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第 1 章 

序論 

 

IV族半導体 Geは半導体産業の草創期において活躍していた。日本初の Ge トランジスタは東

京通信工業（現 SONY）が 1954 年に試作したものである。その発明を口火に、日本電信電話公

社（現 NTT 研究所）が中心となって半導体産業を興し、1980 年代には世界トップシェアに輝いた。

今日の我が国を経済大国へと誘った戦後日本の高度経済成長おいては、半導体産業が一翼を

担う存在であったのは疑いようがない。とはいえ「盛者必衰」の言葉通り、Si の圧倒的優位性の前

に Geが凋落し、日本の半導体産業もまた斜陽化しているのは周知の事実である。 

Si を大黒柱とした大規模集積回路は、微細化というレールに乗って我々に技術革新を送り届け

てきた。しかし揺られて半世紀。物理的サイズの限界や Si の物性限界と対峙し始め、後進に道を

譲る時も近いだろう。では我々を次世代へ運ぶポスト Si 材料は何か？取り沙汰されている候補に、

一度は時代に取り残された Geがある。再注目されている理由には、優れたキャリア輸送特性は勿

論、人類が積み上げてきた Siプロセスとの親和性が大きい。さらに近年、Geの材料的課題であっ

た Ge/GeOx 界面不安定性やリーク電流に解決の糸口が見出されている。特に、後者に対応する

絶縁体上 Ge 薄膜（GeOI）は材料希少性も同時に解決する技術である。くわえて、結晶化温度の

低さを活かすことで、低耐熱ではあるが安価な汎用基板（ガラスやプラスチック）への展開も期待

できる。すなわち Geは、世界全体で IoT化が進む中、薄膜デバイスを軸とした活路がある。 

 多くの研究機関がしのぎを削って低温 GeOI 技術に取り組んできた。一方、Ge 薄膜中には多

量の欠陥誘起アクセプタや、粗悪な微結晶膜しか得られない問題があった。これにより、数十年

間にわたってキャリア移動度は Siに及ばなかった。この背景において、当研究室では非晶質の工

夫をベースとした固相成長法を構築してきた。本法により、低欠陥かつ大粒径な多結晶 Ge 薄膜
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を低温合成し、そのキャリア移動度は単結晶 Si 基板を凌駕した。しかし、Ge の優れた物性ポテン

シャルを活かし、民生応用を目指すならば、更なる高キャリア移動度化が望ましい。本論文では、

固相成長法により合成した多結晶 Ge薄膜に対しキャリア移動度の向上を多角的に検討する。 

 

ここで、本論文における章構成を記す。本章につづき、第 2 章では、研究の背景・目的として、

Geの物性と近年の動向、ならびに低温GeOI技術と我々の固相成長Ge薄膜の発展を説明する。

第 3 章では、Ge の固相成長における各熱処理過程が物性に与える影響を包括的に議論する。

続く第 4 章では、固相成長 Ge 薄膜の更なる高キャリア移動度化を検討し、下部層挿入を検討す

る。そして第 5 章では、歪導入機構と物性への影響を紐解く。第 6 章では、これまで為し得なかっ

たフレキシブル基板上への高移動度 Ge 多結晶薄膜を実証する。最後の第 7 章で本論文を総括

する。 

 

低温 GeOIにおける我々の固相成長技術は、品質・プロセスの観点でも実用に最も近い位置に

あると考えられる。本論文の知見が、再び脚光を浴びつつある Ge の復活を後押しすると共に、日

の丸半導体の再興の切り札となれば幸いである。 
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第 2章 

研究背景・目的 

 

2.1 IV族半導体 Geの物性と近年の動向 

 

半世紀のうちに人類は「驚くべき快挙」と称するに相応しい繁栄を築いた。かつてからは想像も

つかない、夢のような機能を持つ電子デバイスに囲まれた豊かな生活に浴している。それはひと

えに半導体の恩恵によるところが大きい。それらはどのように始まり、そしてどのように発展していっ

たのだろうか。本節では、半導体産業の黎明期におけるトランジスタ利用に始まり、次世代デバイ

ス材料としての価値が近年再興している Geの物性と近年の動向を織り交ぜて記す。 

Ge とは、Si や Sn と同じ IV 族に属する間接遷移型の元素半導体である。現在より遡ること 75

年前、Ge 単結晶を用いてトランジスタの増幅作用が初めて観測された。半導体産業の先駆けとな

った重要な存在である。そのしばらく後、金属-酸化物-半導体電界効果型トランジスタ（MOSFET）

が産まれ、それを基幹素子とした大規模集積回路（VLSI）に半導体産業が牽引されてきた 1。その

進化の過程における Ge の立ち位置は悪かった。0.66 eV という小さな禁制帯幅が高温動作の難

しさを産んだ。さらに、絶縁界面層に用いたい GeOx が潮解性を持つ上に、これを用いた Ge との

界面品質が乏しく、MOSFET の電荷輸送に悪影響を及ぼした。くわえて Ge はレアメタルでもある。

対する Si は上記問題を容易に乗り越えてきた。Ge よりも熱安定性が高く、さらにはシンプルな熱

酸化により形成される SiO2が卓越した Si/酸化物界面特性を提供した。地殻埋蔵量も極めて高く、

産業的にも嬉しい。これらの明確な利点によって、半導体産業の花形である MOSFET の主役に

は Siが選ばれ、一方の Geは退くこととなった。 
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さて、MOSFET の性能はスケーリング則によって①低消費電力化、②高速化、③高集積化という

3 要素を同時に達成してきた。これは MOSFET の 3 次元的なサイズダウンと電圧低減、そして不

純物濃度の増加で得られる 2。とはいえ本法則も 2006年頃に物理的な微細化限界と Siの材料特

性の限界と対峙し始めた。しかし、MOSFET 設計で重要な要素となるゲートスタック、チャネル等

に注目した「ポスト・スケーリング」技術を携え、MOSFET は今もなお進化し続けている。ゲートスタ

ックに関しては、ゲート酸化膜が nm オーダーになると、量子力学的な要因（トンネル電流によるリ

ーク）が浮上する。そこで SiO2 から離れ、高誘電率（high-k）材料を用いれば、「電気的な膜厚」を

薄くしつつ物理的な膜厚を大きくできる。チャネルに関しては、高度に培ってきた Si プロセスを活

かすために、歪導入によるキャリア輸送特性の向上が為されてきた。しかし歪みの印加量には限

界もある。そこで、「ゲートスタックが high-kならばチャネル材料も代替ししてはどうか」とのアイデア

が浮上した。高キャリア移動度を有する半導体材料を表 2.1 にまとめる 3,4。化合物半導体は電子

移動度が突出している。一方、両極性キャリア移動度の調和平均を考えると、バランスが優れてい

るのは Ge となる。VLSIで論理回路を担う相補型MOSFETの設計において、高集積化には両極

性のMOSFETを同程度のスケールで構成することが鍵となる。化合物半導体は p型MOSFETに

おいて他材料の助けが要りそうだが、Ge ならば単一材料で実現できる。これにより煩雑なプロセス

を取り払い、コスト削減もできる。さらには無毒である。そして IV 族半導体であるため、これまで人

類が培ってきた Siプロセスとの相性も良い。 

 

 

 

 

 

 

 

