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摘要　过渡金属硫族化合物(TMD)因其原子层级的厚度和独特的光电性能而受到了广泛的关注和研究.大量文

章报道了TMD的可控制备、奇特的光电性能及其在光探测、发光、自旋和能谷电子学等光电子领域的应用.从

TMD的材料制备、光电性能及光电应用三个角度对这些工作进行了总结.
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Abstract　 DuetotheiratomicＧlevelthicknessand unique optoelectronic properties thetransition metal
dichalcogenides TMDs havebeenreceivedwidespreadattentionandresearch敭Thecontrollablepreparation novel
optoelectronicpropertiesandoptoelectronicapplicationsinmanyfields suchasphotodetection lightemission spin
andenergyvalleyelectronicsofTMD havebeenreported widely敭Fromthethreeperspectivesofmaterial
preparation optoelectronicpropertiesandapplicationsofTMD theseworksarereviewed敭
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１　引　　言
自石墨烯及其独特优异的性能被发现以来,以石墨烯为代表的二维材料迅速成为了科学界和工业界关

注的焦点之一.除石墨烯外,二维材料还包括过渡金属硫族化合物(TMD)、过渡金属氧化物、四族类石墨烯

层状材料以及其他具有二维平面结构的物质.从原子排列来看,块体二维材料具有层状堆积结构,层内原子

依靠较强的共价键连接,而相邻层之间靠较弱的范德瓦耳斯力相连,因此可通过剥离的方法从块体材料中得

到少数几层甚至单层材料.从电子结构来看,二维材料涵盖了超导体、金属、半导体、绝缘体、拓扑绝缘体等,
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这些二维材料具有独特的性质,为构筑基于二维材料的器件提供了多样化的选择,使二维材料器件在电子

学、光电子学、传感器等领域均具有广阔的应用前景[１].
在众多二维材料中,TMD材料受到了越来越多的关注.其结构为两层硫族原子(X＝S,Se,Te)夹一层金属

原子(M＝Mo,W,Nb,Re,Ni,V),化学式为 MX２(M为过渡金属,X为硫族原子).根据元素的不同组合,TMD
材料有４０多种[１].根据金属原子和硫族原子排列位置的差别,TMD通常表现出金属相或者半导体相.以硫

化钼(MoS２)的半导体相为例,当MoS２ 在厚度方向上减小到单层时,量子局限效应使其能带结构发生改变,导
带顶移动到布里渊区K 点,块体 MoS２ 的间接带隙转变成单层 MoS２ 的直接带隙,从而荧光(PL)强度显著增

大[２].其他过渡金属(主要为Mo和 W)的硫族化合物也有相似的能带转变,除此之外,TMD材料还具有与能

谷和自旋相关的独特的电学和光学性质[３Ｇ４],这些特性使得构筑新型的高效率器件成为可能.
本文从材料制备、性质及其光电应用方面对TMD材料进行综述.化学气相沉积(CVD)法在可控制备

方面具有突出优势,将予以重点介绍.在TMD材料性质中,将重点关注其光学性质和电学性质,最后将简

单介绍相关的光电应用.

２　制备方法
TMD的块体材料具有类似于石墨的层状堆叠结构,层与层之间靠较弱的范德瓦耳斯力连接,曾被作为

固体润滑剂广泛应用.根据制备方法的不同,单层TMD材料的获得方式可分为“自上而下”和 “自下而上”
两种,前者包括机械剥离、液相剥离、锂离子插层等方法;后者包括CVD、气相传输、原子层沉积、磁控溅射等

方法.不同方法在产率、样品质量和应用上各有优缺点.

２．１　自上而下法

鉴于TMD材料具有与石墨相似的层状堆积结构,单层TMD材料最早也是通过剥离的方式得到[２].
剥离法是指用外力破坏层与层之间较弱的范德瓦耳斯力,把少层甚至单层的片状分离出来.根据所用外力

的不同可分为图１(a)所示的机械剥离[５]、图１(b)所示的液相剥离[６Ｇ８]、锂离子插层[９Ｇ１１]等.机械剥离能最大

程度保留块体材料的晶体完整性,因此得到的材料质量最好,比较适合用于基础物理性质的研究;但是产量

较低,片层的大小和厚度都不易控制.液相剥离通过选择合适的有机溶剂对块体材料进行超声处理,溶剂与

TMD表面能相匹配对于获得高产率的二维材料至关重要[６Ｇ７].液相剥离可以一次性得到大量单层或少层

的片状材料,然而无法得到均一的单层材料,往往混杂着双层或多层.锂离子插层法利用锂离子的扩散增大

片层之间的距离,使得片层之间的相互作用变得更弱,从而达到剥离的目的.锂离子插层法可以得到较高产

率的单层片层,但可能引起材料结构和相的转变,影响其电学和光学性能.

２．２　自下而上法

与自上而下的剥离法相比,自下而上的合成方法在控制样品的尺寸和质量上具有明显的优势.在CVD
法中,通常选用含过渡金属元素的化合物(如 MoO３,WO３,MoCl３ 等)和硫族元素单质(如S,Se,Te)作为材

料制备的前驱体,其基本装置是一个多温区管式炉[１２],如图１(f)所示.在制备过程中,固态的前驱体挥发后

发生气相反应,中间产物在特定基底上沉积,继续反应生成最终的产物.在这些过程中包含许多影响合成的

变量,如前驱体的加热温度、反应气压、载气种类和流量、衬底表面状态等,这些变量对整个合成过程的影响

机制各不相同.以 MoO３ 和S反应合成 MoS２ 片层为例[１３],反应装置中两种反应物蒸气的分压会直接影响

材料的生长机制.在弱还原气氛,即S匮乏的情况下,MoO３ 被初步还原形成不完全反应的 MoO２、MoO２S
或MoOS２;与之相反,过多的S会与未蒸发的MoO３ 粉末发生反应,形成包裹于前驱体表面的不易挥发的物

质,从而无法在衬底上获得目标产物,因此合适的硫化速率才能保证 MoS２ 有效地生长.
目前,以 MoS２ 为代表的二维TMD材料的化学气相合成机制仍未被系统地论述,比较简单且公认的过

