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1章序論
1.-1研究背景

ｺﾝﾋﾟｭ-ﾀ-が出現して半世紀が経ったが､ｲﾝﾀ-ﾈｯﾄが社会､経済に

ここまで革命的変革を引き起こすことを誰が予想したであろう?今後も社会の

ﾆ-ｽﾞに対応してさらにｺﾝﾋﾟｭ-ﾀ-が高機能化､小型化していくと同時に､

我々が予想だにしなかったｼｽﾃﾑが登場するであろう｡これ程までのｲﾝﾀ

-ﾈｯﾄ社会の発展を促したのは紛れも無くSi-ULSI(Ultra Large Scale

lntegration)ﾌﾟﾛｾｽの成熟である｡このような流れの中で､半導体集積回路の

飛躍的発展を踏まえて､光ﾃﾞﾊﾞｲｽと電子ﾃﾞﾊﾞｲｽの集積化により､さらに高い

性能や機能を実現する試みが1970年代末に始まり､光電子集積回路

(optoelectronic lntegrated Circuit : OEIC)と呼ばれるようになった｡ 1960年代未よ

り電子ﾃﾞﾊﾞｲｽを光導波路で結びつけたｺﾝﾊﾟｸﾄなﾓｼﾞｭ-ﾙを光ICと称

する提案がなされていたが､近年では光主体のものをﾌｵﾄﾆﾂｸIC(Photonic

lntegrated Circuit : PIC)とも呼んでいるoOEICの内部で電子回路部分は信号の論

理演算及び高速ｱｸｾｽﾒﾓﾘ機能に優れ､光回路部分は信号の伝達､及び画像

入出力の機能に優れている｡これらを組み合わせることにより新機能が実現さ

れる｡

通常､ oEICは発･受光機能をもつ化合物半導体基板で作られる｡そのため､

これまではGaAs､ InP､ GaN系といった室温でも発光が観察される材料での研

究が主流となっていた｡このようなⅢ-Ⅴ族混晶の発光特性はSiに比べて格段に

優れている｡そこでⅢ-Ⅴ族半導体を用いた電子ﾃﾞﾊﾞｲｽであるHEMT(High

Electron Mobility Transistor)､ HBT(Heterqjunction Bipolar Transistor)の作製により

OEICの研究が行われてきているが､ siﾃﾞﾊﾞｲｽと比較してｺｽﾄの面で難が

ある｡これは､ SiがSiO2/Siという安価で､半導体工学的に大変優れた絶縁体一半

導体-ﾃﾛ構造をもっていることが大きな理由であるoまた､電子ﾃﾞﾊﾞｲｽの高

密度集積を可能とするｼﾘｺﾝと発･受光ﾃﾞﾊﾞｲｽである化合物半導体との融

合ﾃﾞﾊﾞｲｽ-の期待も高く､-ﾃﾛｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶成長や-ﾃﾛ結晶のは

り合わせが開発されているl｡

-方で､近年になって間接遷移型半導体であるⅣ属半導体においても発光現

象が観察されるようになってきた｡その代表例を以下に示す｡

･siGe超格子-･ｿﾞ-ﾝﾌｵ-ﾙﾃﾞｨﾝｸﾞ効果によりﾊﾞﾝﾄﾞ構造が重畳され､

ｺﾝﾀﾞｸｼｮﾝﾊﾞﾝﾄﾞの最下点がr点に近づくことによって､ｺﾝﾀﾞｸｼ

ｮﾝﾊﾞﾝﾄﾞからﾊﾞﾚﾝｽﾊﾞﾝﾄﾞ-の電子の遷移確率が増大する可能性があ
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る2｡

･siﾅﾉｸﾘｽﾀﾙ-･量子効果により発光効率が増大｡ﾅﾉｸﾘｽﾀﾙの

大きさによって発光波長が異なるという利点を持つ3｡

･Er添加材料-･Erの4f殻での光学遷移を利用する4｡室温で0.05%の発光

効率をもつﾃﾞﾊﾞｲｽも開発されている｡

･FeSi2･-混晶化することによって発光し､発光ﾀﾞｲｵ-ﾄﾞ(Light Emitting

Diode: LED)の試作品が発表されている｡ｼﾘｺﾝと鉄という地中成分に多

く含まれている元素を利用するため環境に優しい材料である5｡

このようにⅣ属半導体による発光材料の研究が注目されるようになってきた

が､発光効率は非常に低く､実用化に向けてはまだ多くの課題を残していると

いうのが現状である｡

1-2 GeC混晶成長の課題

1-2-1 GeCの性質

本研究ではⅣ属半導体による新たな発光材料の可能性を求めて､新材料とし

てSi基板上GeC混晶に注目している｡ﾊﾞﾙｸGeは､間接遷移型半導体である

が､ C原子との混晶化によりﾊﾞﾝﾄﾞ構造が直按遷移型になることが示唆されて

いる6,7o図1-1は､ GeとC(ﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ)それぞれのｺﾝﾀﾞｸｼｮﾝﾊﾞﾝﾄﾞの

r､L､ Ⅹ点を結んだﾊﾞﾝﾄﾞ構造の線形補間である｡このような線形補間による
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図ﾄ1線形補間により求めたGeCのﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟのC組成依存性
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ﾊﾞﾝﾄﾞ構造の見積もりは､ GaAsとGaPによるGaAsPの3元混晶系において実

験結果とよい-致を見せており8､GeC混晶においてもﾊﾞﾝﾄﾞ構造を求める上で

指針となりうる｡図1のｸﾞﾗﾌによるとC組成が4-11%の時にｺﾝﾀﾞｸｼｮﾝ

ﾊﾞﾝﾄﾞの最下点はr点となり､直接遷移型半導体になる可能性がある｡またこの

時の発光波長は､ 830-1210nm程度であると予想され､ Cの組成によって変化さ

せることが可能である｡実験では､供給したC組成(置換位置に入った組成とは

異なる)が3%以下で､ OrnerらによってFTIRによりﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟが求められ

ており､このC組成では間按遷移型半導体であり､そのﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟの値は

L点での光学遷移の予想値にほぼ-致していることが報告されている9｡以上の

事から線形補間によるﾊﾞﾝﾄﾞ構造の見積もりには妥当性が有り､C組成を大き

くすると十分直按遷移化する可能性がある｡

GeCのもう-つの特長は､ Si基板との格子整合の可能性である｡GeC/Siのよ

うな-ﾃﾛｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ成長では格子定数の-敦･不一致が結晶性を大きく

左右する｡Ge､Si､Cの結晶構造はﾀﾞｲｱﾓﾝﾄﾞ構造であり､それぞれの格子定数

をaGe(-5.658Å)､ asi(-5.430Å)､ ac(-3.567Å)とするとaGe> asi>acである.つま

り､ GeとC原子を適切な割合で混晶化することによってSi基板と格子定数が

-致し､良質な-ﾃﾛｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶が得られる可能性がある｡Gel_xCx混

晶に以下のようなⅥgard's則が成り立つと仮定すると

aG｡C-(1 -Ⅹ)aG｡+Ⅹ aG｡ (1-1)

Ⅹ-o.11でSiの格子定数と-敦する｡ここでⅩはGeﾄxCxであらわされるC原子

の組成である｡以上のことから､ GeCはC組成11%でSi基板と格子整合し､ﾊﾞ

ﾝﾄﾞ構造も直按遷移型になる可能性があるため"Si基板と整合する発光材料"

として期待が大きい｡

-方､GeC混晶は､融点付近でのC原子のGe結晶に対する固溶度が108cm-3

と非常に低く､ GeとCの原子半径の差が36%であるために非混和性が極めて

顕著な結晶である｡Geの密度は5.00×1022cm~3であるので10､熱平衡状態では

10~12%ｵ-ﾀﾞ-のC組成のGeC混晶しか存在しないことになる｡このため高濃

度(%ｵ-ﾀﾞ-)のC原子を含有する結晶の作製は､熱平衡状態の溶融法など

の手法では困難である11｡図1-2にGe-Cに関する2元系状態図を示す12｡この相

図はGeCの共晶点が1barの圧力の下では938.3℃であり､この温度では相互に

混じり合う結晶は存在せず､完全に相分離することを示すo65Kbarの圧力下で

は共晶点は､675℃まで下げられるもののGeC混晶は存在しない｡温度を2500℃

から3500℃にした場合にはC組成が20%程度の溶融体が存在するが､室温付近
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では安定なGeC結晶は存在し得ない｡
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図ﾄ2 GeとCの2元系状態図12

1-2-2 GeC混晶の研究の歴史

GeC混晶は熱平衡状態では成長できないため非平衡成長が非常に重要であり､

これまで分子線ｴﾋﾟﾀｷｼ- (Molecular Beam Epitaxy‥ MBE)法l?や超高真空

化学気相成長(Ultra-High-Vacuum Chemical Vapor Deposition‥ UHV-CVD)法14等

により高濃度c組成を目指した結晶成長が試みられている｡しかし､混晶内に

供給されたC組成は､ MBEとCVDによる成長でそれぞれ3%と5%程度であ

り､ Si基板と整合した結晶性が良好な高濃度GeC混晶は実現されていない｡ま

た､最近ではこれらとは異なりGeとCのｽﾊﾟｯﾀによる成長も試みられてい

るが供給されたC組成が2%までの成長となっている15｡

GeC混晶成長において成長装置･方法だけでなく､ C分子線源の選択も重要

である｡Geの分子線源は､ Geの融点が938℃であるため､分解温度が1300℃で

あるBN製のﾙﾂﾎﾞによるKICell (Knudsen-cell)を使用することができる16｡

K-cellは安定した成長ﾚ-ﾄが得られるためMBEで最もﾎﾟﾋﾟiﾗ-な分子線

源として用いられる｡しかし､ C(ﾀﾞｲｱﾓﾝﾄﾞ)の融点は4000℃にも達し､しか

も十分な蒸気圧が得られる温度は2000℃以上であるため､ Cの分子線源として

K-cellを使用することはできないoこのようなことからGeC混晶成長におけるC
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分子線源には工夫が必要となる｡現在まで用いられているC分子線源について

は､3つに大別できる｡最もよく用いられているC分子線源が熱昇華性ｸﾞﾗﾌ

ｱｲﾄﾌｲﾗﾒﾝﾄ(PyrolyticGraphiteFilament: PGF)であり､これは炭素ﾌｲﾗ

ﾒﾝﾄの通電加熱により炭素原子を昇華させる方法である17,18｡この方法は簡

便である上に電流値により蒸着量を制御できるという利点を持つ｡この通電加

熱によりﾌｲﾗﾒﾝﾄは2030℃まで昇温することが確認されている19｡気体運

動論によると温度T(K)の時､気体の持つｴﾈﾙｷﾞ-Eは､以下の式で表される｡

E-3/2kBT (1-2)

ここで､ kBはﾎﾞﾙﾂﾏﾝ定数である｡ (1-2)式によりC原子のもつｴﾈﾙｷﾞ-E

を計算すると高々0.3eVとなる｡また､昇華によりC分子線を生成しているた

めC原子はｲｵﾝ化されておらず反応性に乏しく､高いC組成をもつGeC混

晶は成長されていない｡

2つ目にはEBｶﾞﾝもC分子線源の-つとしてGeCの混晶成長に用いられて

いる｡EBｶﾞﾝでは電子ﾋﾞ-ﾑを収束してCｿ-ｽを溶かすため比較的簡単にC

分子線を得ることができる｡しかし､局所的にCｿ-ｽを溶解するため､安定

した成長ﾚ-ﾄを得にくいことが欠点である｡EBｶﾞﾝを用いた場合でもPGFの

結呆とそれほど変わらず､置換位置Cは約2%と報告されている20,21｡

3つ目としてCVDによるｶﾞｽｿ-ｽを用いた方法では､ CH4_Ⅹ(GeH3)Ⅹ(Ⅹ-1-

4)ｶﾞｽを使いGeCの成長が行われている22,23｡c-Hﾎﾞﾝﾄﾞが多いと反応温度が

必然的に高くなり非平衡性を保てないため､GeH4との混合ｶﾞｽとして反応温度

を低くし､GeCの混晶成長が行われている｡これらのｶﾞｽｿ-ｽは分子線自体に

Ge-C結合が存在するため､非常に高いC組成をもつGeC混晶の成長が期待さ

れる｡この中でC(GeH3)4は､ C-H結合が少ないため非平衡性を保てるだけで

なく､成長膜がsi4Cに類似した4面体の規則構造をもつ結晶の成長が予測され

ている｡仮にGe4Cの形で結晶中に取り込まれると約20%ｰの置換位置C組成と

なるはずであるが､ TEM観察によると結晶性良くGeC混晶内に取り込まれて

いるC量は数%程度である14｡また､これらのｶﾞｽは､精製や保存が困難であ

ることが欠点として挙げられる｡

1-2-3本研究の課題

本論文では､全く新しい発光材料としてGeC混晶に注目し､置換位置C組成

4%以上の単結晶を成長し､その光学特性を評価することを目的とした｡しかし､
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前述のようにいくつかの成長装置､分子線源を用いてGeC混晶成長が試みられ

てきたが､置換位置C組成4%以上の単結晶がSi基板上に成長できたという報

告は未だになされておらず､現状では置換位置C組成の最大値は2%程度である｡

GeC混晶を成長するためには､

①非混和性を克服し､供給したC原子を全て置換位置に配置することによっ

て､その組成を4%以上にする｡

②si基板と整合するGeC混晶を成長する｡

という2点がﾎﾟｲﾝﾄとなる｡これらの課題を解決するｱﾌﾟﾛ-ﾁ方法は､

(a)新規分子線源の模索

(b)非平衡成長の強調

(c)基板とｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層間の歪制御

が挙げられる｡

本研究では前述のいずれの方法とも異なる新規C分子線源としてｱ-ｸﾌﾟﾗ

ｽﾞﾏｶﾞﾝ(UI｣VACAPG-1000)をMBEに導入し､C膜および､GeC混晶を成長■した｡

成長方法､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝに関する詳細は2章に譲るが､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞ

ﾝによる生成粒子はｲｵﾝ化した状態で基板-入射するため反応性が高い｡こ

の励起cｲｵﾝによる非混和性の克服の効果を期待して､新規C分子線源とし

て採用した｡しかし､この分子線源はMBEのような超高真空状態での半導体

成長に利用されたという報告は無い｡ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝは､従来の真空ｱ-

ｸ蒸着で問題となったﾏｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの基板-の飛来を防ぐ機構を持ち､

薄膜成長-適用できると考えられる｡

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝでも非平衡性を高めることができるが､さらに強調する

ため成長温度の低下とｲｵﾝﾋﾞ-ﾑの利用を試みた｡前者は表面での原子のﾏ

ｲｸﾞﾚ-ｼｮﾝ距離を抑制することによって､置換位置-のC原子の取り込み

促進が期待される｡後者のｲｵﾝﾋﾞ-ﾑの利用は､非平衡成長法として近年注目

されている成長ﾌﾟﾛｾｽである｡

(c)の歪の制御に関しては､Ge基板上との成長の比較から格子不整合によって

ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶と基板問に掛かる歪が結晶性とC原子取り込みに与える効

果を考察した｡これは､ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ膜だけの改善だけでなく､基板そのも

のが与える効果を調べることが目的である｡

GeC混晶を成長するためには､結晶評価の面からのｱﾌﾟﾛ-ﾁも重要である｡
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非混和性の高いGeC単結晶を成長することは､ GeC混晶中のCの取り込み状

態を制御することに等しい｡しかし､ Ge中のCの取り込まれ方は複雑で評価

が難しく､まだ明らかにされていない点が多い｡本研究では､ MBE成長におい

て広く行われている､反射高速電子線回折(Renection High Energy Electron

Diffraction: RHEED､ｱﾙﾊﾞｯｸ社製: xBOl)法やⅩ線回折(x-ray Di飴action:

ⅩRD､ﾏｯｸｻｲｴﾝｽ社製:M18ⅩHFVA)法による結晶構造評価だけでなく､

cの結合状態を直按評価することのできる､ﾚ-ｻﾞ-ﾗﾏﾝ分光装置(日本分光

製: MRS-2100)を用いて混晶中のCの取り込み状態を明らかにすることを試み

た｡特に､本研究では､供給C組成Ⅹc､取り込みC組成<Ⅹ>､置換位置C組成

Ⅹの3つの値を定義し､それぞれを評価することによって混晶中にどの程度の

c原子がどのような状態で存在するのかについて明らかにした｡

本研究の最終目.的はGeC混晶の発光材料としての可能性を検証することで

ある｡しかし､上記のようにGeC混晶成長が非常に困難であるため､光学特性

に関してはほとんど評価されていない｡そこで､ﾌ-ﾘｴ変換赤外分光法

(Fourier Transformation lnfrared Spectroscopy: FT-IR､日本分光製: FT-IR-400)､

光変調反射分光法(photorenectance Spectroscopy: PR)､ UVISEL社製分雅ｴﾘﾌﾟ

ｿﾒﾄﾘにより､C原子取り込みによるGeCのﾊﾞﾝﾄﾞ構造の直按遷移化の可能

性､ならびにﾊﾞﾝﾄﾞ構造の変化を評価した｡

1-3本論文の構成
本論文の構成を以下に記す｡

2章において､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝによる新規c分子線源を評価する｡特に

cｸﾗｽﾀ-とﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの有無､c原子の結合状態､c分子線量の

制御性を評価し､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝがGeC混晶用分子線源としてMBEに適用

可能かどうかを検討する｡

3章では､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝを用いてGeC混晶を成長し､その成長ﾓ-ﾄﾞ､

結晶性､c原子の取り込みを初めてｼｽﾃﾏﾃｲﾂｸかつ定量的に評価した結

果について論じる｡これまでCの取り込み状態は非常に暖昧であったが､本論

分では置換位置C組成Ⅹ､取り込みC組成<Ⅹ>､供給C組成Ⅹcの3つの値を明

確に定義した｡

4章では成長中のｲｵﾝﾋﾞ-ﾑ照射がGeCの結晶性とC原子の取り込みに与

える効果を議論する｡ｲｵﾝﾋﾞ-ﾑ照射の効果としては①ｲｵﾝﾐｷｼﾝｸﾞに

よる構成物質の混合､②配向性の向上が期待できる｡ｲｵﾝﾋﾞ-ﾑとしてはAr+

ｲｵﾝとC+ｲｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-を変化させて成長を行った｡
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5章ではGeCの光学特性について述べる。FトIR測定結果から吸収係数αを算

出し、バンドギャップエネルギーを評価する。PR測定ではr点でのバンド間遷

移エネルギーEoを評価することによって、置換位置C組成Ⅹの増加によるバン

ド構造の直接遷移化の可能性を検討する。分光エリプソメトリでは、L点とⅩ

点でのバンド間遷移エネルギーに対応するEl、E2エネルギーを測定することに

よってC原子導入によるバンド構造の変化を調べる。この章では特にバンドギ

ャップボーイングとC原子取り込みに伴うバンド構造の変化を考察する。

6章では結論として、本研究の成果をまとめ、今後の研究課題を示すととも

に、本研究で得られた知見に基づいてそれらの課題の解決への指針を述べる。

8



参考文献

l Kenji Momose, Hiroo Yonezu, Yasuhiro Fujimoto, Yuzo Furukawa, Yoshifumi

Motomura, and Kunio Aiki, Appl. Phys. Lett･ 79, 4151 (2001)･

2 o. G. Schmidtand K. Eberl, Phys. Rev. B 61, 13721 (2000).

3 L. N. Dinh, L. L. Chase, M･ Balooch, W･ J･ Sie姐aus, and F･ Wooten, Phys･ Rev･ B

54, 5029 (1996).

4 F. Iacona, D. Pacifici, A･ Irrera, M･ Miritello, G･ Franzb, F･ Priolo, D･ Sanfilippo, G･

Di Stefano, and P. G. Fallica, Appl. Phys. Lett. 81, 3242 (2002)･

5 T. Suemasu, Y･ Negishi, K･ Takakura, F･ Hasegawa, and T･ Chikyow, Appl･ Phys･

Lett. 7!), 1804 (2001).

6 J･ Kolodzey, P･ R･ Beger, B･ A･ Orner, D･ Hits, F･ Chen,A･ Khan, X･ Shao, M･ M･

Waite, S. Ismat Shah, C. P. Swann, and K. M. Unruh, J. Crystal Growth 157, 386

(1995).

7 B. A. Orner, A. Khan, D. Hits, F. Chen, K･ Roe, J･ Pickett, X･ Shao, R･ G･ Wilson, P･

R. Berger, and J. Kolodzey, J. Electron･ Mater･ 25, 297 (1996)･

8 M. Pilkuhn and H. Rupprecht, J. Appl. Phys. 36, 684 (1965).

9 B. A. Orner,A. Khan, D. Hits, F. Chen, K. Roe, J. Pickett, X. Shao, R. G. Wilson, P.

R. Berger, and J. Kolodzey, J. Electron. Mater. 25, 297 (1996)

10 cbarles Kittel, "固体物理学入門",丸善, p. 26, (1991).

11 R. Ⅰ. Scaceand G Slack,J. Chem. Phys. 30, 1551 (1959).

Ⅰ2 …binary alloy phase diagram", Thaddeus B･ Massalski, ASM International, 1990 p･

850.

13 J･ Kolodzey, P･ A･ 0,Neil, S･ Zhang, B･ A･ Orner, K･ Roe, K･ Unruh,/ C･ Swann, M･

Waite and S. I. Shah,Appl. Phys. Lett. 67, 1865 (1995).

14 M. Todo, J. Kouvetakis, and D. Smith, Appl. Phys. Lett. 68, 2407 (1996).

15 J. D'Archy-Gall, D. Ga11, I. Petrov, P. Desjardins, and J. E. Greene, J. Appl. Phys,

少0, 3910 (2001).

)6 H. Yaguchi, T. Yamamoto, Y. Shiraki, Mat. Scie. Eng. B 51, 170 (1998).

17 H. J. Osten, E. Bugiel, and P. Azumseil, J. Crystal Growth 142, 322 (1994).

18 o･ G･ Schmidt, C･ Lange, K･ Everl, 0･ Kienzle, and F･ Ernst, Thin Solid Films 321,

75(1998).

9



19 J. Kolodzey et al., J.Appl. Phys. 67, 1865 (1995).

20 B. -K. Yang, M. Krishnamurthy, and W. H. Weber, J. Appl. Phys. 82, 3287 (1997).

2壬M. Krishnamurthy, B. -K. Yang, and W. H:weber, Appl. Phys. Lett. 69, 2572

(1996).

22 M. Todd, J. Kouvetakis, and David J. Smitb, Appl. Phys. Lett. 6S, 2407 (1996).

23 David C･ Nesting, J･ Kouvetakis, and David J･ Smith, Appl･ Phys･ Lett･ 74, 958

(1999).