Si Ge GaAs InAs InSb

電子移動度 [cm2 V-1 s-1] 1500 3900 9200 40000 77000

正孔移動度 [cm2 V-1 s-1] 450 1900 400 500 850

キャリア移動度の
調和平均 [cm2 V-1 s-1]

692 2555 767 988 1681

禁制帯幅 [eV] 1.12 0.66 1.42 0.36 0.17

 表 2.1 高キャリア移動度を有する半導体薄膜の物性値. 
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先に述べた通り、Geはその狭い禁制帯幅に起因したリーク電流や MOSFET応用時のゲートス

タックの困難さという隘路により VLSI の主役を Si に譲って来た。しかし、ポスト Si としての存在感

が高まっている近年、ゲートスタックの改善（Ge/酸化物界面の克服）により Siユニバーサルカーブ

を打破し、数倍の電界効果移動度を有する Ge-MOSFET が実現されている 3,5。また、絶縁体上

Ge薄膜（GeOI）技術によりリーク電流を抑制し、優れたON/OFF特性も実証された 6。世界の CPU

トップシェアを有する Intelが CPUに Ge-MOSFETを組み込むとの報（IEDM2019）もあり、産業界

からの追い風も強い。次世代チャネル材料として Geが広まる土壌は豊かである。 

GeOI技術に注目しよう。リーク電流を抑える技術として効果的であるが、レアメタルである Geに

とっては資源節約の観点も特筆すべきである。また、Geは結晶化に必要な温度が低い（< 500 °C）

という特徴をもつ。もし、耐熱温度は低いが廉価な絶縁基板上（ガラスやプラスチック）に高品質な

Ge薄膜を実現できれば、応用の幅は飛躍的に広がる。すなわち、Geは薄膜デバイスに活躍の場

がある。これまでトランジスタ応用を切り口に論じてきたが、Ge の優れた光学的特性（高い光吸収

係数 7や中赤外透過性）に着目した光学デバイス応用 8も魅力である。Ge を軸にした光電素子を

集約することで、3 次元 LSI の性能向上・付加や多機能ディスプレイといった革新的デバイスの実

現も期待できる（図 2.1）。以上のように、主役を Siに一度譲った Geであるが、ポスト Si材料として

存在感を高めている。この事実を鑑みれば、正に「ルネサンスな」材料であると言えるだろう 9。  

 

 

 

 

 

  

Operation circuit

Optical devices

Optical waveguide

Insulator

Thin film transistor

Glass, plastic（ Low heat-resistance ）

図 2.1 次世代デバイスの概要. （左）3次元 LSI. （右）多機能ディスプレイ. 
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2.2 絶縁体上における Ge 薄膜の低温合成技術 

 

前節で述べた通り、薄膜デバイスにおける Ge の存在感が勃興している。特に、ありふれた基板

への低温合成を目指し、数多の手法が研究されてきた。本節では代表的な GeOI 低温合成技術

を記す。 

 

2.2.1 転写法 

 

活性化した単結晶基板の表面を、目標基板と接合させることで Ge 薄膜を転写する。単結晶基

板とほぼ同質の Ge 薄膜が得られ、面方位の自由度も高い。張り合わせ法 10–13やイオンカット（ス

マートカット）法 14,15 が知られている。関連するウエハ絶縁分離技術に、単結晶基板に酸素をイオ

ンインプランテーションし、事後のアニールにより埋め込み酸化膜（絶縁層）を形成する方法

（SIMOX : Separation by implantation of oxygen）がある 16,17。転写法を基盤とし、GeOIデバイスの

研究にも力が注がれている 12。一方、本手法は基板サイズに制限されるため、大口径化が困難で

ある。くわえて、アイデアは単純である一方で行程が複雑であり、高いコストを要する。これらは産

業応用の障壁となる。従って、以下に述べるような直接形成法が注目を浴びている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.2 転写法. 
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2.2.2 レーザーアニール法  

 

試料表面にレーザーを照射して、溶融・急速冷却（固化）による非熱平衡成長を誘起する。レー

ザー波長と対象材料の光吸収係数の兼ね合いで侵入長を変調できる。膜が充分にレーザーを吸

収する、あるいはプロセスが極めて短い（≤ ミリ秒）ため、基板へのダメージは殆ど無い 18。使用され

る波長には、紫外（excimer）や緑色（Nd:YAG）等がある。発振動作はパルス 19–21と連続波 22に大

別される。本技術によって μm オーダーの結晶粒を持つ多結晶 Ge 薄膜や、Ge-TFT 応用も報告

されている 23,24。しかし、液相 Ge の輸送が顕著な表面凹凸を引き起こし、デバイス特性や歩留ま

りに悪影響をもたらす。さらに、大面積一括形成が困難であり太陽電池応用には不向きである。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

レーザー

図 2.3 レーザーアニール法. 



第 2章 研究背景・目的 

10 

 

2.2.3 フラッシュランプアニール法 

 

Xe ランプを対象試料にミリ秒程度フラッシュする。処理時間が極めて短く、基板への熱拡散が

抑えられる。瞬時に試料表面のみを高温（数千度）にすることで溶融・固化を行い、結晶化を促す

非平衡過程である 18。不純物の拡散を抑えつつ活性化を両立できることから、微細 Si プロセスに

も期待されている。ドーパントが拡散しやすい Ge でも極浅接合と高い活性化率が報告されている

25。一方で、面直方向に大きな熱勾配が発生し、応力が印加される。応力緩和の過程で膜や基板

に物理的損傷が導入されるリスクがある 26。絶縁体上多結晶 Ge（Sn）薄膜の合成は産総研 27,28や

大阪大 29 からの報告がある。前者の合成膜は高い正孔密度（2×1018 cm-3）を示すが、その高配

向性から優れた正孔移動度（200 cm2 V-1 s-1）を有する 28。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.4 フラッシュランプアニール法. 
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2.2.4 化学気相成長法 

 

構成元素からなる化合物ガスを基板上に供給し、気相または基板表面での熱化学反応により

薄膜を形成する。低耐熱基板への低温合成（< 500 °C）も可能である。プラズマの併用により更に

低温（~200 °C）での成長も可能となる 30。堆積時の基板温度によって結晶相を選択できる。従来

の研究では、得られる結晶粒は極めて小さい（< 200 nm）30–32。香港城市大学のグループでは、

小粒径（< 1 μm）でありながらも優れたキャリア輸送特性（~300 cm2 V-1 s-1）を示す多結晶 Ge薄膜

を実証している 33,34。 

 

  

原料ガス

図 2.5 化学気相成長法. 
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2.2.5 固相成長法 

 

非晶質 Geに対し、融点（1210 °C）35以下での熱処理を施す。これにより、「固相のまま」結晶へ

の構造遷移を誘起するシンプルな手法である。簡便に、均一で平坦な多結晶膜が得られる。従来、

本法で得られる多結晶 Ge層の結晶粒径は小さく（~100 nm）、キャリア輸送が粒界に強く散乱され

たものが多い 36–39。同族元素である Sn の微量添加により成長温度低減 39,40や Ge 空孔アクセプ

タ補償 41、結晶粒径の拡大 40,42などメリットが見込め、従来よりも優れた電気的特性を有する固相

成長 GeSn薄膜が九州大学 42,43や大阪大学 39,44から報告されている。 

 

  

GeGe

図 2.6 固相成長法. 
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2.2.6 金属誘起成長法 

 

