMs (100 K). This is possibly due to the
smaller sQDs in the former because the regrown InAs thickness is 1.2 ML, lower
than 1.5 ML in the latter. The smaller sQDs emit at 1.240 eV while the bigger sQDs
emit at 1.195 eV. The smaller sQDs thus require a slightly lower thermal energy to
escape to the 1.4-eV WL previously identified in Fig. 3.5a.

The co-existence of slow, Varshni type, and fast sigmoidal changes in the same
sample is unusual. The slow red-shift that follows Varshni’s equation is usually
observed in QD ensembles which are carefully grown to achieve low FWHM,
especially if they are later to be fabricated into lasers [42]. On the other hand, the fast
red-shift is usually observed in highly inhomogeneous QD ensembles, particularly
if the FWHM is greater than 80 meV [39, 40] and if they are later to be fabricated
into superluminescent diodes [44]. The two types of QD ensembles are achieved
with conflicting growth parameters and not usually observed on the same sample
even when clear bimodal size distribution exists. Kissel et al., for example, reported
the growth of intermediate sized QD ensembles with clear bimodal size distribution
but both exhibit essentially the same sigmoidal behavior [45].

Carrier redistribution from small to large sQDs is effective up to a certain
temperature beyond which thermal broadening will increase the FWHM and carrier
loss to NRR channels will quench the overall PL signal. The more complicated
growth procedure of lateral QDMs as compared to standard SK QDs makes it likely
that additional NRR channels/centers maybe present and limit the usefulness of
QDMs.

Using Arrhenius plots and simple, single activation energy fittings we prove that
these concerns are unwarranted as the main loss mechanism is caused by the WL, as
is the case for typical SK QDs. Figure 3.8a, b shows the IIs vs. inverse temperature
plots for the 1.8/25/1.2 and 1.8/25/1.5 QDMs, respectively. The dashed lines are
fits to the equation I = I0/[1+Aexp(−EA/kBT )] where I stands for the integrated
intensity, I0 is the low-temperature integrated intensity, A is the pre-exponential
factor, EA is the activation energy, kB is the Boltzmann’s constant, and T is the
temperature. The best-fit values for EA in the 1.8/25/1.2 QDMs are 250 meV for
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