10



2章　アークプラズマガンによる

C分子線の評価

2＿1　はじめに

置換位置C組成Ⅹの高いGel＿ⅩCx混晶を成長するためにはC分子線源の選択

が重要な課題の一つである。本研究では、MBE装置に新規C分子線源としてア

ークプラズマガンを導入し、GeC混晶を成長した。しかし、これまでにアーク

プラズマガンはMBEのような超高真空中で使われたことがなく、GeC混晶成長

用C分子線源としての評価が必要不可欠である。本章ではアークプラズマガン

の新規C分子線源としての適、不適の評価を行うことを目的とする。2－2節で

は、MBE法の原理と特徴について説明し、GeC混晶をMBE法によって成長す

る意義を述べる。2－3節ではアークプラズマガンの構成、動作原理及び特長につ

いて説明し、新規C分子線源としての期待を述べる。2－4節では、アークプラ

ズマガンで生成されたC分子線に対して、4重極質量分析装置（QuadrapoleMass

Spectroscopy：QMS、アネルバ製‥AQA－100MPX）による質量分析を行い、C分子

線の構成種を評価する。Si基板及びGe基板上に堆積したC薄膜の光学顕微鏡、

原子間力顕微鏡（Atomic Force microscopy‥AFM、TermoMicroscope社製‥

TMX－2100）を用いた表面観察によって、アークプラズマガンを使用した際に問

題となるマイクロパーティクルの有無を調べる。そして、堆積したC薄膜の結

晶性、結合状態、C分子線供給量を評価した結果から、アークプラズマガンの

MBEに対する適応性を確認する。

2＿2　MBE成長の特長と装置構成

2＿2＿1M旧E成長の特長

GeC混晶におけるC原子の非混和性を改善するためには、成長中の非平衡性

を高める必要があり、成長装置自体の選択が非常に重要である。本研究では成

長装置として固体ソースMBE装置を選択した。MBE法とは、10‾g～10‾9paの超

高真空中において、結晶の各々の構成元素を加熱蒸発させ、分子線の形で清浄

な基板表面に照射することにより単結晶薄膜を形成する結晶成長法である。構

成元素は、通常（高融点のSiやCを除き）不純物ガスの発生の少ないPyrolytic

BoronNitride（PBN）製のルツボを有するKrcellによって加熱蒸発され、その温
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度およびメカニカルなシャッターの開閉により分子線量を制御する。

第1章でも述べたように置換位置C組成Ⅹ＞4％のGel＿XCx混晶は3000℃以上

の高温では溶融体として存在するが、室温では相分離するため自然界には存在

しない結晶である。このため人為的に非平衡状態を高めることが必須となる。

CVD法のようにC分子線源としてガスを用い、化学反応を利用する結晶成長装

置では必然的に成長温度が500℃程度まで上昇し、非平衡性を高めることはで

きない1。また、ガスによる反応を利用した場合には、成長過程が非常に複雑に

なり、成長メカニズムをトレースするのは困難である。一方で、固体ソースMBE

法では室温からの成長が可能であるから非平衡成長を十分に強調することがで

きる。成長過程については、構成原子を超高真空中で基板に堆積させるだけな

ので非常にシンプルになってノいる。

GeC混晶は未知の結晶であるため、その成長過程のモニタリングが必須であ

る。超高真空中でのMBE成長では、RHEEDを成長機構に導入することができ、

成長中のその場観察が可能である。RHEED　を利用すれば、成長機構の情報を

フィードバックさせることによって原子レベルでの制御が可能となる。

以上のように、①非平衡性、②成長プロセスのシンプルさ、③成長過程のそ

の場観察可能、という　3点の特長を有するため、本研究では固体ソースMBE

装置をGeC混晶成長に選択した。

2－2－2　本研究に用いたMBE装置

本研究においてサンプル作製に使用したMBE装置は、日本真空技術株式会

社製MPE－254である。図2－1にそのMBE装置の概略図を示す。チャンバーは

Al製で、導入室と成長室の2重から構成されている。導入室は油回転ポンプ

（RotaryPump：RP）とターボ分子ポンプ（TurboMolecularPump：TMP）によっ七排

気されている。成長室はイオンポンプ（Ionpump：IP）によって排気され、10．8Torr

を維持しており、成長中は液体窒素シュラウドに液体窒素を導入すると同時に

チタンサブリメーションポンプ（Titanium SublimationPump：TSP）による不純物

の吸着により5×10．9Torr・の真空度を実現している。本研究ではC分子線の供給

源としてアークプラズマガン（ULVAC APG－1000）、Ge分子線の供給源として

K－Cellを使用した。供給Geの原料には、Geグレイン（99．999％、株式会社高純

度化学）を用いた。この　MBE装置には結晶成長のその場観察を可能にする

RHEED、成長室内に含まれる元素分析を行うQMSを装備している。成長中に

は3rpmの基板回転を行っており、2×1．5cm2のサンプル平面内に組成および膜

厚分布がないことをX線光電子分光法（X－ray Photoelectron spectroscopy：ⅩPS，
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図2－1MBE装置の概略図

島津製作所製：AXIS－165）、触針式表面粗さ計により確認した。基板はTa製ヒ

ータの通電加熱によって700℃まで昇温可能である。成長温度の較正は、Si基板

上に厚さ1FLmで蒸着したAuとAl薄膜を用いて、それぞれの共晶点（Au－Siで

366℃、Al－Siで577℃）での表面構造変化の視認、またⅩPSにより結合状態を観

察することによって行った。

2－3　アークプラズマガンの装置構成と特長

2－3－1アークプラズマガンの構成と動作原理

本研究に用いたアークプラズマガンの構成を図2－2に示す。ステンレス製の

円筒形アノードの内側にカソード電極が同軸上に配置され、カソード電極には

ターゲットであるグラファイトカーボンが接続されている。カソードは高純度

グラファイトG530Sの焼結体である。このカソードは碍子を介してトリガー電

極と接している。GeC混晶へのマイクロパーティクルの混入を抑制するためC

分子線の射出口となるアノード先端にはトラップが取り付けられた。アークプ

ラズマガンは、アノードーカソード間に95Vの電圧を印加した状態で、カソード

ートリガー間に3KVのパルス電圧を印加することによってアーク放電を発生さ

せ、それによってグラファイトカソードを蒸発させて七分子線を生成する。ア

ークプラズマガンは、パルス駆動によるオングストロームオーダーの膜厚制御
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図2－2　アークプラズマガンの構成概略図

が可能なので、超格子等を作製する際に非常に有効な分子線源となりうる。し

かし、アークプラズマガンをMBE装置のチャンバーに導入し、半導体成長に

利用した報告はない。

2－3－2　アークプラズマガンの特長

アークプラズマガンは、アーク放電により陰極材料を蒸発させる真空アーク

蒸着法を利用した分子線源である。アーク放電によって生成される粒子は、他

の蒸着法と比較して高いエネルギーをもって基板に到達するため、基板と膜の

密着性に優れている。この性質は、機械部品の耐摩耗性向上のためのコーティ

ング材の蒸着などに有効である0また、生成粒子のイオン化率が高く（30～100％）、

窒素ガス中での成膜ではTiNやCrNなどの窒化物を形成することができる。C

分子線をアーク放電により生成する場合、平均の電荷状態は＋1価であり、イ

オン化率は100％であることが報告されている2。またその速度は2．97×104m／s

であった。この速度をE＝mV2／2により運動エネルギーに換算すると54eVとな

る。Wieckertらによるとこの大きな運動エネルギーは、蒸着源付近に生じる高

密度（カソード付近で1010pa）に凝集したイオンと電子のプラズマによる真空度

の勾配と蒸発物質のイオン化によるものと報告されている3，4。前述のようにC

グラファイトの通電加熱によりC原子を昇華させた場合、C原子のもつエネル

ギーを計算すると0．3eVとなり、アークプラズマガンによって生ずるCイオン

のエネルギーより二桁以上小さい。このことよりアークプラズマガンで生成し

た励起C＋イオンの反応性を利用すれば、GeC結晶中へのC原子の取り込み促

進が期待される。
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-方､ｱ-ｸ蒸着法の欠点はﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの存在であるoﾏｲｸﾛﾊﾟ

-ﾃｲｸﾙとは､ｶｿ-ﾄﾞから放出された蒸着物質が数十nm-数十〃mのｵ-

ﾀﾞ-のｻｲｽﾞに凝集したものである｡このようなﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙはGeC

混晶のように-つのC原子を-つのﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ構造の格子位置に配置しよう

とする場合に問題となる｡ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの放出は以下により説明され

る5,6｡

(a)ｶｿ-ﾄﾞ材料の局所的な加熱による溶解領域の形成

(b)局所的に強い電場の影響･

(c)急激な材料物質の蒸発

(d)熱ｽﾄﾚｽによる材料物質の分解

ｱ-ｸ蒸着法により堆積した膜にﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙが含まれているとい

う結果を受けて､ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙを抑制する方法が研究されてきた｡その

手法のいくつかを以下に記す7｡

(1)ｱ-ｸ電流の低下

(2)ｶｿ-ﾄﾞの表面温度の低下

(3)汚染物質やｶﾞｽが発生しない純物質ｶｿ-ﾄﾞの使用

(4)ｶｿ-ﾄﾞｽﾎﾟｯﾄにおける電流密度の変化

(5)Ion-beam self-sputteringの利用8

これはｶｿ-ﾄﾞｱ-ｸにより放出されるｲｵﾝをｽﾊﾟｯﾀ源とし､同物質か

らなるﾀ-ｹﾞｯﾄをｽﾊﾟｯﾀすることにより蒸着を行う方法である｡

(6)磁場の利用9, 10

ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの混入を抑制するためによく用いられる方法は､磁界

を用いてｲｵﾝの動きをｺﾝﾄﾛ-ﾙする手法である｡この方法によるｲｵﾝ

とﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの分離は非常に有効であるが､ﾁﾔﾝﾊﾞ-内の圧力が

高い場合(10~3pa)には取り出されるｲｵﾝの損失は50%までに上る｡

このようにﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの抑制のための工夫がなされているが､本

研究では新しい試みとして前述のようにｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝの射出端にﾄﾗｯ

ﾌﾟを取り付けた｡

2-4 C分子線とc薄膜の評価

2-4-1 C分子線の課題

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝは､励起c十ｲｵﾝを生成するので非平衡成長が可能であ

り､魅力的な分子線源である｡しかし､これまでｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝは超高真空
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対応のMBE装置による半導体結晶成長に利用されなかった｡これは､前述の

ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの混入によって､結晶性や膜厚制御性が悪くなることが

その第-の理由として挙げられる｡ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝをMBE成長に活用する

際の課題を以下に挙げる｡

①cｸﾗｽﾀ-の形成

②ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの混入

③c薄膜と基板界面での結合状態

④c分子線量の制御性

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝによりC分子線を生成した場合､ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙ

が混入していると報告されている｡大きさや､質量は様々なものが含まれている｡

そこで本研究では､ C原子が複数個結合したものをCｸﾗｽﾀ-､数百から数

千個凝集したものをﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙと分類した｡

GeCの非混和性を克服するには､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝにより生成されたC分

子線は､ 〃mｵ-ﾀﾞ-のﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの混入抑えられるだけでなく､

C単原子ｲｵﾝから構成されている必要がある｡複数個のC原子が結合したC

ｸﾗｽﾀ-が分子線に含まれると､ C原子が混晶中の置換位置に取り込まれな

いからである｡そこでC分子線中の成分を調べるためにqMSにより質量分析を

行った｡

ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの付着を防ぐためｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝにﾄﾗｯﾌﾟを備

え付けたが､実際にどの程度の大きさ(質量)のﾊﾟ-ﾃｲｸﾙであれば蒸着源内

にﾄﾗｯﾌﾟされるのかは定かでない｡このC分子線中のﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙ

を調べるために､ Si基板上とGe基板上にC薄膜を堆積し､光学顕微鏡および

AFMを用いてその表面を観察した結呆からMBE成長で障害となるﾏｲｸﾛﾊﾟ

-ﾃｲｸﾙの有無を確認した｡その後､ c原子同士の結合状態や界面でのSi原

子やGe原子との結合状態をⅩpsにより測定し､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝによるC

分子線の評価を行った｡

C分子線は､ｶｿ-ﾄﾞをｱ-ｸ放電で蒸発させることによって生成される｡

この蒸発は､ｶｿ-ﾄﾞと碍子間に電圧を印加することによって生じるため､碍

子とｶｿ-ﾄﾞの端面のみが削られてくる｡このことにより､ｶｿ-ﾄﾞの消費状況

によってC分子線量が変動することが予想される｡また､ﾊﾟﾙｽ周波数によりC

分子線量を制御するが､ 1ﾊﾟﾙｽあたりのC分子線量が多いと結晶性の悪化を

招いたり､均-な組成の混晶成長ができないoこのようなことからc分子線の制

御性もｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝをMBE成長に利用する際の課題となる｡このｱ-ｸ

ﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝの制御性を水晶振動子膜厚計､触針式表面粗さ計により評価した｡
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2－4－2　qMSによる分子線の評価

C分子線中のCクラスターの有無を確認するため、QMSを用いてC分子線

の質量分析を行った。図2－3にアークプラズマガンにより生成したC分子線の

質量分析結果を示す。（a）はバックグラウンド測定の結果であり、（b）はC分子線

を測定した結果である。図から明らかなように、12cに対応するM／Z＝12にのみ

C分子線生成後に信号強度の有意な増加が確認された。一方、Cクラスターに対

応するC原子量の整数倍の分子量の信号変化はほとんど観察されず、アークプ

ラズマガンによって供給した分子線の大部分が中性C原子もしくは単原子イオ

ンであることが確認された。（〕MSによるC分子線の測定において問題となる

のは①アークプラズマガンと　qMSの相対位置、②cクラスターのフラグメン

テーションである。前者に関してはほぼ直線上の配置となっていたが、50cm程

度の距離があり、チャンバーで跳ね返ったC分子線も計測されている危険性が

ある。後者に関しては、C（ダイヤモンド）の結合エネルギーが7．4eVであるのに

対して、熱電子の土ネルギーは約70eVと一桁大きいためC分子線がフラグメ

ンテーションしている可能性はあるが、後述のようにGeC混晶のラマン分光測

定結果からはC－C結合による顕著なピークが観察されていないことからアーク
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（b）C分子線

図2－3　qMSにより測定したC分子線発生前後における

C原子種のマススペクトル変化

プアラズマガンにより生成した分子線中に含まれていたCクラスターの量は非

常に少ないものと考えられる。以上のことからC原子が複数個凝集したCクラ

スターは分子線に含まれておらず、GeC混晶を成長した場合にC単原子が混晶

に取り込まれる可能性が高いという結果が得られた。
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2-4-3 C薄膜の成長と評価

c薄膜の成長

~この節ではｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝを用いてC薄膜を成長し､ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲ

ｸﾙの混入とc薄膜の膜質､基板との結合状態を評価した結果を述べるこｻﾝ

ﾌﾟﾙは､基板洗浄後のSi(001)基板上とGe(001)基板上に1nmのC薄膜を基板温

成長前

0.5nm成長後

0.2nm成長後

図2-4 C(1nm)/Si(001)成長中のRHEED像変化

度600℃で堆積したものである(それぞれC/Si､ C/Geと記す)｡図2-4にSi(001)

基板上に成長中のC薄膜を観察したRHEED像の変化を示す｡成長前に600℃

で30分間の熱処理を施したSi基板のRHEEDﾊﾟﾀ-ﾝは､平坦な2次元の原
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子配列を反映したストリーク状のパターンを示している。成長開始後、Cの成

長とともにストリークパターンの輝度が弱くなり、0．2nmの成長後にはストリ

ークが微かに確認できる程度の暗い像となった。この変化はC／Geの成長にお

いても同様に確認された。さらに成長が進み、0．5nmのC薄膜を成長した段階

では蛍光板が全体的に光っているだけで、ほとんどストリークは確認できなく

なった。以上の変化は、C薄膜がアモルファス状に堆積していることを示して

いる。これは、格子定数が大きく異なるSi（001）基板上、およびGe（001）基板上

には、基板と同じ原子配列を保ったいわゆるコヒーレントな成長が起こりにく

いためである。

光学顕微鏡とAFMによるマイクロパーティクルの観察

次にC分子線中にマイクロパーティクルが含まれているか否かを調べるため

にC薄膜のサンプル表面を光学顕微鏡とAFMを用いて観察を行った。通常、ア

ークプラズマガンにより薄膜を堆積した場合、1cm2中に4000～6000個程度のマ

イクロパーティクルが含まれていることが知られている。光学顕微鏡による

C／SiとC／Ge薄膜の観察結果、直径約111mのマイクロパーティクルの存在が確

認されたが、その数は0～1個／cm2と非常に少なく、MBE用C分子線源として

支障はないものと判断した。これは本研究で使用したアークプラズマガンにト

ラップを取り付けた効果によるものと考えられる。

C／SiとC／Geそれぞれについて、AFMによる表面観察を行った。図2－5にAFM

像を示す。基本的に二つのサンプルともに薄膜成長で問題となるようなマイク

ロパーティクルの付着は観察されなかった。表面の平坦性に関しても、細かい

凹凸の高さが1・5nm以下であるため、薄膜の均一性は非常に高いものであった。

これらの結果からアーケプラズマガンのトラップの効果により、C分子線中に

含まれるマイクロパーティクルは極めて低いレベルに抑制されていることが確

認された。
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C(1nm)/Si(001) C(1nm)/Ge(001)

図2-5 Si(001)とGe(001)基板上C薄膜のAFM観察像

xpsによるC原子の結合状態の観察

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝにより生成したC分子線は+1価に帯電し､ 54eVものｴ

ﾈﾙｷﾞ-をもつ励起ｲｵﾝ種であることから,基板原子との結合が期待される｡

そこで､この分子線源を用いてSi(001)基板とGe(001)基板に1nm厚のC極薄膜

を堆積したｻﾝﾌﾟﾙに対してXPS測定を行い,CIsﾋﾟ-ｸに着目してC原子と

基板の結合状態を調べたD図2-6にXPS測定結果を示すoなお､ XPSにおける

電子の脱出深さは2-3nm程度といわれており11､測定結果はC薄膜からだけで

なく､基板から放出された電子の情報も含んでいるしまず､成長後のC/Siでは､

285.OeVと283.5eV付近に顕著なclsﾋﾟ-ｸが見られた⊂.NIST(National lnstitute
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ofStandardandTechnology)のⅩPSﾃﾞ-ﾀﾍﾞ-ｽより､高ｴﾈﾙｷﾞ-側のﾋﾟ-ｸ

は､ｱﾓﾙﾌｱｽCによるものであり､低ｴﾈﾙｷﾞ-側のﾋﾟ-ｸは基板との結

合により生じたSi-Cﾋﾟ-ｸであると推定される12｡このことを確認するために､

Ar+ｨｫﾝでｴﾂﾁﾝｸﾞしてはⅩPS測定するという手順を数回繰り返した｡その

結果､ｴﾂﾁﾝｸﾞ回数とともに高ｴﾈﾙｷﾞ-側のﾋﾟ-ｸが減少し､低ｴﾈﾙｷﾞ

-側のﾋﾟ-ｸのみが観測されるようになった｡このことよりC薄膜とSi基板

の界面ではSi-C結合が生じていることが明らかになった｡ -方､ c/Geでは､

ｱﾓﾙﾌｱｽCによるﾋﾟ-ｸが強くあらわれたが､基板との結合を表すGe-C

ﾋﾟ-ｸは観察されなかった｡Si基板上C薄膜と同様にAr十ｲｵﾝによるｴﾂﾁﾝ

ｸﾞを進めていくと低ｴﾈﾙｷﾞ-側-のﾋﾟ-ｸｼﾌﾄが観察された｡これは界面

付近にはGe-C結合が生じているためであると考えられる｡以上のことからｱ

-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝをC分子線源として使用した場合､ Ge-Cの結合が生じ､ Ge

とC原子の非混和性の改善を期待できる｡

2-4-4 C分子線量の制御性

c分子線量は､混晶組成を見積もるためにも必要なﾊﾟﾗﾒ-ﾀである｡本節で

の課題は以下の通りである｡

①lﾊﾟﾙｽあたりの成長ﾚ-ﾄ(ﾋﾞ-ﾑﾌﾗｯｸｽ)は?

②ｶｿ-ﾄﾞの消費に伴う分子線減少は?

③どれくらいのﾊﾟﾙｽ数までｶｿ-ﾄﾞを使用できるか?

ここではまず､ﾊﾟﾀ-ﾆﾝｸﾞを施したSiO2ｶﾞﾗｽ上にC薄膜を堆積し､その

膜厚を触針式表面粗さ計により測定し､その膜厚から成長ﾚ-ﾄを求めた｡作製

したｻﾝﾌﾟﾙは､ 1本のｶｿ-ﾄﾞを使用し､ 4000ﾊﾟﾙｽ間隔で以下のようにC

薄膜を堆積したものである｡(1)1_-4000ﾊﾟﾙｽ､ (2)4001-8000ﾊﾟﾙｽ､

(3)8001-12000ﾊﾟﾙｽ､ (4)1200l-16000ﾊﾟﾙｽ､として室温で堆積した｡

ｻﾝﾌﾟﾙ(1)､ (2)､ (3)､ (4)のC薄膜の膜厚の測定結呆から求めた成長ﾚ-ﾄ

を表2-1に示す｡ﾊﾟﾙｽ数8000ﾊﾟﾙｽまでであれば､o.o7Å/pulseの成長ﾚ-ﾄ､

つまり7.7×1013cm-2/pulseのﾋﾞ-ﾑﾌﾗｯｸｽが得られることがわかる｡しか

し､ 8000ﾊﾟﾙｽ以上ｾは成長ﾚ-ﾄが激減しているoこれはｱ-ｸ放電により

ｶｿ-ﾄﾞが消耗したことが原因である｡このことから安定してC分子線を供給

できる条件は､ 8000ﾊﾟﾙｽまでであることがわかった｡本実験では､C分子線を

安定した状態で得るため6000ﾊﾟﾙｽの使用毎にｶｿ-ﾄﾞを交換した｡
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表2-1成長ﾚ-ﾄの変化

ｻ ﾝ ﾌ゚ ﾙ 名 KE] (2) (3) (4)
成長.ﾚ ⊥ﾄ

(Å/pulse)
l OiO74 l O○069 0.035 0.012

l

また､ﾊﾟﾙｽ毎の分子線量の変化を見るためにｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝの射出端

に水晶振動子膜厚計を取り付けた｡十分な膜厚を得るために測定は3分間隔で

行った｡測定結果を表2-2に示す｡測定単位はÅである｡水晶振動子に到達する

c原子の数が非常に少数であったため､水晶振動子の感度係数を最大にして測

定したoこのため表に示した数値は実際の分子線量とは-致していない.この結

果からも(3)のｻﾝﾌﾟﾙから分子線量が激減している｡しかし､ 8000ﾊﾟﾙｽまで

であれば250-350程度の値となり､ 8000ﾊﾟﾙｽ以上の場合と比較しても安定

してC分子線を供給できていることがわかる｡これらの結果から8000ﾊﾟﾙｽ

までで連続的にC組成10%のGeC混晶を成長した場合､ｶｿ-ﾄﾞ使用初期と最

後で±0.5%の組成ずれが起きることになる｡しかし,この程度の誤差はｱ-ｸ

ﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝのﾊﾟﾙｽ周期をｺﾝﾄﾛ-ﾙすることで-定に保つことができ

る｡

表2-2水晶振動子により測定したC分子線量の変化(単位:Å)
測定時間

m in
ｻ ﾝ ﾌ゚ ﾙ (1) ｻ ﾝ ﾌ゚ ﾙ (2) ｻ ﾝ ﾌ゚ ﾙ (3 ) ｻ ﾝ ﾌ゚ ﾙ (4)

0⊥3 3 39 2 0 5 12 1 50

3 - 6 3 10 32 8 2 16 6 3

6- 9 2 82 4 0 6 155 7 0
~9- 12 2 53 2 8 7 2 16 5 3

12 - 15 2 06 2 3 8 142 3 3 .