熱処理によりGe中への金属拡散を誘起する。非晶質Geは通常 500 °C付近で結晶化するが、

金属の触媒作用により、100 °C 以上結晶化温度を低減できる 45。特に Sn を用いると 70 °C で結

晶化する 46。高配向な多結晶薄膜も得られ、擬似単結晶としても期待できる。低温プロセスを活か

した低耐熱基板（ガラス、プラスチック）への展開が盛んである。TFT47–53や熱電素子 54–58といった

実デバイス応用も多い。特殊な成長モードに層交換成長と横方向成長がある。以下に記す。 

 

A. 層交換成長 

Ge と金属が合金を形成する場合に見られる 57,59–63。特に Al,Ag,Au,Zn が盛んに研究され、実

デバイス応用もなされている。金属膜中に固溶限以上のGe原子が拡散すると、過飽和に達する。

結晶状態の Ge が析出し、初期核として横方向に結晶成長する。このとき金属が押し出される。こ

のような過程により、Ge と金属が位置を交換（=層交換）し、多結晶 Ge 薄膜が形成される。結晶化

が低温であること（≤ 250 °C）、エピタキシャル法ではなくとも高配向する（Au, Al）のが特徴である。

その高い配向性を活かし、Geは元より III-V族半導体等のエピタキシャルテンプレート応用がされ

ている 64–67。一方、結晶化機構に起因した固溶限相当の金属が Ge 中に存在することになる。電

気的特性に比較的影響が少ない Ag や Au は、擬似単結晶と見なせる Ge 薄膜の合成例もあり、

TFT動作もなされている 51–53。p型ドーパントとして作用する Alや Znは、自己組織的な高濃度ド

ーピングにより熱電応用が行われている 54–58。その知見から、アクセプタとして作用しない Ag や

Au に対し不純物を添加することで、低温プロセス（≤500 °C）で優れた熱電特性が達成されている

68–70。 
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B. 横方向成長 

金属と化合物を形成し、エピタキシャル関係を活かした樹状成長が発現する。一方、共晶系の

Sn や Au 等でも確認されており、共晶系における詳しいメカニズムは未開拓である。本節では、Si

に Ni 触媒を利用した代表的な化合物系に触れる 71。NiSi2/Si 間のエピタキシャル関係を活かし、

高配向な単一粒を薄膜面内方向に低温成長できる。その機構から、結晶粒はキャリア輸送に関

与しづらい低角粒界を形成する 72。同じ IV 族半導体である Ge にも各種金属の応用が検討され

ている 73–75。しかし、得られる結晶粒は極めて小さく（< 10 nm）デバイス応用に堪えない粗悪膜で

ある。これはGeが本質的に微結晶化しやすい性質に起因するとされる。当研究室では、前駆体と

なる非晶質 Ge の加熱堆積（後述）の重畳し、Ni 誘起成長を検討した。その結果、電子後方散乱

回折法で検出可能な横方向成長 Ge結晶（2×10 μm）を初合成した 76。 

 

 

 

 

  

炉内熱処理

図 2.7 金属誘起層交換法. 

図 2.8 金属誘起横方向成長法. 
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2.3 Ge薄膜の固相成長に及ぼす前駆体加熱効果  

 

 これまで述べてきた通り、多結晶 Ge 薄膜の絶縁体上への低温・高品質・直接合成に向け、多く

の研究機関がしのぎを削ってきた。しかし、未だ単結晶 Si を超えるキャリア移動度（> 450 cm2 V-1 

s-1）76 が得られていない。近年、当研究室では固相成長 Ge において、前駆体となる非晶質の密

度に注目し、多結晶 Ge薄膜のキャリア移動度を刷新してきた。本節ではその詳細を記す。 

 

2.3.1 非晶質 Ge前駆体の密度変調効果 77 

 

本研究は、固相成長の前駆体となる非晶質の堆積時熱処理が、成長層に与える影響を調査し

たものである。非晶質 Ge（100 nm）を SiO2ガラス上に加熱堆積した。その結果、堆積温度（Td）が

上昇するにつれて、非晶質密度が結晶の値に漸近する（図 2.9(a)）。これは以下の様に考えられ

る。基板に付着した原子が熱によって移動する。この時、非晶質相よりも結晶相のエネルギーが

低い。従って、系全体のエネルギーを安定させるため、原子間距離、すなわち非晶質密度が結晶

に近づいたと推察される。また Raman 分光法により、前駆体は Td = 200 °C において結晶 Ge 起

因のピークを示した（図 2.9(b)）。すなわち、比較的高温で堆積することで堆積時に結晶化すること

が判った。 
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図 2.9 （a）前駆体密度. （b）Raman スペクトル. 
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 続いて、固相成長後の成長層に対し各種評価を行った。Td の影響を、熱処理温度（Tg）の変

調効果も併せて Raman分光法で調べた。その結果、Td=50 °Cで低温成長（Tg = 375 °C）した場合

のみ結晶 Ge 起因のピークが得られなかった（図 2.10(a),(b)）。そこで、非晶質 Ge と結晶 Ge の

Ramanピーク強度比から結晶化度を見積もり、時間に対してまとめた（図 2.10(c)）。Tgは 400 °C と

した。その結果、高 Tdほど成長速度も高いことが判った。電子後方散乱回折（EBSD）法により Ge

成長層の結晶粒径を確認すると、加熱堆積（Td = 125 °C）により大粒径化していることが判る（図

2.10(d)）。結晶粒径を Tdに対し整理した。Td = 100 °Cにおいて粒径は最大値を取り、その後 Tdの

増加とともに減少に転じた。このとき、結晶粒径が最大となる点は非晶質前駆体の密度が結晶に

漸近する堆積温度に対応する。また、結晶粒径は熱処理温度（Tg）の低下よって拡大し、最大で 5 

μmに達した。一方で、Td > 150 °Cの Ge成長層では、結晶粒径の Tg依存性が見られなかった。

この結果は、結晶粒径が堆積時に決定されることを示唆している。 

 

 

  

図 2.10 （a）Tg = 450 °Cおよび（b）375 °Cの Raman スペクトル. （c）結晶化率. （d）結晶粒径. 
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 前駆体非晶質の密度、各相のラマンスペクトル、固相成長過程の結晶化率、および固相成長

後の結晶粒径より、堆積した前駆体を「①低密度な非晶質、②高密度な非晶質、③堆積時に結

晶化」の 3領域に分類した。各領域における成長モデルの概要を示す。固相成長では、非晶質を

熱処理することで結晶核が発生し、それらが原子を取り込むことで成長し、やがて膜全面が結晶

化する。よって、結晶粒径は、結晶核の生成速度（核生成頻度）と結晶の成長速度（横方向成長

速度）のバランスによって決定される。遅い核生成頻度と高い横方向成長速度により、大粒径化

が見込める。核生成頻度は、堆積温度に依存する。また、非晶質が高密度であるほど、結晶相へ

の遷移の際、原子間距離の適性化に要するエネルギーは少ない。従って、非晶質密度が横方向

成長速度と相関する。すなわち、「堆積時の結晶核生成を抑制しつつ、高密度な非晶質」という状

態が固相成長の前駆体としては望ましいと考えられる。以上から、前駆体非晶質の密度を結晶の

密度に近づけることで、結晶成長の速度が増加し、劇的な大粒径化が見られたと推察される。一

方で、堆積時に結晶核が発生している領域では、固相成長後の結晶も小粒径化したと考えられる。 

 

