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¥3,300,000～

卓上型液体窒素プローバーシステム
AX-LPS-TS02

≪システム構成≫
液体窒素クライオスタット
真空チャンバー
温度センサー、温調用ヒーター
マニピュレーター4式
CCDカメラ、液晶モニター

液体窒素量 ：約1L
温 調 範 囲 ： 80K～500K
試料サイズ ：□20㎜
移 動 量 ： X.Y18㎜, Z10㎜
サ イ ズ ：□480㎜,H428㎜

≪システム仕様≫

100V空冷式圧縮機使用
小型無冷媒マグネット

簡易型ホール効果プローバー

クライオパーツ取扱い
☆スタイキャスト ☆GE7031ワニス ☆同軸変換/気密コネクタ
☆ニトフィックス ☆インジウムワイヤ ☆回転ホルダー その他

株式会社アクシス 〒305-0043 茨城県つくば市大角豆646-2
TEL:029-849-2220   FAX:029-849-2221

Mai l: info@axj.co.jp    URL : https://axis.company

Ideas into shape

4 K G Mトップロード
ク ラ イ オ ス タ ッ ト

¥2,750,000～
(消費税込み）

*温調器は含んでおりません。



成膜レシピ制御型自動蒸着装置  ADS-E86

本     社 〒305-0051   茨城県つくば市二の宮1丁目16番10号
TEL 029-858-0211　FAX029-855-9877

東京支店 〒113-0033　 東京都文京区本郷3丁目15番4号 本郷小林ビル 5Ｆ    
TEL 03-5805-0330   FAX03-5805-0331

株式会社アールデック
URL : https://www.rdec.co.jp/

・ 独自開発ソフトで、基板セット後は ” ワンクリック” するだけ。
・ 全自動で多層膜蒸着を行える研究開発用の蒸着装置。
・ どなたにでも安全で簡単に操作可能。

バッチNo　　膜厚（nm）-50mm  膜厚（nm）+50mm　
　 ① 　　    　594.6 594.1
　 ② 　　　    596.2 597
　 ③ 　　　    589.5 591.7
　 ④ 　　　    597.5　    　           598.8
　 ⑤              601.8 600.9
　 ⑥              595.6 597.7
　 ⑦              594.9 597.8
　 ⑧              599.8 603.4
　 ⑨              600.8 598.7
　 ⑩              591.5  595.3

アルミ蒸着試験参考データ ( 試験① )

データ提供：日本電子株式会社 様

・高融点金属から半導体、酸化物まで蒸着が可能
・多層膜連続成膜制御
・高性能 6連電子ビーム蒸着源
・リフトオフ蒸着に最適な基板冷却機構を装備
・成膜条件を選択して『START』ボタンをクリックするだけで、
真空排気から成膜完了まで自動制御
・基板サイズ□10 mm ～ φ8 インチ
・高速真空排気 (L/L 室 : 大気圧から E-3 Pa まで 3分以内 )

特　徴

高感度昇温脱離ガス分析装置　HTDS-004 SEMI

・超高真空下でサンプルを加熱昇温する際に脱離されるガスをリアルタイム測定し定性•定量分析。
・半導体ウェハ、PCB基板、電子部品からの脱離ガスをwt•ppmで分析可能。

・試料サイズ：最大φ１0 × 3 0 mm → 大きな実試料も測定可能
・測定範囲：質量数 200 amu → CxHy 成分も測定可能
・加熱温度：室温 ～ 1000℃
・分析室にタンデムターボポンプ採用 → 到達圧力：<5.0E-8Pa

               　  高感度リアルタイム分析
・定量ソフトでwt•ppmが簡単に計算可能
・水素標準リークシステム内蔵 → 長期間安定した測定が可能

特　徴





最適材料探索を一気に加速
コンビナトリアル・テクノロジー

◇ コンビナトリアル材料合成手法を使った新規機能性材料の受託開発

◇ コンビナトリアル特性解析： 各種の多点物理分析を致します

◇ コンビナトリアル材料合成装置の販売

・コンビナトリアルスパッタ装置 CMS-6420, CMS-3200

- 2元 & 3元コンビ成膜に対応

- PCからのレシピ入力 & 自動成膜に対応

-タッチパネルで簡単操作（自動排気、成膜プロセス）

-基板加熱可能（標準仕様：最高650℃）

-ロードロック室での高温アニール可能（オプション）

CMS-6420, 3200の特徴

株式会社コメット https://www.comet-nht.com

〒300-2635                       茨城県つくば市東光台５丁目９番５号

Phone: 029-869-8620,  Fax: 029-869-8621, E-mail: inquiries@comet-nht.com

経験豊かな技術スタッフが材料開発をお手伝いします

4インチウェハ上に形成した3

元組成傾斜膜
（ZnO-TiO2-WO3）

2元コンビ薄膜のXRDパターン
（ZnO-TiO2 2元系）
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6420: Max 6元 x 4”ウェハ対応, 3200: Max 3元 x 2”ウェハ対応



シエンタオミクロン株式会社







DisplaySemiconductor Battery

A n a l y t i c a l  S e r v i c e s
Using latest analytic equipment by 
experienced skillful technitians 01 02

C o n t r a c t  R & D  S u p p o r t
Backed by cumulated and 
multidisciplinary expertise

40+ Year’s of experiences in analytical service as your R&D partner

- CONTACT US -
E-mail : bunseki.trc.mb@trc.toray

https://www.toray-research.co.jp/en/
Established in 1978

Cs-corrected TEM/STEM

Dual Beam FIB-SEM 

Nano-SIMS 50L , GCIB TOF-SIMS

AFM-RAMAN, AFM-IR  

Orbitrap Fusion Lumos

Spiral TOF MALDI/MS

ANALYTICAL EQUIPMENT

AFM-RAMAN

Nano-SIMSTEM/STEM



開始時間 終了時間 duration 内容 ID タイトル 所属 講演者
20:00 21:30 1:30 チュートリアル 半導体製造における分析・計測技術の最前線 日立製作所 人見 敬一郎

開始時間 終了時間 内容 ID タイトル 所属 講演者
9:00 9:10 0:10 Opening

9:10 9:40 0:30 招待講演 原子層堆積法によるナノシート酸化物半導体トランジスタ 東京大学 小林 正治
9:40 10:00 0:20 一般講演 30 原子層堆積法で成膜した非晶質/多結晶In-Ga-Oトランジスタの信頼性 奈良先端大 高橋 崇典

10:00 10:20 0:20 一般講演 12 極薄膜AlN酸化で生成したワイドバンドギャップAl2O3膜によるリーク電流低減実現 キオクシア 中島 裕亮
10:20 11:10 0:50 Break

11:10 12:00 0:50 基調講演 Advanced Logic Transistor Process Technology Towards 1-nm Node Applied Materials 吉田 尚美
12:00 12:10 0:10 写真撮影
12:10 13:30 1:20 Lunch

13:30 15:00 1:30 ポスターセッション
15:00 15:30 0:30 Break

15:30 16:50 1:20 企画セッション 2nmノード＆Beyondテクノロジーを見据えたロジックデバイスの開発動向
16:50 17:00 0:10 Break (移動)
17:00 17:30 0:30 オーサーズ インタビュー

17:30 19:30 2:00 懇親会

2024年2月2日(金)
開始時間 終了時間 内容 ID タイトル 所属 講演者

8:45 8:50 0:05 2日目案内

8:50 9:40 0:50 基調講演 シリコン量子ビットデバイスの特性における界面の影響 理化学研究所 小林 嵩
9:40 10:10 0:30 招待講演 シリコン量子ビット技術と集積化に向けた研究開発 東京工業大学 小寺 哲夫

10:10 10:40 0:30 Break

10:40 11:10 0:30 招待講演 金属酸化物およびLi イオンを用いた不揮発素子と脳型リザバーコンピューティング等への応用 東芝 丸亀 孝生
11:10 11:40 0:30 招待講演 二次元異種材料の接合技術と新機能創出 東京大学 町田 友樹
11:40 12:00 0:20 一般講演 21 単原子長ゲート構造への二次元半導体結晶の成長 東北大 杉野 秀明
12:00 13:00 1:00 Lunch

13:00 13:20 0:20 一般講演 34 In2O3系透明導電性酸化膜電極を用いたGeショットキーフォトダイオードの感度特性評価 東理大 石井 寛仁
13:20 13:40 0:20 一般講演 26 Si 基板上 GeSn 細線のレーザー溶融結晶化におけるレーザー走査条件と下地 SiO₂ 膜厚の最適化 阪大 早川 雄大
13:40 14:00 0:20 一般講演 32 GeSn/GeSiSn二重障壁構造における負性微分抵抗の発現 名大 石本 修斗
14:00 14:20 0:20 一般講演 17 InN MOVPE成長過程におけるTMIn分解・反応経路に関する理論研究 名大 長嶋 佑哉
14:20 14:45 0:25 Break

14:45 15:15 0:30 招待講演 パワー半導体に向けたダイヤモンドMOSFETの最近の進展 佐賀大学 嘉数 誠
15:15 15:35 0:20 一般講演 14 GaN/SiO2界面におけるGaOx界面層中のMgGaとVoの相互作用 名大 服部 柊人
15:35 15:55 0:20 一般講演 15 CVD 環境下における SiC(0001)表面への N 原子取り込み機構の理論研究 名大 山内 颯一郎
15:55 16:15 0:20 一般講演 31 4H-SiC中における基底面転位(BPD)の第一原理計算を用いた電子構造解析 ~バイポーラ劣化現象の物理的起源の解明~ 名大 佐野 雅季
16:15 16:35 0:20 一般講演 33 SiO2ダミープロセスを用いたc及びm面のGaN/Al2O3/PtキャパシタのPBS特性の改善 NIMS 生田目 俊秀
16:35 16:45 0:10 Break

16:45 17:05 0:20 Closing 表彰式など

ポスターセッション：2月1日（木）13:30-15:00
Poster ID タイトル 所属 講演者

1 20 C軸配向AlScNを用いた固相成長ポリシリコンチャネルの結晶制御 東京都市大 野秋 元
2 24 HfZr酸化物へのNi電極形成が結晶構造および化学結合状態に与える影響 名大 佐野 友之輔
3 46 強誘電体HfxZr1－xO2/TiNの界面反応に起因する分極疲労抑制メカニズムに関する考察 東大 女屋 崇
4 43 XPSスペクトルのNoise2Noiseデノイジングによる多層積層薄膜界面の 高精度時空間深さ方向可視化 シエンタオミクロン 豊田 智史
5 16 角度分解2光子光電子分光法を用いたホールサブバンドの高分解能測定 東レリサーチ 坂田 智裕
6 40 SiN膜に含まれる水素の化学結合状態と分布に与える水素プラズマ処理の影響のAR-HAXPES評価 東京都市大 桐原 芳治
7 19 水素プラズマ処理によるALD-SiO2膜中トラップエネルギー準位の深化 東京都市大 藤田 雄輝
8 35 電子線照射によるSiO2/Si界面欠陥生成 筑波大 清水 峻央
9 22 MOS構造における界面準位密度分布とコンダクタンスカーブ形状の関係 愛工大 田岡 紀之

表彰式・閉会式

4  企画セッション

懇親会（立食）

3 ポスターセッション

5  基調講演II・Si量子ビット・

8  パワーデバイス・SiC・GaN

2024年1月31日(水)

2024年2月1日(木)

7  Ge・GeSn・高周波デバイス

2  基調講演I・ロジックプロセス

6  リザバーコンピューティング・2次元材料

1  酸化物半導体・メモリデバイス・Si-MOS界面



10 44 一次元連結・高密度Si量子ドットの形成と局所帯電特性評価 名大 今井 友貴
11 45 極薄熱酸化SiO2上の自己組織化Si量子ドットの形成機構 名大 白 鍾銀
12 39 In-situ SbドーピングによるInP上n型Ge0.75Sn0.25エピタキシャル膜の形成 名大 柴山 茂久
13 38 Al/GeSn(111)構造上への熱処理による極薄・高Sn組成GeSn表面偏析 名大 柴山 茂久
14 25 Al/SiGe(111)/Si(111)構造の化学構造分析 -熱処理による Si および Ge 偏析- 名大 酒井 大希
15 23 表面酸化処理したSi/Ni/Si構造の熱処理によるSiO2上への極薄NiSi2膜形成 名大 木村 圭佑
16 18 Ar イオン注入した多層 MoTe 2の熱処理によるテルルナノシート形成 東京都市大 村中 柊都
17 29 2層MoS2/h -BN MISキャパシタでの界面準位密度の測定 千葉大 鶴岡 大樹
18 36 ALDの実現に向けたオゾン処理と真空アニールによる WSe2表面へのSe欠陥導入 千葉大 小島 拓也
19 27 4H-SiC/SiO2 界面におけるバンド配列の理論解析:界面双極子形成の検討 三重大 松田 隼
20 13 GaN-MOS界面の酸化ガリウム層における原子配列評価 産総研 上沼 睦典
21 42 界面エネルギー計算にもとづくα-Al2O3(0001)基板上Ga2O3の 構造安定性の理論的検討 三重大 戸田 康太
22 41 化学溶液洗浄したβ-Ga2O3表面の光電子分光分析 福岡大 大田 晃生
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株式会社 日立製作所 研究開発グループ

2024/1/31

人見敬一郎

半導体製造における分析・計測技術の最前線

EDIT29
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１ 自己紹介

2005年3月 東北大学電気工学科修了

2005年4月 (株)日立製作所入社
レジスト材料の高精度計測に従事

2010年10月 NY州Albany NanotechにてIBMとの共同研究に従事

2015年2月 電子顕微鏡の電子銃開発に従事

2016年4月  (株)日立ハイテクにて先端装置開発に従事

2020年4月 (株)日立製作所 電子顕微鏡の研究グループ

 マネージャを拝命
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２ 背景

⚫半導体回路パターンの長さを計測するための走査電子顕微鏡の開発に従事

20.53 nm

空間分解能：1.65 nm 
 ：1.35 nm(画像処理)

計測再現性：0.12 nm

装置間機差(目標値)：0.1 nm

装置性能

半導体回路パターンの例装置外観
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３ 電子ビーム照射により生じる信号

⚫電子ビーム照射により、試料からは下図のような信号が発生する
⚫信号量・特性は観察試料の形状・材料に依存するため、目的に応じて信号検出

電子ビーム

透過電子

反射電子

二次電子

オージェ電子

特性X線

ルミネッセンス光

観察試料

吸収・誘起電流
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４ 二次電子の応用（１）

⚫二次電子は試料形状により信号量が変化する
→形状計測、欠陥検査に応用される

日立ハイテク Webサイトから抜粋
CD-SEMに求められる計測性能
Zhigang Wang et al. “What is prevalent CD-SEM's role in EUV 
era?” SPIE 2020 

https://www.hitachi-hightech.com/jp/ja/knowledge/semiconductor/room/manufacturing/cd-sem.html


5© Hitachi, Ltd. 2024. All rights reserved.

５ 二次電子の応用（２）

⚫二次電子は試料形状により信号量が変化する
→形状計測、欠陥検査に応用される

Wenxhan Zhou et al. “Contour-based metrology for assessment of 
edge placement error and its decomposition into global/local CD 
uniformity and LELE intralayer overlay” SPIE 2021 

Kan Zhou et al. “Contour based process characterization, 
modeling and control for semiconductor manufacturing”
SPIE 2021 

パターン輪郭計測への応用例
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６ 反射電子の応用

⚫反射電子は試料材料により信号量が変化する
→形状計測、材料特性計測に用いられる

Ofer Adan et al. “A yield-centric perspective on the growing 
eBeam role in patterning control” SPIE 2021 

下層に埋まったGAA構造の可視化

Reimer著
“Scanning electron Microscopy”より
重い元素ほど反射電子が多くなる
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７ ルミネッセンス光の応用

⚫ルミネッセンス光は電子線照射により励起された電子がエ
ネルギーを失うときに発生する光。励起準位により波長が変
化する → 組成分析、欠陥検査に用いられる

GaNの貫通転移可視化例
東京インスツルメンツ社Webサイトより

TiO2のカソードルミネッセンス観察例
日立ハイテクWebサイトより

https://www.tokyoinst.co.jp/products/detail/cathode_luminescence/TT01/index.html
https://www.hitachi-hightech.com/jp/ja/knowledge/applications/
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８ 特性X線の応用

⚫特性X線は電子線照射により励起された電子がエネルギー
を失うときに発生するX線。励起準位により波長が変化する 
→ 組成分析に用いられる

L. Seravalli et al., Nanoscale Advances 3,4826(2021).

特性X線によるMoS2の可視化例
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９ 吸収・誘起電流の応用

⚫電子線照射により試料内部に生じる電荷量をイメージング
→試料内部の導通状態を可視化する

p-n接合の可視化例
E.B. Yakimov, CRYSTALLOGRAPHY REPORTS 66,p.581-593(2021).

SRAMセルの可視化例

G. M. Johnson, IEEE IPFA2020





 

 

原子層堆積法によるナノシート酸化物半導体トランジスタ 
 

A nanosheet oxide-semiconductor transistor using atomic layer deposition 
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Abstract  
3D integration has been actively explored for high density and high functionality of semiconductor 

devices. In particular, 3D monolithic integration builds a memory array directly on top of a processing 
unit and thus enables high energy-efficient computing. Oxide semiconductor is a promising channel 
material for 3D integration due to its low temperature process, high mobility and low leakage. Highly 
uniform and high quality oxide semiconductor deposition is necessary. In this paper, we developed 
atomic layer deposition (ALD) process of nanosheet InGaOx (IGO) with high quality and high 
uniformity. We investigated the composition and thickness dependence of IGO FET characteristics. 
We demonstrated high mobility, normally-off, high reliability nanosheet IGO FET. 
 
１．背景 

 
半導体デバイスの大規模集積化に向けて，デ

バイスの高密度化・高機能化・高製造可能性を

実現できる三次元集積デバイス技術が重要と

なってきている．従来ディスプレイ応用で用い

られてきた InGaZnO を始めとする酸化物半導

体チャネルのトランジスタ(OSFET)は，低温で

CMOS プロセスの配線層に形成可能であり[1-
6]，三次元構造メモリへの適応可能性も示唆さ

れており[7,8]有望視されている（図 1）．低温形

成可能な他，高移動度・低リーク電流・高耐圧

といった優れた特徴も有している．OSFET の大

規模集積化には微細化が必須であり，薄膜トラ

ンジスタである以上，短チャネル効果を抑制す

るためには極薄膜の成膜が必須である．OS の

場合，原子層堆積(ALD)法を用いた成膜が可能

である[9]．私達は，CMOS プロセスとの整合性

を考慮し，高温での材料の安定性を重視し，高

温でもアモルファス相を維持できるとされる

InGaO(IGO)に注目している．これまで ALD 法

による InGaO を用いた OSFET の基礎的な特性

の報告[10]はあるものの，大規模集積化に向け

たデバイス設計に資する研究報告はされてい

ない．また OSFET の製造プロセスでは酸素を

意図的に導入することが想定されるため，酸化

による影響を受けにくい酸化物ベースの電極

も想定される[11]． 

図 1 酸化物半導体の三次元集積デバイスへの応用可能性



 

 

本研究では，チャネル材料として IGO，電極

材料として InSnO(ITO)を ALD 法で成膜する技

術を開発し，IGO FET の組成比・膜厚依存性な

どを系統的に評価して特性間のトレードオフ

を調査し，高性能・高信頼性なナノシート IGO 
OSFET を開発したので報告する． 
 
２．酸化物半導体の ALD 成膜とデバイス試作 

 
本研究では，IGO および ITO を熱 ALD 法に

より成膜した．プリカーサーとしては，TEIn，
TEGa，TESn を用い，酸化剤としては O3 を用

いた．成膜温度は 250℃である．はじめに IGO
の熱安定性を調べるために，成膜後アニール

(PDA)を行い，XRD 測定を行った．図 2(a)に示

すように，短距離秩序を表すハローパターンが

見えるが 600℃までアモルファス相が維持され

ていることがわかる．次に ITO の電気特性を調

べるために，In と Sn の組成比を変えたサンプ

ルを用意し，ホール測定を行った．図 2(b)に示

すように，Sn が 5%であるときにキャリア密度

が最大で抵抗率が最小になり，PDA によって特

性が向上することもわかった． 
今回，シングルゲートとダブルゲートの IGO 
FET を試作した．シングルゲートでは，スパッ

タで成膜した TiN をボトムゲートとし，ALD 法

で成膜した HfO2 をゲート絶縁膜とし，ALD 法

で IGO を成膜しパターニングを行った．IGO に

ついては後述のように組成比および膜厚をふ

っている．TiN のリフトオフによりソース・ド

レインのパッドを形成した．ダブルゲートでは，

ボトムゲートに ALD 法による ITO を用いたシ

ングルゲートのプロセスに続いて，トップゲー

トを ALD 法で成膜した HfO2と ITO で形成して

試作を行った． 

 
 
 

３．シングルゲート IGO FET のデバイス特性 
 
はじめに典型的な IGO FET の Id-Vg 特性を図

4 に示す．TiN ゲート・ITO ゲートいずれにも良

好なトランジスタ特性を示しており，ほぼ理想

的なサブスレショルド係数(SS)を有している．

IGO FET の熱安定性を見るために，IGO FET の

PDA 温度依存性を図 5 に示す．HfO2 のゲート

絶縁膜で少なくとも 500℃まで安定に動作して

いることがわかる．500℃より高温での特性劣

化は，HfO2の膜厚が 12nm 程度と厚いため結晶

化してしまったことが原因である．実際に参考

として SiO2をゲート絶縁膜とすると 600℃まで

安定である． 

 

図 2 (a) IGO 薄膜の PDA 後の XRD スペクトル，(b)ITO 薄膜の

ホール測定による特性の組成比依存性． 
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図 3 シングルゲートおよびダブルゲート IGO FET の試作プロ

セスフローとデバイス断面模式図． 
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図 4 TiN と ITO をゲートとする IGO FET の Id-Vg 特性． 

図 5 IGO FET の Id-Vg特性の PDA 温度依存性． 
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続いて In/Ga 組成比依存性を調査した．図 6
には 10nm の膜厚の IGO FET で In/Ga 組成比を

3:1 から 1:2 までふったものの特性を示す．Ga
濃度を増加するにつれて移動度が下がり，閾値

電圧(Vth)は高くなることがわかる．サブスレシ

ョルド係数は大きく変化しない．これらは，In
を含む酸化物半導体では通常 InOのネットワー

クが電子伝導に寄与する一方，GaO がこのネッ

トワークに導入されることで電子伝導が抑制

されることが原因と考えられる[12,13]．電極形

成後アニール(PMA)後には，特に In 濃度が高い

IGO FET で Vth が高くなっている．これはドナ

ーとして働く酸素空孔が PMA によって減少し

たことによると考えられる．  
Ga 濃度を増加させたときに顕著になるのが

Vthのドリフトである．図 7 にゲート電圧を複数

回掃引した時のトランジスタ特性を示す．Ga 濃

度を増加するほど Vth の正方向へのドリフトが

顕著になる．一方 SS は小さくなっていること

もわかる．このため，ノーマリーオフ動作のた

めに Ga 濃度を増やしたいが，Vthドリフトを考

えると Ga は 40%までが許容範囲といえる． 

 次に IGO の膜厚依存性を調査した．図 8 に

In:Ga=3:2 の組成で膜厚を 10nm から 3nm まで

ふったものの電気特性を示す．膜厚を 5nm 程度

まで薄くしても電気特性が維持できているこ

とがわかる．一方，今回の実験では 3nm まで薄

くすると特性が劣化していることがわかる．

IGOの極薄化による特性劣化が本質的な物理に

よるものかは現在調査中である。 
 Vth のドリフトには IGO の膜厚依存性がある

こともわかった．図 9 に図 7 と同じく，ゲート

電圧を複数回掃引したときの Vth のドリフトの

IGO 膜厚依存性を示す．IGO の膜厚が薄いほど

ドリフトが大きいことがわかる．Vthのドリフト

も考慮すると IGO の膜厚は 5-7.5nm 程度が適切

な範囲といえる． 

 IGO FETのVthのドリフトについては(1)Ga濃
度が増加するにつれて大きくなる，(2)IGO 膜厚

が薄くなるにつれて大きくなる，ことが以上よ

りわかった．この現象については過去の報告に

基づいて以下のように解釈できる（図 10）[14]．
IGOには成膜またはアニール時に取り込まれる

過剰酸素が存在する．この過剰酸素はバンドギ

ャップ内の伝導帯側に状態密度を形成しキャ

リア電子をトラップする．そのため最初のゲー

ト電圧掃引では Vth は低いが SS が大きくなる．

しかしこの過剰酸素は隣接しているホスト酸

素とダイマー結合していると，キャリアをトラ

ップすることでダイマーが切断され構造緩和

が起こり，その結果バンドギャップ内の伝導帯

側にあった状態密度がバンドギャップ内の深

いところへ遷移する．これにより二回目以降の

電圧掃引では Vth は高くなり SS が小さくなる．
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図 6 IGO FET の Id-Vg特性の In:Ga 組成比依存性 

図 7 IGO FET の Vthドリフトの In:Ga 組成比依存性 
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図 8 IGO FET の Id-Vg特性の IGO 膜厚依存性 

図 9 IGO FET の Vthドリフトの IGO 膜厚依存性 
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このダイマーの切断は酸素との結合が強い Ga
が酸素に接続しているほど起こりやすくなる

ため，Ga 濃度が高いほど Vthドリフトが大きく

なると考えられる．IGOの膜厚が薄い場合には，

大気中の水分を含む空気が IGO と接しており，

プロセス中の加熱より酸素が IGO 中に取り込

まれ，膜厚が薄いほど過剰酸素がチャネル近傍

に形成されやすくなり，キャリア電子のトラッ

プが容易となり，Vthドリフトが起こりやすくな

るものと考えられる． 

 これまで IGO の膜内の電荷トラップに着目

してきたが，今回ゲート絶縁膜と IGO チャネル

との間の界面準位密度も評価した．SS の IGO
膜厚依存性を取得しそれを線形フィッティン

グすることにより，膜厚によらない成分（界面

準位相当）と膜厚による成分（IGO 膜中トラッ

プ相当）を抽出した．図 11 に示すように，界面

準位密度は Ga の濃度にはほとんど依存せず

1011cm-2eV-1となり，HfO2ゲート絶縁膜に対して

良好な値を示している．これは酸化膜-酸化膜と

いう材料の相性の良さを端的に表しているも

のと考えられる． 
 以上の結果を移動度，Vth，Vthドリフトについ

てまとめたのが図 12 である．これらの間には

明らかなトレードオフが存在し，高い移動度と

ノーマリーオフ動作，そした高い信頼性を同時

に実現するためにはこのトレードオフを解消

する必要があり，プロセスの最適化またはデバ

イス構造を変えることが求められる．本研究で

は特に後者のアプローチをとり，ダブルゲート

のナノシート IGO FET 構造を採用することに

よって高い移動度とノーマリーオフ動作，そし

て高信頼性を実現することを試みたので次章

で説明する． 

 
４．ダブルゲートナノシート IGO FET 
 
試作したダブルゲートナノシート IGO FET の

チャネル部の断面 TEM 像と EDX 元素マッピン

グを図 13，14 に示す．IGO の膜厚は 7nm であ

り，ALD 法により均一かつ平坦にアモルファス

相として形成できていることがわかる．また

HfO2 と IGO の界面は急峻であり，ITO に Sn が

一様に分布していることも確認できる． 
 次に試作したダブルゲートナノシート IGO 
FET の電気特性を図 15 に示す．シングルゲー

トと比べて Vth が高くなり，ノーマリーオフ動

作が得られていることがわかる．これは，ダブ

ルゲートにすることで各ゲートが IGO チャネ

ル膜厚の半分をピンチオフするだけでよくな

図 10 IGO FET における Vthドリフトの説明図 
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図 11 (a) IGO FET の SS の膜厚依存性，(b)抽出した界面準位密度と

バルクトラップ密度． 
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るために Vth が高くなるからである．実際に

TCAD シミュレーションでも確認している．ダ

ブルゲートでチャネルが上下二層になったこ

とでオン電流は 2.6 倍向上している．移動度は

シングルゲートに比べて 1.2 倍向上している．

これは上部の HfO2を成膜する前に真空 N2アニ

ールを施しているため，過剰酸素を抑制できた

ことが一因と考えられる．特筆すべきは正電圧

ストレスによる Vth シフトが大幅に改善された

ことである．これはダブルゲートナノシート構

造にすることで過剰酸素が抑制できたこと，そ

してストレス電界が低減できたことが要因と

考えられる． 
 最後に図 16 に ALD で成膜した IGO による

FET のベンチマークを示す[10,15-18]．本研究で

は，ダブルゲートナノシート IGO FET により高

移動度・ノーマリーオフ動作・高信頼性を同時

に実現することに成功した． 

 
５．まとめ 
 
本研究では，モノリシック三次元集積デバイス

として期待される酸化物半導体トランジスタ

に関して，チャネル材料として高い熱安定性を

有する IGO に注目し，ALD 法によるナノ薄膜

の成膜技術を開発，IGO FET のトランジスタ特

性について IGO の組成比依存性や膜厚依存性

を系統的に調査し移動度・Vth・Vth安定性の間に

明確なトレードオフがあることを明らかにし，

ダブルゲートナノシート IGO FET で高移動度・

ノーマリーオフ動作・高信頼性を実現した．本

発表は VLSI Symposium 2023 で発表した内容に

基づく[19]． 
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図 13 IGO FET のチャネル部の断面 TEM 像． 

図 14 IGO FET のチャネル部の EDX 元素マッピング． 
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図 16 ALD 法による IGO FET の特性のベンチマーク 
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Abstract  

This paper discusses reliability characteristics for positive gate bias stress of field-effect transistors 

with atomic layer deposited amorphous or crystalline In-Ga-O oxide semiconductor channels. The 

shift in threshold voltage of amorphous In-Ga-O were primarily determined by composition ratio of 

In:Ga and annealing temperature base on excess oxygen model. In addition, there is a concern that 

atomic layer deposited In-Ga-O is more likely to incorporate excess oxygen into thin film due to its 

oxidation process compared to conventional sputtering methods. To solve this issue, crystalline 

In-Ga-O was proposed, and its atomic layer deposition and device application were demonstrated. 

The crystalline In-Ga-O, Ga-doped In2O3 channel achieved better reliability characteristics for gate 

bias stress compared to amorphous In-Ga-O channel. This result suggests that the lower Ga 

concentration and crystal phase of bixbyite In2O3 suppressed introduction of excess oxygen. The use 

of crystalline material is an important approach to achieve both high-mobility and high-reliability in 

atomic layer deposited oxide semiconductors for integrated device applications. 

 
１．はじめに 

 
In2O3 や ZnO を主成分とする酸化物半導体を

用いた電界効果トランジスタ (FET) は 10-50 
cm2/Vs を超える電子移動度、極小リーク電流、
低プロセス温度等の特徴から薄膜トランジス
タのチャネル材料として実用化されている。近
年、In-Ga-Zn-O (IGZO)[1] 等に代表される酸化物
半導体は超集積回路や半導体メモリへの実装
が期待されており、三次元強誘電体メモリ[2, 3]

や Back end of line へ適用可能な FET[4-8]が実証
されている。酸化物半導体を用いた各種集積デ
バイスを実現するためには、素子の集積度と短
チャネル効果抑制の観点から極薄膜チャネル
を三次元構造上へ均一に成膜する必要があり、
従来のスパッタ法ではなく原子層堆積 (ALD) 

法を用いる必要がある。しかし、これまでは酸
化物半導体の成膜に物理的成長法であるスパ
ッタ法が用いられてきたため、ALD プロセスが
酸化物半導体の物性や FET の信頼性へ及ぼす
影響、それらの相関関係は明らかではない。し
たがって、集積デバイスに酸化物半導体を実装
するためには、ALD 法によって成膜される酸化
物半導体の物性および素子特性プロセスを理
解して更なる電子移動度と信頼性の向上を図
る必要がある。 

本研究グループでは三次元集積デバイスに
適用可能な酸化物半導体材料の候補として、過
剰な酸素欠損を抑制でき熱プロセス耐性にも
優れた非晶質 In-Ga-O (IGO) 系に着目しており、
ALD 法による成膜およびデバイス応用を行っ
てきた[8-10]。しかし、IGO-FET はゲート電圧ス



 

 

トレスに対して容易にしきい値電圧 (Vth) が変
動することが観測されており、信頼性面に課題
がある[8, 10]。本研究では FET の信頼性と半導体
材料に由来する IGO 組成比や熱処理温度との
関係、結晶化が及ぼす効果を評価することで、
Vth不安定性の要因を考察し、その改善を図るこ
とを目的とする。 

 
 

２．実験条件 
 

 約 10 nm 厚の IGO チャネルを熱酸化 SiO2 (85 

nm) /n++-Si 基板上に ALD 法を用いて成膜し、

AlOx 保護膜を有するトップコンタクト/ボトム

ゲート型 FET (図 1) を作製した。IGO チャネル

の前駆体には Triethylindium と Trimethylgallium

を使用し、成膜温度は 200ºC、酸化剤は O2プラ

ズマとした。IGO チャネルの堆積後、大気雰囲

気にて熱処理を行った。図 2 に示すように IGO

膜における In:Ga の組成比は、InOx 層と GaOx

層の成長サイクル比を調整することで制御し

た。また、比較試料としてスパッタ法で成膜し

た各種酸化物半導体材料を用いた FET も作製

した。FET の信頼性評価としてはゲート電極に

正電圧を印加するポジティブバイアスストレ

ス (positive bias stress :PBS) を実施し、ストレ

ス印加時間に対する Vth シフト量 (⊿Vth) を評

価した。 
 
 
３．実験結果 

 
図 3 にスパッタ法および ALD 法によって成

Fig.3 Transfer characteristics of IGO-FETs 

with ALD (bule line) and sputter (black 

line) -derived channels. 

Fig.4 The shift in Vth against annealing 

temperature of atomic layer deposited 

amorphous IGO channel with various Ga 

concentrations. 

Fig.1 Device structure of IGO-FETs. 

Fig.2 Schematic concept of atomic layer 

deposition of In-Ga-O thin films by 

super-cycle method. 

 

 

 



 

 

膜した非晶質 IGO をチャネルとした FET の伝
達特性を示す。図 3 より、成膜方法に依存せず
電界効果移動度 (µFE) 、Vth、S 値がそれぞれ 28.9 
cm2/Vs、-0.46 V、72 mV/decade であった。図 4
に PBS に対する⊿Vth の熱処理温度依存性を示
す。ここでは Ga 濃度が異なる ALD-IGO チャネ
ルの信頼性を比較した。本研究ではゲート絶縁
膜由来の電荷捕獲成分を最小化するため熱酸
化 SiO2 を使用おり、電圧ストレスによって発生
する⊿Vthは IGO/SiO2界面および IGO 中の欠陥
によって誘発するものとして議論する[11]。図 4
より、⊿Vthは Ga 濃度の増加に伴って増加する
こと、IGO チャネルに対する熱処理温度の上昇
に伴って減少することが確認された。また、Ga
濃度が同等程度の ALD 膜 (Ga :38 at%) とスパ
ッタ膜 (Ga :40 at%) を比較した場合、熱処理温
度に対して⊿Vth が減少して信頼性が向上する
挙動は一致するが、⊿Vthの絶対量に差が生じる
こと示された。これらの結果から、ALD-IGO 膜
の信頼性は、IGO 由来の欠陥、成膜時に導入さ
れる欠陥種によって決定することが考えられ
る。 

はじめに、IGO における材料由来の欠陥種を
推定するために、過剰酸素モデル[12]を導入した。
図 5 に非晶質酸化物半導体における過剰酸素モ

デルの概念図を示す。非晶質酸化物半導体は構
造自由度が高いため、過剰酸素に対応する O-O
結合の形成エネルギーが単結晶や多結晶構造
と比較して低いことが知られている[13, 14]。この
過剰酸素の結合が酸化物半導体の伝導帯直下
にアクセプタ準位を形成するため、電子捕獲の
原因の一つとして考えられている[12-13]。O-O の
結合力は酸化物半導体の組成に依存すること
が予測されており[13]、酸素との結合力が高い金
属元素ほど O-O の結合力が低下して、電子捕獲
が容易に発生する。この理論計算の予測を検証
するため、酸素との結合エネルギーが低い Zn
を含む In-Zn-O 系と信頼性の比較を行った。こ
こでは、IZO と IGO の成膜にはスパッタ法を用
い、成膜条件は過剰酸素が導入されやすい高酸
素分圧[15]に調整した。図 6 に、IZO (In:Zn=84:16 
at%)、IZO (In:Zn=60:40 at%)、IGO (In:Ga=60:40 
at%) の信頼性評価結果を示す。⊿Vth は IZO 
(In:Zn=84:16 at%) < IZO (In:Zn=60:40 at%) < IGO 
(In:Ga=60:40 at%) の関係を示し、酸素結合エネ
ルギーの大きさに依存して PBS に対する信頼
性が変化することが確認され、前述の DFT 計算
の予測と矛盾しないことが示された。また、図
4 において Ga 濃度の上昇に伴う⊿Vthの増大が
確認されているが、酸素結合エネルギーの大き
な Ga によって過剰酸素の取り込みと電子捕獲
が誘発されていることは明らかである。過去の
報告から、過剰酸素は熱処理温度 450ºC 以上で
脱離が完了することが示されており[12]、図 4 か
ら観測された熱処理温度の上昇に伴って信頼
性が向上する結果とも矛盾しない結果を得た。 

Ga 濃度が同等程度の IGO において、成膜方
法によって⊿Vth に差が生じた原因を考察する。
スパッタ法では成膜時の酸素分圧を制御する
ことで膜中の過剰酸素量を制御でき、本研究で
は十分な熱処理を加えることで高信頼性が得
られる条件を用いている。一方で、ALD 法の場

Fig.5 Schematic concept of O-O dimer 

model as an excess oxygen in amorphous 

oxide semiconductors. 

Fig.6 The transfer characteristics of (a) 

In-Zn-O [In:Zn=84:16 at%], (b) In-Zn-O 

[In:Zn=60:40 at%], and (c) In-Ga-O 

[In:Ga=60:40 at%] channels under positive 

gate bias stress. 

 

Fig.7 X-ray diffraction profiles of In2O3 

and Ga-doped In2O3 deposited by atomic 

layer deposition. 



 

 

合は、基板または膜上に吸着した前駆体の有機
金属を酸化させるために、成膜中に IGO 膜が
O2-plasam に曝露されている。従って、ALD-IGO
の成長中に容易に過剰酸素が導入されること
が示唆され、過剰酸素量がスパッタ膜よりも過
大であったと推察した。ALD 法を用いて非晶質
IGO を成膜する場合は、成長速度を妨げない範
囲で酸素分圧や酸化条件を最適化する必要が
あることが推察される。 

以上の結果より、非晶質 IGO 系の PBS に対
する信頼性の特徴として、Ga 濃度の増加に伴っ
て⊿Vth が増大すること、高温熱処理によって⊿
Vth が減少することが明らかになった。しかし、
Ga 濃度を低減することで信頼性の向上を図る
ことは可能であるが、熱処理や各種プロセスに
よってキャリア濃度が変動しやすく Vth の制御
性が低下する課題がある。この課題を解決する
ために、In2O3系結晶性酸化物半導体に着目した。
非晶質 IGO 系における Vthの不安定性は過剰酸
素によって律速されるが、過去の研究より結晶
構造を有する InGaZnO (IGZO) やZnOは非晶質
IGZO よりも過剰酸素の生成エネルギーが低い
ことが予測されており[14]、結晶性酸化物半導体
を用いることで ALD によって成膜した酸化物
チャネルの信頼性向上が見込める。本研究では、
Ga を添加した多結晶 In2O3 

[16]を ALD 法によっ
て成膜し、非晶質 IGO チャネルと信頼性を比較
することで前述の仮説を検証した。多結晶 IGO
を成膜するために、図 2 の成膜条件における
InOx:GaOx比率を Ga 濃度が In2O3由来のビック
スバイト構造が発現する濃度域まで低減させ
た。図 7 に ALD 法を用いて成膜した結晶性 IGO
および In2O3 の微小角入射 X 線回折結果を示
す。図 7 から、IGO は In2O3を同様のビックス
バイト構造を示し、多結晶相を有することを確
認した。また、30º 近傍における 222 ピークに

着目すると、Ga を添加することで高角度側にシ
フトしており、イオン半径の小さな Ga3+が In2O3

の In3+サイトに置換型固溶していることが示さ
れた。以上より、ALD 法による多結晶 IGO の
成長を確認した。 

図 8 に結晶性 IGO をチャネルに用いた FET
の伝達特性を示す。多結晶 IGO の µFE は 50 
cm2/Vs を超えており、非晶質 IGO より高移動
度を達成できることを確認した。図 9 に、ALD
法で成膜を行った多結晶 IGOおよび非晶質 IGO
をチャネルとする FET の PBS 試験結果を示す。
ここでは、IGO チャネルの熱処理温度を 500ºC
に設定している。図 9 より、結晶性 IGO の方が
非晶質 IGO よりも⊿Vth が小さいことが確認さ
れ、高信頼性であることが明らかになった。結
晶性 IGO の適用によって観測された信頼性向
上は、結晶相を用いることによって過剰酸素の
導入が抑制されたこと、Ga 濃度を低減すること
による O-O 結合の強化の複合的な要因による
ものであると考察した。この実験結果は、IGO
系酸化物半導体の PBS に対する信頼性は過剰
酸素の導入によって律速されること支持して

Fig.8 The transfer characteristics of FETs 

with amorphous (bule lime) and crystalline 

(red line) In-Ga-O channels. 

 

Fig.9 The transfer characteristics FETs of 

(a) amorphous and (b) crystalline In-Ga-O 

channels before and after positive gate bias 

stress. 



 

 

おり、他の理論計算の予測[13,14]と矛盾しない。
また、多結晶 IGO の PBS に対する優れた信頼
性は、熱処理温度 400-700ºC の範囲内で発現す
ること確認しており、400ºC 程度の低温プロセ
スが要求される BEOL 向けトランジスタ、強誘
電体ゲート FET のような高温熱処理を必要す
る各種デバイスに展開できる可能性がある。 

以上より、IGO チャネルにおける信頼性は
Ga 濃度、熱処理温度、結晶相によって決定され
ることを明確化した。さらに、50 cm2/Vs 以上の
高移動度と高信頼性を達成するためには、多結
晶酸化物半導体を用いることが有効であるこ
とを明らかにした。 

 
 

４．まとめ 
 

IGO系チャネルは膜中の過剰酸素に起因した

電子捕獲が発生し、PBS に対する信頼性を悪化

させることを実験的に明らかにした。また、IGO

系の信頼性向上に向けて結晶性 Ga-doped In2O3

に着目し、ALD 法による成膜プロセスを構築し

た。多結晶 IGO をチャネルとする FET は非晶

質 IGO と比較して、移動度と信頼性が優れるこ

とを実証した。本研究では、ALD 法を用いた酸

化物半導体の成膜時は過剰酸素を低減する必

要があること、結晶性酸化物半導体は信頼性の

更なる向上に有効であること示した。 
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極薄膜 AlN 酸化で生成したワイドバンドギャップ Al2O3膜による 
リーク電流低減実現

Reducing Leakage Current in Wide-Bandgap Alumina Films Fabricated 
Through the Oxidation of Ultrathin AlN Films 
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Abstract 
Aluminum oxide (Al2O3) films were fabricated through the oxidation of ultrathin aluminum nitride 

(AlN) films. The fabricated films exhibited a leakage current reduction compared to that of 
conventional Al2O3 films fabricated using atomic layer deposition (ALD). This reduction in the 
leakage current can be attributed to the formation of θ-Al2O3, which has a wider-bandgap than 
γ-Al2O3. The formation of θ-Al2O3 was attributed to the residual stress caused by the oxidation of 
the AlN thin films. 

１．はじめに 

BiCS FLASH™の消去動作の更なる特性向上
のために、メモリセルのブロック膜に用いられ
ている Al2O3 の高絶縁化を検討している[1]。
BiCS FLASH™のメモリセルは、チャネル、トン
ネル膜、電荷蓄積層、ブロック膜、制御電極の
スタック構造を有している [2-4]。図 1 は、メ
モリセルの書き込みおよび消去動作時の電荷
注入の概略図を示す。書き込み動作は、正電圧
が制御電極側に印加され、電子がチャネルから
トンネル膜を介して電荷蓄積層に注入される
[5]。消去動作は、正電圧がチャネルに印加され、
書き込み動作時の電子と同様にトンネル膜を
介して正孔が電荷蓄積層に注入される[6]。消去
動作の際、制御電極からブロック膜を介してス
タック構造を電子が貫通するほどの高い電圧
を印加すると、チャネルから注入された正孔と
制御電極から注入された電子とが電気的に打
ち消しあうことで、消去がそれ以上進まなくな
る課題がある[6]。したがって、消去動作の特性
向上にはブロック膜の高絶縁化が必要となる。 
ブロック膜は広いバンドギャップ(Eg)と高い

比誘電率を持つ Al2O3と SiO2の積層膜が適用さ
れている[7]。この Al2O3の伝導帯の下端が真空
準位に近づく方向に Egが拡大すれば、制御電極
の仕事関数とのオフセットが高くなり、リーク
電流を抑えられる。ここで、種々の Al2O3 相の

Eg と Si に対する伝導帯オフセット(ΔEc)を図 2
に示す[8-15]。先行研究によると、厚さ数 nm の
Al2O3 膜の熱的に最安定な構造は図 2 に示した
全ての Al2O3相の中で最も Egが狭い γ-Al2O3で
あると報告されている[14]。BiCS FLASH™のメ
モリセルの Al2O3膜厚も数 nm であり γ-Al2O3を
適用せざるを得ないのが現状である[16]。
本研究では、極薄膜の窒化アルミニウム(AlN)
膜を酸化する新しいプロセスを開発し[17]、
γ-Al2O3よりもEgの広い結晶相を持つAl2O3薄膜
の作製を試みることで更なる高絶縁化を検討
した。結果として、従来の γ-Al2O3 とは異なる
結晶相の、より Egの広い θ-Al2O3の実現を示唆
する物理分析結果を得た。また電気特性評価か
らリファレンスサンプルと比較して低リーク
電流密度と低固定電荷密度が実証したので報
告する。 

図 1. 書込み/消去動作概略図 



２．実験条件 

本節では、より広い Eg を有する Al2O3 を形成
するための概念について説明する。図 3 はウル
ツ鉱型の結晶構造の AlN と、図 2 で比較した
Al2O3 各相の Al 原子密度を示す。この図から、
Egの広い Al2O3相(α 相または θ 相)と AlN の Al
原子密度の差は小さいことが確認できる[9]。こ
こで、Al 原子の密度が高い AlN を、その密度
を維持する酸化処理によって γ 相よりも Al 密
度が高い α 相または θ 相の Al2O3が形成される
のではないかと考えた。そこで、本研究では
AlN 薄膜を適切に酸化することで、γ 相より広
い Egをもつ結晶構造のAl2O3薄膜を作製するこ
とを目的とした。

AlN薄膜を酸化することでAl2O3薄膜を作製す
るプロセスを示す。まず、Si 基板上に SiO2薄膜
を Wet 酸化法で作製した。次に、超高真空(1×
10-9 Pa以下)チャンバー内で物理蒸着法(PVD)を
用いて、ウルツ鉱型構造でありかつ化学量論比
の AlN 薄膜(2.0 および 2.5 nm)を SiO2/Si 基板上
に作製した。この超高真空システムは、成膜装
置内での AlN 膜の酸化を極力防止するために
用いた。AlN 成膜後、減圧下で H2と O2ガスを
用いて 1000°Cから 1100°Cの範囲でAlNの熱酸
化を行った。また、リファレンスとして原子層

堆積法で形成した(ALD)-Al2O3 を用いた。AlN
酸化 Al2O3および ALD-Al2O3の結晶構造は、透
過型電子顕微鏡(TEM)像からの高速フーリエ変
換法(FFT)、ナノビーム電子回折法(NBD)、面内
X 線回折法(In-plane XRD)を用いて評価した。更
に、反射電子エネルギー損失分光法(REELS)を
用いた Eg 評価および原子間力顕微鏡(AFM)を
用いた表面ラフネス評価を行った。また、リー
ク電流密度および固定電荷密度といった電気
特性評価を行うため、W/TiN/Al2O3/SiO2/p-Si 金
属酸化物半導体キャパシタ(MOS capacitor)を作
製し、容量-電圧(C-V)および電流-電圧(I-V)測定
を行った。

３．結果 

図 4はALD-Al2O3 (2.7 nm)とAlN酸化Al2O3(2.0 
nm)の REELS スペクトルを示す。ALD-Al2O3の
Egは 7.1eV であり、γ-Al2O3の Egとほぼ同等で
あったのに対し、AlN 酸化 Al2O3の Egは 7.5eV
と、γ-Al2O3 よりも有意に広く、θ-Al2O3 に近い
ことが分かった。これらの結果から、薄膜 AlN
酸化 Al2O3により従来の γ-Al2O3より広い Egの
Al2O3 薄膜が実現できることが明らかになった。 

図 5(a)に AlN 酸化 Al2O3薄膜の XRD スペク
トルを示す。33°｛100｝、36°｛002｝、38°｛101｝、
59°｛2-10｝に出現するはずの AlN 起因の回折
ピークは確認されないことから、本熱酸化手法
により AlN は完全酸化されたと考える。図 5(b)
にAlN酸化Al2O3薄膜のNBDパターンを示す。
矢印は θ-Al2O3 [107]方向または γ-Al2O3 [111]方
向からの晶帯軸入射の回折スポットと一致す
ることを確認した。θ-Al2O3 の[107]方向は[001]
方向とほぼ同じである(差分：～4°)。ウルツ鉱
型 AlN (0001)表面酸化のこれまでの実験および
第一原理計算に基づく理論計算では、θ-Al2O3 
[001]方向あるいは γ-Al2O3 [001]方向と AlN
(0001)の両方の界面構造の候補が報告されてい
る[15, 16]。これらの研究結果を考慮すると、ｌ

図 2. バルク Al2O3相の相転移温度と Eg 

図 3. AlNと Al2O3の Al原子密度 

図 4. ALD-Al2O3（2.7 nm）と AlN酸化 Al2O3（2.0 nm）
の REELSスペクトル 



この回折パターンは θ-Al2O3 の[107]方向入射で
あると推定され、バンドギャップ解析からの結
果と合わせて θ-Al2O3相が形成したと考える。 

図 6(a)は低倍率で撮影した断面 TEM 像である。
この結果から、AlN 酸化 Al2O3膜は矢印で示す
ように多数の結晶粒からなる。この結果から、
AlN 酸化 Al2O3膜は多結晶構造である。図 5(b)
と(c)は、AlN 酸化 Al2O3 膜の断面 TEM 像とそ
の FFT パターンである。垂直直線上に配置され
た明瞭な点線（図中矢印で示す）が観察され、
観察された結晶が Si 基板表面に対して垂直に
配向していることを示している。SiO2上に成膜
した AlN 膜は、[0001]、すなわち c 軸が基板表
面に垂直な配向を持つウルツ鉱型構造になる
ことが明らかにされており、本開発の AlN 薄膜
においても c 軸配向を確認している [18-20]。
この AlN の配向性が酸化処理後に形成した
Al2O3においても維持されたと考える。加えて、
AlN 酸化前後において膜厚が維持されたことを
確認している。つまり AlN の Al の原子密度を
維持したまま酸化されたことで、AlN の酸化工
程で付与された面内応力が酸化後も十分に解
放されず γ-Al2O3とは異なる θ-Al2O3の形成を誘
発したと考える。面内応力の影響については後
述する。 
以上の In-plane XRD、NBD、REELS、TEM に
よる物理的特性評価の結果、AlN 酸化 Al2O3膜
は面直方向に配向し、その結晶構造は θ-Al2O3

であることが確認された。 

 

図 7 は、AlN 酸化 Al2O3膜厚 2.0 nm (図 7(a))
と 2.5 nm (図 7(b))の表面 AFM 像である。酸化
した AlN 膜の表面粗さは 2.5 nm では高さ 2-3 
nm の凹凸が観察されたが、2.0 nm ではそれよ
りも小さかった。これは、図 3 に示すように、
AlN の Al 密度（4.8(atoms/cm3)）が他の Al2O3

結晶相に比べて高く、酸化処理時の横方向の面
内応力が凹凸の形成に関与していると考える。
つまりこの現象は、AlN 膜が酸化することで膨
張することによる応力が 2.5nm で面直方向に解
放されたのに対し、2.0nm では応力が解放され
ず、残留したことで高密度な Al2O3 の結晶相で
ある θ-Al2O3が発現したと考える。 

図 8 に 1 kHz における C-V 特性および C-V 
特性 から算出 した膜中固定電荷密度を
ALD-Al2O3膜と AlN 酸化 Al2O3膜で比較した結
果を示す。いずれの Al2O3 膜の誘電率も 9.0 で
あった。W/TiN/ALD-Al2O3/SiO2/p-Si キャパシタ
のフラットバンド電圧(Vfb)は、W/TiN/SiO2/p-Si
キャパシタと比較して正バイアス側にシフト
した。正の Vfbシフトは、γ-Al2O3の 4 配位 Al3+

イオンが Al2O3/SiO2界面の酸素マイグレーショ
ンに起因する。その結果、ダイポールが正の
Vfb シフトを誘起すると考えられている [21-24]。
今回、正の Vfb シフトが抑制された理由は結晶

図 5. AlN 酸化 Al2O3の(a) In-plane XRD スペクトル

と(b) AlN 酸化 Al2O3の NBD パターン 

(a) 

(b) 

(a) 

 (b)   (c)  

図 6. (a)低倍断面 TEM像, (b)高倍断面 TEM像, 
(c)FFTパターン

(a)   (b)  

図 7. AlN酸化 Al2O3膜厚(a)2.0 nm, 
(b) 2.5 nmの表面 AFM 像



構造の変化に加えて高配向 の Al2O3 によって
この界面での酸素の移動が阻害され、ダイポー
ルの形成が妨げられたのではないかと考える。
Vfb シフト量から固定電荷密度を比較した結果
を図 8 の挿入図に示した。この固定電荷密度は、
Al2O3 膜中の電荷分布が均一であると仮定した
場合の式(1)を用いて計算したものである。

N = (2εεo∆Vfb)/qx2 (1) 

ここで、N は固定電荷密度、ε は Al2O3の比誘
電率、εoは真空中の誘電率、x は Al2O3膜厚、q
は電荷量である。固定電荷密度は、従来の
ALD-Al2O3よりも AlN 酸化 Al2O3の方が約 1 桁
低かった。ALD-Al2O3の結果は、Al2O3膜中の 4
配位 Al3+によって誘起された負の固定電荷に起
因すると考えられる[25]。一方，W/TiN/AlN 酸
化 Al2O3/SiO2/p-Si キャパシタでの Vfb値は，酸
化温度にかかわらず W/TiN/SiO2/p-Si キャパシ
タと同程度であった。これは、AlN 酸化 Al2O3

が負の固定電荷の形成を抑制していることを
示している。γ-Al2O3の場合、欠陥スピネル構造
に由来する 4 配位 Al3+の存在による負の固定電
荷は避けられない。AlN 酸化 Al2O3でも高温酸
化ほど Vfb が正のバイアス側にシフトするのは、
膜質劣化に起因して負の固定電荷が発生する
ためと考えられるが、ALD-Al2O3 ほどには Vfb

はシフトしていない。更に、AlN 酸化 Al2O3で
は、TEM と In-plane XRD による構造解析で大
きな変化は観察されなかった。これらの結果は
AlN酸化Al2O3が γ-Al2O3とは本質的に異なるこ
とを裏付けている。固定電荷に加えて、ダイポ
ールも Vfb シフトさせるもう一つの要因である。
重要な要因が固定電荷かダイポールかについ
ては、Al2O3 や SiO2 の膜厚に対する Vfb 依存性
を詳細に調べ、今後明らかにする予定である。 

図 9(a)に、AlN 酸化 Al2O3と ALD-Al2O3のリ
ーク電流密度(Jg)を比較した結果を示す。CET
は容量換算膜厚(capacitance equivalent thickness)

を表す。AlN 酸化 Al2O3の Jgは、高実効電界(Eeff)
領域(>11 MV/cm)において、ALD-Al2O3 よりも
低いことがわかる。γ-Al2O3と TiN 電極間の電子
障壁は 2.7 eV である。AlN 酸化 Al2O3ではリー
ク電流が減少しているため、Egの増大が ΔEC を
に反映されたと考える。一方、低 Eeff 領域(<11
MV/cm)におけるリーク電流は、ALD-Al2O3より
も AlN 酸化 Al2O3の方が大きかった。図示して
はいないが、I-V ヒステリシス特性において同
電界領域では負の電流を示していることから、
キャパシタを貫通する電流ではなく充電電流
が主成分であることを確認している。この過渡
応答電流が増加する理由は不明だが、今後周波
数依存性や電流―時間依存性等によってキャ
パシタの誘電緩和の詳細な解析を試みる予定
である。
図 9 (b)は、AlN 酸化 Al2O3におけるリーク電

流密度の温度依存性を示している。測定は同じ
キャパシタを用い、14 MV/cm の実効電界で評
価した。また、測定温度は 27～125℃の温度範
囲で行った。リーク電流密度は、温度が 27℃か
ら上昇するにつれて通常の Al2O3 では減少傾向
になるが、AlN 酸化 Al2O3ではほとんど変化し
なかった。この結果から、AlN 酸化 Al2O3のリ
ーク電流密度は温度依存性が非常に小さいこ
とが確認された。したがって、リーク電流メカ
ニ ズ ム は 、 浅 い ト ラ ッ プ を 経 由 す る
Poole-Frenkel(PF) 電 流 で は な く 、
Fowler-Nordheim(FN)電流またはトラップアシ
ストトンネル(TAT)電流のようなトンネル電流
由来のリーク電流である可能性が高いと考え
る。このリークメカニズムは、結晶性の向上、
固定電荷の減少、Eg の拡大(主に ΔEC)による欠
陥準位の深化、によって説明可能で、AlN 酸化
Al2O3 では欠陥が抑制されていることを示唆し
ている。今後、この絶縁特性を向上させるメカ
ニズムについては、硬 X 線光電子分光等の物理
解析やバンドアライメント解析、リークシミュ
レーション等を行う予定である。
以上の結果から AlN 薄膜を酸化することによ
って、低リーク電流と低固定電荷密度を両立す
ることを示した。 

図 8. Al2O3/SiO2/p-Si キャパシタの C-V特性 

(a)



４．まとめ 

c 軸配向した AlN 薄膜を酸化処理することに

よって、薄膜において熱的に安定な γ-Al2O3 比

べて Egが広い θ-Al2O3薄膜を実現した。θ-Al2O3

の形成は、AlN 薄膜の配向性を酸化後でも維持

している Al2O3 の残留応力に起因すると考える。

また、キャパシタ特性から AlN 酸化 Al2O3は従

来の ALD-Al2O3 と比較して固定電荷を抑制で

きることに加え、リーク電流を低減できること

を明らかにした。本研究で開発されたプロセス

を適用した Al2O3 をブロック膜に適用するによ

り、3D フラッシュメモリの消去動作性能の向

上が期待できると考える。 

このプロジェクトは、3D フラッシュメモリの

共同開発に関して、ウエスタンデジタル社とキ

オクシア社から支援を受けている。
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Abstract:  

After several generations of FinFET scaling to the latest 3-nm node [1], advanced logic transistor 

architecture continues to evolve to horizontal gate-all-around (GAA) FET with vertically stacked Si nano-

sheet (NS) channel [2, 3] (Fig. 1) [7]. Multiple innovations of process technology are required for NS-GAA 

implementation in high volume manufacturing (Fig. 2) [8]. Beyond NS-GAA and other scaling boosters such 

as backside power delivery, novel transistor architectures are in the pipeline for future CMOS scaling. One 

of the proposed new architectures is to vertically stack PMOS and NMOS, also known as CFET, for 

effective CMOS area scaling. CFET fabrication is proposed in mainly two different integration approaches 

(Fig. 3), sequential and monolithic integration [4 - 6].   