15- 18 3 16 2 5 3 12 3 6 5

18γ2 1 3 27 2 10 . 12 3 5 5

2 1⊥24 184 2 9 1 132 7 3

24 - 27 24 2 2 4 8 96 64

2 7- 30 34 2 2 9 0 13 9 52

2-5まとめ

GeC混晶のMBE成長を目的に新規C分子線源としてｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝを

導入した｡この分子線源は､励起ｲｵﾝ種を利用するためこれまでのC分子線

源として利用されてきたPGFやEBｶﾞﾝと比較して置換位置C組成の増加が見

込まれる｡しかし､ﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙと呼ばれるｶ-ﾎﾞﾝの微粒子が混入す
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ることが知られており､また､これまでMBE成長に用いられたという報告は

ない｡GeC混晶成長に先立って､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝによるC分子線のMBE-

の適応性を調べた｡その分子線と堆積したC薄膜をqMS, RHEED､光学顕微

鏡､ AFM､ ⅩPS､触針式表面粗さ計､水晶振動子膜厚計により評価した｡その結

果を以下にまとめる｡

･qMSによりC分子線を評価した結果､ C原子が複数結合したCｸﾗｽﾀ-

は含まれず､ c分子線の主な成分は単原子もしくはｲｵﾝである12cであっ

た｡

･si(001)基板とGe(001)基板上-のC薄膜成長中のRHEED像観察の結果から､

c薄膜はﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ構造ではなく､ｱﾓﾙﾌｱｽ構造をもつことがわかっ

た｡

･光学顕微鏡によるC薄膜の観察から､直径が1〃m程度のﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲ

ｸﾙは1cm2ぁたり0-1個と非常に少数であり､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝの出射

端に取り付けたﾄﾗｯﾌﾟの効果を確認した｡

･AFMによる表面観察でもﾏｲｸﾛﾊﾟ-ﾃｲｸﾙは確認されず､表面の平坦性

は良好であった｡

･ⅩpsによるCIsﾋﾟ-ｸの測定からSi基板および､ Ge基板との界面でC-Si､

c-Ge結合に起因するﾋﾟ-ｸが検出され､基板と励起cｲｵﾝが結合してい

ることが確認された｡

･触針式表面粗さ計と水晶振動子膜厚計によるC分子線量の測定結果､8000ﾊﾟ

ﾙｽまで0.07Å/pulseの安定した成長ﾚ-ﾄが.得られた｡

以上の結果から､ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝは､非常に良質なC分子線を供給でき､

GeC混晶成長用の新規C分子線源としてMBE装置に適用可能であると判断し

た｡ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝにより生成した励起cｲｵﾝのｲｵﾝ化､ｴﾈﾙｷﾞ-

の効果がGeC混晶の非混和性の改善､結晶性の向上に期待できる｡
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3章MBE成長GeCの結晶性
3Jlはじめに

置換位置C組成Ⅹ-4-11%のGel_xCx/Si(001)単結晶を成長し､その光学特性

を評価することが本論文の目的である｡これまでPGF(昇華性ｸﾞﾗﾌｱｲﾄﾌ

ｲﾗﾒﾝﾄ), EBｿ-ｽ､ｶﾞｽｿ-ｽなどによりGeC混晶が成長されてきた

が､置換位置C組成Ⅹ>2%以上の単結晶が得られたという報告はない｡そこで

本研究ではC分子線源を見直し､新しい分子線源としてｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝ

をMBE装置に導入してGeC混晶ｴﾋﾟ成長を行った｡ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝは励

起cｲｵﾝ種を生成し､GeC混晶中-のC原子取り込みの増加が期待される｡

これまでにGeC混晶の成長ﾓ-ﾄﾞ､結晶性等が系統的に調べられたという報

告はない｡本章の目的は､成長条件によってGeC混晶の結晶性とC原子の取

り込みがどのように変化するのか系統的に調べることである｡ 3-2節では､成

長方法を簡単に説明する｡この節で特に重要なことは､これまでのGeC混晶

成長報告では暖昧であった供埠C組成Ⅹc､取り込みC組成<Ⅹ>､置換位置C

組成Ⅹという3つの組成値を定量的に測定し､明確に定義したことである｡3_3

節では､供給c組成Ⅹcを変化したときの結晶性と置換位置C組成Ⅹを評価し､

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝがこれまでのC分子線源と比較してC取り込みに関して

優れていることを示す｡3-4節では成長温度Tsを600℃から300℃まで低下し､

非平衡成長が置換位置C組成Ⅹを増加させることを明らかにする｡ 3-5節では

Ge基板上とsi基板上のGeCの結晶性を比較することで､基板とｴﾋﾟ層に生

ずる格子不整合による歪が結晶性に与える効果を考察する｡ 3-6節で､新規c

分子線源としてｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝを導入し､成長したGeC混晶の結晶性､c

の取り込み結呆をまとめる｡

3-2 GeCｴﾋﾟ結晶の成長と成長ﾓ-ﾄﾞ

3-2-1基板処理

ここでは､本研究で用いた基板の成長前処理の方法について説明する｡使

用したsi(001)基板は､ﾁｮｸﾗﾙｽｷ-法により成長した単結晶を350±20

〃mの厚さで切り出し､片面研磨したpﾄﾞ-ﾌﾟN型半絶縁性3ｲﾝﾁｳｪﾊ

である｡成長を行なう際には､基板を1×1.5cm2の大きさに努開して使用した｡

基板洗浄法としては､1970年にW.KernとD.A.Puotienが提唱したRCA法を
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採用した｡この方法は､ｱﾝﾓﾆｱと過酸化水素混合液(SC-1洗浄)で有機物

とﾊﾟ-ﾃｲｸﾙを除去し､HF洗浄で自然酸化膜と共に金属不純物を除去､最後

に塩酸と過酸化水素の混合液(sc-2洗浄)で清浄表面に付着した金属を除去し

ながら'ｸﾘ-ﾝな自然酸化膜を成長させるという洗浄方法である｡以下に洗

浄手順を示す｡

1.表面の有機洗浄

①超純水(抵抗率18ME2cm以上)中で3分間超音波洗浄を行なうo

② 90℃に加熱した濃硫酸に15分間浸す｡

③濃硫酸と同量の過酸化水素水を加えて15分間浸す｡

④超純水でﾘﾝｽする｡

(9希弗酸に3分間浸す.

⑥超純水でﾘﾝｽする｡

2.ﾊﾟ-ﾃｲｸﾙの洗浄

①ｱﾝﾓﾆｱ:超純水-1:5の混合溶液を80℃に温めた後､さらに

ｱﾝﾓﾆｱ水と同量の過酸化水素水を加えた混合溶液(紬℃)に3分

間浸す.暮

②超純水でﾘﾝｽする｡

③希弗酸に3分間浸す｡

④超純水でﾘﾝｽする｡

3.重金属の洗浄

Q)塩酸:超純水-1:5の混合溶液を80℃に温めた後､さらに塩酸と

同量の過酸化水素水を加えた混合溶液(80℃)に3分間浸す｡

②超純水でﾘﾝｽする｡

③希弗酸に3分間浸す｡

④超純水でﾘﾝｽする｡

4. N2によるﾌﾞﾛ-

3-2-2 GeC混晶のMBE成長

ｳｪｯﾄﾌﾟﾛｾｽにより洗浄したSi基板は､Mo製基板ﾎﾙﾀﾞ-にﾈｼﾞ止め

した｡ MBE装置の成長室内-基板を搬入する際､まず導入室(Load Lock
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cbamber)の基板搬送機構に基板ﾎﾙﾀﾞ-を固定し,ﾀ-ﾎﾞ分子ﾎﾟﾝﾌﾟにより

導入室のみを排気した｡そして､ﾀ-ﾎﾞ分子ﾎﾟﾝﾌﾟで排気できる限界の真空

度に達した時点で導入室と成長室の間のｹﾞ-ﾄﾊﾞﾙﾌﾟを開き､基板の搬送を

行なった｡ RHEEDにより基板表面を観察しながら､成長室に導入した基板は

基板加熱ﾋ-ﾀ-により600℃で15分間加熱･保持し､水分･残留不純物の

除去を行なった｡ Si基板の洗浄は希弗酸に浸漬した後､純水でﾘﾝｽしてお

り､表面は水素終端されていると考えられる｡このため熱処理前のRHEED像

観察では1×1構造が観察され､熱処理後には水素が脱離し､ 2×1構造が観察

された｡この2×1構造の出現を確認した後､改めて目的の成長温度Tsに設定

し､ GeCの混晶成長を行ったo成長はGeの成長ﾚ-ﾄ3.67nm/min-定の条

件下で30分問行なった｡GeC混晶のC組成はｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝのﾊﾟﾙｽ周

期を変化させることで制御した｡触針式表面粗さ計の測定によれば典型的な

ｻﾝﾌﾟﾙの膜厚は110nmであった｡狙ったCの組成はGeに比べて1/10以下

であり､しかも原子半径はC原子に比べてGe原子の方がはるかに大きいため

膜厚はGeの成長速度によりほぼ決定される｡ GeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の膜厚を

110nmに設定した理由は次の2つである｡

①ｪﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の完全緩和の必要性-･ⅩRD測定から置換位置C組成Ⅹ

を求める際に格子が完全に緩和している必要がある｡

②ﾗﾏﾝ分光におけるﾚ-ｻﾞ-の侵入深さを考慮-･ﾗﾏﾝ分光法でC原子

の取り込み状態を調べる時に､膜厚が薄いとSi基板のﾋﾟ-ｸが観察され､

このSi基板からのﾋﾟ-ｸはGeとC原子が結合したことを表すGe-C局在

ﾋﾟ-ｸ位置とほぼ-敦する.ﾚ-ｻﾞ-光をGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層内で十

分に吸収し､ Si基板からのﾋﾟ-ｸが観察されないために110nmの膜厚が

必要である｡

成長条件として供給するC組成Ⅹc(後述)と基板温度Tsを変化し､GeC混晶の

結晶性とC原子の取り込みの様子を評価した｡供給C組成Ⅹcを1.2-11.0%で､

成長温度T5を300-600℃の範囲で変化した｡成長中の表面形態の変化を

RHEEDにより観察した｡

3-2-3 R耳EEDによるｴﾋﾟ層の成長ﾓ-ﾄﾞの観察

図3-1に供給c組成Ⅹcと成長温度Tsを変化させた時のRHEEDにより観察

した成長ﾓ-ﾄﾞの結果を示す｡RHEED像は11dnmのｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層成長終

了直後に揖影したものである｡●は弱い双晶のｽﾎﾟｯﾄを含むものの3Dの単
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結晶､▲は強い双晶､ ×は多結晶成長したものを表す｡点線より低い供給C組

成Ⅹc､高い成長温度Tsの領域では､単結晶成長が予想される｡この図は､結

晶性が供給C組成Ⅹcと成長温度Tsに関係していることを明らかに示している｡

点線に関しては厳密な物理的な根拠は無いが､成長温度Tsの低下と供給C組

成Ⅹcの増加に伴い結晶性が悪化している｡熱平衡状態でのﾊﾞﾙｸGeに対す

るC原子の固溶度は108/cm3と非常に小さい. -方､ c原子を10%供給した場

合は､固溶度をはるかに大きく越えてしまっている｡このようなことから今

回の成長条件では10%付近が単結晶が得られる最大の供給C組成となった｡

供給C組成Ⅹc-11.0%の場合､全ての成長温度で成長したｻﾝﾌﾟﾙが多結晶化

した｡成長温度Tsに関しては､ 300℃で多結晶化する傾向にある｡以上の結果

から単結晶が得られる条件としては,成長温度Tsの下限が400℃,供給C組

成Ⅹcの上限が7%であることがわかった｡

700
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図3-1供給C組成Ⅹcと成長温度Tsの変化に伴うRHEEDにより

観察した成長ﾓ-ﾄﾞの結果｡ ●は弱い双晶､ ▲は強い双晶､ ×は多結晶成長

また､双晶についてであるが､ GeC混晶中に少量のC原子(Ⅹc<1%)を導入し

ただけで双晶のｽﾎﾟｯﾄを観察したため､本研究で目指す置換位置C組成

Ⅹ>4%では双晶を含まない結晶成長は非常に困難である｡双晶成長は､原子が

置換位置とは異なる位置に取り込まれた笹果による積層欠陥が原因のため､

ﾏｲｸﾞﾚ-ｼｮﾝ距離が十分になるよう成長温度を上げる､もしくは成長ﾚ

-ﾄを下げるという工夫をすれば双晶を減らすことができる｡ただし､これ

は熱平衡状態に近づけるということになり､ﾏｲｸﾞﾚ-ｼｮﾝ距離が大きく

なるとc原子同士が衝突し､より安定なC-C結合を作りやすくなるので置換
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位置-の取り込みが減少するという矛盾を抱えている｡

3-2-4 GeC混晶中のC組成の定量

本論文では､ GeC混晶中のC組成を明確に区別するために①供給c組成:

Ⅹc､ ②取り込みC組成:<Ⅹ>､ ③置換位置C組成:Ⅹの3つの組成値を定義し

た｡これは､以下のような理由による｡

(1)供給したC原子がｻﾝﾌﾟﾙ表面で吸着と脱離を繰り返し､C原子の-部が

混晶内に取り込まれない可能性｡

(2)混晶内に取り込まれたC原子全てが置換位置に配置されず､格子間位置

にも取り込まれる可能性｡

本論分ではこれらのC組成を定義し､それぞれ適切な方法で測定評価する

ことにより､ GeC混晶中でC原子の取り込み状況を明らかにした｡

①供給C組成Ⅹc

Geの成長ﾚ-ﾄとCの成長ﾚ-ﾄから求めたﾌﾗｯｸｽ量の比を供給C組

成Ⅹcとした｡ GeとCの成長ﾚ-ﾄは､ Si基板上に成長した薄膜の膜厚を触

針式表面粗さ計で測定し､計算したものである｡なお､ Ge/Siの場合はｴﾋﾟﾀ

ｷｼﾔﾙ成長するが､ C/Siの場合はｱﾓﾙﾌｱｽ成長したことを付記してお

く｡前述のようにGe分子線の成長ﾚ-ﾄは-定として成長を行っている.つ

まり供給C組成Ⅹcは.Cのﾌﾗｯｸｽ量を変化することによってｺﾝﾄﾛ-ﾙ

できる｡ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝはﾊﾟﾙｽによって制御されており､供給C組成Ⅹc

はﾊﾟﾙｽ数から見積もった｡

②取り込みC組成

成長後のｻﾝﾌﾟﾙに対してⅩPSを用いて､CIsﾋﾟ-ｸとGe3sﾋﾟ-ｸを測定

し､その積分面積に感度係数を掛けたものの比を取り込みC組成<Ⅹ>と定義し

た｡ ⅩPSの測定条件を以下に示す｡

測定条件

1.X線源:ﾓﾉｸﾛﾒ-ﾀ付AIK.'α線

2.電圧:15KV

3.電流:5mA

4.ﾊﾟｽｴﾅｼﾞ- :80eV

5.測定ﾋﾟ-ｸ
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CIs

測定範囲: 280-292eV

ｽﾃｯﾌﾟ: o.o5eV

積算回数:3回

Ge3sﾋﾟ-ｸ

測定範囲: 116-196eV

ｽﾃｯﾌﾟ:o.1eV

積算回数:1回

分解能を上げるためにⅩ線源にはﾓﾉｸﾛ付きのAIKα線を用いた｡ﾊﾟｽｴ

ﾅｼﾞ-の値を小さくすることによって分解能を向上できるが､本研究の実験

結果では80eVで再現性のある結果が得られた｡Cに対してはCIsﾋﾟ-ｸのみ

が観察可能であった｡Geのﾋﾟ-ｸとしてはその他にもGe3p､ Ge3dやｵ-ｼﾞｪ

ﾋﾟ-ｸなども存在する｡運動ｴﾈﾙｷﾞ-が近いﾋﾟ-ｸでは分析深さ(Inelastic

Mean Free Path: IMFP)が同程度になるためCIsの運動ｴﾈﾙｷﾞ-に最も近い

Ge3sをGeの測定ﾋﾟ-ｸとして選んだoｻﾝﾌﾟﾙは成長後直ちにⅩPsのﾛ-

ﾄﾞﾛﾂｸﾁﾔﾝﾊﾞ-に導入し二表面の汚染､酸化を最低限に留めるようにした

が､酸化が確認されたため測定の直前にAr+ｨｫﾝでｽﾊﾟｯﾀすることにより

表面の酸化膜を除去した｡取り込みC組成<Ⅹ>を計算するためにはそれぞれの

ﾋﾟ-ｸの積分面積に感度係数を掛け合わせる必要がある｡感度係数は､ ⅩPS

装置に登録されていたﾗｲﾌﾞﾗﾘ-の値を使用した｡取り込みC組成<Ⅹ>は､

測定誤差を小さくするため5回測定したものの平均値とした｡本研究の成長

条件の範囲では､ほぼⅩc(供給c組成)-<Ⅹ>(取り込みC組成)となっており､

供給したC原子がGeC混晶中にほぼ100%取り込まれていることが明らかに

なった｡

③置換位置c組成Ⅹ

しかし､ GeCｴﾋﾟ結晶中に取り込まれたC原子が全て格子点､すなわち置

換位置に存在するわけではない｡置換位置C組成Ⅹは､混晶系の組成分析に

よく用いられている方法であるⅩRD測定の回折ﾋﾟ-ｸから求めた｡GeC混晶

では､置換位置C組成Ⅹを正確に求めることは非常に困難である｡これは非混

和性が高いため構成原子全てが結晶格子を形成しているわけではないためで

ある｡特にGeC混晶中のC原子はｽﾌﾟﾘｯﾄGe-C結合､ cﾍﾟｱ-など様々な

構造をもつことが予想されている】｡これらは格子の膨張､縮小に大きく影響

し､置換位置C組成Ⅹの見積もりを複雑にする｡しかし､簡便で信頼性のある

置換位置C組成の測定方法はこれまで知られていない｡
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置換位置C組成Ⅹの測定にはﾏｯｸｻｲｴﾝｽ社製のⅩ線回折装置

(MXP18)を使用した｡ Ⅹ線源はCuのﾀ-ｹﾞｯﾄを用いた｡印加電圧とｪﾐｯ

ｼｮﾝ電流はそれぞれ20kV20mAとした｡ GeC混晶に関してⅩRDの2 8/β

ｽｷｬﾝを行い､ GeC(004)回折ﾋﾟ-ｸとSi(004)ﾋﾟ-ｸ位置の差からGeC混晶

の成長方向の格子定数a⊥を求めた｡本装置はｵﾌﾟｼｮﾝとして4軸のﾓﾉｸ

ﾛﾒ-ﾀ-を付属しておらず､波長の非常に近いCu Kαl線(入-1.54056Å)と

cuKα2線(九-1.5444Å)という2つの特性x線が分離できない｡そのため､ Si

基板から2つのﾋﾟ-ｸが観察され､GeC混晶層からCuKα1線によるﾋﾟ-ｸと

CuKα2線によるﾋﾟ-ｸが重なって観察された｡ GeC結晶の成長方向の格子定

数a⊥導出の際には､ CuKα1線とCuKα2線のX線の平均波長九-0.15418Å

を以下の式に代入して求めた｡

2dsin O -n^ (3-1)

ここでdは面間隔でd-a⊥/4､ ∂は回折角､ nは回折次数である｡今回の測定

では1次の回折のみに着目し､ n-1とした｡

GeC混晶の成長方向の格子定数a⊥から置換位置C組成Ⅹを求めるため格子

の完全緩和を仮定し､ Ⅵgard's則を用いた｡ vegard's則とは､混晶の格子定数

を求める際に構成原子の格子定数の線形性が成り立つという仮定の下に成り

立っ法則である｡ Si(001)基板上-Geの成長を行った場合､格子が緩和する臨

界膜厚が数nm程度であることがわかっている｡本研究のGeCｴﾋﾟ層の膜厚

110nmは､ Ge/Siの臨界膜厚と比較して非常に厚いため､格子が完全に緩和し

ているものと予想される｡このことを確認するためにGeC(113)とGeC(224)面

の非対称ﾋﾟ-ｸを測定した結果2､予想通り格子は90%以上緩和していること

を確認した｡以下に置換位置C組成Ⅹの求め方を記す｡

格子の完全緩和を仮定すると､成長方向の格子定数a⊥と面内方向の格子定

数a"がﾊﾞﾙｸGeCの格子定数aGeCに等しくなり式(3-2)が成立する.

a⊥= all =aGeC (3-2)

ここでaG｡Cは格子緩和した場合のｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の格子定数である｡ⅩRD

の結果より求めたaG｡Cを以下のⅥgard's則の式(3-3)-代入し､置換位置C組

成Ⅹを求めた｡

aG｡C=Ⅹac+(ﾄⅩ)aG｡ (3-3)

ここでacとaGeはそれぞれC(ﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ)とGeの格子定数である.
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3－3　供給C組成Ⅹc依存性

3－3－1RHEED像の観察結果

まず、供給C組成x〔に対する結晶性ならびにC原子取り込みの様子を詳細

■に調べるため、図3－1を参考にして成長温度Tsを400℃に固定し、供給C組

成x（＝1．2～11．0％の範囲の異なる組成をもつ7つのサンプルを成長した。成長

膜厚は110nmとした。供給C組成x（、＝1．2、3．6、7．3、11．0％のサンプルの成長

（a）x（1＝l．2％

（C）xc＝7．3％

尊　　　　　　　卑

尊　　　厳

臣卜　　　濁

せ　　　　　　貴　　　　　　子

（b）x（、＝3．6％

（d）xc＝11．0％

図3－2　膜厚110nm成長後に撮影したRHEED像の供給C組成Ⅹc

による変化（a）xc＝1，2％、（b）xc＝3．6％、（c）x。＝7．3％、（d）xc＝ll．0％

終了直後のRHEED像を図3－2に示す．熱昇華性グラファイトフィラメントや、

C　ソースとして　EB　ガンを用いた成長でも報告されているように、成長中の

RHEED像は供給C組成xぐに対して大きく変化した314。成長直前は表面が平

坦であることを示す2×l構造が観察されたが、成長開始直後では全てのサン
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ﾌﾟﾙで3D成長を表わすｽﾎﾟｯﾄが観察された｡供給C組成が小さい領域(1.2≦