 

  

a. Td < 100 °C

Nucleation ＞ Lateral growth Small grain

Nucleation < Lateral growth Large grain

Low-density a-Ge

High-density a-Ge

Nucleation @ deposition

Ge atom Crystal Ge

Small grain

b. 100 °C ≤ Td ≤ 125 °C

c. 125 °C < Td

図 2.11 各前駆体密度領域における結晶成長の模式図. 
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続いて、電気的特性の評価結果を図に示す。合成した固相成長 Ge薄膜はノンドープでも p型

伝導を示した。同様の報告が先行研究でもなされており、Ge結晶中の空孔欠陥に起因するとされ

ている 78,79。正孔密度は Tdに応じて変化した。結晶粒径が大きいGe成長層ほど低い値となった。

また、キャリア移動度の向上も見られた。特に、Td = 125 °C、Tg = 375 °Cで固相成長を誘起した際

に 340 cm2 V-1 s-1 に達した。すなわち、大粒径化に伴う粒界散乱の低減により、良好なキャリア伝

導特性を達成できたと考えられる。以上、SiO2 ガラス上に従来よりも優れた多結晶 Ge 薄膜を低

温・直接合成することに成功した。 
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2.3.2 高キャリア移動度化への施策 80–83 

 

固相成長 Ge 薄膜において、前駆体非晶質の加熱堆積を新プロセスとして採用した。前駆体

Ge は「非晶質状態のまま」高密度化した。その結果、結晶化過程における横方向成長速度が向

上し、従来法より 1 桁以上大きな結晶粒径（~5 μm）を達成した。結晶粒界での散乱が緩和され、

高キャリア移動度 340 cm2 V-1 s-1を有する多結晶 Ge薄膜を SiO2ガラス上に実現した 77。その後も

本知見をベースとして更なるキャリア移動度の向上を目指し、多くの手法が検討され、そして更新

してきた。本節ではそれらを記す。 

 

A. 厚膜化 80 

前節では非晶質 Ge 層の膜厚を 100 nm に固定していた。膜厚変調は結晶成長や物性に大き

な影響を与えうる。また、固相成長の先行研究でも厚膜化の有用性が報告されている 42。そこで、

Ge膜厚を 50—500 nm と変調し、それらの Td依存性を調査した。まず EBSD法によって結晶粒径

を確認すると、結晶粒径は 100 nmで最大となり、その後の膜厚増加と共に減少することが判る（図

2.13）。また、Ge膜厚が 50 nmの場合も小粒径と成った。前者は、膜厚増加に伴い結晶核生成サ

イトが増加（=初期核生成頻度の増加）したことに起因する。また後者は、応力の影響で非晶質密

度が向上せず結晶化速度が低下したと考えられる。また、粒径が最大となる Tdは薄膜（< 100 nm）

から厚膜（> 200 nm）となるにつれて高温にシフトした。これは、非晶質密度が向上する温度が高

Td側にずれたことに由来する。続いて電気的特性を図 2.14 に示す。厚膜化に伴う正孔密度の低

減、移動度の向上を確認できる。これは、結晶性の悪い界面領域の影響が減少することに起因す

ると考察されている。 
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B. ポストアニール（PA）80 

結晶化後、更に高温の熱処理を行うことで原子拡散を誘発する。それにより、多数キャリアであ

る正孔の起源とされる結晶 Ge内部の欠陥補償が期待できる。実際に固相成長 Ge薄膜の先行研

究で電気的特性に好適な効果がみられている 81。本研究では、前項において各膜厚で最高移動

度を示した Ge成長層に対し、Ar雰囲気中において PA（500 °C, 5 h）を行った。空孔補償により、

全膜厚において正孔密度を低減した。さらに、400 nmの成長層において正孔移動度 450 cm2 V-1 

s-1を記録した（図 2.15）。 

 

 

  

図 2.15 電気的特性. （a）正孔密度 pおよび（b）正孔移動度 μ. 
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C. 焼締 84 

PAによってキャリア移動度が向上したことから、固相成長Geは不純物散乱にも律速されている

と示唆される。従って、Ge 自体の結晶性を向上（=欠陥低減）すれば電気的特性の向上が期待で

きる。そこで、Ge 非晶質前駆体を加熱堆積した直後に真空チャンバー内部で熱処理を行う焼締

（PDA : Post-deposition annealing）プロセスを導入した。本プロセスは、真空中で膜を緻密化し、大

気暴露時の酸素混入を防ぐ狙いがある。ここで、酸素は結晶化を抑制する 82,83ため、大粒径化や

欠陥低減が見込める。しかし実際に焼締を施行した結果、結晶粒径は減少し、それに伴い正孔

密度は増加した。一方、PAを行うことで正孔移動度は小粒径ながらも 530 cm2 V-1 s-1に至った。す

なわち、高キャリア移動度の実現には不純物散乱や粒界散乱のバランスが重要との知見を得た。 
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D. Sn添加 85 

同族元素である Sn の微量添加は Ge に魅力的な作用を及ぼす。代表的なものは、高 Sn 置換

条件下（> 6 %）86で Geのバンド構造が変化するものである。間接遷移型であった Geが直接遷移

化すると共に、輸送キャリアの有効質量が減少する。これにより、発光・受光デバイスや電子デバ

イスに好的な特性 86を持つこととなる。また 2.2.5 節で述べた通り、成長温度低減 86や Ge 空孔ア

クセプタ補償 87、結晶粒径の拡大 40,42など結晶成長にも多くの利点をもたらす。これらを活かすこ

とで、正孔移動度 320 cm2 V-1 s-1を有する固相成長 GeSn 薄膜が報告されている 42。しかし、この

研究では、前駆体非晶質を高密度化していない。すなわち、我々の技術を融合することで更なる

向上が見込める。本節では、我々の固相成長法に Sn添加を重畳した結果を報告する。 

GeSn膜厚を 75—2000 nm と変調した。また、熱処理前の Sn組成（初期 Sn組成 xi）は 0—4.5 %

で制御した。また、2通りの結晶化温度 Tg（375, 475 °C）を採用した。まず、EBSD法で結晶粒径を

評価した。膜厚増加と共に 75 nm で最大粒径となり、その後減少した（図 2.17）。小粒径化は、薄

膜領域（40 nm）では前駆体が低密度であること、厚膜領域（≥150 nm）では核生成サイトの増加に

起因する。特に前者の影響は低温成長時に結晶化が完了しない形で顕著に表れた。続いて xiに

注目する。xiの増加と共に粒径は拡大し、その後減少した。これらは格子置換した Sn の観点で説

明できる（次項）。 
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 Raman 分光法を用い、実際に Ge 格子に取り込まれた Sn（置換 Sn 組成 xsub）を調査した。ま

ず、xi = 1.6%とした GeSn成長層（Tg = 475 °C）の Raman スペクトルを示す（図 2.18(a)）。結晶 Ge

由来のピークは、単結晶基板のものから大きく低波数シフトしている。これは、成長時導入歪に加

えて Sn 導入に伴うものである。このピークシフトを用いて xsub を見積もり、置換割合（xi に対する

xsub）を整理した 89–91（図 2.18）。先ず xi = 40 nmの置換割合は悪い。続いて、75 nm以上は 1.6%

程まで導入した Snが極めて高く置換する傾向を見せた。これは Sn固溶限の既報に符合する 92。

一方で xi > 1.6%の時、置換率は大きく減少した。すなわち、Sn析出が示唆される。Sn析出が少な

い xiと結晶粒径が拡大する xiは関係性がある。これは Snの結晶駆動力に依るものと考えられる。

さらに高 xiでは、析出 Sn が固相成長プロセスにおける核発生頻度を増加し 93,94、結晶粒径が減

少した。 
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最後に電気的特性を示す。Sn添加した固相成長Ge薄膜も、欠陥誘起アクセプタに伴う p型伝