This presentation describes process challenges and process technology solutions for GAAFETs as 

the next transistor inflection [7]. In addition, we’ll discuss the next scaling inflections such as backside power 

delivery BS-PDN and CFET process integration options.   

Figure 1. CMOS device evolution [7] 

Figure 2. SiGe selective etch for GAA inner spacers and manufacturing ready in-line metrology [8] 



 

 

 
Figure 3. Two approaches of CFET [7,9,10] 
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Abstract  
Characteristics of silicon spin qubits are strongly influenced by the fabrication process and quality of 
interfaces in device. Here, we overview interfaces of spin qubits based on Si/SiGe quantum dots and 
their impact on the qubit characteristics. Recent development of device fabrication and device 
characterization technologies will be introduced. 
 
１．はじめに 

 
量子コンピュータは量子力学の原理を応用

した情報処理装置である。従来のコンピュータ

では計算が困難な問題を解くことができる可

能性があることから、近年研究・開発が盛んに

行われている。量子コンピュータでは処理され

るデータを量子ビットと呼ばれる 2 準位系の量

子状態を用いて表現する。量子ビットとして利

用できる物理系のひとつとして、シリコン中の

スピン自由度が挙げられる。このタイプの量子

ビットは、既存の半導体製造技術との親和性が

高いことや比較的に高い温度で動作しうるこ

とから注目されている。近年、少数の量子ビッ

トからなるデバイスで誤り耐性閾値を超える

ゲート忠実度[1]や位相誤り訂正[2]が実現され、

量子コンピュータを実現する上での有用性が

認識されてきている。しかしながら、大規模な

量子コンピュータを実現する上では量子ビッ

トデバイスの特性をさらに向上させることが

必要である。 
 
２．量子ビットデバイスの特性 

 
量子ビット自体は各種の操作に対する忠実

度によって特徴づけられる。一方で、量子ビッ
トを実装するためのデバイスはアナログな実
体であり、様々な物理的特性によって特徴づけ
られる。シリコン量子ビットデバイスの場合に

操作忠実度に関係するデバイスの特性の一例
を挙げる： 

- ノイズスペクトル密度 
- 谷分離の大きさ 
また、量子コンピュータの実現に必要な大規

模な量子ビット列においては、閾値電圧の一様
性も重要となると考えられる。これらのデバイ
ス特性は界面から強い影響を受けることが知
られており、良い特性を得られる界面の作り方
が検討されてきた。 
 
３．界面の特性とその評価方法 

 
本講演では、主として Si/SiGe 量子井戸から

作製されるスピン量子ビットデバイスの界面
に関する研究を紹介する。この型の量子ビット
デバイスにおいては、磁気的なノイズと谷分離
の大きさに影響する量子井戸と、電気的なノイ
ズと閾値電圧の一様性に関係する半導体基板
の表面が重要な界面である。 

量子井戸においては、磁気的なノイズの源で
ある核スピンを減らすために同位体制御が標
準的に行われるようになっている。また、大き
な谷分離を得られるように原子ステップ密度
の低減や、薄い量子井戸の採用、さらにはスパ
イク状のゲルマニウム層の導入などの構造的
工夫が考案されている。 

半導体基板表面ではゲート構造を作りつけ
る際の基板へのダメージに由来する欠陥や、ゲ
ート絶縁膜に由来する固定電荷の影響で閾値
電圧にばらつきが生じる。また同時に電気的な
ノイズの源ともなりうることから、製造工程の
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最適化によりこれらの密度を制御することが
肝要である。近年、製造工程の最適化により閾
値電圧の均一性の向上が実現できることが報
告されている[3]。 

シリコン量子ビットデバイスの特性は既存
の製造技術あるいはその拡張によって向上で
きる可能性がある。しかしながら、量子ビット
デバイスの評価には低温での測定が必須であ
るため、製造工程へのフィードバックが困難と
なっている。近年では低温プローバーによって
閾値電圧をウェハスケールで短時間の内に評
価する、あるいは極低温マルチプレクサにより
複数の量子ビットデバイスを同時に評価する
などのアプローチが取られるようになってき
た。このデバイスの評価の高速化という点につ
いては今後さらなる発展が待たれている。 
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Abstract  
It is expected that mature semiconductor integration technology will be utilized in quantum computers. 
In particular, research into quantum bits that utilize spins in semiconductor quantum dots is being 
actively pursued from the viewpoint of coherence and compatibility with electronics technology. 
Research and development is also progressing on electronics for controlling qubits that operate at low 
temperatures and on peripheral technologies for large-scale integration of qubits. In this talk, I will 
discuss the trends, challenges, and prospects of research and development of spin qubits, as well as 
the current status of our research. 
 
１．はじめに 

 
超伝導をはじめとするさまざまな物理系に

おいて、量子コンピュータハードウェアに向け

た研究開発が盛んに行われている[1,2]。半導体

系での研究開発も活発になっている。半導体集

積技術は成熟しており、量子コンピュータへの

応用が期待される。 
半導体量子ビット研究は、以前は主に GaAs 

量子ドット内の電子スピンを利用して、物理の

探究と基礎技術の開発に焦点が当てられてい

た[3-6]。しかし、成熟してもなお成長著しいシ

リコン集積技術との融合やデコヒーレンスの

問題を考慮した結果、シリコン系での量子ビッ

ト技術と集積化を中心に研究開発が展開して

いる状況である[7]。 
 
２．シリコンスピン量子ビット研究 

 
 シリコン系での研究は、この 10 年間で目覚

ましい進歩を遂げている。スピン量子ビット研

究の重要なステップとして、単一電子状態の実

現、スピンブロッケード現象の観察、スピンの

シングルショット読み出し[8]、スピン操作[9-
12]、および 2 量子ビット操作[13]が実現され

てきた。また集積化に関わる研究として、長距

離スピン結合のための光子結合[14,15]、および

スピン量子ビットの高温動作[16,17]も実現され

ている。最近では、量子もつれ状態が観察され

[18]、量子誤り訂正の原理実証が 3 量子ビット

で行われ[19]、6 量子ビットの動作も実現した

[20]。2023 年には、Intel が Tunnel Falls と呼ば

れる 12 量子ビットデバイスをさまざまな研

究機関に配布し、研究開発がますます加速する

と期待される。 
量子ビットの大規模集積に向けて、世界中の

企業、研究機関、大学が連携している。アーキ

テクチャ、配線、クライオエレクトロニクスな

ど、周辺技術も含めてさまざまな研究開発が進

んでいる。 
 
３．研究進捗 
 

東工大では、シリコン量子ビットに向けて、
MOS トランジスタ構造を利用して物理的に形
成したシリコン量子ドットを作製し研究して
きた[21-30]。単一電子状態の電荷検出[23]、スピ
ンブロッケード状態の実現[21]、多重量子ドッ
ト特性の観測を行ってきた[25]。また、単一電子
トンネリングのシングルショット読み出し[27] 
や RF 単一電子トランジスタ[29]も実現した。p 

mailto:kodera.t.ac@m.titech.ac.jp


 

 

チャネルシリコン量子ドットでは、単正孔状態
[22]、スピンブロッケード状態[24]、高温での単
正孔輸送[26]、および正孔スピン共鳴を実現し
た。MOS 構造をベースとして物理的に形成し
た量子ドット構造はシリコン技術を使用して
作製できるため、将来の量子ビットの集積化に
適していると期待されている。近年は、産業技
術総合研究所との共同研究で素子作製を行っ
ており、安定的なデバイス動作に向けて、界面
等における電荷トラップやラフネスの低減へ
の取り組みを進めている。 

また、日立製作所との共同研究においては、
MOS 構造をベースとしたシリコン量子ドット
アレイを開発した[31]。シリコン集積回路技術
を量子ビット制御に直接利用することを目的
として、量子ドットアレイを制御する量子ビッ
トチップ上に CMOS 回路を集積する実験につ
いて報告した[32]。さらに、単一電子を量子ドッ
トアレイにロードするための技術として単一
電子ポンプも実証した[33]。 

Si/SiGe ヘテロ構造を用いた量子ドットでは、
理化学研究所との共同研究により単一量子ビ
ット動作を実現した[34]。さらに、近年では、
99.9%を超える高忠実度の単一量子ビット操作
[35]や非破壊量子計測[36]などの重要な要素技
術を開発し、二次元量子ドットアレイの設計提
案[37]を行っている。 
 
４．まとめ 
 

成熟した半導体集積技術が量子コンピュー
タに活用されることが期待されている。特に、
シリコン系量子ドットのスピンを利用した量
子ビットの研究は、コヒーレンスやエレクトロ
ニクス技術との親和性の観点から盛んに進め
られている。また、極低温で動作する量子ビッ
トを制御するためのエレクトロニクスや量子
ビットの大規模集積化のための周辺技術の研
究開発も進められている。我々も企業、研究機
関と連携して、研究開発を進めている。 
  

本研究は、JST Moonshot R&D (JPMJMS2065), 
MEXT QLEAP (JPMXS0118069228), 科学研究費

補助金  (JP23H05455, JP23K17327)によってサ

ポートされた。 
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Abstract  

Neuromorphic AI integrated circuits use novel devices with memory mechanisms such as 

ferroelectricity, charge trapping, and oxygen vacancies. We have investigated metal oxide-based 

memory devices and explored their application as weight synapses in neural networks (NNs). First, 

memristive devices based on TiN/MgO/WOx thin films exhibit analog conductance properties similar 

to biological synapses, namely spike timing-dependent plasticity has been observed. These 

memristive devices can be applied to low-power analog neuron circuits. Second, TiN/MgO/Si devices, 

which combine low-current operation and diode characteristics, can further reduce the power 

consumption of circuits, and can be used for time-series NN signal processing in array configurations. 

Recently, ionic-electronic hybrid material systems have attracted further attention to expand the range 

of neuromorphic applications. Among ionic materials, lithium (Li)-ionic materials such as LiCoO2 in 

lithium-ion batteries and Li3PO4-N (LiPON) in all solid-state thin-film batteries are already in use. 

LiCoO2/LiPON devices exhibit multi-level resistance changes and are promising for analog NN 

circuits for in-memory computing. With multiple physical and chemical mechanisms, these devices 

have great potential to create a new paradigm and era of neuromorphic AI computing. 

 
１．はじめに 

 

高大規模ニューラルネットワーク  (Neural 

Network; NN) は，深層学習や生成系などの応用

で有用な人工知能 (Artificial Intelligence; AI) の

基盤技術として成功を収めている．高性能な

NN ベース AI を実現するためにはニューロン

のシナプスに相当する大量の重み値を学習に

より最適化する必要がある．学習では事前の訓

練に用いる学習データを積和演算処理して，出

力が目的に近づくように重みを繰り返し更新

する．大規模 NN の学習は大量データを扱うの

に適したクラウドコンピューティングサーバ

や，ベクトル演算および積和演算が高速な汎用

GPU (Graphic Processing Unit) を用いて実行さ

れるのが一般的である．しかしそれでも学習処

理にかかる時間は長く大きな消費電力を必要

とすることから，学習に必要なエネルギーは膨

大となってしまう．従って学習システムの小型

化は今のところ原理的に難しい課題であって，

IoT (Internet-of-Things) 機器などがスタンドア

ローンで学習するという事例は多くはない．実

用的な現実解として，学習は予め済ませておき，

推論用には CPU に GPU を組み合わせて用いら

れ，さらに高性能な推論器が必要となる場合は

ASIC (Application Specific Integrated Circuit) や

SoC (System-on-Chip) が開発される．CPU，GPU，

ASIC，SoC は基本的に CMOS デジタル回路で

あり，高性能化のためには高価な半導体製造プ

ロセスを用いる必要がある．今後，推論におい

て低消費電力での常時動作を可能にする AI チ

ップを実現すること，加えて，学習を高効率化



 

 

して小型システムに実装するには従来型の

CMOS デジタル回路よりも優れたアーキテク

チャおよび新しい演算・記憶原理の導入が望ま

れる．その有望なアプローチの一つが脳模倣型

のハードウェア技術すなわちニューロモーフ

ィック技術である[1]-[10]． 

本稿では Fig.1 のようなニューロモルフィッ

ク技術において特に金属酸化物系薄膜技術を

用いてシナプスを模倣した素子（以下、シナプ

ス素子）を示す。これは不揮発メモリ素子の研

究開発から派生した技術であって可変抵抗器

型のいわゆるメモリスティブ  (memory + 

resistive) な素子である。さらに最近注目を集め

ているイオン伝導を用いた電池型／抵抗型の

ハイブリッド素子の例も説明する。これらシナ

プス素子のニューラルネット回路に応用した

際の有望性と展望も紹介する. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Fig.1 Schematic illustration of neurons and 

neuromorphic devices 

 
２．脳神経を模倣した抵抗変化素子 

 

 脳の中のシナプスの記憶と学習に関する可

塑性と呼ばれる仕組みでは、入出力の電圧信号

により強度が変化し，その増減はそれら電圧信

号の時間差により決定されるという Spike-

Timing Dependent Plasticity (STDP) が知られて

いる．金属酸化物素子はメモリスティブな特性

を示すことが知られており，そのうちWOx/W素

子の STDP 模倣が早くから報告されていた．ま

た STDP の原理を NN の学習器に取り込むこと

によるオンライン学習などの自律型学習器の

可能性が提案されていた． 

不揮発メモリ素子に関する代表的な金属酸

化物型の AlOx/TiOx 2 層を抵抗変化層に用いた

素子においても電圧印加によるメモリスティ

ブな特性が観測され，その抵抗変化にて STDP

特性を観測可能であった[2]．この構造にさらに

MgO をトンネル障壁層として挿入することで

抵抗変化率が大きくなることが見出されてい

た．そこで著者らのグループは CMOS プロセス

適合性を考慮して新たに TiN/MgO/WOx 型の素

子を製作したところ、得られた電流電圧 (I-V) 

特性にて抵抗変化幅の増加が得られ，かつ，Fig. 

2 のようにアナログ微小量の変化を STDP のパ

ルス電圧波形で制御可能なことが明らかとな

った[3], [6]-[8]． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 

Fig.2 Spike-timing dependent plasticity (STDP) 

characteristics in TiN/MgO/WOx memristive device. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.3 A memristive device of TiN/MgO/Si in an 

array structure and its I-V characteristics. 
 

メモリスティブ素子をクロスバーやクロス
ポイントのアレイ構造とすることによる NN の
積和演算器の高密度集積が提案されていた．強
誘電体トンネル接合のアレイ構造による高効
率な積和演算原理が報告された[1]．また強誘電



 

 

体トンネル接合をクロスバー上で効率的に書
き換えることによる強化学習への応用も示さ
れている[9], [10]．これらのようなアレイ構造を
さらに大規模化するためには、アナログ電流を
演算原理に用いるためアレイ構造中の素子間
リーク電流を抑制するための整流性が重要で
ある．著者らのグループでは抵抗変化型の I-V
特性にダイオード整流性を加える目的で
TiN/MgO/Si 薄膜積層構造のメモリスティブ素
子を開発した（Fig. 3）[11]．正電圧において電
流が 100 nA 程度得られるのに対して負電圧で
は 1 nA 程度に電流が抑えられ，明瞭な整流性
が確認できた．正側の動作電圧領域では電流が
ほぼ線形に変化し電流履歴において可塑性を
確認できた．32×32 のアレイ構造において
個々の素子に備わるダイオード効果により，そ
れぞれのデバイス特性を独立に読み出すこと
ができる．アレイ中の 2 つの素子ペアをシナプ
ス重みとしてそれらの動作電流を電圧変換す
ることでコンパレータを介して出力させ，出力
を再帰的に入力することで順次処理できる．シ
ミュレーションおよび実験の結果から，状態遷
移マップを得ることができ，これを原理とする
時系列データ処理が期待できる[11]．以上のよ
うに整流性の付与によりメモリスティブな素
子に新たな機能性を加えることができる． 

 
 
３．Li イオンを用いた不揮発素子とリザバーコ
ンピューティング等への応用 

抵抗変化素子の材料としては，電荷トラップ
材料，相変化カルコゲナイド材料，強誘電体材
料，酸素欠損酸化物絶縁体などが知られている
が、最近さらにイオン伝導系が注目されている．
最も成功しているイオン伝導性材料のひとつ
は電池用途で成功しているリチウム (Li) イオ
ン材料である．LiCoO2 は，Li イオンを供給する
Li イオン電池の正極材料として広く使用され
ている．リチウムイオンを用いた全固体電池お
よびその応用技術は，エレクトロニクスの新た
な自由度として注目を集めている．Li イオン伝
導によるメモリスティブな素子を作製するた
めに，Li イオンの流れやすさと電子の流れにく
さを制御する必要があり薄膜の固体電解質は
その重要な材料である． Li3PO4酸化物系での典
型的な固体電解質であり，イオン伝導特性を上
げるためにその窒化物の LiPON を用いた
LiCoO2/LiPON/Cu 構造は，薄膜全固体電池とし
て機能することが知られている．これら Li イオ
ン系の材料を用いて多端子のデバイスを作成
すると Li イオンの移動により導電チャネルが
抵抗変化することが報告されている．これらの
結果によると，イオン伝導は長期記憶と書き換
え信号に対する線形な抵抗変化を得るための
有望なメカニズムとなり得ることが実証され

ている． 
本稿では我々が最近開発した Li イオンシナ

プス素子の動作メカニズムと実験結果を紹介
する[5]．LiCoO2 膜厚の薄い TiOx が存在するカ
ソード側に正電圧を印加すると，Li イオンがア
ノード側に移動して膜厚の厚い TiOx に入り込
み，LiTiOx の低抵抗状態の膜となる．下側は電
気測定中の顕微鏡写真であり，Li イオンが移動
して上部電極側に取り込まれて析出し，逆方向
の電圧を印加するとそれが元に戻る様子が繰
り返し確認できる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Fig.4 Li-based device for memristive 

characteristics. Upper: schematics for resistance 

change mechanism. Lower: the photos show the 

top electrode without and with Li ions from the 

bottom electrode. 

 

 

Fig. 4 に素子の構造と動作原理の模式図を示
す．Li イオンが素子内部を移動し，電流が流れ
る低抵抗状態 (LRS) と電流が流れない高抵抗
状態 (HRS) の間で所定の方向に変化する．構
造は Ti などの電極と，正極すなわち正にバイア
スしたときに Li+イオンを供給する Li イオン源
としての LiTiOx や LiCoO2/TiOx 金属酸化物複合
膜と，固体電解質としての LiPON などの Li イ
オン伝導層と，負極すなわち負にバイアスした
ときに Li+イオンを受け入れる TiOx 金属酸化物
層と Cu/Ti 電極とからなる．LiCoO2は導電体で
あるため，LiCoO2 層のみの Li 濃度変調による
抵抗変化は不十分である．基本的に TiOx は半導
体または絶縁体であるため TiOx 中の Li 濃度を
増減させることで，抵抗変化が生じるデバイス
を設計できる．LiCoO2/TiOx の表面に垂直な方向
が Li イオンの移動方向である．Li イオンは，
正極と負極の間に電圧が印加されることで移
動する． 



 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.5 Device characteristics of the Li-based 

Memristive devices. (a) I-V curves and (b) 

repeated resistance measurements during 

read/write cycles. 
 
 Fig. 5 に作製した LiCoO2/TiOx/LiPON/TiOx/Cu
の測定結果を示す．電流は正バイアス，負バイ
アスともに徐々に増加するが，TiOxを添加した
試料では負バイアス時の電流が小さいことか
ら，TiOxの抵抗変化が示唆され，バイアス電圧
に対してより対称な I-V 曲線が得られた
（Fig.5(a)）．なおこれとは対照的に，TiOx を含
まない試料は負バイアスで高い電流を示し，
0.5V 付近でピーク電流を示すことから，電池評
価で良く観察される酸化還元反応の一種であ
ることが示唆される．ある大きさの電流を流し
た後にその電流を止めると，残留電圧が発生す
る．この LiCoO2/TiOx/LiPON/TiOx/Cu のデバイ
スは，起電力は電池用途には十分ではないもの
の全固体電池としても動作するといえる．電流
パルス停止後の電圧は，内部デバイスの抵抗 R

を介してキャパシタンスCに蓄積された電荷が
放出されるため，指数関数的に低下する．一定
時間後，残留電圧は 0.7V 程度に落ち着き，それ
を維持した後，徐々に低下する．R と C が並列
で，充電電圧 V すなわち起電力も直列の回路モ
デルが描ける．充電のための電流パルス時間が
短すぎる場合，また電流が小さい場合，残留電
圧は 0.7V 以下になる傾向がある．つまり多値
レベルの残留電圧を印加電流によって制御す
ることができる[10]．Fig.5(b)では、パルス幅を
10μs と 100μs のそれぞれに固定し，抵抗値が
増加する方向に変化させてそれをリセットす
ることを繰り返し，抵抗の変化を調べた結果を
示す．この素子には短期・長期の可塑性がある
ようで，パルスを繰り返すことで抵抗値が徐々
に活性化していく．パルス数ごとに抵抗値が分
離できれば分解能が得られていると判断して
結果的に 32 値のメモリ分解能が得られた．得
られた 2 端子デバイスの多値抵抗変化は，これ
までに報告されている Li イオンベースの 3 端
子デバイスに近いレベルである．このように実
証されたデバイスは，電解によってデバイス内
の Li イオンの分布を変化させ，LRS と HRS を
実現する新しいタイプの 2 端子メモリスティブ
素子と言える．従来のメモリスタは，両端に
TiO2などの金属電極を持つ構造であり，抵抗制
御の材料として電荷移動度の低い酸素欠損を
用いるため，LRS や HRS を安定に維持するこ
とが困難であり，各素子の特性のばらつきや揺
らぎが大きくなる．これに対し，Li イオンは酸
素欠陥よりも移動度が大きいため電界による
移動が均一化され，各素子の抵抗値のばらつき
が小さくなることも期待される．ばらつきや歩
留まりを高めていくことは積和演算用途では
重要である。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.6 Reservoir computing with synapse devices 

at readout neurons for STDP learning. 
 



 

 

また Fig. 6 に示すようなリザバーコンピュー
ティング応用であれば，シナプス素子に求めら
れる抵抗制御の精度が比較的低いためさらに
応用が広がる可能性がある[5]．今後さらなる用
途開拓のためには素子構造や評価方法を検討
し，メモリ分解能を向上させる必要があるもの
の，抵抗変化に電池効果を組み合わせた新しい
動作原理の素子は，ニューロモルフィックに限
らず新しい電子回路を創出する応用可能性を
秘めている． 
 
４．まとめ 

 

本稿では，薄膜積層構造の金属酸化物メモリ

スティブ素子を用いてアナログ抵抗変化をニ

ューラルネットワーク回路に応用したニュー

ロモルフィック技術を紹介した．脳神経の可塑

性を模倣した Spike-Timing Dependent Plasticity 

(STDP) により抵抗を制御でき，自律型の学習

器の実現に向けて有望である．また新しい方向

性として，リチウム (Li) などイオンを用いて

素子の性質を可変にする技術を紹介した．具体

例として，リチウムイオン二次電池の正極材料

として用いられる LiCoO2 と固体電解質の薄膜

を組み合わせて，リチウムイオン伝導による抵

抗変化デバイスを紹介した．これら新規なニュ

ーロモルフィック技術はリザバーコンピュー

ティングなどで有用と見込まれ，将来の人工知

能 (AI) ハードウェアの高性能化に向けた応用

探索が今後も注目される. 
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Abstract  
Recent advances in transfer techniques of atomic layers have enabled one to fabricate van der Waals 
junctions of various two-dimensional (2D) materials. Here, we present our recent experiments on (i) 
subband electronics based on multilayer transition metal dichalcogenides, (ii) control of inversion 
symmetry using van der Waals assembly of 2D materials, and (iii) 3D manipulation technique of 2D 
materials. 
 
１．はじめに 

 
ファンデルワールス接合では、①界面におい

て格子整合の制約がなく、②原子レベルで平坦

な理想的界面が実現し、③構成要素となる二次

元結晶の選択肢が極めて広い。さらに、④格子

整合系ではあり得ない「原子層間の捻り角度」

という設計自由度があり、バンド構造が制御で

きる。既存の材料系では得られない物性が発現

する可能性があり、基礎・応用の両面で幅広い

可能性を秘めている。 
そして現在、同一または異なる二次元物質を

接合することにより、単体では全く考えられな

かった性質が出現する例が明らかになりつつ

ある。グラフェンとグラフェンを魔法角(≈1.1
度)と呼ばれる特定のツイスト角度で積層する

ことで超伝導が発現するのが顕著な例である。

二次元物質同士の相互作用を積極的に使うこ

とで、現在の三次元物質科学の限界を超えたブ

レイクスルーをもたらす可能性がある。「二次

元物質の多様さ」×「ファンデルワールス集積

技術」の組み合わせにより無限の組み合わせの

構造が得られ、新たな学理創出の理想的な舞台

となる。本講演では特に複数層遷移金属ダイカ

ルコゲナイドを利用したサブバンドエレクト

ロニクスへの展開について議論する予定であ

る。 

 
２．サブバンドエレクトロニクスへの展開 

 
 複数層の遷移金属ダイカルコゲナイドは間

接遷移半導体であり、応用面で注目されること

が少なかった。一方、サブバンドが形成される

ため、自然発生的な量子井戸として振る舞い、

サブバンドエレクトロニクスへの展開可能性

を秘めている。 

Figure 1 Left part: Band structure of monolayer (1L) to 
four-layer (4L) WSe2 obtained via DFT calculations. The 
subband structures in the conduction band (CB) and 
valence band (VB) are outlined by orange and green 
rectangles, respectively. The valence band maximum 
(VBM) energy is set to 0 eV. Right part: Illustration of the 
1st Brillouin zone (BZ) of WSe2. 



 

 

３．ファンデルワールス共鳴トンネル素子 
 
h-BN/数層 WSe2/h-BN/数層 WSe2/h-BN トンネ

ル接合において、共鳴トンネル電流を測定した。

2 つの数層 WSe2 の価電子帯Γ点に存在するサ

ブバンドのエネルギーが一致した際に、負性微

分抵抗を伴う顕著な共鳴トンネル電流ピーク

が観測された。 

 
Figure 2 (a) Concept of double quantum well device based on 
vdW heterostructures. (b) Schematic of the measurement of vdW 
tunnel junction. (c) Main panel: I–Vint characteristics measured 
at 300 K. Inset: Optical micrograph of the fabricated device. 
Scale bar: 10 µm. (d) Schematic of the 1st BZ of s-WSe2 and d-
WSe2 and momentum-conserved resonant tunneling. (e) 
Subband energy alignment between s- and d-WSe2 at positions 
O and A–C. (f) Illustration of the Γ point subband structure of 
3L-WSe2. Valence band Γ point subband energies calculated via 
DFT plotted versus the number of WSe2 layers. 

数層 WSe2 量子井戸を用いた二重量子井戸構

造において、量子井戸間のツイスト角度が共鳴

トンネルに与える影響を調査した。伝導キャリ

アが電子の場合、伝導帯の Q 点周りのバンド分

散を反映した顕著なツイスト角度依存性が見

られたが、ホールの場合はΓ点キャリアである

ためツイスト角度に依存しない結果となった。 

 
Figure 3 (a) Schematic of measured tunnel junction. (b) Left 

part: J–Vint characteristics for electron tunneling from each 
device, measured at 2 K. Right part: J–Vint characteristics for 
hole tunneling from each device, measured at 300 K. (c) 
Schematic of the 1st BZ of s-WSe2 and d-WSe2 and momentum-
conserved resonant tunneling. 

 
 
４．負性微分抵抗 
 
 多層 p+-MoS2/数層 h-BN/N 層 p+-MoS2（N ~ 45, 
22, 9）のトンネル接合を作製し、共鳴トンネル

電流を測定した。N 層 p+-MoS2 の価電子帯Γ点

バンドへの共鳴トンネルに起因した構造が出

現し、観測されたミニギャップに起因する負性



 

 

微分抵抗は層数変化と温度変化に対し頑健で

あることが示された。スピン軌道相互作用のバ

ンド反転に由来するミニギャップの特異な物

性を明らかにした。 
単層 WSe2/h-BN/数層 WSe2ファンデルワール

ストンネル接合を作製し、トンネル電流測定を
行った。キャリアが単層 WSe2 のΓ点準位へと
トンネルする際、電流-電圧特性において巨大な
負性微分抵抗を伴う電流ピークを観測し、得ら
れたピーク・バレー比（PVR, 58.8 at 60 K）はこ
れまでの二次元材料の共鳴トンネルデバイス
を凌駕する値である。 

 
 
References 
 

[1] S. Masubuchi, M. Morimoto, S. Morikawa, M. 
Onodera, Y. Asakawa, K. Watanabe, T. Taniguchi, 
and T. Machida, Nat. Commun. 9, 1413 (2018). 

[2] K. Takeyama, R. Moriya, S. Okazaki, Y. Zhang, 
S. Masubuchi, K. Watanabe, T. Taniguchi, T. 
Sasagawa, and T. Machida, Nano Lett. 21, 3929 
(2021).  

[3] K. Kinoshita, R. Moriya, S. Okazaki, Y. Zhang, 
S. Masubuchi, K. Watanabe, T. Taniguchi, T. 
Sasagawa, and T. Machida, Nano Lett. 22, 4640 
(2022). 

[4] K. Kinoshita, R. Moriya, S. Okazaki, Y. Zhang, 
S. Masubuchi, K. Watanabe, T. Taniguchi, T. 
Sasagawa, and T. Machida, Phys. Rev. Research 
5, 043292 (2023). 

[5] Y. Zhang, K. Kamiya, T. Yamamoto, M. Sakano, 
X. Yang, S. Masubuchi, S. Okazaki, K. Shinokita, 
T. Chen, K. Aso, Y. Y.-Takamura, Y. Oshima, K. 
Watanabe, T. Taniguchi, K. Matsuda, T. 
Sasagawa, K. Ishizaka, and T. Machida, Nano 
Lett. 23, 9280 (2023). 

[6] Y. Wakafuji, R. Moriya, S. Masubuchi, K. 
Watanabe, T. Taniguchi, and T. Machida, Nano 
Lett. 20, 2486 (2020). 

[7] R. Moriya, K. Kinoshita, J. A. Crosse, K. 
Watanabe, T. Taniguchi, S. Masubuchi, P. Moon, 
M. Koshino, and T. Machida, Nature 
Communications 11, 5380 (2020). 

[8] M. Onodera, K. Watanabe, M. Isayama, M. Arai, 
S. Masubuchi, R. Moriya, T. Taniguchi, and T. 
Machida, Nano Lett. 19, 7282 (2019). 

[9] M. Onodera, T. Taniguchi, K. Watanabe, M. 
Isayama, S. Masubuchi, R. Moriya, and T. 
Machida, Nano Lett. 20, 735 (2020). 

[10] Y. Seo, S. Masubuchi, M. Onodera, Y. Zhang, R. 
Moriya, K. Watanabe, T. Taniguchi, T. Machida, 
Appl. Phys. Lett. 120, 203103 (2022). 

 

 



単原子長ゲート構造への二次元半導体結晶の成長 

Growth of 2D semiconductor crystal on a monoatomic length gate structure 

杉野 秀明 1，佐々木 文憲 1，米窪 和輝 1，入沢 寿史 2，松木 武雄 2，大堀 大介 3，遠藤 和彦 3，

渡邊 一世 4，吹留 博一 4 

1 東北大学電気通信研究所 〒980-8577 宮城県仙台市青葉区片平 2-1-1 

2 産業技術総合研究所 〒305-8568 茨城県つくば市梅園 1-1-1 

3 東北大学流体科学研究所 〒980-8577 宮城県仙台市青葉区片平 2-1-1 

4 情報通信研究機構 〒184-8795 東京都小金井市貫井北町 4-2-1 

Hideaki Sugino 1，Fuminori Sasaki1，Kazuki Yonekubo1，Toshiumi Irisawa2，Takeo Matsuki2，Daisuke 

Ohori3，Kazuhiko Endo3，Issei Watanabe4，Hiroakzu Fukidome1 

1 Research Institute of Electrical Communication, Tohoku University, 2-1-1 Katahira, Miyagi 980-8577, 

Japan 

2 National Institute of Advanced Industrial Science and Technology, 1-1-1 Umezawa, Tsukuba, Ibaraki 

305-8568, Japan

3 Institute of Fluid Science, Tohoku University, 2-1-1 Katahira, Miyagi 980-8577, Japan 

4 National Institute of Information and Communications Technology, 4-2-1 Nukui-Kitamachi, 

Koganei, Tokyo 184-8795, Japan 

Tel:+ 81-22-217-5484, Fax: + 81-22-217-5484  (e-mail:hirokazu.fukidome.e7@tohoku.ac.jp) 

Abstract 

For the forthcoming generations, both the channel thickness and the gate length should be shrunk 

down to a single atomic level for evading the so-called short channel effects. One of the effective 

solutions is to grow high conductive 2D crystal, orthogonally with 2D semiconductor crystal. We 

succeeded in growing a WS2 ultrathin film orthogonally to epitaxial graphene on semi-insulating SiC, 

where a Al2O3 thin film is situated in between epitaxial graphene and WS2. This method contributes to 

the realization of devices consisting of the atomically shortened gate and the ultrathin channel without 

metal contaminations and fatal damages due to ultra-fine fabrication processes by using such as 

electron beams and extreme UVs. 

１．はじめに 

グラフェン、六方晶窒化硼素、遷移金属ダイ

コルコゲナイド（TMDCs）をはじめとする二次

元結晶は、単分子極限の超極薄さや特徴ある電

子物性を有するが故に、次世代半導体デバイス

用材料として有望視されている。 

異なる二次元結晶の積層は、優れた機能発現

につながると期待されており、盛んに研究され

ている。例えば、Layer-by-layer の二次元結晶の

ヘテロ積層は興味深いものである。しかし、こ

れは、HEMT などへの応用を企図した、従来の

分子線エピタキシー（MBE）による研究の延長

線上にあるものと位置付けることもできる。 

二次元結晶の超極薄さのユニークな活用法

の一つとして、layer-by-layer ではなく、互いに

立体的に成長させたヘテロ積層である。そして、

転写法などに伴う不純物混入や皺を回避する

ことが、高信頼なデバイス作製プロセスの確立

に不可欠である。我々は、これまでに、Si 基板

表面に微細加工を施すことで微視的に面方位

が異なる表面を露出させることでグラフェン

成長様式を制御して、転写法を利用せずに、立

体的な積層制御に成功している[1]。 



 

 

TMDCsなどの二次元半導体の応用先として、

最も重要なものの一つが次々世代半導体ロジ

ック/アナログ用トランジスタである。その理由

は、極短ゲート化において壁となる短チャネル

効果の回避に不可欠なチャネルの単分子極限

の極薄化が、二次元半導体結晶の採用により可

能となるからである[2]。逆に言えば、ゲートの

極短化も同時に出来なければ、二次元半導体結

晶をチャネルとして利用することは意味が無

いとも考えられる。 

EB 露光や EUV 露光によるトップダウン的な

極微細加工が、極短ゲート化を可能にするもの

として挙げられる。しかし、その極薄さや化学

的反応性から、TMDCs はこれらの極微細化法

では致命的な損傷を受けてしまい、チャネルと

して利用できなくなってしまう。 

そこで、我々は、ボトムアップ的な極微細加

工、すなわち、電気伝導性の高い二次元結晶と

二次元半導体結晶を互いに直交させながら成

長させることで、それぞれ極短ゲートおよび超

極薄チャネルとして用いるトランジスタの開

発を目指している[3, 4]。単原子長ゲートに関し

て、類似の報告がなされているが[5]。その報告

では、触媒金属に成長させた二次元半導体結晶

やグラフェンからデバイス用基板への転写法

が採用されているため、不純物の混入や信頼性

の低下が不可避である。 

今回の発表では、高周波アナログ応用を企図

したモデル系として、グラフェンを極短ゲート

として、その上に、絶縁膜を介して二次元半導

体の一つである WS2 を直交させながら成長さ

せることを目的とした研究を報告する。 

 

 
２．実験条件 

 

 高周波誘導加熱により SiC 基板を加熱して Si

原子を表面から昇華させることで、グラフェン

をスーパークリーンルームにて成長させた[6]。

このようして作製したグラフェンは、超高品質

である。その証拠として、このグラフェンは、

最大で 100,000 cm2/Vs もの超高キャリア移動度

を電子温度 1,000 K で達成している[7]。自然酸

化膜付き Al 薄膜（20 nm 程度）は、グラフェン

上に電子ビーム蒸着法により Al を蒸着し、ク

リームルーム内で放置することに作製した。反

応性イオンエッチング（RIE）においては、ハ

ロゲン系ガスを用いた。WS2は、ガス・ソース

CVD により作成した[8]。ゲート絶縁膜用の酸

化アルミニウムは、原子層堆積法（ALD）によ

り堆積させた。 
 
３．結果 

 

単原子長ゲート構造は、次のようにして作製 

した（Fig. 1）。エピタキシャル・グラフェンを

成長させた半絶縁性 SiC 基板上に自然酸化膜付

き Al 薄膜（20 nm 程度）を蒸着し、その後、

RIE により、微細段差を形成した。 

このようにして単原子長ゲート構造につい

て、断面透過型電子顕微鏡および EDX を用い

た原子レベルの構造および元素分布を観察し

た（Fig. 2）。その結果、狙い通りに、微細段差

のところで SiC 基板上に成長させたグラフェン

上に、Al 自然酸化膜で被覆された Al 薄膜が形

成されていることが明らかとなった。 

単原子長ゲートへの WS2成膜は、次のように

して行った（Fig. 3）。上述のようにして作製し

た単原子長ゲート構造へ、ALD 法により酸化ア

ルミニウム薄膜を作製した。この酸化アルミニ

ウムは、デバイス動作の際には、ゲート絶縁膜

Al
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oxide

 

Fig. 1 Schematics of the fabrication of the 

monoatomic length gate structure. 
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Fig. 2 Cross-sectional TEM and EDX of the 

monoatomic length gate structure. 



 

 

としての役割を果たす。次に、ALD により作製

した酸化アルミニウム上に、ガス・ソース

CVD[8]により WS2を成長させた。 

このようにして、成膜した単原子長ゲート構

造上の WS2について、断面透過型電子顕微鏡お

よび EDX を用いて原子レベルの構造および元

素分布を観察した。その結果を、Fig. 3 に示す。

タングステン・硫黄・アルミニウムの EDX 観

察結果から明らかなように、狙い通りに、WS2

が酸化アルミニウムを介して、単原子長ゲート

構造上に成長していることが明らかとなった。  

以上のようにして、我々は、ゲートの極短化お

よびチャネルの超極薄化を目的として、グラフ

ェンと WS2 を互いに直交するように成長させ

ることに初めて成功した。 

 

 
４．まとめ 

 

今回の研究成果は、グラフェンの厚みがゲー

ト長として定義される極短ゲートと超極薄

WS2チャネルからなるゲート・スタック構造を、

転写法を用いること無しに作製可能であるこ

とを示している。本法は、チャネル製造工程に

おいて、EUV 露光や EB 露光のようなチャネル

に致命的な損傷を伴う製造プロセスの回避も

可能とし、高信頼なデバイス作製に資するもの

と期待される。 
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Fig. 3 Schematics of the growth of WS2 on the 

monoatomic length gate structure. 

X-EDX: Al distribution

X-EDX：W distribution X-EDX：S distribution

X-TEM

50 nm

10 nm

 

Fig. 4 Cross-sectional TEM and EDX for the 

growth of WS2 on monoatomic length gate 

structure. 
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Abstract  

In this study, we fabricated and demonstrated high-responsivity Ge Schottky photodetectors with 

short-wave infrared (SWIR) transparent conductive oxide (TCO) electrodes. The TCO/Ge Schottky 

heterojunctions exhibited apparent rectifying behavior in both p- and n-type Ge. Furthermore, the 

TCO/p-Ge Schottky photodiodes showed a linear response to the incident power and broadband 

photoresponse at wavelengths in the range of 800–1800 nm. These findings demonstrate the 

substantial potential of our proposed TCO/Ge photodiodes for future applications in low-cost and 

high-efficiency SWIR optoelectronic devices. 

 
１．はじめに 

 
Ge は近赤外域の光に対して高い吸収係数を

有していること、さらには Si CMOS プロセスと
の高い互換性から、Si フォトニクスにおける近
赤外光検出器として期待されている。特に、Ge
ショットキーフォトダイオードは、表面照射型
の検出器として高感度化と高速応答が期待さ
れている。しかしながら、従来の金属-半導体構
造のショットキーフォトダイオードは、表面金
属の光反射による感度の低下に課題がある。こ
れまでに、我々は近赤外域で透明な電極として
Ce および H をドープした In2O3透明導電性酸化
膜 (TCO: Transparent Conductive Oxide)を開発し、
太陽電池や FET などでその有効性を検証して
きた[1, 2]。本研究では、表面照射型 TCO/Ge シ
ョットキーフォトダイオードを作製し、TCO 電
極を介した近赤外域光による光応答について
検討したので報告する[3]。 
 
２．実験条件 

 

 Fig. 1 に作製した TCO/Ge フォトダイオード

のプロセスフローと概略図を示す。抵抗率 0.1 

Ωcm 程度の p 型および n 型 Ge (100) 基板それ

ぞれをアセトン溶液と BHF (Buffered hydrogen 

fluoride) で化学洗浄し、カーボンコンタミと Ge

自然酸化物を除去した。次に Ge 基板上に素子

分離用の SiO2 層を、PE-CVD (Plasma-enhanced 

chemical vapor deposition) を用いて 300 oCで 150 

nm 堆積させた。その後、受光部 (120 μm×100 

μm) となる Ge 表面を SiO2 エッチングで露出

し、TCO 膜を堆積した。TCO は、Ce と H をド

ープしたアモルファス In2O3 膜を、Ar, O2, H2O

の混合ガス雰囲気で、RPD (Reactive plasma 

deposition) 法によって室温で 100 nm 堆積した 

[4]。その後、固相結晶化 (SPC: Solid Phase 

Crystallization)のために、N2 中 250 °C で 30 分

間熱処理を施した。これによって、TCO は

1.87×10-4 Ωcm にまで低抵抗化した[2]。次に、電

子ビーム蒸着法により上部電極として Au/Ti を

蒸着し、裏面電極として Au をスパッタした。

最後に N2 中 250 oC で 30 分間の PMA (Post 



 

 

metallization anneal) 処理を行った。光応答の計

測には、上部から光を受光部に照射し、上下の

電極間で光電流測定を行った。  

 

 
３．結果 
  

Fig. 2 に SPC 前後の TCO/Ge 界面構造の断面
TEM 像を示す。Fig. 2 (a)から固相結晶化熱処理
前の TCO はアモルファス構造を有しているこ
とを確認した。一方で、Fig. 2 (b)からは TCO 膜
中に結晶格子が観察範囲全域で見られ固相結
晶化したことがわかる。また、粒界も観察され
ており、多結晶であることもわかる。一方で、
TCO/Ge 界面には明確なアモルファス界面層が
観察されず、TCO/Ge 界面まで完全に固相結晶
化された結果、結晶相同士の急峻な直接接合の
ように見える。透明酸化膜電極としてよく知ら
れる ITO と Ge との界面層の形成は酸化膜の堆
積条件とその後の熱処理に依存していること
が報告されている。例えば、Ar/O2雰囲気で Ge
基板温度を 300 oC まで上げた状態で ITO を堆
積させた場合は、GeOx界面層形成がはっきりと
観察される [5]。一方、Ref. [6] の酸素のない条
件では、ITO/Ge ヘテロ接合で界面層は形成され
ていないように見える。今回の TCO 堆積では、
雰囲気ガスに酸素が含まれているため、Ge 基板
表面に形成された薄い GeOx 形成された後で、
TCO が堆積すると予想される。確かに、Fig. 3
の TEM-EDX 解析からは、固相結晶化前後とも
に In と O 組成分布は深さ方向にわずかな差が

見られ、TEM 像からは判別できない GeOx界面
層形成が示唆される。固相結晶化で TCO/Ge 界
面近傍の O, Ge, In 組成変化はより急峻になっ
ていることから、GeOx界面層が縮小したと考え
られる。したがって、In2O3 の標準生成ギブズエ
ネルギーは-198.537 kcal/mol で、GeO2 (-119.613 
kcal/mol) よりも低いことを考慮すると[7]、
TCO の固相結晶化中に TCO 層中に GeOx 界面
層が取り込まれ結晶化する可能性が示唆され
る。その結果、Fig. 2 に示すように、TCO/Ge 界
面にはアモルファス界面層のない結晶同士の
直接接合が形成されたと考えられる。ちなみに、
IV 族半導体である Ge は ITO の Sn と同様に
In2O3中で、ドナーとして働くことが知られてお
り、導電性への影響は少ないものと予想される 
[8]。一般的な金属/Ge 構造では金属と Ge の反
応が起こりやすく、不均一な界面が形成されや
すいのに対し、TCO の場合には結晶性導電性酸
化膜によるユニークな直接接合形成手法と言
えるだろう。 
 

 

 

Fig. 1. The schematic illustration of TCO/Ge 

Schottky photodiodes and its process flow. 

Fig. 2. Cross-sectional TEM images of TCO/Ge 

structure (a) before SPC and (b) after SPC. 

Fig. 3. TEM-EDX line profile using O, Ge, 

and In atoms. 



 

 

フォトダイオード形成後のTCO/Geの断面TEM
像を Fig. 4 に示す。TCO は Ge 基板上に均一に
堆積されており、膜厚は設計値通り約 100 nm あ
った。Fig. 2 と同様に、TCO/Ge 界面は非常に平
坦であった。TEM の拡大図からは、TCO 膜に
結晶格子が観察され、結晶同士の直接接合形成
を確認した。  

 

 
次に、TCO/Ge 接合においてショットキー障

壁が形成されるかを確認するために n/p Geそれ
ぞれの I-V 測定を行った (Fig. 5)。バイアスはそ
れぞれ逆方向バイアスから±1 V の範囲で印可
して電流値を測定した。図から、n/p どちらの場
合においても整流性を確認した。一般的な金属
/Ge 接合では、FLP(Fermi Level Pinning)の強い影
響から、p 型ではオーミック接触、n 型ではショ
ットキー障壁が形成される。しかしながら、
TCO/Ge 接合では電子および正孔の両方で明瞭
なショットキー障壁が形成されることがわか
った。逆方向バイアス±1 V におけるオンオフ比
はそれぞれ、p 型の場合 690、n 型の場合 4.76 と
なり、TCO/Ge ショットキー障壁は、電子より
も正孔の障壁高さが高いことがわかった。 
 

 

次に、ショットキー障壁高さを見積もるため
に、容量測定を行った。Fig. 6 に n/p における
TCO/Ge ショットキーダイオードの 1/C2-V 特性
を示す。それぞれのキャリア密度は直線の傾き
か ら 、 𝑁𝐴 = 2.98 × 1016 𝑐𝑚−3,  𝑁𝐷 = 3.14 ×
1016 𝑐𝑚−3と求められた。これらの値は n/p Ge
基板の抵抗率にほぼ一致している。n/p それぞ
れのショットキー障壁高さを求めると、TCO/p-
Geは 0.419 eV、TCO/n-Geは 0.236 eVとなった。
TCO/n-Ge のショットキー障壁高さは、TCO の
仕事関数 (4.2 eV [2]) と Ge の電子親和力 (4.0 
eV) の差に 0.2 eVに近い値を示すことがわかっ
た。さらに、n/p それぞれのショットキー障壁高
さの和はGeのバンドギャップ (Eg=0.67 eV) と
同程度の値が得られた。これらの結果から、
TCO/Ge 界面では FLP がほぼ完全に緩和されて
いることが予想できる。過去の例から見ても、
ITO/n-Ge 構造では伝導帯オフセットが小さく、
~0.26 eV のショットキー障壁高さが報告されて
いる [9]。また、金属/ITO/Ge 構造のショットキ
ー障壁高さの研究では、ITO の膜厚を 0 から 4 
nm まで厚くすることで、0.6eV の FLP の状態
から~0.26 eV にショットキー障壁高さが減少す
ることも報告されている。つまり、TCO と ITO
の主成分が In2O3であることから、TCO/n-Ge 界
面においても FLP が緩和されていることが予
想される。一般に、金属と Ge の間のショット
キー障壁高さは、価電子帯端から約 0.09 eV の
Ge 電荷中性準位で強い FLP が起こるため、金
属の仕事関数にほとんど依存しないことが報
告されている [10]。金属/Ge 接合における FLP
の原因として、MIGS 効果、ダングリングボン
ド、欠陥 [11] が考えられるが、TCO は高濃度
ドープされたワイドギャップ半導体であり、自
由キャリアの起源、キャリア密度、キャリアエ
ネルギー分布など金属/Ge 接合とは大きく異な
ってくると考えられる。我々が使用した TCO の
キャリア密度は~1020 cm-3であり、一般的な金属 
(~1023 cm-3) よりもかなり低く、MIGS の影響の
低減も予想される。 

Fig. 4. Cross-sectional TEM images of 

TCO/Ge structures in actual TCO/Ge 

Schottky photodiodes 
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Fig. 3 に示した I-V 特性では、p 型 Ge の方が

n 型 Ge よりも逆バイアス下で暗電流が小さく、
I-V 特性から算出する光検出に適している。Fig. 
7 は TCO/p-Ge ショットキーフォトダイオード
の暗電流と波長 1550 nm の光照射したときの I-
V の照射パワー依存性を示している。照射パワ
ーは 37.2, 1.63. 0.602, 0.0723 μW の 4 種類であ
る。バイアスは暗電流と同様に、逆方向バイア
スである 1.0 V から-1.0 V まで印可した。逆方
向バイアス下で、照射パワーが増加するにつれ
て光照射時の電流が顕著に増加していること
がわかる。光電流は光照射時の電流と暗電流の
差から算出した。原点付近の I-V 特性を詳細に
調べたところ、TCO/Ge ショットキーフォトダ
イオードが典型的な光起電力効果を示すこと
がわかった。照射パワー35.5 μW における解放
電圧 VOC と短絡電流 ISCはそれぞれ、0.070 V と
25.8 μA となった。この光起電力効果により、
TCO/p-Ge 接合はゼロバイアスで動作する自己
駆動型光検出器として機能する。 
次に、光応答を評価するために光電流 (Iph) と
感度 (R) を以下の式から算出した。 
 

𝐼𝑝ℎ = 𝐼𝑖𝑙𝑙𝑢𝑚𝑖𝑛𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 − 𝐼𝑑𝑎𝑟𝑘  
 

𝑅 = 𝐼𝑝ℎ 𝑃𝑖𝑛⁄  
 
この時、𝐼𝑖𝑙𝑙𝑢𝑚𝑖𝑛𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛は光照射時の電流、𝐼𝑑𝑎𝑟𝑘は
暗電流、𝑃𝑖𝑛は照射パワーを表している。TCO/p-
Ge ショットキーフォトダイオードの感度を導
き出すために、Fig. 8 に示すように 1 V の逆バ
イアス時における光電流と感度の照射パワー
依存性をプロットした。左の y 軸が光電流で右
の y 軸が感度を示している。Fig. 8 の近似的な
べき乗則曲線は α=1.00 を示した。すなわち、光
電流は照射パワーに完全に線形比例すること
が明らかになった。さらにこの指数は、TCO/p-

Ge 界面にトラップがほとんどなく、光生成キャ
リアが光検出器として極めて効率的に取り出
されたことを示唆している。その結果、感度は
測定された照射パワーの範囲において実質的
に一定であり、傾きを用いて 0.783 A/W と見積
もられた。 
 

 

 
Fig. 9 に TCO/p-Ge ショットキーフォトダイオ
ードの感度特性を示す。また、比較のため一般
的に市販されている Ge p-i-n フォトダイオード
の感度特性  [12] と 100 %の EQE (External 
quantum efficiency) を持つときの理想的な感度
特性も示す。n/p どちらの場合も 1800 nm で感
度が急激に感度が低下していることがわかる
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が、これは Ge のカットオフ波長によるもので
ある。Ge p-i-n フォトダイオードは 1550 nm で
0.85 A/W の最大感度を示しすが、TCO/Ge ショ
ットキーフォトダイオードの場合も、1500 nm
で 0.800 A/W の感度を示した。特筆すべきは、
TCO/Ge ショットキーフォトダイオードが 1550 
nm以下の波長領域でほぼの一定の感度を示し、
Ge p-i-n フォトダイオードの感度を大きく上回
ることである。その結果、TCO/Ge ショットキ
ーフォトダイオードの EQE は 800 nm で 89.1%
に達する。一方、Ge p-i-n フォトダイオードの
EQE は波長が短くなるにつれて大幅に低下し
ている。これは、オーミック接触用の高濃度ド
ープ Ge 層が、TCO とは異なり短波長の光に対
して透明ではないためである。入射光のほとん
どは内蔵電界が低い高濃度ドープ Ge 層で吸収
されるので光生成キャリアを効率的に取り出
すことができない。しかし、TCO/Ge ショット
キーフォトダイオードでは、入射光は TCO の
下にある Ge の空乏層で直接吸収され、光生成
キャリアは最小のアクセス抵抗で直ちに隣接
する TCO に到達するため、高い感度が得られ
ることになる。感度は、光の侵入深さとショッ
トキー障壁高さに起因した空乏幅にも依存す
る。我々のデバイスの空乏層幅 xdは逆方向バイ
アス 1 V において、p 型の場合 275 nm となり、
例えば波長 800 nm における Ge の侵入深さは約
193 nm なので [13]、照射された光のほとんどは
空乏層で吸収される結果 EQE は高くなる。一
方で、長波長側では侵入深さは深くなる。この
場合、TCO/Ge ショットキーフォトダイオード
の感度は、Ge p-i-n フォトダイオードの感度よ
りも低くなる。これは、i-Ge 層の厚さによって
制御される空乏幅（通常 1m 以上）がショット
キーフォトダイオードの空乏層幅を大幅に上
回るためである。長波長で高い感度を達成する
ためには、空乏幅を大きくすることが望ましく、
そのためにはキャリア濃度を低く、ショットキ
ー障壁を高くする必要がある。しかし、高速応
答と空乏層幅はトレードオフの関係にあるの
で、検出器を設計する際には、用途によって考
慮が必要となる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
４．まとめ 

 

我々は、赤外域で透明な TCO/Ge を用いた表

面照射型ショットキーフォトダイオードの作

製と特性評価を行った。n/p 型の TCO/Ge ショ

ットキーダイオードは、明確な整流特性を示し、

それぞれショットキー障壁高さは 0.419 eV と

0/236 eV となった。TCO/Ge ショットキーフォ

トダイオードは、波長 800-1800 nm の範囲で広

帯域の光応答を示し、波長が短くなるにつれて、

感度は大幅に増加し、Ge p-i-n フォトダイオー

ドを凌駕した。我々が提案する表面照射型

TCO/Ge ショットキーフォトダイオードは、低

コストで高効率な近赤外域光電デバイスとし

てその応用が期待される。 
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Abstract  

We investigated the laser-induced liquid-phase crystallization of GeSn wires on Si substrates through 

high-power density laser irradiation. In the case of Ge wires, peak shifts were observed in both 

photoluminescence (PL) and Raman measurements, indicating the existence of 0.3% tensile strain. 