程包括两步,如图２(a)所示,其中ads代表吸附态,g代表气态.首先 MoO３ 在气相中被S还原,生成中间活

性产物 MoO３－x
[１４],然后中间产物被载气携带到衬底表面成核,进一步硫化生成 MoS２.如果还原反应在气

相中一步完成,则沉积到衬底上的是 MoS２ 团簇.调节前驱体的加热温度可以控制前驱体的蒸发速率和浓

度,从而影响整个反应的速率,引起单层晶粒形状和尺寸的变化[１５Ｇ１６],如图２(b)所示.同时,改变参与反应

的 Mo(W)原子与S(Se,Te)的比例也会引起晶粒形状的变化,当 Mo、S原子数比大于化学计量比１∶２时,以
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图１TMD材料的制备方法及表征.(a)机械剥离法得到的 MoS２ 薄片,左图为光学显微镜(OM)照片,１L代表单层,右图

为原子力显微镜(AFM)照片[５];(b)液相剥离法得到的 MoS２ 和 WS２ 薄片分散液[８];(c)热分解(NH４)２MoS４ 制备

MoS２ 薄膜的示意图[４７];(d)左图为 Mo膜硫化生长 MoS２ 薄膜示意图,中图为 MoS２ 在SiO２ 衬底上的OM照片,右图

为 MoS２E１２g拉曼峰的强度面扫图,L表示层[４０];(e)PVD法示意图[４９];(f)左上图为以 MoO３ 和S为前驱体,CVD生

长 MoS２ 的示意图,右图和左下图分别为AFM照片和照片中白线对应的高度分布图[１２];(g)左图为 MOCVD法示意

图,右图为生长的 MoS２ 薄膜的伪彩色暗场透射电镜(DFＧTEM)照片[３７],标尺为１μm

Fig敭１PreparationmethodsandcharacterizationsofTMDmaterials敭 a OMimage left andAFMimage right ofMoS２
nanosheetsobtainedbymechanicalexfoliation １Lmeanssinglelayer ５   b MoS２andWS２nanosheetsdispersedsolution

obtainedbyliquidexfoliation ８   c schematicillustrationof NH４ ２MoS４thermolysisprocessforpreparationofMoS２thin

films ４７   d schematicillustrationofMofilmsulfurizationforMoS２filmspreparation left  OMimageofMoS２filmon

SiO２substrate middle andsurfacescanningmapofMoS２E１２gRamanpeakintensity right  Lmeanslayer ４０   e 

schematicillustrationofPVDmethod ４９   f CVDsetupforMoS２growthbyusingMoO３andSasprecursors topleft  

typicalAFMimage right andheightprofilealongthewhitelineinAFMimage bottomleft  １２   g schematic

illustrationofMOCVDmethod left andfalseＧcolourDFＧTEMimageofasＧgrownMoS２films right  ３７  scalebaris１μm

S原子作为边界的晶面生长速度大于以 Mo原子作为边界的晶面生长速度,最终S原子终结的晶面将消失,
单层 MoS２ 晶粒呈现以 Mo原子为边缘的正三角形;当两个原子数比小于１∶２时,MoS２ 晶粒形状为三角形且

边缘为S原子;只有原子数比刚好为１∶２时,两种晶面共同存在,呈现出正六边形的形状[１７],宏观上表现为晶

粒形状和尺寸沿气流方向出现变化,如图２(c)所示.研究发现,管式炉内的气压也通过影响前驱体蒸气的

分压,影响着 MoS２ 单层晶粒的大小和形状[１８].
由于硫族元素的还原性以S,Se,Te的次序减弱,因此生长后两者的化合物时需要在载气中加入一定比

例的H２,来增强反应气氛的还原性以辅助还原反应的进行[１９Ｇ２０].同时,研究发现,在 WS２ 的生长过程中加

入一定量的H２ 后,WS２ 晶粒边缘由锯齿状转变成了光滑的直线,如图２(e)所示,H２ 通过增加管内气氛的

还原性,提供了富 WO３－x 的反应环境,使得反应从扩散控制机制转变为附着控制机制,促进了热力学性质

稳定的几何形状的形成,即形成边缘平滑的三角形[２１].较大的载气流量会促进反应中的质量传输过程,加
快反应速率,从而使 MoS２ 晶粒的形状偏离热力学平衡状态下的规则形状,呈现出边缘粗糙的晶粒和树枝状

晶粒等形貌[１７].在载气中加入适量O２(最佳比例为标准状态下Ar、O２ 的通气速率分别为１００mLmin－１、

２mLmin－１),Chen等[２２]得到了单晶尺寸达３５０μm的单层 MoS２,如图３(a)左图所示.大尺寸单晶 MoS２
的场效应迁移率在室温下最高可达９０cm２V－１s－１.O２ 的作用:其一,有效阻止了前驱体“中毒”(即

MoO３ 在蒸发成气相前被硫化,生成了不易挥发的产物);其二,O２ 在反应过程中能把一些不稳定的成核点

刻蚀掉,从而抑制了MoS２ 纳米颗粒和纳米管的生长,保证二维生长机制占主导.值得指出的是,在有O２ 辅

助的CVD反应中,O２ 的促进生长作用和刻蚀作用相互竞争,如果O２ 流量超过临界值,刻蚀作用开始占主
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图２ (a)以 MoO３ 和S作为前驱体,CVD法生长 MoS２ 的机制示意图[１３];(b)MoS２ 晶粒形状随 MoO３ 的加热温度发生的

演变[１５];(c)MoS２ 晶粒形状与尺寸随衬底与前驱体的距离发生的演变[１７];(d)左图为 MoS２ 外延生长时的表面反应,

右图为云母衬底上 MoS２ 外延生长的扫描电镜(SEM)照片[３６];(e)蓝宝石衬底上生长 WS２ 及 H２ 对 WS２ 晶粒形状的

影响[２１];(f)SrTiO３ 衬底上生长 MoS２ 示意图和不同覆盖率的“树枝状”晶粒的SEM照片[３３]