導を示した（図 2.19(a)(b)）。微量な Sn添加は結晶粒径にくわえて、p と μの双方に好適な影響を

及ぼした。興味深いことに、高温成長した場合は小粒径であったのに関わらず、比較的高い μ と

成った（図 2.19(d)）。粒界散乱の影響が少ないことが推察される。 

低温成長（375 °C）した GeSn 成長層に対して PA を施した（図 2.19(c)(f)）。その結果 p を効果

的に低減するとともに μ も向上した。特に 150 nmにおいて μ = 540 cm2 V-1 s-1を達成した。これら

は、適切な Sn 添加によるパッシベーションと結晶粒径の拡大、そして厚膜化による界面散乱の低

減を反映したものであると考えられる。 
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2.4 固相成長 Ge の薄膜トランジスタ応用 95 

 

固相成長 Ge の薄膜トランジスタ応用に先立ち MOSFET を倣う。MOSFET の設計ではソース

（S）/ドレイン（D）が重要な要素の一つとなる。通常の Si-MOSFET は S/D が自己整合的に形成さ

れており、寄生抵抗が極めて小さい。続いて Ge がチャネル材料である場合を考える。Ge はドー

パント作用がある不純物（13族や 15族）の固溶度が Si と比して低い 3,95,96。さらに、n型ドーパント

は極めて高い拡散係数を有する 97。これにより、Ge においては高い整流性（極浅かつ高濃度）を

有する p/n 接合を形成するのが困難となる。従って、金属 S/D を用いたショットキー接合を利用す

る代案がある。しかし、Ge はフェルミレベルピニングという特異な現象が発生し、金属のフェルミ準

位が Ge の価電子帯頂上近傍にピン止めされる 77,80–83。これにより、n-Ge はショットキー性が取り

やすい一方、p-Ge ではオーミック性となってしまう。最近、本問題は解決の指針が示されているが

98、オーミック性を受け入れて、低い正孔障壁高さを示す金属/p-Ge 接合を用いれば、ノンドープ

で p 型となる多結晶 Ge 薄膜が生かし易い 80。すなわち、S/D エンジニアリングの観点では、反転

動作（整流性、少数キャリア駆動）ではなく通常の TFTに代表される蓄積動作（オーミック性、多数

キャリア駆動）設計により容易なデバイス実証が期待できる。 

前節まで述べてきた通り、我々は多結晶 Ge 薄膜の最高移動度を更新してきた 99。本章では、

本法で得た高いキャリア移動度を有する Ge 薄膜を TFT 応用することで、膜特性とデバイス特性

の体系化を検討した報告をまとめる。合成膜のデバイス化にあたり、Ge-MOSFETの低温作製プロ

セスに高い実績を誇る 76,100,101 九州大学と共同研究を行った。図 2.20 に示す手法で、固相成長

Ge薄膜（初期膜厚 ti : 25-200 nm, 堆積温度 Td = 125 °C, 結晶化温度 Tg = 450 °C）をベースとし

たメタル S/D型蓄積動作 pチャネル TFT（チャネル幅 W : 55 μm, チャネル長 L : 5—15 μm）を作

成した。 
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図 2.20 Ge薄膜トランジスタの作製プロセスおよび光学顕微鏡像. 
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TFT作製に先立ち、膜特性を評価した。結晶化後の結晶状態を EBSD法で評価したところ、粒

径が tiによって劇的に変化していることが判る（図 2.21(a)-(e)）。結晶粒径は、ti = 100 nmで最大と

なった（図 2.21(f)）。薄膜側における小粒径化は、前駆体密度が向上しないことに起因する

23,51,53,102–107。また、ti = 200 nm における小粒径化は、核生成サイトの増加に起因する。続いて、

Hall効果測定によって電気的特性を評価した（図 2.21(g)）。小粒径な成長層ほど高い正孔密度 p

を示した。すなわち、結晶粒界が pの原因となっていることが示唆される。粒径は ti = 100 nmでピ

ークを取ったが、正孔移動度 μHallは ti = 200 nmで最大となった。この挙動は、Ge/SiO2界面付近

でのキャリア散乱に起因すると考えられる 42。続いて、これらの合成膜を TFT 化した。ti とともにオ

ン電流 IONが増加することを示しており、これは μHallを反映している（図 2.21(h)）。さらに、tiとともに

オフ電流 IOFFも増加した。蓄積動作型 TFT では、空乏層により OFF 状態を形成する。ここで、最

大空乏層幅dmaxはチャネル領域の多数キャリア密度に決定される。すなわちdmaxと tiの関係から、

ti が低いほど固相成長 Ge 層における空乏層の占有率が高くなり、IOFF が減少すると考えられる。

IONと IOFFのバランスを反映し、オン/オフ電流比 ION/IOFFは ti = 50 nm で最大となった。図 2.21(i)

から、電界効果移動度 μFEは μHallの傾向と一致するが、μHallより遥かに低い。これは、MOS 界面

でのキャリア散乱だけでなく、IOFFが大きいために伝達コンダクタンスや μFEが過小評価されるため

だと考えられる。従って、高い TFT 特性を得るためには、膜を完全空乏化する条件で、高い μHall

を両立する必要がある。 

そこで、最大粒径であった ti = 100 nmの成長層を化学機械研磨により 55 nm まで薄膜化した。

その結果、完全空乏化に相当する充分に低い p（3.0×1017 cm-3）と高い μHall（188 cm2 V-1 s-1）を維

持した。本サンプルを同様のプロセスで TFT 化した。図 2.22(a)に示す出力特性より、典型的な p

チャネルトランジスタの動作を確認した。更に、高い μHall による高い ION と完全空乏化に起因した

低い IOFFにより、優れた ION/IOFF（102）、μFE（170 cm2 V-1 s-1）を実証した（図 2.22(b)）。 
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図 2.21 （a）—（e）IPF 像. （f）結晶粒径. （g）膜の電気的特性. 

（h）ドレイン電流 IDならびに ION/IOFF. （i）μHallならびに μFE.  