This is consistent with the estimation from the difference in thermal expansion coefficients between 

Si and Ge. PL intensity was ten times higher than that of Ge substrates, confirming good crystallinity 

of Ge wires. For GeSn wires, although a redshift due to Sn addition was observed, PL intensity did 

not increase, so that we investigated a two-stage growth process. This approach enabled the uniform 

distribution of Sn concentration in the depth direction, and the PL intensity increased to 35 times that 

of Ge substrates. Additionally, it was found that increasing the thickness of the SiO2 layer between Si 

substrates and GeSn wires enhances tensile strain in GeSn wires. 

 

１．はじめに 

 

現在、データセンターにおける消費電力は指

数関数的に増加しており、低消費電力での大容

量通信を可能にする光電子融合デバイスが注

目されている。Si 基板上に光変調器や受発光素

子を集積する Si フォトニクス技術は、現行の製

造設備をそのまま利用可能であり、最先端の電

子デバイスとの融合も可能であるため、精力的

に開発が進められている[1]。しかし、Si は間接

遷移型半導体であり、光源材料には適していな

い。現在、光源には InP などの III-V 族半導体が

用いられているが[2]、接合プロセスが必要であ

り、製造コストの増大が課題である。そのため、

代替材料としてⅣ族半導体である Ge が有望視

されている[3]。 

Ge は間接遷移型のバンド構造を持つが、伝導

帯下端の Γ 点と L 点のエネルギー差がわずか

137 meV であり、疑似直接遷移型半導体と呼ば

れている。そのため、赤外域の受発光材料とし

ての利用に向けた様々な研究が行われてきた。

Ge 薄膜は面内に引張歪みを印加すると、Γ 点の

バンドギャップが L 点よりも顕著に低下し[4, 

5]、一定以上の歪みを加えることで直接遷移型

バンド構造に変調し、受発光効率が大幅に増大

する[6]。さらに、同じ IV 族元素である Sn を添

加することで同様の効果が得られることが報

告されている[7, 8]。Ge や Sn は Si と同じ IV 族

元素であり、Si 基板上へのモノリシック集積が

可能で、Si-CMOS 技術との互換性を有する。こ



 

 

のため、引張歪みを印加した GeSn は低コスト

の受発光素子材料として期待されている[9-13]。 

しかしながら、単結晶 GeSn 薄膜の形成には

多くの課題がある。第一に、格子不整の問題が

挙げられる。Ge と Si には約 4.2%の格子不整が

あり、Sn 添加によりさらに増加する。格子不整

は転位等の結晶欠陥や GeSn 層への圧縮歪みを

誘起し[14]、圧縮歪みは Sn の添加によるバンド

変調効果を相殺する[10]。GeSn 層と Si 基板間

に Ge の低温成長層を挿入したり、Sn 組成を

徐々に増加させる手法が用いられているが、そ

の効果は限定的である [14-17]。さらに、Ge 中

の Sn の低い固溶限(1%)が、Sn の析出や結晶欠

陥の発生を引き起こす。300C 程度の低温での

CVD や MBE による非平衡成膜では、固溶限を

超える Sn の添加が可能だが、点欠陥の発生は

避けられない[18-20]。これらの理由より、Si 基

板上への高品質な GeSn 層の作製は困難である。 

一方、我々は石英基板上に単結晶 GeSn 細線

を形成する手法として、レーザー溶融結晶化法

を検討してきた(Fig. 1)。この手法では、アモル

ファス GeSn 細線にレーザー光を走査すること

で局所的に溶融し、結晶成長を促す。この手法

は、Sn 濃度に関わらず、基板との熱膨張係数差

に起因する引張歪みが印加される。我々はこの

手法で形成した GeSn 細線のフォトルミネッセ

ンス (PL)強度が、Ge 単結晶基板と比較して 100

倍に達することを示してきた[21]。 

本発表では、この手法を Si 基板上の GeSn 細

線に適用した結果を報告する。Si の熱伝導率は

石英に比べ、100 倍以上高いため、GeSn を溶融

するためには高いレーザーパワー密度が必要

となる。そのため、キャップ層や GeSn 細線へ

のダメージが懸念される。また、Si の熱膨張係

数は Ge の値と近いため、引張歪みが低下し、

発光効率が低下することが課題となる。 

２．実験方法 

 

n 型 Si(001)基板を洗浄後、スパッタリング法

により下地 SiO2 層を 50 nm 堆積し、その上に

Ge 層または GeSn 層(Sn 組成 0 – 2%)をともに膜

厚 200 nm 積層した。フォトリソグラフィ、ドラ

イエッチングにより幅 1 µm の細線状に加工し

た後、キャップ層としてSiO2を1 µm堆積した。

比較のため、下地 SiO2膜厚が 5 µm の試料も作

製した。レーザー溶融結晶化には、波長 450 nm

の可視光レーザー(4 W)を 20 倍の対物レンズで

560 m 程度に集光して用いた、このとき、パ

ワー密度は 106 W/cm2程度であった。 

PL 測定は室温で波長 647 nm の励起光を用い

て行った。ラマン分光測定では波長 532 nm と

785 nm の 2 つの励起光を用いて行った。532 nm

では約 20 nm、785 nm では約 200 nm が測定深

さとなる。  

 

３. 実験結果と考察 

 

３．１ Ge 細線のレーザー溶融結晶化 

 

歪み量を見積もるために Ge 細線でレーザー
溶融結晶化を行った結果を Fig.2 に示す。走査
速度は 0.1 mm/s とし、細線の端から 300 µm の
位置をスタート点として細線端に向けてレー
ザー走査を実施した。光学顕微鏡像により細線
パターンには目立った損傷がないことを確認
している。走査速度が 0.1 mm/s、照射幅が 5 µm

であるため、細線が溶融している時間はおよそ
0.05 s である。この短い溶融時間により、レー
ザー照射による損傷が低減されたと考えられ
る。細線の中央付近の PL スペクトルでは、ピ
ーク位置が無歪みの Ge 基板のピーク位置から
52 meV レッドシフトしていた (Fig. 2a)。このシ
フト量から見積もられた歪み量は 0.3%で、Si と
Ge の熱膨張係数差から期待される値と一致す
る。このとき、発光強度は Ge 基板の 10 倍に増
加し、発光強度が大幅に増加した。 

この PL 測定と同じ位置で行ったラマンスペ
クトルの測定結果を Fig. 2b に示す。無歪みの
Ge 基板と比較して低波数側にシフトしており、
このシフト量から見積もられる歪み量は 0.3%

の引張歪みで、PL 測定の結果と整合している。
さらに、2 つの波長のラマンシフトが一致する
ことから、歪みは細線の深さ方向に均一である
と考えられる。 

 

Fig. 1 Laser-induced crystallization of GeSn 

wires on quartz substrate.  



 

 

３．２ GeSn 細線のレーザー溶融結晶化 

 

Ge 細線と同様の条件で GeSn 細線の結晶化を

行った結果を Fig. 3 に示す。光学顕微鏡像では

細線の右端に Sn の析出が確認され、これは溶

融成長を示唆している(Fig. 3a)。Fig. 3b にこの

GeSn 細線の PL スペクトルを示す。レーザー走

査開始地点から 100、150、200 µm の各点での

PL ピークは Ge 細線のピーク位置よりさらにレ

ッドシフトしており、Sn の添加によるバンドギ

ャップの縮小を示している。引張歪みが Ge 細

線と同じ 0.3%であると仮定した場合、シフト量

から算出される Sn 組成は固溶度を超える 3.3％

である。一方、発光強度は Ge 細線の場合と同

程度であり、顕著な増加は見られない。 

ラマンスペクトルはどちらの波長も低波数側

にシフトしているが、そのピーク位置は一致し

ていない (Fig. 3c)。波長 532 nm のスペクトル

がより低波数側にシフトしていることから、Sn

濃度が細線の表面側で高いと考えられる。これ

には次の 2 つの要因が考えられる。1 つ目が、

Si 基板の高い熱伝導率により細線下端から凝

固が始まり、Sn 濃度が表面側で増加した可能性

である。2 つ目は溶融時間が短く、溶融はする

ものの Sn が拡散するのに十分な時間がなく、

溶融前の初期 Sn 分布を反映しているとという

点である。アモルファス GeSn 層は室温で成膜

しているが Sn の表面偏析が確認されており、

この初期 Sn濃度分布に起因すると推定される。 

 従って溶融時間依存性を検証するため、走査

速度を 0.05 mm/s に低下させ、基板をレーザー

の焦点位置から 10 µm 近づけることで照射幅を

倍にした(defocus)。これにより溶融時間はおよ

そ 4倍の 0.2 sとなる。この条件で成長したGeSn

細線の PL スペクトルのピーク位置はほとんど

変化なく、その強度も同程度であった(Fig. 4a)。

その一方、ラマンシフトの差は 1.7 cm-1から 0.9 

cm-1へと減少した(Fig. 4b)。これは Sn 濃度が均

一化する傾向を示しており、細線表面側で Sn濃

度が高い要因が溶融前の Sn 濃度分布に起因す

ることを示唆している。 

 
Fig. 2 Room temperature PL spectra (a) and  

Raman spectra (b) of Ge wires (scanning 

speed: 0.1 mm/s, in focus).  

 
Fig. 3 Optcal image (a), room temperature PL 

spectra (b), and Raman spectra (c) of the GeSn 

wires (scanning speed: 0.1 mm/s, in focus).  



 

 

３．３ 2 段階レーザー溶融結晶化の検証 

 

初期 Sn 濃度依存性を検証するため、2 段階成

長を実施した。1 段階目の成長では溶融時間を

4 倍にする条件(走査速度: 0.05 mm/s, defocus: 

10 m)で Sn 組成の均一化を図った。その後、2

段階目の成長は Fig. 3 と同じ条件(走査速度: 

0.1 mm/s, in focus)で行った。最終成長条件が同

じ場合、1 回目の成長の有無が細線の光学特性

に差をもたらすとき、初期の Sn 濃度分布が光

学特性に影響を与えると結論付けることがで

きる。2 段階成長後の PL スペクトルを Fig. 5a

に示す。PL ピークは Ge 細線のピーク位置から

レッドシフトし、発光強度は 2 段階成長を行わ

ない場合の 3.5 倍に増加した。この強度は Ge 基

板の 35 倍に相当する。同一地点でのラマンス

ペクトルを Fig. 5b に示す。2 つの波長でラマン

シフトが一致することから、深さ方向の Sn 組

成の均一化が確認できる。これらの結果から、

GeSn 表面側の高い Sn 濃度は初期 Sn 濃度分布

に起因することがわかった。また、Sn 濃度の均

一化により GeSn 細線の結晶性が向上し、PL 強

度が大幅に増加したと考えられる。 

３．４ 引張歪みの下地 SiO2膜厚依存性 

 

Si 基板と Ge 細線の間の下地 SiO2 膜厚が

50 nm の場合、Ge 細線には Si と Ge の熱膨張係

数差から期待される 0.3%の引張歪みが印加さ

れることを示した(Fig. 2)。下地 SiO2膜を厚くす

ると、Si 基板への熱伝導が抑えられ、下地 SiO2

層の熱膨張率で歪み量が決まり、引張歪みが増

加することが期待される。そこで、下地 SiO2膜

を 5 m に厚くし、レーザー溶融結晶化を行っ

た。Fig. 6a に Fig. 2 と同じ条件で結晶化を行っ

た Ge 細線の評価の結果を示す。PL 発光強度が

増加し、ピークがブロードになり、メインピー

ク(0.685 eV)に加え 2 つのサブピーク(0.78, 0.86 

eV)が確認できる。ピークトップのエネルギー

位置は Ge 基板の値から 115 meV 低エネルギー

側にシフトしており、この値から見積もられる

歪み量は 0.64%の引張歪みとなる。これは石英

 

Fig. 4 Room temperature PL spectra (a) and 

Raman spectra (b) of GeSn wires (scanning 

speed: 0.05 mm/s, defocus: 10 µm). 

 
Fig. 5 Room temperature PL spectra (a) and  

Raman spectra (b) of GeSn wires 

fabricated by 2 step laser-induced 

crystallization. (scanning speed: 0.05 

mm/s, defocus: 10 m ⇒  0.1 mm/s, in 

focus). 



 

 

基板上で期待される歪み量とほぼ同じである。

一方、メインピークの高エネルギー側にあるサ

ブピークは小さい歪み量の領域の存在を示唆

している。PL測定の励起光の照射領域は2 m

であるため、歪みは Ge 細線の深さ方向に分布

していると考えられる。 

同様の条件で結晶化を行った GeSn 細線の評

価結果を Fig. 6b に示す。Fig. 6a と同様にスペク

トルはブロードでサブピークが確認できるが、

PL 強度はわずかに増加し、低エネルギー側にシ

フトしていることがわかる。ピークトップは水

蒸気の吸収(0.66 eV)と重なっており、そのエネ

ルギー位置の特定は難しいが、低エネルギー側

にシフトしている。0.64%の引張歪みを仮定す

ると Sn 組成は 0.8%と見積もられる。これは下

地 SiO2膜を厚くしたため、Si 基板側への熱伝導

が抑制され、結晶化における降温速度が遅くな

り、固溶限の 1%に近づいたと考えられる。 

下地 SiO2 膜を厚くすることにより引張歪み

を増加することが可能であることを確認でき

た。今後は下地 SiO2層が厚いときの結晶化条件

の最適化を行う。 

 

４．まとめ 

 

 本研究では Si 基板上での GeSn 細線のレーザ

ー溶融結晶化を検討し、高パワー密度のレーザ

ー照射により結晶化が可能であることを示し

た。Ge 細線では PL およびラマン測定において

ピークシフトが確認され、0.3%の引張歪みが印

加されていることが明らかになった。これは Si

と Ge の熱膨張係数差から見積もられる値と一

致する。また、Ge 基板の 10 倍の発光強度を実

現し、良好な結晶性を確認できた。GeSn 細線で

は Sn 添加によるレッドシフトは確認されたも

のの、さらなる PL 強度の増加は見られなかっ

た。そのため、2 段階成長を検討し、これより

Sn 濃度を深さ方向に均一化することが可能と

なり、PL 発光強度は Ge 基板の 35 倍に増加し

た。さらに、下地 SiO2膜を厚くすることにより

引張歪みを増加できることが判明した。この成

果は、Si 基板上における高品質な GeSn 細線の

作製において、レーザー溶融再結晶化の有用性

を示唆するものである。 

本研究の一部は JSPS 科研費 (21K04880, 

22H01528)の助成を受けて行われた。 
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Abstract 

Next-generation ultrahigh-speed wireless communication systems of >100 Gbps using terahertz 

waves are highly attracted. We focused on the resonant tunneling diode (RTD), a device with the 

highest reported frequency (~2 THz) at room temperature. We examined the structural optimization 

of GeSn/GeSiSn double barrier structure (DBS) based on the simulation using transfer matrix method. 

Then, we formed a GeSn/GeSiSn DBS by molecular beam epitaxy method and fabricated a RTD 

device. From current-density–voltage characteristics measured at 10 K, we successfully observed 

clear negative differential resistances (NDR). We analyzed the electrical properties of the measured 

samples by simulation and discussed the origin of the observed NDRs and the perspectives for further 

improving the device properties. 

 
１．はじめに 

 

近年の無線データ通信速度とトラフィック

の爆発的増加トレンドに対応するため、Beyond 

5G を見据えたテラヘルツ帯通信に注目が集ま

っている[1]。光源となるテラヘルツ波発振器と

して、様々なデバイスが候補に挙がるが、その

中でも、共鳴トンネルダイオード（RTD）が有

望視されている。 

III-V 族半導体混晶 AlGaAs/AlAs 二重障壁構

造を有する、障壁、井戸層厚みをそれぞれ 1、

2.5 nm に設計したデバイス試料を用いて、実際

に約 2 THz での発振報告[2]があるが、Si 集積回

路プラットフォームへの集積の困難さが課題

の一つである。 

我々はオール IV 族半導体からなる RTD を目

指し、GeSn/GeSiSn ヘテロ接合に着目している。

我々は過去に、障壁、井戸層厚さを各 2 nm とし

た GeSn/GeSiSn 二重障壁構造を試作し、電気的

特性を調査し、素子分離することなく電流密度

–電圧（J–V）曲線に hump 特性が発現すること

を報告してきた[3,4]。この hump 特性は、RTD

の特徴である負性微分抵抗（NDR）に由来する

と期待される。 

従って、GeSn/GeSiSn 二重障壁構造を有する

RTD の構造最適化を行い、さらに素子分離・デ

バイス化を行うことで、明瞭な NDR を観測で

きると期待できる。本講演では、理論的観点か

らの極薄 GeSn/GeSiSn 二重障壁構造を有する

RTD の構造最適化を行い、実際のデバイス特性

を評価した結果について議論する。 
 
２．実験条件 

 

 p-Ge(001)基板（不純物濃度~1017 cm−3）に、ア

ンモニア溶液（NH4OH : H2O = 1: 4）による 5 分

間の化学洗浄および真空加熱による 430°C、30

分間の表面清浄化を行った。その後、固体分子



 

 

線エピタキシー（MBE）法によって二重障壁構

造を作製した。成長室の基底真空度は約 10−7 Pa

であった。Ge、Sn、Ga（p 型ドーパント）の蒸

着には K-cell を、Si の蒸着には E-gun を使用し

た。以下にその詳細を説明する。 

 まず、collector 層として、~1019 cm−3の Ga ド

ープ Ge 層（膜厚 25 nm）、アンドープ Ge 層（膜

厚 10 nm）、Ge0.89Sn0.11 層（膜厚 20 nm）を順次

堆積した。次に、我々の先行研究で、水素雰囲

気（~10−2 Pa）でのエピタキシャル成長で、GeSn

に対しては結晶品質が改善することが分かっ

ている[5]ため、水素雰囲気（~10−2 Pa）下で

Ge0.40Si0.48Sn0.12（barrier、膜厚 1.5nm）/Ge0.89Sn0.11

（well、膜厚 1.5nm）/Ge0.40Si0.48Sn0.12（barrier、

膜厚 1.5nm）を堆積した。 

続けて、対称構造になるよう Ge0.89Sn0.11 層、

アンドープ Ge 層、Ga ドープ Ge 層を堆積し、

emitter 層を形成した。作製した試料の結晶構造

をX線回折二次元逆格子空間マッピング（XRD-

2DRSM）により評価し、走査型電子顕微鏡

（STEM）を用いて断面構造の分析を行った。 

 電気的特性評価のため、以下の手順で試料の

デバイス化を行った。反応性イオンエッチング

（RIE）法により、メサ型構造（直径 40–80 μm）

に加工し、原子層堆積（ALD）法により 50 nm

の Al2O3パッシベーション膜を 200 °C で堆積さ

せた。Al 電極を真空蒸着法により試料表面に蒸

着し、リフトオフによってデバイス化した。 

 電気的特性評価には極低温プローバーを使

用し、10 K において J–V 測定を行った。 
 
３．結果 

３．１ 二重障壁構造の設計 

はじめに、GeSn/GeSiSn RTD の構造と電気的

特性の関係を理解するため、転送行列法と Tsu-

Esaki の関係式[6]を用いた簡単な J–V 特性シミ

ュレーションを行った。図 1(a)のような

Ge0.9Sn0.1(emitter)/Ge0.3Si0.6Sn0.1(barrier)/Ge0.9Sn0.1(

well)/Ge0.3Si0.6Sn0.1(barrier)/Ge0.9Sn0.1(collector) ヘ

テロ構造を仮定した。nextnano を用いたバンド

構造シミュレーションにより、価電子帯バンド

オフセットが約 0.3 eVとなることが分かってい

る。本計算では、系を簡単にするため、 

(1) emitter や collector 領域のフェルミレベルが

Ge0.9Sn0.1層の価電子帯端にある、 

(2) 有効質量は、全ての層において Geの heavy 

hole の値を用いる、 

という仮定を入れた。井戸層厚さ w を 1.5 nm に

固定し、障壁層厚さ b を 1.0、1.5、2.0 nm に変

化させて計算した。計算結果を図 1(b)に示す。 

電流密度は障壁層厚さに非常に敏感であり、

障壁層の薄膜化によって電流密度増大と Peak 

to valley ratio（PVR）の増大が共に達成できるこ

とが分かった。NDR の観察には、高 PVR が望

ましいと考え、今回、先行研究よりも薄膜化し

た、1.5 nm の二重障壁構造の作製を試みた。 
 

３．２ GeSiSn/GeSn RTD の作製と電気的特性 

図 2(a)および 2(b)はそれぞれ、作製した試料

の断面模式図および二重障壁のバンドアライ

メントである。また図 3 に、Ge 22̅̅ ̅4逆格子回折

点周辺の XRD-2DRSM の測定結果を示す。障壁

および井戸の GeSn、GeSiSn 層は極薄膜のため

回折ピークの観測は困難であるが、collector や
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emitter 部の GeSn 層由来の回折が、Ge 基板と同

じ Qx に現れていることから、collector から

emitter まで、pseudomorphic に成長していると

考えられる。さらに、膜厚フリンジも観察でき

ることから、急峻なヘテロ界面の形成も示唆さ

れる。 

図 4 の断面 STEM 像から、極薄 GeSiSn barrier

および極薄 GeSn well の形成も確認できた。し

かし一方で、Ge 基板に近い側の GeSn/GeSiSn 界

面（図中 A）には数 nm 幅の揺らぎがあり、上

層のGeSn/GeSiSn界面にも揺らぎの構造が受け

継がれているように見える。さらに、一部では

GeSn および GeSiSn 層が混ざりあっている（図

4、赤色点線部）箇所が存在することも分かった。

GeSn および GeSiSn 層のミキシングは、先行研

究[3]では見られていない。今回、GeSn well 層

および GeSiSn barrier 層厚みを 1.5 nm と極薄化

したこと・成長時に水素を導入したことの 2 点

が先行研究と異なる。今後、より急峻な界面の

形成に向けて、GeSn および GeSiSn 層のミキシ

ングが起こる要因解明が必要と考えられる。 

最後に、作製したデバイスの電気的特性につ

いて議論する。熱的に励起された正孔による電

流成分を除くため 10 K の低温環境下で、直径

50 μm の電極において測定された J–V 曲線を図

5 に示す。図 1 に示した簡単な J–V シミュレー

ションでは NDR が一つであったのに対し、実

際に試作したデバイスでは、印加電圧 1.4 V お

よび 2.0 V 付近において、明瞭な NDR の発現が

観測できた。emitter および collector 部の不純物

濃度，NAの影響を調べるため、図 6(a)のような

構造を仮定し、TCAD シミュレーションより、

電流–電圧（I–V）特性の NA依存性を計算した。 

図 6(b)に NA=1016 cm−3および 1020 cm−3におけ

る I–V 特性を示す。NA=1020 cm−3 では、一つの

NDR が約 0.4 V の位置に発現し、図 1 の結果と

一致していると言える。nextnano による正孔存

在確率計算から、第一および第二量子準位はそ

れぞれ、GeSn well の価電子帯端から~0.1 eV お

よび~0.2 eV 離れた位置（Er）に現れる可能性が

あることが分かっている。一般的に、NDR が現

れる印加電圧は、2Er/q となることから、約 0.4 

V の位置に現れる NDR は、第二量子準位に由

来すると考えられる。一方、NA=1016 cm−3では、

NDR が 2 つ現れていることが分かる。NDR 発

現電圧の NA依存性（図 6(c)）から、第二量子準

位に由来する NDR 発現電圧値は、NAの低減に

ともなって高電圧側にシフトし、もう一つの、

第一量子準位に由来する NDR が現れる様子が

Fig.4 Cross-sectional STEM image. The 

GeSiSn/GeSn RTD structure including the 

ultra-thin GeSiSn and GeSn DBS structure was 

successfully grown.  
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分かる。この結果から、今回試作したデバイス

では、第一量子準位と第二量子準位の双方に由

来する NDR が観測できたと考えられる。 

ただし、RTD の性能評価には、一般に PVR が

用いられ、この値が大きいほうが高性能とされ

る。PVR は、1st-NDR および 2nd-NDR のそれぞ

れで、1.06 および 1.14 であった。先述の 2 THz

での発振報告[2]における PVR は 2.1 であり、

我々の約 2 倍であるため、更なる特性改善が望

まれる。また、同一電極で繰り返し測定した時

に、NDR は繰り返し再現されたが、その発現電

圧は測定ごとに変化した（掲載省略）。原因は明

らかでないが、III-V 族の RTD でも同様の現象

は報告されており、その報告[7]に基づくと、本

要 因 は 、 GeSn 層 と GeSiSn 層 、 お よ び

GeSn/GeSiSn 界面におけるキャリアのトラッ

プ・デトラップである可能性が高い。図 3 で議

論したように、今回の試作した構造では、

GeSiSn/GeSn 界面には揺らぎやミキシングが多

く見られている。これらが不安定動作の要因の

一つである可能性が大いに考えられ、今後はま

ず、高結晶品質を維持しつつ、界面を急峻化す

る技術開発が必要と考えられる。 

 

４．まとめ 
 

IV 族半導体のみからなる RTD を実現するた

め、転送行列法を用いた J–V 特性シミュレーシ

ョンから、NDR のピーク電流が障壁層の膜厚に

大きく依存していることを明らかにした。これ

に基づき、MBE 法を用いて、Ge 上に barrier お

よび well 厚さが各 1.5 nm の GeSn/GeSiSn 二重

障壁構造を形成した。collector 層から emitter 層

まで、GeSn や GeSiSn 層の Ge 基板上への

pseudomorphic エピタキシャル成長に成功した

が、断面 STEM 像では GeSn/GeSiSn 界面の揺ら

ぎやミキシングが生じていることが分かった。 

本構造をメサ型に加工した RTD デバイスの

J–V 特性において、RTD 動作を示唆する NDR

の観測に成功した。TCAD および nextnano シミ

ュレーションから、観測した NDR が GeSn well

層の量子準位に由来した共鳴トンネル電流の

可能性が高いことが分かった。 

今後、NDR の安定的発現や高 PVR 化などの

デバイス特性改善に向けて、水素導入が極薄膜

GeSn/GeSiSn エピタキシャル成長に与える影響

の更なる解明や、シミュレーションによる構造

再設計が必要である。 

 

本研究の一部は、JST さきがけ（JPMJPR21B6）

および JST CREST（JPMJCR21C2）の支援を受

けて実施された。 
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Fig.6 (a) Ge/GeSiSn DBS design used for TCAD simulation. (b) J–V characteristics 

calculated. (b) J–V characteristics calculated using TCAD under NA = 1016 cm-3 (top) and 

NA = 1020 cm-3 (bottom). (c) Dependence of NDR onset voltage on impurity concentration. 

In the low impurity concentration region, NDRs due to the first quantum level also appeared. 
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Abstract  

This study investigates the trimethylindium (TMIn), the raw material gas for indium nitride (InN),   

decomposition pathway by the first principles calculations. As a result, we revealed that internal 

molecular reaction (InCH₃H₂→InH+CH₄) is important in TMIn decomposition. Furthermore, 

based on a study of data assimilation in GaN MOVPE, we tuned the overestimated activation 

energy value obtained by the calculation and succeeded in achieving a decomposition time that 

corresponds to that of the experiments. 

 
１．はじめに  

 
InN はⅢ族窒化物半導体の中で最大の電子移動
度を有しており、ポスト 5G を担う次世代高周
波デバイスの基盤材料として期待されている。
高 In 組成の混晶を用いた新たなアプリケーシ
ョンの実用化のためにはさらなる結晶品質の
向上が必要不可欠であり、そのために結晶成
長プロセスの解明が求められている。有機金
属気相成長(MOVPE)法を用いたⅢ族窒化物半導
体の作製において GaN と AlN の原料ガスであ
る TMGa と TMAl の分解・反応経路はすでに明
らかになっているが、InN の原料ガスである
TMIn の分解・反応経路は明らかになっていな
い。そこで本研究は、第一原理計算を用いた
理論的解析により TMIn の分解・反応経路を明
らかにする。さらに本研究は、シミュレーシ
ョンに実験データを取り入れデータ同化を行
うことで、実験結果をうまく説明するより尤
もらしい推定を導き出すことを目指す。 
 

２．計算手法 
 

 まず、TMIn の分解・反応経路探索の手法に

ついて述べる。TMIn の分解過程は量子化学的

アプローチに基づいて計算した。各状態の構

造最適化、基底状態の電子エネルギー、振動

数計算、ギブス自由エネルギー計算は、

Gaussian16 を用いて行った。本研究では、先

行研究で使用された B3LYP 交換相関関数を使

用した。活性化ギブスエネルギーは、初期状

態と遷移状態のギブス自由エネルギーの差を

計算することで得られ、反応過程を考える上

で重要なパラメータである。 NEB(nudged 

elastic band)法が利用できるソフトウェア、

Reaction plus を用いて遷移状態に近い構造を

探索した。これは 2 つの異なるエネルギー最

小状態である初期状態と最終状態の間の最小

エネルギー経路（MEP）を探索する方法である。

次に、Gaussian を用いて遷移状態を求めた後、



 

 

各構造について振動解析を行い、遷移状態に

おいて安定点では虚数振動数を持たず、反応

方向には 1 つの虚数振動数しか持たないこと

を確認した。そして、得られた遷移状態が反

応物・生成物間の遷移状態であることを確認

するため、IRC（固有反応座標）計算を行った。

最後に、計算により求めた活性化ギブスエネ

ルギーの値を用いて、遷移状態理論に基づき

各反応の速度定数を決定し、レート方程式を

解くことで TMIn 分解開始後の各化学種の存在

割合の時間発展を調査した。 
本研究では、実験データを数値シミュレー

ションに取り入れることで実験結果をうまく
説明できるより尤もらしい推定を導き出すこ
とを目的としてデータ同化を行った。次はそ
の手法について述べる。本研究では、InN 
MOVPE 装置内の特定分子の強度を検出する高分
解能飛行時間型質量分析法(high-resolution 
time-of-flight mass spectrometry:TOF-MS)
を用いた観測データを実験データとして用い
た。実験より得られた CH₄の強度データを濃度
データに変換し、得られた CH₄の濃度データと
シミュレーションにより得られた CH₄の濃度デ
ータの双方を活用することでデータ同化を行
った。そして、量子化学計算による理論を保
存し、なおかつ実験結果を再現する反応速度
定数を推定するために、二つの目的関数を持
つ多目的最適化を行った(式(1))。一つ目の目
的関数は、検出位置における CH₄濃度の実験値
とシミュレーション値の相対誤差に基づいて
設定される。相対誤差が小さければ小さいほ
ど、シミュレーションが実験結果をよく再現
していることを意味する。二つ目の目的関数
は活性化エネルギーの修正係数の分散に基づ
いている。分散が小さければ小さいほど、量
子化学計算により求められた理論的な側面を
保存することを意味する。そしてこの二つの
目的関数を最小化する最良解を求めるべく、
本研究では多目的遺伝的アルゴリズム(NSGA-
Ⅱ)というアルゴリズムを使用した。本研究で
考慮している 32 個の素反応に関してそれぞれ
独立なパラメータを設定した場合、パラメー
タの数は 64 と膨大であり、多目的最適化によ
り定義された解の中から最適解を判断するこ
とは極めて困難である。そこで本研究では、
反応物と副生成物の化学種ごとにグループ分
けを行い、同グループの素反応は同様の修正
係数を持つとしてパラメータを設定し、デー
タ同化を行った。 

 
 
 
 

 

３．結果 
 
TMIn は H₂や NH₃との分解反応に加えて、TMGa
分解や TMAl 分解では見られなかった分子内分
解反応により InH まで分解することが分かっ
た(Fig.1)。この結果は、InN 結晶成長表面に
おける In 原子の水素エッチングを防ぐために
H の流量を極めて少なくしていることに起因す
ると考えられる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 

 
多目的最適化により得られたパレート解を

Fig.2 に示している。この図に記されたプロッ
トは、ある一つのパラメータセット(各反応グ
ループの qEと qAの組)、すなわち得られた一つ
のパレート解に対応している。そしてそれら
の 解 は 、 同 じ 相 対 誤 差 (RMSPE:Root Mean 
Squared Percentage Error、平均二乗パーセ
ント誤差の平方根)を持ちうるパラメータセッ
トの中で最も qE の分散が小さいものが定義さ
れている。Fig.2 より、修正係数 qE の分散が
大きいほど CH₄濃度の RMSPE は小さくなり、逆
に修正係数 qE の分散が小さいほど CH₄濃度の
RMSPE は大きくなる傾向が確認できる。すなわ
ち二つの目的関数がトレードオフな関係にあ
ることが読み取れる。また、得られた解の中
で修正係数 qE の分散が最小の解に注目すると、
その解の RMSPE は 0.85% 以下であることが分
かる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 

Fig.1 The decomposition reaction pathway of 

TMIn in InN MOVPE. 

Fig.2 Pareto solutions for two objective 

functions obtained by NSGA-II. The first 

objective function is expressed in terms of the 

RMSPE. 



 

 

Fig.3 には、CH₄濃度の RMSPE と修正係数 qEの
対応関係を反応グループごとに色分けして示
している。Fig.2 の結果から明らかになった、
修正係数 qE の分散が最小となる RMSPE0.85%の
解に注目してみると、すべての反応グループ
の修正係数が 0.95 程度で一致しており、量子
化学計算により求められた活性化エネルギー
の比率を保存する解となっている。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
   
 
 
 
まとめ 

 

遷移状態理論に基づく第一原理計算により、

InN MOVPE 成長において、TMIn は NH₃や H₂と

の分解反応に加え、分子内分解反応により InH

まで分解することが明らかになった。この事

実は、同じⅢ族原料ガスである TMGa や TMAl

の分解では見られなかった TMIn 特有の分解経

路であり大変重要な結果である。さらに、デ

ータ同化により量子化学計算で求めた活性化

エネルギーに修正係数として 0.95 を掛けるこ

とで、実験結果をよりうまく説明できる推定

が行えることが明らかになった。 
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Fig.3 The RMSPE dependence of the qE 

component for the different reaction groups 

of the solutions in Fig.2. 
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Abstract  
Diamond is the next-generation semiconductor material for prospective high-power and high-
frequency transistors because it possesses high bandgap energy of 5.47 eV and a breakdown field of 
>10 MV/cm. A 1-inch-diameter diamond wafers were grown on (112 ̅0) sapphire just substrate. Very 
recently, we have demonstrated a 2-inch-diameter (001) diamond wafer without cracking by using a 
(112 ̅0) sapphire substrate. The diamond wafer showed the highest crystal quality; the lowest XRC 
FWHM of 98 arcsec and low dislocation density of 1~2 × 107 cm-2. In this study, we fabricated a 
NO2-doped p-channel diamond MOSFETs on a high-quality misoriented diamond substrate, which 
showed the highest breakdown voltages of 3659 V among diamond FETs. 
 
１．はじめに 

 
ダイヤモンドは 5.47 eV の広いバンドギャップ
をもつ半導体であり, 非常に高い絶縁破壊電界
強度 (>10 MV/cm),最高の熱伝導率 (22 W/cmK), 
高いキャリア移動度(電子 4500, ホール 3800 
cm2/Vs)をもつ（Table１）。ダイヤモンドは Baliga
性能指数から高効率・大電力デバイス性能を，
Johnson 性能指数から最高の高周波電力デバイ
ス性能を示す次世代パワー半導体として期待
されている [1] 。  
 これまで入手できるダイヤモンド単結晶基
板は高温高圧合成によるもので,その寸法は 4 
mm 角程度にすぎなかったが，最近、ダイヤモ
ンドがサファイア(α-Al2O3)の(11-20)面方位の
基板上に成長できるようになり,最大 2 インチ
径のダイヤモンドウェハが，成長できるように
なった。成長したダイヤモンドの X 線回折（004
反射）ロッキングカーブ半値幅は 98 arcsec，貫
通転位密度は 1.4×107 cm-2を示しヘテロエピタ
キシャルダイヤモンドとして世界最高品質で
あることが示された[2] 。 
 
 
 
 
 

 
 
 

 
２．ダイヤモンド MOSFET 作製方法 

 
 Fig.1 に本研究のダイヤモンド MOSFET の作

製プロセスを示す。ダイヤモンドでは B がアク

セプタ(活性エネルギー0.37eV)、N がドナー不

純物(0.6eV)になることがわかっているが，活性

化エネルギーが高すぎて実用には使えない。し

かし我々は NO2 を水素終端ダイヤモンド表面

に吸着させると p 型ドーピングできることを見

出して、本作製法では、その技術を採用した．

つぎにソース、ドレイン電極となる Au を蒸着

Table1 Properties of diamond and other 
semiconductors. 



 

 

し、ゲート部をエッチングし、再び NO2ドーピ

ングを行った。つぎに、表面上に Al2O3二重層

を ALD により堆積した。Al2O3層は、ゲート金

属下ではゲート絶縁膜、ソース・ゲート間、ゲ

ート・ドレイン間では、パッシベーション膜と

してホールチャンネルの熱的に安定化する役

割を果たしている．最後に、ALD で Al2O3over 
layer 層を堆積した。これにより動作時のゲー

ト・トレイン間の耐圧を上げている。Fig.2 に完

成したダイヤモンド MOSFET の断面構造図と

写真を示す。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
３．ダイヤモンド MOSFET 特性[3] 
 
Fig. 3 に作製したダイヤモンド MOSFET のドレ
イン電流–電圧 (ID–VDS)特性を示す。最大ドレ
イン電流 IDは 0.68 A/mm となり，オン抵抗 50 
Ω∙mm が得られた。ゲートリーク電流は  <1 
µA/mm であり , 最大相互コンダクタンス 
(gm,max = dID/dVGS) は 101 mS/mm であった．
伝達(ID–VGS)特性からゲート閾値電圧(Vth) は
4.1 ± 0.1 V となった．これは MOSFET がノーマ
リ―オンであることを示している。 
Fig. 4 に VGS = 7 V でのオフ状態でのドレイン
電流電圧特性を示す。オフ耐圧 VBRは−2568 V
となった。この EBR 値は GaN や SiC の EBRと
同等で，ダイヤモンド本来の絶縁破壊強度
(>10MV/cm)より低い。高ドレイン電圧を印加す
ると絶縁破壊が，ゲート電極のドレイン側で起
こることが確かめてられており，オフ状態での

ドレイン電流により絶縁破壊が起こることが
示唆される。横方向の絶縁破壊電界強度 EBR (= 
VBR/LGD) は 2.3 MV/cm と 求 め ら れ た 。 
MOSFETの有効領域(LSD＋2LT)から特性オン抵
抗 RON,spec は 7.54 mΩ∙cm2 と求められ，有能
出力電力値 BFOM (= VBR

2/RON,spec)は 874.6 
MW/cm2 と求められた。この BFOM 値はダイヤ
モンドで最高値であるばかりでなく，GaN の報
告値の 2093MW/cm2に匹敵する値であった。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
                 中略 
 
 
 
４．選択ドープダイヤモンド MOSFET[4]   

上 記 で 述 べた 従 来型 の ダ イ ヤモ ン ド

MOSFET は水素終端したダイヤモンド表面上

に NO2 の p 型ドーピング層を吸着させた構造

である。その構造では，p 型ドーピング層から

Fig.2 Diamond NO2-doped p-channel 
MOSFET structure. 

Fig.1 Fabrication procedures of diamond 
MOSFET on diamond. 

Fig.3 DC drain current-voltage characteristics 
of diamond p-channel MOSFET. 
 

 

Fig.4 DC drain current-voltage characteristics 
of diamond p-channel MOSFET 



 

 

生成されたホールキャリアがダイヤモンド表

面を走行する際に，p 型ドーピング層のイオン

化アクセプタからイオン化不純物散乱を受け

て，移動度が下がることが問題となる可能性が

ある。またドーピング層の NO2の酸素とダイヤ

モンド表面に終端している水素が化学反応し，

デバイス特性の劣化が起こる可能性もある。そ

のため，p 型ドーピング層をゲート絶縁膜内に

移動し，p 型ドーピング層とホールチャンネル

を空間的に分離した選択ドープを考案した。選

択ドープ構造を作製したところ移動度が

496cm2/(V∙s)と向上した。 
つぎにこの選択ドープ構造を採用したダイ

ヤモンド MOSFET を作製した(Fig.5)。出力特性

（Fig.6）からドレイン電流は 0.42A/mm、特性オ

ン抵抗は 82.2Ω∙mm、オフ状態のドレイン電圧

電流特性（Fig.7）からオフ耐圧は 3326V となり、

BFOM は 820MW/cm2 となった。  
以上の我々のダイヤモンド MOSFET のベン

チマークを他半導体材料のデバイスと比較す

る(Fig.8)。パワー半導体に求められる特性は、

横軸のオフ時の耐圧と縦軸の特性オン抵抗で

ある。両者のパラメーターには、バリガ性能指

数からわかるように、トレードオフの相関があ

り、バリガ性能指数を MW/cm2で示している。

右下に行くほど、高効率・大電力性能を示す。

我 々 の ダ イ ヤ モ ン ド MOSFET （ 赤 ） は

875MW/cm2 を 示 し 、 GaN HEMT （ 青 ） の

2093MW/cm2に迫る性能を示していることがわ

かる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

５．パワー回路の作製とスイッチング特性 [5] 
 
 これまで、ダイヤモンド MOSFET ではオンウ
ェハで探針を使って、出力特性（VDS-ID特性）
などの静特性を測定してきた。しかし，実用化
の観点から、ダイヤモンド MOSFET の動特性が
期待されていた。オンウェハでの測定では、測
定環境での振動や気温の変化などの影響が無
視できない。そこで、作製したダイヤモンド

MOSFET を，ウェハ上の電極から Au 線でワイ
ヤボンディングしてプリント基板（PCB）に接
続したパワー回路を作製した。 
そしてそのパワー回路を使って、スイッチング
特性を測定した。その結果を Fig.9 に示す。そ
の結果，ターンオン時間は 9.97ns、ターンオフ
時間は9.63nsと高速にスイッチングすることが
示された。 
 デバイスによって，スイッチング時の電流、
電圧の条件は統一できないので，単純に比較は
できないが，Si や SiC よりは速く，GaN 並みに
高速スイッチングできたと思っている。ちなみ
にスイッチング時間内の電流、電圧の積分をと
ると，ターンオン損失は 55.12pJ、ターンオフ損
失は 153.18pJ と低い値が得られた。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.5 Modulation-doped p-channel diamond 
MOSFET. 
 

 

Fig.7 Off-state DC drain current-voltage 
characteristics of modulation-doped p-channel 
diamond MOSFET. The off-state breakdown 
voltage was 3326 V. 
 

 

Fig.6 DC drain current-voltage characteristics 
of modulation-doped p-channel diamond 
MOSFET. 
 

 



 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
６．ストレス特性 [6] 
 
6. ストレス特性 [6] 

 
つぎにダイヤモンド MOSFET パワー回路を

使ってストレス試験を行った(Fig.10)。まずは

DC の一定バイアス（ゲート電圧-2V、ドレイン

電圧-10V）を印加した状態で，ドレイン電流(ID)
とゲート電流(IG)をモニターした。ただし、途中

で、短時間ストレスを休止し、出力特性と伝達

特性を測定したため，つぎに述べるように，休

止中に回復現象が起こるので、ドレイン電流

(ID)値が変化しているように見えている。 
Fig.10 に示すように 190 時間ストレス試験を

行ったが、劣化は見られなかった。むしろ，ド

レイン電流(ID)は徐々に増加する傾向が見られ

た。これはストレスにより，ゲート閾値電圧が，

ノーマリーオン側に徐々にシフトしているこ

とによる。またゲート電流(IG)はストレス中に

増加し，83 時間頃から実測されている。Fig.10
では 190 時間の連続測定を行っているが、実際

には，同じデバイスで数回同様の試験を行って

おり，この程度の時間内では、劣化はないこと

を確認した。 
他方、ストレス試験を終了すると，すぐに特

性が，ストレス試験前に戻る現象，つまり回復

過程が観測された。 
以上の結果から，ストレスにより Al2O3ゲー

ト絶縁膜の負の固定電荷(fixed negative charge)
密度が増え，ゲートリーク電流が生じると考え

られる。また負の固定電荷に誘起されて、チャ

ンネルのホール濃度が増え，ドレイン電流が増

加し，閾値がノーマリーオン側にシフトしたも

のと思われる。チャンネルのホールの一部は界

面準位 (interface trap)と界面近傍の Al2O3ゲー

ト絶縁膜中のトラップ(border trap)に捕獲され

る。ストレス後の回復過程は上記の逆で，Al2O3

ゲート絶縁膜の負の固定電荷 (fixed negative 
charge)密度が減少し、ゲートリーク電流は消失

し、チャンネルのホール濃度が元の値に戻り，

界面準位とボーダートラップに捕獲されてい

たホールは放出されると思われる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
７．まとめ 
 
ダイヤモンド半導体は，究極のパワー半導体物
性を有している。ダイヤモンド MOSFET はバリ

Fig.8 Benchmark of lateral-type power 
transistors of diamond and various 
semiconductor materials. 
 

 

Fig.9 Switching characteristics of diamond 
MOSFET. 
 

 

Fig.10 DC stress measurements of diamond 
MOSFET. Stress time change of drain current 
and gate current. DC gate bias (-2V) and drain 
bias (-10V) were continuously applied. 
 

 



 

 

ガ性能指数（BFOM，有能出力電力）875MW/cm2
を示した。NO2ドーピング層によるホール散乱
や劣化を改善するため，選択ドーピング構造を
提案し，MOSFET を作製したところ BFOM は
820MW/cm2 となり、オフ耐圧は 3326V を示し
た。ダイヤモンド MOSFET の動特性を測定する
ためパワー回路を作製した。その回路で測定し
たところ、１０ナノ秒を切る高速スイッチング
動作を確認した。またストレス試験を行ったと
ころ１９０時間の連続動作で特性劣化はない
ことを確認した。ダイヤモンド MOSFET は、高
効率・大電力パワー半導体デバイスだけでなく，
Beyond５G 携帯基地局用のマイクロ波パワー
半導体デバイス，量子コンピューターの量子メ
モリー，宇宙線に強いデバイスとしての応用も 
期待される。 
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Abstract  

Formation of GaOx intermediate layer at GaN/SiO2 interface has been reported.  In the p-type 

GaN/SiO2 interface, it is considered that Mg, which is an acceptor impurity, remains in the GaOx 

intermediate layer. In this study, we investigated interaction between MgGa and VO in GaOX 

intermediate layer using first-principles calculations. We found that MgGa and VO become stable by 

forming 2MgGa-VO complex in GaOx intermediate layer. In addition, while VO forms a deep hole trap 

in the band gap of GaN, 2MgGa-VO dosen't form a hole trap. This is because MgGa-VO induces trap 

levels near the conduction band of GaN. These results indicate that VO hole traps are passivated by 

forming 2MgGa-Vo complexes and shifting the VO trap levels upward to the conduction band. 

 

 

１．はじめに 

 

ワイドギャップ半導体である GaN を用いた

金属 -酸化膜 -半導体電界効果トランジスタ

(GaN-MOSFET) は、電力効率・動作速度・小型

化の大きな向上が見込まれており、次世代パワ

ーデバイスとして注目が集まっている[1,2]。 

GaN-MOSFET の実現には、GaN/酸化膜界面

の高品質化が課題である。GaN-MOS の酸化膜

材料には、バンドギャップの大きさや GaN との

バンドオフセットの相性から SiO2 が有力視さ

れている[3]。しかし、GaN/SiO2界面には高密度

の正孔トラップが存在することが実験により

報告されている[4]。正孔トラップは、スイッチ

ング性能の劣化や閾値電圧の変動を引き起こ

す原因になる。 

しかし近年、高濃度の Mg ドープにより、

GaN/SiO2 界面の正孔トラップが大幅に低減す

ることが明らかになった[5]。溝端らは、Mg ド

ープ濃度の異なる p-GaN/SiO2 MOS キャパシタ

を作製し、その C-V 特性を測定した。Mg が低

濃度(NA:7×1016 cm-3)と中濃度(NA:1×1017 cm-3)

の MOS キャパシタでは、正孔トラップによる

表面フェルミ準位ピンニングにより、大きなヒ

ステリシスを示す C-V カーブが測定された。一

方で、Mg が高濃度(NA:1×1019 cm-3)の MOS キ

ャパシタでは、ヒステリシスの無い理想的な C-

V カーブが測定された。また、ドープした Mg

をアクセプターとして活性化する脱水素アニ

ーリングを行わなかった MOS キャパシタ(NA:2

×1017 cm-3, Mg: 2×1019 cm-3)においても理想的

な C-V カーブが測定されたことから、フェルミ

準位ではなく Mg 濃度が影響していると考えら

れる。この結果は、Mg が界面の正孔トラップ



 

 

を終端することを示唆しているが、その物理的

起源は明らかになっていない。 

我々は、Mg が正孔トラップを終端する物理

的起源を明らかにするために、GaN/SiO2界面に

形成する GaOx 界面層に着目した。GaN/SiO2 界

面では SiO2 の成膜過程で GaN 表面が酸化され

1~2nm の GaOx 界面層を自然形成することが実

験により報告されている[6,7]。p-GaN/SiO2界面

の場合、GaOx界面層にはアクセプター不純物で

ある Mg が残留すると予想される。したがって、

残留した Mg が GaOx 界面層中のトラップ欠陥

を終端する可能性がある。本研究では、Ga2O3結

晶において正孔トラップとして振る舞う酸素

空孔欠陥(VO)[8]に着目し、Mg と VOの相互作用

について調査した。具体的には、第一原理計算

によって Ga2O3における MgGa-VO複合体の形成

エネルギーおよびトラップ準位位置を明らか

にした。 

 

 

２．計算手法 

 

2.2 計算条件 

計算プログラムには密度汎関数理論に基づ

く平面波基底の第一原理計算コードである 

Vienna ab-initio simulation package (VASP)[9]を使

用した。原子核および内殻電子のポテンシャル 

には、Projector Augmented Wave(PAW)ポテンシ

ャル[10]を使用し、平面波基底のカットオフエ

ネルギーは 500 eV に設定した。ブリルアンゾー

ン内の k 点サンプリングには、2×2×2 の

Monkhorst-Pack grid を使用した。構造最適化計

算の収束条件は各原子に働く力が 5×10−2 eV/Å

以下となるまでとした。交換相関汎関数は、構

造最適化計算では GGA-PBE 汎関数[11]を、全

エネルギー計算ではHSE06 混成汎関数[12]を使

用した。HSE 計算における混合パラメータ、短

距離相互作用パラメータは、β-Ga2O3結晶のバ

ンドギャップである 4.9 eV を再現する値とし

て、それぞれ 0.36、0.2 Å-1を採用した。 

 

2.1 計算モデル 

計算モデルには、全 160 原子からなる 1×4×

2 スーパーセルのβ-Ga2O3結晶(Fig.1)を用いた。

格子定数は、S. Geller による実験値(a=12.23Å, 

b= 3.04Å, c=5.80Å, β=103.7°)[13]を用いた。

GaN/SiO2 界面に形成する GaOx 界面層の原子構

造については詳細な報告がされていないため、

本研究では最安定な Ga2O3 構造であるβ結晶を

用いて計算を行った。 

β-Ga2O3スーパーセル中に、純粋な VO, MgGa-

VO 複合体, 2MgGa-VO 複合体の 3 種類を導入し

た。純粋な VO は GaOx界面層で VO が単独で存

在する状態、MgGa-VOと 2MgGa-VOは GaOx界面

層に残留した Mg が VO と複合体を形成した状

態に対応する。β-Ga2O3 結晶には 2 つの Ga サ

イトと 3 つの O サイトがあるため、MgGa と VO

の置換サイトを変えることにより、純粋なVOモ

デルを３パターン、MgGa-VO モデルを 7 パター

ン、2MgGa-VOモデルを 8 パターン作成した。そ

して各モデルの荷電状態を変化させて構造最

適化計算を行い、各荷電状態の安定構造を得た。 

 

 

 

 

2.3 形成エネルギーの計算 

純粋なVO, MgGa-VO複合体および 2MgGa-VO複

合体の安定性と好まれる荷電状態を比較する

ために、式①で定義される形成エネルギー[14]

を計算した。 

 

𝐸𝑓 = 𝐸𝑑𝑒𝑓𝑒𝑐𝑡(𝑞) − 𝐸𝑝𝑒𝑟𝑓𝑒𝑐𝑡(0) 

+ ∑ 𝑛𝑖𝜇𝑖

𝑖

+ 𝑞𝐸𝐹 + 𝐸𝑐𝑜𝑟𝑟   ⋯① 

 

𝐸𝑑𝑒𝑓𝑒𝑐𝑡(𝑞)は荷電状態 q の欠陥(VO
q, MgGa-VO

q, 

2MgGa-VO
q)を含むスーパーセルの全エネルギー、

𝐸𝑝𝑒𝑟𝑓𝑒𝑐𝑡(𝑞)はβ-Ga2O3 完全結晶の全エネルギー、

𝜇𝑖は O, Mg, Ga 原子の化学ポテンシャルである。

𝜇Oは酸素分子における O 原子の化学ポテンシ

ャル、𝜇Mgはβ-Ga2O3結晶における MgGa の化学

 

Fig.1 β -Ga2O3 1×4×2 supercell containing 

160 atoms. 