Ⅹc≦ 1.8%)では､しばらく3D成畢が続き､その後双晶を表わす非常に.弱いｽ

ﾎﾟｯﾄが観察され､成長終了までRHEED像は変化しなかった(図3-2(a))｡供給

c組成が比較的大きい領域(2.7≦Ⅹc≦7.3%)では､ Ⅹcが大きくなるほど双晶の

ｽﾎﾟｯﾄが早く表われ,しかもそのｽﾎﾟｯﾄの輝点はより明るくなった｡供給

c組成Ⅹc≦5.5%では成長終了後まで双晶によるｽﾎﾟｯﾄが観察され､その後

のRHEED像に変化は無かった(図3-2(b))｡供給c組成Ⅹc - 7.3%では他の組成

(2.7≦Ⅹc≦5.5%)のものとは若干異なり成長膜厚の増加と共に双晶によるｽﾎﾟ

ｯﾄが増加し､成長終了後には双晶が非常に多く含まれていると予想される

RHEED像が観察された(図3-2(c))｡高い供給C組成の領域(Ⅹc≧ 11.0%)では､双

晶によるｽﾎﾟｯﾄが早い段階で増加し､細かい多数のｽﾎﾟｯﾄが観察された

後に多結晶を示すﾘﾝｸﾞ状のﾊﾟﾀ-ﾝに変化した(図3-2(d))｡以上のことから､

供給c組成7%程度までであれば､成長温度Ts-400℃では単結晶に近いGeC

混晶が得られることがわかった｡

3-3-2ⅩRDによる置換位置c組成Ⅹの見積もり

図3-3に供給C組成Ⅹcの異なるｻﾝﾌﾟﾙのⅩRDﾌﾟﾛﾌｱｲﾙを示す｡2∂

-69.lo､ 66.5o付近に観察されたﾋﾟ-ｸはそれぞれSi(004)とGeC(004)面による

回折ﾋﾟ-ｸである｡供給c組成Ⅹc-7.3%まではⅩcの増大に伴いGeC(004)ﾋﾟ-

ｸが高角側に_ｼﾌﾄし､ﾋﾟ-ｸの半値幅も大きくなっている｡この半値幅の大

きさは結晶性の悪化を示しており､図3-1のRHEEDによる成長ﾓ-ﾄﾞのﾏｯ

ﾋﾟﾝｸﾞ結果とも-致する｡供給c組成Ⅹc-11.0%では多結晶化によりGeC(004)

ﾋﾟ-ｸは観察されなかった｡GeC(004)ﾋﾟ-ｸのｼﾌﾄはGeより原子半径の小

さいCが混晶内に取り込まれ､結晶の面間隔が狭まったことを表わす｡

表3-1に､図3-3のⅩRDﾌﾟﾛﾌｱｲﾙのGeC(004)ﾋﾟ-ｸから式(3-1)-(3-3)

により求めた置換位置C組成Ⅹの計算結果を示す｡前述のように供給c組成

Ⅹcと取り込みC組成<Ⅹ>はほぼ-敦している｡しかし､置換位置C組成Ⅹと

取り込みC組成<Ⅹ>の間には大きな差がある｡そこで本研究において新たに置

換率Ⅹ/<Ⅹ>を定義した｡これはGeC混晶中に取り込まれた全c原子に対して

置換位置に入ったc原子の割合を示すものである｡図3-4に置換位置C組成Ⅹ

と置換率Ⅹ/<Ⅹ>に対する供給C組成Ⅹc依存性のｸﾞﾗﾌを示す｡置換位置C組成

Ⅹは供給C組成Ⅹcと共に増加し､ Ⅹc-7.3%でⅩ-2.6%の最大値を得た｡この置

換位置C組成Ⅹ-2.6%という値は､これまで報告されている中で最大値である｡

-方､置換率Ⅹ/<Ⅹ>は供給c組成Ⅹcの増加と共に減少し､ Ⅹc-4%付近からは
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Ⅹ/<Ⅹ>-40%程度で-定となった｡このことから供給されたC原子全てが置換位

置に取り込まれるのではないことがわかる｡しかも供給量が大きくなるほど

置換率Ⅹ/<Ⅹ>が小さくなっている｡このため､供給C組成Ⅹcが大きい混晶で

は結晶性が悪化する｡この置換位置以外に取り込まれたC原子の配置はよくわ

かっていない｡

ⅩPS測定で得られたﾋﾟ-ｸのｹﾐｶﾙｼﾌﾄからC原子が置換位置､格子

?
●

〔弓
)

i5

･33
S=
O
己
ﾄ･･･べ

Ⅹc

ll.0%

7.3%

5.5%

3.6%

2.8%

1.8%

l.2%

65 66 6768 69 70

2∂/∂ (deg.)

図3-3供給c組成Ⅹcの異なるｻﾝﾌﾟﾙのⅩRDﾌﾟﾛﾌｱｲﾙ
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図3-4供給c組成xcに対する置換位置C組成Ⅹと

置換率Ⅹ/<Ⅹ>の関係
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間位置などどのような位置に存在するか正確に評価できるはずである。C原子

は後述のように置換位置、Ge－Csplitinterstitial、Cクラスターなどの形で取り

込まれていると予想される。Cクラスターの個数に関しては、ラマン分光法よ

り非常に少ないことを確認している。このことから置換位置C原子と　Ge－C

splitinterstitialの定量的な組成分析が重要となるが、どちらもGe－C結合を持

つためピーク分離が非常に困難であった。しかも、GeC混晶中のC量が少な

く、十分なCIs　ピーク強度が得られなかったため定量的な組成評価は困難で

あった。

表3－1供給C組成Ⅹc、取り込みC組成＜Ⅹ＞、置換位置C組成Ⅹ、置換率Ⅹ／＜Ⅹ＞

供給C組成Ⅹc（％）取り込みC組成置換位置C組成Ⅹ置換率Ⅹ／＜Ⅹ＞（％）
＜Ⅹ＞（％）　　　　　（％）
1．43

2．06

2．55

3．57

5．06

7．14

12．21

0．81

1．06

1．24

l．42

1．97

2．61

1．2

1．8

2．7

3．6

5．5

7．3

11．0

56．6

51．5

48．5

39．7

38．9

36．6

GallらによるとCの配置により変化する格子定数の計算結果を報告してい

る1。GeCの格子定数は次の式により表わすことが出来る。

aGeC＝aGe（1＋∑αc。nngXc。nng）　　（3－4）

ここでα。。n軸、Ⅹ。。。椚gはそれぞれ、Cの配置によって異なる格子の伸縮の度合

いを表す係数とC原子配置の組成を表わす。表3－2にC原子の配置に対する

α。。。ngの値を示す。また表3－2に示したC原子の構造概略図を図3－5に示す。

表3－2　C配置に対するα。。。ngの値1

Ccon員guration　　　αconng

Substitutional　　　　　－0．71

Splitinterstitial O．95

Cpalr O．18

Doubleinterstitial O．63

Ctriplet O．37
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（a）Substitutional

（b）Splitinterstitial

、警

（C）Doublepalr

′蓮圏

囲
（d）Doubleinterstitial

響

く苧

（e）Ctriplet

感　　C原子

⑳ Ge原子

図3－5　C原子の構造概略図（a）Substitutional、（b）Splitinterstitial、

（c）Doublepair、（d）Doubleinterstitial、（e）Ctriplet

Splitinterstitial、Cpair、Doubleinterstitial、Ctripletは1つの置換位置にGe－C

結合、C－C結合、C－Ge－C結合、C－C－C結合がそれぞれ一つずつ入ったものを

指す。その他にもC原子が4つ結合した構造などが予想されるが、

①本研究で目指す混晶はGeに対するC原子の個数の比が1／10程度である

ため、C原子が数多く結合した構造ができにくい。

②c原子が多い構造ほど、その構造を形成するために必要なエネルギーが
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大きくなる（ex．Substitutional：2．4eV，Cpair：4・45eV）。

という2つの理由からC原子の結合が3つまでの上記の5つの構造を取り

上げた。

表3－2から置換位置C原子のみが格子の縮小に寄与し、他のC配置は格子

を膨張させることがわかる。つまり、図3－3における供給C組成Ⅹcの増加に

伴うGeC（004）ピークの高角側へのシフトには、置換位置C原子以外からの寄

与も含まれており、表3－1に示した置換位置C組成Ⅹの見積もりは、かなり

低めの値と考えられる。実際の置換位置C組成Ⅹはもっと大きな値であると

推定される。

3－3－2　ラマン分光法によるGeC混品評価

表3－1で示したように供綺したC原子全てが置換位置を占めるわけではな

い。成長したGeC混晶中にC原子がどの様に取り込まれているのかを評価する

ことは、非混和性の高いG占C混晶の置換位置C組成Ⅹを増加し、より結晶性

を良くする方法を探るためにも非常に重要である。本研究では原子と原子の

結合状態を直接評価するこ…とができるレーザーラマン分光法により、成長条

件によるGeC混晶中のCの取り込まれ方を評価した。レーザーラマン分光測

定から得られる下記の4つめ測定データを解析することにより、結晶性、Cの

結合状態、混晶中の歪の状態等を評価できる5。

①　ラマン線の波数

ラマン線の波数は基本的に原子と原子の結合のばね定数により決まる。

よってピーク位置の同定・により結合原子の種類や、半導体に加わったスト

レス等の評価ができる0；
②　ピークの半値幅と形状

半値幅もばね定数によって変化する。方向性のないストレスが加わって

いる時には半値幅は増大する。

③偏光特性

ピーク強度は偏光特性すなわち選択則によって支配される。結晶構造が

乱れていない時は選択則に従うが、結晶構造が乱れている時は選択則が満

たされなくなり本来観測されないはずの音響モードなどの禁制モードが現

れる。これを用いて結昂構造の評価を行なうことができる。

（彰　ピーク強度　　　　　：

ピーク強度を積分し、面積を求めることによって組成の定量分析に利用さ
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れた例もある。

GeC混晶のレーザーラマン分光法による評価についてはこれまでに報告例

がある6。しかし、Ge－C局在ピークの強度が弱く、あくまでGe－C結合の存在

を確かめるだけにとどまっており、C組成の変化によるGe－C結合量の変化等

の定量的な評価には至っていない。その主な原因は、Ge－C結合量自体が少な

いことやSi基板からのピークにGe－C結合ピークが隠れてしまうことなどが

挙げられる。励起光としてAr＋イオンレーザーを使用した場合、バルクGe結晶

中でレーザー光強度が1／eになる深さは17nmであると報告されている。つま

りこれより十分な膜厚がないとSi基板からのピークを観測することになる7。

本研究では、GeC混晶の膜厚を100nm以上にし、Si基板からの散乱の影響を

低減した。

本研究ではレーザーラマン分光測定装置としてJasco NRS－2100を用いた。

測定装置の光学系を図3－6に示す。入射光は波長514．5nm、出力200mWのAr＋

モニタ光学／－∴∴こ　分光器へ

直線偏光　攣
Jラ㌢

‾　ヽ′

由＿T「　′了lロ

グランテーラープリズム

∠＝三フ

光Z－

ム　、′

0

010］　　X

【001】

耕地嘲お

直線偏光

図3－6レーザーラマン測定の光学系F（ⅩY）Z配置】
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レーザーを使用した。GeC混晶中でGeとC原子が結合していることを示す

Ge－C局在ピークを観察するために、図3－6に示すような偏光測定が可能な光

学系が必要であった。偏光測定用に、レーザー導入系と集光系にそれぞれ1／2

波長板とグランテーラープリズムを導入することによって入射光と散乱光の

偏光方向を任意に変えることができる機構を取り入れた。

次に偏光測定の測定配置の原理について説明する。ラマン分光法において

入射光と散乱光の偏光状態を表す表記方法は一般的に以下のように記述され

る。

入射光の方向（入射光の偏向，散乱光の偏向）散乱光の方向

＝ki（冗i，冗s）ks

今回、Ge－C局在ピーク観察の測定配置は図3－6に示すようにZ（X，Y）亘とした。

Z（X，Y）Zは、測定サンプルの方向指数ⅩYZを図のように設定した時、サンプ

ル表面に対して入射光と反射光が1800　異なる後方散乱測定法であって、入射

光と散乱光の偏向がそれぞれXとY方向であることを表している。Ge－C局在

ピークの観察をZ（Ⅹ，Y）言配置で行った理由は、選択則により1次のGe結晶の

ピークと　Ge－C局在ピークが顕著に表われることと、Ge－C局在ピークの近く

に表われる2次のGe－Geピークを抑えることの2点である。

本研究で行ったGeC混晶の評価内容と測定条件以下に示す。

（1）Ge－C局在ピーク観察

Ge－C局在ピーク観察では、Ge－C結合による置換位置C原子の有無を明ら

かにした。

測定条件

入射光：Ar＋レーザー、514．5nm、200mW

偏光測定配置：Z（Ⅹ，Y）Z

アパーチャー：20叫m

分解能：15cm‾l

露光条件：10min

積算回数：2回

（2）C結合ピーク観察

C結合ピーク観察では、ピーク形状からクラスタリングを起こしたCの結
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合状態､ﾋﾟ-ｸ強度からｸﾗｽﾀ-の発生の有無を評価した｡

測定条件

入射光: Ar+ﾚ-ｻﾞ-､ 514.5nm､ 200mW

偏光測定配置:偏光無し

ｱﾊﾟ-ﾁﾔ- :20叫m

分解能: 15cm~1

露光条件･,: 10min

積算回数:･2回

(3)Ge-C､ Ge-Geﾋﾟ-ｸｼﾌﾄの観察

ﾋﾟ-ｸｼﾌﾄの観察では､混晶中に生じた歪を評価した｡測定法は､各ｻ

ﾝﾌﾟﾙにおけるGe_C局在ﾋﾟ-ｸとGe-Ge LOﾌｵﾉﾝﾋﾟ-ｸを2.5cm~1の

分解能で測定し､ﾋﾟ-ｸ位置を同定した｡ﾋﾟ-ｸ位置の測定系による誤差

は､ 520cm-1に観察されるAr+ﾚ-ｻﾞ-からの自然放出線で補正した｡ﾗﾏ

ﾝｼﾌﾄに関しては3-4節で述べる｡

測定条件

入射光: Ar+ﾚ-ｻﾞ-､ 514.5nm､ 200mW

偏光測定配置: Ge-C局在ﾋﾟ-ｸ-･偏光有り､

Ge-GeLOﾌｵﾉﾝﾋﾟ-ｸ･･･偏光無し

ｱﾊﾟ-ﾁﾔ- :20叫m

分解能: 2.5cm~1

露光条件: 5min (積算2回)

図3-7にGe-C局在ﾋﾟ-ｸの供給C組成Ⅹc依存性を示す｡図3-7の最下段に

Ge基板のﾗﾏﾝｽﾍﾟｸﾄﾙを示す｡300､ 470､ 570cm~Ⅰ付近のﾋﾟ-ｸはそれぞ

れGe LO(Longitudinal Optical)ﾋﾟ-ｸ､ Ge 2LO/2LA(Longitudinal Acoustic)ﾋﾟ-

ｸ, Ge 2TO(Transverse Optical)ﾋﾟ-ｸである｡ GeC混晶とGe基板からのﾋﾟ-

ｸﾌﾟﾛﾌｱｲﾙを比較することによって530cm~l付近のﾋﾟ-ｸがGe_C

LVM(LocalVibrationalMode)ﾋﾟ-ｸであると同定できる｡このﾋﾟ-ｸ位置はこ

れまで報告されているﾃﾞ-ﾀとも-敦する6, 8o興味深いことにGe-C LVMﾋﾟ

-ｸは供給C組成Ⅹc-11.0%のｻﾝﾌﾟﾙでもはっきり観察され､多結晶化した

混晶中でもGe-C結合の存在が確認された｡ Ge-CLVMﾋﾟ-ｸ幅は供給c組成

xc-5.5%までは鋭くなっている｡ -方で､供給c組成Ⅹc-7.3%以上ではGe-C

I〃Mﾋﾟ-ｸ幅が非常にﾌﾞﾛ-ﾄﾞになり､ Ge2TOﾋﾟ-ｸと重なっている｡この

半値幅の増加は､ C原子の取り込みによる結晶性の悪化やGeとcの結合長や
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結合角のずれなどが考えられる。サンプルは同条件で測定したため、ピーク面

積から置換位置C組成を見積もることができる可能性がある。しかし、この

グラフからも明らかなように供給C組成を2倍にしてもピーク強度が2倍に

なるということはなかった。この原因として結晶性の悪化によるピーク襲度

の低下が考えられる。結晶性の悪化によりGe－Cピーク強度が結晶性の良いも

のよりも小さく測定され、実際のGe－C結合量を反映しなくなることが考えら

れる。よって、Ge－Cピーク面積からGe－C結合量、つまり混晶中の置換位置C

組成Ⅹを定量化することは難しいと思われる。
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∈
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日

1
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●
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；　qL8％

GeCI〟1．2％

e訊1b．
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RamanShift（Cm－1）

図3－7　Ge－C局在ピークの供給C組成Ⅹc依存性

図3＿8にC－Cピークの供給C組成Ⅹc依存性を示す。測定は1200⊥1700cm．1

の範囲で行った。供給C組成Ⅹc＝5．5％以上では1370cm‾lと1600cm‾1付近に弱い

2つのピークが観察された。これは、グラファイトカーボンによるピークであ

る。この結果は、C原子がクラスタリングし、混晶内に取り込まれていること

を示している。このグラファイトピークは偏光特性を示さなかったことから

ランダムな配置を持っているものと推測される。一方、供給C組成Ⅹc≦3．6％

ではグラファイトピークがほとんど観察されなかったため、これらの混晶内

ではほとんどのC原子は、Cクラスターとしては取り込まれておらず、置換

位置C原子やGe－Csplitinterstitialなどの形で取り込まれていると推定される。
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図3－8　C－Cピークの供給C組成Ⅹc依存性

置換位置に取り込まれなかったC原子の振る舞いとして興味深いのは、成

長温度400℃に対するラマンスペクトルの結果から、供給C組成11％のとき

でもC原子のクラスタリングがほとんど観察されなかったことである。Yang

らは、C分子線源としてEBガンを用い、200℃という低温でMBE成長した

GeC／Siに対してレーザーラマン分光法を用いてGeC混晶中のC原子の取り込

みを調べた結果を報告している4。彼らのサンプルでは、供給C組成2．5％以

上でアモルファスカーボンの強いピークを観察しており、さらに750℃で1時

間アニールを施すことによってアモルファスピークがグラファイトピークに

変化している。ここで本研究においてCのクラスタリングが抑えらた要因を

考察する。Yねngらとの大きく違う点は、成長温度とC分子線源である。成長温

度に関しては、彼らは200℃での成長であり、本研究では400℃で成長してい

る。後に述べるように高温で成長した方が、エネルギー的により安定な構造

であるC－C結合ができやすくCクラスターによるピークが観察される。つま

り、本研究で成長したGeC混晶の方がCクラスターピークが観察されやすい

はずであったが、C－C結合によるピークはほとんど観察されなかった。このこ

とから、本研究と協ngらとのC原子取り込みの違いは、C分子線源の違いに

よって生じているものと推測される。今回、使用したアークプラズマガンの特

長は、前述のように励起Cイオンによって構成される分子線であり、これが

42



EBガンによる分子線と比較してC原子の取り込みに対して有利に働いたと考

えらえる。つまり、C原子の置換位置への取り込みの増進と同時にCのクラ

スタリングの抑制は、アークプラズマガンによる励起Cイオン種の効果であ

ると結論付けることができる。

3－4　低温成長の効果

3－4－1低温成長のねらい

GeC混晶の成長では、熱平衡状態でのバルクGeに対するC原子の固溶度の

低さが置換位置C組成x＞4％の実現を妨げており、非平衡状態での成長が重要

である。GeC成長の新規分子線源として採用したアークプラズマガンでは、

励起イオン種を用いるためまさに非平衡状態を高めていると言える。このこ

とを反映し、3－3節で述べたようにアークプラズマガンをMBEに導入すること

によって、これまで報告されている中で最大のx＝2．6％の置換位置C組成をも

つGeCエビ層が得られた。GeC混晶中の置換位置C組成Ⅹを増加するには非

平衡成長が重要であるので、このときの成長温度Ts＝400℃よりもさらに成長

温度Tsを低くすることによってその非平衡状態を強調することができる。し

かし、図3－1に示したように成長温度Tsの低下と共に結晶性が極端に悪化す

る。この節ではGeCの成長温度を600℃から300℃まで低下し、非平衡性を高

めることによってGeC混晶の結晶性とC原子の取り込みにどのような影響を

与えるのかを評価する。ここで低温化による多結晶化のためにⅩRDプロファ

イルには回折ピークが現れず、置換位置C組成Ⅹを算出できない。したがっ

て、多結晶化したサンプル中の置換位置へのC原子の取り込みを評価するた

めに前節3r3－2に述べたGe－C、Ge－Geピークシフトからラマン分光法による

応力測定を行った。

3－4－2　結晶の成長モード

図3－1より供給C組成Ⅹc＝7．3％までは多結晶化しないことが分かっているた

め、供給C組成を一定のⅩc＝7．0％にして、成長温度Tsを600℃から300℃の範

囲で変化し、Si（001）基板上に膜厚110nmのGeCエビタキシヤル層を成長した。

図3－9に110nm成長後のGeC／SiのRHEED像の成長温度Ts依存性を示す。す

べてのサンプルで成長直前では表面の平坦性を示す2×1構造が観察され、成

長開始直後では3D成長を示すスポッティーなRHEED像が観察された。成長
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温度Ts＝600℃～400℃では、3D成長がしばらく続いた後に、弱い双晶のスポ

ットが観察され、成長終了後まで弱い双晶のスポットが観察されるものの

Si（001）に配向していると考える　RHEED像が得られた（図3－9（C））。成長温度

Ts＝350℃の場合には3D成長につづいて、弱い双晶のスポットが観察され、成

長終了直前には強い双晶を表わす複数のスポットが観察された（図3－9（b））。成

長温度Ts＝300℃では3Dパターンに引き続き、双晶によるスポットが明るく観

l

田

0

（a）Ts＝3000C （b）Ts＝3500C （c）Ts＝4000C

図3－9　成長温度T5の異なるGeC／Si（001）のRHEED像

（a）Ts＝300℃、（b）T，＝3500C、（c）Ts＝4000C

察され、成長膜厚の増加とともにスポットの数も増加し、成長終了後では多

結晶化を示すリング状のパターンが観察された（図3－9（a））。以上のことから、

予想されたように成長温度Tsの低下により結晶性が悪化した。

3－4－3　ⅩRI）による置換位置C組成の見積もり

成長温度Ts＝300～600℃で成長したサンプルのⅩRDプロファイルを図3－10

に示す。成長温度Tsの低下と共にGeC（004）ピークが高角側にシフトし、その

ピーク幅も大きくなっている。強い双晶と多結晶化が観察された成長温度

Ts＝350と300℃のプロファイルには明確なGeC（004）ピークは観察されなかっ

た。このピークから式（3－1）－（3－3）と用いて求めた置換位置C組成x　と置換率

Ⅹ／＜x＞の成長温度Ts依存性を図3－11に示す。成長温度T5の増加とともに置換

位置C組成x、置換率x／＜x＞ともに減少していることがわかる。置換位置C組

成xは2．5から0．6％に減少し、置換率x／＜x＞については成長温度Ts＝400℃の

37％からTs＝600℃で10％以下までに減少した。図3－4に示した供給C組成x〔

依存性でxc＝1．2％、Ts＝400℃の場合に置換率x／＜x＞＝57％であったことと比べ

ると供給C組成xcと成長温度TsがC原子の取り込みに大きく影響しているこ

とがわかる。図3－12にXRDプロファイルから求めたGeCの格子定数aGeCの

44



成長温度Ts依存性を示す。ここでサンプルの格子緩和を確認しており、式（3－2）

が成り立つ。図3－12にはGeの格子定数aG。も示してあるが、GeC混晶の格子

定数aGeCは、C原子が置換位置に取り込まれたことにより、成長温度Ts＝600℃

から400℃までの範囲でaG。よりも小さい値となっている。この結果によると

成長温度Tsに比例して格子定数aGeCが小さくなっている。多結晶化した成長

温度Ts＝350℃と300℃では点線で示したようにC原子がより多く置換位置に

取り込まれ、さらに格子定数が小さくなっていると推測される。
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図3－10　ⅩRDプロファイルの成長温度Ts依存性
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置換率Ⅹ／＜Ⅹ＞の成長温度Ts依存性
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Growth temperature Ts (oC)