Fig敭２ a MechanismillustrationofMoS２growthwithCVDmethodbyusingMoO３andSasprecursors １３   b evolution

ofgrainshapeofMoS２versusheatingtemperatureofMoO３ １５   c grainshapeandsizeevolutionsofMoS２grain

versusdistancebetweensubstrateandprecursors １７   d schematicview left ofsurfacereactionduringepitaxial

growthofMoS２ andSEMimageofMoS２duringepitaxialgrowthonmicasubstrate right  ３６   e growthofWS２
onsapphiresubstrateandeffectofH２onshapeofWS２grains ２１   f schematicillustrationofMoS２growthon

SrTiO３substrateandSEMimagesofdendriticgrainswithdifferentcoveragerates ３３ 

导,会出现成核密度和晶粒尺寸逐渐减小的现象;同时,如果反应时间超过３０min,O２ 对 MoS２ 的刻蚀作用

开始显现,如图３(a)右图所示.因此,与氧对石墨烯合成的重要影响相似[２３Ｇ２４],控制合适的氧化氛围对以

MoS２ 为代表的TMD的制备至关重要.减少成核点是生长大尺寸单晶TMD材料的重要手段,在正式生长

前的升温阶段,前驱体随着温度升高不断挥发,可能在衬底表面引入大量的不稳定成核点,因此在此阶段将

衬底与前驱体隔离开是降低成核密度的有效手段.基于此思路,Chen等[２５]制备得到了单晶尺寸超过

３００mm的 MoS２ 晶粒,如图３(b)所示.毫米级单层 MoSe２ 单晶及其薄膜的生长也相继被报道[２６],如
图３(c)所示.通过简单调节载气的流量,MoSe２ 的成核密度从１０５cm－２降低到了２５cm－２.得益于晶界密

度的降低,MoSe２ 底栅结构场效应晶体管(FET)的电子迁移率达到了４２cm２V－１s－１.
作为表面沉积的制备方法,CVD法在制备TMD材料过程中,对衬底的状态非常敏感.中间产物 MoO３－x

被载气输送到衬底表面后会在衬底表面经历吸附、脱附、进一步反应、活性组分在表面扩散、形核成键、非活性

组分脱附离开衬底表面这几个过程.衬底的加热温度对这几个过程都有一定程度的影响,比如衬底温度高时,
活性产物容易脱附离开衬底表面,相应的成核密度会减小,有利于大尺寸晶粒的生长;但是,如果温度太高,则
会造成成核密度过低甚至不成核.在生长之前,衬底一般会经过一些前期处理,如“食人鱼”溶液清洗、等离子

体轰击等.前期处理除了起到清洗表面的作用外,还能改变衬底表面悬挂键的数量和性质,实现大尺寸晶粒[２７]

和层数可控的薄膜生长[２８].另外,研究表明,用一些类石墨烯的分子,比如还原的氧化石墨烯(rＧGO)[１２]或芳香

族分子(PTAS,PTCDA,CuPc,F１６CuPc)[２９Ｇ３０]来预处理衬底,可以改善衬底表面的润湿性并降低成核能,这些

类石墨烯分子可成为生长单层TMD材料的“种子”,如图３(d)所示.衬底主要分为两类,一类是非晶态衬底,以
二氧化硅(SiO２)为代表;第二类是单晶衬底,包括蓝宝石[２１]、石英[３１]、云母[３２]、SrTiO３(STO)[３３]、石墨烯[３４].

SiO２ 作为衬底的优势在于:第一,SiO２ 是一种不定形的非晶体,因此以此为衬底生长单层TMD材料不存在晶
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图３ (a)左图为O２ 辅助下大尺寸MoS２ 晶粒的生长(插图为单层AFM照片),晶粒尺寸随时间的演化(右图)[２２];(b)上图为“两步

法”CVD生长大尺寸MoS２ 单晶示意图,下图为高分辨扫描透射显微镜(STEM)下 MoS２ 晶格的环形暗场(ADF)像和对应的

原子模型[２５];(c)毫米级MoSe２ 单晶的生长[２６];(d)芳香烃分子促进MoS２ 成核示意图及MoS２ 晶粒的尺寸分布[３０]

Fig敭３ a GrowthoflargeＧsizeMoS２grainassistedbyoxygen left insertisAFMimageofmonolayer  andgrainsize

versusgrowthduration right  ２２   b schematicillustrationof twoＧstep setupforgrowthoflargeＧsizeMoS２
singlecrystalsbyCVD top  andhighＧmagnificationSTEMADFimagesofMoS２crystalsandcorrespondingatomic

models bottom  ２５   c growthofmillimeterscale MoSe２singlecrystals ２６   d schematicillustrationof

promotioneffectofaromaticmoleculeonMoS２nucleationandsizedistributionofMoS２grains ３０ 

格不匹配的问题;第二,一定厚度的SiO２ 薄膜对光有反射和干涉的作用,用光学显微镜(OM)即可清楚地分辨

单层TMD覆盖区域与其他区域;第三,在SiO２ 上生长的单层TMD能与硅基微电子工艺集成,省去了转移的过

程,器件工作性能更加稳定.一些绝缘的单晶晶体也常被作为生长用的衬底,它们平滑的表面有利于促进前驱

体在衬底表面的迁移,从而能提高TMD薄膜的厚度均匀性.另外,其高热稳定性和化学惰性以及与TMD相

同的表面六方晶格原子排列,都有利于TMD的外延生长.Zhang等[２１]用低压CVD的方法在蓝宝石上尝试生

长了 WS２.与SiO２ 不同的是,蓝宝石表面严格的晶格排列限制了活性团簇在某些方向上的扩散,因此出现了

定向的“锯齿状”晶粒边缘.但是,由于蓝宝石和 WS２ 之间界面的范德瓦耳斯互作用还没有强到足以在高温下

驱使活性原子按衬底的晶格定向排列,因此,在单晶的蓝宝石衬底上很难得到外延生长的 WS２.外延生长取向

相同的晶粒需要满足两个条件[１３]:一是合适的生长温度,较低的生长温度能更好地促进取向一致的晶核成核;
二是TMD与衬底的相互作用在取向上有显著的各向异性.Ji等[３２]尝试在氟金云母(KMg３AlSi３O１０F２)衬底上