 

 

ポテンシャル、𝜇Gaはβ-Ga2O3結晶における Ga

原子の化学ポテンシャルを用いた。また、𝐸𝐹は

系のフェルミ準位、𝐸𝑐𝑜𝑟𝑟は FNV 補正[15]によ

る背景電荷の補正エネルギーである。GaN/SiO2

界面においてフェルミ準位は GaN のバンドギ

ャップ内に位置すると考えられる。したがって、

フェルミ準位は GaN のバンドギャップの範囲

で計算を行った。GaN のバンドギャップの範囲

は、Ga2O3 と GaN のバンドオフセットの値[16]

を用いて決定した。 

 

 

３．計算結果・考察 

 

3.1 形成エネルギー・安定な荷電状態 

VO, MgGa-VO, 2MgGa-VO の形成エネルギーを

Fig.2 に示す。GaN のバンドギャップにおける

フェルミ準位の範囲において、形成エネルギー

は VO, MgGa-VO, 2MgGa-VO の順に小さいことが

分かった。このことから、GaOx界面層では純粋

な VO として存在するよりも、MgGa-VO 複合体、

更には 2MgGa-VO 複合体を形成する方が安定で

あることが明らかになった。したがって、GaOx

界面層に Mg が高濃度に存在する場合は VO が

高確率で 2MgGa-VO 複合体を形成すると考えら

れる。一方で、GaOx界面層に存在する Mg が低

濃度の場合は、VOが複合体を形成する確率は小

さくなる。複合体の数は、Mg が高濃度の場合

は多く、Mg が低濃度の場合は少なくなると考

えられる。 

 

 

 

また、フェルミ準位に対して現れる安定な荷

電状態は、VOが(+2/0), MgGa-VOが(+1/-1), 2MgGa-

VOが(0/-2)であった。これらは全て VO準位の占

有状態と非占有状態に対応している。VO準位は、

電荷中性状態(VO
0)で電子を 2 つ占有し、+2 の

荷電状態(VO
2+)で非占有となる。Mg 原子は Ga

原子よりも価電子が 1 つ少ないため、MgGa は

Ga2O3 中に正孔を１つ放出する。これにより、

MgGa-VO 準位は、-1 の荷電状態(MgGa-VO
1-)で占

有状態となり、+1 の荷電状態(MgGa-VO
1+)で非占

有状態となる。2MgGa-VO 準位も同様の理由で、

-2 の荷電状態(2MgGa-VO
2-)で占有状態となり、電

荷中性状態 2MgGa-VO
0)で非占有状態となる。 

Fig に安定な荷電状態である VO(+2/0), MgGa-

VO(+1/-1), 2MgGa-VO(0/-2)の原子構造を示す。い

ずれの欠陥構造においても、準位が占有した状

態(VO
0, MgGa-VO

1-, 2MgGa-VO
2-)から非占有状態

(VO
2+, MgGa-VO

1+, 2MgGa-VO
0)になることで、Voに

近接した Ga,Mg 原子が外側へ離れる構造変化

が起こることが分かった。 

 

 

 

 

 

 

(a)    VO
0 VO

2+

(c) 2MgGa-VO
2-

1.94Å 1.94Å

1.46Å

2.18Å 2.18Å

3.08Å

Ga

Mg

O

2.00Å 2.00Å

1.43Å

2.14Å 2.14Å

3.07Å

2MgGa-VO
0

2.12Å 2.20Å

3.07Å

2.05Å 1.84Å

1.45Å

(b) MgGa-VO
-1 MgGa-VO

+1

Fig.3 The atomic structures of (a)VO(+2/0), 

(b)MgGa-VO(+1/-1), (c)2MgGa-VO(0/-2). Numbers 

indicate distances from VO positions to neighboring 

ions.  

 

VO

MgGa-VO

2MgGa-VO

GaN

VB

GaN

CB

Fig.2 Formation energy vs Fermi level for the  

VO (black), MgGa-VO (blue) and 2MgGa-VO 

(red). Shadowed area is band of GaN estimated 

by J. Robertson, et al [16]. 



 

 

3.2 トラップ準位位置 

次に、VO, MgGa-VO, 2MgGa-VOのトラップ準位

位置について説明する。Fig の各線の傾きは欠

陥の最安定な荷電状態に対応しており、フェル

ミ準位に応じて最安定な荷電状態が変化する。

この最安定な荷電状態が変化するフェルミ準

位位置(Thermodynamic level)がトラップ準位位

置に対応する。 

VO, MgGa-VO, 2MgGa-VOのトラップ準位位置を

Fig に示す。GaN の価電子帯上端をエネルギー

の基準とすると、VOのトラップ準位は𝜀(+2/0) = 

1.64~2.37eV、MgGa-VOは𝜀(+1/-1) = 1.92~3.18eV、

2MgGa-VOは𝜀(0/-2) = 2.92~3.77 eV であった。し

たがって、2MgGa-VO, MgGa-VO, VOの順に高いエ

ネルギー位置にトラップ準位を形成すること

が明らかになった。特に、VO は GaN のミッド

ギャップにトラップ準位を形成し、深い正孔ト

ラップとして振る舞うと考えられる。一方で、

2MgGa-VO は GaN の伝導帯付近にトラップ準位

を形成するため、GaN の伝導帯に埋もれるか、

浅い電子トラップとして振る舞うと考えられ

る。この結果は、MgGa が VO と複合体を形成す

ることで、VOによって引き起こされる正孔トラ

ップが不活性化されることを意味している。 

 

 

 

 

3.3 考察：界面特性への影響について 

はじめに、Mg が低濃度の場合について説明

する。GaOx 界面層において MgGa と VO は複合

体を形成することで安定化するが、Mg が低濃

度の場合、VOが複合体を形成する確率は低くな

る。そのため、GaOx界面層では多くの VOが複

合体を形成せず単独で存在すると考えられる。

VO 準位は深い正孔トラップとして振る舞うた

め、Mg が低濃度の場合には多量の正孔トラッ

プが界面に存在すると考えられる。 

次に、Mg が高濃度の場合について説明する。

Mg が高濃度の場合は、VO が高確率で複合体を

形成する。そのため、GaOx 界面層では複合体を

形成する VOの割合が増加し、反対に純粋な VO

の割合は減少すると考えられる。したがって、

Mg が高濃度の場合は、VO による正孔トラップ

が低減すると考えられる。これらにより、高濃

度の Mg ドープによって GaN/SiO2 界面の正孔

トラップが低減するという溝端らの実験結果

を説明することができる。 

 

 

４．まとめ 

 

先行研究により、Mg を高濃度にドープする

ことで GaN/SiO2 界面の正孔トラップが減少す

ることが報告されたが、その物理的起源は未解

明であった。そこで我々は、GaOx界面層に残留

した Mg がトラップ欠陥を終端すると予想し、

第一原理計算により GaOx 界面層中の MgGa と

VOの相互作用について調査した。 

計算の結果、GaOx 界面層では純粋な VO とし

て存在するよりも、MgGa-VO 複合体、更には

2MgGa-VO 複合体を形成する方が安定であるこ

とが明らかになった。また、純粋な VO が GaN

のバンドギャップに深い正孔トラップを形成

するのに対して、2MgGa-VO 複合体は GaN の伝

導体付近にトラップ準位を形成するため正孔

トラップになりにくいことが分かった。以上の

結果から、Mg が高濃度の場合、GaOx界面層に

存在するほとんどのVOがMgGaと複合体を形成

し、純粋な VOの数が減少することで、GaN/SiO2

界面の正孔トラップが低減すると推察される。 
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Abstract  

We report first-principles calculations based on the density-functional theory that reveal atomistic elementary 

processes of nitrogen donor doping in epitaxial growth of silicon carbide (SiC). Our calculations identify the 

adsorption sites of an N2 molecule and its dissociative reaction pathways on the terrace and steps of SiC(0001) 

surfaces. We find that the N2 adsorbed on the terrace migrates to a particular step edge (Si3 step edge), is also 

directly adsorbed near the step edge, and is then dissociated there via the step-molecule interaction with the 

reaction barrier of about 1eV. From the above, the microscopic mechanism of N atom incorporation during 

epitaxial growth has been elucidated. 

 
１．はじめに 

 

省エネルギーな社会の実現に向けて、次世代

のパワー半導体材料として炭化ケイ素 (SiC)が

期待されている[1]。SiC のエピタキシャル成長

[1,2]では、主に化学気相成長法(CVD)[3]が用い

られており、原料ガスには Si 原料に SiH4、C 原

料には C3H8 、キャリアガスには H2を用いる。

また、エピタキシャル成長中のドーピングは、

高品質な n 型エピタキシャル層が不可欠な縦型 

MOSFET のようなパワーデバイスでは必須で

あるため、ｎ型ドーパンとして窒素(N2)が原料

ガスに導入されている。結晶中において N 原

子は C を置換してドナーとして働くことが知

られている。一般に、SiC エピタキシャル成長

では、(0001)表面が使用されており、成長基板に

はオフ角が導入されているため、成長表面には

「テラス」 と「ステップエッジ」が出現する。

このステップエッジに原料ガスが取り込まれ

ることで薄膜が成長するステップフロー成長



 

 

[3,4]が起きている。最近の理論研究において、

理想的な SiC(0001)表面上に現れるステップの

原子構造[5,6]と、CVD 成長環境下において原料

ガスに多く存在する水素によって被覆された

ステップエッジ構造とその水素被覆率まで明

らかになった[7]。しかし、CVD 成長中に導入さ

れた反応性の低い不活性ガスの N2 分子が、表

面ステップ付近でどのような原子反応をして、

N 原子が SiC エピタキシャル膜中に取り込まれ

るのか、そのメカニズムは未だ明らかになって

いない。ドーピングプロセスの最適化・向上に

は、N 原子が膜中に取り込まれる微視的なメカ

ニズムの解明が重要である。そこで、密度汎関

数理論 [8,9]に基づく第一原理計算により、

SiC(0001)表面のステップエッジとテラスの N2

分子の吸着サイトと、N 原子が膜中に取り込ま

れる経路とエネルギー障壁を調査し、エピタキ

シャル成長中における N 原子の取り込み機構

を明らかにする 
 
２．計算方法 
２.１ 計算ソフトウェアと計算条件 
 本研究は、密度汎関数理論に基づく第一原 

理計算コード VASP(Vienna Ab-initio Program 

Package [10])を使用した。交換相関汎関数には 

PBE 汎関数[11]を採用し、平面波基底のカット

オフエネルギーは 500 eV に設定した。また、

構造最適化はすべての原子に働く原子間力が 

0.05 eV/Å以下になるまで行われた。計算に用い

た 4H-SiC モデルの格子定数𝑎, 𝑏, 𝑐 は、𝑎 = 𝑏 = 

3.092, 𝑐 = 10.12 である。Brillouin ゾーンのサン

プルには MonkhorstPack の k 点メッシュ(2 × 

1 × 1)を使用した。 

 
２.１ 計算モデル 

SiC(0001)表面の成長では、一般的に、[11̅00]
または[112̅0]方向に傾いた微斜面が用いられ
る[1]。その結果、微斜方向には計 5つの代表的
なステップ構造が現れる(Fig. 1)[5,6]。[11̅00]
方向に傾いた表面では、Si原子と C 原子が端
に並んだ「SC step」が現れ、[112̅0]方向に傾 
いた表面では、Si 原子が端に並んだ「Si2 step」
または「Si3 step」、C 原子が端に並んだ「C1 step」
または「C2 step」が現れる。N原子は C サイト
を置換することから、本研究では、これらのス
テップエッジ構造の中で、C サイトが出現する
SC step,Si2 step,Si3 step を対象とした。さらに、
表面テラスにおける N2 分子の振る舞いも調べ
るために、4 つの異なるスラブモデルを採用し
た。1 つ目のスラブモデルは、[112̅0]方向に沿

った SC step が出現するステップエッジ構造を
再現した。次に、2 つ目と 3 つ目のスラブモデ
ルでは、[11̅00]方向に沿ったステップエッジ構
造を再現しており、２つ目はダングリングボン
ドを２つ持った Si 原子が出現する Si2 step、3
つ目はダングリングボンドを 3 つ持った Si 原
子が出現する Si3 step である(Fig. 2)。4 つ目
は成長環境下に出現する表面テラスである
(Fig. 2)。これらのスラブモデルは、４層また
は 5 層の 4H-SiC 層と約 8Å 以上の真空層で構
成されており、下 2層の原子位置は固定されて
おり、スラブ底面は仮想水素終端を施した。各
ステップエッジおよび表面テラスの水素被覆
率[7,12]を考慮して、ステップエッジでは水素
被覆のない状態、表面テラスでは水素で覆われ
た状態と覆われてない状態の 2パターンを再現
した。 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.1: Schematic view of the 5 distinct mono-

bilayer steps on 4H-SiC(0001) surface. Blue, 

brown, green and yellow spheres represent Si 

atoms, C atoms, Si edge atoms, and C edge 

atoms, respectively. 



 

 

 

 
２.２ N2分子吸着エネルギー 
構造最適化計算によって得られた N2吸着反応
の安定性を比較するために、(1)式を用いて、N2

分子吸着エネルギーを計算した。 

ここで、E0は構造最適化計算前のスラブモデル
の全エネルギー、Eadは構造最適化計算後のスラ
ブモデルの全エネルギー、𝜇𝑁2

は DFT 計算で求
まる N2 分子のエネルギーである。 
 
２.３ 成長条件下のH原子のギブス自由エネル
ギー 
成長表面が周囲の気相と平衡状態にある場合、
成長表面の H 原子には、気相の H 原子のギブ
ス自由エネルギーを用いて、下記のように表す
ことができる。 

ここで、𝜇𝐻2
は H2 のギブス自由エネルギーであ

る。𝑘𝐵はボルツマン定数、𝜉𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠 ,  𝜉𝑟𝑜𝑡 , 𝜉𝑣𝑖𝑏𝑟はそ
れぞれ、並進、回転、振動の分配関数である。
[13] 
 
３．計算結果・考察 
３.１ ステップエッジの N2分子吸着構造 

ステップエッジ近傍での N2 分子吸着構造を
調べた。各ステップエッジの中で N2分子吸着エ
ネルギーの計算で得られた最も吸着エネルギ
ーが大きくなった構造、すなわち安定吸着構造
を Fig. 3 に示す。まず SC step では、N2分子は
隣り合う SC step 間を跨ぐように分子吸着した
構造となった。その吸着エネルギーは-0.16 eV
となり、エネルギー利得のない結果となった。
その理由は、SC step のステップエッジの Si 原
子と下段テラスの Si 原子間の再結合が N2 分子
によって妨げられたからだと考えられる。これ
より、SC step には N2 分子は吸着しないことが
わかった。次に、Si2 step では N2分子は解離吸
着した。解離した N 原子は Si2 step のステップ
エッジ上下段の Si 原子間の C サイトに位置し、
C サイトにて N 原子は Si-N 結合をそれぞれ 2
つ形成した。その吸着エネルギーは 2.68 eV と
なり、Si2 step では N2 分子は解離吸着するこ
とがわかった。最後に、Si3 step でも、N2 分子
は解離吸着した。解離した N 原子は Si3 step の
C サイトに位置し、C サイトにて N 原子は Si-N
結合をそれぞれ 3 つ形成した。その吸着エネル
ギーは 4.16 eV であり、Si3 step で解離吸着する
ことがわかった。 
 

 

𝜇𝐻(𝑇, 𝑃) = 

1

2
= [𝜇𝐻2

+ 𝑘𝑏𝑇 ln(
𝑘𝐵𝑇

𝑝
× 𝜉𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠𝜉𝑟𝑜𝑡𝜉𝑣𝑖𝑏𝑟)] (2) 

 

Fig.3: The local atomic structure of geometry 

optimized N2-adsorbed SC step, Si2 and Si3 

steps. The color code is the same as in Fig. 1. 

Gray balls depict N atoms. 

 

Fig.2: Side and top views of the periodicarray 

slab models in which an upper terrace and a 

lower terrace appear alternately. (a) Si3 step, 

and (b) terrace on the 4H-SiC(0001) surfaces. 

The color code is the same as in Fig. 1. Pink 

balls are H atoms. 

(a) 

(b) 

 



 

 

以上の結果を SiC(0001) 表面に現れるステップ
エッジの形状を交えてまとめる。実験では一般
的に[112̅0]方向に傾いた微斜面が使用される
[14]。理想的な環境下では、「真っすぐな SC step」
より、「ジグザグな Si2+Si3 step」構造の形成エ
ネルギーの方が小さく、その微斜面のステップ
は蛇行していることが明らかになっている[5,6]。
各ステップエッジの最大の N2 分子の吸着エネ
ルギーの大小関係は、Si3 step > Si2 step > 0 > SC 
step であることから、「SC step ストレート」で
は、N2 分子は吸着せずに N 原子は取り込まれ
ず、「Si2 + Si3 ジグザグステップ」の「Si3 step」
側に主に N2 分子が吸着し、N 原子が膜中に取
り込まれる反応が起こることがわかる。 
 
３.２ 表面テラスの N2分子の吸着・表面拡散反
応 
成長表面にはステップエッジだけでなく、テ

ラスも存在する。そこで、表面テラスに到着し
た N2 分子の吸着反応について調べた。具体的
には、表面 Si 原子の上の T1 サイト、表面 C の
上の T4 サイト、3 つの Si 原子と 3 つの C 原子
から成る六角形の中心部の H3 サイト、2 つの
T1 サイトの間の BR サイトの計 4 つの吸着サイ
トで N2 分子の吸着反応を調べた。水素で覆わ
れていない表面テラスでは、H3 サイトに分子吸
着する構造が最安定構造となった。一方、水素
で覆われている表面テラスでは、吸着構造は確
認できなかった。最後に、水素で覆われていな
い表面テラスでの表面拡散について調べた。Cl-
NEB 法[15]を用いて H3 サイトから等価な隣接
する H3 サイトへの拡散経路 H3 → BR → BR 
→ H3 サイトに沿ったエネルギープロファイル
と拡散障壁を調べた(Fig. 4)。 

H3 サイトから BR サイトへの拡散では 0.41 eV
の拡散障壁が存在した。次に BR サイトから拡

散障壁 0.48 eV で隣接する BR サイトに拡散し
た。最後に BR サイトから H3 サイトへの拡散
障壁はわずか 0.1 eV であった。 これより、N2

分子は水素で覆われていない表面テラスの範
囲を最大で拡散障壁 0.48 eV で拡散していくこ
とが分かった。つまり、表面テラスに到着した
N2 分子は容易にステップエッジ近傍に到達す
るといえる。 
 
３.３ Si3 step での N2分子の解離吸着反応 
 ステップエッジ近傍に到達した N2 分子が、
どのように解離吸着して N 原子が膜中に取り
込まれるのか、最も吸着エネルギーの高かった
Si3 step に焦点を当て、その反応過程のエネルギ
ープロファイルを調べた。N2が上段テラスから
Si3 step に接近する場合の反応座標に沿ったエ
ネルギープロファイルと(準)安定構造そして特
徴的な鞍点構造を Fig. 5 を示す。 

Fig.4: Energy profile of N2 molecule diffusing 

on the surface terrace not covered with 

hydrogen via the path H3→BR→BR→H3 

site. 

 

Fig.5: Energy profile along the reaction 
pathway in which the upper-terrace N2 
molecules is dissociated and incorporated 
through the Si3 step edge. The (meta) stable 
(A, B, C and E) and the saddle point (D) 
geometries are labelled by uppercase letters. 
the geometry is shown in the lower panel with 
the color code as same as in Fig. 3. The origin 
of the energy is taken as E0 + μN2 in eq. 1. 
 

 



 

 

上段テラスから Si3 step 上部に分子吸着した
構造(A)から、N2は 0.73 eV という比較的小さな
エネルギー障壁を乗り越え、安定な分子吸着構
造(C)に到達する。構造(A)から(C)への反応の間
に N-N 結合長は 1.22Å（二重結合長）から 1.45 
Åまで伸長する。そして分子吸着構造(C)からN-
N 結合が切れた鞍点(D)を経由して、解離吸着構
造(E)に到達する。これより上段テラスから Si3 
step に N 原子が取り込まれる解離反応のエネル
ギー障壁は 1.40 eV であることがわかった。 

次に、Si3 step 近傍の下部テラスの Si 原子に
吸着している H 原子を取り除いた状況を想定
し、上段テラスからの接近と同様に(準)安定吸
着構造を探索し、反応座標に沿ったエネルギー
プロファイル算出した結果を Fig. 6 に示す。 

なお、上段テラスと下段テラスを比較するため
に、両者の原子数を揃える必要がある。そこで
下段テラスの反応をモデル化したスラブモデ
ルの全エネルギーに、不足している H 原子のエ
ネルギーを式(2)より 4 原子分だけ加えた。 
まず N2分子は、Si3 step 下部の下段テラスの Si
原子の BR サイトに吸着する(構図(a))、このと
き N-N 結合長は 2 重結合長の 1.22 Å まで伸び
ている。次に、1.16 eV のエネルギー障壁を越え、
N2は Si3 step の下段テラスからステップエッジ
の奥深くの Si 原子に接近し始める。N 原子の 1
つがステップエッジ上段と下段の Si 原子と結
合した構造(c)から、ステップエッジの原子と未
結合のもう１つの N 原子が、ステップエッジに
近づいてステップエッジ下段の Si 原子と結合
する吸着形態(d)をとる。そして最後に N2 は、
0.25 eV の小さなエネルギー障壁を乗り越えて、
N-N 結合が 1.51Åまで伸長した鞍点(e)を経由し
て解離吸着構造(f)または(g) に到達する。 

これらの 2 つの結果を比較すると、N2の解離
による N 原子の取り込み反応の最大のエネル
ギー障壁は、上段テラスからの場合の 1.40 eV、
下段テラスからの場合は 1.16 eV となり、下段
テラスから Si3 step に N 原子が取り込まれやす
いことがわかった。この結果は、上段のテラス
からと、下段のテラスからのステップへの原子
の取り込みにおいて非対称性があり、上段テラ
スよりも下段テラスから原子が取り込まれや
すいシュウェーベル (Schwoebel)効果[16,17]を
示唆していると考えられる。まとめると、Si3 
step において下段テラスから N2 の解離吸着に
よる N 原子の取り込み反応が起こる可能性が
高いことがわかった。 
 
３.４ ステップエッジにそった N原子のマイグ
レーション 

最後に、ステップエッジに沿った N 原子のマ
イグレーションについて議論する。実際のエピ
タキシャル薄膜では、N 原子はドナーとして膜
中を広く均一に分布することが期待されるが、
取り込まれた N 原子は隣接するサイトに位置
しており、N2 はクラスターを成している。Fig. 
7 (a)と(b)が示すように、N 原子がステップエッ
ジに沿って移動し、2 個の N 原子に孤立するマ
イグレーションについて調査した。(a)の場合は
N 原子は Si3 step edge に沿って移動し、(b)の場
合は C 原子が存在する Si3 step edge に沿って移
動する。(a)では 2.42 eV、(b)では 1.68eV のエネ
ルギー障壁が得られた。さらに、(b)のマイグレ
ーションでは、0.6 eV の利得でエネルギー的に
有利であることがわかった。これより、Si3 step 
edge に C 原子が存在する場合は、N 原子はステ
ップエッジに沿ってマイグレーションしやす

Fig.6: Energy profiles along the reaction 

pathway in which the lower-terrace N2 

molecule is dissociated and incorporated 

through the Si3 step edge. The (meta) stable (a, 

c, d, f and g) and the saddle point (b and e) 

geometries are labelled by lowercase letters. 

The corresponding geometries are shown in 

the lower panel with the color code as same as 

in Fig. 3. The origin of the energy is the same 

as in Fig. 5. 

 



 

 

いことが推測される。 

 
４．まとめ 

SiC エピタキシャル成長中における、N2分子

による N 原子取り込みの微視的な原子反応お

よび取り込みプロセスについて第一原理計算

を用いて解明した。まず、各ステップエッジで

の N2分子吸着構造とその吸着エネルギーから、

主にSi3 stepに吸着することを特定した。次に、

表面テラスでの吸着・拡散反応を調べた結果、

拡散障壁 0.48 eV で容易に成長表面を拡散して

ステップエッジ近傍に到達することがわかっ

た。そして、最も吸着エネルギーの大きかった

Si3 step において、N2 が解離して N 原子は Si3 

step の C サイトに取り込まれる反応過程とその

エネルギー障壁を算出した。その結果、Si3 step

の上段テラスより下段テラスから、エネルギー

障壁 1eV 程度で N2 が解離吸着して N 原子が取

り込まれやすいことが判明した。また、Si3 step 

edge に C 原子が存在する場合は、解離吸着した

N 原子はステップエッジに沿ってマイグレーシ

ョンしやすいことが推測される。以上より、エ

ピタキシャル成長中において N 原子が取り込

まれる微視的なメカニズムを解明した。 
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Fig.7: Migration processes of the incorporated 

N atom along the edge of the Si3 step. (a) 

Migration along the pristine Si3, and (b) 

migration along the carbon attached (marked 

by yellow balls) Si3. The 2 neighboring N 

atoms shown in the left panel become isolated 

in the right panel. The color code as same as in 

Fig. 3. 
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Abstract 

Basal plane dislocations (BPDs) consisting of a pair of partial dislocations (PDs) with Shockley-type 

stacking faults (SFs) between them, are suspected to cause the bipolar degradation (forward voltage 

degradation), thus leading to the degradation of SiC-based electron devices. However, the microscopic 

reason for the bipolar degradation has not been fully understood yet. In this study, we theoretically 

investigated the atomic and electronic structures of BPDs by using first-principles calculations based on the 

density-functional theory (DFT) and clarified the atomistic origin of bipolar degradation in SiC devices. As 

a result, we found that under the positive charge state Si-Si reconstruction bond (Si core), one of the partial 

dislocations, breaks and generates Si dangling bonds which may contribute to the expansion of stacking 

faults. 

 

1. 背景・研究目的 

SiC (Silicon Carbide)は、その優れた特性から Si 

(Silicon) に代わる半導体材料として注目を集め

ている物質の一つである。SiC はワイドバンドギ

ャップ半導体であるとともに、Si と比較して熱伝

導率や絶縁破壊電界強度、電子飽和速度において

優れた特性を有している[1]。そのため SiC を用い

てデバイスを作製することで、Si を用いたデバイ

スでは実現し得なかった高速動作・高温動作・高

耐圧なデバイスが実現可能である。特に SiC は絶

縁破壊電界強度に優れている点から高耐圧/大電

流向けのデバイスへの利用が期待されており、一

部製品化や実用化が進んでいる。しかし SiC デバ

イスを製造する過程で様々な技術的課題があり、

高品質化や信頼性の向上が大きな課題として挙

げられる。その中でも特に僅かな結晶成長条件の

違いによって生じる結晶欠陥が SiC デバイスの特

性を著しく低下させている。そのため SiC 単結晶

中における結晶欠陥の低減が求められている。 

SiC に発生する主要な結晶欠陥の一つとして基

底面転位 (Basal Plane Dislocation: BPD)が挙げら

れる。BPD はバーガースベクトルが 𝑏 = 𝑎/

3[112̅0 ]の基底面内に存在する転位のことである。

基板に発生した BPD の大半は Fig. 1(c)に示すよう

に SiC のエピタキシャル成長中に基板/エピ膜の

界面においてでデバイスへの影響が少ない貫通

刃状転位 (Threading Edge Dislocation: TED)に変換

される。しかし一部の BPD は基板からエピ膜へ

と伝播されるとともに、僅かなエネルギーで 2 本

の部分転位 (Partial Dislocation: PD)とその間に積

層欠陥 (Stacking faults: SF)を伴う拡張転位に分解

されてしまう。さらに BPD の分解により形成さ

れた積層欠陥は通電により拡張し、オン動作時の

抵抗値が増大するバイポーラ劣化現象を引き起

こすと報告されている[2]。Fig. 1(a)と(b)のように
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取得された SiC の pn ダイオードに順方向電流を

加えた前後の画像から、BPD による転位が三角形

状に拡張することで、拡張された箇所が高抵抗に

なりキャリアの伝導を阻害している様子が見て

取れる[3]。以上の背景から SiC デバイスにおいて

BPD の低減は重要な技術的課題であり、BPD に関

係する研究は精力的に進められてきた。最近の研

究では BPD の構造を評価する研究[4]やバイポー

ラ劣化現象を抑制する研究が報告されている[5]。

しかしバイポーラ劣化現象の原因となる BPD の

電子状態を詳細に解析した研究は未だ十分に行

われてきておらず、その物理的起源は明らかにな

っていない。BPD の転位による拡張を防ぎ、バイ

ポーラ劣化現象を抑制するためには、BPD の電子

状態の解析結果から得られる知見がとても重要

である。したがって本研究では、密度汎関数理論

(DFT)に基づく第一原理計算により拡張転位に分

解された BPD の電子構造を解析することで、バ

イポーラ劣化現象の物理的起源を明らかにする

ことを目的に研究を行った。 

2. 計算モデル・計算手法 

4H-SiC の BPD の電子状態を解明するために、

BPD を含んだ 4H-SiC の原子モデルを作製した。

まず初めに、スーパーセル内に Si 原子と C 原子

合わせて 384 原子含まれる 4H-SiC 完全結晶

（Perfect モデルと称する）の四角柱モデルを初期

原子モデルとして用意した。BPD のバーガースベ

クトルは一般的に𝑎/3[112̅0]で表現されるが、Fig. 

1(c)に示すように BPD は僅かなエネルギーで 2 本

の部分転位とその間に積層欠陥を伴う拡張転位

に分解される。拡張転位に分解された BPD の構

造を再現するために、BPD の分解を表現したバー

ガースベクトルの一種である𝑎/3[101̅0 ]と𝑎/

3[011̅0 ]に沿ってすべりを初期原子モデルに加え、

各原子に加わる力の大きさが 5×10-3[eV/Å]を下

回るように構造最適化計算を実行した。本研究で

得られた BPD を含んだ 4H-SiC モデルを Fig. 2 と

Fig. 3 に示す。 

本研究では、構造最適計算により得られた構造

に対してその安定な荷電状態を評価するために、

計算モデルの荷電状態 (q=-2, 0, +2)を変化させた

うえで構造最適化計算も行い、その結果に基づい

て安定な荷電状態を評価した。本計算ではモデル

に対して 3 次元の周期的境界条件を課したうえで

計算を実行している。またモデルに対する構造最

Fig. 2. (a) Side view from [112̅0] and (b) Side view 

from [1̅100] of the 4H-SiC model which includes 

BPD. Blue and brown balls represent Si and C 

atoms, respectively. 

 

Fig. 1. Electroluminescent images of pn diodes in 

SiC (a) before and (b) after energization [3]. (c) 

Schematic diagram representing the expansion of   

Stacking faults (SF) generated from BPD which 

has propagated to the epitaxial layer. The dashed 

line represents the basal plane. 

 o 



適化計算と電子状態の計算は、密度汎関数理論 

(DFT) に基づく第一原理計算コードである

Vienna Ab initio Simulation Package (VASP)[6]を使

用している。そして構造最適化計算には GGA-

PBE 交換相関汎関数[7]、電子状態の計算には HSE

交換相関汎関数[8]を使用している。HSE 計算にお

ける混合パラメータ、短距離相互作用パラメータ

は、SiC のバンドギャップ値である 3.26[eV]を再

現する値として、それぞれ 0.30, 0.2[Å-1]を採用し

た。 

本研究で得られた計算モデル（BPD モデルと称

する）の特徴的な構造に関して説明する。構造最

適化計算後、BPD モデルには三つの特徴的な構造

が現れた。一つ目の特徴的な構造は Fig. 2(a)の赤

線で示めすように、[0001]と[0001̅]の二方向に挿

入された余剰半面 (Extra half plane)である。これ

らの余剰半面の始端や終端に着目すると、これら

の余剰半面が積層欠陥 (Stacking fault)の両端を発

端として挿入されていることが分かる。二つ目の

特徴的な構造は、積層欠陥が導入された層を境に

変化した積層構造である（Fig. 2(a)において変化し

た積層構造は、橙色の三角形に対応している）。通

常の 4H-SiC では単位胞内において積層方向に 4

つの Si-C 層が含まれるが、BPD が形成されたこ

とによりその積層構造が崩れ、3C と類似した構造

が形成されていることが分かる。これらの結果は、

先行研究[4]により報告された評価結果と類似し

ている。三つ目の特徴的な構造は Fig. 3 (b)に示す

ように、積層欠陥形成層に形成された二種類の新

たな共有結合である。一方は Si-Si 結合(Fig. 3(b)に

おいて赤色の原子同士の結合)であり、もう一方は

C-C結合(Fig. 3(b)において黄色の原子同士の結合)

であることが分かる。これらの共有結合は転位線

([112̅0 ])方向に沿って形成されており、それぞれ

Si core、C core と呼ばれている。以上三つの特徴

的な構造が、本研究のモデルでは得られた。本研

究では得られた BPD モデルを用いて BPD の電子

構造を解析している。 

 

3. 電子構造解析（中性状態） 

まず始めに今回作製した BPD モデルのバンド

構造を解析した。解析したバンド構造の結果を

Fig. 4 に示す。こちらの結果はスーパーセルのバ

ンド構造を解析した結果であるため、ブリルアン

ゾーン内のバンド数が増加していることに注意

する。 

バンド構造を解析した結果、Γ点や X 点におい

て価電子帯・伝導帯の両帯付近のギャップ中に欠

陥準位が誘起されていることが確認された。これ

らの欠陥準位に対応する波動関数・電子密度を可

視化したところ、伝導帯近傍の欠陥準位は積層欠

Fig. 3 (a) and (b)Top views of the 4H-SiC model 

which includes BPD. ((b) shows the layer with 

generated stacking fault). Blue and brown balls 

represent Si and C atoms, respectively. 

 

Fig. 4. Band structure along the basal plane. The 

shaded area represents the background of SiC bulk 

bands. The figures represent the wavefunction at 

Γpoint and electronic density at X point which 

correspond to the defect levels, respectively. 

 



陥の形成により積層構造が変化した箇所に局在

する floating state であることが判明した。そして

価電子帯近傍の欠陥準位は Si-Si 結合（Si core）に

由来するものだと判明した。これらの準位や特徴

的な波動関数・電子密度は Perfect モデルでは見

られず、BPD の欠陥構造により誘起された準位だ

と考察される。特に Si core に由来する価電子帯近

傍の欠陥準位は、フェルミエネルギーよりエネル

ギー的に低い位置にある占有軌道であることか

ら、ホールをトラップする準位として機能すると

考察している。  

続いて Perfect モデルと BPD モデルにおける電

子構造の違いを把握するために、二つのモデルに

おいて BPD の欠陥構造の状態密度を射影した局

所状態密度 (LDOS)を比較した。解析した局所状

態密度の結果を Fig. 5 に示す。二つのモデルの状

態密度を高い精度で比較するために、両者のエネ

ルギー差を転位の影響が小さい原子の内殻準位

(C の 2s 軌道)を用いて定義した[8]。状態密度を解

析した結果、BPD の Si core はギャップ中の価電

子帯近傍に大きな状態密度を有しており、C core

は伝導帯中に大きな状態密度を有していること

が確認された。そして積層欠陥はギャップ中の伝

導帯近傍に状態密度を有していることが確認さ

れた。 

この結果より積層欠陥と変化した積層構造に由

来する欠陥準位が伝導帯近傍に形成されている

ことが示された。こちらの欠陥準位は、Perfect モ

デルの伝導帯下端よりエネルギー的に低い位置

にあるとともに、非占有の準位であることから電

子をトラップする準位として機能すると考察し

た。特にバイポーラ劣化現象は、キャリアがトラ

ップされることで BPD 近傍が高抵抗層になるこ

とが原因である。そのため電子をトラップする準

位として機能する可能性のある積層欠陥由来の

欠陥準位をバイポーラ劣化現象の物理的な起源

だと我々は考察している。 

 

4. 電子構造解析（荷電状態安定性） 

前節の結果と考察により、4H-SiC に BPD が形

成されると Si core に由来するホールトラップ準

位と積層欠陥に由来する電子トラップ準位が形

成される可能性が示唆された。また先行研究[5]に

より、BPD の積層欠陥の拡張が BPD に到達する

ホール密度を減少させることにより抑制される

と報告されている。これらの結果より、BPD に由

来する積層欠陥の拡張はホールと深い関係にあ

ることが推測される。したがってバイポーラ劣化

現象と関連のある積層欠陥の拡張の物理的起源

を解明するために、様々な荷電状態の BPD モデ

ルを作製し、その構造変化や荷電状態の安定性に

ついて考察を行った。 

先ず初めに、各荷電状態における構造の比較を

行った。本研究では BPD モデルの電子数を増減

させて構造最適化計算を実行することで、各荷電

状態(𝑞 = ±2)における構造を作製した。構造最適

化計算の結果、BPD モデルの電子数を増加させた

状態(𝑞 = −2)では構造に大きな変化は見られなか

った。反して BPD の電子数を減らした状態(𝑞 =

+2)では、Fig. 5 に示すように Si core の Si-Si 結合

が切断され、Si core において Si ダングリングボン

ドの形成が確認された。 

Fig. 5. The local density of states focusing on 

characteristic structures of BPD model, such as Si 

core and differed stacking sequence. The density of 

states is depicted with the valence band maximum 

of the perfect 4H-SiC as the energy reference. 



最後に荷電状態を変化させた際の BPD モデル

の電子構造を解析した。荷電状態を変化させた前

後のX点におけるエネルギー準位の解析結果を

Fig. 7 に示している。前節のバンド構造の解析結

果（Fig. 4）より、主にΓ点とX点において BPD に

由来する欠陥準位が形成されていることが確認

された。そのため本研究では、主にΓ点とX点にお

ける荷電状態を変化させた際の BPD モデルの電

子構造を解析した。 

Fig. 7 では、Si core に由来する欠陥準位の形成

が確認されたX点における荷電状態を変化させた

前後のエネルギー準位の解析結果を示している。

電荷中性状態（Fig. 7(a)）は、Fig. 4 同様に Si core

に由来する電子占有された欠陥準位が価電子帯

近傍のギャップ中に形成されていることが確認

される。そして電荷正状態では（Fig. 7(b)）、Si core

を形成していた Si-Si 結合が切断され、Si ダング

リングボンドが形成されたことにより、Si ダング

リングボンドに由来する深い欠陥準位がギャッ

プ中に形成されることが確認された。そして対応

する欠陥準位は電子を占有していないため、今度

は電子をトラップする準位として機能すると考

察される。 

これらの結果を用いて積層欠陥拡張の起源を

考察する。4H-SiC に BPD が形成されると、Fig. 2

で示すように同一層内に Si-Si 結合(Si core)が形

成される。そしてこの Si core に由来する欠陥準位

が価電子帯近傍に現れており、ホールをトラップ

する準位として機能すると推測される。加えて Si 

core の Si-Si 結合は C core の C-C 結合と比較して

弱く、Fig. 6 に示すように正電荷が蓄積されるこ

とで容易に切断される。これらの結果と先行研究

の報告結果[5]より、積層欠陥の拡張は BPD に到

達したホールが Si core 由来の欠陥準位に捕獲さ

れ、Si core の Si-Si 結合が切断されることで拡張

が促進される状況が考えられる。 

 

Fig. 6. 4H-SiC model which includes BPD in the 

positively charged state focusing on the Si core 

atoms represented in red. By breaking the Si-Si 

bond, the Si dangling bond is formed.  

Fig. 7. Result of the Energy levels and electronic density at X point ((a) Neural state, (b) Positively charged 

state). The black energy levels represent the edge of the conduction band and valence band. The figures represent 

the electronic density which corresponds to the defect levels drawn with a red line. The yellow circle represents 

the electron and the red circle represents the hole. 



5. 結論・今後の展望 

本研究では、密度汎関数理論に基づく第一原理

計算を用いて、SiC に発生する主要な結晶欠陥の

一つであるBPD (基底面転位)の電子構造を解析し、

バイポーラ劣化現象の物理的起源を考察した。初

めに BPD の電子構造を解析するために、第一原

理計算を用いて BPD を含んだ 4H-SiC モデルを作

製した。得られた構造の電子構造を解析した結果、

BPD 特有の欠陥構造により誘起された欠陥準位

が価電子帯・伝導帯の両帯近傍のギャップ中に形

成されていることが確認された。 

続いて BPD モデルの荷電状態を変化させた場

合の構造変化を解析した。その結果、電荷正状態

に置いて Si core を構成する Si-Si結合が切断され、

Si ダングリングボンドが形成されることが確認

された。そしてその構造変化により、Si core に由

来する価電子帯近傍に形成された欠陥準位が、Si 

ダングリングボンドに由来するギャップ中の深

い欠陥準位に変化することが確認された。積層欠

陥の拡張は部分転位（Si core と C core）のどちら

かを起点として拡張すると考えられるため、今回

の結果から Si core を起点に積層欠陥が拡張する

ことが示唆された。 
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Abstract  

We tried to modify the GaN surface using a dummy SiO2 layer and annealing process. The surface of 

both c- and m-GaN substrates was modified by the SiO2 dummy process at 800C. The modified c-

and m-planes n-GaN/Al2O3/Pt capacitors exhibited superior characteristics such as a low Dit and high 

reliability under PBS. This is thought to be due to a very small amount of Ga diffusion from the 

unstable layer and additional Ga2O3 growth on the surface on GaN. 

 

 
１．はじめに 

トレンチ構造の縦型 GaN パワーデバイスで
は、側壁は m 面 GaN となり、従来の c 面 GaN
に加えて、その電気特性を把握する事は重要で
ある。これまで、ｃ面の n-GaN/Al2O3 キャパシ
タでは、キャパシタ作製プロセスの最高温度で
あ る 300 ℃ の 後 熱 処 理 (Post-metallization-
annealing : PMA)前後で、C-V 特性の周波数依存
性及びフラットバンド電圧(Vfb)のヒステリシス
が劇的に改善される事が報告されている[1, 2]。
この要因として、GaN 表面の Ga 及び N 原子が
再配列されるモデルが提案されている[2]。また、
我々の先行研究で、GaN/SiO2界面に、相或いは
相の Ga2O3 層がエピタキシャル的に成長して
いる事を見出した[3]。更に、n-及び p-GaN 基板
表面には、自然酸化膜が形成されている事が分
かった[4]。これらの結果を踏まえて、我々は、
GaN 最表面の不安定性は、Ga2O3 層が関与して
いると考えた。 

そこで、本研究では、SiO2膜で GaN 表面を覆
った後に 800℃熱処理する事（SiO2 ダミープロ
セス）で、GaN 表面の改質を検討した。そして、
GaN 最表面を改質した c 及び m 面の n-
GaN/Al2O3/Pt キャパシタの Positive-bias-stress 

(PBS)特性を調べて、SiO2ダミープロセスの有効
性について議論した結果を報告する。 
 
２．実験条件 

本研究の目的である SiO2 ダミープロセスの
フロー模式図を図１に示す。図 1(a) 先ず、
Unstable な表面層を含む c 及び m 面の n-GaN エ
ピ基板は、SPM/BHF 溶液で洗浄した後に、300℃
の PE-ALD 法で 5nm 膜厚の SiO2 ダミー膜を
GaN エピ基板上に成膜した。図 1(b) 続いて、 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

SiO2

GaN

Unstable

(a) Dummy SiO2

(c) Dummy SiO2 removal

SiO2

GaN

Ga
Ga

Unstable

(b) Annealing

GaN

Modified

Figure 1. Schematics of SiO2 dummy process.



 

 

800℃で熱処理した。図 1(c) 最後に、SiO2 ダミ
ー膜は除去して、Unstable 層は Modified 層へ改
善させた。300℃の ALD 法で膜厚 10nm の Al2O3

絶縁膜を成膜した後に、Al2O3 膜上へ Pt ゲート
電極及び GaN 裏面に Ti/Pt オーミック電極を形
成して、MOS キャパシタを作製した。最後に、
PMA300℃を実施した(D-c-AlO, D-m-AlO)。リフ
ァレンスとして、c 及び m 面の n-GaN エピ基板
を直接、800℃で熱処理した後に、同じプロセス
で Al2O3 キャパシタを作製した(c-AlO, m-AlO)。 
 
３．結果 

全てのキャパシタの Al2O3 絶縁膜はアモルフ
ァス構造であり、スイープ電圧が 2.5MVcm-1ま
で C-V ヒステリシスは認められなかった。図２
に、界面準位密度(Dit)とコンダクションバンド
端からの電界(Ec-E)の関係を示す。Dit はコンダ
クタンス法より求めた。c-AlO キャパシタが最
も大きな Dit 特性を示し、Ec-E = 0.4eV で、
>1012cm-2eV-1の値であった。一方、D-c-AlO 及び
D-m-AlO キャパシタの Ditは、Ec-E = 0.4eV で、
2.51011cm-2eV-1 の小さな値を示した。これは、
SiO2 ダミープロセスによって n-GaN/Al2O3 界面
が改善できたためと考えられる。 

次に、信頼性評価として、PBS 測定を実施し
た。バイアス電圧を 2.0, 2.5, 3.0, 3.5 及び 4.0V と
して、ストレス時間を 0~300s と変えた。全ての
キャパシタは、いずれのバイアス電圧(V-Vfb)で
もストレス時間が長くなるに従って正の Vfb シ
フトを示した。また、バイアス電圧が大きくな
るに従って、正の Vfb シフトは増大した。スト
レス時間 300s における Vfbシフト値とバイアス
電圧の関係を示す。バイアス電圧によって Vfb

シフトの傾向は大きく変わるが、2.5V までは全
てのキャパシタの Vfbシフト値が約 0.1V と非常
に小さかった。しかし、バイアス電圧が 3.0V 以
上に大きくなると、c-AlO 及び m-AlO キャパシ
タの Vfb シフトは急激に増大する傾向を示した。
一方、D-c-AlO 及び D-m-AlO キャパシタは Vfb

シフトを各々約 0.2V 及び 0.3V と顕著に抑制で
き、SiO2 ダミープロセスの効果が認められた。
バイアス電圧が 4.0V における Vfbシフト値は次
の順となった。 

D-c-AlO < D-m-AlO << m-AlO < c-AlO 
c-AlO 及び m-AlO キャパシタでは、n-GaN 基板
の 800℃熱処理によって、Ga-N 結合の分解に伴
う電気的な欠陥が生成したためと考えられる。
一方、SiO2 ダミープロセスで作製した D-c-AlO
キャパシタを XPS 分析した結果、GaN 最表面
に Ga2O3膜が新たに形成されている事が分かっ
た。これより、800℃の SiO2 ダミープロセスで
は、GaN 表面の不安定な Ga 原子は SiO2膜へ拡
散して除去され、新たに GaN 表面で Ga2O3膜が
形成された事が PBS 特性の向上に繋がったと

考えられる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
４．まとめ 

SiO2 ダミープロセスによる GaN 最表面の改
質とその電気特性への効果について調べた。
SiO2 ダミープロセスで作製したキャパシタは、
c 及び m 面 n-GaN 共に、Dit 特性及び信頼性の
PBS 特性が改善できる事が分かった。 
 
本研究は、文部科学省 革新的パワーエレクト
ロニクス創出基盤技術研究開発事業 JPJ009777 
の助成及び JSPS 科研費（JP20H02189）によっ
てサポートされたものです。 
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Abstract  

In recent years, with the development of an advanced information society, the volume of 

information and data has exploded and the demand for high-speed, large-capacity storage to store 

such information and data has increased. In this study, we envision the application of AlScN-based 

ferroelectric transistors to 3D flash memory structures. 

In the current 3D flash memory structure, a poly-Si thin film is used for the channel that serves as 

the bit line, and one of the issues is conductance degradation due to high layering caused by crystal 

grain boundaries and defects. To solve this problem, highly oriented polysilicon channels are 

expected to be fabricated by utilizing the stable wurtzite structure of AlScN and inheriting the 

C-axis orientation of AlScN during solid phase growth of the silicon thin film that serves as the 

channel. In this study, we attempted to form highly oriented silicon using AlScN. 

 
１．はじめに 

近年,高度情報化社会の発展に伴い情報・デ
ータの生成量は爆発的に増加しており[1]それ
らを保存する目的で高速大容量のストレージ
の需要が高まっている。そのなかで,次世代不
揮発性メモリとして強誘電体を用いた強誘電
体メモリが注目されている。そこで本研究では、
Fig.1 のような AlScN からなる強誘電体トラン
ジスタ(FeFET)を３次元フラッシュメモリ構造
に適用した構造を想定する。 

 
 
 
 
 
 
 
 

Fig1.AlScN 3D FeFET 
AlScN は低温でも安定なウルツ鉱型構造であ

り分極方向の制御が容易であること,残留分極

の値が大きいこと,また膜厚 10nm以下の薄膜で
も強誘電性が確認されているなど新たな強誘
電体材料としての可能性が示されている[2,3]。 

一方で現行の３次元フラッシュメモリ構造
ではビット線となるチャネルにポリシリコン
薄膜が用いられ,結晶粒界や欠陥により高積層
化によるコンダクタンスの低下が課題の一つ
となっている[4,5]。この課題を解決する方法
として単結晶化[6]や大粒径化[7]が研究され
ているが単結晶化は気相エピタキシャル成長
や Metal-Induced Lateral crystallization (MILC）は
工程が複雑になること、また大粒径化はメモリ
セルによって結晶粒界の数や位置が変わる為
ばらつきが増大することなどの課題がある。そ
こで,高配向性ポリシリコン技術に着目した。
高配向性ポリシリコンは薄膜トランジスタ
（Thi-film Transistors: TFTs）の性能向上を目的
として、エキシマレーザを用いた固相成長技術
として検討されていた技術である[8,9]。本研
究では，AlScN の安定なウルツ鉱構造であるこ
とを利用し,チャネルとなるシリコン薄膜の固



 

 

相成長時にAlScNの C軸配向性を引き継いでポ
シリコンチャネルの膜質を向上することがで
きれば高積層化時のコンダクタンス低下を改
善できると期待される。しかし,AlScN 上に直
接ポリシリコンを製膜しただけでは結晶系の
違いにより界面に欠陥が生まれ結晶性も引き
継がれず、目的である膜質の向上も望めないと
考えた。そこで着目したのが窒化アルミニウム
(AlN)の表面を熱酸化することで結晶性を引き
継いだ γ- Al2O3を製膜することが可能であると
いう過去の報告[10]と γ- Al2O3上にシリコンを
成膜することにより配向が制御されたシリコ
ン薄膜が得られるという報告である。AlN は
AlScN と非常に近い構造を持つため本研究では
上記の二つの技術をAlScNに応用し, 結晶格子
をシームレスに積層しポリシリコンの膜質向
上を試みた。 

２．実験条件 
測定用試料は以下の手順で作製した。n+シリ

コン基板上に TiNをRFスパッタにて Ar:N2=4:6

の割合で膜厚 10nm 堆積した。その後 C 軸配向

したAlScNをDCスパッタにて Ar:N2=5:10の割

合,400℃で膜厚 50nm堆積,その表面を酸素雰囲

気中にて 800℃,700℃,600℃の温度条件で 60min

の間熱酸化を行った。その上にプラズマ CVD

にて非晶質シリコンを成膜後,600° 90min の条

件で結晶化の為の熱処理を行うことで固相成

長ポリシリコンを作製した。作製した試料構造

を Fig.2 プロセスフローを Fig.3 に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 
Fig.2 Si/AlScON structure used in this work. 

 
 
 
 
 
 
 
 

 
Fig.3 Si/AlScON structure process flow. 