図 2.22 （a）出力特性. （b）伝達特性および μFE. 
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 図 2.23(a)に L = 10 μmのチャネル領域（C）の IPF像を示す。様々な結晶粒から構成されている

ことが判る。多結晶材料をチャネルに用いた TFT では、素子毎の特性にばらつきが発生する。こ

れは、キャリア輸送の障害となる結晶粒界の含有割合が異なることに起因する。多結晶デバイスの

研究において、このような歩留まりを把握するのは重要である。そこで、同一膜出身のチャネル長

（L）を変えた TFT に対し、μFEの累積分布を調査した（図 2.23(b)）。大きな L 程ばらつきが小さく、

多結晶 TFT の先例 99に符合する。また、この結果は Ge-TFT では初めて実測できたものとなる。

我々の固相成長 Ge 薄膜が従来よりも結晶粒径が大きく、また充分高いキャリア移動度を有するこ

とで実現したものである。 

上記の歩留まりを向上し、優れた動作を得るために結晶粒界の制御が望まれる。今回試作した

TFT はチャネル領域を微細化（< μm）していないものである。固相成長 Ge 薄膜の結晶粒径は充

分に大きく（> μm）、さらに核発生の起点を制御できれば、チャネル領域を単結晶化することが可

能になると考えられる。局所的に核生成層を導入したり、金属触媒や応力を加えたりすることで、

核発生から粒界までを制御するアプローチが考えられる 76,100,101。  

  

図 2.23 （a）IPF像ならびに（b）µFEの累積分布. 
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最後に、本研究で得たデバイス特性（μFE, ION/IOFF）を他手法で作製した多結晶 TFT と比較する

23,51,53,102–107（図 2.24）。今回試作した Ge-TFT はこれまでで最も高い μFEを有する。これは単結晶

Si-MOSFET に匹敵する値である。さらに、ION/IOFF を比較的高い値で両立している。これは、チャ

ネルを微細化しない Ge-TFT として最高レベルのトランジスタ特性である。さらに前節で触れた、

Ge への Sn 添加に伴う高品質化 83 を利用した。その結果、μFE を維持（160 cm2 V-1 s-1）しつつ、

ION/IOFF を一桁向上した。未だシンプルな構造でありながらも、低温プロセスで優れたデバイス特

性を実証できた事実は、固相成長 Ge薄膜のポテンシャルを示す好例と言えよう。 

 しかし、TFT として μFEは優れた値を得ているが、ION/IOFFは多結晶 Siベースの TFTに遠く及ば

ない。材料に起因した部分もあるので難しい点もあるが、現状の課題は IOFF（リーク電流）が大きい

ことである。また、μFE も Ge 本来の豊かな値を引き出すには及ばない。材料側のアプローチとして

は、大粒径化（粒界割合の低減）や低キャリア密度化（空乏層の拡大）、高キャリア移動度化（高い

ION、μFE）が望まれる。 
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2.5 研究目的 

 

我々は、固相成長法にアイデアを積み重ねて多結晶 Ge 薄膜のキャリア移動度を刷新してきた。

今までの道程を俯瞰するため、絶縁体上に直接合成した Ge 系薄膜における電気的特性のベン

チマークを掲載する 4,28,34,36–39,42–44,51,52,77,80–83,108–111（図 2.25）。当研究室で得られた合成膜は、低

温（≤ 500 °C）直接合成膜としては最高の値を有する。しかし、Geの優れた物性ポテンシャルを活

かし、民生応用を目指すのであれば、更なる高キャリア移動度化が望ましい。 

本論文では、固相成長法により合成した多結晶 Ge 薄膜に対しキャリア移動度の向上を多角的

に検討する。そして、高機能性と汎用性を両立した次世代デバイスを創出する技術の端緒を開く

ことを目的とする。第 3 章では、Ge の固相成長における各熱処理過程が物性に与える影響を包

括的に議論する。続く第 4 章では、固相成長 Ge 薄膜の更なる高キャリア移動度化を検討し、下

部層挿入を検討する。そして第 5章では、歪導入機構と物性への影響を紐解く。最後の第 6章で

は、これまで為し得なかったフレキシブル基板上への高移動度 Ge多結晶薄膜を実証する。 

 

 

  

図 2.25 絶縁体上 Ge 系薄膜の電気的特性比較. 
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第 3 章 

固相成長 Ge 薄膜に加熱堆積が与える物性変調効果 

 

3.1 緒言 

次世代デバイスの実現を目指し、絶縁体上 Ge薄膜の低温合成が盛んに行われている。一方、

数十年にわたり、Ge 本来の好適なキャリア輸送特性を引き出すには至っていなかった。我々は固

相成長法を工夫することで Ge 薄膜のキャリア移動度を刷新してきた 1,2。本技術の基本は、①堆

積中、②固相成長中、③成長後の熱処理（ポストアニール：PA）の 3 段階の加熱プロセスであり、

単結晶 Si基板と同等のキャリア移動度 450 cm2 V-1 s-1に結実している。 

しかし、その物性に関しては結晶粒径と電気的特性（正孔移動度 μ、正孔密度 p）の観点から現

象論的に考察したに留まる。材料研究においては、物性に影響する機構を明らかにして、好適な

ものは育て、不要なものは取り除くのが品質向上への王道となる 3。本節ではより深く固相成長 Ge

薄膜の物性を解析することにより、各熱処理過程が多結晶 Ge 薄膜に与える影響について詳細に

議論した。 

3.2 節では、実験手法を説明する。その後、各熱処理過程が固相成長 Ge 薄膜の結晶性（3.3

節）、光学的特性（3.4節）、そして電気的特性（3.5節）に与える影響を論じる。3.6節では、本章の

結果をまとめる。 

 

  

 

 

  



第 3章 固相成長 Ge薄膜に加熱堆積が与える物性変調効果 

42 

 

3.2 実験手法 

 

試料作製手順を図 3.1 に示す。先ず、SiO2ガラス基板をアセトン、メタノール、純水で 2 min 超

音波洗浄した。その後、1.5%HFaqに1 min浸漬し、純水でリンス後、乾燥N2により水分除去した。

その後、基板上へ Ge 100 nmを分子線加熱堆積（Td:50—200 °C）した。堆積レートは 1 nm min-1と

し、Geの純度は 99.999%である。その後、N2雰囲気中で熱処理（450 °C, 5 h）を行うことで固相成

長を誘起した。結晶化後、Ar雰囲気中で PA（500°C, 5 h）を行った。 

試料の結晶性は走査型電子顕微鏡（JEOL JSM-7001F、電圧 25 kV、電流 15 mA）へアタッチメ

ントされた電子後方散乱回折（EBSD）法（TSL）と、Raman 分光法（JASCO NRS-5100、波長 532 

nm、出力 5 mW、スポットサイズ 20 μm、露光 30 sec×2）により評価した。結晶粒径は、方位差 θ< 

5°の領域を単一粒と判別した。この際、双晶粒界（Σ3,9）は電気的に不活性であるため 4,5、本処理

からは除外した。単一粒と見なされた領域を等面積の円に換算し、面積加重平均で結晶粒径を

算出した。Raman スペクトルは Origin6.0の Pseudo Voight 関数でフィッティングした。光学的特性

は顕微フォトルミネッセンス（μ-PL）法（Princeton Instruments PyLon-IR-2.2、波長 647 nm、出力 20 

mW、スポットサイズ：1 μm）にて評価した。電気的特性は Bio-Rad HL5500PC systemを用いて van 

der Pauw法により評価した。 

 

 

 

  
SiO2ガラス

非晶質Ge
100 nm

SiO2ガラス

多結晶Ge
100 nm

50-200 °C 450 °C, 5 h

非晶質形成
分子線加熱堆積

固相成長
電気炉 N2雰囲気

SiO2ガラス

多結晶Ge
100 nm

500 °C, 5 h

ポストアニール
真空炉 Ar雰囲気

図 3.1 試料作製手順. 
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3.3 結晶性に与える影響  

 