外延生长MoS２,两者之间有着完美的晶格匹配,同时,反应在约５３０℃的低温下进行,满足了上述外延生长的

两个条件,因此生长得到的MoS２ 晶粒基本只有两种取向且呈中心对称.如果衬底与TMD之间的作用更强一

些,TMD的生长行为就会受到更进一步的调控.一个典型的例子是以STO为衬底生长 MoS２[３３],在这个体系

中,衬底与MoS２ 之间存在非常强的相互作用,影响了前驱体在衬底表面的吸附、脱附过程,同时也改变了反应
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的表面迁扩散动力学,使MoS２ 的晶粒形状呈现出独特的“树枝状”形貌.这种形状极其不规则的晶粒仍保留着

单晶的特性,同时,丰富的边缘活性催化点也被证明拥有优异的催化产氢性能.MoS２ 在云母上外延生长的行

为,在SiO２ 上随机取向的生长行为以及在STO上树枝状的生长行为都证明衬底与TMD的相互作用对TMD
的生长起着重要作用,如图２(d)~(f)所示.

除了前面提到的几个影响CVD生长的因素外,整个反应过程还受其他一些因素的影响.两种前驱体

粉末和衬底两两之间的距离会直接影响前驱体的浓度分布;衬底相对前驱体的摆放方式对衬底附近的气氛

影响很大,如 MoO３ 粉末直接放在衬底上[１４]与衬底倒扣在 MoO３ 粉末上[１７]这两种方式在衬底附近制造了

一个 MoO３ 富集的气氛,有助于较大晶粒的形成,但是容易造成大量未完全反应的硫氧化物的沉积.若衬

底正面向上放在金属源粉末下游处,杂质的沉积相对会减少很多,但是得到的晶粒尺寸相对也会偏小.另

外,管式炉的内部设计[３５Ｇ３６]、升温方式、两种前驱体的质量等也影响着生长,这里不作一一赘述.
利用金属有机物作为前驱体的金属有机气相沉积(MOCVD)法,在４inch(１inch＝２５．４mm)SiO２ 和石英

衬底上实现了均匀连续MoS２、WS２ 单层薄膜的制备[３７],其装置和薄膜的表征如图１(g)所示.MoS２ 薄膜以逐

层生长的方式沉积到衬底上,第一层覆盖满后第二层才开始生长,尽管得到的多晶薄膜内单个晶粒的尺寸不到

１μm,但是其电学性能非常优异,室温迁移率和低温迁移率高达３０cm２V－１s－１和１１４cm２V－１s－１,并且

４inch薄膜的器件产出率可达９９％.大面积连续单层薄膜的成功制备为实现潜在的诸多应用提供了可能.
不过 MOCVD法存在的一个潜在问题,即含C组分的残留对生长和性能的影响.C元素来源于前驱体中有

机基团的热分解,Liu等[３８]利用俄歇电子能谱(AES)对生长的 MoS２ 进行了C元素和S元素的深度分布分

析,证明了在 MoS２ 和衬底之间存在含C的组分.他们同时证明,前驱体中的有机基团是促进 MoS２ 生长的

重要因素.在利用 MOCVD法生长 WSe２ 薄膜的报道中[３９],WSe２ 和衬底之间形成了一层含缺陷的石墨烯

薄膜.石墨烯的存在改变了衬底的表面能,导致 WSe２ 的二维生长受阻.
衬底上预沉积的金属 Mo膜和 W膜,经过硫化或硒化后得到完整的TMD薄膜,Zhan等[４０]报道了在硫

蒸气氛围里对 Mo膜进行退火生长 MoS２ 的工作,电子束蒸发的 Mo膜经过硫化后反应成为了１~５层的

MoS２ 薄膜,如图１(d)所示.通过在预沉积的金属膜内掺入一定量的外来原子也可以实现TMD薄膜的掺

杂[４１].受限于金属薄膜的制备工艺,这种方法得到的薄膜厚度分布非常不均匀,且表现出金属的输运特性

以及很低的开关比.学者们在尝试这种方法生长时,经常发现有垂直生长的现象存在,Kong等[４２Ｇ４３]制备了

完全垂直生长的 MoS２ 和 MoSe２ 的薄膜,外露的边缘包含许多活性催化位点,适用于各种催化反应.后续

研究发现[４４],金属膜的厚度决定着生长方式,随厚度的减小,生长方式从垂直生长占主导逐步转变为水平生

长占主导.金属氧化物薄膜代替金属薄膜作为金属源可以得到质量更好且具有半导体性质的TMD薄膜,
其迁移率和开关比分别可达０．８cm２V－１s－１和１０５,并且薄膜的尺寸最大可到４inch[４５],同样的方法也适

用于 WS２ 薄膜的制备[４６].另外,早期的研究中也有通过热分解(NH４)２MoS４ 制备 MoS２ 薄膜的报道,连续

的薄膜可转移到不同衬底上,如图１(c)所示.在第一次Ar/H２ 低温退火的基础上,增加一步Ar/S高温退

火,显著提高了薄膜的质量,迁移率和开关比都相应提高了两个数量级[４７].相对于反应和沉积速率较快的

CVD法,化学气相传输(CVT)法能在较低的反应温度(如４００℃)和较长的反应时间下生长单层TMD材

料.CVT法通常被用于制备TMD的单晶块体材料,作为机械剥离的原料,而 Hu等[４８]通过改良CVT法,
只用一步就得到了大尺寸的单层 MoS２ 晶粒和 WS２、MoSe２、MoxW１－xS２、ReS２ 等二维TMD材料.

考虑到CVD法或者剥离法引入的缺陷和杂质可能会增强谷间散射,从而减弱甚至破坏谷极化,为了更

好地研究谷物理,通常利用物理气相沉积(PVD)法来制备高质量的单层TMD,如图１(e)所示.Wu等[４９]通

过直接加热 MoS２ 粉末的方法制备了单层 MoS２,在３０K时荧光极化率接近１００％,而且室温下依然保持着

３５％的高荧光极化率.PVD法也被用于生长单层TMD合金MoS２(１－x)Se２x[５０Ｇ５１],控制MoS２ 和MoSe２ 粉末

的加热温度即可得到不同组分的单层TMD合金.但是这种方法的局限性在于成核随机且厚度不可控,因
此不太适用于大面积高质量单层TMD的制备.