 
上記のプロセスで作製した試料について,ラ

マン分光法,Ｘ線回折（XRD）,X 線光電子分光

法（XPS）による結晶性や結合状態の計測を行
うことで熱酸化による AlScNの結晶性の変化と
AlScON がポリシリコンに与える影響を検討し
た。 

３．結果 
Fig.4(a)に 800℃,700℃,600℃の熱酸化条件で

作成したpoly-Si/AlScON/AlScNからなるサンプ
ル表面を Raman 分光法で測定した結果を示す。
550cm-1付近のピークが Si,50cm-1付近のピーク
が AlScN を示している。600℃,700℃と比較し
て 800℃におけるポリシリコンのピークの強度
が高くなっていることが確認できる。 

Fig.4(b)に 800℃,700℃,600℃の温度条件にお
ける(1) Si ピーク（520cm-1）の最大値,(2) AlScN
ピーク（70cm-1）の最大値, (3) Si ピークの最大
値と AlScN ピークの比を示す。(1)(2)では左軸
の強度,(3)では右軸の強度比を基準とする。Si
ピークと AlScN ピークの比を見た時,800℃酸
化時のみ 2倍以上に強度が増加していることが
分かる。このポリシリコンの膜質の変化はポリ
シリコンの下地となる AlScN 膜の高温熱酸化
によって形成された AlScON がシリコン薄膜の
固相成長時に影響を与えたと考えられる。 

 
(a) 
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Fig.4 Effect of thermal oxidation on orientation 

of poly-Si 
(a) Raman Shift (b)Si/AlScN ratio 



 

 

Raman 分光法による測定によりポリシリコ
ンの結晶性の変調を確認できた為、次に下地と
なる AlScON の結晶性を XRD にて測定を行っ
た。 

Fig.5(a)に 800℃、700℃、600℃の熱酸化条件
で作成した AlScON/AlScN からなるサンプル表
面を XRD で θ-2θ測定した結果を示す。 

Fig.5(b)では 30°から 40°,(c)では 50°から
60°,(d)では 60°から 70°の θ-2θ測定結果を示し
ている。37°、56°、65°付近のピークが C軸配向
AlScN を示している。熱酸化前で見えていたこ
れらのピークは、600℃熱酸化で強度が著しく
低下し、その後再びそれぞれのピークが観測さ
れる傾向が見られた。これは、600℃熱酸化で
形成されるAlScN表面の C軸配向性が崩れるこ
とを意味している。しかし、700℃、800℃熱酸
化では再び C軸配向性が出現することから、高
温酸化と低温酸化で表面近傍の結晶状態が変
化していることを示している。 

 
(a) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
(b)           (c)           (d) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.5 Effect of thermal oxidation on 
crystallinity of AlScON 

(a)20-90 (b)30-40 (c)50-60 (d)60-70 
 

次に、このような AlScN 層に対して、固相成

長したポリシリコン薄膜の結晶性を XRD にて
測定した。 

Fig.6 に,800℃,700℃,600℃で熱酸化した
AlScON 上に製膜したポリシリコン,未酸化の
AlScN 上に製膜したポリシリコンを XRD で
θ-2θ測定した結果を示す。27°のピークがラン
ダム配向ポリシリコンに見られる Si(111),69°
のピークが Si(004)を示している。Fig.5 で示し
た結果では、600℃酸化で AlScN の C軸配向性
が乱れ、700℃以上で再発限していたが、その
表面上で固相成長したポリシリコンは、600℃、
700℃ともにランダム配向していることがわか
る。また未酸化、700℃で酸化しているサンプ
ルでは確認できていない Si(004)ピークが 800℃
で熱酸化させたサンプルででのみ観測された。
つまりこれは AlScN が高温で熱酸化されたと
きのみ発現する現象であることから、800℃酸
化で AlScN 表面に γ-Al2O3 に近い構造を持つ酸
化膜が形成され、ポリシリコンの配向に影響を
与えたためではないかと考えられる。しかし一
方で完全な配向性は得られていないことから
酸化の最適化によって γ-Al2O3に近い構造を持
つ AlScON の形成は必要である。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig.6 Effect of thermal oxidation on 
crystallinity of poly-Si 

 
最後に熱酸化によって AlScN の変化や、それ

に伴う固相成長後のポリシリコンの結晶性の
変化の原因を調べるために、XPS による AlScN
膜の結合状態の測定を行った。 

Fig.7 に 800℃、700℃、600℃で熱酸化した
AlScON/AlScN からなるサンプル表面の O1s と
N1s の角度分解解析結果を示す。Fig.7(a)は O1s
に対する全体の比、(b)は N1s に対する全体の
比(c)は O1s に対する N1s の比を示している。 

Fig. 7(a)からいずれの酸化条件においても表
面側から酸化が進行していること、酸化温度が
高くなるにつれて表面及び膜中の酸化が進ん
でいることが分かる。また、Fig. 7(b) から酸化
によって表面近傍の窒素量が減少し、さらに酸
化温度が高くなるにつれて表面及び膜中の窒
素量が少なくなっていくことが分かる。さらに



 

 

O1s と N1s の比を取ると、Fig. 7(c)に示すように
800℃、700℃条件の時は、温度と共に表面近傍、
膜中ともに単調に強度比（O1s/N1s）が上昇し
ているのに対して、未酸化と 600℃の時はほと
んど変化がない。このことから AlScN は 600℃
以下で熱酸化した場合、表面近傍のみの酸化す
るが自然酸化に近い酸化量程度であことを示
す。しかし、Fig.5 で示したように 600℃熱酸化
ではAlScNの C軸配向性を示す回折ピーク強度
が減少したことから、AlScN の表面酸化時に Sc
が優先的に酸化し[11]AlScN の配向性が崩れ、
結果として Fig.6 に示すようにシリコン薄膜の
固相成長後は結晶性の引き継ぎがなされずラ
ンダム配向になったのではないかと考えられ
る。一方、700℃や 800℃で熱酸化したサンプル
では、界面も膜中も酸化が進行し強度比
（O1s/N1s）が上昇、さらに Fig. 5 に示すように
AlScN で見られた C軸配向性が復活しているに
もかかわらず、Fig. 6 で示したように 800℃酸化
では Si(004)の回折ピークが観測されるが 700℃
酸化では固相成長ポリシリコンはランダム配
向となっている。このことから、700℃熱酸化
で AlScN（AlScON）は C軸配向にもどるが固相
成長ポリシリコンの結晶性に影響を与えると
思われる γ-Al2O3 に近い構造をもつ構造にまで
変化することができていないと予想する。これ
に対し、800℃熱酸化では、十分とは言えない
が AlScON 表面に γ-Al2O3 に近い構造が形成さ
れ、これによって固相成長ポリシリコンに
Si(004) 回折ピーク出現をもたらしたと予想す
る。つまり、酸化条件（温度、時間、酸素濃度
など）の最適化をすることで、AlScN 表面に
γ-Al2O3に近い構造を形成できれば、高配向性ポ
リシリコンが実現できると期待できる。 
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Fig.7 thermal oxidation of intensity ratio for oxide 
and nitride 

(a) O1s/All (b)N1s/All (c)O1s/N1s 
 

４．まとめ 

本研究では,次世代不揮発性メモリの選択肢

の一つとして強誘電体 AlScN の高積層三次元

メモリへの適用を想定し FeFET と高コンダク

タンスチャネルの両立のため C軸配向AlScNを

用いたポリシリコン薄膜の配向制御の可能性

を調べた。その結果 AlScN 表面を 800℃で熱酸

化することで形成された AlScON 上に成膜され

たポリシリコン層の配向性と結晶性の変調を

確認した。800℃で熱酸化した場合のみ配向性

が変調したのは、ポリシリコンの膜質向上に寄

与する γ-Al2O3 に近い構造をもつ AlScON が形

成されたためと考えられる。固相成長ポリシリ

コンチャネルの結晶性のさらなる向上のため

には、酸化条件（温度、時間、酸素濃度など）

の最適化が必要と考える。例えば、今回 800℃

熱酸化でのみ配向性変調の傾向が見られたが、

過去研究において AlN 表面の熱酸化で γ-Al2O3

を形成するには一定以上の温度を必要すると

いう報告があるため AlScN でも同様に高温で

の酸化は必要であると推測している。一方で、

今回配向性の変調が一部のみに留まりポリシ

リコン全体の高配向化に至らなかったのは、

AlScN を酸化した場合、γ-Al2O3に近い構造をも

つ AlScON が一部しか製膜されなかった為だと

考えているが、その理由として考えられるのが

Sc の影響である。過去研究では AlScN をプラ

ズマ酸化した際、Sc が優先的に酸化され Al は

潜伏時間を経て酸化されていく傾向にあるこ

とが明らかになっており、熱酸化の場合も同様

に Sc が優先的に酸化されることで γ-Al2O3に近

い酸化膜の形成を抑制しているのではないか

と考えている。そのような意味でも今後の研究



 

 

では熱酸化の際に Sc の影響を低減し γ-Al2O3に

近い構造をもつ酸化膜の割合を増加させる最

適な熱酸化条件を模索する必要があると考え

ている。 
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Abstract  

A HfZr-oxide layer was formed on a Si substrate by dry oxidation of a Zr/Hf/Zr/Hf/Si(111) stack 

structure changing oxidation temperature (Tox) in the range from 600 to 900ºC. After that, a Ni 

electrode was formed on the HfZr-oxide layer. Then, we systematically investigated impacts of the 

Ni electrode on crystalline phase and chemical bonding features of the HfZr-oxide layers. It was 

found that peak intensity ratios (rO/T) of grazing-angle x-ray diffraction pattern related to monoclinic 

and orthorhombic/tetragonal phases monotonically decrease with increasing Tox. On the other hand, 

post metallization annealing (PMA) after the Ni electrode formation drastically changes the Tox 

dependence of rO/T. We found that, at Tox = 750ºC, the rO/T value is much higher than those for Tox = 

600 and 900ºC after PMA. Also, the Ni electrode formation and subsequent PMA induce oxygen-

deficient signal in spectrum of x-ray photoelectron spectroscopy. It should be noted that PMA is 

only effective for increasing the intensity of the oxygen-deficient signal for Tox = 750ºC. 

 

 
１．はじめに   

 

今後、集積回路において、動作時および待

機時の消費電力をさらに低減することが要求

される。これらの消費電力の低減および新機

能の付加という観点から、数 nm 厚の強誘電体

膜を用いたデバイスに注目が集まっている[1-

10]。近年、Orthorhombic(O)相を有する HfO2が

数 nm の膜厚でも強誘電性を有することが実験

的に明らかにされた[11-14]。したがって、強

誘電体 HfO2 層は、将来の低消費電力・新機能

デバイスに適した材料である。しかし、O 相は

不安定な結晶相であり、Tetragonal(T)相から

Monoclinic(M)相への相変態過程で現れる[15-

19]。O 相を形成し、安定化させるためには、

酸素空孔量とその電荷状態を精密に制御する

ことが非常に重要である[20-25]。 

HfO2 上に仕事関数の大きな金属を蒸着する

と、HfO2中の酸素空孔(Vo)に由来するエネルギ

ー準位から金属へ電荷が移動することが報告

されている[26]。その結果、Vo 準位の帯電状態

が変化する。また、帯電した Voは O 相と T 相

の結晶相を安定化させる可能性がある[27]。こ

れらの結果は、金属の堆積によって引き起こ

される電荷移動によって、HfO2 の結晶構造を

制御できる可能性を示唆している。また、Ni

は仕事関数が大きく、LSI 作製プロセスへの適



 

 

性が高いため、Vo 準位の帯電状態制御に適し

ている。HfZr-oxide（HZO）の結晶構造に対す

る Ni 堆積の効果についてはすでに報告されて

いるが[28]、詳細な効果についてはまだ系統的

に調べられていない。そこで本研究では、Ni 

蒸着の効果をより深く理解するために、熱処

理温度と結晶構造および化学結合状態との関

係について議論する。 
 
 
２．実験条件 

 

 n 型 Si(111)基板をアルカリ水溶液と希 HF 水

溶液を用いた化学溶液洗浄した後、電子ビー

ム(EB)蒸着法により Zr/Hf/Zr/Hf/Si(111)構造を

形成した。ここで、Hf と Zr の厚さはそれぞれ

～1nm である。その後、酸素雰囲気下、600 ~ 

900ºC の温度範囲（Tox）で 10 分間熱酸化し、

HfZr-oxide(HZO)を形成した。その後、この

HZO 上に、EB 蒸着法により 2nm の Ni 層また

は 40nm の Ni 電極を形成した。Ni 電極を形成

した試料に対して、Post Metallization Anneal 

(PMA)を、窒素雰囲気下で 1 分間、400, 500ºC

の順に行った。HZO の結晶構造と化学結合状

態は、それぞれ微小角 X 線回折（GIXRD）と

X 線光電子分光（XPS）によって評価した。

XPS 測定では、光子エネルギー1486.6eV の単

色化 Al-Kα 特性 X 線を X 線源として用いた。 
 

 
３．結果 
 

Toxと PMA の結晶構造への影響を調べるため、
HZO の結晶構造を GIXRD で評価した。Fig. 
1(a)と Fig. (b)は、それぞれ 750ºC と 600ºCで熱
酸化後および PMA 後の HZO の GIXRD パター
ンを示している。Fig. 1(a)および Fig. 1(b)の熱
酸化後の試料（緑線）において、Tox に関係な
く、2θ = 30.5º 付近に O/T 相起因の回折ピーク
が確認される。また、Fig. 1(a)では、 2θ = 
28.4°付近のピーク強度が、Fig. 1(b)のピーク強
度よりも高くなっている。これは、750ºC で熱
酸化した試料に M 相が存在するためである。
Tox = 900ºC の場合（ここでは示さない）、2θ = 
28.4°の強度は、600ºC および 750ºC の場合より
も高かった。これは、熱酸化後の試料では M
相と O/T 相が共存し、高い Toxで M 相への相変
態が起こったことを意味する。PMA した試料
の GIXRD パターンは、Fig. 1(a)および Fig. 1(b)
中に青線で示している。Fig. 1(a)の Tox = 750ºC
の場合、PMA 後に M 相に関連する信号強度が

ほとんど消失していることがわかる。一方、
Fig. 1(b)では、PMA 後に M 相起因の信号強度
が増加し、Fig. 1(a)とは逆の傾向である。 

 
この傾向を明確にするため、M 相と O/T 相

の GIXRD 回折パターンのピーク強度の比を
Tox の関数として Fig.2 に示した。ここで、
GIXRD パターンは、ガウス関数を用いてピー
ク分離し、比の算出には、次の式を用いた。
rO/T = IO/T /(IM + IO/T)。ここで、IO/Tと IMは、それ
ぞれピーク分離した O/T 相と M 相のピークの
面積強度である。熱酸化後において、rO/Tは Tox

の増加とともに減少している。これは、Tox が
増加すると不安定な O/T 相が安定な M 相に変
化することで説明できる。一方、400ºC と
500ºC の PMA によって、rO/T値の温度依存性に
変化が見られる。PMA 後の Tox = 600ºC および
900ºC における rO/T は、Tox = 750ºC における
rO/T よりも顕著に低い。また、PMA 後の Tox = 
600, 900ºC での rO/T は、熱酸化後の試料よりも
低下したのに対し、Tox = 750ºC では、PMA に
よって rO/Tが増加した。 

 
 
 
 

 

  

Fig.1: GIXRD patterns of the Hf/Zr-oxide 

layer oxidized at (a)750°C and (b) 600°C. 

Here, the GIXRD patterns for the as-

oxidized samples and the samples with 

PMA at 400°C are shown in Figs. 1(a) and 

1(b). 



 

 

 
この原因を調べるため、XPS で化学結合状

態を評価した。Fig. 3(a)は、Tox = 600, 700, 
900ºC で熱酸化した試料における Hf4f スペク
トルである。ここで、結合エネルギーは Hf-O
の結合エネルギーを用いて補正し、強度は
Hf4f スペクトルの面積強度を用いて規格化し
た。黒矢印で示した結合エネルギー位置に Hf-
O 結合由来する明瞭な 2 つのピークが観測され
[29]。このことは、蒸着した金属 Hf がほとん

ど酸化されていることを示唆している。15.5 ~ 
17eV の結合エネルギー範囲に注目すると、Hf
酸化物中の酸素欠損に起因した信号強度は、
Tox に依存している。その違いを明確にするた
めに、Fig. 3(a)に示した Hf4f の XPS スペクト
ルを拡大し、Fig. 3(b)に示す。Tox = 750ºC では、
Tox = 600, 900ºC の場合よりも、16～17eV の結
合エネルギーでの信号強度が大きくなってい
る。Zr3d スペクトルでも同様の結果が観測さ
れた。これらの結果は、Tox = 600ºC および
900ºC の場合と比較して、Tox = 750ºC では HfZr
酸化物中の酸素欠損量が多いことを示してい
る。 

 
冒頭で述べたように、Ni は Voの荷電状態を

変化させ[26]、その結果 O/T 相を安定させる
[27]。Ni 電極形成の影響を化学結合状態の観点
から調べるために、Ni 堆積前後の XPS スペク
トルを比較した。Fig. 4(a)と Fig. 4(b)は、それ
ぞれ 600ºC と 750ºC で熱酸化した HZO の Hf4f
スペクトルを、厚さ 2 nm の Ni 堆積前後で比較
している。Tox = 600ºC では、Hf-O 結合に起因
するする 2 つのピークが明瞭に観察され、Ni
堆積の有無による大きなピーク形状の違いは
見られない。一方、Fig. 4(b)では、Tox = 750ºC
において、Ni を堆積した場合の方が、Ni を堆
積していない場合よりも、16eV 付近の結合エ
ネルギーにおける信号強度が大きくなってい
る。また、Fig. 4(a)のスペクトルと比較すると、
Ni 堆積による、15 ~ 17eV におけるスペクトル
の形状変化が確認できる。これらの結果は、
堆積した Ni が還元反応を引き起こし、酸素欠
損量を増加させ、かつ、Tox = 750ºC の試料では
還元反応が促進されることを示している。 

  

Fig.2: Plots of the rO/T values as a function 

of Tox for the as-oxidized samples and the 

samples with PMA at 400 and 500°C. 

  

Fig.3: (a)Hf 4f XPS spectra obtained from the as-oxidized samples at Tox = 600, 700 and 900ºC. 

Here, the binding energies were calibrated using peak binding energy of the signals originated 

from Hf-O bondings. (b) Magnified Hf4f XPS spectra shown in Fig. 3(a) in the binding energy 

of 15.5 to 17 eV. 



 

 

 
Ni 堆積の影響を詳細に調べるため、Hf4f お

よび Zr3d スペクトルのピーク分離を行い、酸
素欠損、Toxおよび Ni 堆積の関係を調べた。こ
こで、ピーク分離は、ガウス関数をフィッテ
ィングして行った。スペクトル中の酸素欠損
由来の信号と他の Hf-O 結合の信号の面積強度
の割合を Toxの関数として Fig. 5 に示す。Tox = 
750ºC で Ni を堆積していない場合の割合は、
Hf と Zr でそれぞれ 6.4%と 3.8%であるが、Ni
の堆積によって Hf と Zr の割合はそれぞれ
24.5%と 9.6%まで増加した。一方、Tox =600, 
900ºC における Hf の Ni 堆積していない場合の
割合は、それぞれ 2.2%と 1.7%である。さらに、
Tox = 600, 900ºC における Ni を堆積していない
場合の Zr の割合は、それぞれ 0.5%と 1.0%で
あった。Tox =600, 900ºCでは、Ni の堆積は割合
の増加には有効でなく、Hf の割合が Zr の割合
よりも大きいことがわかった。Hf と Zr の割合
の違いは、試料の積層構造によって説明でき
る。Zr 層はスタック構造の最上層として形成
される。最上層は、他の層と比較して、酸化
中の酸素や空気にさらされる。そのため、最
上層は他の層に比べて残留酸素原子を含む。
その結果、酸素欠損部位が残留酸素原子によ
って埋められる可能性がある。 

Tox = 750ºC で Ni 堆積による還元割合が高い
ことは、Fig. 2 に示した Tox = 750ºC での高い
rO/T 値を支持するデータである。このことは、
酸素欠損が大きいために、 750ºC 付近で O/T 
相が安定化することを強く示している。Migita
らは、10nm 厚の Hf0.5Zr0.5O2 層のアニール時間、
アニール温度と結晶相の関係を既に報告して
いる[30]。Ref. 30 によると、10 分間アニール
した場合、T 相から O 相への変態は～600ºC、
O 相から M 相への変態は～800ºC に境界がある。

これは、Fig. 2 に示した結果と以下のように一
致する。900ºC の高い Tox は、熱的に安定な M
相への相変態を促し、その結果、rO/T 値が低く
なる。600ºC の低い Toxで高い rO/T値は、T 相が
支配的である可能性を示している。750ºC 付近
では、O/T 相が優先的に形成される。これらの
理由を明らかにするためには、さらなる研究
が必要であるが、750ºC で形成された HZO は
電極によって容易に還元されることが実験的
に示された。このことは、HZO を安定化させ
る上で非常に重要な知見である。 

 

 

Fig.4: Hf 4f XPS spectra of the HZO layers oxidized at (a) 600 and (b)750ºC with and without 

the 2-nm-thick Ni formation. 

  

Fig.5: Percentages of the areal intensities of 

the oxygen deficient signal in the Hf 4f and 

Zr 3d XPS spectra as a function of Tox. 



 

 

 
４．まとめ 

 

HZO 上への Ni 形成が結晶構造と化学結合状

態に及ぼす影響を系統的に調べた。その結果、

750ºC で酸化した試料は、600ºC や 900ºC で酸

化した試料に比べて高い rO/T値を示すことがわ

かった。また、750ºC で酸化した HZO では、

Ni の堆積が酸素欠損の促進に有効であること

がわかった。一方、600ºC および 900ºC で酸化

した HZO では、Ni の堆積は酸素欠損の促進に

は有効ではなかった。これらの結果は、強誘

電体 Hf-酸化物層を用いた将来のデバイスのロ

バストプロセスを確立するために非常に有用

である。 

 

本研究は、ナノテクノロジープラットフォ

ーム(F22-NU-0012)によってサポートされた。 
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Abstract  
Ferroelectric-HfxZr1−xO2 (HZO)/TiN bottom-electrode (BE-TiN) interfaces of TiN/HZO/TiN 
capacitors were evaluated using synchrotron hard X-ray photoelectron spectroscopy after applying 
switching cycles. In the fatigue state, the peak intensity of the Ti-O component in Ti 1s spectra 
increased compared to that of the pristine state, indicating that surface oxidation of BE-TiN should 
occur during field cycling. Thus, we concluded that the degradation of switching polarization was 
attributed to the domain pinning caused by formation of additional oxygen vacancies in the HZO film 
due to the supply of oxygen atoms from the HZO film to the BE-TiN during field cycling. Based on 
these experimental data and the results from our previous study, endurance properties with high 
fatigue resistance can be achieved by controlling the movement of oxygen atoms at the HZO/TiN 
interface during field cycling. 
 
1. はじめに 

強誘電体 HfxZr1−xO2 (HZO)薄膜の実用化へ向

けた問題点として、分極反転回数の増加に伴う

残留分極(Psw)値の変動が挙げられる。特に、Psw

値が減少する分極疲労現象の改善は急務であ

るが、この特性劣化のメカニズムは未だ十分に

解明されておらず、分極疲労を抑制する指針も

不明確である。分極疲労が生じる要因の一つと

して、HZO 膜中の酸素欠損(VO)等の欠陥により

分極ドメインがピン止めされる現象[1,2]が考え

られているが、これら欠陥の生成起源を実験的

に明らかにした例はない。そこで本研究では、

強誘電体メモリの基本構造である金属/強誘電

体/金属(MFM)で構成される TiN/HZO/TiN キャ

パシタの書き換え動作時における HZO/TiN 界

面での反応に着目して、分極疲労の原因とその

改善方法について考察する。 

2. 実験条件 
本研究で作製した TiN/HZO/TiN MFM キャパ

シタの概略図を Fig. 1(a)に示す。まず、直流(DC)
スパッタリング法により Pt/Ti/SiO2/p-Si 下地基

板上へ膜厚 15 nm の TiN 下部電極(BE-TiN)を形

成した。次に、BE-TiN 上へ (Hf/Zr)[N(C2H5)CH3]4 
(Hf/Zr = 1:1)カクテル原料及び H2O を用いた成

膜温度 300°C の原子層堆積(ALD)法により膜厚

10 nm の HZO 膜を成膜した。作製した HZO 膜

の Hf:Zr 組成比は、X 線光電子分光法(XPS)によ

る分析結果より 0.4:0.6 であった[3]。HZO 膜の

成膜後、400°C で 1 分間、N2雰囲気中で急速加

熱(PDA)処理した。最後に、ステンシルマスクを

用いた DC スパッタリング法により膜厚 100 nm
の TiN 上部電極(TE-TiN)を形成することで、

TiN/HZO/TiN MFM キャパシタを作製した。こ

こで、TE-TiN の電極面積は約 3.1×10−4 cm2であ



 

 

る。続いて、同一試料上の MFM キャパシタに

各々初期、ウェイクアップ及び分極疲労状態に

対応する 100、104 及び 108 回の分極反転サイク

ルを印加した。その後、Fig. 1(b)に示すとおり、

SC1 溶液(NH4OH:H2O2:H2O)を用いた化学洗浄

により TE-TiN を除去した後に、HZO/BE-TiN 界

面の化学結合状態を放射光 X 線を用いた硬 X
線光電子分光法(HAXPES)で評価した。 

3. 結果及び考察 
TiN/HZO/TiN MFM キャパシタの X 線回折に

よる結晶構造解析より、HZO 膜は結晶化してお

り、強誘電相である直方晶相を含む直方晶、正

方晶及び立方晶相に起因する結晶ピークを確

認した(data not shown)。また、Fig. 2 の挿入図に

示す MFM キャパシタの分極-電界(P-E)特性よ

り、これら強誘電相の形成により強誘電性由来

の明瞭なヒステリシスループを示した。 
Fig. 2 に、TiN/HZO/TiN MFM キャパシタのエ

ンデュランス特性を示す。ここで、スイッチン

グに伴う Psw値は印加電界±3 MV/cm の Positive-
up Negative-down (PUND)法を用いて評価した。

MFM キャパシタは、分極反転回数が 104回程度

までウェイクアップ特性を示し、104回後の Psw

値は 100 回後の初期値に対して約 34%増加した。

一方、分極反転回数を 104 回以上に増加させる

と Psw 値が減少する傾向を示し、108 回後の Psw

値は 104 回後の最大の Psw 値と比べて約 40%減

少した。以上より、今回作製した MFM キャパ

シタは明瞭なウェイクアップ及び分極疲労特

性を示すことが分かった。 
次に、これら分極反転サイクルを印加した

MFM キャパシタの TE-TiN を除去し、HAXPES
により HZO/BE-TiN 界面の化学結合状態を評価

した。Fig. 3 に、100、104及び 108回の分極反転

サイクルを印加した試料の Ti 1s スペクトルを

示す。ここで、これら分極反転回数は Fig. 3 で

述べたとおり各々初期、ウェイクアップ及び分

極疲労状態に対応する。また、全てのスペクト

ルは Ti-N 結合由来のピーク強度で規格化した。

全てのスペクトルで 4966 eV 付近の Ti-N 結合

に由来するピークよりも高結合エネルギー側

(~4969 eV)に Ti-O 結合に起因するピークが確認

された。これは、100 回後の初期の状態でも、

HZO/BE-TiN界面にTiOxNy層が形成されている

ことを示唆している。我々の先行研究より、熱

処理中の ALD-HZO 膜と BE-TiN の間の界面反

応は 400°C の PDA 条件では無視できるほど小

さいことから、この TiOxNy層は、大気中の酸素

との反応により ALD-HZO 膜の成膜前に形成さ

れていた可能性や、ALD-HZO 膜の成膜過程の

酸化ステップにより形成されたと考えられる

[4]。104回後のウェイクアップ後の Ti 1s スペク

Fig. 2 Endurance properties of TiN/HZO/TiN 
MFM capacitors. P-E hysteresis curves 
during field cycling were also shown in the 
inset. 

Fig. 1 Schematics of TiN/HZO/TiN MFM 
capacitors (a) before and (b) after etching 
of TE-TiN. The HZO/BE-TiN interfaces 
were evaluated using synchrotron X-ray 
HAXPES analysis after etching of TE-TiN. 



 

 

トルは初期状態の場合と同じ形状であった。従

って、ウェイクアップ過程では HZO 膜と BE-
TiN の間で界面反応はほとんど起こっておらず、

初期に形成された TiOxNy 層は変化しないこと

が分かった。108回の分極疲労状態では初期及び

ウェイクアップ後の場合と比べて Ti 1s スペク

トルの Ti-O 結合に起因するピーク強度が増大

した。また、Ti-N と Ti-O 結合ピークの間に存

在するピークを TiOxNy 結合に由来するピーク

と仮定して Ti 1s スペクトルを解析すると、初

期からウェイクアップ過程まではピーク面積

比に大きな変化がないのに対して、分極疲労状

態では、初期及びウェイクアップ後の場合と比

べて TiOxNy 及び Ti-O 結合に起因するピーク面

積が増加した。従って、分極疲労過程では HZO
膜と BE-TiN の間で生じた界面反応により HZO
膜に接している BE-TiN の表面が酸化されたこ

とで、初期状態に形成されていた TiOxNy界面層

が酸素リッチ化又は増膜したことが分かった。 
以上の結果から、分極反転サイクル増加に伴

う Pswの変動と HZO/TiN 界面で生じる界面反応

の関係について、Fig. 4 に示す模式図を用いて

考察する。まず、ウェイクアップ過程では、HZO
膜と TiNの間で界面反応はほとんど起きていな

かった。従って、ウェイクアップ過程における

Pswの増加は、主に HZO バルク内で生じる変化

に伴うものであり、電界印加により正方晶相等

の強誘電相ではない結晶相から強誘電相であ

る直方晶相へ相転移することや膜中の VO 等の

欠陥の分散によりピン止めされていた分極ド

メインが解放されることに起因すると考えら

れる[1,2,5]。一方、分極疲労過程では、分極反転

サイクルの増加に伴って HZO/TiN 界面で HZO
膜に接しているTiNの表面で酸化反応が進行し、

TiOxNy界面層が酸素リッチ化又は増膜した。こ

の TiN 表面の酸化反応には HZO 膜から供給さ

れた酸素が寄与していると考えられる。従って、

分極反転サイクル印加時に HZO 膜から TiN 側

へ酸素が供給されたことで HZO 膜に新たに VO

が形成され、これら VO により分極ドメインが

ピン止めされたことで Psw が減少したと解釈で

きる。以上より、HZO 膜の分極疲労を引き起こ

す原因の一つとして HZO/TiN 界面での酸素の

動きが関与していると考察できることから、こ

れら酸素の動きを制御することが分極疲労を

抑制するために重要であると考えた。 
我々はこれまで TiN/HZO/TiN MFM キャパシ

タのALD-HZO膜の酸化剤として強酸化力のO2

プラズマを用いることで、一般的な酸化剤であ

る H2O を用いた場合と比べて分極疲労を抑制

できることを報告した[3,4,6]。ここで、O2 プラ

ズマを用いた場合では H2O を用いた場合と比

べて HZO/BE-TiN 界面の TiOxNy 層が酸素をよ

り多く含んでいることが分かっている。また、

前回の電子デバイス界面テクノロジー研究会

にて、TiN/HZO/TiN MFM キャパシタの BE-TiN
最表面を意図的に酸化することで分極疲労が

改善することを報告した[7]。ここで、BE-TiN 最
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Fig. 4 Schematics of (a) pristine and 
wake-up states and (b) fatigue state of 
TiN/HZO/TiN MFM capacitors. 

Fig. 4 Ti 1s spectra of HZO/BE-TiN samples 
with different applied switching cycles. 
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表面の酸化により HZO/BE-TiN 界面に酸素リッ

チな TiOxNy 層が形成されていることを確認し

ている。これら分極疲労を抑制できた両者の

MFM キャパシタは、HZO/BE-TiN 界面の TiOxNy

層が酸素リッチ化しているという点で共通し

ている。以上より、本研究の結果に基づいて分

極疲労が抑制できた要因を考えると、HZO/BE-
TiN界面に酸素リッチなTiOxNy層が形成された

ことで、分極反転サイクル印加時の HZO/BE-
TiN 界面での界面反応が抑制され、結果として

HZO 膜内で Psw の減少を引き起こす VO の生成

が抑制されたと考えられる。また、後者の表面

酸化 BE-TiN を用いた MFM キャパシタでは、

BE-TiN 最表面の酸化の有無に関わらず、ウェイ

クアップによる Psw の増加率は同等の値を示し

た。これは、ウェイクアップには界面の状態が

大きく影響していないことを示唆しており、Fig. 
4 に示した本研究の考察内容と整合する。従っ

て、Fig. 5 に示すとおり、分極疲労を抑制する一

つの手法として、HZO 膜と接する電極の表面を

酸化して、酸素リッチな界面層を形成しておく

ことが重要であることが分かった。また、我々

は HZO 膜の強誘電相である直方晶相の形成促

進を目的として、TiN/HZO/TiN MFM キャパシ

タの HZO/TiN 界面へナノ ZrO2 核生成層を挿入

することが分極疲労の抑制に効果があること

を報告した[8-11]。これは Fig. 5 に示すとおり、

HZO/TiN 界面にナノ ZrO2 核生成層のような酸

化膜を意図的に挿入したことが、HZO/TiN 界面

での酸素の動きを抑制する役割を担っている

と考えられるため、本研究の考察を支持する結

果であると結論した。このように、HZO 膜と電

極の界面反応を考慮して界面設計することが

分極疲労を抑制した優れた強誘電体キャパシ

タの実現に繋がると考えられる。一方、我々の

これまでの研究では界面設計だけでは分極疲

労を完全には抑制できていない。従って、界面

反応に起因した VO の生成による分極ドメイン

のピン止め現象は分極疲労メカニズムの一つ

であり、電極との界面または HZO バルク内で

生じる他の分極疲労メカニズムが存在し得る

ことに注意が必要である。 

4. まとめ 
 TiN/HZO/TiN MFM キャパシタの分極反転サ

イクルの増加に伴う HZO/BE-TiN 界面の化学結

合状態を放射光 X 線を用いた HAXPES により

評価した。ウェイクアップ過程では HZO/TiN 界

面で界面反応が生じていないのに対して、分極

疲労過程では、HZO/TiN 界面で HZO 膜に接す

る TiN の表面で酸化反応が進行し、TiOxNy界面

層が酸素リッチ化又は増膜していることが分

かった。従って、分極反転サイクル印加時に

HZO 膜から TiN 側へ酸素が供給されたことで

HZO 膜に新たに VOが形成されたことが分極疲

労現象の原因の一つであると考えた。これら結

果と我々の先行研究結果に基づいて分極疲労

を抑制する手法を考察すると、HZO 膜内で分極

ドメインをピン止めする VO の生成を抑制する

ために、HZO 膜と電極の間の酸素の動きを制御

した界面設計が重要であると結論した。 
本研究の一部は JSPS 科研費(JP21J01667)及び

文部科学省卓越研究員事業(JPMXS0320220213)
によって支援されている。HAXPES 測定は

SPring-8 BL09XU (2022B1865)にて実施された。 
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Abstract  
  We achieved high-precision spatiotemporal depth visualization of multilayer stacked thin-film 
interfaces by developing denoising methods for XPS spectral data. In this study, a denoising technique 
utilizing a recurrent neural network effectively eliminated noise from XPS spectra, particularly in the 
presence of strong Poisson noise. We confirmed the feasibility of the measurement analysis with 
HAXPES-Lab, extending its applicability to lab measurements for thin film analysis. This denoising 
technique enhances the accuracy of spatiotemporal depth visualization for multilayered thin-film 
interfaces. 

 
１．はじめに 

IMEC が半導体微細化ロードマップを更新
し、現行 3 nmプロセスの FinFETから、2 nm〜
7ÅプロセスのGAA、5Å〜2ÅプロセスのCFET
に至るスケーリングが示された[1]。計測や分析
の研究開発においては、トランジスタ自体の 3D
積層化、チップやウエハーの貼り合わせ技術、

要素からシステム全体の最適化を可能にする

テクノロジー、などが鍵を握っていると考えら

れる。IBM によると 2 nm 世代以降の GAA で
は、3Dパラメータセットを完全に特徴づけるた
めに複雑な計測が必要とされると示唆してお

り、インライン検査での非破壊かつ高速、さら

には、多次元のフィードバックを提供する技術

によって、オフライン検査への依存を減らすこ

とが、プロセス学習サイクルの頻度に直接の影

響を与えると考えられている[2]。 
我々は、そのような昨今の半導体プロセス開



 

 

発事情を鑑みて、多層積層薄膜界面そのものの

時空間可視化を実現するべく、X線光電子分光
(X-ray Photoelectron Spectroscopy)計測に立脚し
た解析手法の開発を進めてきた[3]。XPSは半導
体製造の前工程から後工程に至る 3D 積層界面
を非破壊で可視化する汎用技術として利用で

きるため、本技術の進展が期待される。 
そこで、新たに 4D-XPS法というコンセプト
を打ち立て、ゲートスタック界面のプロセス開

発を支援するための時空間可視化ツールの実

現に向けたソフトウェアを開発した(図 1)。XPS
分析のデジタルトランスフォーメーションを

ねらいとし、既存のテクノロジーでは、ピーク

フィッティング解析スピード 1本/1分、深さプ
ロファイル解析スピード 1 分布/1 日と遅いた
め、スペクトルや深さ分布の静止画の提示程度

に留まっているところを、CPUや GPGPUなど
の並列コンピューティング技術を駆使するこ

とで、ピークフィッティング解析スピード 106

本/1 秒以上、深さプロファイル解析スピード 1
分布/1秒以上、と劇的に向上させ、多層積層薄
膜界面のプロセス依存性などによる変化を動

画として情報を取り出すことを可能にした。こ

れにより、XPS 計測ハードウェア性能次第で
は、多層薄膜界面変化の非破壊顕微鏡が実現可

能になる。 
本稿では、時間に依存するデータを多数取得

する際、計測が短時間化することによりポアソ

ンノイズが増大して、解析が不安定化する問題

を解決するためのデノイジング技術として、画

像復元分野で知られている Noise2Noise 深層学
習技術[4]を採用し、シミュレーション及び
HAXPES-Labの実験により、多層積層薄膜界面
を可視化する際のデノイジング有無の効果を

調べた。 
 
２．Noise2Noise深層学習技術 

Noise2Noise深層学習は、2018年にNVIDIAの
研究者らが開発した、画像のノイズ除去のため

の機械学習の手法である。特徴は、学習時に正

解データ(つまり、ノイズ無しの画像)を利用し
ない点で、それにも関わらず、正解データを使

う学習手法と比べて遜色ない高い性能が得ら

れたことが報告されている。ノイズ有りのデー

タで学習が済ませられれば、用途によってはデ

ータ収集のコストを抑えられる可能性があり、

特に、元々ノイズの無いデータの取得が難しい

計測では有効性が高いと、紹介されている[4]。 
この方法をXPSスペクトルのデノイジングに
適用するため、事前にノイズ有りの多数データ

のペアをリカレントニューラルネットワーク

の入口と出口に設定して学習し、推論モデルを

構築した後、既存のピークフィッティング解析

技術のデータ部分に、推論を適用させた。 
 
３．デノイジング技術の検証 
シーケンスデータ(本稿ではスペクトルを時
空間系列に並べた多数データ)を深層学習で取
り扱うためのリカレントニューラルネットワ

ークのアルゴリズムについては、まずは、最も

単純な一次元畳み込みニューラルネットワー

ク(1D-CNN)を採用した。空間と時間の各点の数
は、二次元検出器で実際に計測するケースを想

定しており、角度10点、時間数50点(シミュレー
ション時には自由に変えられる)と設定し、合計
500本のスペクトル列を1バッチとして、バッチ
数を増やすことで、精度や確度が向上すること

を確かめた。学習及び推論に使用するスペクト

ルシーケンスは、1つのLorentz関数にGauss関数
を畳み込んだVoigt関数にShirley型バックグラ
ウンドを加算したものを採用し、ポアソン乱数

によりポアソンノイズをスペクトルシーケン

metal
HfOx
SiOx

Si sub.

Imaging XPS: < 15 µm resolution
Measurement data(HiPP-2) 3.18GB/1 hour*
*536(Energy)x206(Angle), 5(Element), 1 sec(Time)

O2

H2O
HiPP-2,3 (Scienta Omicron)

SPring-8 II@Hyogo (2028~)
NanoTerasu@Tohoku(2023~)

e-hn

Ambient Pressure > 1 Bar

Hard X-ray (~8 keV)
Soft X-ray (~1 keV)

Angle Resolved 
PhotoElectron Spectroscopy

Unveiling chemical reactions in 
the gate-stacked film interfaces

Proposed 
Technology
>106 peaks/1 sec
>1 profile/1 sec

Conventional 
Technology
1 peak/1 min
1 profile/1 day

Graphical User Interface

Peak fitting Depth profiling

UX/CX↑DX
Interface movieSpectral picture

~1,000 $, 1 profile/ 1 week

Conventional depth profile

~1 million profiles/ 1 week

Fig.1. Concept for 4D-XPS analytical system. 



 

 

スデータに与えた。ノイズの与え方としては、

スペクトルシーケンスデータのバッチ毎にノ

イズの度合いが同水準となるようにした。図2
には、500本のスペクトルシーケンスデータと
1000のバッチ数の検証結果について、ニューラ
ルネットワークの出口(target)及び入口(noisy)、
学習後の推論用入力データ(infer)及び推論出力
結果(denoised)、正解データ(clean)を比較したも
のを示している。図中上段と中段は1000の内の
1つ目のバッチのものを表しており、シーケン
ス列1-500に対して、効果的にdenoisedはcleanに
近いものが得られている様子が見て取れ、図中

中段右は推論出力結果のスペクトルシーケン

スで、あたかもフィッティング曲線のような滑

らかさが実現できている。図中下段は、全ての

バッチの各々のスペクトルシーケンスにおい

て、台形公式から計算したスペクトル面積、重

心位置から計算したスペクトル位置、近似的に

ガウス積分の公式から計算したガウス幅を計

算した結果をヒストグラムにて表示した。学習

用に使用したnoisyデータよりも、推論結果であ
るdenoisedデータの方がばらつきは少なく、確
度の高い結果となることがわかった。図中下段

右は合計の損失関数を学習と推論で比較した

もので、学習よりも推論の方が合計の損失関数

が小さくなっており、これは一般的な学習とは

異なる傾向を示しており、Noise2Noise学習の特
徴が表れているといえる。 

Fig.2. 
Verification of 
Noise2Noise 
denoising in 
XPS spectra. 
The 
representation 
shows the 
removal of 
noise after 
inference 
(center-right 
in the figure). 

Fig.3. 
Verification of 
the parameter 
space 
verifying 
denoising of 
spatiotemporal 
XPS spectra. 
The black 
plots represent 
the inference 
results, 
indicating a 
reduction in 
variability. 



 

 

より効率的な深層学習アルゴリズムを開発

するために、前述した3種のパラメータを可視
化して検証を進めた。図3は、学習データ及び推
論データや正解値が3D空間上及び、シーケンス
次元(時間や空間)やバッチ次元に対してどのよ
うに変動するかを表しており、アルゴリズムや

データを変更するたびに、これらの結果が得ら

れるようにしている。図中黒のプロットが推論

結果を表しており、これらが学習の入出力デー

タや推論の入力データよりもばらつきが小さ

く、正解値に近いことが一目瞭然となった。 

これらの結果は、500シーケンスx1000バッチ
=50万スペクトルで得られたものであるが、バ
ッチ数を20万にスケールアップして、1億スペ
クトルで学習や推論を行うと、精度や確度が著

しく向上することも分かった(図3では黒の点は
ある程度ばらついているのを見て取れるが、1
億スペクトルで学習するとほぼほぼ完全に正

解値が得られるようになる)。また、1D-CNN以
外のアルゴリズムとして、自然言語処理の分野

で幅広く知られているGRU、LSTM、bi-LSTM、
Transformerなども使用することが可能である。
今回のように時間や空間に対して相関が無い

学習データなら1D-CNNでうまく推論もできる
が、今後より複雑な界面を復元するためには、

これらのアルゴリズムを検討する余地がある

と考えられる。 
 
４．多層積層薄膜界面の高精度時空間深さ方向

可視化 
XPS スペクトルデノイジング処理の有無に
よる効果を明らかにするために、多層積層薄膜

界面の高精度時空間深さ方向可視化をデモン

ストレーションした。 
図 4左側に示すように、空間的には、界面 SiOx

層厚が空間位置に応じて三角関数的に変化し、

最表面には Carbon 層が配置されている試料構
造で、時間的には、指数関数で SiOx層の厚みが

増減し、一次関数で Carbon 層の厚みが増減す
る、と問題を設定した。面内方向は 10 点 x10
点、時間方向は 200 点(計 2 万分布)とした。深
さ方向はガウス関数を用いて多層積層膜を再

現し、計算した角度分解 XPSデータにポアソン
ノイズを与え、スパースモデリング、ジャック

ナイフサンプリング MEMによる逆解析を行っ
た。ジャックナイフサンプリング MEMでは、
スパースモデリングで解析した結果を事前情

報として取り入れる際、自身を抜いた空間地点

の第 1近接まで平均化した。 
XPS スペクトルデータに与えるポアソンノ

Fig.4. The 
comparison and 
evaluation of 
XPS denoising 
effectiveness 
were conducted 
through peak 
fitting processes 
on CPU/GPU, 
with an 
investigation 
into its impact 
on the level of 
Poisson noise. 



 

 

イズの度合いを、図 4上部の中央から右側に示
すように、系統的に変えて、それぞれシミュレ

ーションスペクトルを準備し、デノイジング

(DN: Denoising)処理を前処理として行った後
に、CPU及び GPGPUでピーク強度を抽出して、
深さ方向分布を計算した。CPUと GPGPUの結
果を単純比較すると、CPUの方が精度は高いが
処理速度は遅く、GPGPU の方が精度は劣るが
処理速度は速いという結果が得られており、こ

れは前回研究会 EDIT28 の報告と一致している
[3]。図 4右側の中央部から下部にかけて見て取
れるように、CPUと GPGPUのいずれの処理法
においても、デノイジング処理を行うと、深さ

方向解析シミュレーションの成功率が高くな

ることが分かった。さらに、極端に強いポアソ

ンノイズ(図 4 右端)では、デノイジング処理を
行わない限りは、ほぼほぼ深さ方向解析が失敗

していたのに対し、デノイジング処理を行う

と、幾つかのシミュレーションでは成功するこ

とを明らかにした。これらの結果により、特に

強いポアソンノイズをスペクトルに与えた場

合においても、デノイジングは有効であること

が示された。 
最後に、HAXPES-Labにて取得した実験デー
タを用いてデノイジング技術の検証を行った

結果を示す。試料はシリコン基板上にスパッタ

法で作製された Carbon (5 nm)/AlOx (5 nm)/TiOx 
(10 nm)/SiOx (? nm)積層膜(NTT-AT社製)を用い

て、±30度の広角取り込みモードにて角度分解
XPS測定データを 1分布(計 5元素)10分程度の
積算時間で、327 分布セットを取得した。それ
ぞれ 327の時系列データに対し、ブートストラ
ップサンプリングを施し、8x8 = 64の空間マッ
プを構成(データ量を増やすため、ブートストラ
ップサンプリングしたデータは積算せず、ノイ

ズの水準は変えていない)した後、第 3近接まで
取り込んだジャックナイフサンプリング MEM
解析にて、デノイジング効果の有無を比較し

た。図 5左がデノイジング無し、右がデノイジ
ング有りを示しており、327 の時系列データの
5 番目を代表して表示している(解析結果は t = 
1~327の動画として得られている)。図から分か
るように、デノイジングを行わないとノイズに

よる変動によって、かなり多くの解析が失敗し

ている(TiOx層の下側にAlOx層が多く分布して

しまっている)のに対して、デノイジングを行う
と、多くの解析結果が成功している様子を見て

取ることができる。 
このように、デノイジングを XPSデータに効
果的に施すことで、計測時間の短縮化によるノ

イズ増大の問題に対する解決策の糸口を提供

できると考えられる。今回検証に用いた

HAXPES-Labデータの計測時間は数分程度であ
り、放射光で通常測定しているような短い時間

でデータを取得している。今回開発したデノイ

ジング処理を施すことによって、Lab 測定で得
られた解析結果が放射光測定での解析結果と

比較しても遜色の無いものとして得られた。デ

ノイジング技術は汎用性が高いため、放射光測

定データに対して処理を施すことができる。そ

うした場合に、分スケールよりも速い、秒スケ

ール、サブ秒スケール(学習データサイズ次第で
は、マイクロ秒スケールで取得したデータでも

実現可能になるかもしれない)、などの速い時間
で取得した計測データで検証する価値がある

のかもしれない。今後、より実験に即したノイ

ズの度合いをシミュレーション及び実機にて

再現可能かどうか、適宜検討していく必要があ

ると考えられる。 
 

Before denoising

t = 1~327, data acquisition time: ~10 min/1 profile, Bootstrap data sampling (8x8), Jackknife MEM(III)

After denoising

Fig.5. Validation of denoising techniques using 
experimental data obtained from HAXPES-Lab. 



 

 

５．まとめ 
XPSスペクトルのNoise2Noiseデノイジング
技術を開発し、多層積層薄膜界面の高精度時空

間深さ方向可視化をデモンストレーションし

た。データの前処理としてデノイジングを施す

ことにより、XPS測定の短時間化による深さ方
向解析結果の不安定性増大に対する解決策の

糸口を得た。 
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Abstract  
High resolution analysis of the electronic structure within inversion layer was performed by 
laser-ARPES (angle-resolved photoelectron spectroscopy) and AR2PPE (angle-resolved 
two-photon photoelectron spectroscopy). The polarization dependent of the subband dispersion is 
revealed using the laser-ARPES. L1 and L2 bands are mainly observed s-polarization. On the other 
hand, H1~H4 bands are observable in both s- and p- polarization. In AR2PPE, the shape of band 
bending is varied by SPV (surface photo-voltage) effect induced by the irradiation of pump photon. 
 
１．はじめに   

 
半導体表面近傍に形成される反転層では、バル
クの電子状態とは異なり、量子化されたサブバ
ンドが形成されることが知られている。このサ
ブバンド分散は MOSFET 動作における移動度
などデバイス性能を決める重要な指標であり、
本研究会でも角度分解光電子分光法(ARPES)を
用いたホールサブバンドに関する報告が盛ん
になされてきた[1][2]。この反転層中の電子状態
であるサブバンドの詳細な軌道情報やキャリ
アダイナミクスは、デバイス特性のキーパラメ
ーターであるキャリアの有効質量の異方性や
ライフタイムなどの理解に必要である反面、時
間分解機能を持ち、偏光可変の入射光を用いた
角度分解光電子分光測定が必要となる。 
角度分解 2 光子光電子分光法(AR2PPE)は、ポ

ンプ光を用いて占有状態から非占有状態への
電子励起を誘起し、ポンプ光との遅延時間を調
整したプローブ光による角度分解光電子分光
測定を実施することで、SPV(表面光起電力)に
よる反転層の形状変化[3]やキャリアの励起ダ

イナミクス解析[4]が可能である他、入射光の偏
光が可変であるため、バンド分散における軌道
に関する情報が取得できる強力な電子物性解
析手段である。 

本研究では、反転層中の電子状態およびキャ
リアダイナミクスの理解を目的とし、Si(111)表
面への Pb 吸着によって誘起される Si 表面近傍
の反転層中の電子状態について、レーザー
ARPES および AR2PPE を実施した。 
 
２．実験条件 

 
 測定は九州シンクロトロン光研究センター

(SAGA-LS)の佐賀大学ビームライン BL13 にて

実施した。 
 試料は n 型 Si（111）単結晶基板を用いた。

真空導入後 200℃で 12 時間保持し、試料および

試料ホルダーのデガスを実施した。表面清浄化

処理として、1250℃フラッシュアニーリングを

行い、LEED(low-energy electron diffraction)を用

いて Si(111)7×7 表面超構造を確認した。Si(111)



 

 

√3 ×√3-Pb 表面超構造は、Si(111)清浄表面への

Pb(1 ML)加熱蒸着により作製した。 
反転層中に形成されるホールサブバンドの偏

光依存解析では、入射光を Ti:Sapphire レーザー

(4ω=6.0 eV)として用い、s 偏光および p 偏光で

の ARPES 測定を実施した。また光励起キャリ

アダイナミクス解析のための時間分解 2 光子光

電子分光測定では、光源として Ti:Sapphire レー

ザーを用い、p 偏光の基本波(ħω=1.5 eV)をポン

プ光、s 偏光および p 偏光の四倍高調波(ħω=6.0 
eV)をプローブ光として用い、光電子スペクト

ルの遅延時間依存性を調べた。 
 
３．結果 
 

図 1 に s 偏光および p 偏光のレーザーARPES
結果を示す。両偏光で反転層形成により量子化
されたサブバンド構造が認められ、s 偏光では、
フェルミレベル近傍において、曲率が大きい分
散形状(H1~H2)および曲率の小さい分散形状
(L1~L2)が検出された。一方、p 偏光では曲率の
大きい分散形状(H1~H4)が主として検出された。 

 

異なる偏光を用いた ARPES において、バンド
分散の強度の違いは、検出面に対するバンドの
構成軌道の対称性を反映している。主に s 偏光
において観測されている L1~L2 は、検出面に対
して偶対称性を持つ軌道が主であると推定さ
れ、s および p の両偏光において認められた
H1~H4 は検出面に対して偶および奇対称性を
持つ軌道で構成されていると考えられる。これ
らバンドの構成軌道の対称性は、量子化したサ
ブバンド間の混成(hybridization)の大きさに影
響を及ぼすと考えられる[5]。本発表ではサブバ
ンド間の hybridization においても詳しく議論す
る。 

次に p 偏光の基本波(ħω=1.5 eV)をポンプ光、
s 偏光の四倍高調波(ħω=6.0 eV)をプローブ光と
して用いたAR2PPEによって得られたカットオ
フスペクトルおよび遅延時間依存性を示す。
Pump 光照射により、カットオフの立ち上がり
位置が、0.07 eV 程低運動エネルギー側へシフト
することが分かった(図 2(a))。これは、SPV(表
面光起電力)による反転層の形状変化によるも
のと考えられる。またカットオフ位置の遅延時
間依存性から、遅延時間 1000 ps までカットオ
フ位置はおおよそ一定であった(図 2(b))。これ
は、この時間領域において、反転層のバンド湾
曲形状はおおよそ同等であることを意味して
おり、キャリアの緩和時間が 1000 ps 以上の長
寿命であることを示唆する結果である。本発表
では、サブバンド構造の時間依存性についても
詳細に議論する。 

 

Fig.1 Laser ARPES intensity map obtained by 
s-polarization (a) and p-polarization (b). Solid 
and dashed line are depicted the band 
dispersion for guide to the eyes. 

Fig.2 (a)Cut-off spectra obtained from 
AR2PPE. (b)Cut-off positions as a function of 
delay time. 



 

 

 
 
４．まとめ 

 
本研究では、レーザーARPES を用いて、Si

反転層中におけるサブバンドの偏光依存性を

詳細に調べた。その結果、観測されたサブバン

ドを構成する軌道の対称性に関する知見を得

ることができた。さらに、AR2PPE を用いて反

転層形状の時間依存性を明らかにした。 
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Abstract  

It has been reported that the presence of hydrogen-incorporated defects in silicon nitride (SiN) films causes 
degradation of device characteristics. Therefore, controlling hydrogen-incorporated defects in SiN films is 
extremely important for high reliability of electronic devices. In this study, a hydrogen desorption process by 
hydrogen plasma treatment was attempted to reduce hydrogen-incorporated defects in SiN films. AR-HAXPES 
measurements suggest that hydrogen is desorbed from hydrogen-incorporated defects by hydrogen plasma 
treatment, and that the amount of hydrogen desorption depends on the treatment time. 

 
 

1．はじめに 
 
シリコン窒化膜 (Si3N4, 以後 SiN と表記) 中

の水素は、電子デバイスの信頼性と深い関係が

あることが知られている。特に 3 次元フラッシ

ュメモリの電荷トラップ層であるシリコン窒

化膜中の Si-N-H 結合は窒素空孔のシリコンと

結合することで浅いトラップ準位を生成し、隣

接セルへの電荷移動によるデータ保持特性劣

化を加速すると考えられている [1–3]。そのた

め、フラッシュメモリの高信頼化に向けて、SiN
膜中の Si あるいは N と水素との結合を制御す

ることは極めて重要であり、様々な制御手法が

提案されている。水素を脱離させるために最も

単純な手法は高温アニール等の熱的プロセス

であるが、周辺素子への影響が懸念される。そ

こで我々は、SiN 膜にマイクロ波励起水素プラ

ズマ処理を試みたところ、膜中の水素濃度はほ

とんど変化しないにも関わらず、SiN 膜のリー

ク電流や浅いトラップ準位密度が明らかに減

少することを見出した [4]。本研究では、その起

因を明らかにするために、SiN 膜中に含まれて

いる水素の化学結合状態と分布の変化を調べ

た。 
 
 
2．実験条件 
 
実験には、5 nm-SiO2/n-Si 基板上にプラズマ

CVD 法で成膜した約 20 nm の SiN 膜を用いた。

なお、本研究では水素脱離の影響を見ることを

目的としており、SiN 膜は意図的に約 1.8×1022 
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cm-3の水素を含有している試料を用いた。Fig. 1
に実験に用いた自己整合マイクロ波プラズマ

装置を示す。サンプル挿入後に真空引きを行い、

その後水素ガス (100% H2) の導入でプラズマ

を発生させる。本研究では、100% H2 ガスの流

量を 10 sccm、出力を 500 W に固定し、照射時

間をパラメータとして実験を行った。この試料

を、SPring-8 BL09XU [5,6]を用いて AR-HAXPES
測定した。入射光のエネルギーhν は hν=7930.3 
eV、Take Off Angle (TOA)は 16.8～64.8 deg.であ

る。測定光電子は、N 1s, Si 1s である。また、

SiN 膜の最表面の化学結合状態を調べるために、

ラボ XPS (hν=1486.6 eV) を用いて TOA=35 deg.
の測定を行った。測定光電子は Si 2p, C 1s, O 1s, 
N 1s である。なお、C 1s 光電子スペクトルの C-
C 結合ピーク位置を 285.0 eV として[7]、チャー

ジアップの補正を行った。電気測定は、抵抗加

熱蒸着法を用いて試料の両面に Al 電極を蒸着

し、MIS キャパシタ構造で行った。SiN 膜中の

水素濃度は、二次イオン質量分析 (Secondary 
Ion Mass Spectrometry: SIMS)を用いて測定した。

なお、電気測定および SIMS に用いた試料は、

100 nm-SiN/p-Si 構造にプラズマ出力を 1000 W
で重水素を照射している。 
 
 
3．結果および検討 
 

水素ラジカル照射による脱水素の効果を確

かめるために、未処理の試料と重水素(D2)プラ

ズマ処理を 1000 W, 540秒間施した試料の SIMS
測定結果を Fig. 2 に示す。プラズマ処理により

SiN 膜が 30 nm 程度エッチングされるが、D2が

SiN 膜の奥まで存在することがわかる。一般的

に、質量の大きい分子をプラズマ処理で膜に叩

 

Fig. 1 Hydrogen and deuterium profiles in 
SiN film before / after D2-plasma treatment 
measured by SIMS. 

 

 
Fig. 2 Hydrogen plasma treatment process 

 
Fig. 3 N 1s photoemission spectra measured by HAXPES (a) Change of chemical bonding state 
by hydrogen plasma treatment, (b) Peak assignment result. 