図3-12 GeCの格子定数aG｡Cの成長温度T5依存性

置換位置C組成Ⅹの成長温度Tsの逆数(絶対温度)に対するｱﾚﾆｳｽﾌﾟﾛ

ﾂﾄを図3-13に示す｡置換位置C組成Ⅹはexp‡』E/kB(Ts+273))に比例してい

る｡ここで』E.は活性化ｴﾈﾙｷﾞ-であり､ kBはﾎﾞﾙﾂﾏﾝ定数, Tsは成長

温度である｡このｸﾞﾗﾌはC原子の取り込みが基板から与えられる熱ｴﾈﾙ

ｷﾞ-により支配されていることを示している｡点線で示した直線の傾きから

置換位置-のC原子取り込みの活性化ｴﾈﾙｷﾞ-として』E-0.39eVという値

が得られた｡基板表面の原子は熱振動しており､入射した原子はこれら基板

原子とｴﾈﾙｷﾞ-を交換し吸着する｡吸着した原子は基板表面から飛び出し､

次のﾎﾟﾃﾝｼﾔﾙの谷に吸着される｡吸着原子はこのような吸着･脱離を繰り

返して表面を移動し､ついには安定点に落ち着く｡表面のﾃﾗｽ上に置かれ

た原子の拡散の場合､ﾎﾟﾃﾝｼﾔﾙ障壁の高さは0.4eV程度で､ﾊﾞﾙｸの場合

は数evであると報告されている｡得られた活性化ｴﾈﾙｷﾞ-』Eの値は､表

面原子が拡散のためのﾎﾟﾃﾝｼﾔﾙ障壁を越えるときのｴﾈﾙｷﾞ-に近い値

となっている｡これは表面原子の拡散を伴うC原子の結合が､混晶中の置換

位置-の取り込みを支配していることを示唆している｡

基板に吸着した原子が基板表面を移動するﾏｲｸﾞﾚ-ｼｮﾝはⅥ1merらに

よって見出されている｡吸着原子の表面移動は本質的には拡散現象とみられ､

吸着原子が脱離するまでの平均ﾏｲｸﾞﾚ-ｼｮﾝ距離Ⅹは､以下の式で与え

られる｡

-Ed

vo '､2kB(Ts +273)
x - ao(生)J/2 exp( ) (3-5)_

ここで､ aoは拡散飛躍の距離(表面格子間隔のｵ-ﾀﾞ-)､ γoは基板の格子再
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蒸発方向の振動数、γdは基板格子の吸着原子の拡散方向の振動数である。こ

の式から基板温度が大きい場合には、表面に存在する原子の熱エネルギーの

上昇に伴いマイグレーション距離が大きくなる。これにより　C原子同士の衝

突確率が大きくなり、安定なC－C結合を作りやすくなると推測される。この

ことを反映し、成長温度の増加に伴い置換位置へのC原子の取りこまれが減

少したと考えられる。
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図3－13　置換位置C組成Ⅹの成長温度Tsに対するアレニクスプロット

3－4－4ラマン分光法によるC原子の取り込み評価

図　3－14　にラマン分光法による　C－C　ピークの観察結果を示す。成長温度

Ts≧500℃で1370cm．1と1600cm－1付近にCのクラスタリングによるグラフアイ■

トピークが観察された。一方、成長温度Ts≦450℃ではこのピークは観察されず、

混晶内にCクラスターはほとんど存在しない。ⅩRDの結果、置換位置C組成

Ⅹが高温成長ほど小さくなっていたのは、供給されたC原子は置換位置に取り

込まれず、より安定なC－C結合を作っていたためと考えられる。逆に低温成

長ではC原子がクラスタリングしにくいために置換位置C組成Ⅹが増加する

ものと考えられる。図3－15にGe－C局在ピークの成長温度Ts依存性を示す。

すべてのサンプルで、530cm－1にGe－C結合によるGe－C局在モードピークが観

察された。ピーク形状は、成長温度Tsが高くなるとともに鋭くなっている。
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このピークの鋭さは、RHEED像観察でもみられたように、高温成長ほど結晶

性がよいことを表している。
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図3－15　Ge－C局在ピークの

成長温度Ts依存性

ここで図3－15に示したようにGe－C LVMピークは、成長温度の低下ととも

に明らかに高波数側にシフトしている。このラマンシフトは混晶内に歪が生

じていることを示している。図3－16にGe－CI〃MおよびGe－GeLOフォノンピ

∵クのシフトを成長温度Tsに対してプロットした結果を示す0　ここでGe－C

局在ピークには基準が存在しないので、Ge基板とのピークで比較ができる

Ge－Ge LO　フォノンピークシフトも図に示した。図中におけるにおける点線が

Ge基板から得られたGe－Ge LOフォノンピーク値である。通常ラマン、シフト

は以下の式で近似的に表される9。

△oGeC＝△ob。nd＋Aost．ajn　　　（3－6）
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ここで△ob。ndは混晶化によるボンド長変化の項、AostrainはGeCエビタキシ

ヤル層とSi基板との間に生じた歪による項である。本実験で測定したGeC／Si

の膜厚は110nmであり、ⅩRD結果からGeC層がほぼ完全に緩和していること

を確認した。また、レーザーラマン分光測定の入射光として用いた波長514nm

のAr＋レーザーのバルクGeへの侵入深さは、100nm以下であることから考え

て、界面付近のラマン散乱光はほとんど検出されず、ほぼ緩和したGeC層の

みを測定している。つまり第2項△叫trai。のエビタキシヤル層と基板との歪み

の影響はほぼ無視できる。実際に、GeC／Siエビタキシヤル層のラマンスペク

トルからSi－Siピーク・（520cm‾1）は観察されていない。以上のことから、本実

験で得られたピークのシフトは、混晶化によるボンド長の変化に起因するも

のと結論づけられる。したがって本実験における成長温度Tsによるピークシ

フトの結果は、C原子の取り込まれ方によるGe－GeとGe－C結合のボンド長の

変化を示すものと考えてよい。成長温度Tsが低いほど、Ge－GeとGe－Cピーク

が高波数側へシフトしている。これは、低温成長であるほど、C原子が置換位

置に取り込まれてGe－C結合を形成し、このC原子がGe－GeとGe－Cのボンド

長を縮小しているためと考えられる。3－4－3節で述べたように、成長温度

Ts＝300℃、350℃で成長したGeC／Siでは、エビタキシヤル層が多結晶化してし

まいⅩm測定に回折ピークが観察されず、置換位置C組成Ⅹを見積もること

ができなかった。しかし、レーザーラマン分光法によるピークシフトの観察

により、300℃の低温成長においても成長温度Ts＝400℃のGeC混晶よりもよ

り多くのC原子が置換位置に取り込まれていることが明らかになった。
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図3－16　Ge－C局在ピークとGe－GeLOフォノンピークシフトの

成長温度Ts依存性
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一方、成長温度Tsが高くなるほど、Ge－Geピークは低波数側へシフトして

おり、このことは、高温成長ではC原子はクラスターを形成し、Ge－C結合の

数が減少していることを示している。また、成長温度Ts≧550℃でGe－GeLOフ

ォノンピークがバルクGeとほぼ同じ値となっていることは、格子間あるいは

クラスターとして取り込まれたC原子がGe－Geボンド長を伸ばし、その結果

としてGe－C結合による格子縮小を補償する効果によるものと考えられる。

以上、Cクラスター抑制と置換位置C組成Ⅹ増加のためには低温成長が効

果的であった。低温成長における多結晶化を抑制することが、置換位置C組

成Ⅹのより大きな、高品質のGeC結晶を待るための課題である。

3－5　Ge（001）基板上GeCの結晶性

3－5－1研究のねらい

C原子をGe原子に対して10％程度供給し、その供給C原子全てが置換位置

に取り込まれればSi基板と整合するはずである。しかし、実際には供給C組

成Ⅹcが多くなるとC原子が置換位置以外に取り込まれやすくなり、結晶性も

悪化するため置換位置C組成Ⅹ＞4％のGelこⅩCx結晶の成長報告はない。本研究

では、これまで報告されている中で最大である置換位置C組成Ⅹ＝2．6％の

GeトxCxエビタキシヤル層の成長に成功したが、このような低い置換位置C組

成ⅩではGeCエビタキシヤル層とSi基板との間に歪が生じることによってコ

ヒーレント成長せず、GeC混晶の結晶性を悪化させる。つまり、GeC成長に

は以下の2点の問題が存在すると考えられる。

①GeとC原子の非混和性

②GeCエビタキシヤル膜とSi（001）基板間の格子不整合による歪

置換位置C組成Ⅹ＞4％の単結晶GeCエビタキシヤル層を成長するためには、

この①と②の問題点を明確に分離して考察する必要がある。本研究で目指す

GeC混晶はGeに対してのC組成は低く、Si基板よりはむしろGe基板に整合

する可能性がある。基板とGeCエビタキシヤル層間の格子不整合による歪の

影響を調べるためにSi（001）基板とGe（001）基板上のGeC混晶を成長し、その比

較を行った。この節では基板とエビ層間の格子不整合による歪が結晶性、C取

り込みに与える影響について述べる。
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3-5-2実験方法

Ge基板は､大きさが1×1.5cm2､抵抗率5ME2の(001)基板を使用した.基板

の洗浄方法は､ RCAに類似した方法を採用した10｡洗浄方法を以下に記す｡

(丑超純水中で3分間超音波洗浄

②HCl:H202:H20-10:10:40(cm3) 3min

③純水洗浄

④H20230(cm3)

⑤HF:H20-10:40(cm3)

⑥純水洗浄

⑦窒素ﾌﾟﾛ-

3min

3min

lOsec

3min

洗浄後の基板は疎水性となっていることを確認した｡ｳｪｯﾄ処理したGe

基板はすぐさまMBEの導入室に入れ真空排気を行った｡成長条件を以下に示

す｡

･成長前熱処理: 600℃で15分保持

･基板温度Ts: 400℃

･供給C組成Ⅹc: 1.2-11.0%の7種類

･膜厚: 110nm

成長直前のGe基板ではlXl構造のRHEED像が観察されたが､ 600℃､ 15

分間の熱処理後には表面が平坦であることを示す2×1構造に変化した｡成長

はSi(001)基板上とGe(001)基板上に同時に行い､取り込み組成<Ⅹ>が両方の基

板上で同じであることをⅩpsによ･る組成分析によって確認した｡混晶の評価

は､ RHEED､高分解能x線回折装置(High良esolution X-Ray Diffraction :

HR-ⅩRD4結晶ﾓﾉｸﾛﾒ-ﾀ-付き､ﾌｲﾘｯﾌﾟｽ社製:Ⅹ'pertMRD)､ﾗ

ﾏﾝ分光捷により評価した｡ここでHR-ⅩRDを使用したのは､本学のⅩRDで

はⅩ線にKα2線が含まれているためGe基板上のGeC混晶ではGeC(004)ﾋﾟ-

ｸが検出できなかったためである｡

3-5-3 R甲EEDによる表面構造の観察

表3-3にRHEEDにより成長直後に観察したsi基板上とGe基板上のGel_ⅩCx
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の表面構造に対する供給C組成Ⅹc依存性を示す｡si基板上､Ge基板上ともに

供給C組成Ⅹcの増加と共に結晶性が悪化している｡ Si基板上の成長では

Ⅹc-7.3%までは双晶のｽﾎﾟｯﾄが見られるものの基板に配向した成長を推持

したが､Ge基板上の成長ではⅩc-2.8%以上で多結晶化し､ﾘﾝｸﾞ状のﾊﾟﾀ-ﾝ

が観察された｡また､ Ⅹc-1.2%の場合にはGe基板上の成長では双晶によるｽ

ﾎﾟｯﾄが観察されなかった｡供給C組成Ⅹcが小さいGeC混晶の場合は､ Ge

基板と整合しやすいことが理由であると推測される｡

表3-3 RHEEDにより観察したGeﾄⅩCx/GeとGeﾄⅩCx/Siの表

面構造の供給C組成Ⅹc依存性
供 給 c 組 成 Ⅹ c ( % ) S i 基 板 上 G e 基 板 上
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3-5-4 HR-XRDによるC取り込みと結晶性評価

図3-17にGel_ⅩCx/Ge(001)のHR-ⅩRDﾌﾟﾛﾌｱｲﾙの供給C組成Ⅹc依存性を

示す｡66.Ooと66.3-66.5o付近のﾋﾟ-ｸはそれぞれGe(004)とGeC(004)面によ

る回折ﾋﾟ-ｸである｡ Ge基板上のGeC混晶の場合､多結晶化したⅩc-2.8%以
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図3-17 GeC/Ge(001)のHR-XRDﾌﾟﾛﾌｱｲﾙの

供給c組成Ⅹc依存性
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上のｻﾝﾌﾟﾙではGeC(004)ﾋﾟ-ｸは観察されなかった｡これはRHEED像の

観察結果と-致するo Si基板上の成長と同様にGe基板上のGeC混晶でもⅩc

の増加に伴いGeC(004)ﾋﾟ-ｸが高角側にｼﾌﾄしている｡このﾋﾟ-ｸｼﾌﾄ

は､置換位置により多くのC原子が取り込まれていることを示している｡

si基板上GeC層の場合は格子の完全緩和を考慮して､置換位置C組成Ⅹを

求めた｡そこでGe基板上GeC層の置換位置C組成Ⅹを求めるために格子の

緩和状態を調べた｡図3-18に(224)面に関する逆格子ﾏｯﾋﾟﾝｸﾞの結果を示す｡

GeC(224)面とGe(224)面によるﾋﾟ-ｸが逆格子べｸﾄﾙk⊥方向にきれいに並

んでいるのがわかる｡これはGeC混晶の平面方向の格子定数aGeC打が基板の格

子定数aGeに等しくなり､ｺﾋ-ﾚﾝﾄ成長していることを示すoつまり図3-17

に示した供給C組成Ⅹcの増加に伴うGeC(004)ﾋﾟ-ｸの高角側-のｼﾌﾄは､

置換位置C原子増加による成長方向の格子定数aG｡C⊥の減少を意味する｡

図3-18 HR-ⅩRDにより測定したGeC/Ge(001)の

(224)面に関する逆格子ﾏｯﾋﾟﾝｸﾞ

逆格子ﾏｯﾋﾟﾝｸﾞの結果より格子緩和率は0%とみなせるため､置換位置c

組成Ⅹを求めるために以下の式を利用した｡

aGeC⊥ =aGe(1+K∈)

aGeC IJ =aGe

K-1ﾅ2C12/Cll

s-(aGeC-aGe)/aGe
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aGeC＝Ⅹac＋（1－Ⅹ）aGe （3－3）

ここでC12とCllは弾性定数であり、Cの組成が小さいためGeの値を使用し

た（K＝1．75）。式（3－3）、（3－6ト（3－9）を用いて置換位置C組成Ⅹを求め、GeC／Si（001）

とGeC／Ge（001）におけるC原子の置換率Ⅹ／＜Ⅹ＞を比較した結果を図3－19に示す。

Ge基板上の成長では供給C組成xc≧2．7％で多結晶化したため、Ⅹc＝1．8％までの

結果を示したが、Ge基板上のGeC層の方が同量のC原子を供給しても置換位

置への取り込みが少なくなるという傾向が見られた。
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図3－19　GeC／Si（001）とGeC／Ge（001）における

C原子の置換率Ⅹ／＜Ⅹ＞の比較

図3－20にHR－XRDにより測定したGeC／Si（001）と　GeC／Ge（001）における

GeC（004）ピーク半値幅・e）供給C組成Ⅹc依存性を示す。Si基板上とGe基板上を

比較するとGe基板上の方で半値幅が明らかに小さくなっており、約1／5程度に

なっている。このことから、1％程度の置換位置C組成Ⅹでは予想されたように

Ge基板上のGeCエビタキシヤル層は、基板と格子整合し、結晶性が良いこと

がわかる。つまり、基板の選択により結晶性のコントロールが可能であるこ

とを示している。
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図3－20　HR－XRDにより測定したGeC／Si（001）とGeC／Ge（001）

におけるGeC（004）ピーク半値幅の供給C組成Ⅹc依存性

3－5－5　ラマン分光法によるC取り込み評価

図3－21にGeC／Si（001）とGeC／Ge（001）におけるラマン散乱のGe－C局在モード

ピークの観察結果を示す。両基板上のGeC混晶で530cm．1付近に明確なGe－C

局在ピークが観察された。ピーク強度、ピーク幅とも両方の基板上でほぼ同

程度であり、同じような結合状態であることを示している。この結果は、3－5－4

節で述べたⅩRDにより分析したC原子取り込みとは異なる。この可能性とし

ては、以下のようなことが考えられる。

①ラマン分光法では置換位置C原子とGe－Csplitの区別が困難。

②歪成長と緩和成長の違い。

①に関しては、ラマン分光法では置換位置C原子もSplitinterstitialも同じ

Ge－C結合をもつためその区別ができないことが考えられる。一方、前述のよ

うに前者は格子を縮小し、後者は格子を膨張するためⅩRDでは格子定数の変

化が観察されたものと考えられる。②に関しては、歪を含んだ場合と格子が

完全に緩和した場合では置換位置C組成を求めるための式が異なるため解析

の上で差が生じた可能性がある。いずれにしろ、これらは推測の域を出ない

ため、このSi基板上とGe基板上のGeC混晶成長におけるC原子取り込みに

関してはさらなる実験が必要である。
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3－5－‘基板による結晶性制御

ラマン分光法による測定結果にはSi基板上とGe基板上GeC混晶成長にお

けるC原子の取り込みに関しては曖昧な点が残った。しかし、RHEED、XRD

の結果からは、Ge基板上では供給C組成Ⅹc＝1．8％まで単結晶が得られる一方、

Si基板上ではⅩc＝7．3％まで基板に配向したGeC層が成長した。特にGe基板

上の成長では、Ⅹc≦1．8％でコヒーレント成長し、非常によい結晶性のGeC層

が得られた。また、Ge基板上では急激に結晶性が悪くなる”脆性的な結晶性の

破壊‘‘、Si基板上では徐々に悪くなる”弾性的な結晶性の悪化”が観察された。

この原因としては基板とェピタキシヤル層間の歪が原因の一つであると推定

される。Ge基板上の場合、C原子の導入によりGeC混晶の格子定数が小さく

なるためGe基板とGeCエビタキシヤル層の間に格子不整合が生じる。GeC

エビタキシヤル層に生じた引っ張り歪みは格子位置へのC原子の導入を抑制

し、C原子は格子間位置に取り込まれやすくなる。その結果、格子間位置に取

り込まれたGe－C splitなどが結晶性を悪化するものと考えられる。一一方、Si

基板上の成長では、置換位置C組成が10％程度導入されるとSi基板と格子整

合するという計算結果が報告されている。そのためC原子が置換位置に取り

込まれるほど、Si基板と格子整合しやすくなる。これが供給C組成Ⅹcに対し

て徐々に結晶性が悪化する原因であると考えられる。

Si基板上とGe基板上GeC混晶をRHEED、HR－XRDラマン分光法により分

56



析した結果､ GeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層と基板間に生じる歪をｺﾝﾄﾛ-ﾙする

ことでCの取り込み及び､結晶性を向上できることが期待される｡これまで

にGeC混晶成長では､成長直前に基板表面を整えるために5nm程度のGe層を

成長した例があるのみで､ﾊﾞｯﾌｱ層を利用した成長はほとんどされていな

い3｡ siGe混晶成長でも傾斜ﾊﾞｯﾌｱ11や低温ﾊﾞｯﾌｱ層12, 13を成長すること

によって結晶性の向上が確認されていることからGeC混晶においても今後ﾊﾞ

ｯﾌｱ層や基板の検討が必要である｡

本報告で置換位置C組成Ⅹを求める方法としてⅩRDを用いているが､その

評価にはSi基板に配向したGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層が必要である｡ﾗﾏﾝ分光

法の結呆からGeCの低温成長によってⅩの増加の可能性を示したが､多結晶

化により定量的な置換位置C組成Ⅹは評価できなかった｡しかし､単結晶の

ｴﾋﾟ層が得られれば､置換位置C組成を評価できることになり､Ⅹの増加につ

ながることになる｡本節では､Si基板上とGe基板上GeCｴﾋﾟ庵の比較から､

基板とｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層にかかる歪が､結晶性とC原子の取り込みに影響す

る可能性を示した｡つまり､適切なﾊﾞｯﾌｱ層を成長し､ﾊﾞｯﾌｱ層とGeCｴ

ﾋﾟ層間の歪を緩和することができれば､単結晶成長が可能となり､高い置換

位置C組成をもつGeCｴﾋﾟ結晶が得られる｡このﾊﾞｯﾌｱ層の侯補としては

GeCとSi基板との間の格子定数を持つSiGeが挙げられる｡ SiGeを基板とし

て考えた場合､どの程度のC組成のGeﾄxCxが格子整合するかをⅥgard's則を

仮定■して見積もった結果を表3-4に示す｡

表3-4 GeﾄxCxと格子整合するSiGeﾊﾞｯﾌｱ層のGe組成
置換位置 C 組成 Ⅹ(% ) 格子定数 (Å) S iG e の G e 組成 (% )

1 5 .64 9 0

2 5 .62 82

3 5 .60 72

4 5 .57 6 3

5 5 .55 54

6 5 .-53 4 5

7 5 .5 1 3 6

8 5 .4 9 27

仮にC組成4%のGeC混晶を目標とする場合､Ge組成63%のSiGeﾊﾞｯﾌｱ

もしくはSiGe基板を用いれば､格子不整合の影響を除くことができると推測

される｡
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3＿6　まとめ

本研究では新規C分子線源としてこれまで半導体成長で例を見ないアーク

プラズマガンをMBE装置に導入し、GeC混晶を初めて成長した。本章で得ら

れた結果としてまず重要なことはこれまでの報告では暖昧であったC組成に

関して、供給C組成Ⅹc、取り込みC組成＜Ⅹ＞、置換位置C組成Ⅹの3つの値

を定義し、定量化したことである。そして、成長において特に重要なパラメー

ターである供給C組成Ⅹc、成長温度Tsを変化し、結晶性とC原子の取り込み

をRHEED、XRD、ラマン分光法により評価した。また、Si（001）基板上とGe（001）

基板上にGeCエビタキシヤル層を成長し、結晶性とC原子の取り込みを比較

した。・供給C組成Ⅹc依存性では成長温度Tsを400℃で固定し、供給C組成Ⅹc

を0から11．0％の範囲で変化した。成長温度Ts依存性では、非平衡成長の有

効性を調べるため供給C組成を7％一定とし、成長温度Tsを600℃から300℃

草で低下した。基板による変化は、エビタキシヤル層と基板間の歪が結晶性

とCの取り込みにどのような影響を与えるか調べるため同一条件でGeC／Siと

GeC／Geを成長した。その結果を以下にまとめる。

供給C組成Ⅹc依存性

アークプラズマガンをC分子線源として採用し、初めてGeCエビタキシヤ

ル層を成長した。Si基板に配向した単結晶が得られる供給C組成Ⅹcの上限は

7．3％程度であり、そのときにこれまでに報告されている中で最大である置換

位置C組成Ⅹ＝2．6％の結晶成長に成功した。供給C組成Ⅹcの増加に伴い、置

換位置C組成Ⅹが増加する一方で、Ⅹ／＜Ⅹ＞で定義した置換位置へのC原子の置

換率は、Ⅹc＝1．2％のときの57％からⅩc＝7．3％のときの37％まで減少した。

成長温度T5依存性

成長温度Tsを低下させる非平衡成長が置換位置C組成Ⅹ増加のために非常

に効果的であること明らかにした。低温で成長した場合、GeC層は多結晶化

するが、置換位置C組成Ⅹは2．6％よりも大きくなっていることをラマン分光

法による歪測定により示した。

エビ層と基板間の歪の効果

基板とGeCエビタキシヤル層間の格子不整合による歪制御によりGeC混晶

の結晶性をコントロールできる可能性を示した。Si基板上では供給C組成

Ⅹc＝7．3％まで基板に配向したGeC膜が得られたが、Ge基板上ではⅩc＝2．8％以
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上で多結晶化した｡ xc≦1.8%ではGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層がGe基板に対してｺ

ﾋ-ﾚﾝﾄ成長した｡ C原子の置換率はSi基板上GeC層の方が大きいという

結果が得られた｡これらの結果は､ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層と基板間の格子不整合

による歪が結晶性とCの取り込みに影響していることを示しており､ SiGeな

ど適切なﾊﾞｯﾌｱ層､基板の利用が有効であることを示唆している｡

59



参考文献

1 D. Gall, J. D'Arcy-Gall, and J. E. Greene, Phys. Rev. B 62, R7723 (2000).

2 p. zaumseii, Phys. StatiiS Soiidi (a) 1141, 155 (1994).