２．３　其他方法

针对不同的研究目的和应用需求,新的制备方法被不断研发出来,包括磁控溅射[５２]、原子层沉积[５３]、脉冲

激光沉积[５４]、水热合成[５５Ｇ５６]等.鉴于这些方法在材料质量以及光电应用上没有太大的优势,不作详细的阐述.
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３　特　　性

图４ (a)DFT/PBE法计算的 MoS２ 与 WS２ 体材料、单层、两层的能带结构[５７];(b)MoS２ 价带顶(蓝色)和导带底(粉红色)

以及圆偏振度标记的布里渊区[７０];(c)１５K下单层 WSe２ 在相同(蓝线)和相反(红线)圆偏振极化态下的PL光谱,上

图为低激子密度的连续(CW)激光激发,对应光子能量为１．９２eV,下图为高激子密度的飞秒(fs)脉冲激光激发,对应

光子能量为１．８２eV,中性激子(X)、带负电的激子(X－)以及双激子(XX)的激发能用虚线标示[６９]

Fig敭４ a Bandstructuresofbulk monolayerandbilayerofMoS２andWS２calculatedwithDFT PBEmethod ５７   b top
valenceband blue andbottomconductionband pink  andBrillouinzonecolourＧcodedbycircularpolarization

degreeofMoS２ ７０   c PLspectraundersame blue andopposite red circularlypolarizedstatesforWSe２
monolayerat１５K topfigureisforlowexcitondensitywithCWexcitationatphotonenergyof１敭９２eV bottom
figureisforhighexcitondensitywithfspulsesexcitationatphotonenergyof１敭８２eV emissionenergiesforneutral

 X  negativelycharged X－ excitonsandbiexciton XX areindicatedbydashedlines ６９ 

３．１　光学特性

TMD材料可分为半导体(M＝Mo,W)和半金属(M＝Nb)两大类[１],其中属于半导体的TMD在块体形

态时是间接禁带半导体,因此带边发光是一个声子参与的过程,其发光效率非常低.而当层数逐渐减少到单

层后,量子限域效应和空间反演对称性的破坏引起了能带结构的改变.根据图４(a)所示的密度泛函理论/
质子平衡方程(DFT/PBE)计算结果,MoS２ 与 WS２ 的导带底和价带顶都移动到了K 点,能带结构从间接带

隙变成了直接带隙,同时带隙也增大了,而能带结构的变化直接影响TMD的光电导、吸收光谱和PL等光学

性质[５７].以 MoS２ 为例,相对于两层 MoS２,单层 MoS２ 的发光效率提高了近４个数量级,带隙从１．２９eV增

大到了１．９０eV;在１．８eV处,即直接带隙对应的能量附近,单层 MoS２ 的光电导迅速增加到三个数量级;单
层 MoS２的吸收光谱有两个吸收峰A峰和B峰,分别对应电子从 K 点价带两个劈裂能级到导带的直接跃

迁,而在两层 MoS２的吸收光谱里还出现了１．５９eV处的一个吸收峰,对应于间接禁带的跃迁.这些实验现

象都直接反映了单层与两层 MoS２能带结构的变化[２].其他半导体性的TMD也具有相似的性质.单层

TMD的PL对温度[５８]、应力[５９Ｇ６１]、掺杂[４１]、衬底[６２]等环境因素比较敏感.对于单层MoS２ 和MoSe２,温度升

高会导致其发光强度减弱,原因是温度升高导致非辐射复合率呈指数级增长.而在两层或少层 MoSe２ 中,
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现象刚好相反,高温带来的层间热膨胀使层与层之间的耦合减弱,间接能带转化为与之几乎简并的直接能

带[５８].在单层 MoS２ 上施加拉应力,PL光谱中直接带隙对应的A激发峰红移且峰形展宽,强度减弱,红移

程度为(４５±７)meV/％(每施加１％拉应力产生的红移量);两层 MoS２ 在受到拉应力后,其A峰和间接带

隙对应的I峰也同样发生红移,红移程度分别为(５３±１０)meV/％和(１２９±２０)meV/％,但是强度基本保持

不变.通过GW０ＧBSE法计算得到的结果也与实验现象比较符合,说明拉应力引起带隙变窄,解释了PL峰

红移的原因.对于单层 MoS２,在施加拉应力的过程中,Γ 点的价带顶能量减小得比K 点的快,因此 MoS２
的光学带隙(实际带隙减去激子束缚能)逐渐变成间接带隙,导致PL强度减弱.而在两层 MoS２ 中,拉应力

引起的带隙变窄速度在K 点和Γ 点是相当的[５９].早期的计算结果揭示,单层TMD材料具有很高的激子结

合能,在０．５~１eV范围内[６３Ｇ６６],这一点也被吸收光谱、扫描隧道显微镜(STM)等实验手段证实.强的激子

相互作用来源于维度的减少以及相关带电载流子之间库伦作用引起的静电屏蔽作用的减弱.除此之外,高
阶的一些准粒子,包括三激子、双激子,都能在脉冲激光的激发下被观测到,如图４(c)所示,而且单层TMD
材料中存在的准粒子的结合能比传统的准二维半导体内的高一个数量级左右,因此在室温下也能被观

测[６７Ｇ６９].如此高的激子结合能带来了许多独特的光学特性,比如单层TMD表现出独特的光学吸收和光电

响应以及很短的辐射寿命(１０~１００ps).同时,理论计算和实验都证实了单层TMD材料能实现谷极化,具
有圆偏振二色性谷的特性,如图４(b)所示[７０].以上简述的光学相关的特性,使得单层TMD材料在光电子

学、能谷电子学以及自旋电子学等领域有着重要的应用.