 

 

き込むためには、より大きな出力が必要である。

よって、D2プラズマ処理で膜中に水素が確認さ

れれば、軽い H2 を用いたプラズマ処理でも効

果があると考えられる。処理後、表面付近の H2

濃度は、未処理と比較し減少しているが、D2は

増加している。よって、水素原子の数は大きく

変化していないことがわかる。 
Fig. 3(a) に、H2プラズマ処理前後の SiN 膜か

らの N 1s 光電子スペクトルを示す。未処理の

SiN 膜からの信号は低結合エネルギー (BE)側
に裾を引いており、これは Si-N-H 結合によるも

のと考えられる [8]。詳細な Si-N-H 結合の割合

を算出するために、Fig. 3(b) のように、Si-N, Si-
N-H のピーク間隔を 1.46 eV に固定し、2 ピーク

でフィッティングを行った。Fig. 4(a) に N 1s 光
電子スペクトルから求めた Si-N-H と Si-N 結合

量の比 Si-N-H / Si-N の光電子放出角度依存性を

示す。未処理 SiN 膜は、TOA 34.8～64.8 deg. ま
では角度依存が非常に小さく、約 6 %の Si-N-H

結合が一様に分布していると考えられる。一方

で、表面敏感となる TOA 16.8～24.8 deg. では約

7 %に増加することがわかった。60 秒～300 秒

のプラズマ処理を行った試料では Si-N-H 結合

割合は約 5 %に減少した。540 秒のプラズマ処

理を行った試料では、Si-N-H 結合は約 2 %に減

少することを確認した。これらは角度依存性が

非常に小さいことから、膜中の水素結合が一様

に減少していると考えられる。Si 1s 光電子スペ

クトルから求めた Si-N-H / Si-N 比率は Fig. 4(b) 
のようになり、N 1s 光電子スペクトルから求め

た値と概ね一致した。 Si-N-H / Si-N をプラズマ

処理時間の関数として表すと Fig. 5 のようにな

り、プラズマ処理時間が長くなるほど Si-N-H 結

合割合が減少していることがわかる。 
次に、プラズマ処理が SiN 膜に与えるダメー

ジについて議論する。Fig. 6 の Si-O 結合の角度

依存性から、プラズマ処理後の表面は酸化が進

 
Fig. 4 Calculation of the ratio of hydrogen bonds in SiN films (a) N 1s, (b) Si 1s. 

 
Fig. 5 Relationship between hydrogen plasma 
treatment time and the ratio of hydrogen 
bonding in SiN films. 

 

Fig. 6 Calculation of the ratio of oxygen 
bonds in SiN films. 



 

 

んでいることがわかる。これは、水素プラズマ

処理が SiN膜表面近傍にダングリングボンドを

形成し、大気中の酸素原子と結合したことが原

因と考えられる。また、表面から 3 nm 程度の化

学結合状態を調べるために、ラボ XPS を用いて

SiN 膜の測定を行った。Fig. 7 に Si 2p 光電子ス

ペクトルを示す。SiO2 と SiN の BE 差は、

HAXPES を用いて測定した Si 1s のとき 1.45 eV
であり、ラボ XPS を用いて測定した Si 2p のと

き 1.55 eV であることがわかった。この 0.1 eV
の BE 差は原子軌道による影響と考えられ、妥

当な値と考えている。さらに、水素プラズマ処

理後は SiN 由来のピークよりも低 BE 側で追加

のピークが観測され、BE 差は 1.94 eV であるこ

とがわかった。HAXPES で測定した Si 1s 光電

子スペクトルは、SiN と Si-N-H 結合の BE 差は

1.45 eV であり、化学結合状態が異なることを示

唆している。つまり、この追加ピークは SiN か

ら 1 つの N が H よりも電気陰性度の小さい原

子、つまり Si に置き換わっていると考えられる。

一方で、Fig. 8(a) に示すように、N 1s 光電子ス

ペクトルの形状は変化していない。これはラボ

XPS の分析感度による影響が考えられる。1 ピ

ークでフィッティングしたときの FWHM 変化

を Fig.8 (b)に示す。プラズマ処理時間が比較的

短い 60～120 秒では半値全幅 (Full Width at Half 
Maximum FWHM) が明らかに大きいことがわ

かる。これは、Si 2p と同様に、Si-N 結合が増加

したことが原因と考えられる。180～540 秒の領

域で FWHM が小さくなる理由は、Si-N-H 結合

が減少しているためと考えられる。 
Fig. 9 に SiN 膜厚を HAXPES 測定の Si-sub.と

SiN の強度比から算出した結果を示す。また、

水素プラズマ処理の影響で最表面は酸化膜が

増加するため、SiN膜上の酸化膜厚をSiO2とSiN
の強度比から求めた。この結果から、プラズマ

処理によって最大で SiN 膜が 2.5 nm 程度エッ

チングされることがわかった。なお、未処理の

SiN 膜は 19.7 nm と算出できた。 
最後に、電気特性から SiN 膜の水素脱離の効

果を評価する。Fig. 10 に室温 300K における J- 
V 特性を示す。ここでは、水素ラジカル照射時

間を 0〜540秒としたMIS(Al/SiN/p-Si(100))キャ

パシタの結果を示している。J-V 特性から、水

素ラジカル照射時間の増大に伴い、低電圧での

リーク電流が減少し、かつ J-V 特性の立ち上が

りが急峻になっている傾向が見て取れる。本研

 
Fig. 8 (a) Evaluation of N 1s photoelectron spectra from SiN films by XPS measurement, (b) 
FWHM change of photoelectron spectrum by hydrogen plasma treatment. 

 

Fig. 7 Evaluation of oxide components on 
SiN film by XPS measurement. 



 

 

究で用いた MIS キャパシタは厚膜 SiN 単層で

あるため、Fig. 10 の電流成分は正孔であると考

えられる。この結果をもとに、伝導に寄与する

トラップ準位エネルギーを Poole-Frenkel (P-F)
解析により算出を行った。その結果を Fig. 11 に

示す。Fig. 11 より、未処理の試料はトラップ準

位が約 1.45 eV (SiN 膜の価電子帯端からのエネ

ルギー差）と浅い値になるのに対し、水素ラジ

カル照射を行った試料は明確なトラップ準位

の変調が観測され、約 2.20 eV と深くなる結果

となった。SIMS と HAXPES の結果と合わせて

考えると、SiN 膜中の水素結合は切断されるが、

膜中に存在していることがわかり、電導を律速

するトラップ準位が深くなったことを示唆し

ている。 
 

 
４．まとめ 
 

SiN を用いている電子デバイスの特性劣化の

起源の一つとされる SiN膜中の水素との結合を

減少するためのプロセス技術として、水素プラ

ズマ処理を提案した。本研究の成果として、(1) 
水素プラズマ処理は、Si-N-H 結合割合を減少さ

せるが、最表面にダングリングボンドを形成し、

プロセス時間に応じて酸化膜厚が増加、(2) J-V
特性から、水素ラジカル照射による伝導に寄与

するトラップの深化が確認された。以上の結果

は、水素プラズマ処理が SiN 膜中の水素結合を

切断することが可能であり、浅いトラップ準位

の減少に効果がある事を示唆している。 
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Abstract  
It has been pointed out that hydrogen in the ALD-SiO2 film is a precursor to defects generated when 

electrical stress is applied to the film. These hydrogen-originated defects have been reported to cause 
carrier traps and leakage currents during transistor and memory cell operation such as negative bias 
temperature instability (NBTI) and stress induced leakage currents (SILC). Therefore, in this study, 
we attempted to desorb hydrogen in ALD-SiO2 films by hydrogen plasma treatment. Furthermore, 
the electron trapping under constant-current stressing is suppressed by the hydrogen plasma treatment. 
This may indicate that the hydrogen plasma treatment desorbs the hydrogen in the ALD-SiO2 film 
and can reduces the hydrogen-originated defects. 
 
１．はじめに 

先端 CMOS/Logic の High-k ゲートスタック
の界面層（interfacial layer: IL）や 3D フラッシュ
メモリのトンネル膜に使用される ALD(Atomic 
Layer Deposition)で成膜したシリコン酸化膜
(SiO2)は膜中に含まれた水素が電気的なストレ
スを印加した際の生成欠陥プリカーサとなる
ことが指摘されている。この水素起因の膜中欠
陥は、酸素欠損に水素が入り込んだ水素ブリッ
ジ構造(Hydrogen Bridge)、架橋酸素に水素が結
合した構造(Hydroxyl E’ center)とされバンドギ
ャップ中に欠陥準位を形成する[1-3]。さらにこ
れらの水素起因欠陥は負バイアス温度不安定
性(NBTI: Negative Bias Temperature Instability)や
ストレス誘起リーク電流(SILC: Stress induced 
leakage currents)等の起源とされ、トランジスタ
やメモリセル動作時のキャリアトラップやリ
ーク電流を引き起こすと考えられている[1,2]。
これらの水素結合から水素を脱離する方法と
して、水素プラズマで生成する原子状水素を試
料に供給する表面処理技術が提案されており、
High-k ゲート絶縁膜の界面 SiO2 層に適用する

と NBTI 劣化が約 1/100 に改善するという報告
[1,4]がなされている。一方で絶縁破壊の水素リ
リースモデル（Hydrogen Release model: HR 
model）を実験的に検証する研究では、SiO2膜を
原子状水素に曝すとストレス誘起リーク電流
が増加するという報告[2]もある。このように
SiO2 膜の信頼性に及ぼす原子状水素の影響は
相反する効果が報告されている。この原因を考
えると、改善効果を報告する論文の SiO2 膜は
0.6~1.8nm の ALD-SiO2を用いており、一方悪化
を報告する論文では膜厚 3.7~5.5nm の Dry-SiO2

を用いている。つまり、膜厚の違いで効果が変
わるのか、酸化膜形成プロセス・種類で効果が
変わるのかの可能性が考えられ、シリコン酸化
膜の信頼性に及ぼす原子状水素曝露効果の支
配的要因は明らかになっていない。 

そこで本研究では、厚さ 7nm の ALD-SiO2膜
に対してマイクロ波励起水素プラズマ処理を
施し、電気的な特性から原子状水素処理の影響
を調べた。つまり、前述の「膜厚の違いで効果
が変わるのか」を実験的に調べる。なお本研究
で用いたマイクロ波励起水素プラズマ処理（詳



 

 

細は実験方法で述べる）を用いると水素を多く
含む SOG 膜(Spin-on-Glass)中の Si-H 結合量が
水素プラズマ処理時間の増加に伴い低減して
いく様子やシリコン窒化膜(SiN)中の水素を低
減できることを実証している[5,6]。 
 
２．実験条件 
 実験には、Fig.1(a)のように n-Si基板上にALD
法で成膜した約 7nm の SiO2 を用いた。原子状
水素によるシリコン酸化膜表面処理には Fig.2
に示す自己整合マイクロ波プラズマ装置を用
いた。サンプル導入後に真空引きを行い、その
後水素ガス(100%H2)を導入しプラズマを発生
させる。本研究では、100%H2ガス流量を 10sccm、
マイクロ波出力を 500W に固定し、処理時間を
パラメータとして実験を行った。以後、本装置
を用いた原子状水素供給プロセスを便宜上“水
素プラズマ処理”と記す。電気特性を計測する
サンプルは、抵抗加熱真空蒸着法を用いて試料
の両面に Al 電極を蒸着し Fig.1(b)に示す MOS
キャパシタ構造で計測した。 

 
３．実験結果および考察 
 Si表面や SiN膜表面に過剰な原子状水素を照
射すると表面のエッチングが起こることが知
られている [7, 8]。そこで本研究でも用いた
ALD-SiO2 膜に対する水素プラズマ処理による
表面のエッチング効果の有無を確かめるため
に、未処理の試料と水素プラズマ処理を 1、2、
3 分間施した試料の分光エリプソメトリー
(Spectroscopic ellipsometry)法による膜厚の測定  
結果を Fig.3 に示す。これにより、多少のバラ

つきはあるものの、本研究で用いた水素プラズ
マ処理条件では原子状水素によるエッチング
は発生していないことを確認した。 

続いて、電気特性から水素プラズマ処理前後
の SiO2 膜評価を行った。Fig.4 に室温(300K)に
おける C-V 測定法から算出したフラットバン
ド電圧(Vfb)を示す。ここでは水素プラズマ処理
時間を 0、1、2、3 分とした Fig. 1(b)記載の構造
の MOS キャパシタを用いている。これによる
と処理前で 0.2V であった Vfb値が水素プラスマ
処理時間の増加にともない正方向にシフトし
ていく様子が観測された。文献 4によればALD-
SiO2 には Hydrogen Bridge や Hydroxyl E’ center
の水素起因欠陥が含まれ、これらが浅い欠陥を
形成する。これらに原子状水素を供給すると水
素が除去され、特に Hydrogen Bridge 構造はよ
り深いエネルギー準位を有する E’ center に変化
すると報告されている。この E’ center は中性ト
ラップであり、Fig.4 の結果はこの欠陥に電子が
トラップされることで Vfb 値が正方向にシフト

Fig.1(a)(b) Sample structure for analysis 

(a)                    (b) 

Fig.2 Hydrogen plasma treatment process 

Fig.3 SiO2 film thickness before and after 
hydrogen plasma treatment measured by 
ellipsometer. 

Fig.4 Relation between hydrogen plasma 
treatment duration and flat band voltage. 



 

 

したと予想している。 
Fig.5 は室温(300K)における J-V 特性を示す。

ここでは Fig.4 の C-V 測定で用いたのと同じ、
水素プラズマ処理時間を 0、1、2、3 分とした
Fig. 1(b)記載の構造のMOSキャパシタを用いて
いる。この J-V 特性から、水素プラズマ処理時
間の増加に伴い、低電圧でのリーク電流が減少
し、かつ J-V 特性の立ち上がりが急峻になる傾
向が見て取れる。さらに、ここでは示さないが、
J-V 特性に明瞭な温度依存性が見られなかった
ため、電流成分は F-N(Fowler Nordheim)トンネ
ル電流であると考えられ、F-N プロットした結
果を Fig.6 に示す。これによると未処理は傾き
が緩やかで、水素プラズマ処理時間の増加に伴
い急峻になっていくことがわかる。それぞれの
データの傾きからバリアハイト（𝜙 ）を算出し
た結果を Fig.7 にまとめる。未処理のサンプル
では算出されるバリアハイトは約 1.5eV と一般
的な熱酸化膜の約 3eV に比べると極めて低く、
これが低い絶縁性の原因と考えられる。これに
対して水素プラズマ処理を施すと、処理時間の
増加とともに徐々にバリアハイトが増加し、処

理時間 3 分で約 2.4V まで回復する傾向が見ら
れた。今回用いた ALD 膜は成膜後アニール
（Post-deposition anneal: PDA）を施していない
ため絶縁性の低い SiO2膜であるが、原子状水素
曝露によって室温プロセスにもかかわらず膜
質が大きく変化し、熱酸化膜レベルまでは至ら
ないものの改善効果が期待できる結果が示さ
れた。 

次に、絶縁破壊特性（Time Zero Dielectric 
Breakdown: TZDB）を測定した結果を Fig.8 に示
す。これによると、VBDは水素プラズマ処理時間
に依存せず、ほぼ一定である事がわかる。 

さらに、ストレス印加時の欠陥生成に及ぼす
水素プラズマ処理の効果を調べるために、定電
流ストレス印加試験を行った。本研究における
定電流ストレスは、Fig.8 の絶縁破壊電圧を考
慮し、印加する電流値が絶縁破壊電圧を超えな
いように Jg=1ｍA/cm2と決定した。 

Fig.9 に水素プラズマ未処理の試料で上記の

Fig.8 Relation between hydrogen plasma 
treatment duration and break down voltage. 
(TZDB) 

Fig.5 J-V Characteristics between hydrogen 
plasma treatment duration 

Fig.7 Relation between hydrogen plasma 
treatment duration and barrier height from FN 
plot(fig.6). 

Fig.6 FN Plot from J-V characteristics 
between hydrogen plasma treatment.  



 

 

定電流ストレスを 0、2、4、8、16、32、64、128
秒印加した際のJ-V特性を示す。この結果から、
ストレス印加時間の増加に伴い正方向へのシ
フトが見られる。そこでストレス印加前の
Jg=1×10-5(A/cm2)の電流が流れる電圧 V0 を基準
として定電流ストレス後の電圧シフト量ΔVt-0

を算出し、ストレス時間依存性を整理した。水
素プラズマ処理時間 0、1、2、3 分の素子に対し
てΔVt-0のストレス時間依存性をFig.10に示す。
これによるといずれの水素プラズマ処理時間
においても定電流ストレス時間の増加に伴っ

てΔVt-0 が正方向に増加する傾向が見られ、ま
たその増加量もストレス時間に対する傾きも

は水素プラズマ処理時間の増加に伴い抑制さ
れる傾向が見られた。このことは、ALD-SiO2膜
に対する水素プラズマ処理はストレス印加に
よる膜中欠陥（電子トラップ）生成も抑制し膜
質を改善する効果があることが実験的に明ら
かになった。 
 
４．まとめ 

シリコン酸化膜に対する低温での水素プラ
ズマ処理の影響について初期電気特性とスト
レス印加時の電気特性の両面から調べた。その
結果、①フラットバンド電圧は水素プラズマ処
理時間の増加に伴って正方向にシフトするこ
と、②伝導に寄与するバリアハイトは、水素プ
ラズマ処理時間の増加に伴って増大すること、
③絶縁破壊耐圧は水素プラズマ処理時間に依
存しないこと、④定電流ストレス印加時の電子
トラップ生成量の増加は水素プラズマ処理で
低減すること、が明らかとなった。 

以上の結果から、原子状水素を用いた処理で
ALD-SiO2 膜の信頼性は改善することが実験的
に明らかになり、その機構は膜中の水素の脱離
とそれに伴う Si-O ネットワーク構造の改善で
はないかと現時点では考えている。さらに、冒
頭で述べた「原子状水素供給の効果は膜厚の違
いで変わるのか」に関しては、今回用いた ALD-
SiO2膜は 7nm であり、かつ水素プラズマ処理に
より初期特性の改善、ストレス印加による欠陥
生成の抑制効果が得られたことから、シリコン
酸化膜への原子状水素供給の効果の違いは、少
なくとも膜厚では説明できないということが
実験的に明らかになった。もう一つの疑問であ
る「原子状水素供給の効果は酸化膜形成プロセ
ス・種類で変わるのか」については、例えば 7nm
のドライ酸化膜に対して同じ処理を行い、その
信頼性を調査することで結論を導き出せると
考えられ、この点は今後の課題として取り組ん
で行く。 
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Abstract  

The distribution of SiO2/Si interface defects generated by electron beam irradiation was investigated 

by flattening the Si(111) surface with LOW（Low Oxygen dissolved Water）. By LOW treatment of 

the Si(111) surface and AFM observation, the defect generation region was observed to a depth of 

about 2 nm from the Si surface. This result indicates that defects may be easily generated near the 

SiO2/Si interface due to stress accumulated during thermal oxidation. 

 

1. はじめに 

現代社会において半導体を利用した電

子機器は必要不可欠な存在となっている。

性能向上のため、現在用いられているチ

ップは構造の微細化と三次元化が進んで

いる。チップの微細化のため、製造ライン

におけるパターンの測長には走査電子顕

微鏡（SEM）が用いられている。この測長

の際にデバイスに照射される電子は高い

エネルギーを保有する。それゆえ電子線

照射に起因するデバイス中の絶縁膜や基

板への損傷が考えられる。 

電子線照射によりデバイスに注入され

た電子は散乱を繰り返しながら二次電子

を発生させる。これらの電子は運動を停

止するまで 3 次元的に分布を広げながら

散乱を繰り返す。したがって、電子線照射

位置直下のデバイスのみならず、照射点

から離れた箇所での 3 次元的なダメージ

分布を詳細に調べることが重要である。

デバイスダメージに関して、特にゲート

絶縁膜/Si 基板界面での欠陥生成は界面準

位や界面ラフネス増加の要因となり、半

導体デバイスの電気的特性に大きな影響

を与える。そこで我々は電子線照射によ

る SiO2/Si界面の損傷を可視化する方法を

考案し、生成した欠陥の分布を調査した。 

 

2. Si 中欠陥分布の評価法 

SiO2/Si 界面欠陥の測定法としては、電

子スピン共鳴（ESR: Electron   

Paramagnetic Resonance）法が有力である

が、しかしその原理上、Si 中欠陥の 3 次

元的な分布を測定することは難しい。ま

た STM や SEM などの顕微鏡で欠陥を直

接観察することも考えられるが、原子レ

ベルのサイズの欠陥を観察するためには、

Si 表面の非常に狭い範囲を測定する必要



がある。そのため、電子線照射により生成

した欠陥の面内方向への二次元的な分布

を AFM や SEM によって直接観察するこ

とは困難である。そこで本研究では欠陥

分布の観察に、欠陥フリーの Si(111)表面

が低溶存酸素水（ LOW: Low Oxygen 

dissolved Water）によるエッチングで原子

的に平坦なステップ-テラス構造が得られ

ることを利用した。すなわち電子線照射

によって欠陥が生成した場合、欠陥を起

点としてエッチングによるエッチピット

として欠陥分布を可視化できると考えた。 

純水は室温においても OH-が微量に解

離しており、Si 表面は以下の反応式に従

ってエッチングされる。 

Si + 6OH− → SiO3
2− + 3H2O+ 4e−  (1) 

Si + 2OH− + H2O → SiO3
2− + 2H2   (2) 

ウェット洗浄後の Si 表面はほぼ完全に水

素終端しており[1]、理想的な(111)では、

その表面は Vertical monohydride のみで構

成される。しかし、実際の Si 表面はわず

かに(111)から傾斜しており、その場合は

Horizontal monohydride や Vertical dihydride、

Trihydride も混在することになる。Fig.1 

にそれぞれの終端構造の模式図、Table 1.

に室温における OH-によるエッチング速

度比を示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Horizontal dihydride や Trihydride はすぐ

にエッチングされ、最終的には速度比が

小さく安定な終端構造が残る。すなわち、

Vertical monohydride で構成されるテラス

と 、 Vertical monohydride と Horizontal 

monohydride で構成されるステップから

なるステップ・テラス構造が形成される。

ただし、純水中に溶存酸素を含む場合は、

原子的に平坦なテラス面を得ることはで

きない。それは純水中の溶存酸素はある

確率で酸素ラジカルとなり、Si 表面を終

端していた水素を脱離させる[4]。その結

果活性になった Si に酸素等が吸着し、結

果的にエッチングや酸化の起点となり、

テラス面のラフネスを増大させるためで

ある[5]~[8]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1 Schametic drawing of various H-

termination structures on Si (111) 

surface..  

Table 1. The relative etching rate constants for Si(111)-H, as derived from 

kinetic Monte-Carlo simulation [2], [3]. 



 したがって、純水で Si をエッチングし

原子的に平坦なテラス面を得るためには、

低溶存酸素水（LOW: Low Oxygen dissolved 

Water）を用いる必要があるが、標準状態

の純水中には約 8 ppm の溶存酸素が存在

する。そこで我々は純水に亜硫酸アンモ

ニウム水和物を少量添加することで溶存

酸素を除去し、LOW を得た。純水中で解

離した亜硫酸イオンは溶液中の溶存酸素

と反応し硫酸イオンとなり(式(3))、脱溶存

酸素反応を起こす。 

2SO3
2− + O2 = 2SO4

2−   (3) 

その結果、亜硫酸アンモニウム添加後

の純水は溶存酸素濃度が 1 ppb 以下の

LOW となる。この LOW で Si(111)基板を

エッチングすることで（以降 LOW 処理）、

原子的に平坦な Si(111)面を得ることがで

きる。 

LOW 処理の際、Si(111)表面に欠陥があ

るとそれを起点として面内方向にエッチ

ングが進み、Vertical monohydride の次に

安定な終端構造である Vertical dihydride

がステップ面となるようなエッチピット

が形成される(Fig.2)。したがって、電子線

照射によって Si 基板中に欠陥が生成され

た場合、その欠陥は LOW 処理によりエッ

チピットとして可視化される。そこで

我々は、そのエッチピット分布から電子 

 

 

 

 

 

 

 

 

線照射によって生成した Si 中欠陥分布を

観察することが出来ると考えた。 

 

3. 実験方法 

実験では n-Si(111)を使用した。標準的

な RCA 洗浄後に、O2100%雰囲気で厚さ

約 150 nm の熱酸化膜を形成した。その後

SEM を用いて加速電圧 10kV で電子線照

射を行った。照射範囲は 3.1×2.3 (μm2)、電

子ビームの電流値は 1.21 (nA)、照射時間

は 30（s）である。 

照射後には熱酸化膜を剥離し、Si 表面

に対してLOWを用いた平坦化処理を2時

間行い、その後電子線照射箇所を AFM で

観察した。また観察後には、同じ試料で追

加で 2 時間の LOW 処理を行い、その後同

一箇所を AFM で観察した。 

 

4. 実験結果 

 Fig.3 の(a)には電子線照射箇所の Si 表

面像、(b)にはその断面像を示す。AFM 観

察により、LOW 処理後に電子線照射領域

が深さ 2 nm 程度のくぼみとなることがわ

かった。これは、電子線照射領域の Si の

エッチングスピード上昇したことを意味

し、電子線照射によって SiO2/Si 界面近傍

に多数の欠陥が生成したことを示唆して

いる。電子線照射により生成した欠陥は 

 

 

 

 

 

 

 

 Fig.2 Etch pit formation starting from defect on the terrace  



LOW 処理によりエッチピットとなり、照

射範囲において多量のエッチピットが 3

次元的に連結したために、巨大な一つの

くぼみとなったと考えられる。LOW 処理

の初期段階においては、照射範囲に対応

するような長方形に近いくぼみが形成さ

れたと考えられるが、その後の LOW 処理

では面内方向への異方性エッチングによ

り 、 11-2 方 向 を 向 い た Horizontal 

monohydride をステップ面とする三角形

状のエッチピットへと成長していったと

考えられる。 

Fig.4 の(a)には追加で 2 時間（照射後に

合計 4 時間）の LOW 処理をした後の Si

表面像、Fig.4(b)にはその断面像を示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

加の LOW 処理により、Fig.3 で観察され

追加の LOW 処理により、Fig.3(a)で観察

された台形状のくぼみがさらに三角形状

へと成長したことがわかる。一方で、くぼ

みの深さは追加の 2 時間の LOW 処理に

より変化しないことが明らかとなった。

これは、今回の実験では界面近傍 2nm 程

度の範囲でのみ欠陥が生成したことを示

唆している。 

これらの結果を受け、今回の実験条件

における試料内の電子線の侵入深さを見

積もるために、電子線散乱シミュレーシ

ョン[9]を行った。シミュレーションでは、

実験で用いた試料構造を模したモデルに

対して、その表面の 1 点に 10 keV の電子

を 500 個注入し、その際の二次電子発生 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3 (a) Surface shape image of the 

electron beam irradiation site after 2h 

LOW processing and (b) its cross-

sectional image of A-A’ 

 

(a) 

(b) 

(a) 

(b) 

Fig.4 (a) Surface shape image of the 

electron beam irradiation site after 4h 

LOW processing and (b) its cross-

sectional image of B-B’ 

 



分布を解析した。シミュレーションで得

られた二次電子発生地点の分布をFig.5(a)、

二次電子発生数の深さ方向分布を

Fig.5(b)に示す。なお、Fig.5(b)の縦軸は深

さ方向 1nm あたりの二次電子発生数であ

る。シミュレーションの結果より、今回の 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

実験条件では電子線は SiO2/Si 界面よりも

1000nm 以上深くまで侵入していること

がわかる。一方で、実験で観察された欠陥

領域は Si表面から 2nm程度だったことか

ら、SiO2/Si 界面近傍では Si 基板内部より

も電子線照射による損傷を受けやすかっ

たと考えられる。原因としては、SiO2/Si 界

面近傍では熱酸化時に蓄積された応力に

よる結晶構造の歪みによって欠陥が生成

されやすかったことが考えられる。これ

は電子線照射の影響について特に MOS

デバイスのゲート直下の領域に注意を払

う必要があることを意味する。 

 

5. まとめ 

本研究では低溶存酸素水(LOW)により

Si(111)表面を平坦化することで、電子線

照射により生成した SiO2/Si 界面欠陥分布

を観察した。その結果、Si 表面から約 2nm

の深さまでの欠陥生成領域が観察された。

電子線散乱シミュレーションとの比較に

より、SiO2/Si 界面近傍では熱酸化時に蓄

積された応力による結晶構造の歪みによ

って欠陥が生成されやすい可能性が示唆

された。今後は、熱酸化膜の酸化条件や、

電子線の照射条件を変えて実験を行うこ

とで、熱酸化による応力蓄積が電子線照

射による SiO2/Si界面欠陥生成に及ぼす影

響について詳細に調査していく。 
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Abstract  
Conductance method is a powerful tool for evaluation of MOS interface properties. In an analysis 

of a measured conductance curve, a calculated conductance curve based on a proposed model by 
Nicollian is often fitted to the measured curve. However, the model includes some assumptions. For 
example, interface trap density (Dit) is constant in an energy bandgap even though an actual Dit 
distribution has an energy dependence. Therefore, in this study, impacts of the energy dependence on 
the conductance curves are systematically investigated. We found that peak heights and peak 
frequencies of the conductance curves strongly depends on the energy distribution of Dit and a 
position of a minimum point of the Dit distribution in the bandgap. 
 
１．はじめに 

 
原子層堆積法やプラズマ支援化学気相堆積

法(PECVD)など絶縁膜堆積技術の高度化、およ

び、様々な材料の半導体基板の高品質化などに

よって、それらの基板を用いた高品質 MOS 構

造が数多く報告されている[1, 2, 3]。これらの

MOS 界面の特性を調べるために、コンダクタン

ス法が良く用いられる。コンダクタンス法は、

界面準位へのキャリア捕獲・放出に起因した交

流電流を計測するため、精度が高いことが知ら

れている。しかしながら、コンダクタンス法で

用いるコンダクタンス-周波数特性（コンダクタ

ンスカーブ）を記述する式には、仮定が伴う物

理パラメータが入っている。例えば、キャリア

の捕獲断面積、界面準位密度(Dit)は、エネルギ

ー依存性が無く、エネルギーバンドギャップ内

で一定としている。しかしながら、実験的には、

これらのパラメータはエネルギーに依存する。 
良く知られている様に、ほとんどの場合、Dit

分布は U 型の分布を示す。コンダクタンスカー

ブの計算においては、エネルギーバンドギャッ

プ全体に対して Dit が含まれる被積分項を積分

する必要がある。そのため、正確に Ditをコンダ

クタンス法で求めるためには、物理パラメータ

に対して、エネルギー依存性を含める必要があ

る。そこで本研究では、いくつかの Dit分布を仮

定し、コンダクタンスカーブを計算によって求

め、その影響を調べた。 
 
２．計算方法 

 
本研究では、半導体材料は Si を想定し、Si は

空乏状態にあるとした。また、Si 表面における

Fermi 準位は真性 Fermi 準位から 0.3eV の位置

にあるとした。ここで、本稿では Si 表面での

Fermi 準位のことを表面 Fermi 準位と呼ぶ。キ

ャリアの捕獲断面積、キャリアの熱速度および

熱エネルギーをそれぞれ 10-16cm2、107cm/sec お

よび 26meV とした。界面準位へのキャリア捕

獲・放出に関するコンダクタンスは、以下の式

で表される[4]。ここで q,ω, τit, P(E)はそれぞれ、

素電荷、角周波数、界面準位の充放電に関する

時定数および表面ポテンシャルがEである確率

を表している。本稿では P(E)を正規分布で与え、



 

 

その標準偏差(ss)を表面ポテンシャル揺らぎと

した。ssの値は、熱エネルギーの 26meV で規格

化した値を記載している。また、表面 Fermi 準
位が E-Ei= 0.3eV において、P(E)の正規分布が

最大となる様に分布を持たせた。この様な条件

下で、様々な Dit 分布を与えて下記式を数値積

分することによって、Gp/wの値求めた。 
  

 
３．結果 
 
図 1 に計算で用いた Dit分布を示す。エネル

ギーに依存する Dit(E)は𝐷!"(𝐸) = 𝐷!"_$10%&
!
を用い

て計算した。ここで、Dit_c はエネルギーに依存

しない界面準位密度であり、aは整数である。

a = 0, 2, 3および4の場合を図1に示している。

a = 2, 3および4の場合 U 型の Dit 分布を示して

おり、分布の底が E-Ei =0 に位置していること

がわかる。この分布は、SiO2/Si 界面のダングリ

ングボンドが形成する界面準位の分布を再現

している。図 2 にこれらの Dit分布を用いて計

算したコンダクタンスカーブを示す。ここで、

ss=3 とした。a の値の増加と共に、コンダクタ

ンスの値が周波数に依らず増加していること

がわかる。結果として、周波数軸方向に広がっ

ていることがわかる。表面ポテンシャル揺らぎ

は、周波数軸方向への広がりに影響することか

ら、Dit分布によって、表面ポテンシャル揺らぎ

の評価に影響を与えることを示唆している。 
 図 1 では、Si MOS 界面を模擬して Dit分布を

Fig. 1: Assumed Dit distributions for the 
calculation of conductance curves. Here, Ei 
means intrinsic Fermi level. 
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Fig. 4: Calculated conductance curves using 
the Dit distributions shown in Fig. 3. 
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仮定したが、InGaAs や GaN の場合、U 型 Dit分

布の底は、E-Ei=0 ではない可能性がある。

InGaAs の場合、In組成が高くなるに従い、電荷

中性点(CNL)が伝導帯端に近づくことが知られ

ている[5]。また、GaN では、伝導帯側での Dit

が非常に低いことが知られており[3]、CNL は、

伝導帯側に存在する可能性がある。また、Dit分

布は CNL において、最小値をとることが多い。

そこで、CNL を E-Ei=0.2eV とし、Dit分布を仮

定した。その分布を図 3 に示す。破線が CNL の

位置を示している。E-Ei=0 を中心に考えると非

対称な Dit 分布であることが分かる。この分布

を用いて計算したコンダクタンスカーブが図 4
である。図 2 とは大きく異なり、a の値によっ

て、大きくコンダクタンスカーブが変化してい

ることが分かる。ピーク高さは、aの増加に伴い

増加し、a=4ではa=0の場合の10倍程度にまで増

加していることが分かる。また、ピーク周波数

も変化し、aの増加に伴い低周波数側へシフト

していることが分かる。図2と図4の大きな違い

の原因は、CNL が 0.2eV伝導帯側へシフトした

ことにより、表面 Fermi 準位と CNL の位置の差

が小さくなったことに起因している。図 1 と図

3 では、CNL と表面 Fermi 準位との差がそれぞ

れ 0.3eV と 0.1eV である。コンダクタンスカー

ブの式に示した様に Gp/wの値は、Ditと P(E)の
掛け合わせで決まる。図 3 では低周波数側のコ

ンダクタンスカーブに寄与するミッドギャッ

プから価電子帯側の Dit が非常に大きいため、

図 4 の様に低周波数側が大きくなったと考えら

れる。 
図 2 および図 4 では、ssを 3 に固定して計算

を行ったが、CVD で形成した SiO2/Si 界面では、

ssは 1.5-2程度、Ge MOS では、3-4程度であり、

GaN MOS では、5-8程度であるとの報告がある

[6]。そこで、図 5 にコンダクタンスカーブのピ

ーク高さ(PH)とピーク周波数(PF)のss 依存性を

示す。ここで、CNL およびa はそれぞれ 0.2eV
と 3 とした。PH はssが 2 から 5 では、ほぼ一

定であり、ssが小さくなるにつれて PH は増加

し、ss=0 付近でわずかに飽和する傾向がある。

また、PF はssが小さくなるに従い増加し、ss=0
付近で飽和していることがわかる。これらの結

果は、ssが大きい材料系において、界面特性を

正確に評価するためには、Ditのエネルギー依存

を考慮する必要があることを示している。 
 
４．まとめ 

 
エネルギー依存性が異なる様々な Dit 分布を

仮定し、コンダクタンスカーブを計算すること

によって、その Dit 分布形状がコンダクタンス

カーブの形状にどの様な影響を与えるか詳細

に調べた。結果として、CNL がミッドギャップ

に位置する場合でも、コンダクタンスカーブは、

aに依存することが明らかとなった。また、CNL
の位置によって、コンダクタンスカーブのピー

ク高さ、ピーク周波数が大きく変化することも

明らかとなった。さらに、ssが大きくなるに従

い、ピーク周波数が低周波側へ移動することも

明らかとなった。 
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Abstract  

Self-aligned Si-quantum-dots (Si-QDs) with an areal density as high as ~1011 cm-2 have been 

fabricated on ultrathin SiO2 by using a ~4.5 nm-thick poly-Si on insulator (SOI) substrate, and 

controlling low-pressure chemical-vapor-deposition (LPCVD) using monosilane (SiH4), and 

followed by thermal oxidation. By controlling the thermal oxidation processes of Si-QDs and the 

poly-Si layer, we have successfully demonstrated the vertical alignment of Si-QDs, where the 

Si-QDs are also used as a shadow mask of the underlying poly-Si layer. We also demonstrated 

in-plane alignment of the one-dimensionally self-aligned Si-QDs on line-patterned SiO2. In addition, 

from surface potential measurements by using atomic force microscopy (AFM)/Kelvin probe force 

microscopy (KFM), we confirmed that the initial surface potential change caused by valence 

electron extraction from the dots to the tip was stably maintained until ~120 min, implying the 

quantum confinement effect at discrete energy levels of the upper- and lower-QDs. 

 
１．はじめに  (11 point) 

 

SiO2 上への自己組織化 Si 量子ドットを任意
のアレイやパターン状に配列することは、単電

子トランジスター[1]、スピンベース量子ビット

素子[2]、共鳴トンネルダイオード[3]、および中
間バンド型太陽電池[4]といったドット間のト

ンネル結合がデバイス特性の決定因子である

場合、ドットの形成位置あるいはドット間距離
の制御がデバイス性能向上の上で重要な研究

課題である。 

具体的には、量子ドット間の距離がドット間
のトンネル結合強度、静電容量値、あるいはフ

ェルミ準位の相関性に影響を及ぼすためであ
る[5-13]。 

Si 基板面外方向への Si 系量子ドット配列形

成について、Si と Ge(あるいは SiGe)との間に存
在する歪場を利用した手法[14-16]や SiGe/Si 多

重量子井戸の高温熱酸化による手法[17]などが

報告されている。しかしながら、絶縁膜上への
高密度・一括形成が不可能であることと基板面

内外方向への三次元規則配列構造形成プロセ

スへの展開が困難であるといった課題がある。 

Si 量子ドット成長位置制御の実現に向けた

有効な手段の一つとして、SiO2表面での反応活



 

 

性サイトの空間制御が挙げられる。 

これまで、我々のグループでは、 SiH4- 

LP(low-pressure)CVD 前に SiO2 表面の反応活性

な Si-OH終端構造を選択的に形成することでSi

量子ドットの一次元配列形成が可能なことを
実証している[18-20]。 

また、あらかじめ形成した Si 量子ドットへの

Ge の選択成長、その後の同一チャンバ内での熱
酸化・真空熱処理、SiH4-LPCVD の精密制御に

より自己整合的に縦積み連結した Si 系量子ド

ットが形成できることも明らかにしている[21, 

22]。 

本 研 究 で は 、 極 薄 多 結 晶

SOI(poly-silicon-on-insulator)基板上に形成した
Si 量子ドットの熱酸化過程を制御することに

より自己整合的に縦積み連結した Si 量子ドッ

ト構造を作製した。加えて、縦積み連結 Si 量子
ドットの基板面内方向への位置制御も行った。 

 
２．実験条件 

 

 p-Si(100)基板を化学溶液洗浄後、900ºC の
HCl/O2 雰囲気下にて熱酸化することで膜厚

10nm 程度の SiO2層を形成した。その後、1.0%

希フッ酸によりSiO2層を膜厚4.1nm程度まで薄
膜 化 し 、 550ºC に て 高 水 素 希 釈

Si2H6-RP(reduced-pressure)CVD に よ り 膜 厚

4.5nm の非晶質 Si(a-Si)層を SiO2 上に形成した
後、650ºC にて真空熱処理により a-Si 層の結晶

化を行った。この際、熱処理前後における著し

い Si 層の膜厚変化は認められないことを別途
分光エリプソメトリー測定により確認してい

る。引き続き、表面に形成された自然酸化膜を

0.1%HFにより除去した後、600ºC ドライ酸素雰
囲気にて多結晶 Si(poly-Si)表面を熱酸化し、膜

厚 1.8nm の SiO2層を形成した。その後、0.1%HF

により SiO2表面をOH終端した後、SiH4-LPCVD

により Si 量子ドットを高密度・一括形成した。

Si 量子ドット形成後、850ºC ドライ酸素雰囲気

において、5-75 分間熱酸化を行った。a-Si 層の
結晶化率は Raman 散乱分光法により評価した。

実際、得られた Raman 散乱スペクトルを文献

[23]の報告を参考に、 a-Si(~480cm-1)、微結晶
Si(~510cm-1)、c-Si(520cm-1)の 3 成分で波形分離

解析した後、積分強度比を算出した結果、結晶

化率は約 95%であることを確認した。また、Si

量子ドットの面密度および平均高さは原子間

力顕微鏡(atomic force microscopy: AFM)測定に

より評価した。この際、平均高さはドット高さ
分布に対して対数正規分布関数をフィッティ

ングすることにより算出している。Si 量子ドッ

ト構造の断面解析には、透過型電子顕微鏡
(transmission electron microscope: TEM)-エネル

ギー分散型 X 線分光 (energy dispersive x-ray 

spectroscopy: EDX)マッピング観察を行った。Si

量子ドットの局所帯電特性は AFM/Kelvin フォ

ース顕微鏡(Kelvin probe force microscopy: KFM)

による表面形状および電位像の同時測定によ
り行った。尚、測定は室温、大気圧下にて曲率

半径 10nm の Rh コート Si カンチレバーを用い

て行った。 
 
３．結果 

 

図 1 に、Si 量子ドット形成後およびドッ

ト表面を熱酸化後に測定した AFM 像を示
している。尚、膜厚 1.8nm の SiO2層を形成

した直後の AFM 像から評価した表面二乗

平均平方根(Route-mean square: RMS)粗さは
約 0.31nm であり、as-grown SiO2における表

面平坦性の観点から十分に低い値であるこ

とは別途確認している。また、酸化前後に
て表面 RMS ラフネス値が同程度であるこ

とから、酸化時の再結晶化が生じるほどの

結晶粒は形成されていないと考えられる。
引き続き行った SiH4-LPCVD において平均

ドット高さが約 6.5nm および面密度が約

2×1011cm-2 の Si 量子ドットの形成が認めら
れた(図 1(a, d))。一方、850ºC にて Si 量子ド

ットを 50 および 75 分間熱酸化した場合、

 

Fig.1 AFM topographic images taken (a) just 

after SiH4-LPCVD, subsequent thermal oxidation 
for (b) 50 and (c) 75 min. Dot size distributions 

corresponding to (a), (b), and (c) are also shown 

in (d). 

 



 

 

面密度がおよそ同じであるにも関わらず、ド

ット高さ分布から評価した平均ドット高さは、
それぞれ約7.4および約9.5nmにまで増加して

いることが分かる(図 1(b, c, d))。これらの結果

は、Si 量子ドットの表面酸化の進行に起因し
た体積膨張により説明できる。実際、n 型

Si(100)基板を 850ºCにて 75分間の熱酸化行っ

た場合、SiO2膜厚は約 13.6nm であるため、消
費する Si 膜厚は約 6nm となる。したがって、

Si(100)基板と同じ酸化レートで熱酸化が進行

したとしても本実験で作製した Si 量子ドット
は完全には酸化しないことが想定される。化

学量論的 SiO2の形成を仮定すると、75 分の熱

酸化後において Si コア高さは約 4.1nm 存在す
ると計算される。 

この Si 量子ドット構造の酸化過程を評価す

る た め に 、 異 な る 時 間 酸 化 し た 後 の
SiO2/poly-SOI 構造上 Si 量子ドットの EDX マ

ッピング像を測定した結果を図 2 に示す。試

料を 5 分間酸化した場合、Si ドット表面の酸化
が認められる一方で、下部 poly-Si はほとんど

残っていることが分かる(図 2(a))。しかしなが

ら、酸化時間の増大に伴い、ドット表面の酸化
と同時にドット間の poly-Si 層の酸化が進行し

ていることが認められる(図 2(b, c))。加えて、

酸化時間を 75 分まで増大させると、Si 量子ド
ット/SiO2/poly-SOI 構造は完全に酸化されてし

まうことが分かる(図 2(d))。尚、50 分間の 850ºC

熱 酸化にて 、ドッ ト形成を してい ない
SiO2/Si(100)基板上に形成した~4.5nm の poly-Si

は完全に酸化してしまうことは別途分光エリ

プソメトリー測定にて確認している。TEM観察
に用いたラメラ厚さが~100nm であることを考

慮すると、ラメラ奥行方向に向かってドット

が重畳しているため、ドット間の境界が不明
瞭となると考えられる。これらの結果に基づ

くと、50 分間の酸化により、下部 poly-Si にと

ってのシャドーマスクとしても Si量子ドット
が機能するため、自己整合的に縦積み連結し

た Si 量子ドット構造の形成が示唆される。 

電気的に分離した縦積み連結 Si量子ドット
構造の形成を評価するために、局所帯電特性

を Rh コート導電性 AFM 探針を用いた

AFM/KFMにより評価した。尚、試料を1.0%HF

に浸漬することで Si ドット表面に形成した

SiO2 を 1.0nm 程度にまで薄層化した。また、

裏面コンタクト用に 100nm 厚の Al 層を真空

蒸着により形成した。図 3(a)に示すように、試
料表面に電圧印加をしていない場合、一様な表

面電位像が認められる。一方、接触モードにお

いて基板に対し探針電圧+7.0V 印加した AFM

探針にて試料表面の 500×500nm2 領域を掃引し

た場合、バイアス印加領域に対応した~28mV の

表面電位の上昇が観測された(図 3(b, c))。しか
しながら、非バイアス領域においては、表面電

位の変化は認められなかった。加えて、Si 量子

ドットを形成していない SiO2/poly-SOI 構造の
場合、同実験条件の下では表面電位変化が認め

れないことを別途確認している。これらの結果

は、連結 Si 量子ドットから AFM探針への価電
子放出により引き起こされたドット内での正

孔保持によるものだと解釈できる。 

 

Fig.2 Cross-sectional EDX mapping images of 

Si-QDs after thermal oxidation for (a) 5.0, (b) 
20, (c) 50, and (d) 75 min. Image (c’) is an 

enlarged view corresponding to (c). 

 

Fig.3 A typical surface potential image taken (a) 
before and (b) just after applying tip bias at +7.0 

V. (c) Corresponding cross-sectional potential 

profile along the line A-A’ shown in (b). 



 

 

この結果に基づいて、本試料構造の表面電位
変化量を電圧印加直後からの時間に対してま

とめた結果を図 4 に示す。尚、比較として、酸

化前の Si 量子ドットに同条件にて電圧印加し
た場合の結果も併記している。連結ドットから

の価電子放出後、保持された電荷が面内方向へ

と広がることなく、表面電位におけるコントラ
ストは 120分程度安定に維持されることが認め

られた。一方、酸化前の Si 量子ドット

/SiO2/poly-SOI 構造の場合、電子放出後直後は一
時的に正帯電が安定となるものの、その後、時

間経過と共に減少し~12mV 程度で安定化する。

この正帯電の経時変化は、poly-Si 層からの伝導
電子注入により、ドット内に保持された正孔が

一部補償される結果として解釈可能である。一

方で、連結ドットに関しては、表面電位変化に
おけるいかなる変化も認められないことは、数

個の電子放出後に連結ドット内における量子

化エネルギー準位に正孔が占有され、安定保持
されることを示している。結果として、電気的

に絶縁分離した縦積み連結 Si 量子ドットの形

成が示唆された。 

次のステップとして、上記プロセスを、Si 量

子ドットの面内一次元配列形成プロセス[13, 

14]と組み合わせて、縦積み連結 Si 量子ドット
を面内一軸方向に規則配列することを試みた。

このプロセスに関して、下地 SiO2 膜厚は

~2.4nm である。poly-SOI 表面に SiO2層を形成
後、~20nm 幅ラインおよび~290nm スペースに

設計したパターンを電子線リソグラフィーお

よ び CF4 ガ ス を 用 い た
CCP-RIE(Capacitively-coupled plasma reactive 

ion etching)により形成した。ラインアンドスペ

ースパターン形成後、0.1%HF処理および800ºC

熱酸化を行うことで、SiO2/ply-SOI ライン表面

にのみ選択的に反応活性な OH 結合を形成し

た。続いて、ライン上への Si 量子ドット形成
に向けて SiH4-LPCVD を行った。その後、ドッ

ト表面に形成した SiO2 を 1.0%HF 処理により

~3.5nm 程度まで薄層化した後、裏面コンタク
ト用に 100nm厚の Al層を真空蒸着により形成

した。  

図 5(a)に示すように、実際に表面形状観察を
行うと、Si 量子ドットの面内一次元配列形成が

明瞭に認められた。加えて、本構造形成プロセ

スにおいて、Si 量子ドット形成後のドライ酸化
時にライン側面からの酸化種の拡散により下

部 poly-Si 層が完全酸化してしまうことが危惧

されたため、連結 Si 量子ドット形成を
AFM/KFM による試料の局所帯電特性の観点か

ら評価した。図 5(b)に示すように、試料表面に

対して電圧印加しない場合は、ラインを形成し
ているにも関わらず、一様な表面電位が観測さ

れた。AFM/KFMでは、探針-試料間距離に応じ

て探針に作用する Coulomb 力が変化するため、
ライン高さが 30nm 程度であることを考慮する

と、ライン上とスペース上では表面電位に違い

が見られるはずである。しかしながら、本測定
においては、表面形状測定時のカンチレバーの

振動中心から 50nm ほど上昇させた位置で、非

接触電位計測を行っているため、ライン上とス
ペース上での表面電位に差が認められなかっ

たと考えられる。一方、試料表面の 20×20nm2

領域を基板に対して-7.0Vバイアス印加した Rh

探針でスキャンした場合、電圧印加領域に対応

した~8.1mV の表面電位の上昇が認められた(図

5(c, d))。しかしながら、非バイアス領域におい
ては、表面電位に有意な変化は認めらない。 

この結果を踏まえ、連結 Si 量子ドットの電荷

注入特性を調べるために、表面電位変化量V

の探針印加電圧依存性を図 6にまとめた。ただ

し、図 5(d)に示す通り、エラーバーの上限およ

び下限はそれぞれ、ノイズ成分を含めた最大お

 

Fig.4 Temporal changes in the surface potential 

of the Si-QDs/SiO2/SOI before and after 

oxidation. 



 

 

よび 2番目に大きい表面電位変化量と定義して

いる。図 6において、0 から-3.0V の探針電圧を
印加した場合、表面電位変化は一切認められな

かった。しかしながら、-4.0 から-10V の探針電

圧を印加した場合、離散化エネルギー準位を反
映した、多段階な価電子放出特性が明瞭に観測

された。 

認められた連結Si量子ドットの帯電状態を評
価するべく、KFM測定における簡易等価回路モ

デル[24]を用いることにより、連結ドット内に

保持された電荷数を計算した。計算の結果、フ
ィッティングパラメーターである Rh 円形電極

の有効半径 Reff.に対して、3 通りの電荷保持パ

ターンが想定されたが、図 2(c’)に示す断面 EDX

マッピング像から評価した各ドット高さおよ

び SiO2膜厚を考慮すると、探針電圧を-4.0V で

印加した場合の表面電位の上昇は、下部量子ド
ットに 2つの正孔が注入・保持されていること

に起因していると考えられる(図 7(b))。一方、

探針印加電圧-7.0V においては、上部ドットに 3

つの正孔が注入された直後、チャージングエネ

ルギの上昇により高次の量子準位に占有され

た 1 個の正孔が下部ドットに移動した結果、上
部ドットおよび下部ドットにそれぞれ、1 個お

よび 2個の正孔が保持されている計算結果によ

く一致する(図 7(c))。以上の結果から、面内方
向に配列し、かつ電気的に分離した縦積み連結

Si 量子ドット構造の形成が認められる。 

 

４．まとめ 
 

極薄 SiO2/poly-SOI 構造上に形成した Si 量子

ドットに対して熱酸化を行うことで縦積み連
結 Si 量子ドットを形成した。縦積み連結 Si 量

子ドットの離散化したエネルギー準位を反映

した多段階な正孔帯電特性が、AFM/KFM から
評価した表面電位変化量の探針印加電圧依存

性から明らかとなった。また、TEM観察および

帯電特性から、20nm 幅ラインパターン上への
縦積み連結 Si 量子ドットの面内一軸方向への

配列形成が認められた。結果として、比較的均

一サイズな Si 量子ドットの二次元配列構造を
高密度・一括形成する手段の候補として、OH

終端 SiO2 領域の空間的な位置制御および Si 量

子ドットを熱酸化に対するシャドーマスクと
して活用した本作製プロセスが有望であるこ

とが実験的に示された。しかしながら、Si 量子

ドットを MOS 構造へと取り入れる場合、非晶
質 SiO2 上への不規則な Si 核形成によるドット

サイズ均一性やドット間トンネル酸化膜の制

御が課題として挙げられる。 
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Fig.6 Change in surface potential evaluated by 
the cross-sectional potential profiles as a 

function of tip bias voltage. 

 

Fig.5 (a) A topographic image of the Si-QDs 
on line-patterned SiO2/SOI structures taken 

after oxidation for 50 min, and corresponding 

surface potential images measured by Kelvin 
probe mode, (b) before and (c) just after 

applying tip bias at -7.0 V. (d) Corresponding 

cross-sectional potential profile along the line 

C-C’ is shown in (c). 
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Fig.7 Energy band diagrams of the SiO2/Si-QDs/SiO2/Si-QDs/SiO2/p-Si(100) (a) before and after 

applying tip biases of (b) -4.0, and (c) -7.0 V.  



極薄熱酸化 SiO2上の自己組織化 Si量子ドットの形成機構 

Growth Mechanism of Self-Assembling Si-QDs on Ultra-Thin Thermally-Grown SiO2 

名大院工 ○(M1)白 鍾銀，(D3)今井 友貴，(M2)辻 綾哉，牧原 克典，宮﨑 誠一 

Nagoya Univ. , ○Jongeun Baek, Yuki Imai, Ryoya Tsuji, Katsunori Makihara, Seiichi Miyazaki 

 
 
Abstract  
Self-assembling formation of Si-quantum-dots (Si-QDs) on as-grown SiO2 layers has been 
demonstrated by controlling the early stages of low-pressure chemical vapor deposition of SiH4. The 
QD height and radius distributions evaluated by atomic force microscopy and scanning electron 
microscopy images revealed that the Si-QDs become hemispherical caused by being rate-limited by 
aggregation due to reduction of surface energy at substrate temperatures above 580°C. Moreover, at 
temperatures below ~580°C, semi-ellipsoidal-shaped Si-QDs are formed because the precursor 
supply is a dominant factor. 
 