EBSD 法により Ge 成長層の結晶粒評価を行った。逆極点方位（IPF）像ならびに Grain 像によ

り、堆積温度 Td に依って結晶粒径が大きく変化することが判る（図 3.2(a)）。これは、2 章で記した

ように前駆体密度に応じて、固相成長過程における横方向成長速度が変化するためである 1。図

3.2(b)に平均粒径を示す。加熱堆積に伴う非晶質の高密度化と堆積時結晶核発生のバランスに

より、Td=100 °Cで結晶粒径はピークとなった 1。高角粒界（HAGB : High Angle Grain Boundary）

を方位差 θが 15°以上、低角粒界（LAGB : Low Angle Grain Boundary）を 2°≤ θ ≤15°、双晶粒界

をΣ3,9と定義して密度を調査した 6。HAGB密度は、結晶粒径が大きいGe成長層において減少

した（図 3.2(c)）。また、あらゆる粒界種の中で支配的だった。LAGB 密度は、HAGB 密度に比べ

て少なく、さらに Td に対する明確な依存性はなかった（図 3.2(d)）。双晶粒界密度は低 Td ほど増

加する傾向を見せた（図 3.2(e)）。これは、低密度な非晶質 Ge の粒成長が遅く、生成エネルギー

の低い双晶が発生しやすいためであると考えられる 7,8。 
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続いて、図.3.3(a)に熱処理後のRamanスペクトルを示す。全 Tdに対して結晶相に由来するGe-

Ge peakが得られた。また、単結晶Ge基板の peak位置（300 cm-1）より低波数側にシフトしていた。

伸長歪が導入されていることが判る。PA前後の Ge-Ge peak位置を Tdの関数とした。Peak位置は

Td によって異なり、結晶粒径（図 3.2(b)）との比較から、以下のように考えられる。基本的には小粒

径ほどシフト量が少なく、歪が小さい。これは、大粒径のサンプルでは応力が蓄積される、あるい

は粒界での応力緩和がある。また PA によって、大粒径ほど歪が蓄積（Ge からのシフトが拡大）さ

れ、小粒径ほど緩和した。図 3.3(c)に PA前後の Ge-Ge peakの FWHM を Tdに対して整理した。

小粒径な Td = 200 °Cでも FWHMは小さく、主に粒内の結晶性を反映していると示唆される。Td = 

50 °C は非晶質成分が混じるため顕著に悪い。すなわち、前駆体加熱堆積により得られる固相成

長 Ge 薄膜は、結晶粒自体の品質も向上したと推察される。PA で全 Td に対し FWHM は減少し

た。これにより結晶性が高まったと言える。 

  

図 3.3 Raman分光法解析. （a）Raman スペクトル. （b）Raman shift. （c）FWHM.  
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3.4 光学的特性に与える影響 

 

図 3.4(a)に室温、大気下における Ge成長層の PLスペクトルを示す。Geの吸収係数が 647 nm

において約 105 cm-1であり 9、本サンプル膜厚（100 nm）では 63%を吸収すると見積もれる。充分

膜厚が薄いため、膜全体を測定していると考えられる。先ず Ge 成長層からは、0.69 eV 付近に間

接遷移に起因する PL 発光が見られた 10。一方、直接遷移起因の発光（~0.8 eV）は見られなかっ

た。光励起キャリアの L 点における伝導帯底への遷移、あるいは粒界や他欠陥準位での非発光

性再結合によると推察される。また、大粒径な Ge 成長層では発光強度の顕著な増加がみられた。

さらに、ピーク位置は単結晶 Ge 基板より 50 meV 程度レッドシフトしていた。これは、①0.5%程度

の圧縮歪の導入により伝導帯下端が下がった 11、あるいは②間接遷移以外に由来した Peakの足

し合わせによる見かけ上のシフトだと考えられる。図 3.4(b)に PL 強度を Tdに対し整理した結果を

示す。強度の振る舞いは Tdに対してM字型となった。これは、固相成長 Ge薄膜内部の p と、結

晶粒界や他欠陥準位での非発光性再結合とのバランスによって決まると考えられる。また、一部

のサンプルでは単結晶 Ge の強度を超えたが、これは上記①による発光効率の増加、あるいは、

バンドギャップに近い発光性のサブバンド遷移の足し合わせに起因すると思われる。  
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図 3.4 光学的特性. （a）PL スペクトル. （b）PL強度の Td依存性. 
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3.5 電気的特性に与える影響 

 

図 3.5(a)に PA前後の Ge成長層の正孔密度 p を Tdに対し整理した。従来のあらゆる Ge薄膜

と同様に p 型伝導となった。これは、結晶 Ge 中の欠陥が価電子帯頂上付近に浅い準位を形成

し、正孔を放出する為と考えられている。また、p は Td に依存して変化した。図 3.2(c)の結果と対

比すると、PA前の pは HAGB密度と強い相関を持つ（図 3.5(b)）。すなわち、HAGB もアクセプタ

生成源であることが示唆される。PA 後、p は全 Td に対し減少した。欠陥誘起アクセプタの補償効

果に起因すると考えらえる。また、PAでは結晶粒径が大きい（75 °C ≤ Td ≤ 150 °C）ほど pが顕著

に下がる傾向があった。すなわち、結晶粒内も正孔を放出することが考えられる。 

図 3.5(c)に PA 前後の Ge 成長層の正孔移動度 μ を Tdに対し整理した。μ も p と同様 Tdに依

存して変化した。また、一般的な多結晶半導体薄膜と同様に、結晶粒径が大きいほど高い値と成

った。μは PAによって概ね全ての Tdに対し増加した。 

 

 

  

図 3.5 電気的特性. 正孔密度 pの（a）Tdならびに（b）HAGB密度依存性. （c）正孔移動度 μ. 

After PA

Before PA

After PA

Before PA

50 100 150 2001017

1018

H
o

le
 c

o
n

ce
n

tr
at

io
n

 p
[c

m
-3

]

Deposition temperature Td [°C]

a

After PA

Before PA

50 100 150 200
0

100

200

300

400

H
o

le
 m

o
b

ili
ty

 μ
[c

m
2

V
-1

s-1
]

Deposition temperature Td [°C]

c

HAGB density [μm-1]

0 2 4 6 8 10

b



第 3章 固相成長 Ge薄膜に加熱堆積が与える物性変調効果 

 

47 

3.5.1 キャリア起源の検討 

 

pの温度依存性（115—400 K）を測定し、多数キャリアである正孔の起源を検討した。図 5.6(a)は

PA前の Ge成長層（Td=125 °C）の pを示す。アクセプタの不活性化を反映し、測定温度が下がる

ほど p が減少した。一般的には、p の飽和値から欠陥密度を、傾きの線形近似から欠陥準位を求

める。しかし、固相成長 Ge 薄膜では Arrhenius plots をしたが、直線領域や飽和領域が現れなか

った。従って、固相成長 Ge 内部には、正孔の起源が 2 準位以上あることが判る。しかし、二準位

以上の近いエネルギー準位が半導体中にある場合はこの手法が適用できない。そこで、複数ある

準位の推定には、Hoffmann12や Matsuura13らが解析法を提案している。しかし、本研究で得た固

相成長 Ge 薄膜は p の温度変動幅が小さく、これらの手法を適用してもピークが判別しづらい。こ

れによりフィッティング解を一義に導出するのは困難であった。そこで我々は、機械学習の知見を

取り入れ、線形回帰をベースとしたシンプル且つ高速なシミュレーション方法を提案する。 

完全にイオン化した n個のアクセプタ準位による pは次のように表せる。ただし、アクセプタ準位

の縮退因子𝑔𝑗は 1 とし、電子密度は正孔密度に比べて十分に小さく無視できるものとした。  

𝑝(𝑇) = ∑ 𝑁𝑗𝑓(𝐸F − 𝐸𝑗 , 𝑇)