３．２　电学特性

与半金属性的石墨烯和绝缘性的六方氮化硼(hＧBN)不同的是,TMD材料拥有１~２eV的能带,因此具

有比较理想的开关比,在逻辑器件的应用中比石墨烯有优势.由于材料内部一些本征的缺陷,本征单层

TMD材料总是表现出某种特定的载流子输运特性,如 MoS２ 因为S空位表现为本征n型,而 WSe２ 则为本

征p型.单层TMD材料的载流子被限制于平面内输运,其迁移率受诸多散射影响,其中最重要的是声子散

射和库伦散射[７１].二维晶体内部的极化势场与载流子发生散射及相互作用,引起了声子散射.声子散射概

率随温度的升高而增加,进而迁移率降低.引起散射的声子分为声学声子和光学声子,两者在不同温度下表

现不同.在小于１００K的温度区间内,声学声子是影响载流子输运的主要因素;在１００K以上的温度区间

内,光学声子则占主导.Kaasbjerg等[７２]通过计算发现,单层 MoS２ 的迁移率对载流子密度的依赖程度不

大,而受温度的影响很大;计算结果显示,室温下单层 MoS２ 的迁移率最高只有４１０cm２V－１s－１,而１００K
时理论迁移率有２４５０cm２V－１s－１,这一巨大差异来源于光学声子的散射.迁移率μ 与温度T 遵循μ~
T－γ的数量关系,室温时系数γ＝１．６９.库伦散射是指单层TMD材料内部或表面随机分布的带电杂质引起

的散射,在温度较低时起主要影响作用.同样计算发现,使用高介电常数的材料作为顶栅结构FET的介电

层时,可以有效屏蔽带电杂质引起的散射,提高晶体管的迁移率.Radisavljevic等[７３]首次使用 HfO２ 作为

MoS２ 顶栅FET的介电层,室温下测试得到的电子迁移率经校正后[７４Ｇ７６]为６０~７０cm２V－１s－１,开关比高

达１０８,亚阈值摆幅为７４mV/decade,迁移率的提高与理论计算的结果一致,同时也揭示了TMD材料应用

于电子器件的潜在可能.
随着传统Si沟道晶体管尺寸接近理论极限———栅极长度５nm,短沟道效应出现,表现为源漏极之间的

直接隧穿和栅极对沟道的静电调控失效,最终使晶体管无法处于关闭状态.相较于Si,只有几个原子层厚

度的TMD材料在短沟道晶体管中有更好的静电调控性能,因此在５nm以下的短沟道晶体管中更具优势.
计算证明,MoS２ 晶体管关闭状态下源漏极的漏电流比同等厚度Si晶体管的小两个数量级,且即使沟道长度

减小到１nm,其漏电流也不影响器件的正常工作[７７].另外,少层 MoS２ 比传统半导体具有更小的平面静电

常数,因此其静电调控特征长度更短[７８].基于以上优异的特性,Desai等[７７]报道了沟道长度仅为１nm的

MoS２ 晶体管.
单层TMD材料中空间反演对称性的破坏使其光学性能和电学性能呈现谷相关的特性,相关的研究被

称为能谷电子学.能谷霍尔效应在单层 MoS２ 中被实验观测到[７９],即在存在一个面内电场而不存在磁场的

情况下,两个自旋相反的能谷内的电子分别获得了垂直方向上的异常速率.单层TMD材料的能谷相关的

光选择性和能谷霍尔效应都证明其是研究能谷电子学的优异备选材料.
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４　光电应用
４．１　光伏效应与光探测

由于１~２eV的能带的存在,单层TMD材料的光探测原理是基于光伏效应的,与石墨烯相比,TMD光

探测器具有暗电流低、响应度高的优点,带隙随层数及化学组成可调的特性也使探测范围在可见光到近红外

光谱范围内可调.与传统的半导体相比,单层TMD材料在柔性器件的加工和应用上有优势.但是,载流子

迁移率较低、激子结合能较大等特点也使TMD材料在光探测应用上存在响应时间长、启动电压较高等缺

点,影响了其在快速响应光探测器方向的应用.
基于光伏效应的TMD光探测主要可分为光电导和光电流这两种工作模式.TMD材料的光电导在光

照下因光生载流子的产生而发生变化,通过收集光电导对光照的响应即可实现光探测,如图５(a)、(b)所示.
根据电极与TMD材料的相对位置,探测器可分为平面和垂直两种结构.平面结构的器件通常采用晶体管

的结构,如图５(a)所示,因此也被称为光电晶体管.第一个单层 MoS２ 光探测器件就是基于这种结构[８０],以
机械剥离的单层 MoS２ 作为响应层,在较低的光强(８０mW)下实现了７．５mAW－１的响应度,高于同期相同

结构的石墨烯光探测器的(０．５~６．１mAW－１),且光电流开关时间只有５０ms[８１Ｇ８３].基于多层 MoS２ 的光

探测器被证明具有更高的响应度(大于１００mAW－１),这得益于其更高的载流子迁移率和顶栅结构设计.
由于不同层数 MoS２ 的带隙不同,从紫外到近红外范围内的光探测也得以实现[８４Ｇ８５].LopezＧSanchez等[８６]

通过提高单层 MoS２ 迁移率、改善电极接触和定点测试的手段使探测器的响应度提高了１０万倍,在５６１nm
的波长和１５０pW的光强下测得响应度为８８０AW－１,噪声等效功率(NEP)只有１．８×１０－１５ WHz－１/２,远
小于商用Si雪崩光电二极管的[８７],器件结构与工作原理如图５(a)所示,其中Vg 为背栅电压,Vt 为阈值电

压.在CVD生长的单层 MoS２ 上,Zhang等[８８]用相似结构制备的光探测器在真空环境中测到了高达

２２００AW－１的响应度,空气中测试的响应度也有７８０AW－１.MoS２ 表面与衬底界面处吸附的杂质为p型

掺杂,并附加了库伦电势,会造成载流子散射增强而迁移率、响应度和光增益减小,因此探测器的封装对于提

高性能至关重要.Kufer等[８９]用原子层沉积(ALD)的HfO２ 封装MoS２ 光电晶体管,封装后的器件表现出增强

的n型掺杂,磁滞现象消失,器件电阻减小,并且光响应度在１０~１０４AW－１范围内可随栅压调控,体现了平面

结构良好的静电调控性能.垂直结构的光探测器能提供一个更高的偏压场(约１Vnm－１),利用多层结构降低

激子结合能,可提高激子分离效率[９０].Britnell等[９１Ｇ９２]报道了石墨烯/TMD/石墨烯垂直结构的光探测器,分别

实现了０．１AW－１的响应度和高达５５％的外量子效率(EQE).Massicotte等[９３]在石墨烯/WSe２/石墨烯结构中

实现了皮秒级的响应速率,如图５(b)所示,同时兼顾了较高的内量子效率(IQE,大于７０％)和EQE(７．３％),并
且在施加大栅压和零偏压的条件下,以没有暗电流和低噪音的状态工作,NEP约为５×１０－１２ WHz－１/２.