１．はじめに 
ナノメートル寸法の半導体極微細構造では、

量子力学的効果やクーロンブロッケイド効果

が顕在化し、バルク半導体結晶では見られな

い特徴的な物性・現象が室温においても発現

する。したがって、これらをデバイス動作・

特性に直接反映させることができれば、従来

の半導体デバイスの高性能化のみならず、新

たな機能デバイスの開発へ展開することがで

きる。Si 系デバイスで言えば、Si 系ナノ構造
を MOS デバイスへ融合することで、少数電
子系による情報処理に適した機能デバイスの

実現が期待される[1, 2]。実際に、筆者らの研
究グループでは、モノシラン(SiH4)系ガスを
用いた減圧化学気相堆積(LPCVD)法において
堆積初期過程を精密制御して、ナノメートル

寸法の Si単結晶粒（量子ドット）を Si熱酸化
膜(SiO2)上に自己組織的に高密度・一括形成
し[3, 4]、量子ドット固有の物性を明らかにす
ると共に、Si 量子ドットを電荷保持ノードと
したフローティングゲート MOS トランジス
タにおいて室温で多段階のメモリ動作を実証

している[5, 6]。しかしながら、室温での安定
動作を実現するには、量子ドットサイズの均

一化が求められる。そこで本研究では、サイ

ズ均一化を実現する上で重要となる Si量子ド
ットの自己組織化形成機構メカニズムをAFM
およびSEM測定から明らかにすることを目的
とした。 
 
２．実験条件 

p-Si(100)基板上に 1000ºCドライ熱酸化によ

り膜厚~5.7nm の SiO2膜を形成した後、pure–
SiH4を用いた LPCVDにより Si量子ドットの
自己組織化形成を行った。SiH4–LPCVD 時に
おけるガス圧力は 25Paで一定とし、基板温度
を 550~610ºC、堆積時間を 120~480sで変化さ
せた。AFM測定には、曲率半径 ~7nmの Si探
針を用いた。 
 
３．結果 

Figure 1(a)に、基板温度 590ºC、堆積時間
170sで SiH4–LPCVDを行った後の AFM像を
示す。AFM像から面密度~1010cm-2の孤立した

Si量子ドットの形成が認められ、AFM像から
求めたドットの高さ分布(Fig. 1(a’))を log–
normal 関数を用いてフィッティングして算出
した平均高さは~13.9nm であった。また、直
径を計測して、その半径分布(Fig.1(b’))から同
様に算出した平均値は~21.2nm であった。こ
の結果は、SiH4熱分解温度よりも十分に高い

温度で形成したにも関わらず、自己組織化形

成した Si量子ドットの形状は半楕円体になっ
ていることを意味している。AFM探針の曲率
半径による空間分解能を鑑み、AFMと同じ測
定領域をSEMにより測定して同様に半径分布
を評価した結果を Fig. 1 (b)に示す。SEM像か
らも同様に半径分布を求め(Fig. 1(b’))、ドッ
トの平均半径を算出した結果、~13.2nm であ
り、AFMで求めた平均高さと同程度であった。
この結果は、590ºCで形成した Si 量子ドット
の真の形状は半球であることを示している。

そこで、異なる基板温度で形成した Si量子ド
ットにおいても同様の評価を行い、AFMから



算出した平均高さとSEMから求めた平均半径
を温度の逆数に対してまとめた結果を Fig. 
2(a)に示す。基板温度 550~610ºC の範囲では、
ドット高さは基板温度に対して指数関数的に

増大し、その活性化エネルギーは~2.68eV で
あった。Si 凝集の活性化エネルギーが
2.45eV[7]または2.14eV[8]であることから、高
さ方向の成長は Siの凝集に律速していると解
釈できる。一方、ドット半径は基板温度

580ºC から 610ºC では活性化エネルギー

~2.57eV で増加し、高さ方向の活性化エネル
ギーに良い一致を示す。しかしながら、

550ºC から 580ºC では、活性化エネルギーは
~1.06eV に低下し、反応前駆体の表面拡散の
活性化エネルギー(~1.0eV)[9]と同程度となる。
これは、ドット高さは温度に対して一定の活

性化エネルギーで増大するものの、横方向の

成長機構は 580ºC 近傍を境に異なることを示
している。これらの結果は、基板温度~580ºC
以上では表面エネルギー低減による Si原子の

    
Fig. 1 (a) AFM and (b) SEM images of the same area taken after SiH4-LPCVD at 590°C; (a’) and (b’) are 
the dot height and radius distributions of Si-QDs evaluated from the AFM image corresponding to (a). 
Radius distribution of the Si-QDs evaluated from the SEM image corresponding to (b) is also shown in (b’). 

 

Fig. 2 (a) Arrhenius plots for average height and average radius of Si-QDs formed on as- grown SiO2 
evaluated from the AFM and SEM images, and schematic illustrations of the Si-QD formation model at 
deposition temperatures (b) over 580°C and (c) below 580°C.  



凝集作用が律速要因となる結果、Si 量子ドッ
トが半球状に形成されるが(Fig. 2 (b))、580ºC
以下では Si反応前駆体の表面マイグレーショ
ンによる供給が支配的となることから Si量子
ドットの形状が半楕円体形状になることを示

している(Fig. 2 (c))。次に、基板温度 580ºCを
境にした高温および低温領域での SiH4-
LPCVD において、CVD 時間がドット形状に
及ぼす影響を評価した。Fig. 3に、550ºCおよ
び 610ºCで形成した Si量子ドットの AFM像
から平均高さ、SEM像から平均半径を算出し、
各々のドットの半径を高さに対してまとめた

結果を示す。図中破線は、傾き１を示してお

り、破線上のドットは形状が半球であること

を意味している。SiH4-LPCVD では、基板温
度および CVD 時間を変えた場合、ドットの
面密度が変わるが、本実験の LPCVD 条件で
形成したドットはいずれも~1010cm-2程度の低

密度であり、全てのドットは孤立しているこ

とを確認している。尚、ドット半径から算出

した試料表面のドット被覆率を図中に示して

いる。610ºCでは、120秒および 180秒でドッ
トの表面被覆率が大きく異なるものの、殆ど

のドットが傾き１のライン上にあることから、

ドット形状は半球であった。一方で、550ºC
での形成ではドット形成初期段階では傾き 1
のラインよりも上に位置することから、全て

のドットが半楕円体であることが分かる。し

かしながら、CVD時間を 480秒まで増加した
場合、ドット形状は半球になることが分かっ

た。これは、低温での LPCVD においても Si
堆積時間の増加による Si量子ドットの成長に
起因した被覆率の増加とともに、Si 反応前駆
体が直接ドットに取り込まれる確率が増大し

た結果で解釈できる。 
 
４．まとめ 
熱酸化 SiO2上への Si量子ドット形成におけ
る基板温度がドット形状に及ぼす影響をAFM
および SEMにより評価した。AFMと SEMに
より同一箇所を計測することで、形成した Si
量子ドットのサイズを定量評価できることが

分かった。熱酸化 SiO2 基板上への SiH4-
LPCVD における Si 量子ドットの自己組織化
形成では、基板温度~580ºC以上では、プリカ
ーサの表面拡散と凝集のエネルギが十分供給

されていることに起因して Si量子ドットが半
球状に形成されるが、580ºC 以下では供給律
速により半楕円体になる。 
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Fig. 3 Correlation between radius and height of Si-QDs formed at (a) 610°C and (b) 550°C. 
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Abstract  

Toward integrated mid-infrared photodetector applications composed of group-IV alloy 

semiconductor, Ge1−xSnx with x~25%, we examined the in-situ Sb doping by low-temperature 

molecular beam epitaxy and investigated their thermal stabilities. First, we found that Sb atoms with 

~3×1020 cm−3 are uniformly distributed in Ge1−xSnx heteroepitaxial layer on InP(001) substrate. Then, 

we verified that the formation of n-type Ge1−xSnx layer with the Hall electron concentration of ~8×1019 

cm−3 was succeeded; a part of Sb atoms should be used to compensate the acceptor-like defects in 

Ge1−xSnx layer. Furthermore, we found that the un-doped and Sb-doped Ge1−xSnx layers with a Sn 

content of 23–24% showed no change of crystalline quality and carrier concentration until 200 °C.  
 
１．はじめに 
 

IV 族混晶半導体の Ge1−xSnx は，Sn 組成によ

りバンドギャップが変調可能かつ，10%超では，

中赤外（2–5 μm, MIR）領域を網羅できる狭ギャ

ップな半導体にもなり得る[1–5]．この特徴から，

集積可能な MIR 受光素子の基幹材料として注

目を集めている．これまでに，下地基板の格子

定数制御の考え方に基づき InP 基板上への Sn

組成 25%超の無歪 Ge1−xSnx や[6,7]，CVD による

Si 上への Ge1−xSnx（Sn 組成: ~30%）のヘテロエ

ピタキシャル成長が報告されている[8]．しかし

ながら，受光素子実現において重要な，Ge1−xSnx

の電気伝導特性やキャリア制御については実

現されていない．また素子作製においては，超

高 Sn 組成 Ge1−xSnx のプロセス熱耐性の知見も

重要だが，これについても報告されていない． 

本研究では，我々が報告してきた Ge および

Ge1−xSnx（Sn 組成: 6%）に対する in-situ Sb ドー

ピング技術[9,10]を用いて，n 型 Ge1−xSnx（Sn 組成: 

~25%）エピタキシャル層の形成に成功したので，

報告する．更に，作製した膜の熱処理耐性につ

いても議論する． 

 
２．実験方法 
 

半絶縁性 InP(001)基板に化学洗浄および超高

真空中熱処理による表面清浄化を行った後，Ge，

Sn，および Sb K-cell を用いた分子線エピタキシ

ー法により，基板温度 70 °C で，膜厚約 35 nm

の Ge1−xSnx（Sn 組成: ~25%）膜のヘテロエピタ

キシャル成長を行った．比較として，Sb ドープ

とアンドープの 2 水準の試料を準備した．作製

した各膜に対して，熱処理温度 200–300 °C，時

間 1 min において，窒素雰囲気熱処理を行った． 

結晶構造およびキャリア密度をそれぞれ，X

線回折（XRD）および Van-der Pauw 法を用いた

ホール効果測定法により評価した．また，Sb 濃

度プロファイルを，二次イオン質量分析（SIMS）

により評価した．  



 

 

３．結果 

 

図 1 は，InP 基板上に成長した，(a) un-doped

および，(b) Sb-doped Ge1−xSnx 膜の，InP 22̅̅ ̅4逆格

子回折点周辺の X 線回折二次元逆格子空間マ

ッピング（XRD-2DRSM）の結果である．Sb ド

ープの有無に依らず，InP 基板と同じ Qx 上に，

Ge1−xSnx 由来の回折が見られることから，

Ge1−xSnx は InP に対して，Pseudomorphic にヘテ

ロエピタキシャル成長できていることが分か

る．Sn 組成は Vegard 則を仮定して，23–24%と

見積もられた． 

また図 2 の SIMS プロファイルから，Sb 原子

は~3×1020 cm−3で，Sb-doped Ge1−xSnx膜中に均一

に分布していることが分かる．一方，Ge1−xSnx 膜

中には P 原子も 1020 cm−3 台で存在しているこ

とが明らかとなった．基板温度 70 °C という低

温成長の場合においても，InP 基板から P 原子

が拡散した可能性が示唆される．本研究では，

Sb ドープによるキャリア制御の可能性探索を

主目的としているため，P 原子の Ge1−xSnx 膜中

における振る舞いの詳細には立ち入らない． 

Un-dopedおよび Sb-doped Ge1−xSnxに対する室

温でのホール効果測定の結果， Un-doped 

Ge1−xSnxは p型伝導を示し，ホール正孔密度は，

~5×1019 cm−3であった．一方，Sb-doped Ge1−xSnx

は n 型伝導を示し，ホール電子密度は，~8×1019 

cm−3 であった．SIMS（図 2）より，Ge1−xSnx 膜

中の Sb 濃度が~3×1020 cm−3であることを踏まえ

ると，Ge1−xSnx 膜に存在するアクセプタとして

振舞う欠陥を，Sb が補償し，残った一部の Sb

がドナーとして機能していることが示唆され

る．本結果から，in-situ Sb doping により Sn 組

成約 25%の超高 Sn 組成 Ge1−xSnx 膜に対しても

キャリア制御が可能であることが明らかとな

った． 

加えて，MIR 領域の受光素子実現には，各種

素子作製プロセスを実施する必要があるため，

プロセス熱耐性の知見も重要である．図 3(a)–(d)

は，Sb-doped Ge1−xSnx 膜に対して PDA を施す前

後の光学顕微鏡像である．PDA を施していない

試料において，丸で示すような明領域が存在す

る．InP 表面清浄化条件によっては，InP 基板上

に In ドロップレットが形成されることが報告

されている[11,12]．これら明領域は，成長前の清

Fig.1 XRD-2DRSMs near InP 22̅̅ ̅4 reciprocal lattice point of (a) un-doped and (b) Sb-doped 

Ge1−xSnx heteroepitaxial layers with a thickness of 30 nm grown on InP(001) substrate. 
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Fig.2 SIMS profiles of Sb-doped Ge1−xSnx 

heteroepitaxial layers with thickness of 30 nm 

grown on InP(001). 



 

 

浄化後 InP表面に存在した Inドロップレットに

起因する In-Sn 析出物であると考えられる[7]．

200 °C の PDA では，表面構造に変化は見られ

ないが，250 °C，300 °C と PDA 温度の増大にと

もなって，明領域面積が拡大していることが確

認できる． 

次に，各試料の結晶構造を XRD 2θ/ω 測定で

確認したところ（図 3(e)），PDA 温度 250 °C を

施した試料から，Sn 組成 4–6%の Ge1−xSnx 由来

の回折ピークが現れ始め，PDA 温度 300 °C で

は，Sn 組成 23–24%の Ge1−xSnx 由来の回折ピー

ク強度も減少している．このことから，Sn 組成

約 25%の Ge1−xSnx 膜には，200 °C の熱耐性があ

ると期待できる．なお，これら表面構造および

結晶構造の PDA に対する変化は，Un-doped お

よび Sb-doped Ge1−xSnx 膜で差が見られなかった

ことを注記する． 

最後に，図 4 に，un-doped および Sb-doped 

Ge1−xSnx 膜のホールキャリア密度の，PDA 温度

依存性を示す．200 °C の PDA では，キャリア

密度がほとんど変化していないことが分かる．

一方，250 °C の PDA によって un-doped Ge1−xSnx

膜のホール正孔密度が増大し， Sb-doped 

Ge1−xSnx 膜のホール電子密度が減少しているこ

とから，PDA による Ge1−xSnx 膜の構造劣化にと

もない，アクセプタライクな欠陥形成が促進さ

れたと推察される． 

以上より，Sn 組成約 25%の超高 Sn 組成

Ge1−xSnx 膜に対して，in-situ Sb ドーピングによ

るキャリア制御が可能であること，および超高

Sn 組成の n 型 Ge1−xSnx膜が，結晶構造およびキ

ャリア密度共に，約 200 °C の熱耐性を有するこ

とが分かった．このことから，200 °C 以下の低

温プロセス開発により，IV 族混晶半導体による

集積可能な受光素子実現が期待できる． 

ただし，現状では Sn 組成約 25%の超高 Sn 組

成 Ge1−xSnx 膜中に存在する意図せず導入された

欠陥の密度が，Sn 組成約 10%以下の Ge1−xSnx膜

と比べて[13]，1–2 桁ほど大きい．受光素子応用

に向けて，意図せず導入された欠陥密度の低減

が必須課題である．従って今後は，低温プロセ

Fig.3 Optical microscope images of Sb-doped Ge1−xSnx heteroepitaxial layer (a) not subjected to 

PDA and subjected to PDA at (b) 200 °C, (c) 250 °C, and (d) 300 °C, and (e) the corresponding 

XRD 2θ/ω profiles.  
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ス開発を推進すると共に，意図せず導入された

欠陥の起源解明および，結晶品質の更なる改善

による密度低減が今後の課題と言えるだろう． 

 

４．まとめ 

 

IV 族混晶半導体による集積可能な MIR 領域

受光素子の実現に向けて，Sn 組成約 25%の

Ge1−xSnx 膜のキャリア制御に向けたドーピング

技術を開発し，キャリア制御した Ge1−xSnx 膜の

プロセス熱耐性を明らかにした．本研究では，

MBE による Ge1−xSnx 膜成長時の in-situ Sb ドー

ピングを行い，~3×1020 cm−3のSb原子がGe1−xSnx

膜中に均一に分布し，ホール電子密度が~8×1019 

cm−3の n 型 Ge1−xSnx膜（Sn 組成: 23–24%）の形

成に成功した．更に，200 °C までの PDA では，

結晶構造劣化を起こさず，キャリア密度もほと

んど変化しないことが分かった．以上の結果よ

り，今後の課題は，低温でのプロセス開発およ

び，Sn 組成約 25%の Ge1−xSnx 膜に存在する意図

せず導入された欠陥の密度低減および欠陥の

起源解明であると考えられる． 
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Abstract  

Toward synthesizing two-dimensional stanene, which is a monolayer α-Sn, in a stable state under the 

atmosphere, we focused on the segregation method using Al-Sn eutectic system. As a first step of this 

objective, we examined the surface segregation of Ge and Sn from Al/GeSn(111) system. We found 

that the formation of the orientated Al layer with (111) direction on the epitaxial Ge1−xSnx layer is 

possible as is case for Al/Ge(111). Subsequently, we verified that the ultra-thin GeSn layer was 

successfully segregated with covering the Al oxide layer and the larger Sn content in the segregated 

GeSn layer than the epitaxial GeSn layer was possibly realized although the segregated GeSn layer 

was amorphous. This finding suggests that the segregation method using epitaxial GeSn layer is 

promising to realize not only stanene but also two-dimensional alloy composed of stanene and 

germanene in a stable state under the atmosphere. 
 
１．はじめに 
 

Sn 原子一層からなる二次元物質（スタネン）

は，強い量子スピンホール効果に起因して，単

元素でありながらも，二次元トポロジカル絶縁

体になると期待されている[1−4]．スタネンはこれ

まで，Bi2Te3(111)等の金属上への蒸着による材

料合成報告があるが[5,6]，大気曝露でスタネンの

構造破壊が生じるために，電子・スピン輸送特

性などの評価が困難であることが，材料応用に

おける課題である． 

そこで我々は，物性評価が可能な形でのスタ

ネン合成を目的とし，Al 膜上への表面偏析に着

目している．これまで，Ge や Si 原子一層から

なる二次元物質（ゲルマネンやシリセン）の大

気 中 安 定 な 状 態 で の 合 成 に 向 け て ，

Al/Ge(111)[7,8]，Al/Si(111)[9]からの偏析が検討さ

れてきた．これらの構造に対して熱処理を行う

ことで，Al 上への Ge や Si 極薄膜の偏析が生

じ，さらに偏析物が Al2O3 被膜保護された構造



 

 

の形成が可能である．本手法の Sn への適用に

は α-Sn(111)が必要だが，α-Sn(111)の高品質形成

自体が困難である． 

そこで本研究では、表面偏析によるスタネン

合成の第一歩として，Sn 原子を含む GeSn(111)

を下地に用いた表面偏析を検討した．GeSn(111)

上への Al(111)成長や，熱処理による Ge や Sn

の表面偏析について調査した結果を報告する． 

 
２．実験方法 

 

化学洗浄および超高真空中熱処理を施した

Ge(111)基板上に，分子線エピタキシー法により，

厚さ 30 nmのSn組成 8.8%のGeSn層（Epi-GeSn）

を堆積温度 100 °C でエピタキシャル成長した． 

希フッ酸（4.5%）浸漬により自然酸化膜を除

去した後，抵抗加熱蒸着法にて，厚さ 30 nm の

Al 層を，室温（RT）および 100 °C で堆積した．

その後，表面偏析を誘起するために，N2雰囲気

において，150 °C および 300 °C，30 min の堆積

後熱処理（PDA）を行った． 

作製した試料の表面構造を原子間力顕微鏡

（AFM）で，結晶構造を X 線回折（XRD）で評

価した．また，角度分解 X 線光電子分光（XPS）

および（走査型）透過電子顕微鏡（(S)TEM）を

用いて，断面構造の分析を行った． 

 

３．結果 

 

図 1 に，Al 層の堆積前の Epi-GeSn/Ge(111)構

造の，Ge 224 逆格子点付近の X 線回折逆格子空

間マッピング（XRD-2DRSM）を示す．Epi-GeSn

由来の回折が Ge と同じ逆格子 Qx//[112̅]上に存

在する，即ち Ge と同じ面内格子定数を有する

ことから， Epi-GeSn が Ge(111) 基板上に

pseudomorphic にエピタキシャル成長している

ことが分かる． 

図 2 は，Al を室温および 100 °C で堆積した

試料，100 °C で堆積した後に 300 °C の PDA を

施した試料の XRD 2θ/ω プロファイルである．

Al を室温で堆積した場合，Al 111 に加えて Al 

200 回折ピークが現れている．これに対し，

100 °C で堆積した試料では，Al 111 回折ピーク

のみが観察できることから，Al 層が 111 方向に

配向して成長していると考えられる．このこと

から，GeSn(111)上への Al 層の 111 方向への配

向成長には，Ge(111)上への Al 堆積の先行研究
[7,8]と同様に，室温よりも 100 °C 等の高温堆積

が有効であることを示している．なお AFM か

ら，100 °C で堆積した Al 層の RMS ラフネス

は，約 0.5 nm と見積もられた（掲載省略）．

Ge(111)上にAlを 100 °Cで堆積した場合のRMS

ラフネス（約 0.3 nm）と比べて，僅かに表面ラ

フネスが増大している． 

更に，Al を 100 °C で堆積した試料に 300 °C

の PDA を施した後でも，PDA 前と比べて，Al 

111 回折および Epi-GeSn 111 回折ピーク位置・

強度に変化が見られないことが分かる．このこ

とから，Al-Sn 共晶温度である 228 °C[10]を超え

る温度で PDA を行っても，下地 Epi-GeSn や Al

層の結晶構造を維持できていると推察される． 

そこで次に，PDA 後の断面構造を評価するた

めに，角度分解 XPS による評価を試みた．図 3

は，Al を 100 °C で堆積した後，300 °C の PDA
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を施した試料に対して，様々な光電子脱出角

（TOA）で測定した(a) Ge 3d および，(b) Sn 3d5/2

スペクトルである．各スペクトルに対し，同時

に取得した Al 2p スペクトル（掲載省略）の Al-

Al 信号を用いた強度の規格化および結合エネ

ルギーの補正を行った．TOA の減少にともなっ

て，Ge-Ge および Sn-Sn 信号の強度が増大する

傾向にあることが分かる．このことから，Ge と

Sn が共に，表面に偏析している可能性が示唆さ

れる．より明確化するために，Ge 3d，Sn 3d5/2，

および Al 2p スペクトルから，Ge-Ge 信号，Sn-

Sn 信号，および Al-O 信号，Al-Al 信号の面積強

度を求め，Al-Al 信号に対する面積強度比を算

出した．各信号の面積強度比の TOA 依存性を，

図 3(c)にまとめる． 

Ge-Ge 信号および Sn-Sn 信号共に，TOA の減

少にともない，単調に増加している．また，Al-

O 信号も同様に，TOA 減少に対して単調増加の

傾向にあるが，Ge-Ge および Sn-Sn よりも急峻

に増加している．これは，Al 酸化物が Ge およ

び Snよりも表面近傍に存在すること意味する．

以上の結果を踏まえると，期待通りに，Al 層上

に，Ge と Sn で構成される偏析層が Al 酸化物

で被覆された構造が形成されていると考えら

れる． 

構造をより詳細に調べるため，TEM および

STEM 分析を行った結果を図 4 に示す．図 4(a)

の断面 TEM 像から，Al 層上に GeSn 偏析層が

Al 酸化膜で被覆される形で形成されているこ

とが確認でき，XPS の分析と整合することが分

かる．また，Al 酸化膜の厚さは約 3 nm であっ

た．Al/Ge(111)からの Ge 偏析の場合においても，

Al 酸化膜厚は約 3 nm であることから[7]，偏析

源を Ge から Epi-GeSn にしても，狙い通りに大

Fig.3 (a) Ge 3d and (b) Sn 3d5/2 photoelectron spectra measured at various TOAs for Epi-

GeSn/Ge(111) structure subjected to the Al deposition at 100 °C and PDA at 300 °C. Each 

spectrum was normalized by the corresponding Al-Al peak intensity of each Al 2p spectrum. (c) 

Area intensity ratio of Al-O, Ge-Ge, and Sn-Sn signals to Al-Al signals as a function of TOA. 

The area intensities of Al-O and Al-Al signals were obtained from Al 2p3/2 component, while the 

Ge-Ge and Sn-Sn signals were from Ge 3d5/2 and Sn 3d5/2 components. 

TOA: take-off-angle

Photo-

electronGe 3d Sn 3d5/2

A
re

a
 i
n

te
n

s
it
y
 r

a
ti
o

 t
o

 A
l-

A
l 
s
ig

n
a

ls
Sn-Sn 
(from Sn 3d5/2)

Al-O
(from Al 2p3/2)

Ge-Ge 
(from Ge 3d5/2)

(a) (b) (c)

Fig.4 (a) Cross-

sectional TEM image 

and (b) HAADF-

STEM image with 

EDX line profiles for 

the sample with the Al 

deposition at 100 °C 

and PDA at 300 °C. 10 nm

Al-oxide: 3.0 nm

Al: 18.9 nm

Segregated 

layer: 1.5 nm

Interlayer: 

2.2 nm

Amorphous

AlGeSn 20 nm

Al

Sn
O

Ge

GeSn Al

(a) XTEM image (b) HAADF-STEM + EDX line profiles

Al-oxide

Segregated 

layer



 

 

気中安定な構造形成が可能であると分かる． 

一方で，GeSn 偏析層は約 1.5 nm であり，ア

モルファス層として形成されていた．アモルフ

ァス化の要因は明らかになっていないが，現状

では，STEM-EDX の結果（図 4(b)）から分かる

ように，Epi-GeSnとAl界面に酸化物が存在し，

Al 層の結晶品質は，Al/Ge(111)構造の場合と比

較して劣化している可能性がある．従って，Al

層の更なる平坦化・結晶品質改善・熱処理後の

冷却過程制御などにより，結晶化を誘起できる

可能性がある．今後は，Al 層の結晶品質向上と

熱処理条件の探索による偏析層の結晶化が課

題の一つである． 

最後に，偏析 GeSn 層の Sn 組成について議論

する．図 5 に，TOA=90°で取得した XPS 光電子

スペクトルの Ge-Ge 信号および Sn-Sn 信号の面

積強度比から，偏析 GeSn 層の Sn 組成を求めた

結果を PDA 温度の依存性として示す．PDA 温

度に対して，Ge および Sn 偏析量が減少した後

に増大する傾向が見られた．注目したいのは

PDA 温度が 300 °C の場合である．この場合に

は，偏析源の Epi-GeSn 層よりも高 Sn 組成の偏

析 GeSn 層を実現できることが分かった．この

事実から，スタネン合成に向けて，Epi-GeSn 層

を偏析源として用いることが，有力な方法であ

ることを支持していると考えている．一方で，

高 Sn 組成化を実現する PDA 温度が，Al-Sn 共

晶温度（228 °C[10]）よりも高温であることから，

本現象が偏析のみで説明されるものかどうか

は，今後慎重に議論していく必要があるだろう． 

 

４．まとめ 

 

偏析法による大気中安定なスタネン合成に

向けた第一歩として，Epi-GeSn 層を偏析源とし

て用いた場合の，Al 層を介した Ge および Sn の

偏析過程を調査した．その結果， 

（1）Epi-GeSn(111)層上に，堆積温度 100 °C の

真空蒸着により Al 層の 111 方向への優先配向

成長が可能であること 

（2）Al/Epi-GeSn(111)の系でも，Al/Ge(111)と同

様に，Al 酸化膜で保護された極薄 GeSn 偏析層

を形成可能であること 

（3）そして偏析源の Epi-GeSn(111)層よりも高

Sn 組成な GeSn 偏析層の形成が可能であること 

が明らかになった．以上の結果より，Epi-GeSn

層を偏析源として用いることが，スタネン合成

や，超高 Sn 組成な極薄 GeSn 結晶層の形成に有

用である可能性が示唆された． 
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Abstract  

Impacts of annealing temperature and time in N2 ambience of Al/epitaxial Si0.2Ge0.8(111) stack on 

Si(111) structures on Si and Ge surface segregation have been studied by XPS analysis.  Annealing 

temperature rather than the time was found to be important in controlling the Si and Ge segregation.  

Segregated Ge on the Al/Si0.2Ge0.8 structure was stable against the oxidation due to the surface Al 

oxide layer and segregated Si from the Si0.2Ge0.8 layer. 

 

１．はじめに 

Si や Ge などの半導体薄膜の結晶を成長する

方法として金属誘起層交換法が探究されてい

る。アモルファスの半導体薄膜と金属との積層

構造において、熱処理により生じる層交換に伴

い、低温で半導体薄膜を結晶化することが可能

である[1]。同様に、Si や Ge などの単結晶基板

上に金属結晶を形成した積層構造の場合では、

熱処理することで、極薄結晶や二次元結晶を形

成できる [2-3]。具体的には、ZrB2(111)上のシリ

セン(Si の二次元結晶)や、Ag(111)上や Al(111)上

へのゲルマネン(Ge の二次元結晶)等の二次元

結晶が形成できることが報告されている[4-6]。

Al や Ag は、Si や Ge のどちらにおいても共晶

反応を示す金属であり[7-10]、Al もしくは Ag 薄

膜と SiGe(111)との積層構造を熱処理した場合、

Al と Ag のどちらの金属でも、Si と Ge が表面

偏析することをこれまでに確認している。この

とき、Ag を用いた場合では、析出した Si と Ge

のどちらもほとんどが酸化するものの、Al を用

いた場合では、Al 酸化膜が試料最表面に形成さ

れるため、偏析層の酸化を抑制できることが分

かった。 

本研究では、Al/SiGe(111)構造の Si や Ge 偏析

に対する知見を深めることを目的として、窒素

雰囲気中熱処理の温度および時間が試料表面

近傍の化学結合状態に与える影響を評価した。 

 

２．実験方法 

 水素希釈 SiH4+GeH4 混合ガスを用いた CVD 

(基板温度：600 ºC)により、n 型 Si(111)基板上に

厚さ 85nm の Si0.2Ge0.8(111) を形成した。

Si0.2Ge0.8(111)表面の化学溶液洗浄として、4.5%

に希釈した HF 溶液に 1 分間浸漬し、純水リン

スを 5 分行った。その後、抵抗加熱真空蒸着（到

達真空度：~1.7×10-5 Pa、堆積レート：~2.5 nm/s）

により、厚さ 30 nm の Al 薄膜を堆積した。一

部の試料は、窒素雰囲気中で熱処理を行った。 



 

 

試料の表面形状は、原子間力顕微鏡 (AFM)に

より、先端径がおよそ 10 nm の Si カンチレバー

を用いて、タッピングモードで測定した。また、

試料表面近傍の化学結合状態を単色化 AlKα 特

性 X 線を用いた X 線光電子分光(XPS)により評

価した。 

 

３．結果および考察 

Si0.2Ge0.8(111)上に厚さ 30 nm の Al 薄膜を堆積

した試料の AFM 表面形状像を Fig.1 に示す。熱

処理前の表面は大きな凹凸が少なく、その二乗

平均粗さ(RMS)は 0.9 nm であった。400 ºC で熱

処理しても顕著な変化は認められないものの、

500 ºC では表面荒れが進行し、その RMS も 1.7 

nm と顕著に増大した。これらの変化は、熱処理

による表面マイグレーションや元素偏析が影

響している可能性が考えられる。 

そこで、Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111)構造において、

試料表面近傍の化学結合状態を XPS により評

価した。Fig.2 に、熱処理前後の試料の Al 2p、

Ge 3d および Si 2p 内殻光電子スペクトルを示

す。各スペクトルの結合エネルギーと信号強度

は、Al 2p 信号の Al-Al 結合成分で補正した。熱

処理前後で Al 薄膜に相当する Al- Al 結合成分

に顕著な変化は認められず、Al-Si や Al-Ge 結

合の形成など Al と Si や Ge の合金化は極めて

少ないと考えられる。このことは、Al 中の Si

や Ge の固溶度が室温で非常に小さいことと一

致する[7-8]。また、いずれの試料においても、

Al 酸化成分が観測され、試料の大気暴露や熱

処理炉内の残留酸素による表面酸化が主要因

だと考えられる。Si 2p および Ge 3d 信号では、

Si-Si と Ge-Ge 結合成分が熱処理により増加す

る。また、Si 2p 信号の Si-O 結合のエネルギー

位置と、Al 2p 信号の Al-Al 結合成分に起因する

プラズモン損失ピークとが重畳するため、大き

な信号が認められている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1 AFM topographic images taken for the 

30 nm-thick Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111) 

structure (a) before and after the annealing at 

(b) 400 °C and (c) 500 °C for 30 min.  

(a)

(b)

(c)

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.2 (a) Al 2p, (b) Ge 3d, and (c) Si 2p core-line spectra taken for the 30 nm-thick 

Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111) structure taken before and after the annealing in N2 ambient for 30 

min.  

 



 

 

熱処理により増加した Si-Si および Ge-Ge 結

合成分について、試料表面からの深さ方向分布

を調べるために、光電子脱出角度をパラメータ

として測定を行った。Fig.3 に、500 ºC で 30 分

熱処理した試料の Ge3d と Si 2p 内殻光電子ス

ペクトルを示す。光電子脱出角度を 90º から 30º

に浅くし表面敏感測定にすることで、Ge-Ge お

よび Si-Si 結合成分のどちらも増大し、その増

加量はGe-Ge よりも Si-Si結合が大きい。また、

Si-O 結合成分も増加することから、Si 酸化物が

試料表面近傍に形成されていることが示唆さ

れる。 

さらに、300 ºC と 500 ºC の熱処理による Si お

よび Ge の析出量の時間依存性を調べた。Fig.4

に Ge-Ge および Si-Si 結合成分の強度から算出

した Si および Ge の平均膜厚を示す。Si および

Ge の平均膜厚は、多少のばらつきはあるものの、

10 分から 120 分の間で顕著な時間依存性は認

められない。したがって、表面近傍の Si-Si 結合

や Ge-Ge 結合は、Si0.2Ge0.8/Si 基板側からの単純

な熱拡散よりも固溶や偏析に影響する可能性

が高い。 

熱処理による Al/Si0.2Ge0.8(111)構造の表面近

傍で観測された Si や Ge 析出に関する知見を深

めるために、Al/Si(111)構造および Al/Ge(111)構

造での Si や Ge 偏析量との比較を行った(Fig.5) 

[11,12]。Fig.5 には各構造において、XPS 分析か

ら算出した Si や Ge の平均膜厚を窒素雰囲気中

熱処理温度に対してまとめた。400 ºC の熱処理

の場合では、Al/ Si0.2Ge0.8(111)構造では Ge およ

び Si 膜厚はそれぞれ約 0.2 nm および約 0.1nm

であった。同様の条件で、Al/Ge(111)構造では Ge

膜厚が約 0.8 nm、Al/Si(111)構造では Si 膜厚が

約 0.1nm である。Si0.2Ge0.8の比率(Si:Ge = 1:4)を

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3 Photoelectron take-off angle dependence of (a) Ge 3d and (b) Si 2p spectra for the 30 nm-

thick Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111) structure after the annealing in N2 ambient at 500 ºC for 30 min.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4 Average thickness of segregated Si and Ge on the Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111) structure after 

the annealing in N2 ambient at (a) 300 ºC and (b) 500 ºC.  

(a) (b)



 

 

考 慮 す る と 、 Al/Si0.2Ge0.8(111) 構 造 で は 、

Al/Ge(111)構造に比べ Ge の析出量が低下し、

Al/Si(111)構造に比べ Si の析出量が増加する。

この要因の一つとして、Si が粒界などを介した

偏析が示唆される。また、興味深いことに、Al/ 

Ge(111)構造では 400 ºC 以上の熱処理で析出し

た Ge の酸化が見られたが[12]、Al/ Si0.2Ge0.8(111)

では 500 ºC の熱処理でも Ge の酸化が見られな

かった(Fig.2)。このため、Si の偏析や表面 Al 酸

化膜がGeの酸化を抑制したことが示唆される。 

 

４．まとめ 

Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111)構造を窒素雰囲気中

熱処理することで Si および Ge が表面近傍に偏

析し、その量は熱処理時間より温度に依存する。

また、試料最表面に形成する Al 酸化膜や析出

した Si により、400ºC の熱処理においても析出

した Ge の酸化を抑制できることがわかった。 
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Fig.5 Average thickness of segregated Si and Ge taken for (a) Al/Si0.2Ge0.8(111)/Si(111), (b) 

Al/Si(111), and (c) Al/Ge(111) structures after the annealing in N2 ambient.  

(a) (b) (c)
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Formation of ultra-thin NiSi2 film on SiO2 by annealing Si/Ni/Si structures with 
surface oxidation 
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Abstract  

Effects of surface oxidation of Si/Ni/Si structures on silicide formation and surface morphology 

were systematically investigated. It was found that the surface oxidation promotes surface 

roughening after silicidation annealing, which depends on a process of the surface oxidation. Also, 

it was found that NiSi2 and Ni-rich phases are formed after the silicidation annealing, and that the 

oxidation leads to formation of the Ni-rich phase due to lack of Si atoms. Consequently, we found 

importance of the surface oxidation control in order to form a NiSi2 layer with a single crystalline phase.          

   
１．はじめに  

 

IoT 社会の到来により更なる集積回路の低消

費電力化および高性能化が求められている。

また、センサーアレイなどをモノリシックに

集積することによって、集積回路に新たな機

能を付加する技術にも注目が集まっている。

一方、従来の半導体材料を用いたセンサーで

はヒーター搭載の必要性からセンサーの小型

化は困難である。また半導体トランジスタで

は微細化に伴い配線との接触抵抗の顕在化が

大きな問題となる。そこで注目するのが、メ

タルナノシート(MNS)である。MNS をセンシ

ング部やチャネルに導入することで、その固

有の物性を生かしたヒータレスな分子センサ

ー[1]や接触抵抗を削減可能なオールメタルト

ランジスタ(AMT)[2]の実現が期待出来る。 

これらのデバイスの性能は主にナノシート

内の電子数に左右されるが、NiSi2 は電子密度

~2 x 1022
 [1/cm3]と報告されており[3]、これま

で AMT 材料で報告されている Pt や TiN とい

った金属よりも電子数低減が可能である。

MNS を用いたデバイスでは熱プロセス時の凝

集による電気伝導性の悪化が大きな課題とな

る。金属的な原子は酸素と吸着した際に表面

拡散係数が低減することが知られている。[4]

つまり酸化を施すことで原子泳動を抑制する

効果が期待できる。これまで我々は SiO2 上の

Si/Ni/Si 構造において、上層および下層の Si 膜

厚比を制御することで厚さ~2nm の Ni Silicide

薄膜の形成と表面酸化量のコントロールに成

功し、前述した効果により形成した薄膜の表

面形態制御にも成功した[5]。一方、薄膜では

表面酸化によって、シリサイド化に寄与する

原子数が減少する。そのため表面酸化の制御

が、Ni Silicide の組成制御に非常に重要である

ことも明らかにした。しかしながら表面酸化

が膜中でのシリサイド化反応に及ぼす影響は

いまだ不明瞭な部分が多い。本稿では Si/Ni/Si

構造をシリサイド化熱処理の前に上層 Si を意



 

 

 
Fig.1: AFM images for (a)as-deposited, 

(b)dry oxidized and (c)wet oxidized 

samples without the silicidation annealing. 

(d), (e), and (f) are the AFM images after 

the silicidation-annealing for (a), (b), and 

(d), respectively. 

 
Fig. 2: Raman spectra of the as-deposited sample (blue line), samples annealed at 600℃  without 

the oxidation (green line), with the dry oxidation (purple line) and the wet oxidation (red line). 

図的に酸化させ、その酸化膜が Ni のシリサイ

ド化反応、表面形態に及ぼす影響を評価した。 

 
 
２．実験方法 

p 型 Si（100）基板上に 300nm の SiO2を熱酸

化で形成し、濃度 0.1%の希釈フッ酸を用いて

1 分間の洗浄を行った。その後電子ビーム蒸着

を用いて SiO2上に下層 Si 1.1 nm, 中間層 Ni 0.7 

nm, 上層 Si 2.0 nm と順番に堆積した。 その後

大気開放したのち 30% H2O2溶液を用いて 1 時

間の Wet 酸化または Dry O2 雰囲気下にて

300℃で 1 時間の酸化を施した。これら試料と

未酸化の試料を N2 雰囲気下で 600℃の熱処理

を 1 分間行い、原子間力顕微鏡(AFM)にて表面

形状、AlKa X 線源を使用したＸ線光電子分光

(XPS)にて膜中原子の化学結合状態、 波長 532 

nm のレーザーを用いた Raman 分光法にて結晶

構造を評価した。さらに Van-der-Pauw 法にて

シート抵抗を評価した。 
 
３．結果 
まず表面酸化が表面形態に及ぼす影響につい
て AFM を用いて調べた。結果を図 1 に示す。
図 1(a)は堆積直後、図 1(b)及び(c)はそれぞれ
Dry 酸化、Wet 酸化後の表面形態である。これ
らの結果から酸化処理の有無で表面形態の違
いはほとんどないことがわかる。図 1(d)~(f)で
は未処理、Dry 酸化、Wet 酸化後に 600℃熱処
理を施した後の表面形状像を示している。図
中に平均２乗荒さ(RMS)および最大高さを示す。
Dry 酸化及び Wet 酸化後に熱処理を施した試料
は未処理の試料と比較して、表面ラフネスが
増大していることが分かる。これは熱処理前

に施した表面酸化が膜内のシリサイド形成や
膜中の結晶状態に影響した可能性を示唆して
いる。そこで Raman 分光法を用いて膜中の結
晶相を評価した。図 2 は堆積直後及び各酸化
処理を施した後に 600℃熱処理を行った際のス

ペクトルを示している。熱処理前のスペクト
ルから非晶質 Si(a-Si)中の TA (180~200cm-1)さ
らに TO (400~500cm-1)フォノンに起因した信号
が確認できる[6]。つまりこれらの結果は形成
した Si/Ni/Si 構造では堆積直後には、Ni と結合
していない Si 原子が存在し、非結晶として存
在していることを意味している。600℃熱処理
後では酸化処理の有無、方法によらず a-Si の
ピークは消失し NiSi2(280, 380cm-1)と考えられ
るピークが出現した[7]。 これは熱処理によっ



 

 

 

Fig. 3: Sheet resistance as a function of the 

annealing temperature. Red, green and blue 

symbols show the sheet resistance values for 

the samples with the wet oxidation, the dry 

oxidation and the sample without oxidation, 

respectively. The purple dashed line 

indicates a sheet resistance calculated from 

a resistivity of a bulk NiSi2 layer. In the 

calculation, a thickness was 3.8 nm. 

 

てシリサイド化が進行したことを意味する。
本来固相反応で支配相として出現すると報告
がある Ni2Si,NiSi,NiSi2 は、厚膜条件で複数相
を同時に形成する[8]。 
 
今回 NiSi や Ni2Si といった相は確認できず、 
NiSi2 に起因するピークのみが見られたことか
ら膜厚を 5nm 以下まで薄くしたことによって
相形成が制限され NiSi2 のみが支配的に形成さ
れたと考えられる。 

これら試料のシート抵抗を評価した結果を
図 3 に示す。また、バルク NiSi2の比抵抗をも
とに計算した、膜厚 3.8nm の NiSi2のシート抵
抗値を破線で示す。酸化前および熱処理前の
試料のシート抵抗は 1.8 ×103 (Ω/□)と非常に高
抵抗値を示していることが分かる（熱処理温
度を室温としてプロットしている）。さらに
600℃熱処理後ではどの試料も抵抗値が 3.4 ~ 
6.0 × 102 (Ω/□) と低下する。しかし各種酸化
処理の有無、方法によりシート抵抗値はわず
かに異なることも分かる。これは図 1 に示し
た表面形態の違いを反映していると考えられ
る。薄膜では表面散乱の影響が増大し抵抗に
影響を与える。シート抵抗の値と図 1 示した
表面ラフネスには相関があり、また、破線で
示したシート抵抗よりも大きいことから、表
面散乱の寄与が顕著であることがわかる。 

 

一方、Ni および Si の酸化状態や Ni-Silicide
の組成比によって、シート抵抗に違いが生じ
る。それらの明らかにするために、化学結合
状態を評価した。図 4(a)および 4(b)は熱処理前
の各酸化処理後の Si2p 及び Ni2p XPS スペクト
ルをそれぞれ示す。ここで XPS のスペクトル
は全て Ni2p の積分強度で規格化されている。
Si2p 信号を確認すると未処理の試料で金属的
な Si 成分が一番大きく、H2O2 浸漬後の試料で
酸化成分が一番大きいことが分かる。ここで
Dry 酸化の試料は他の 2 種類の試料よりも強度
が全体的に低いことがわかる。これは 300℃で
の Dry 酸化時に Ni 原子が表面側に拡散し、ス
ペクトルを規格した際に表面 Si 原子の割合が
相対的に小さくなってしまったためであると
考えられる。そこで Si2p スペクトルの波形分
離を行い Si 酸化成分と金属 Si 成分の積分面積
強度比(rSi-o)を算出した。未処理の試料では rSi-o 
= 0.74 であったのに対し Dry 酸化後、Wet 酸化
後ではそれぞれ rSi-o =1.06, 1.10 であった。こ
れは Wet 酸化>Dry 酸化≫未処理の順に酸化が
進行していることを示している。また、Ni2p
信号を確認すると、Ni-Ni あるいは Ni-Si の結
合に起因する信号が確認できる。これら結合
を反映したピークは各酸化処理にほとんど依
存しない。つまり、表面酸化によって、Ni の
酸化はほとんど起こらないと考えられる。こ
れらの結果より表面酸化処理は表面 Si 層のみ
酸化し、酸化プロセスに依存していることが
わかる。図 5(a)および 5(b)には各酸化処理後及
び未処理試料の 600℃熱処理後の XPS Si2p 及
び Ni2p スぺクトルをそれぞれ示している。
Si2p の強度を比較するとどの試料も金属的な
Si 強度に大きな違いはないが Si-O 結合に由来
する信号強度が大きく異なることが分かる。
これらの結果は熱処理前に加えた酸化処理が
熱処理後の酸化傾向に影響を与えていること
を示唆している。Wet 酸化では浸漬時に OH 基
を吸着するなど、余剰の酸素原子が表面や膜
中に存在することに起因すると考えられる。
結果として、もっとも酸化が進行したと考え
られる。Ni2p 信号を見ると未処理試料と Dry
酸化,Wet 酸化を施した試料とでは大きく信号
の形状が異なることが分かる。これは熱処理
前に行った表面酸化処理が熱処理後の Ni の結
合状態に影響を与えていることを意味してい
る。ピークの形状を確認すると左右非対称な
形状をしており NiSi2 に起因する成分と低結合
側に Ni-rich な成分を形成していると考えられ
る。図 2 の結果から NiSi や Ni2Si のピークは見
られなかったため非常に弱い周期性の結晶あ
るいは非晶質なシリサイドを形成している可
能性がある。 



 

 

 

Fig. 4: XPS (a)Si2p and (b)Ni2p3/2 spectra before the silicidation annealing for each sample. 

 

 

Fig. 4: XPS (a)Si2p and (b)Ni2p3/2 spectra before the silicidation annealing for each sample. 

 
これら異なる相の形成起源を探るため相の形
成割合及び分布を評価する必要がある。そこ
で角度分解 XPS(ARXPS)を測定し熱処理後の
各試料における Ni2p の強度を規格化した際の
NiSi2 相と Ni-rich 相における Ni 結合の強度を
図 6 に示す。NiSi2成分は未処理>Dry 酸化>Wet
酸化の順に強度が大きい。 
一方で Ni-rich 相は Wet 酸化>Dry 酸化>未処理
の順に大きい。この結果は熱処理後の表面 Si
酸化成分の形成量に対応している。すなわち
表面 Si 酸化が進行するほど NiSi2の形成量が減
少し、Ni-rich 相が形成されてしまう。角度ご
とに形成されている量をみると、どの試料で
も NiSi2はより基板側、Ni-rich 相は表面側に形

成されていることが分かる。この結果は表面
Si 酸化反応が表面側に存在する Ni 原子の結合
状態に影響を与え Ni-rich 成分の増大に寄与し
たことを示唆している。つまり堆積時に形成
した Ni 層近傍で形成された NiSi2 の結晶核は
Si 原子を取り込みながら結晶成長していく。
一方で表面 Si 層の酸化も同時に生じる。表面
Si 酸化物層と NiSi2の間では Si 原子の不足によ
り十分に相転移が進行していない層が形成さ
れる。以上の結果から Si/Ni/Si 構造を用いた
NiSi2薄膜形成では、表面酸化の制御が表面形 
表態制御だけでなく、結晶相の制御の観点か
らも非常に重要であることが明らかとなった。 
 
 



 

 

 

Fig. 6: Calibrated areal intensity of XPS 

Ni2p3/2 spectra after the annealing at 600°C 

for each sample. Circle and square symbols 

were the values of the areal intensities 

measured at take-off angles of 90°and 30 ° 

respectively. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

４．まとめ 

Si/Ni/Si 構造に Wet 酸化、Dry 酸化をそれぞれ

施した後、熱処理を行うことで表面酸化がシ

リサイド形成・表面形態に与える影響を調べ

た。結果として表面酸化した試料では表面荒

れが進行することが明らかになった。また

NiSi2相と Ni-rich 相の割合にも差があることが

分かった。これらの結果は均一な NiSi2 膜形成

のためには、表面酸化を抑制する必要がある

ことを強く示している。 
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Abstract  

We focus on the formation of a tellurium layer by thermal annealing of the defective 2H-MoTe2 

generated by ion implantation. It is found that the tellurium layer formation is caused by both ion 

implantation and thermal annealing. Furthermore, we demonstrate the structural anisotropy of the 

tellurium layer fabricated by this technique. 

 
１．はじめに  

二テルル化モリブデン（MoTe2）結晶は、近

赤外光発光素子や両極性動作が可能な FET の

チャネル材料への応用が期待されている[1,2]。

MoTe2は、半導相(2H 相)と金属相(1T'相)の相状

態が存在し、これらの間のエネルギー差が小さ

いため、結晶応力、格子温度、キャリア密度な

どの変化によって相転移が起こる。特に、これ

らの相状態を制御し、2H 相と 1T’相の面内接合

を形成すると、2H-MoTe2/金属接合よりも接触

抵抗が低減することが報告されている[3]。この

ように MoTe2の相状態を制御する技術は、様々

な電子デバイスの性能向上に大きく寄与する

と考えられている。2H-MoTe2結晶中にて光励起

キャリア密度が増加すると相転移がおこると

理論的に予測されている。しかし、実験的には

2H-MoTe2 にレーザー照射すると、熱膨張と Te

空孔形成に起因したテルル原子の凝集がおこ

ると考えられており、いまだ議論の余地がある

[4,5]。 

 イオン注入は、半導体結晶中へのドーピング

技術として、これまで幅広く利用されてきた技

術であり、様々な電子デバイス作製プロセスに

用いられている。また、不活性ガスイオンを注

入することで、結晶中に意図的に欠陥を形成す

ることが可能であり、注入エネルギーとドーズ

量を制御することで、結晶欠陥深さや密度を任

意に変化させることができる。本研究では、SiO2

上の 2H-MoTe2多層膜に Ar イオン注入し、熱処

理することで、表面酸化膜と MoTe2多層膜の間

の界面に構造異方性を有するテルル層が形成

されることを発見した。 

 

２．実験条件 

まず、2H-MoTe2バルク結晶から、スコッチテ

ープを使った機械的劈開法により、SiO2/Si 基板

上に 2H-MoTe2 多層膜を積層した。200℃で 15



 

 

分間熱処理を施したのち、UV/O3 処理を行い、

2H-MoTe2 多層膜の表面残渣を除去した。Ar イ

オンをエネルギー90 keV、ドーズ量 5×1011 cm-2

の条件でイオン注入した。その後、イオン注入

した 2H-MoTe2多層膜を大気中で 400℃、1 時間

の条件で熱処理した(試料 A)。この熱処理中に

MoTe2 が 2H 相からテルルシートへの結晶構造

変化が起こる。参照用試料として、熱処理をし

ていない試料(試料 B)と、イオン注入をしてい

ない試料(試料 C)を作製した。ラマンスペクト

ルおよびマッピング測定は、スポットサイズが

約 2 μm の波長 532nm の CW レーザーを用いて

行った。角度分解ラマンスペクトル測定では、

励起光の入射・反射経路に直線偏光子を同じ方

向で設置し、試料を回転させることでラマン散

乱光強度の角度依存性を調べた。これらの測定

において、レーザー照射による格子温度上昇の

影響を避けるため、励起光強度を 0.6 mW 以下

とした。 

 

３．結果 

図 1 にイオン注入と熱処理を施した試料 A、

イオン注入のみ行った試料 B、熱処理のみ行っ

た試料 C のラマンスペクトルを示す。まず試料

A において、124 と 143 cm-1にて明瞭なラマン

ピークが見られており、スペクトルの形状が以

前に報告されている 2H-MoTe2 にレーザー照射

することで得られる試料のラマンスペクトル

とよく一致している[4]。これは、試料 A では、

イオン注入と熱処理をおこなうことで、結晶構

造が 2H-MoTe2 から変化したことを示している。

2H-MoTe2にレーザー照射すると、熱膨張に起因

した局所的な結晶歪み導入と、格子欠陥の影響

で Te 凝集が起こり、純 Te 層が形成されること

が報告されている。したがって試料 A において

は、Ar イオン注入により得られる格子欠陥形成

と熱処理による結晶の熱膨張により、テルル層

が形成されたと考えられる。一方、試料 B と試

料 C では、124 と 143 cm-1 にはピークは見られ

ず、235 cm-1 においてのみピークが見られてお

り、イオン注入と熱処理のいずれかのみをおこ

なっても、2H-MoTe2は結晶構造を維持している

ことを示しており、2H-MoTe2からテルル層への

結晶構造変化は、結晶欠陥形成と結晶の熱膨張

の相互作用が必要であることを示している。試

料 A についてエネルギー分散型 X 線分光法

Figure 1. Raman spectra for a sample 
fabricated by thermal annealing of the 
ion-implanted MoTe2 (sample A), and 
reference samples without the thermal 
annealing (sample B) and without the ion 
implantation (sample C). 

 

Figure 2. Cross-sectional STEM-EDX 
maps showing the spatial distribution of (a) 
Te, (b) Mo, and (c) O atoms obtained from 
sample A, respectively. 



 

 

(EDX)を測定したところ、Ar イオンに関する信

号は検出されておらず、注入された Ar イオン

は、熱処理中に大気中に脱離したと考えられる。 

 図 2(a)-2(c)に、試料 A の STEM-EDX の(a)Te、

(b)Mo、(c)O 原子の信号の元素マップを示す。

表面から 120-170 nm 付近では Te のみが存在し

ており Te ナノシートを形成していることがわ

かる。また、170 nm より深い領域では、Mo と

Te が 1：2 で存在しており MoTe2の結晶構造を

維持している。SRIM シミュレーションにより

得られるイオン注入欠陥深さが 170 nm 程度で

あることを考慮すると、大気中での熱処理によ

り表面から O 原子が拡散することで、イオン注

入欠陥領域の界面近傍において Te が凝集し、

Te ナノシートを形成したと考えられる。 

 この Te ナノシートの結晶構造において形状

異方性が存在することを示すため、角度分解ラ

マン分光測定を行った。図 3 に、角度を 0-180°

まで 45°ずつ回転させた場合のラマンスペク

トルを示す。角度変化に伴って、143 cm-1 のピ

ーク強度が、増減していることが分かる。この

ようなピーク強度の変化は、ナノシート状のテ

ルル結晶に構造異方性があることを示してい

る。以前に報告されているように、角度分解測 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

定において、143 cm-1のピーク強度が 45°ずつ

変化する場合、テルレンが形成されていること

を示していると報告されている[6]。テルレンは、

キラル鎖状の結晶格子が[0001]方向に沿って伸

び、これが互いに比較的弱く結合した 2 次元的

なシート状の結晶構造である。143 cm-1 のラマ

ンピークは、[0001]方向の面内振動モードを表

していることが知られている。本研究において

得られるテルルナノシートについても、構造異

方性を示すことから、2H-MoTe2へのイオン注入

と熱処理によりテルレンが形成されることを

示唆している。 

 

４．まとめ 

イオン注入したMoTe2多層膜を熱処理するこ

とで、純 Te 層が形成できることを実証した。

イオン注入によりMoTe2多層膜に結晶欠陥が形

成され、これを熱処理することでテルルに結晶

構造が変化することが分かった。角度分解ラマ

ン分光法を用いることで、この方法で作製され

た Te 層は、結晶構造に構造異方性があること

を示した。 
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Figure 3. Evolution with angles between 
crystal orientation and incident laser 
polarization for angle-resolved Raman 
spectra for sample A. 
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Abstract  

In this study, we fabricated a metal-insulator-semiconductor (MIS) capacitor employing exfoliated 

hexagonal boron nitride (h-BN) and a bilayer of molybdenum disulfide (MoS2). Notably, this work 

represents a novel contribution that has not been reported before. Subsequent to these discoveries, we 

observed the interface state density utilizing the conductance method and documented a minimum 

value 2.4×1011[cm-2eV-1] 

 
１．はじめに   
  2 次元材料は次世代構造の CMOS スケーリ
ングにおける材料として長年注目され続けて
いる。遷移金属ダイカルコゲナイド（TMDC）
は 2 次元材料の１つであり、バンドギャップを
有している。さらに特徴として自身の閉じた
構造が挙げられ、面直方向に対して未結合手
（ダングリングボンド）を持たない。そのた
めシリコンに代わるチャネル材料として期待
されている。そのため様々な研究が行われて
おり、特に 2硫化モリブデン（MoS2）や 2セレ
ン化タングステン（WSe2）を用いた電界効果
トランジスタ（FET）の研究が盛んである。 

その一方、シリコンやゲルマニウムなどの
半導体材料において従来研究されてきた金
属・絶縁膜（酸化膜）・半導体キャパシタ
（MIS(MOS)capacitor）の研究は、盛んではな
く報告もほとんどない。その理由の一つに、
特有の「寄生容量」がある[1]。従来の MIS 
capacitor の構造では２次元薄層半導体材料に対
して、寄生容量が大きくなってしまい、その
特性が見られなくなってしまうという課題が
あった。そのため、簡素な構造での界面準位
密度（Dit）の測定が困難であり、従来用いら
れてきたコンダクタンス法による評価が困難
である。また、高周波測定法（high-frequency 
method）においても TMDC の物性が定量化さ
れていないことから、評価することは困難で
あった。 

そのため今回は、六方晶窒化ホウ素（h-BN）
と二硫化モリブデン（MoS2）キャパシタの構
造を工夫することで、静電容量特性（C-V 特性）
を観測することを可能にし、さらにコンダク
タンス法を用いて Dit を測定することに成功し
た。 
 
２．実験条件 

 

 

 

アセトンで 10 分間洗浄したのちイソプロピ

ルアルコール（IPA）で 10分間洗浄したガラス

基板を用意した。その基板上にフォトレジス

 

Fig.1 Schematic illustration of h-BN/MoS2 

MIS capacitor. 