3 M. Krisbnamurthy, J. S. Drucker, and A. Challa, J. Appl. Phys. 78, 7070 (1995).

4 B. -K. Yang, M Krishnamurthy, and W. H. Weber, J. Appl. Phys. 82, 3287 (1997)･

5河東田隆､ﾚ-ｻﾞ-ﾗﾏﾝ分光法による半導体の評価､1988､東京大学出版､

p.21.

6 J. D'Arcy-Gall, D. Gall, I. Petrov, P. Desjardins, and J. E. Greene, J. Appl. Phys.

ﾀ0, 3910 (2001).

7 M. Rojas-L6pez, H. Navarro-Contreras, P. Desjardins, 0. Gurdal, N. Taylor, J. R.

A. Carlsson, andJ. E. Greene, J. Appl. Pbys. $4, 2219 (1998).

8 L. Hoffmann, J･ C･ Bach, B･ Bech Nielsen, P･ Leary, R･ Jones, and S･ Oberg, PhysI

Rev. B 55, 11167(1997).

9 M. Rojas-L6pez, H. Navarro-Contreras, P. Desjardins, 0. Gurdal, N. Taylor, J. R.

A. Carlsson, andJ. E. Greene, J. Appl. Phys. $4, 2219 (1998).

m v. p. Keasan, S. S. Iyer, and J. M. Cotte, J. Cryst. Growth lll, 847 (1991).

11 c･ Rosenblad, H･ von Kanel, M･ Kummer, A･ Dommann, and E･ M屯11er, Appl･

Pbys. Lett. 76, 427 (2000).

)2 J･ H･ Li, C･ S･Peng'YI Wu, D･ Y･ Dai, J･ M･ Zhou, and Z･ H･ Mai, App･ Phys･ Lett.

71, 3132 (1997).

13 K･ K･ Linder, F･ C･ Zhang'J･ -S･ Rieh, and P･ Bhattacharya, Appl･ Phys･ Lett. 70,

3224 (1997).

60



4章　イオンビーム照射のC取り込

みと結晶性への効果

4－1　をまじめに

前章において熱平衡状態でのバルクGeに対するC原子の固溶度が非常に低

いために、GeC混晶の非平衡成長が置換位置C組成Ⅹの増加に有効であること

を明らかにした。アークプラズマガンによる励起Cイオンを用いて成長の非平

衡性を高めることも効果的であることを示した。さらに、本章では非平衡性を一

層高め置換位置C組成Ⅹを大きくすることを目的にGeC混晶成長中にイオンビ

ームを照射することによって、イオンビーム照射がC原子取り込みと結晶性に

与える効果を議論する。

イオンを活用した薄膜形成法では、イオンビーム照射が薄膜形成過程に強い

影響を与える。イオン照射の主な効果を要約すると下記のようになる。

①化合物形成の促進

②配向性の向上

③均一な大きさの核の形成

④構成原子の吸着や脱離

（9不純物ドーピングの促進

⑥付着原子のマイグレーションの促進

GeC混晶成長においては（1）Ge原子とC原子の非混和性、（2）供給C組成Ⅹc

増加に伴う結晶性の悪化が課題である。本節では、成長過程にイオンビームを

照射することによってこの2つの問題点の解決の手掛かりを得ることを目指す。

実例を挙げると銅の成長中にAr＋イオンを照射した場合には、イオンビームの

エネルギーにより銅薄膜の配向性が改善されることが報告されている1。非混和

性の高いVTa混晶系では、イオンビームの照射により熱平衡状態では存在しえ

ない層が形成されたことが報告されている2。またGe－C系においてもGe基板

上にC＋ビームやAr＋ビームを照射することによってカーバイド層が形成される

ことが報告されている3。このように適切な成長条件の下でのイオンビームの活

用は、良質かつ高い置換位置C▲組成ⅩのGeC混晶成長を可能にすることを期待

させる。この章では、GeC成長中のイオンビーム照射がGeC混晶へのC原子

取り込みと結晶性に与える効果を調べる。4－2節ではGeC混晶成長に対するC＋

イオンビームエネルギーの効果、4－3節ではAr’イオン照射によるIBAD（Ion

BeamAssistedDeposition）の効果を調べ、そのメカニズムについて考察する。
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4－2　C＋イオンのエネルギーの効果

4－2－1研究のねらい

本研究では、これまで報告されてきたEBガン、PGF（熱昇華性グラファイト

フィラメント）等とは全く異なる新規C分子線源としてアークプラズマガンを

採用することによって、最大の置換位置C組成2．6％を達成した。アークプラズ

マガンによる分子線の特長は、

（∋＋1価のイオンである

②54eVの加速エネルギ∵をもつ

ことであり、これらが他の分子線源と大きく異なる点である4。この励起Cイオ

ンの活用により、図4－1に示したようにアークプラズマガンを用いて成長した

GeC／Si（001）エビタキシヤル結晶は、EBガンをC分子線源として成長したもの

に比べて5、クラスタリングCの量は非常に少なく、より多くのC原子が置換位

置に取り込まれることを明らかにした6。特にこの結果で興味深いのは、EBガン

によるGeC成長ではC分子は無秩序なアモルファス結合をもち．、アークプラズ

マガンによってGeC混晶を成長した場合にはグラファイト構造をもつことで

ある。このアークプラズマガンを用いた新規分子線源による成長におけるキー

ポイントは、“イオン化”と“エネルギー”である。この節では、より高い置換

位置C組成ⅩをもつGeCエビタキシヤル結晶を得るために、このC分子線源

の基本的特長であるエネルギーを高めて成長を試み、結晶性とC取り込みに与

える効果を考察する。
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図4－1C分子線源としてアークプラズマガンとEBガンにより

成長したGeCのC－Cピーク評価

4－2－2　装置構成とGeCの成長

成長の模式図を図4－2に示す。Ge分子線はクヌードセンセルにより供給され

た。C分子線はアークプラズマガンにより供給された。C＋イオンのエネルギー

Ecを変化するためにアークプラズマガンに外部電源を接続した。アークプラズ

マガンの電位はアースに対して0～100Vの範囲で変化できるようにした。サン

プルはアースを取ることによってアークプラズマガンにより生成した　C＋イオ

ンが基板に向かって加速されるようにした。成長条件を以下に示す。

成長条件

基板温度：400℃

成長膜厚：110nm

取り込みC組成＜Ⅹ＞：3～9％
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C十イオン加速エネルギーEc：0～100eV
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図4－2成長の模式図：アークプラズマガンに外部電源を

取り付けC＋イオンのエネルギーEcを0～100eVの範囲で変化した。

4－ユー3　結晶性とC原子の取り込み

図4－3にC’イオンのエネルギーEcを変化した場合のRHEED像観察結果を示

す。ここに示したのは取り込みC組成＜Ⅹ＞＝5％、成長膜厚110nmのGeCエビタ

キシヤル層のRHEED像である。C＋イオン加速エネルギーEc＝0、35、75eVとし

て成長したGeCエビタキシヤル層の結晶性を比較するといずれも弱い双晶の

スポットが観察された。エネルギーを大きくしたことによる結晶性の向上、もし

くは悪化は見られなかった。
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(a)Ec- OeV (b)Ec- 30eV (c)Ec- 75eV

図4-3 C+ｪﾈﾙｷﾞ-E〔を変化した場合のRHEED像観察

図4-4に取り込みC組成<x>に対する置換位置C組成xの依存性を示す(c+

ｲｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-Ecは0-100eVの範囲で変化したが､ｴﾈﾙｷﾞ-に対する傾

向は見られず､取り込みC組成<x>にほぼ比例して置換位置c組成xが増加したo
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図4-4C+ｨｫﾝのｴﾈﾙｷﾞ-E(､をﾊﾟﾗﾒ-ﾀとした場合の

置換位置C組成xと取り込みC組成<x>の関係

図4-5にXRDによるGeC(004)ﾋﾟ-ｸ半値幅の取り込みC組成<x>依存性を示

すしこのｸﾞﾗﾌにおいても取り込みC組成<x>に比例して半値幅が増加してお

り､C'ｨｫﾝのｴﾈﾙｷﾞ-Ecは半値幅に何ら影響していないo以上のことから､

c+ｨｫﾝｴﾈﾙｷﾞ-の変化による結晶性の向上やC原子の置換位置-の取り込
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み促進は生じないと判断した｡この理由は､次節で考察する｡
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図4-5C+ｨｫﾝのｴﾈﾙｷﾞ-Ecをﾊﾟﾗﾒ-ﾀとした場合の

GeC(004)ﾋﾟ-ｸ半値幅の取り込みC組成<x>依存性

4-3 IBAD(Ion Beam Assisted Deposition)

による非平衡成長

4-311装置構成と結晶成長

本節では､ GeC混晶成長中にAr+ｨｫﾝを照射するIBAD(Ion Beam Assisted

Deposition)を試み､Ar+ｨｫﾝﾋﾞ-ﾑ照射が結晶性とc原子の取り込みに与える

効果を調べる｡ MBE装置内の構成図を図4-6に示す｡ GeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶

の成長中に､ｻﾝﾌﾟﾙ表面にAr+ｨｫﾝを照射するため､ｶｳﾌﾏﾝﾀｲﾌﾟの

ｲｵﾝ銃(ｱﾈﾙﾊﾞ製: vT-550-007)をMBE装置に取り付けた｡このｲｵﾝｶﾞﾝ

ではAr+ｨｫﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-を5KeVまで連続的に変化させることが可能

である｡ｲｵﾝﾋﾞ-ﾑ径は0.8mm¢以下であるので､成長甲はﾗｽﾀｰ機能を

用いてｻﾝﾌﾟﾙ表面を走査した｡ﾗｽﾀ-に伴うｻﾝﾌﾟﾙの面内分布はⅩRD､
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Ⅹpsにより-様であることを確認した｡ｲｵﾝ銃とｻﾝﾌﾟﾙの角度は45oとし

た.ｻﾝﾌﾟﾙ表面に照射するAr'ｨｵﾝの電流量は400nA/cm2一定とし､Ar+ｲ

ｵﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Eaを0-500eVの範囲で変化した｡ｲｵﾝ電流を測定する

ため､ﾏﾆﾋﾟｭﾚ-ﾀ-に3×3cm2の金属板を取り付け､ｴﾚｸﾄﾛﾒ-ﾀ-

によりAr+ｨｫﾝ電流を測定した｡成長中に金属板にGeおよびC原子が付着し

ないよう基板に対して90oの角度に金属板を取り付けた｡ｲｵﾝ電流は､成長

前後に測定することによってほぼ丁定であることを確認した｡ｻﾝﾌﾟﾙ表面を

Ar+ｨｫﾝﾋﾞ-ﾑ照射したときに考慮すべきことは､選択ｽﾊﾟｯﾀﾘﾝｸﾞによる

混晶組成のずれである｡500eVのｴﾈﾙｷﾞ-をもつAr+ｨｫﾝのｽﾊﾟｯﾀﾘﾝｸﾞ

ﾚ-ﾄは､ GeとC原子に対してそれぞれ1.10と0.12である7｡このことから

Ge原子が優先的にｽﾊﾟｯﾀされ､混晶中のC組成が大きくなる可能性がある｡

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝのﾊﾟﾙｽ周期を-定(供給c組成Ⅹcを-定)にした状態で

Ar+ｨｫﾝﾋﾞ-ﾑを照射すると､選択ｽﾊﾟｯﾀﾘﾝｸﾞが起き､取り込みC組成

<Ⅹ>が異なる｡この状態ではAr+ｨｫﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Eaの変化に伴う取り込

みC組成<Ⅹ>､置換位置C組成Ⅹ､結晶性の関係を定量的に評価することは困

難である｡そこで取り込みC組成<x>を-定にするため､ﾊﾟﾙｽ数を制御するこ

とによって<Ⅹ>-7%､膜厚110nmのGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶をSi(001)基板上に

成長した｡

ｱ-ｸﾌﾟﾗｽﾞﾏｶﾞﾝ(C分子線源)

図4-6 IBAD(Ion BeamAssisted Deposition)実験用MBE装置の構成図
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4-3-2結晶性とc原子の取り込み

膜厚110nmのGeC混晶成長後のRHEED像を図4-7に示す｡ Ar+ｨｫﾝの加

速ｴﾈﾙｷﾞ-E｡-OeVのときに強い双晶のｽﾎﾟｯﾄが観察されたが､ｲｵﾝ照射

を行った成長では､弱い双晶のｽﾎﾟｯﾄが観察された｡また､ｲｵﾝの照射ｴ

ﾈﾙｷﾞ-が大きくなるほど､双晶のｽﾎﾟｯﾄが弱くなり､結晶性が良好であっ

た{,この結果により加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ea-500eVまでのAr'ｨｫﾝ照射は結晶性向

上に効果的であることがわかった｡

(a)E｡-OeV

(c)

(b) E｡-200eV

図4-7 RHEED像のAr'ｨｫﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ea依存性
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図4－8にAr＋イオンの加速エネルギーEaを0～500eVまで変化させた時のGeC

混晶のXRDプロファイルを示す。加速エネルギーEaの増加とともにGeC（004）

ピーク幅とピーク位置が変化していることがわかる。図4－9にGeC（004）ピーク

の半値幅の加速エネルギーEa依存性を示す。これらの値は、数回の平均値を取

ったものであり、Ar十イオンの加速エネルギーEa＝400eVの時、少し小さな値と

なった以外は、加速エネルギーEaの増加とともに半値幅が狭くなっており、結

晶性の向上を示している。この結果は、RHEED像の観察結果とも一致する。
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図4－8　ⅩRDプロファイルの加速エネルギーEa依存性
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図4-9 GeC(004)ﾋﾟ-ｸ半値幅の加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ea依存性

図4-8において､ Ea≦200eVではAr+ｨｵﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Eaの増加ととも

にGeC(004)ﾋﾟ-ｸは高角側にｼﾌﾄし､Ea>200Vではそのﾋﾟ-ｸは低角側にｼ

ﾌﾄした｡これは加速ｴﾈﾙｷﾞ-EaによってGeCの面間隔が敏感に変化したこ

とを示す｡GeC混晶内の置換位置に多くのC原子が導入されると､原子半径の

違いによりGeCの格子定数が小さくなるo格子定数が小さくなるとGeC(004)面

の面間隔も小さくなる｡GeC(004)ﾋﾟ-ｸの高角側-のｼﾌﾄは､供給したc原

子が置換位置に多く存在することを示している｡図4-10にGeCの成長方向の

格子定数a⊥と置換位置C組成ⅩのAr+ｨｵﾝ加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ea依存性を示す｡

置換位置C組成Ⅹは､格子の完全緩和とvegard's則を仮定した上で､ ⅩRDﾌﾟ

ﾛﾌｱｲﾙのGeC(004)ﾋﾟ-ｸとSi(004)ﾋﾟ-ｸの差から求めた｡ⅩRDによる

GeC(004)対称ﾋﾟ-ｸとGeC(224)非対称ﾋﾟ-ｸの測定結果からGeC混晶の格子

緩和率が90%以上であることを確認した｡ 3章で報告したようにTs-400℃で最

大の置換位置C組成Ⅹ-2.6%を達成したが､Ar+ｨｵﾝを照射することによって

さらに置換位置C組成が増加し､Ⅹ-2.9%のGeC混晶を得た｡ここで特筆すべき

ことは､ Ar+ｨｫﾝ照射により得られたGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の結晶性が顕著

に向上したことである｡ⅩRDでは結晶性に対して定量的な評価はできないが､

GeC(004)ﾋﾟ-ｸの半値幅で比較するとｲｵﾝ照射により0.lo程度減少してい

た｡以上の結果より､ GeC混晶成長中にAr+ｨｫﾝﾋﾞ-ﾑを照射したIBADが､

結晶性の向上と置換位置C組成の増加に効果的であるということを明らかにし
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図4-10格子定数a⊥と置換位置C組成Ⅹの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ea依存性

また､この図4-10においてEa-200eVを境にその上下で格子定数と置換位置

c組成Ⅹの増減の傾向が著しく異なっている｡図4-11に供給C組成Ⅹcを7%-

定として成長したGeC/Si(001)ｴﾋﾟ結晶の取り込みC組成<Ⅹ>と成長膜厚の加速

ｴﾈﾙｷﾞ-Ea依存性を示す｡この膜厚は触針式表面荒さ計により測定された｡

Ea≧400eVでは選択ｽﾊﾟｯﾀﾘﾝｸﾞが起きたことにより､膜厚が20%以上も減
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少し、取り込みC組成＜Ⅹ＞が7％から12％に上昇している。前述のようにArの

加速エネルギーが500eVの時のGeとC原子のスパッタリングレートが1．10と

0．12であることから、Ge原子が優先的に混晶内から弾き出された結果であるこ

とは明らかである。Ea≦200eVでは選択スパッタリングはほとんど起きていなか

った。このようなことからEa≧300eVの場合にはAr＋イオンのエネルギーが大き

すぎるため表面状態を励起するのではなく、表面原子をスパッタリングするほ

どの大きなエネルギーをもって混晶を照射するため結晶配列を乱し、傾向が著

しく異なったと推定される。

IBADを利用した成長では取り込みC組成＜Ⅹ＞を7％と一定としたにも拘らず、

ⅩRDプロファイルに変化があらわれ、Ar＋イオンの加速エネルギーEaの大きさ

により置換位置C組成Ⅹに1％以上の差が生じた。このことを議論するために、

ラマン分光法により　C原子に関係するピークを測定した。図4－12（a）と（b）にそ

れぞれGe－C局在ピークと　C－C　ピークの観察結果を示す。470cm－l，520cm．l，

530cm．1付近のピークは、それぞれGe2LO／2LA、Arによるプラズマ線、Ge－C局

在ピークである。このArプラズマ線により波数の較正を行った。Ge－Cピーク観

察においては、530cm，1付近に明確なGe－C局在ピークが観察された。このGe－C

局在ピークの位置はエネルギーEaとともに変化しており、XRDのGeC（004）ピー

クの変化に対応したように見える。置換位置へのC原子の取り込みは、ⅩRDの
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結果から得られたように加速エネルギーEa＝200eVにおいて最大になっている

と推定される。一方、C－Cピークは、いずれの加速エネルギーEaに対しても観察

されなかった。このことはこれまでにも議論してきたようにアークプラズマガ

ンを新規C分子線源として採用することによってCクラスターが形成されなか

ったことを示す。つまり、図3－5に示したようなC原子が複数個結合したDouble

pair、Doubleinterstitial、C tripletなどは混晶中には含まれておらず、C原子は

置換位置を占めるか、あるいはSplitinterstitialの形で取り込まれていることに

なる。Gallらは、GeCをスパッタにより成長している8。彼らは、数百eVのエネ

ルギーをもったGe原子によってエビタキシヤル膜を成長すると　Ge原子がC

原子と共に置換位置に取り込まれSplitinterstitialを形成することを実験・理論

の両面から明らかにしている。本研究においてもAr＋イオンの加速エネルギーEa

を最大で500eVまで上昇させており、Eaが大きいほどGallらの場合と同じよう

にSplitinterstitialがより多く形成されていると推測され．る。このSplitinterstitial

は格子を膨張させるので、加速エネルギーEa＞300eV以上でのGeC（004）ピーク

の低角側へゐシフトはSplitinterstitialの増加であることは明らかである。しか

し、ラマン分光法では、置換位置C原子とSplitinterstitialを明確に同定できな

いため、ラザフォード後方散乱分析装置（RBS）によるチャネリング分析によ

り　ⅩRDで見積もったよりも正確な置換位置C組成Ⅹを求めることができるで

あろう。

これまでの結果をまとめると、加速エネルギーEa＝200eVまでのAr＋イオン照

射により置換位置C組成Ⅹを増加し、結晶性も向上できた。アークプラズマガ

ンを分子線源としたGeCエピタキシャル成長により置換位置C組成Ⅹ＝2．6％を

達成していたが、GeC混晶成長中にAr＋イオンを照射するIBADにより置換位置

C組成Ⅹの値を2．9％まで高めることができた。置換位置C組成Ⅹの増加に関し

ては、イオンを利用した非平衡成長、Ar＋イオン照射によるイオンミキシング効

果がその理由として考えられる。イオンビーム照射による最も顕著で、重要な

作用は、堆積、スパッタ、イオン注入の3種類である。これらの作用は、イオ

ンのエネルギーを変化させることにより強調される。エネルギーが低い場合に

は、イオンを基板表面に堆積させることができる。少しエネルギーを高くする

と、表面原子を変位させることができ、さらにエネルギーを増加させると基板

の表面原子を弾き飛ばすスパッタ現象が顕著になる。さらにエネルギーを高く

するとイオンは固体中に侵入する。このため、イオンビームを薄膜成長に利用

する場合には、数evから数百eVのエネルギーが選ばれる。

本研究ではEa＝300eV以上で表面原子のスパッタ現象が顕著に観察されるよ

うになった。このようなことからEa＝300eV以上の場合にはAr＋イオンのエネル
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ｷﾞ-が大きすぎる･ため成長表面を適切に励起･活性化するのではなく､表面原

子を弾き飛ばすほどの大きなｴﾈﾙｷﾞ-をもって混晶に照射されるため､ C原

子の置換位置-の取り込みが減少したと考えられる｡

-方､ Ea-200eV以下の場合には､置換位置-のC原子の取り込みが増加

した｡これは､反跳注入と増速拡散により説明できる｡反跳注入とは､入射ｲ

ｵﾝと薄膜の構成原子との直衝突により構成原子が弾き飛ばされ､基板中に打

ち込まれる現象でﾉｯｸｵﾝ効果とも呼ばれる｡増速拡散とは､ｲｵﾝ照射に

より生成した過剰の点欠陥のために､原子の拡散が熱平衡状態の場合と比較し

て大きくなる現象である｡前者の反跳注入により非混和性の高いC原子とGe

原子が相互に混じり合い､置換位置C組成Ⅹが増加するものと推測される｡ま

た､後者の効呆に関しては､置換位置に生じた点欠陥にGeもしくはC原子が

拡散してくることによりGeとC原子の混合が生じると同時に､格子間位置に

存在した原子がﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ構造に再配置されることによって結晶性の向上が