基于光电流模式的光探测器具有更好的可控性和更高的效率,这种模式的光探测通常通过结来实现,如
图５(c)、(d)所示,结内形成的內建电场能有效地分离光生载流子形成光电流,其中S代表源极,D代表漏

极.Fontana等[９４]用两种具有不同功函数的电极构筑了 MoS２ 底栅晶体管,使 MoS２ 在Au电极的接触处表

现为n型特性,在Pd电极的接触处表现为p型掺杂,空间电荷在两个电极处的累积使 MoS２ 内部产生了一

个内建电场,整个器件表现为不对称的双极性和二极管性能,并在光照下表现出光伏效应.相对于 MoS２,

WSe２的光学质量更高,且较易实现双极性,利用栅极调控 WSe２ 的静电掺杂,从而构筑 WSe２ 面内pＧn结,实
现了１００~５００nm的耗尽区,内建电场强度可达０．０２Vnm－１,载流子能在内建电场中分离和复合实现光电

转换和电光转换[９５Ｇ９７],如图５(c)和图６(c)所示,分别在 WSe２ 面内pＧn结光探测器内实现了２１０mAW－１与

１６mAW－１的响应度和０．２％与０．５％的EQE[９６Ｇ９７].一层和两层 WSe２ 构成的面内pＧn结光探测器实现了

２５６％的EQE和１０９．７５AW－１的高响应度,得益于产生光电流的有效面积的扩大[９８].平面结构的pＧn结

无法提供较宽的载流子耗尽区来捕获激子(激子扩散长度约为５００nm)和较强的内建电场来有效分离激子,
因此,基于这种结构的器件的转换效率很低.较强的内建电场(１Vnm－１)能在垂直结构的pＧn结中得以实

现,n型的TMD材料(如 MoS２,WS２)与p型的TMD材料(如 WSe２)在垂直方向上堆垛构成器件.这种结

构的优势还在于拥有较大的有效光吸收面积,同时激子也不需要扩散到耗尽区,因此具有较高的光转换效

率,图５(d)所示为垂直pＧn结的示意图.机械剥离 MoS２/WSe２ 构筑的垂直结构pＧn结被报道[９９Ｇ１００]具有
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图５ 基于(a)(b)光电导与(c)(d)光电流模式的TMD光探测应用.(a)平面 MoS２ 光电晶体管,左上图为单层 MoS２ 光电

晶体管的三维示意图,右上图为光电流的面扫图,标尺为５μm,下图为平衡态(不加偏压和没有光照)、OFF态(Vg＜

Vt,有光照)和ON态(Vg＞Vt,有光照)下器件的能带示意图[８６];(b)垂直 WSe２ 光探测器,左上图为hＧBN/G/WSe２/

G/hＧBN异质结示意图,右上图为时间分辨光电流测试装置示意图及器件的断面图,左下图为光电流的面扫图(激光

波长为７５９nm,功率为５μW),右下图为IQE与 WSe２ 内部压降ΔV 的关系,三个器件的 WSe２ 厚度分别为２．２,７．４,

２８nm,左上插图为光吸收与 WSe２ 厚度关系的拟合曲线,右下插图为７．４nm厚器件中IQE与偏置电压VB 的关系曲

线[９３];(c)平面 WSe２pＧn结光探测器,左上图为器件 OM 照片及断面示意图,标尺为２μm,右上图为光电流的面扫

图,激光波长和功率分别为８３０nm和７５μW,左下和右下图分别为PN(蓝圈)和NP(绿圈)状态下的偏置电压Ｇ偏置

电流(IdsＧVds)的半对数曲线,插图为对应的二极管能带示意图[９７];(d)垂直 MoS２/WSe２pＧn结光探测器,左图为垂直

结构pＧn结的能带示意图,右上图为器件结构示意图及照片,右下图为光电流的面扫图,标尺为３μm
[１００]

Fig敭５ApplicationsofTMDinphotodectorsbasedon a  b photoconductormodeand c  d photocurrentmode敭 a Planar
MoS２phototransistor threeＧdimensionalschematicviewofmonolayeredMoS２photodetector topleft  surfacescanning
mapofphotocurrentwithscalebarof５mm topright andbanddiagramsofdevices bottom underequillibriumstate no

biasvoltage noillumination  OFFstate Vg＜Vtunderillumination andONstate Vg＞Vtunderillumination  ８６   b 
verticalWSe２photodetecors schematicrepresentationofhＧBN G WSe２ G hＧBNheterostructure topleft  schematic

illustrationofexperimentaltimeＧresolvedphotocurrentsetupandcrossＧsectionalviewofdevice topright  surfacescanning
mapofphotocurrentobtainedbyfocusedlaserbeamwithwavelengthof７５９nmandpowerof５μW bottomleft  IQEas
afunctionofpotentialdropacrossWSe２layerΔVfordeviceswiththicknessof２敭２ ７敭４and２８nm bottomright  fitted
curvebetweenabsorptivityandWSe２thickness topleftinset  IQEversusbiasvoltageVBmeasuredon７敭４nmthickdevice

 bottomrightinset  ９３   c planarphotodetecorbasedonWSe２pＧnjunction OMimageofdeviceandschematicsideview

ofcrosssectionwithscalebarof２μm topleft  surfacescanningmapofphotocurrentfordiodelaserwithpowerof
７５mW wavelengthof８３０nm topright  bottomleftandrightaresemiＧlogarithmicplotsofbiascurrentIdsasafunction
ofbiasvoltageVdsunderPN bluecircles andNP greencircles states andinsetsarecorrespondingenergybanddiagrams

ofdiodes ９７   d verticalphotodetectorbasedonMoS２ WSe２pＧnjunction energybanddiagramofverticalpＧnjunction

 left  schematicdiagramandopticalimageofdevice topright  andsurfacescanningmapofphotocurrentwithscalebar

of３μm bottomright  １００ 
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１０％~３０％的EQE,而对于CVD生长的 WSe２ 与机械剥离的 MoS２,其EQE也达到了１２％[１０１].这种垂直