 



 

 

トとして PMMA 950 A5 をスピンコーターにて

塗布し、453K のホットプレートで 2 分間ベー

クを行い、その後絶縁性である基板のチャー

ジアップを防ぐため Aqua Save をスピンコータ

ーで塗布、その後 353K にて 1 分間乾燥を行っ

た。 

次に、電子線リソグラフィーにて基板上にパ

ターン描画を行い、その後 Ti/Pd（3/10 nm）を

蒸着し電極を作製した。 

そして、機械的剝離によって得られた h-BN

と MoS2をドライトランスファー[2]にて電極上

にトランスファーし、１度目の電極作成時と

同様にして電子線リソグラフィーを行いパタ

ーン作製、その後 In/Au（10/70 nm）を蒸着し

た。 
その後、真空中にてアニール（573K,1h）を行
い、hp 4824A LCR meter にて静電容量特性を測
定した。 
 
３．結果 
 まず、従来の MIS キャパシタ構造での静電
容量特性において、寄生容量が大きく出る原
因として Fig.2 のような状態になっているので
はないかと考察した。 

 
 
 
まず、従来の 2D MIS キャパシタでは、極板金
属間が原子層レベルで近接していることから、
半導体層が空乏化したとしても、極板だけで
の容量値が寄生容量として発現し、正しい静
電容量特性は得られなくなる。 
そこで本研究では半導体にコンタクトする金
属の面積を減らすように片側の極板をリング
状にする工夫を施し、極板同士の寄生容量の
低減を行った。その結果、本来の MoS2 の静電
容量特性を測定することに成功した。（Fig.3） 
そこでこの構造を用いて、２層 MoS2/h-BN MIS
キャパシタを作製し、静電容量特性及びコン
ダクタンス法を用いて Dit を測定することにし
た。 
 

 
 

 
ラマン分光により、本デバイスに用いた MoS2

は 2 層であることを確認した後、真空中にて静
電容量特性を測った。（Fig.5） 

 
 
 
40kHz 以下の低周波領域においては周波数分散
が激しく、静電容量特性を観測するのが難し
かった。そして、さらにコンダクタンス法に
よって Dit を算出すると Dit=2.4×1011[cm-2eV-1]
（Vg=-1.6[V]）を記録することに成功した。
(Fig.6) 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

Fig.2 Comparison of two different structures of 

h-BN/MoS2 MIS capacitors. 

(b) 

 

 

 

 

 

 

Fig.5 C-V characteristics of the 2-Layer-

MoS2/h-BN capacitor. 

 
20μm

 

(a) 

Fig.3 CV curves of (a)conventional structure 

and (b)original structure. 

Fig.4 optical image of a 2-Layer-MoS2/h-BN 

MIS capacitor. 



 

 

 
 
 
 
 
20kHz 以下のコンダクタンス分散は静電容量特
性の分散と一致していることから、同様の原
因により分散が発生していると考えられる。 
これらの原因として考えられるものとして 
・リーク電流による周波数分散 
・微小な測定値によるノイズの顕現 
などが考えられ、これらを改善するためには、
high-k 膜を用いることでより絶縁膜の厚さを増
やすことや大面積なデバイスを用いて測定す
ることが挙げられる。 

４．まとめ 

 本研究では層 MoS2/h-BN MIS キャパシタを

作製し、2 次元半導体 MIS キャパシタでの寄生

容量の低減と、それによって観測可能となっ

たコンダクタンス法による Dit の算出を行った。 

今後はCVD成長させたMoS2を用いて、MIS キ

ャパシタを作製する。また将来的には、デバ

イスの省電力化に向けた取り組みの 1 つである

ALD 成膜によって得られた high-k 絶縁膜と

CVD 成膜した MoS2について今回の構造を利用

することで信頼性を評価し 2 次元半導体の実用

化を後押しすることが期待される。 
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Fig.6 (a)Relationship between Gp/Aωq and 

log(frequency) for various vias ranges, and 

(b) Calculation of Dit from these curves. 
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Abstract  
Two-dimensional semiconductors, such as transition metal dichalcogenides (TMDCs), are gaining 

attention as potential channel materials for future VLSI. However, it has been noted that the 
conventional atomic layer deposition (ALD) method, commonly used for forming high-k dielectric 
layers, poses challenges for TMDCs due to the absence of dangling bonds on their surfaces. As one 
method for realization, we are focusing on surface modification through ozone treatment. In this 
study, we performed UV ozone treatment on WSe2 samples without heating to introduce Se defects 
in the outermost surface layer of the trilayer WSe2. We report the changes in field effect transistor 
properties and the X-ray photoemission spectrum, confirmed by ozone treatment and vacuum 
annealing, and discuss the potential for application as the ALD seed layer. 
 
１．はじめに  

2 次元物質の一種である遷移金属ダイカルコ

ゲナイド(TMDC)は，半導体的な性質を有し，

次世代 VLSI のチャネル材料として期待されて

いる。とくに 10 年後に迫る相補型電界効果ト

ランジスタ(CFET)構造においては，TMDC の有

する原子オーダーの厚さを生かし，従来の 3 次

元半導体材料では達成できない積層方向の高

集積化が期待される。しかしながら，2 次元物

質は表面にダングリングボンドを持たないた

め，これまで高誘電率(high-k)絶縁層の形成で使

用されてきた原子層堆積法(ALD)による成膜が

困難であることが指摘されている。 
そのため我々は，TMDC 上に如何にして ALD
を実現させるかについて研究を進めており，

TMDC の一種である WSe2 に注目している。

WSe2は価電子帯上端が 5.2 eV 程度と比較的高

い位置にあることから，ｐ型の 2 次元半導体材

料としての利用が期待されている。これまでの

報告[1]では，多層の WSe2 結晶に対して加熱し

ながら UV オゾン処理をすることで、WSe2 結

晶表面を１層ずつ酸化させることで，WO3層が

形成できるとされている。WO3は電子親和力が

大きいため，電荷移動プロセスにより WSe2 に

対してホールドーピングが生じる。そのため多

層のWSe2 結晶表面がWO3によって完全に覆わ

れると，ゲート電圧に依存しない高密度ホール

ドーピングとなることが示されている。一方で，

マイルドな条件で UV オゾン処理をした場合，

表面を完全に WO3化することなく Se 欠陥を導

入できるのではないかと期待される。そこで，

加熱をせずに WSe2 結晶をオゾン暴露した後に，

試料を真空アニールすることで酸素を取り除

き，それにより WSe2結晶表面に高密度の Se 欠



 

 

陥を導入することを目指して研究を進めてい

る。この方法は WSe2 のドーピング状態をコン

トロールするだけでなく，ALD によって high-k
材料を積層する際、Se 欠陥がシード層となり

WSe2 上に直接 high-k 材料が積層された p-FET
が作製出来ると期待される。そこで本研究では，

加熱を行わない状態でオゾン処理を行い，処理

時間の経過に対する FET 特性の変化について

詳細に追った。また，真空アニールによる酸素

の脱離と FET 特性の変化，および X 線光電子

分光 (XPS)による結合状態の評価とを比較し

ながら，オゾン処理による WSe2 の表面改質の

有効性について議論する。 
 
 
２．実験条件 

 
  オゾン処理によるゲート電圧特性の変化

を評価するため，WSe2をチャネルとした，トッ

プコンタクト型 FET を作製した。FET で使用さ

れた WSe2 は最表面層が酸化して絶縁層にな

ってもその下の層にはキャリアが伝導できる

ように 3 層の WSe2 を用い，バックゲートによ

る制御を行った。テープ残渣が残りにくい 
NITTO ブルーテープを用いて剥離を行い，層

数はラマン分光のピークによって判別した。剥

離した 3 層 WSe2を，予め Cr/Pd(5/10 nm)でバ
ックゲート電極を作製した SiO2 (300 nm )/Si 絶
縁基板上に，厚さ約 30 nm の h-BN 絶縁層、3
層 WSe2 の順にドライトランスファー法を用い

て積層した。[2]その後、電子線リソグラフィに

よって WSe2 上に４端子電極を取り付け，FET
構造を作製した。デバイスの光学顕微鏡像を

Fig.1 に示す。作製したデバイスを，UV オゾン

装置を用いて 5分ごとにオゾン暴露し，毎回真

空アニール(9.8*10-5Pa , 180℃, 180min)を実施し

た。それぞれの試料の状態は，室温大気圧下で

電流値のゲート電圧特性を測定して確認した。 

XPS スペクトル測定を行うために化学気相成

長( CVD )させた単層 WSe2 に対して，X線光電

子分光装置（日本電子・JPS-9030）を用いて 
MgKα 線( hv = 1253.6 eV )を基板に照射させて，

光電子スペクトルの解析を行った。 

 
Fig.1 Optical microscope image of the trilayer 
WSe2 FET device. 
 
 
３．結果 

 
Fig.2 はオゾン処理前，およびオゾン処理を 3
分，63 分行った後，さらにオゾン処理後に

180 ℃での真空アニールを行った後の伝達特

性である。段階的にオゾンに暴露することでオ

フ電流が増加することなくオン電流値増加、閾

値電圧の正電圧シフト，SS値減少，移動度の上

昇が確認された。これらの結果は，オゾン処理

によって WSe2 が酸化されることでｐ型ドーピ

ングが進み，それに伴って金属電極とのショッ

トキーバリアの低減が生じた結果であると言

える。このような FET特性の向上の傾向は，オ

ゾン処理開始から 30 分程度まで確認され，そ

れから 60 分程度まではなだらかに変化するこ

とが確認された。オゾン処理 63 分後のゲート

電圧特性が p+ になっていないことから，最表

面層はすべてが WO3 に変化していないものと

考えられる。また，真空アニールを行うことで

閾値電圧の負電圧側への若干のシフトが確認

10 μm 



 

 

された。これはｐ型ドーピング量の減少，つま

り酸素の脱離を示唆するものであるが，XPS観
察の結果を含めて後で議論をする。 

 
Fig.2 Transfer curves of Trilayer WSe2-FET 
device with ozone exposure and vacuum 
annealing.  

 
XPS による評価を行うにあたり，X線の照射

領域が 3mm×7mm とへき開によって得られる

結晶に比べてはるかに広いこと，また多層WSe2

を用いると下層の情報も含まれてしまうため，

最表面層だけの応答を分離するのが困難であ

る。そのため，XPS観察の試料としては Si/SiO2

基板表面の全面にわたって CVD 成長された単

層 WSe2試料を用いた。これにより，3 層 WSe2

の最表面層を想定した検証が可能となると期

待した。 
Fig.3 は，CVD で成長させた WSe2試料の基板

を分割し，各々に対して未処理、オゾン処理 60
分、オゾン処理後に真空アニール（180℃，3時
間）を行った後のそれぞれの試料における

Se-3d（Fig.3a）およびW-4f（Fig.3b）の XPS ス

ペクトルである。オゾン処理を行うことで Se-O
ピーク(約 59 eV)が検出されたが，真空アニール

を行うことで Se-O ピークが減少している様子

が見られる。一方で Se-W 結合に対応する 55.5 

eV のピークには真空アニール処理後に回復の

様子が見られないことから，酸素とともに Se
が脱離し、Se 欠陥が形成されていることが示唆

される。また，オゾン処理後も試料中には Se
原子が依然として存在している（完全に WO3

になっているわけではない）ことがわかった。

一方で W の XPS スペクトルを見ると，オゾン

Fig.3 (a) Se-3d and (b) W-4f spectrum of 
monolayer CVD-WSe2 substrate of pristine, 
after 60 min ozone treatment, and vacuum 
annealing. 
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処理によって W-O の結合を示すピークのシフ

ト（36 eV, 38 eV）が生じているが，W-Se の結

合（33 eV，35 eV）も依然として存在している

ことがわかった。しかし，オゾン処理後と真空

アニール後（青と緑）ではピーク強度に変化が

ないことから，オゾン処理で形成された W-O
結合は 180 ℃での真空アニールでは解離しな

いことが確認された。 
 
 
４．まとめ 

 
 3層WSe2に対してオゾン処理を室温で 60分間
行った場合，p 型ドーピング効果が生じ，さら

に FET 特性の向上も確認された。また，単層

WSe2を用いた XPS スペクトルから，オゾン処

理後に真空アニールを行うことで，酸素と結合

した Se が一緒に脱離することで Se 欠陥が生成

されることが確認された。これらの結果から，

適切な時間のオゾン暴露によって改質された 3
層 WO3 の最表面層をシード層とすることで，

ALD によって high-k 材料を積層できる可能性

が示唆された。 
 
 
References 
 

[1] M. Yamamoto et al., Nano Lett., 16, pp.2720 
(2016). 
 
[2] L. Wang, et al., Science, 342, pp.614 (2013).  
 

 



 

 

4H-SiC/SiO2界面におけるバンド配列の理論解析：界面双極子形成の検討 
 

Theoretical analysis for band alignments at 4H-SiC/SiO2 interface 
 

松田 隼 1 秋山 亨 1 畠山 哲夫 2 白石 賢二 3 中山 隆史 4 
 

1 三重大学 〒514-8507 三重県津市栗真町町屋 1577 
2 富山県立大学 〒939-0398 富山県射水市黒河 5180 

3 名古屋大学 〒464-8601 愛知県名古屋市千種区不老町 
4 千葉大学 〒263-8522 千葉県千葉市稲毛区弥生町 1-33 

 
Shun Matsuda1, Toru Akiyama1, Tetsuo Hatakeyama2, Kenji Shiraishi3, Takashi Nakayama4 

1 Mie University, 1577 Tsu, Mie 514-8507, Japan 
2 Toyama Prefectural University, 5180 Imizu, Toyama 939-0398, Japan 

3 Nagoya University, Nagoya, Aichi 464-8601, Japan 
4 Chiba University, 1-33 Chiba, Chiba 263-8522, Japan 

Tel: + 81-59-232-1211, Fax: + 81-59-231-9726  (e-mail:422m613@m.mie-u.ac.jp) 
 

 
Abstract  
The orientation dependence of band alignments and the formation of dipoles at 4H-SiC/SiO2 interface 
are theoretically investigated on the basis of first-principles calculations. The calculations 
demonstrate that the offsets of valence and conduction bands depend on the surface orientation and 
chemical bonds at 4H-SiC/SiO2 interface. The calculated conduction band offset on interface with Si-
O bonds at the Si-face is found to be larger than those on interface with C-Si (C-Si and Si-O) bonds 
at the C-face (m-face). Furthermore, it is found that the atomic configurations at 4H-SiC/SiO2 

interface results in the formation of dipoles, whose magnitude is large for Si-O and C-O bonds. The 
formation of large dipoles significantly changes the band structure of 4H-SiC, resulting in large 
conduction bands offset. The formation of Si-O bond with large dipoles at the interface is of 
importance in order to obtain large conduction band offset. 
 
１．はじめに 

 
4H-SiC は Si に比べて優れた物性値を有し、

熱酸化によって SiO2 絶縁膜を得られることか

らパワーエレクトロニクスデバイスへの応用

が期待されている。しかしながら、4H-SiC にお

ける金属-酸化物 半導体電界効果トランジスタ

(SiC-MOSFETs)では、4H-SiC/SiO2界面において

大量の欠陥が存在することにより、 SiC-
MOSFETs のキャリア移動度を低下させてしま

うことが課題となっている[1,2]。したがって、

4H-SiC/SiO2 界面における界面構造と電気特性

との関係を明らかにすることはデバイスの開

発において重要な課題になっている。特に、界

面でのバンドオフセットは SiC-MOSFETs の信

頼性を議論するうえで重要な指標となること

が指摘されている[3]。さらに、界面に高密度の

双極子散乱体を仮定した最近の移動度計算で

は、実験的に報告された低い電子移動度を再現

することに成功しており、界面の原子配置に依

存した双極子の形成が示唆されている[4]。しか

しながら、バンド配列と界面双極子との関係は

未だに不明な点が多い。また、高い界面準位密

度の起源を明らかにするために、これまでに界

面構造に関する理論計算は数多く行われてい

るが、界面における双極子の形成についてはほ

とんど知られていない。本研究では、4H-



 

 

SiC/SiO2 界面におけるバンド配列および界面双

極子形成を第一原理計算にもとづき理論的に

検討する。さらに、各種欠陥の影響についても

議論する。 
 
 
２．計算方法 

 
 界面構造とバンド配列との関係を明らかに

するために、基板 4H-SiC の面方位や界面にお

いて結合する原子種の異なる様々なモデル[5-
8]を検討する。Fig. 1 は本研究において計算に使

用した周期スラブモデルを示したものである。

Fig. 1(a)および(b)に示した Si 面および C 面にお

けるスラブモデルでは 4H-SiC が 10 原子層、ク

リストバライト構造をもつ SiO2 が 4 分子層お

よび真空層が 10Åからなる!√3 × √3%周期のス

ラブモデルを採用する。Fig. 1(c)に示した m 面

におけるスラブモデルでは 4H-SiC が 15 原子

層、クリストバライト構造をもつ SiO2が 4分子

層および真空層が 10Åからなる!1 × √3%周期

のスラブモデルを採用する。また SiO2酸化膜に

はクリストバライト構造に加えて、アモルファ

ス SiO2を採用している(Fig. 1(d)-(f))。第一原理

計算には、密度汎関数理論にもとづく擬ポテン

シャル法による平面波基底の第一原理計算コ

ードである xTAPP(extended Tokyo Ab initio 
Program Package)[9,10]を用いた。また、一般化

勾配近似(GGA)[11]を用いた従来の第一原理計

算に加えて、ハイブリッド密度汎関数法[12]を
用いたより精密な計算を行う。 
 
 
３．結果および考察 

 
Fig. 2 はハイブリッド密度汎関数法[12]によ

って算出された Si 面、C 面および m 面におけ

る界面[5-8]での伝導帯および価電子帯オフセ

ットの模式図を示したものである。この図から、

伝導帯および価電子帯オフセットは基板 4H-
SiC の面方位および界面における結合種に起因

して変化することがわかる。本研究で検討した

界面における様々な化学結合のうち、C-Si、Si-
OおよびC-O結合はその大きな結合エネルギー

により、他の化学結合に比べて安定であるもの

の C-O結合においては CO分子として脱離する

ことが考えられる。実際、X線光電子分光(XPS)
では C-O結合に起因する信号が見出されず、界

面に C-O 結合が存在しないことが報告されて

いる[3]。加えて、酸素の化学ポテンシャル'!の
関数として算出した界面形成エネルギー("の比

較では、C 面および m 面において酸素の化学ポ

テンシャル'!の広い範囲で C-Si 結合を含む界

面が C-O結合を含む界面よりも安定となる。そ

Fig. 1 Side views of the slab models for 4H-
SiC/SiO2 interface with cristobalite SiO2 on (a) 
Si-face, (b) C-face, and (c) m-face, and the slab 
models for 4H-SiC/SiO2 interface with 
amorphous SiO2 on (d) Si-face, (e) C-face, and 
(f) m-face. Blue, brown, and red circles 
represent Si, C, and O atoms, respectively. 



 

 

こで、以上の実験および計算結果にもとづき Si-
O および C-Si 結合からなる界面構造に注目す

ると、SiO2酸化膜の構造に関係なく Si 面におい

て C 面および m 面に比べて大きな伝導帯オフ

セットをもつことがわかり、オフセットの面方

位依存性の傾向は、XPS による測定結果[3]と一

致している。 
Fig. 3 は SiO2酸化膜としてクリストバライト

構造を採用したときの 4H-SiC/SiO2 界面におけ

る電荷密度差分布を示したものである。界面に

おける電荷密度差分布の評価より Si-O および

C-O 結合からなる界面において界面の Si およ

び C 原子から O 原子への大きな電荷移動が見

られる。また、その結果として形成される双極

子の大きさ(1結合あたり)は、5.31 × 10#$%(Si-O
結合 ) 、 4.02 × 10#$% (Si-Si 結合 ) 、 5.79 ×
10#$%(C-O 結合)および2.74 × 10#$%C∙m(C-Si 結
合)と見積もられる。Fig. 1 に示したバンドオフ

セットの計算結果と比較すると、伝導帯オフセ

ットと双極子の大きさ対応しており、C-Si結合
では形成される双極子が逆向きになるため伝

導帯オフセットが小さくなっていることがわ

かる。以上の結果から、界面において結合種に

起因した双極子が形成されることにより、その

向きや大きさに応じて 4H-SiC の価電子帯が押

し上げ(押し下げ)られることでバンド配列が決

定されることが示唆される。 
Fig. 4 は 4H-SiC(0001)/SiO2界面における C 関

連欠陥の界面原子構造[13]の模式図および電荷

密度差分布を示したものである。Fig. 4(e)に示し

た電荷密度差分布をみると、Si-O結合からなる

4H-SiC(0001)/SiO2 界面との変化はほとんど見

られない。このことより、C 関連欠陥による界

面双極子への影響は微小であることが示唆さ

れる。 
 
 
４．まとめ 

 
4H-SiC/SiO2 界面におけるバンド配列および

双極子形成について第一原理計算にもとづき

理論的に解析した。その結果、バンド配列は界

面の原子配置に依存することがわかった。また、

界面における様々な化学結合のうちエネルギ

ー的に安定である Si-O および C-Si 結合に注目

すると、Si 面において C 面および m 面よりも

大きな伝導帯オフセットをもつことがわかり、

このことは XPS による測定結果[3]と一致した。

さらに、界面の原子配置に依存した双極子が形

成されることが示唆された。Si-O結合を含む界

Fig. 2 Schematics of band alignments for twelve different 4H-SiC/SiO2 interface structures 
calculated using hybrid-functional calculations. Si-O, Si-Si, C-O and C-Si represent the bonding 
atomic species at the interface. SiC-VBM and SiC-CBM are shown by dashed lines, while upper 
and lower short bars represent positions of SiO2-CBM and SiO2-VBM, respectively. 



 

 

面では大きな双極子が形成される。この双極子

の向きや大きさに応じて 4H-SiC の価電子帯が

変化することでバンドオフセットが決定され

る。この結果から、界面における Si-O結合の形

成が大きな伝導帯オフセットをもち、漏れ電流

に対する高い耐性を得るために重要であるこ

とが示唆される。また、界面における C 関連欠

陥によるバンドオフセットおよび双極子形成

に対する影響は微小であることも示された。こ

の計算結果は、4H-SiC/SiO2界面の電気的特性を

理解するうえで重要な知見であると考えられ

る。 
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Abstract  

The atomic structure of gallium oxide at the Al2O3/GaN interface was investigated using 

photoelectron holography. An amorphous Al2O3 layer was formed on a homoepitaxially grown n-type 

GaN surface by atomic layer deposition at 300 °C. The photoelectron holograms were measured by 

a display-type retarding field analyzer (RFA). From the forward-focusing peaks in the photoelectron 

hologram of Ga 3d, we confirmed that a layer of gallium oxide ordered structure is found at the 

Al2O3/GaN interface, and the Ga–O–Ga lattice constant on the c-axis was 1.2 times longer than the 

Ga–N–Ga distance of the GaN crystal structure. 
 
１．はじめに 

 

GaN パワーデバイスの MOS 界面では、ゲー

ト絶縁膜(SiO2, Al2O3, AlSiO)と GaN の界面に酸

化ガリウム層が形成されてしまう。 

この酸化ガリウム層は界面準位密度や界面

付近の固定電荷と深く関係しているため、その

原子配列を解明することは、界面の制御に必要

である[1-3]。しかし、酸化層を抑制した極薄酸

化ガリウム層は、TEM 観察からその原子配列を

解析することは困難である。 

一方で、近年光電子ホログラムにより元素選

択的に局所的な原子配列を解析する手法が開

発されている[4-7]。光電子ホログラムでは、軟

X 線を照射すると励起原子（エミッタ原子）か

ら光電子が放出する。さらに光電子の波の一部

が周囲の原子で散乱され散乱波が発生する。こ

の散乱波と直接波が干渉し、光電子の放出角度

分布に干渉パターンを形成する現象を利用し

た手法である。エミッタ原子から見た散乱原子

の方向に光電子強度の強い前方収束ピーク

(Forward focusing peaks: FFP)が形成される。この

光電子の回折現象を利用して、界面特有の特異

的な原子サイトとバルクとを分離して解析す

る事が可能である。これまでに半導体のドーパ

ント配置の解明に利用されてきたが、界面にお

いても原子配列を解析することが可能である。 

本研究では、Al2O3 膜や SiO2膜を堆積した絶

縁膜/GaN 界面の酸化層に対して光電子ホログ

ラフィによって原子配列を評価した。 
 
２．実験条件 

 

 1~2 nm の Al2O3 膜(非晶質)を ALD により、

エピ層付 n 型 GaN 基板(0001)上に成膜した。成

膜には、Al 原料に TMA を用い、酸化剤に H2O

を用いた熱 ALD を使用した。また、成膜中の基

板温度は 300 度とした。成膜後の試料について、

断面TEM観察を行った。光電子ホログラムは、



 

 

SPring-8 の BL25SU にある高分解能阻止電場型

電子エネルギー分析装置(RFA)装置によって測

定した。入射光のエネルギーを 727eV とし、

Ga3d の光電子ホログラムを測定した。 
 

３．結果 

 

Al2O3 を約 2 nm 成膜した試料の断面 STEM

像から、Al2O3/GaN 界面では、明確な酸化ガリ

ウム層は確認できない（Fig.1）。この結果は、他

の文献と同様である。RFA によって測定した、

Ga 3d 付近の光電子スペクトルを Fig.2 に示す。

高運動エネルギー側の704eVにみられるピーク

は N 2s ピークである。Ga3d の光電子スペクト

ルでは、Fig.2 のように 2 つのピークに分離でき

る。高エネルギー側にあるピークは、N と結合

している Ga のピーク(N4-Ga)であり、低運動エ

ネルギー側にあるピークは、酸素と結合してい

る Ga 原子のピークである。本研究では、それ

らのピーク分離間隔は 0.8 eV とした。Ga3d の

spin-orbit components をΔ=0.46 eV を考慮して

いる。Fig.3 にそれぞれ分離した Ga-N と Ga-O

の光電子ホログラムを示す。 

また、本研究では、700eV 付近の運動エネル

ギーを使用しているため、検出深さは約 1.4 

nm である。したがって基板由来の Ga-N 結合の

スペクトルでは、多くの原子が関与した干渉に

よって複雑なホログラムパターンとなる。Fig.4

に示すように、GaN(0001)結晶構造は、エミッタ

Ga 原子（ピンク色円）の 0001 方向に第一近接

原子である N があるため、ホログラム(Fig.3)で

は中央に FFP の明るいスポットがみられる。ま

た、第 2近接原子である 35.4方向のGa原子と、

第 3 近接原子である 58.5 度方向の N 原子、さ

らに 54.8 度方向に第４近接原子である Ga 原子

があり、それぞれの原子とエミッタ原子との

FFP および周囲に存在する原子の干渉により、

複雑なパターンがみられる。また、結晶対称性

から 6 つの対称ピークが存在する。 

Fig.1  Cross-sectional ABF STEM 
image of the Al2O3/GaN interface. 

Fig.2  Ga 3d and N 2 s photoelectron 
spectra obtained using RFA. 

Fig.3  (a) Ga3d(Ga–N) and (b) Ga 
3d(Ga–O) photoelectron holograms of 
the Al2O3/GaN (0001) substrate. 

Fig.4   Atomic configurations of the 
nearest neighbors and corresponding 

directions of the GaN crystal structure. 



 

 

一方で、Ga-O 成分のスペクトルから得られた

ホログラム(Fig.3)では、Ga－N ホログラムと異

なるパターンが見られた。高角度方向の強度分

布は、表面情報を多く含んでいるため、60 度付

近に存在する強度分布に注目すると、明瞭なス

ポットが観察されており、そのピーク位置は｛-

1100｝方向の 50 度に表れている。この結果か

ら、エミッタ Ga 原子に対して約 50 度方向に酸

素と結合している Ga 原子が存在し、c 軸方向の

Ga-Ga 間原子距離は約 0.31 nm であることが明

らかとなった（Fig.5）。 

GaN 結晶構造においては、散乱 Ga 原子は、

エミッタ Ga 原子から 54.8 度方向に存在してお

り、c 軸方向の Ga-Ga 間原子距離は約 0.26 nm

である。したがって、酸化ガリウム層では、Ga

原子を 0001 方向に約 0.05 nm シフトした原子

配列をしていることが考えられる。したがって、

界面の酸化ガリウム層では、Fig.5 のように

2ndGa 原子が、GaN 結晶構造に比べて c 軸方向

に格子定数が 1.2 倍に伸びた配列をしていると

示唆される。このような界面において c 軸方向

に格子定数が伸びている結果は、橋詰ら報告し

た断面 TEM の格子定数を GPA によって解析し

た結果[8]や、GaN の自然酸化膜として報告され

ている構造[9]の一部とも類似している。また、

本実験では、Al 1s や O 1s の光電子ホログラム

に明瞭なパターンがみられなかったことから、

Al 原子と酸素原子は、ランダムな原子配置をし

ていると考えられる。 

以上の結果から、Al2O3/GaN 界面の酸化ガリ

ウム層の原子配列は、Fig.5 に示すように L1-Ga

の0001方向には配列している酸素原子(L1-O)が

あり、配列した酸素原子の上には、GaN の格子

定数より 1.2 倍伸びた L2-Ga 原子が形成されて

いる構造であると考えられる（Fig.7）。この構造

を仮定して、光電子ホログラムのシミュレーシ

ョンを実施した。Fig.6 に示すように基板由来の

Ga-N ホログラムは、測定値と計算値が非常によ

く一致している。一方で、酸化ガリウム由来の

光電子ホログラムについても、50 度付近の FFP

でよく一致している。中央付近の強度分布は、

異なっているが、これは、L2-Ga 原子から見て

真上に存在する Al2O3 膜中の酸素原子や Al 原

子の位置に僅かな周期性がある可能性が考え

られるが、今後さらなる解析が必要である。 

このような界面酸化ガリウム層は、PECVDや

スパッタで SiO2 を成膜した SiO2/GaN 界面にも

見られており、絶縁膜によらず共通の界面層で

ある。しかし、SiO2/GaN 界面においては、800℃

程度の熱処理により、この界面酸化ガリウム層

が一部消失することを確認している。 

また、Al2O3 成膜前の GaN 基板表面において

Fig.5  Atomic configurations of GaN with 
a gallium oxide layer. 

Fig.6  Experimental (gray) and simulated 
(yellow) images of (a) Ga 3d(Ga–N) and  
Ga 3d(Ga–O) photoelectron holograms of 
the Al2O3/GaN(0001) interface. 

Fig.7  Atomic arrangement of gallium 
oxide at the Al2O3/GaN interface suggested 
by this experiment.  



 

 

も類似したホログラムが得られたことから、本

研究で観察された界面酸化ガリウム層は、

Al2O3 堆積前の自然酸化膜が一部残存している

可能性も考えられる。 
 
４．まとめ 

 

光電子ホログラムを利用して Al2O3/GaN 界

面に存在する酸化ガリウム層の原子配列を評

価した。Al2O3/GaN 界面には、1 原子層の酸化

ガリウムがあり、その Ga-O-Ga の格子定数は、

GaN 結晶の Ga-N-Ga 距離より 1.2 倍に長いこと

を明らかにした[10]。さらに、その上に存在する

Ga と結合している酸素原子はランダム配置と

して存在していることも示唆された。本結果が

示すように光電子ホログラムは、界面の原子配

列解析に有用であることが明らかとなった。こ

のような界面の原子配列を光電子ホログラム

で解明することで、GaN パワーデバイスの絶縁

膜界面制御の指針につながると考えられる。 
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Abstract 
We investigate the structural stability of Ga2O3 on -Al2O3(0001) substrate on the basis of density functional 
calculations. The calculations of interface energy demonstrate that the interface consisting of -Ga2O3 and -
Al2O3(0001) substrate is stable compared with the interface consisting of -Ga2O3 and -Al2O3(0001) substrate. 
It is therefore indicated that not -Ga2O3 but -Ga2O3 can be formed on -Al2O3(0001) substrate. Furthermore, 
the calculated interface energy for -Ga2O3/-Ga2O3 is found to be positive, suggesting that the formation of 
-Ga2O3, which is the most stable in bulk phase, is difficult even after the formation of -Ga2O3. The calculated 
results imply that the effects of lattice strain and surface stability are crucial for the formation of -Ga2O3 on 
-Al2O3(0001) substrate.  
 
1. はじめに 
 

コランダム構造をとる-Ga2O3は約 5 eV のバ

ンドギャップ値を持つワイドバンドギャップ

半導体材料の一つであり、パワーデバイス材料

として注目を集めている[1,2]。しかしながら、

-Ga2O3 は準安定相であり-Al2O3(0001)基板上

に Ga2O3 を成長させると、安定相であるガリ

ア構造の-Ga2O3 が成長条件に依存して形成す

ることが知られている。また、形成する-Ga2O3

についても成長方法によって異なる結果が得

られており、ミスト化学気相成長(mist-CVD)法
では比較的厚い-Ga2O3 が形成可能[3]であるの

に対して、分子線エピタキシャル成長(MBE)で
は、数層の-Ga2O3を形成した後に-Ga2O3が形

成することが知られている[4]。このような成長

条件に依存して形成する Ga2O3の物理的期限に

ついては不明な点が多い。 
 これまでに我々は、第一原理計算を用いた界

面エネルギー計算によりGaN/Ga2O3界面の安定

性を明らかにし、GaN 基板上の Ga2O3膜厚の関

数としてGa2O3の構造安定性を議論してきた[5]。
本研究では、-Al2O3(0001)基板上での-Ga2O3

の形成機構の解明を目的として、Al2O3(0001)基
板と Ga2O3との界面における構造安定性に注目

して、その安定性を界面エネルギー計算により

議論する。 

2．計算モデルおよび手法 
 

本研究では界面として、-Al2O3/-Ga2O3およ

び-Al2O3/-Ga2O3を取り扱う。方位関係として

実験報告[3]のある方位関係を適用し、-Ga2O3

では-Al2O3{0001}|| -Ga2O3{0001}、-Ga2O3で

は-Al2O3{0001}|| -Ga2O3{2 01})を満たす界面

構造を構築し、それぞれの界面における界面形

成エネルギーを算出する。Fig.1 は計算モデルの

側面図であり、Fig. 1(a)に示す-Al2O3/-Ga2O3

界面おいて格子位置は変化せずに単純に-
Al2O3 の積層から-Ga2O3 の積層に切り替わる

界面となっている。-Al2O3/-Ga2O3においては、

-Ga2O3 を構成する Ga 原子の配位数(4 配位お

よび 6 配位をとる)に依存して異なる界面構造

が考えられる。Figs. 1(b)および 1(c)に示す界面

はそれぞれバルク状態で 4 配位および 6 配位と

なる Ga 原子を界面近傍に配置したもの(それぞ

れ-Al2O3/-Ga2O3-IV および-Al2O3/-Ga2O3-
VI)となっている。さらに、界面に Ga 空孔が存

在する場合(-Al2O3/-Ga2O3-VGa)も考慮する。

また、-Al2O3基板上に-Ga2O3が積層してその

後に-Ga2O3 が形成する可能性も考慮し、-
Ga2O3/-Ga2O3-IV 、 -Ga2O3/-Ga2O3-VI 、 -
Ga2O3/-Ga2O3-VGaに対する計算も行う。 
界面形成エネルギー𝜎 は Fig. 1 に示すモデ

ルに対する全エネルギー𝐸 を用いて、 
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𝐴

𝐸 𝑛 𝜇 𝑛 𝜇 𝑛 𝜇  

𝜎 𝜎 ,   (1) 

で与えられる。ここで、A は界面の面積、𝑛お
よび𝜇  (i=Al, Ga, O)は構成原子の個数および化

学ポテンシャル、𝜎 は底面のエネルギーで界面

の計算とは別に-Al2O3(0001)表面の計算によ

って求めることができる[6]。-Ga2O3/-Ga2O3の

場合においては-Ga2O3(0001)表面における表

面エネルギーを適用する。𝜎 は上面のエネ

ルギーで、扱う Ga2O3の結晶構造に依存して、

-Ga2O3(0001)表面あるいは-Ga2O3(2 01)表面が

当てはまる。これらも、界面の計算とは別に表

面の計算によって求めることができる[5]。さら

に、化学量論的条件として 
2𝜇 3𝜇 𝐸 ,   (2) 

および 
2𝜇 3𝜇 𝐸 ,   (3) 

を課すことで𝜎 は𝜇 のみに依存する関数と

して記述できる。ここで、𝐸 および𝐸 は

それぞれバルク状態における-Al2O3 および-
Ga2O3 の化学式単位での全エネルギーである。

なお、第一原理計算は密度汎関数理論にもつづ

く一般化勾配近似[7]を用いており、ウルトラソ

フト擬ポテンシャル[8]により電子-イオン相互

作用を模している。波動関数は平面波基底によ

って展開し、そのカットオフは 36 Ry となって

いる。計算は Quantum ESPRESSO プログラム[9-
11]を用いている。 
 
3．結果および考察 
 

Fig. 2 は、-Al2O3/-Ga2O3 および-Al2O3/-
Ga2O3 界⾯に対して、Eq. (1)によって算出した
𝜎 を⽰したものである。-Al2O3と同じ原⼦配
置をとる-Al2O3/-Ga2O3 界面において𝜎 が

低となっており。バルク状態界面が無い状態
に対応する値に近い値をとっている。-
Ga2O3/-Ga2O3 界面においては、 -Al2O3/-
Ga2O3-VI の𝜎 が 低となる。これは、界面の

Ga 原子が本来の-Ga2O3における配位数と同じ

になることに起因している。このときの𝜎 は

0.04 eV/Å2 であるため、界面における安定性の

観点からは-Al2O3(0001)基板上に直接-Ga2O3

は形成され難いことが解る。従って、-
Al2O3(0001)基板上にはまず-Ga2O3 がまず形成

し、-Ga2O3 の膜厚の増大にともなう歪みの蓄

積により、-Ga2O3 が形成することが考えられ

る。 

 形成した-Ga2O3 からの-Ga2O3 の形成を検

討するするために、-Ga2O3/-Ga2O3界面におけ

る𝜎 を求めたものが Fig. 3 である。いずれの構

造においても𝜎 は正の値をとり、その傾向は

 
Fig. 1. Side views of Ga2O3/-Al2O3(0001) interface models, (a) -Al2O3/-Ga2O3, (b) -Al2O3/-Ga2O3 

with fourfold-coordinated Ga atom at the interface (-Al2O3/-Ga2O3-IV), (c) -Al2O3/-Ga2O3 with 
sixfold-coordinated Ga atom at the interface. Blue, green, red, pink circles represent Al, Ga, O, artificial H 
atoms respectively. Black rectangles denote the unit cells.  

(a)  (b)   (c)



-Al2O3/-Ga2O3 界面と同様となっている。𝜎
が も低いのは-Ga2O3/-Ga2O3-VI であり、こ

の場合も界面の Ga 原子が本来の-Ga2O3 にお

ける配位数と同じになることに起因している。

いずれにしても界面における安定性の観点か

らは-Ga2O3 は形成され難いことが解る。従っ

て、これら界面でのエネルギー損失を補償する

分のエネルギー利得が得られない限り、-Ga2O3

は形成し難いことが示唆される。 
 一方、-Ga2O3 は Al2O3(0001)による基板拘束

があると準安定となり-Ga2O3 が-Ga2O3 より

もの安定となることが指摘されている[12]。従

って、単なるバルク状態での安定性に加えて、

Al2O3(0001)基板による歪み緩和が-Ga2O3 の形

成には不可欠であることも示唆される。また、

表面の効果も寄与としては考えられる。これら

の寄与は成長条件によって大きく変化するこ

とから、成長方法によって形成する-Ga2O3 の

膜厚に違いが出てくるものと予測される。 
 これら界面の安定性を電子状態の観点から

評価するために状態密度(DOS)を示したものが

Fig. 4 である。いずれの界面においても半導体

的な DOS となっており、界面に局在する状態

はエネルギーギャップ近傍には見当たらない。

従って、これらの界面はエレクトロンカウンテ

ィング(EC)則[13]を満たすことで低い界面エネ

ルギーをとっていることが考えられる。また、

界面の安定化の要因としては EC 則に加えて、

前述のように配位数に起因して安定性が変化

することも解る。 

4. まとめ 
 

本研究では、-Al2O3(0001)基板上での-
Ga2O3 の形成機構の解明を目的として、-
Al2O3/-Ga2O3 および-Al2O3/-Ga2O3 界面の安

定性を界面エネルギー計算により評価した。界

面エネルギー値は-Al2O3/-Ga2O3 において

低値をとり、界面における安定性の観点からは

-Ga2O3が形成され易いことが示された。一方、

-Ga2O3 形成後の-Ga2O3 を想定した-Ga2O3/-
Ga2O3 界面の安定性を評価したところ、いずれ

の界面においても界面エネルギーは正の値を

とり、界面における安定性の観点からは-Ga2O3

は形成され難いことも見出された。実際には

MBEにおいて数層程度の-Ga2O3が形成した後

に-Ga2O3 が形成する結果[4]もあることから、

界面での安定性に加えて-Al2O3(0001)基板に

よる歪み緩和や表面安定性の寄与も重要であ

ることが示唆された。今後は界面エネルギーに

加えて、歪みの寄与および成長条件を考慮した

表面構造および表面エネルギーを求めること

で、これらの寄与も考慮した-Al2O3(0001)基板

上の-Ga2O3 の安定性に対する定量的な評価が

可能になり、-Ga2O3 に 適な成長条件の抽出

も可能になると考えられる。 
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Fig. 2. Calculated interface energy for -Al2O3/-
Ga2O3 interface and -Al2O3/-Ga2O3 interface as 
a function of Ga chemical potential.   
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Fig. 3. Calculated interface energy for -
Ga2O3/-Ga2O3 interface as a function of Ga 
chemical potential. 
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Fig. 4 Calculated density of states (DOS) for (a) 
-Al2O3/-Ga2O3 interface, (b) -Al2O3/-Ga2O3-
IV, (c) -Al2O3/-Ga2O3-VI, and (d)-Ga2O3/-
Ga2O3-VI. The origin of energy is set to the Fermi 
energy. 
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Abstract  

Energy band structure and the energy distribution of defects for β-Ga2O3 have been studied by using 

the photoemission measurements.  A 680 μm-thick Sn doped β-Ga2O3 substrate after wet-chemical 

treatment was used in this work.  Surface orientation and donor concentration of the substrate was 

(-201) and ~4.7×1018 cm-3, respectively.  Then, β-Ga2O3 surface was cleaned by the dipping in the 

diluted HCl solution and pure water rinse.  From XPS analysis, bandgap energy and electron affinity 

for the wet-cleaned Ga2O3 was determined to be 5.0 and 3.35 eV, respectively, within an accuracy of 

±0.1 eV.  A large amount of filled gap states near the VB side originating from the surface states and 

bulk defects was detected from PYS measurement.  

 

１．はじめに 

ワイドバンドギャップ半導体である β-Ga2O3

は、パワーデバイス用の半導体材料候補の一つ

として注目されている[1]。MOS デバイスの高

性能化・高信頼化において、絶縁膜／半導体界

面の物性の理解とその精密制御が極めて重要

となる。ゲートリーク電流の抑制のため、Ga2O3

に対して十分な電子障壁を有する絶縁膜を形

成するためには、CVD（ALD 含む）やスパッタ

堆積が必要であり、絶縁膜形成前の初期表面の

状態が、界面構造やデバイス特性に少なからず

影響を及ぼすと考えられる。また、デバイス特

性を議論するためには、Ga2O3 表面の伝導下端

や価電子帯上端などエネルギーバンドを理解

することが不可欠である。加えて、MOS デバイ

スの界面準位は、一般的には電気特性（C-V 特

性等）により評価されている。電気特性ではエ

ネルギーバンド端近傍が界面準位を高感度に

定量されるものの、キャリアの放出時定数が大

きいミッドギャップ近傍の準位の計測は容易

ではない。そこで、本研究では光電子分光手法

を用いて化学溶液洗浄した β-Ga2O3 表面の化学

構造や電子状態を評価した。 

 

２．実験方法 

表面を化学機械研磨した厚さ 680μm の β-

Ga2O3(-201) 基板  (Sn 添加、ドナー濃度：

~4.7×1018 cm-3)を、HCl 溶液と超純水により洗浄

した。単色化 AlKα 特性 X 線(hν = 1486.6 eV)を

用いた X 線光電子分光(XPS)分析より、Ga2O3表

面の化学結合状態およびバンドギャップエネ

ルギー(Eg)、複素誘電関数(ε=ε1+ iε2))・光学定数

(n, k)、真空準位から価電子帯上端までのエネル

ギー(VBM)を評価した。また、Egと VBM より、



 

 

電子親和力(χ)を決定した。さらに、Xe-arc ラン

プと重水素ランプを用いた光電子収率分光法

(PYS)より[2, 3]、Ga2O3の Eg に相当するエネル

ギー位置の電子占有準位を評価した。 PYS で

は、紫外光照射により放出される全光電子数を、

入射光エネルギーの関数として計測する。光電

子放出を原理とするために、電極形成等も不要

である。 

 

３．実験結果および考察 

図 1 に、化学溶液洗浄した Ga2O3表面の Ga3d

内殻光電子および Ga L3M45M45オージェ電子ス

ペクトルを示す。Ga-O 結合に起因する Ga3d 信

号が、結合エネルギー21.80eV に観測される。

また、この Ga-O 結合の低結合エネルギー側に

テールを引いていることが認められる。光電子

脱出角 90º から表面敏感測定である 15º にして

も、Ga3d のスペクトル形状に変化がないことか

ら、低結合エネルギー側の成分は表面近傍の化

学結合状態やバンド曲がりではなく、バルク中

の Ga の結合状態の違いを反映したものと考え

られる。Ga L3M45M45 オージェ電子信号におい

ても、Ga3d 信号と同様に、そのスペクトル形状

に顕著な光電子脱出角度依存性は認められな

い。Ga-O に相当する Ga3d 信号の結合エネルギ

ー(21.80 eV)と Ga L3M45M45オージェ電子信号の

運動エネルギー(1486.6 - 425.60 = 1061.00 eV)の

和より見積もったオージェパラメータは

1082.80 eV であった。オージェパラメータは結

合エネルギーと運動エネルギーの和で表され

るため、チャージアップなどの試料の帯電状態

による影響を排除して Ga2O3表面の化学結合状

態を評価できる。図 1 より得られた Ga2O3表面

のオージェパラメータと Ga 系材料のオージェ

 

Fig. 1  (a) Ga 3d core-line and (b) Ga L3M45M45 auger electron spectra taken for wet-cleaned Ga2O3 surface 

measured at photoelectron take-off angle of 90º, 30º, and 15º. 

 

Fig. 2  Auger parameter scatter plot taken for 

wet-cleaned Ga2O3 calculated from XPS signals 

shown in Fig.1. Auger parameter for Ga, GaAs, 

GaP, Ga2Se3, GaN, and Ga2O3 was also plotted as  

a reference [4-8]. 



 

 

パラメータの文献値[4-8]と比較すると(図 2)、

Ga2O3 の報告値とほぼ一致することが確認でき

る。 

次に、Ga 2p3/2 内殻光電子のエネルギー損失

スペクトルより、Ga2O3の Eg を評価した(図 3)。

一次光電子のエネルギー損失には、大きく分け

て、バンド間遷移とプラズモンによる二つの過

程が存在し、一般的にバンド間遷移に比べてプ

ラズモンによるエネルギー損失は十分に大き

いために、エネルギー損失信号のしきい値を求

めることで Eg が決定できる[9, 10]。エネルギー

損失信号の強度は、光電子脱出角度を 90º から

15º に減少させると徐々に増加する。エネルギ

ー損失信号が顕著な光電子脱出角 15°のスペク

トルに、直線を外挿して求めたしきい値より、

Ga2O3の Eg は 5.0±0.1 eV と決定できた。 

さらに、Ga 2p3/2内殻光電子のエネルギー損失

スペクトルより、β-Ga2O3 の ε1、ε2を導出した(図

4)。具体的には、光電子脱出角 90º で測定した

エネルギー損失信号から、損失エネルギー0eV

付近の 1 次光電子信号を除去したスペクトルを

Im(-1/ε))として、クラ―マス・クローニッヒ変換

することで、Re(1/ε)を求めた。この Re(1/ε)と

Im(-1/ε)から、次に示す関係式を用いて ε1と ε2、

n と k を計算した。 

𝐼𝑚 (−
1

𝜀
) =

𝜀2

𝜀1
2 +  𝜀2

2
 

𝑅𝑒 (
1

𝜀
) =

𝜀1

𝜀1
2 +  𝜀2

2
 

𝑛 = √𝜀1 +√𝜀1
2 + 𝜀2

2

2
 

𝑘 = √−𝜀1 +√𝜀1
2 + 𝜀2

2

2
 

図 4 中には、文献[11]で報告された分光エリプ

ソメトリによって求められた β-Ga2On の光学定

数から換算した ε1 と ε2 を参考に示す。参考値

に比べ、XPS では 5 から 20 eV 付近のエネルギ

ー範囲の値を評価でき、電子分極に起因するピ

ークがおよそ 8 eV 付近に観測される。さらに、

導出した光学定数より求めた吸収係数の Tauc

プロットを図 5 に示す。これより Eg を算出す

るとおよそ 4.9 eV であり、図 3 より見積もった

Eg と同等である。 

XPS 測定において、高運動および低運動エネ

ルギー端の光電子信号の立ち上がりのエネル

 

Fig. 4 Complex dielectric functions of wet-cleaned 

Ga2O3 evaluated from XPS.  Reported value was 

also shown as a reference [11]. 

 

Fig. 3  Energy loss spectra for Ga 2p3/2 core-line 

photoelectrons taken for the wet-cleaned Ga2O3 

surface.  The onset of the energy-loss spectrum was 

defined by linearly extrapolating the segment of the 

maximum negative slope to the background level. 



 

 

ギー差より、試料が金属の場合では、仕事関数

を評価でき、半導体や絶縁膜の場合では、真空

準位から価電子帯上端位置までのエネルギー

(VBM)を求めることができる。図 6 に、化学溶

液洗浄した Ga2O3表面の価電子帯と二次光電子

スペクトルを示す。低運動エネルギー側に観測

される二次光電子信号は、試料に 25V の負バイ

アスを印加して計測し、印加電圧分は差し引い

て表示している。図中には、Ar+スパッタリング

した Ag(111)表面と、サファイア基板上のエピ

タキシャル GaN(0001)表面の結果[12]も参考と

して示す。 また、各スペクトルの運動エネルギ

ーは Ag(111)の二次光電子信号で補正した。こ

れより、仕事関数が既知である Ag(111)を基準

(4.74 eV [13])として、価電子帯スペクトルの立

ち上がりより VBM を求めることができる。そ

の結果、Ga2O3 の VBM は 8.35±0.05 eV である

ことが分かった。これは、エピタキシャル GaN

の VBM(6.75 eV)より 1.60 eV ほど大きい。  

図 7 に、Ga2O3と GaN の電子親和力(χ)とVBM、

Ag(111)の仕事関数を図示した。実測した Eg と

VBM により、Ga2O3 のは 3.35±0.1 eV と決定で

きる。また、GaN の χ は報告されている Eg(3.36 

eV) [14]を用いると 3.39 eV であり、Ga2O3 の χ

と同等であることが分かった。 

次に、化学溶液洗浄した Ga2O3 表面の Eg 内

の電子占有準位のエネルギー分布を PYS 測定

により評価した(図 8)。図 7 に示す Ga2O3の伝導

帯下端および価電子帯上端のエネルギー位置

と実測した PYS スペクトルと比較すると、単色

化紫外光の入射エネルギーが 8.3 eV以上の領域

 

Fig. 5 Tauc plot for wet-cleaned Ga2O3. 

 

Fig. 6  (a) Measured signals for secondary photoelectron and (b) VB spectra taken for wet-cleaned Ga2O3, 

GaN, and Ag(111). Each spectrum was measured a photoelectron take-off angle of 90º.  During the 

measurements of secondary photoelectrons, negative bias of -25.0 V was applied to the sample in order to 

detect such a low kinetic energy photoelectron with high sensitivity.   



 

 

で検出される顕著な PYS 信号は、Ga2O3の価電

子からの光電子放出に由来することが分かる。 

このことは、VBM 近傍のエネルギー領域で測

定された PYS 信号は、XPS 測定より得られた

価電子帯信号を入射エネルギーに対して積分

した結果と一致することからも確認できる。加

えて、PYS 測定では、XPS 分析に比べて Ga2O3

の価電子帯上端近傍の電子状態を高い感度で

検出できていることが分かる。また、Ga2O3 の

Eg に相当するエネルギー領域で観測される

PYS 信号は、局在準位や表面準位などの電子が

占有したギャップ内準位からの光電子放出に

対応し、欠陥のない理想的な状態では信号は検

出されない。実測した PYS スペクトルでは、入

射エネルギーが 6.0 から 8.0 eV の範囲で顕著な

信号が観測され、高密度な電子占有欠陥の存在

が示唆される。これは表面だけでなく、基板中

の欠陥から寄与も含まれている可能性が高い。 

 

４．まとめ 

化学溶液洗浄した β-Ga2O3(-201)表面を XPS

および PYS により評価した。Ga 2p3/2 内殻光電

子のエネルギー損失信号より Ga2O3 の Eg は

5.0±0.1eV、二次光電子信号と価電子帯信号の立

ち上がりのエネルギー差より Ga2O3 の VBM は

8.35±0.05eV であることが分かった。これらより、

χ は 3.35±0.1 eV と決定できた。また、Eg に相

当する領域の PYS 信号より、伝導帯側に比べミ

ッドギャップよりも価電子帯側のエネルギー

領域で電子占有欠陥が多いことがわかった。 
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