可能になると推測される｡しかし､これらの傍証は得られておらず､今後さら

に置換位置C組成Ⅹの増加と結晶性を向上するためには､ｲｵﾝ照射による結

晶成長ﾒｶﾆｽﾞﾑを明らかにすることが課題となる｡

ここでC+ｲｵﾝとAr十ｲｵﾝｴﾈﾙｷﾞ-の変化による結果を考察する｡ C+ｨ

ｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-を大きくした場合には､ C原子の取り込みと結晶性は向上し

なかったが, Ar+ｲｵﾝを照射した場合にはC原子の取り込みと結晶性が向上

した｡この理由としてｲｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-の差が可能性として考えられる｡ Ar十

ｲｵﾝを照射した場合､加速ｴﾈﾙｷﾞ-Eaを0-500eVの範囲で変化させて､

効果が表われた. -方､c'ｨｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-は0-100eVの範囲で数10eVの

間隔で変化させた｡このようなことからC+ｨｫﾝの加速ｴﾈﾙｷﾞ-Ecを大き

くすることで結晶性とC取り込みに効果が表れることが期待される｡

4-4まとめ

置換位置C組成Ⅹ>4%のGel_ⅩCx/Si(001)の混晶成長は､ GeとC原子の非混和

性と供給C組成Ⅹcの増加に伴う結晶性の悪化により非常に困難となっている｡

Ⅹの値を増加するには非平衡状態を強調することが効果的である｡この非平衡

状態強調の手法の-つがｲｵﾝﾋﾞ-ﾑの活用であり､本研究では高い置換位置

c組成Ⅹと結晶性の向上を目指し､Ar+ｨｫﾝﾋﾞ-ﾑを照射しながらGeC混晶を

成長するIBADとc+ｲｵﾝのｴﾈﾙｷﾞ-を変化させるGeC混晶成長を行った｡

その結果を以下にまとめる｡
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・Ar十イオン照射によるIBADにより、最大の置換位置C組成Ⅹ＝2．9％の単結

晶が得られた。この結晶は、通常の方法で得られた最大組成であるⅩ＝2・6％

のサンプルよりも良好な結晶性であった。

・Ar＋イオンの加速エネルギーEaが0～500eVの範囲では、エネルギーの増加

に伴って結晶性が向上した。

・C＋イオンのエネルギーを0～100eVの間で変化したが、結晶性とC原子取

り込みに与える効果は見られなかった。

GeC混晶成長中のAr＋イオン照射が結晶性の向上と置換位置C組成Ⅹ増加に

寄与した。一方で、同じイオンビームを利用した成長でもC＋イオンのエネルギ

ーを変化させた場合には、結晶性とC原子取り込みに与える効果は観察されな

かった。このイオン種を変化させた結果の差異の原因はよくはわかっていない。

今後、Ⅹ＞4％のGeC単結晶成長を実現するためにはこの原因、ならびに結晶成長

のメカニズムを明らかにすることが急務である。
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5章GeCエピ結晶の光学特性
5－1はじめに

Ge単結晶やダイアモンドは間接遷移型半導体であるが、GeトxCx結晶は置換

位置C組成Ⅹ＝4～11％において直接遷移型半導体になる可能性が示唆されており、

新しい発光材料として期待できる。このことは図1－1に示したGeとC（ダイア

モンド）それぞれのバンド構造におけるr、Ⅹ、L点での遷移エネルギーの値を

結んだ直線補間近似によって予測されるものである1，2。この直線補間の結果か

らGel＿ⅩCx混晶は、0．8～1．3FLmの赤外領域での発光が期待され、GaAs系やInP

系半導体による発光デバイスのように通信分野での応用が期待される。直線補

間のような単純な近似は、AIxGal＿XNやAIxGal＿XAsなどの混晶で成り立っている

ことが知られており、GeCエビタキシヤル結晶が実現できればGeCでの直接遷

移化も十分期待できる。このようにGeCエビ結晶のバンド構造と光学特性を明

らかにすることは物理的にも応用からも極めて重要である。しかし、良質のGeC

結晶が実現していないために下記のようにほとんどその特性は明らかにされて

いない。

これまでGeCの光学特性に関しては、理論・実験の両面からアプローチされ

ている。理論面では上記の線形補間に加え、Geo．5Co．5のバンドギャップが第一

原理計算により予想されている。Sankeyらはr－X間とr－r間の遷移エネルギ

ーがそれぞれ1．4eVと4．9eV3、Pandeyらは2．5eVと3．3eV4、Ohfutiらはr－Ⅹ間
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図5－1線形補間により求めたGel＿XCx／Si（001）エビタキシヤル層の

バンドギャップエネルギーの置換位置C組成Ⅹ依存性
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の遷移エネルギーが2．5eV5になると予想している。線形補間のグラフにこれら

の値を加えたものを図5－1に示す。Ⅹ点で遷移するという点では線形補間によ

る予想と－敦するものの、それぞれの値にばらつきがある。C組成が50％の場

合であればGeCの繹晶形は、閃亜鉛構造となり計算が最も簡単になるので上記

のようにこれまでいくつかの報告結果があるが、本研究で興味のある置換位置

C組成が4～11％の場合ではC原子がランダムな配置を取り、計算が複雑になる

ため報告例はない。

実験的にはフーリエ変換赤外分光法（Fourier TransfbrmationInfrared

Spectroscopy：FT」IR）6，7、フォトルミネッセンス（Photoluminescence：PL）8、分光

ェリブソメトリ9によりGeC結晶の光学測定が行われている。フォトルミネッ

センスによる測定では、転位に起因すると思われるブロードなピークが観察さ

れているが、GeC混晶のバンド端発光は報告されていない。分光エリプソメト

リでは、C原子導入によりバンド間遷移であるL点でのエネルギー変化が観察

されているが、置換位置C組成Ⅹに対する系統だった変化は報告されていない。

FT」IRによる測定では、透過スペクトルを解析することによって置換位置C組

成Ⅹ＝0．2～0．6％のGeC混晶におけるバンドギャップ、およびバンド構造が評価

されている。バンドギャップは置換位置C組成Ⅹの増加とともに増大し、バン

ド構造は間接遷移型であることが報告されている。このC原子導入によるバン

ドギャップエネルギーの変化は、Geのバンド構造におけるL点エネルギーの

増加を示すものと考えられている。しかし、FT」IRによる報告も置換位置C組

成Ⅹ＞1％のGeC混晶に関する報告はなく、C原子の導入によりバンド構造が直

接遷移化するのかどうかわかっていない。

上記のように置換位置C組成Ⅹ＞4％でバンド構造が直接遷移化するかどうか

理論的な側面からは十分検討されていない。また、実験においても高い置換位

置C組成で、良質なGel＿ⅩCx単結晶の作製は極めて困難であり、バンド構造、お

よびその光学特性はほとんど明らかにされていない。本研究では置換位置C組

成2％以上のエビタキシヤル結晶成長に成功した。5章では、Gel＿ⅩCx混晶

（0≦Ⅹ≦2・6％）の光学特性をFトIR、フォトリフレクタンス（Photoreflectance：PR）、

分光エリプソメトリにより総合的に評価し、バンド構造の直接遷移化の可能性

とCの取り込みがバンド構造に与える効果について追求する。
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5_2ﾊﾞﾝﾄﾞ構造評価技術

5_2_1測定用ｻﾝﾌﾟﾙの準備

分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘ用のｻﾝﾌﾟﾙとして,膜厚110nmのGel-xCx/Siｴﾋﾟﾀｷ

ｼﾔﾙ層を準備した｡ FT｣IRとPRでは十分な膜厚が必要であるため-2〝mの

GeC/Siを再度成長した｡成長中のRHEED像観察､ ⅩRD結呆からGeC層は

si(001)基板に配向していることを確認した｡

測定ｻﾝﾌﾟﾙの供給C組成Ⅹc､置換位置C組成Ⅹ､膜厚を表5-ﾄ5-3に示す｡

表5-1 FT-IR(Fourier Transformation lnf士ared Spectroscopy)

測定用ｻﾝﾌﾟﾙの詳細

供給 C 組成 Ⅹc(% ) 置換位置 C 組成 ~Ⅹ(% ) 膜厚(pm )

0 0 2.3

1.2 0.5 1.4

1.8 1.2 2.3

･ 5.5 2.0 2.4

表5-2 PR(Photoreflectance)測定用ｻﾝﾌﾟﾙの詳細

供給 C 組成 Ⅹc(% ) 置換位置 C 組成 Ⅹ(% ). 膜厚 (p m )

0 0 2 .3

1.2 0 .5 1.4

1.8 1.2 2 .3

表5-3分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘ測定用ｻﾝﾌﾟﾙの詳細
供給 C 組 成 Ⅹc(% ) 置 換 位置 C 組成 Ⅹ.(% )

0 0

1.､2 0 .8

1.8 1.1

3 .6 1.4

7..3 2 .6
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5_2_2 FT-IRによるﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-評価方法

FT-IRにより測定したGeCの透過ｽﾍﾟｸﾄﾙを解析することによって､ GeC

のﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-Egを評価した｡半導体の透過ｽﾍﾟｸﾄﾙから吸収

係数を求めることができ､ﾊﾞﾝﾄﾞ構造が直按遷移型である場合は､吸収係数α

と光子のｴﾈﾙｷﾞ-bγの関係は以下の式で与えられる｡

1

a(hv)-A'(hv-Eg)2

A*=

● ●

mh+me

nch2m:

(5-1)

(5-2)

ここで､ Eg:ﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-､ q:電子の電荷､ m*h, m::正孔と電子

の有効質量､ n:屈折率､ c:光速度､ h:ﾌﾟﾗﾝｸ定数である｡この式から吸収係数

の2乗α2が光子のｴﾈﾙｷﾞ-hvと比例する場合は直按遷移型半導体であるこ

とがわかり､吸収係数α2乗を外挿した線とｴﾈﾙｷﾞ-軸の交点がﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬ

ﾂﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-Egとなる｡ﾊﾞﾝﾄﾞ構造が間按遷移型である場合は､吸収係数α

と光子のｴﾈﾙｷﾞ-hγの関係は以下の式で与えられる｡

α(hv)-αa(hv)+αe(hv)

αa(hγ)-

ae(hv)-

A'(hv-Eg.E,)2

ex壕-.
A'(hv-Eg -E,)2

･ - exp(-&
(5-5)

ここでαa:ﾌｵﾉﾝの吸収を伴う光学吸収の吸収係数､ α｡:ﾌｵﾉﾝの放出を

伴う光学吸収の吸収係数､ Ep:ﾌｵﾉﾝのｴﾈﾙｷﾞ-､ kB:ﾎﾞﾙﾂﾏﾝ定数であ

る｡この式から吸収係数の1/2乗､ αl/2､が光子のｴﾈﾙｷﾞ-hγに比例すると

きは間按遷移型半導体であることがわかる｡

本測定ではFT/IR-400(日本分光製)により透過ｽﾍﾟｸﾄﾙを測定し､その吸収

係数αを求め､GeC混晶のﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-Egの置換位置C組成Ⅹ依

存性を求めた｡測定条件を以下に記す｡

FT-IRの測定条件

･測定波数範囲: 7800-400cm-1 (1.28-25〟m)

･光学系:ｼﾝｸﾞﾙﾋﾞ-ﾑ
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･光源:ｾﾗﾐｯｸ特殊光源

･検出器: DLATGS

･積算回数:30回

本装置では光学系としてｼﾝｸﾞﾙﾋﾞ-ﾑを採用している｡波数の較正､つま

りｴﾈﾙｷﾞ-の正確さは､ CO2の吸収ﾋﾟ-ｸが688cm~lに観測されることを確

認することによって行った｡測定ｻﾝﾌﾟﾙはSi基板上のGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ

結晶である｡ Si基板の吸収を除くためにSi基板に対する透過光強度を測定し､

それをﾊﾞｯｸｸﾞﾗｳﾝﾄﾞとして以下の式よりGeCｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の透過率

T(%)を求めた｡

透過率T(%)
GeC/Siの透過光強度

si基板の透過光強度
×100 (5-6)

図5-2にFT-IRによって得られたGe/Si(001)の透過ｽﾍﾟｸﾄﾙを示す. -ﾃﾛ

ｪﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ構造であるためすべてのｻﾝﾌﾟﾙから図のような干渉縞が観察

された｡このような干渉縞がある場合､その透過ｽﾍﾟｸﾄﾙの包絡線から吸収

係数αと膜厚を1%以内の正確さで求める方法が提案されている10｡本測定では､

吸収係数αを求めるため以下の式を利用した｡

5 10

Wavelen'gth ( u ml

(80

邑
喜60
'a
.巴

岳40
Sj
(弓
i.<

ﾄ20

図5-2 FT-IRによるGe/Si(001)ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の透過ｽﾍﾟｸﾄﾙ

TM:透過ｽﾍﾟｸﾄﾙの極大値の包絡線､ Tm:透過ｽﾍﾟｸﾄﾙの極小値の包絡線

81



exp(一αd) =

EM-[EM-(n2 -1)3(n2 -s4)]1/2

(n-1)3(n-s2)

ここでEM=堕.(n2_))(n2_s2)
TM

n-【N+(N2-s2)l/2】 1/2

ここでN=2s
TM_Tm s2+1

TMTm 2

(5-7)

(5-8)

α :吸収係数､ d:GeCの膜厚､ n:GeCの屈折率､ s:si基板の屈折率(-3.44)､ TM:

透過ｽﾍﾟｸﾄﾙの極大値の包絡線､ Tm:透過ｽﾍﾟｸﾄﾙの極小値の包絡線であ

る｡TMとTmは図5-2に示したように波長九に対する連続的な関数である.GeC

の膜厚dは､触針式表面粗さ計で求めた値を使った｡

5-2-3ﾌｵﾄﾘﾌﾚｸﾀﾝｽ(PR)法の原理と装置構成

本研究では､ PRｽﾍﾟｸﾄﾙの変化から図5-3及び表5-4に示したGeのﾊﾞﾝ

ﾄﾞ構造‖におけるr点のｴﾈﾙｷﾞ-EoとEo+△oの評価を行った｡Geのﾊﾞﾝﾄﾞ構

L点Ar点△Ⅹ点
l-K ∑ r

図5-3擬ﾎﾟﾃﾝｼﾔﾙ法によって計算されたGeﾊﾞﾝﾄﾞ構造Il
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造においてEoｴﾈﾙｷﾞ-は直接遷移ｷﾞｬｯﾌﾟであり､C導入によってこの直接

遷移ｴﾈﾙｷﾞ-がどの様に変化するのかを測定することによってﾊﾞﾝﾄﾞ構造の

直接遷移化の可能性を調べた｡

表5-4Geの各特異点におけるﾊﾞﾝﾄﾞ遷移ｴﾈﾙｷﾞ-

ﾊﾞﾝﾄﾞ遷移ｴﾈﾙｷﾞ-(ev) T(K)

Eo(r8'-IT) 0.8872 10

Eo +△o(r,'-T8-) 1.184 10

El(L4,5 -㍍) 2･05 300

E2(Ⅹ5 -Ⅹ5) 4.49 300

pR法は､光照射による半導体表面での起電力効果を利用した変調反射分光法

であり､結晶に電界を印加し､誘電率ｽﾍﾟｸﾄﾙに変化を与えながら､反射率

の変化分』Rを分光分析する方法である｡得られるｽﾍﾟｸﾄﾙは､誘電率ｽﾍﾟ

ｸﾄﾙの微分信号に相当し､ﾊﾞﾝﾄﾞ構造を反映した鋭いﾋﾟ-ｸを示す｡

半導体表面における光の垂直反射率Rは､次式で表される｡

R-[E+f.-

(E=

2Eo(E, +f)]/[E+Eo + 2Eo(Er +壬)】

Eｦ+E?:複素誘電率､ f,:実部､ Ei:虚部)

(5-9)

ここで､媒質での吸収はないとし､その誘電率の実部をEoとしている｡変調

反射信号は式(5-4)の部分微分の形で表わされ,式(5-5)のように書くこと

ができる｡

AR/R=[(∂R/E,)Af. +(∂R/Ei)Afi]/R

=a∠] E,+b∠] Ei
(5-10)

aとbはSeraphin係数と呼ばれ､ ErとEiの関数である.ｽﾍﾟｸﾄﾙ形状を決

めているのはAE.とAfiで､遷移に関与するﾊﾞﾝﾄﾞ端の型によって独特のｽ

ﾍﾟｸﾄﾙを持つことが調べられている｡ﾊﾞﾙｸGeの場合は､aがbより大きな

値を取るため､ AE,を反映したｽﾍﾟｸﾄﾙとなる]2. Geの各ﾊﾞﾝﾄﾞ端のｴﾈ

ﾙｷﾞ-やﾊﾞﾝﾄﾞ構造は､ｴﾚｸﾄﾛﾘﾌﾚｸﾀﾝｽ(ER)法等を用いて詳細に研

究されている13｡本研究では､これらの報告を参考にC導入によってGeのﾊﾞﾝ

ﾄﾞ構造がどの様に変化するかを調べた｡

本研究において用いたpR法の測定系を図5-4に示す｡変調電界を発生させ
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るための照射光として､ 500HzでﾁｮｯﾋﾟﾝｸﾞしたAr+ﾚ-ｻﾞ-光を用いた｡

ﾚ-ｻﾞ-光の照射面積は3mm角で､ﾚ-ｻﾞ-ﾊﾟﾜ-は測定ｻﾝﾌﾟﾙ表面で

ﾀｯﾄ

図5-4 PR測定系

6.5mWであった｡反射率Rを測定するための探査光は､ﾊﾛｹﾞﾝﾗﾝﾌﾟからの

光を分光器(分光計器MT-10)により単色化し､ﾚﾝｽﾞにより約3mm角に集光し

測定ｻﾝﾌﾟﾙ表面に照射した｡測定ｻﾝﾌﾟﾙからの反射光は､感度波長範囲0.9

-1･7pmのInGaAsPINﾌｵﾄﾀﾞｲｵ-ﾄﾞ(浜松ﾎﾄﾆｸｽG8370-03)を用いて検

出し､ﾌｵﾄｾﾝｻｱﾝﾌﾟ(浜松ﾎﾄﾆｸｽC2719)により電圧信号に変換した

後､ﾛﾂｸｲﾝｱﾝﾌﾟ(stanfbrdResearch Systems, Inc. SR510)により増幅し､記

録した｡ﾛﾂｸｲﾝｱﾝﾌﾟ-の参照信号は照射光を変調しているﾁｮｯﾊﾟから

得た｡探査光の入射角及び反射角は測定ｻﾝﾌﾟﾙ表面に対して約60oとした｡

ｻﾝﾌﾟﾙはｸﾗｲｵｽﾀｯﾄに入れ7.5Kまで冷却して､測定を行った｡以上の

測定系により変調電界と同期した反射信号』Rと､同じ光学系により得た反射

信号Rを用いて』R/Rｽﾍﾟｸﾄﾙを得た｡

5-2-4分光ｴﾘﾌﾟｿによる

84



GeC混晶のﾊﾞﾝﾄﾞ構造評価法

分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘでは､ Geのﾊﾞﾝﾄﾞ構造におけるL点及びⅩ点のﾊﾞﾝﾄﾞ

間遷移を評価した｡この､ L点及びⅩ点での光学遷移を評価することでGeC混

晶の直按遷移化につながる知見とC原子導入によるﾊﾞﾝﾄﾞ構造の変化に関する

情報が得られる｡

本研究ではUVISEL製分光ｴﾘﾌﾟｿ解析装置(ｴﾘﾌﾟｿﾒ-ﾀ-)を用いて測

定を行ったo直線偏光を入射すると､反射光は楕円偏光になる.分光ｴﾘﾌﾟｼ

ﾒﾄﾘでは楕円偏光の位相角△(九)と､楕円偏光の振幅強度比から求められる

正接V(九)を測定した.測定より求まったV(九)､ A(九)は､入射角､波長､基

板の屈折率､膜の屈折率､および膜厚を含む関数となっている｡ここから､最

小二乗法によるﾌｲﾂﾃｲﾝｸﾞを行い複素誘電率の実部と虚部Er､ Eiを導い

た.そして､この複素誘電率の実部と虚部E.､ EiからL点とx点でのﾊﾞﾝﾄﾞ

間遷移のｴﾈﾙｷﾞ-を求めた.測定ﾃﾞ-ﾀV(九)､ A(九)をﾌｲﾂﾃｲﾝｸﾞし複

素誘電率を求めるため､まず､測定したｻﾝﾌﾟﾙについてｻﾝﾌﾟﾙ構造のﾓﾃﾞ

ﾙを立てた｡ｻﾝﾌﾟﾙ構造は基板(Si)､ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層に(GeC)､表面の自然

酸化膜(GeO2)とし､GeCの膜厚は段差計により測定した値を代入した｡ここで､

解析したいGeC層についてはﾌﾟﾛｸﾞﾗﾑに付属されているGeの分散式を設定

した｡次に､最小2乗法を用いてﾓﾃﾞﾙの理論値と測定ﾃﾞ-ﾀとの違いが最小

になるように膜厚と分散式のﾊﾟﾗﾒ-ﾀをﾌｲﾂﾃｲﾝｸﾞした｡その膜厚及び

計算された分散式ﾊﾟﾗﾒ-ﾀから複素誘電率の実部と虚部E,､ Eiを導出したo

本研究では､測定波長範囲1.5-5eVで複素誘電関数ErとEiｽﾍﾟｸﾄﾙを求

めた｡得られたｽﾍﾟｸﾄﾙからは､図5-3及び表5-4に示したGeのﾊﾞﾝﾄﾞ構造

のL点およびⅩ点付近のﾊﾞﾝﾄﾞ間遷移ｴﾈﾙｷﾞ-ElとE2を反映したﾋﾟ-ｸが

観察される｡置換位置C組成Ⅹ-o-2.6%のGeﾄⅩCx/Si(001)ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層を

分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘによって測定し, C原子導入によってElおよびE2ｴﾈﾙ

ｷﾞ-がどの様に変化するかを調べた｡
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5－3GeC混晶のバンド構造

5－3－1GeC混晶のバンドギャップエネルギー

図5－5にFT」IRにより求めた光子のエネルギーhγに対する吸収係数α1／2のプ
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パラメータⅩは置換位置C組成

ロットを示す。α1／2と光子エネルギーはほぼ比例関係にあるので、GeCエビタ

キシヤル層は今回測定した置換位置C組成Ⅹの範囲では間接遷移型であると推

定される。比例部分をαl／2＝Ocm・）となる点まで外挿することによって‘Ge．＿XCxエ

ビタキシヤル結晶のバンドギャップエネルギーEgを求めた。その結果を図5－6

に示す。前述のようにGel－XCxのバンドギャップエネルギーEgは、置換位置C組

成Ⅹとともに大きくなり、Ⅹ＞4％以上で直接遷移化することが期待されている。

しかし、逆にバンドギャップエネルギーEgは、置換位置C組成Ⅹと共に減少し

た。この結果は、点線で示した直線補間によるr－L間での遷移とは全く異なる。

これはバンドギャップボTイングと呼ばれる現象であり、Ⅲ一Ⅴ族系混晶半導体

で盛んに議論されている。バンドギャップボーイングとは混晶化によってバン

ドギャップエネルギーが組成に対して線形性をもたず、2次曲線であらわされ

る現象である。一般的には下に凸の2次曲線になることが多い。混晶A，Bトyに

おいて構成元素AとBのバンドギャップエネルギーをEA、EBとすると混晶の

バンドギャップエネルギーEABは以下の式で表される。

EAB＝EAy＋EB（1－y）－by（1－y）　　（5－11）
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図5-6 Gel-xCx/Si(001)ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層のﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-Egの