方向上的堆垛延伸到其他TMD材料和其他二维材料,如石墨烯、hＧBN等,构成了一个全新的研究领域:范
德瓦耳斯异质结.范德瓦耳斯异质结的构筑、能带调控以及其中新奇的物理现象正有待更深入的研究[１０２].

图６ (a)单层 MoS２ 的EL器件的伪彩色EL照片及其吸收、EL和PL光谱[１０３];(b)上左、中图分别为hＧBN/GrB/WS２/GrT/

hＧBN范德瓦耳斯异质结示意图及对应的明场STM的断面照片(标尺为５nm),上右、下左图分别为hＧBN/GrB/WS２/

GrT/hＧBN异质结的OM照片(标尺为１０mm)以及器件EL照片,下中、右图分别为单层 MoS２ 和单层 WS２ 器件的

PL与EL光谱[１０４];(c)WSe２ 平面pＧn结LED,左上图为器件的栅极性能测试结果,右上图为pＧn结的能带示意图,下

图为器件在不同电流下的EL光谱,左插图为器件示意图,右插图为EL振幅与电流的双对数曲线[９６]

Fig敭６ a FalseＧcolorELimageofELdevicebasedonmonolayeredMoS２anditsabsorption EL andPLspectra １０３   b 
schematicdiagramofvanderWaalsheterostructurebasedonhＧBN GrB WS２ GrT hＧBNandcorrepondingcrossＧ

sectionalbrightＧfieldSTMimagewithscalebarof５nm topleftandtopmiddle  OMimageanddeviceELpicture
ofhＧBN GrB WS２ GrT hＧBNheterostructurewithscalebarof１０mm toprightandbottomleft  PLandEL

spectraformonolayeredMoS２andWS２devices respectively bottommiddleandright  １０４   c planarLEDbased

onWSe２pＧnjunction testingresultsofgatepermanenceofdevice topleft  energybanddiagramofpＧnjunction

 topright  ELspectraofdevicesunderdifferentcurrents bottom  schematicdiagramofdevice leftinset  and

doubleＧlogarithmiccurvebetweenELamplitudeandcurrent rightinset  ９６ 

４．２　发光二极管

Sundaram等[１０３]报道了基于单层 MoS２FET的发光器件,根据吸收光谱、PL光谱及电致发光(EL)光
谱,如图６(a)右图所示,其EL峰与PL峰一致,证明其发光来源于带边复合,同时他们发现发光是一个热载

流子过程,发光区域集中在电极周围,如图６(a)左图所示.WSe２ 平面pＧn结被报道在低电压的激发下实现

了EL,发 光 效 率 达 到 了１％[９５Ｇ９６].基 于 hＧBN/GrB/TMD/GrT/hＧBN 范 德 瓦 耳 斯 异 质 结 结 构 的 隧 穿

LED[１０４]展现出了１０％的发光效率,如图６(b)所示,同时通过改变发光层的种类和组合方式,实现了发光范
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围的可调和拓宽,其中GrB、GrT 分别代表石墨烯底部、顶部电极.发光二极管(LED)的工作原理是电子空

穴的辐射复合,在上述器件结构中也可以实现,如图６(c)所示[９５Ｇ９７,９９Ｇ１００].通过在 WSe２ 的LED中控制注入

电流,发光峰可以在中性激子和三激子这两种激发模式下调节[９５].目前,基于TMD的LED的发光效率普

遍较低,很大程度上是PL量子产率太低导致的,因此通过生长高光学质量的材料以及表面化学处理[１０５]等

方式提高量子产率是改善LED性能的重要途径.

５　结束语
TMD材料因其特殊二维结构以及优异的光电性能而受到了广泛的关注和深入的研究.目前,简单的

生长和器件制备技术已日趋成熟,但随着研究的深入,许多深刻的问题浮现出来.比如,在材料生长方面,生
长大规模高质量均匀以及层数可控的TMD薄膜仍不可实现,成为了制约“下游”器件应用的最大瓶颈之一,
同时普适的生长机理也还未建立.在光电器件应用方面,激子分离和相互作用的机制仍不成熟,器件结构还

比较单一,单独TMD材料的应用空间比较狭窄,造成光电器件性能与传统半导体器件存在很大差距.
针对存在的问题,研究者们提出了一些可行的解决方案.在材料生长方面,利用气相前驱体代替固相前

驱体,能更好地控制反应物浓度和反应速率,有望生长出大面积高质量的均匀TMD薄膜.此外,气相源的

连续供应也能提高制备效率和产出.同时,合金的可控生长能有效地调控TMD性能.在生长机理方面,一
些原位表征手段的开发,如原位透射电镜、X射线光电子能谱分析、拉曼表征等,使学者们对TMD材料的生

长机制和物理性质有了更深入的了解.在器件应用方面,由TMD材料及其他二维材料构筑新型的范德瓦耳

斯异质结,与其他维度的材料(如零维的量子点、一维的纳米线、三维的体相材料)构筑复合结构等策略都有助

于拓宽TMD材料的应用领域,同时不同复合体系中可能产生的奇特效应也是今后研究的重要方向之一.另

外,鉴于TMD材料在单层时就已具备完整的光电性能,其在柔性光电器件领域具有非常大应用优势.同时,
器件的几何设计、界面调控以及器件工作时光和物质的相互作用都是未来光电器件研究需要关注的方向.
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