置換位置C組成Ⅹ依存性

ここでbをﾎﾞ-ｲﾝｸﾞﾊﾟﾗﾒ-ﾀという｡ GeCに類似したⅣ族系半導体であ

るSiC混晶においてもﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟﾎﾞ-ｲﾝｸﾞが報告されている14,15｡ﾊﾞﾝ

ﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟﾎﾞ-ｲﾝｸﾞ現象の原因は明確にされていないが､その可能性として

挙げられるものを以下に記す｡

･基板とｪﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の歪(緩和したｪﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層と歪を有する層で値

が異なる)16, 17

･原子半径(格子定数)の違い18, 19

･局在準位の形成20

･結晶のﾗﾝﾀﾞﾑﾈｽ

特にSi-Cでのﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟﾎﾞ-ｲﾝｸﾞはC原子そのものの特性が影響し

ていると考えられており､ C組成12.5%でsemimetalになることが計算結果よ

り予想されているo GeC混晶のﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-Egは以下の式により

見積もられる｡

Eg-Eさ志.EEe(1一志)-b志(.一志) (5-12)

ここでEき､ Eとeはそれぞれ300KにおけるC(ﾀﾞｲｱﾓﾝﾄﾞ)とGeのﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬ

ﾂﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-である｡ﾊﾞﾙｸGeではr-L遷移がﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟとして観測さ

れるo-方､c(ﾀﾞｲｱﾓﾝﾄﾞ)の場合には､r-』 (rとⅩ点の間)の光学遷移が起こ

るoGeC混晶ではC組成が小さいためr-L間での遷移が起こると予想される｡
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図5－1の直線補間の結果でも置換位置C組成が4％程度までであればL点での

遷移が起こると予測されている。r－L遷移を仮定してバンドギャップボーイン

グを求めたところ、実線で示したようにボーイングパラメータbは13．1eVの値

が得られた。

一般的にボーイングパラメータbは1eV程度である。例えば、Ⅲ－Ⅴ族混晶系

のb値の場合、InxGal＿XN：1．4～4．8eV、AIxGa）＿XN：1．3eV程度であることが報

告されている。しかし、構成原子間の原子半径（格子定数）が著しく異なる場合

や基板とエビタキシヤル層間に大きな歪が生じた場合にはボーイングパラメー

タbが大きくなると予想されている。本研究のサンプルでは、膜厚は十分厚いた

めエビタキシヤル層と基板との間の歪は無視できるが、Cに対するGeの格子

定数の比は1．6　と非常に大きいためb値が非常に大きくなったと推測される。

同じⅣ族混晶半導体であるSiCのデータからボーイングパラメータを求めると

10．7eVとなった。Cに対するSiの格子定数の比は1．5であり、Ge／Cの格子定

数の比より少し小さいノ1ンドボーイングの原因としては上記のように様々な

ことが考えられるが、GeC混晶系では格子定数の差が大きく影響している可能

性がある。そこで表5－5　に他の材料系に関する格子定数の比とボーイングパラ

メータbの関係を示す。また、この表5－5をプロットした結果を図5－7に示す。

表5－5　格子定数の比とボーイングパラメータbの関係

材料　ノ㌍格子定数比
AIxGaトxAs l．1521　　　1．00

AIxGal＿XAs O．2222　　　　1．00

Zn）＿ⅩBexSe O．9723　　　　1．10

InxGaトⅩN　　　　124　　　　　1．12

InxGaトⅩN l．425　　　　1．12

InxGal＿ⅩN　　　　3．816　　　　1．12

InxGaトxN　　　　2．616　　　　1．12

AlxGal．xN O．9826　　　　1．02

ZnSexTel＿X l．3027　　　　1．08

Sil＿ⅩCx lO．715　　　　1．52

GeトⅩCx　　　　　13．1　　　　　1．59

GaJ＿XAsxN 72g 1．26

GaトⅩAsxP 0．32g 1．04
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図5－7　格子定数の比とボーイングパラメータbの関係

InxGaトxNでは同じ材料でもボーイングパラメータbの値に広がりがある。こ

れは成長条件の違いだけでなく、前述のようにコヒーレント成長と緩和成長の

違いによって値が異なることが報告されている。・また、図5－7のグラフから格

子定数の比が大きくなるほど、ボーイングパラメータbが大きくなることが明

らかになった。今回GeC混晶で得られたボーイングパラメータb＝13．1eVとい

う非常に大きな値は、構成原子間の格子定数（原子半径）の差が主な要因となっ

ていると結論付けられた。

図1－1で示したようにOrnerらは、C組成の増加と共にバンドギャップエネ

ルギーが増加することを報告している塞。しかもその値は、若干の減少はある

もののL点での線形補間に近い値をもってエネルギーが増加している。本研究

と彼らとのGeC混晶成長において、大きく異なる点はC分子線源の違いである。

彼らはC分子線源として昇華性グラファイトフィラメントを使用しており、

QMSの測定結果からC分子線の主な構成種はC3であると報告している。この

C3は、GeC混晶中にクラスターとして取り込まれるため格子を膨張させる効果

がある29。一方、アークプラズマガンによるC分子線はイオン化されたC単原

子で構成されていることを示した。このC＋イオンは、置換位置に取り込まれや

すい。この結果、供給C組成Ⅹc＝2％の場合には置換位置へC原子が取り込′ま

れ、格子が縮小し、ⅩRD測定でのGeC（004）ピークが28＝66．40　までピークシ

フトした。しかし、彼らの結果ではCクラスターが格子を膨張したためGe（004）
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ピークが現れる28＝66．00　にGeC（004）ピークが観察されている。このことはC

分子線源の違いによりGeC混晶中へのC原子の取り込まれ方が明らかに異なる

ことを示す。つまりC分子線源の違いによる混晶へのC原子の取り込みがバン

ドギャップエネルギーEgに影響したと推定される。

5－3－2GeC混晶のr点遷移エネルギー

PR測定では、直接遷移であるr点でのバンド間遷移エネルギーEoを評価で

きる。図5－8にGel＿XCx／Si（0≦Ⅹ≦1．2％）のPRスペクトルを示す。置換位置C組

成Ⅹ＝0％のGe／Siエビタキシネル層においては、Geのバンド構造を反映したE。、

Eo＋△0を示す強いスペクトル変化が0．89eVと1．18eVに観察された。これらの

値はバルクGeに対する文献値とも一致する。∠収／Rの信号強度も4×10‾4と強

く、スペクトル形状も鋭い。置換位置C組成Ⅹ＝0．5％のGel＿XCx／Siエビタキシヤ

ル層に対するスペクトルにも強度は弱くブロードであるが、0．81eV　と1．10eV

にピークが観察された。これらのピークはEoと　Eo＋△0エネルギーに対応する

と推測される。両ピークセもC原子の取り込みによって低エネルギー側へシフ

トしている。置換位置C組成Ⅹ＝1．2％のGel＿XCx／Siでは1．OeV付近にピークが現

れており、Ⅹ＝0．5％のサンプルの結果からEo＋△0エネルギーによるピークであ

ると推定される。一方、Eoによるピークは分析範囲より低エネルギー側にある

ものと推測される。なお、Ⅹ＝0．5％のサンプルで、Ⅹ＝1．2％に比較して信号強度

が小さくなっているのは膜厚が薄くなっているためである30。これ以上の置換

位置・C組成Ⅹ＞1．2％ではC組成とともに』鳳収スペクトルがブロードになり、

信号強度は急激に減少した。これはRHEEDやⅩRDの結果からも推測されるよ

うにGeC混晶の結晶性の劣化によるものであろう。PR測定の結果、C原子の

導入によりバンドギャップエネルギーEgと同様にE。とEo＋△。エネルギーも

低エネルギー側にシフトすることが明らかになった。
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図5-8ﾌｵﾄﾘﾌﾚｸﾀﾝｽによるGel_ⅩCx/Si(001)の』ⅣRｽﾍﾟｸﾄﾙ

のｴﾈﾙｷﾞ-hγ依存性ﾊﾟﾗﾒ-ﾀⅩは置換位置C組成

5_3_3GeC混晶のL､ Ⅹ.点遷移ｴﾈﾙｷﾞ-

図5_9に分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘにより測定した置換位置C組成Ⅹ-o-2･6%の

GeC/Siｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の複素誘電率∈iｽﾍﾟｸﾄﾙを示す｡置換位置C組成Ⅹ

の増加に伴い2eV付近のElｴﾈﾙｷﾞ-および4eV付近のE2ｴﾈﾙｷﾞ-のﾋﾟ-

ｸにﾌﾟﾛ-ﾄﾞﾆﾝｸﾞが確認される｡これは結晶性の悪化に対応すると推測され

る｡また､ ElおよびE2ｴﾈﾙｷﾞ-のﾋﾟ-ｸが置換位置C組成Ⅹに対してｼﾌ

ﾄしていることがわかる｡このElとE2ｴﾈﾙｷﾞ-はそれぞれ図5-3のL点と

Ⅹ点でのﾊﾞﾝﾄﾞ間遷移ｴﾈﾙｷﾞ-に対応する｡ Elは置換位置C組成xの増加に

伴い高ｴﾈﾙｷﾞ-側-､ E2は若干低ｴﾈﾙｷﾞ--側-ｼﾌﾄしている｡これは

図5-3のGeのﾊﾞﾝﾄﾞ構造において置換位置C組成増加に伴い､ L-.,,-L-6間が広

がり､ x5-Ⅹ5間が狭まったことを示す｡
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図5-9分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘによるGel_xCx/Si(001)ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層の

複素誘電関数∈iのｴﾈﾙｷﾞ-血γ依存性ﾊﾟﾗﾒ-ﾀ-は置換位置C組成Ⅹ

5-4混晶化によるﾊﾞﾝﾄﾞ構造の変化

5-4-1 C原子導入による直接遷移化の可能性

今回､ GeﾄxCx/Si(001)ｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ層において置換位置C組成Ⅹを2.9%ま

で増加することに成功したが､未だⅩ>4%のｴﾋﾟﾀｷｼﾔﾙ結晶は得られてい

ない｡この節では置換位置C組成が4-11%でGeC混晶が直接遷移型半導体に

なる可能性についてGeﾄⅩCxに対する光学特性評価の結果に基づいて議論する｡

本研究では､直接遷移化する可能性があるのかを調べるためにPRによりr

点でのﾊﾞﾝﾄﾞ間遷移ｴﾈﾙｷﾞ-Eoを測定した｡ FT｣IRによるﾊﾞﾝﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪ

ﾈﾙｷﾞ-Egの測定と分光ｴﾘﾌﾟｿﾒﾄﾘによるⅩ点およびL点遷移ｴﾈﾙｷﾞ-

の測定は室温で行ったが､ pRは7.5Kで測定を行った｡ -般的に半導体のﾊﾞﾝ

ﾄﾞｷﾞｬｯﾌﾟｪﾈﾙｷﾞ-は､温度に対して線形性を持っていることがわかってい

る｡そこで､以下の式により室温でのr点での遷移ｴﾈﾙｷﾞ-E｡を見積もった｡

E｡(T)=E一些且T
dT

(5-13)

些且-4.0×10-4(ev/K)である3l｡測定ここでEは7･5K測定したﾃﾞ-ﾀであり､ dT
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サンプルは置換位置C組成Ⅹが比較的小さいため些且は、バルクG。の値を用
dT

いた。300KでのEoエネルギーの値を求めたところ置換位置C組成Ⅹ＝0、Oi5％

でそれぞれ0．78eVと0．71eV・と換算され、図5－10に凡例◇で示すようにEoエ

ネルギーは置換位置C組成Ⅹの増加と共に減少した。r－rで示した点線は、r

点間でのバンド間遷移エネルギーEoの直線補間を示しているが、PRの結果に

よるとr点での遷移も数値的には従わないことがわかった一。

室温でのr点での遷移エネルギーEoは、FT」IRにより測定したバンドギャッ

プエネルギーEgの値よりも0・1eV程度大きくなっており、r点での光学遷移は

起こりにくいことを示している。つまり、PR測定結果より今回測定した置換位

置C組成Ⅹの範囲では間接遷移型半導体であることが明らかになった。この結

果は、吸収係数α1／2が光子エネルギーbγに比例した事実とも一敦する。以上

のことから今回測定した0≦Ⅹ≦2％の置換位置C組成ではr－L間での遷移が起こ

ることがわかった。

0．95

0．9

0．85

君0．8
ヽ＿／

論0・75
i｝

む
∈

q匡・十十十「
0・7＿′一／一分一一一一一‾

0．65「、－⊥ヾ　　　E

0．6

0．55

●PR（7．5K）

◇PR（300K）

．　　　　　　　D

l．5　　　　　　20　　　　　　0．5　　　　　1

SubstitutionalCcontentx（％）
図5－10　FT」IRとPRによるGeC混晶のバンド構造評価

5－4－2C原子導入によるバンド構造変化

今回成長したGeCエビタキシヤル層は置換位置C組成Ⅹが小さいため、Ge

のバンド構造を参考にC原子導入の効果によるGeCのバンド構造変化を考察し

た。FT」IRとPR測定によるとバンドギャップエネルギーEgとr点間の遷移エネ

ルギーEoは、置換位置C組成Ⅹの増加と共に減少した。図5－3のGeのバンド
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構造で考えるとFトIRのバンドギャップエネルギー測定から－r；に対するLも

点のエネルギーが小さくなったと推測される。一方、PR測定結果からは、C原

子の導入によってr；のエネルギーがr言に対して減少したと考えられる。分光エ

リプソメトリの結果からはLl，5－Lも間のエネルギーが増大する傾向を観察した。

FトIR測定結果からh点のエネルギーが減少したことを考えると、h，5ポイン

トのエネルギーもr言と比較して小さくなったことがわかる。一方、分光エリプ

ソメトリ結果からⅩ5－Ⅹ5間のエネルギーは若干減少した。しかし、これはⅩ5－Ⅹ5

間のエネルギーであり、r；に対してどの程度変化しているか今回は見積もるこ

とはできなかった。以上のことから、C原子の導入によりr言対してLも、Ll，5、r；

のそれぞれの点のエネルギーが減少することが明らかになった。

一方、供給したC量に対して置換位置に存在するC原子というのは半分以下

であることがⅩRD結果からわかっている。置換位置以外に存在するC原子は

格子を膨張させるためバンドギャップは減少するはずである。つまり今回得ら

れ．た大きなボーイングパラメータbは、構成原子間の原子半径の差だけでなく、

置換位置以外のC原子の影響も考えられる。今後、この置換位置以外に存在す

るC原子の配置を制御した状態でバンド構造を追及していく必要がある。C原

子の配置をさらに詳細に調べるための手法としては、RBS、EXAFS（Extended

X－rayAbsorptionFine Structure）が挙げられる。RBSでは混晶のチャネリングプ

ロファイルから散乱に寄与した原子を特定することで、C原子がどのような配

置にどの程度存在するか評価できる。また、EXAFSではC原子が近接原子と

どのように結合しているか評価でき、RBSとEXAFSの結果から包括的にC原

子の配置と組成を定量的に求めることができる。このC原子の配置に関するデ

ーータと光学特性のデータを比較することにより、どの配置の原子がどのように

光学特性に寄与していることが調べることが今後の課題である。

5－5　まとめ

置換位置C組成Ⅹの増加に．よってGeC混晶のバンド構造が、直接遷移化す

るか、また、バンド間遷移はどのように変化するのか調べるため、FT」IR、PR、

分光エリプソメトリにより光学特性を測定し、分析した。その結果を以下にま

とめる。

置換位置C組成Ⅹ＜2％までの範囲で、GeC混晶は間接遷移型半導体であ

った。
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GeCのバンドギャップエネルギーEgは、最も簡単な近似である線形補間

には従わず、置換位置C組成Ⅹの増加とともに減少した。これはバンド

ギャップボーイングと呼ばれ、Ge）＿XCx／Si（001）エビタキシヤル層に対して

初めて見出した。

ボーイングパラメータbを導入し、Gel＿XCx混晶に対して13．1eVという値

が得られた。この大きなb値は、GeとCの原子間距離の大きさに起因す

るものと推測される。

C原子導入によるⅩ5一Ⅹ5間のエネルギーに変化はみられなかった。一方

で、r言対してL壱、h，5、r；のそれぞれの点のエネルギーが減少すること

が明らかになった。

線形補間によるとGeトxCxエビタキシヤル層は、置換位置C組成Ⅹ＞4％で直接

遷移化することが予想されている。しかし、FT・IR、PR、分光エリプソメトリ

により置換位置C組成Ⅹ≦2．6％のGel＿XCxエビタキシヤル層の光学特性を評価し

た結果、間接遷移型半導体であり、バンドギャップエネルギーEgとバンド間遷

移エネルギーEoは線形補間の結果には従わず、減少した。このようにGeC結晶

はC原子の導入によって特異な性質を示すことが明らかになった。
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6章　結論
6－1本研究の主要成果
本研究ではSi基板と格子整合する新しい発光材料としてGeC混晶に注目し、

その結晶性と光学特性を評価した。GeCは自然界には存在しない結晶であるた

めに非平衡状態を強調することによって、置換位置C組成Ⅹ＞4％のGeトⅩCxエビ

タキシヤル結晶の実現を目標に、新規C分子線源としてアークプラズマガンを

導入し、MBE成長した。本章では、本研究で得られた主要な成果と新しい知見

をまとめる。

アークプラズマガンの分子線評価

本研究ではCの新規分子線源として、これまでに半導体の結晶成長へ応用さ

れていないアークプラズマガンをMBEに導入した。QMS測定結果からC分子

線は12cの単原子から構成されており、C原子が複数結合したクラスターは混

入していないことを明らかにした。

アークプラズマガンにより成長したC膜はアモルファスであり、その膜中に

はマクロパーティクルと呼ばれる1〟m程度の大きさのC凝集物は1cm2中に

0～1個と非常に少数であり、GeC混晶成長には影響ないと判断された。ⅩPSに

よりC膜とSi基板およびGe基板間にSi－CとGe－C結合が観察され、アークプ

ラズマガンから供給された励起CイオンがGeC混晶の成長に有効であることを

実証した。

C組成の定義と定量

本研究では置換位置C組成Ⅹ、取り込みC組成＜Ⅹ＞、供給C組成Ⅹcを明確に

定義するとともに、GeCエビタキシヤル層におけるそれらの関係を定量的に明

らかにした。この結果、アークプラズマガンによるMBE成長で得たGeCでは、

薄膜中の取り込みC組成＜Ⅹ＞と供給C組成Ⅹcはほぼ一致した。また、置換位置

C組成Ⅹは、供給C組成Ⅹcが大きいほど、また成長温度Tsが低いほど大きい

ことを示した。

非混和性の解消

アークプラズマガンによるイオン化C分子線源とAr’イオン照射のIBAD（Ion

BeamAssistedDeposition）を併用することによって、これまで報告されている

中で最大である置換位置C組成Ⅹ＝2．9％のGeトxCx混晶を得た。これは、C＋ィ
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オン化分子線とAr＋イオンのエネルギーを利用した非平衡成長の効果であ

る。

非平衡性をさらに強調するため成長温度Tsを300℃まで下げてMBE成長し

たGeC混晶は、多結晶化したものの、ラマンシフトの分析結果から置換位置C

組成Ⅹがさらに増加していることを明らかにした。

結晶性の向上

イオンビームを利用したIBADは、置換位置C組成Ⅹの増加だけでなく結晶

性の向上にも効果があった。500eVを上限としてAr十イオンの加速エネルギーEa

を大きくするほど、ⅩRDのGeC（004）ピークの半値幅が小さくなり、結晶性が向

上することがわかった。

Ge基板上とSi基板上のGeCエビタキシヤル結晶成長の比較から、エビタキ

シヤル層と基板間の歪制御が結晶性向上に寄与する可能性を示した。

光学特性

FT－IRの分析結果、置換位置C組成x＝0～2％の範囲ではGel＿XCx／Si（001）エビタ

キシヤル結晶は、間接遷移型半導体であることを明らかにした。また、GeC結

晶のバンドギャップエネルギーEgは、直線補間の予測には従わず、Egは置換位

置C組成Ⅹの増加に伴って減少した。この結果は、Gel－XCx／Si（001）エビタキシ

ヤル結晶に対してバンドギャップボーイングが生じていることを示しており、

他の混晶半導体と比較してb＝13．1eVの非常に大きなボーイングパラメータを■

見出した。

PRと分光エリプソメトリの結果、2％以下の置換位置C組成ではⅩの増加に

伴って、r言対してLも、Ll，5、r；のそれぞれの点のエネルギーが著しく減少する

ことを明らかにした。

‘－2　今後の課題

置換位置C組成Ⅹ4％以上の療晶成長

本研究では、GeトxCx／Si（001）エビタキシヤル層のMBE成長においてイオンビ

ームを利用した非平衡成長が有効であることを示した。しかし、置換位置C組

成Ⅹは目標であった4％に到達せず、2．9％に留まっている。さらに置換位置C組

成Ⅹ　を増加し、結晶性を向上させるためにはイオンビームが結晶成長に与える

効果、メカニズムを明らかにする必要がある。
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異なる配置のC組成の定量

供給C組成云cと置換位置C組成Ⅹに大きな差がある。これはGeC混晶中に

おいてC原子の取り込みが複雑であ■ることを示している。今後、RBSなどを利

用することでC原子の取り込みを厳密に評価し、結晶成長にフィードバックで

きると期待できる。

エビタキシヤル層と基板間の歪制御

結晶性を悪化する要因として　GeCエビタキシヤル層と基板間との歪が挙げ

られる。適切なバッファ層、基板を選択することにより歪を緩和し、GeCのコ

ヒーレント成長が期待される。

光学特性とバンド構造

光学特性評価では、置換位置C組成2％の混晶までを評価し、置換位置C組

成の増加に伴い、バンドギャップボーイングが起こるという興味深い結果を得

た。しかし、それ以上のC組成では結晶性の悪化が原因で、現在までのところ光

学特性の詳細は不明である。今後、その他の評価技術を活用したバンド構造評価

が必要である。このためには結晶成長技術の向上が必須であることは言うまで

もない。

まとめ

本研究では、発光材料を目的にGeC混晶の単結晶を成長し、その光学特性を

評価した。置換位置C組成Ⅹを定量的に求め、イオンビームを利用したGeC

のMBE成長によりこれまでに報告されている中で最大である置換位置C組成

2．9％の単結晶を得ただけでなく、イオンビームの利用、低温成長などによる非

平衡成長がC原子取り込みと結晶性向上に有効であることを示した。GeC混晶

の光学特性は、当初予想されたものとは全く異なる挙動を示し、顕著なバンド

ギャップボーイング現象を見出した。今回得られた知見が、置換位置C組成

Ⅹ＞4％以上、かつ直接遷移型半導体のGeC混晶を実現するだけでなく、他の結

晶系にも生かされることを願い、本論文の結びとする。
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