𝑛

𝑗=1

 (3.1) 

 𝑓(𝐸F − 𝐸,  𝑇) =  
1

1 + 𝑔𝑗exp (−
𝐸F − 𝐸

𝑘B𝑇
)

  (3.2) 

ここで、𝑁𝑗,𝐸𝑗 はそれぞれ j 番目の完全にイオン化したアクセプタ準位の密度、エネルギー準位

である。また、 𝑘Bは Boltzmann定数、T は絶対温度である。 
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Fermi準位𝐸Fは次の積分方程式を Newton法で解くことにより数値的に求められる。 

𝑝(𝑇) = ∫ 4𝜋 (
2𝑚

ℎ2
)

3
2

√𝐸𝑉
top

− 𝐸 [1 − 𝑓(𝐸F − 𝐸,  𝑇)]
𝐸𝑉

top

𝐸𝑉
bottom

 𝑑𝐸 (3.3) 

ここで、𝑚は Geの正孔の有効質量、ℎは Planck定数、𝐸𝑉
top
は価電子帯の上端、𝐸𝑉

bottomは価電

子帯の下端である。測定温度点を T = 𝑇1 , 𝑇2 , …, 𝑇𝑗とし、p を T の関数表現に変換して 𝒀  = 

（p(𝑇1), p(𝑇2) … p(𝑇𝑗)） と表すと、(3.1)式は次の式と等価となる。 

  𝒀 = 𝑾𝑡𝑿 (3.4) 

 𝑾 =  (
𝑁1

⋮
𝑁𝑛

) (3.5) 

 𝑿 =  (

𝑓(𝐸F − 𝐸1,  𝑇1) 𝑓(𝐸F − 𝐸1,  𝑇2) ⋯ 𝑓(𝐸F − 𝐸1,  𝑇𝑚)

𝑓(𝐸F − 𝐸2,  𝑇1) 𝑓(𝐸F − 𝐸2,  𝑇2) ⋯ 𝑓(𝐸F − 𝐸2,  𝑇𝑚)
⋮ ⋮  ⋮

𝑓(𝐸F − 𝐸𝑛,  𝑇1) 𝑓(𝐸F − 𝐸𝑛,  𝑇2) … 𝑓(𝐸F − 𝐸𝑛,  𝑇𝑚)

) (3.6) 

この式は𝑿を説明変数、𝑾を係数行列とした線形回帰モデルと捉えることができ、準位の組{𝐸𝑗}

が与えられれば𝑾の最適化問題は高速に解ける 14。そのため、準位の探索範囲とエネルギー間

隔を設けて総当たり探索をすれば、𝑁𝑗と 𝐸𝑗を数秒の実行時間で求められる。つまり、我々は(3.1)

式を次の最適化問題として解いた。 

argmin
𝐸1,   …,   𝐸𝑛

 { min
𝑁1 ,   … , 𝑁𝑛

1

2
∑[𝑝(𝑇𝑖) − 𝑁𝑗𝑓(𝐸F − 𝐸𝑗,  𝑇𝑖)]

2
𝑚

𝑖=1

}   (3.7) 
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複数準位を仮定した上で図 3.6(a)に示す結果に適応した結果、2 つのアクセプタ準位を含むシ

ミュレーションカーブ（1 meV 間隔で探索）と最もよく一致した。これら 2 種のアクセプタを、相対的

に深い準位（DA）と浅い準位（SA）と呼ぶ。ここで、DA の準位（EDA）は温度に伴い大きく変化し

た一方、 SA の準位（ESA）は本測定温度範囲において一定となった。ESA が今回の測定温度下

限（115 K）に相当するエネルギー（15 meV）以下であるため、出払い領域であると考えられる。一

方、EDAは 36 meV と見積もられた。以上、線形回帰シミュレーションを用いることで、多結晶 Ge薄

膜中には少なくとも 2 種類のアクセプタ準位が存在し、室温における正孔の支配的要因となって

いることを見出した（図 3.6(b)）。 
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図 3.6 （a）pの温度依存性とシミュレーション結果. （b）アクセプタ準位の概観. 
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これらの起源を考察するため、欠陥密度の Td 依存性を解析した。先ず、シミュレーションにより

導出した EDAは約 40—90 meV の範囲で変化し、Tdの増加と共に減少した（図 3.7(a)）。また、PA

は EDAに大きな変化を及ばさなかった。続いて、シミュレーションにより導出した DA と SA の密度

（NDA, NSA）を示す。NDAと NSAの双方共に大粒径程（75 °C ≤ Td ≤ 150 °C）低くなった。これは pの

挙動に一致した。興味深いことに、PA は NSA と NDA に異なる働きをした。すなわち、PA によって

NDA は小粒径ほど低減した一方、NSA は大粒径ほど低減した。PA 効果の系統的な理解のため、

PAに伴う「密度 Dの低減率 R」を以下の通り定義した。 

𝑅 =
𝐷𝑏𝑒𝑓𝑜𝑟𝑒 − 𝐷𝑎𝑓𝑡𝑒𝑟

𝐷𝑏𝑒𝑓𝑜𝑟𝑒

(3.8) 

ここで𝐷𝑏𝑒𝑓𝑜𝑟𝑒, 𝐷𝑎𝑓𝑡𝑒𝑟はそれぞれ PA 前後の密度である。式(3.8)に基づき、NDA, NSAおよび p の

PAによる減少率RDA、RSAおよびRpのTd依存性を図 3.7(d)に整理した。RDAは小粒径（Td < 75 °C, 

150 °C < Td）ほど大きい一方、RSAと Rpは大粒径（75 °C ≤ Td ≤ 150 °C）ほど大きい。したがって、

PAによる pの低減は、主として SAの低減に起因することが判る。 

以上の結果に基づき、我々はアクセプタの起源について現象論的に考察する。第一に、結晶

粒径（図 3.2(b)）および HAGB 密度（図 3.2(c)）と p（図 3.5(a)）に相関があり、HAGBがアクセプタ

の起源となっていると考えられる。第二に、結晶粒径（図 3.2(b)）が大きいほど Rp（図 3.7(d)）も顕著

になる。すなわち結晶粒内にもアクセプタ源が存在し、それらは PAによって強く減少することが判

る。Raman分光法により見出した、結晶性が PAによって向上する事実と整合する（図 3.4(c)）。 

つまり、結晶粒径が大きいほど RDAが減少し、RSAが拡大する。これは、DAが粒界、SAが粒内

起因であることを示唆する（図 3.7(d)）。このように、我々は Ge 層のアクセプタ欠陥は粒界起因の

DA（40-90 meV）と粒内起因の SA（<15 meV）から成ることを見出した。この結果は、理論計算や

単結晶バルク Ge に関する既報と概ね整合する。粒界が比較的深いアクセプタ準位（約 60 meV）

15、空孔が浅いアクセプタ準位（14~25 meV）16を形成する。 
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図 3.7 シミュレーションの定量結果. （a）EDA. アクセプタ密度（b）NDA

および（c）NSA. （d）PAによるアクセプタ密度減少率 Rp,RDAおよび RSA. 
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3.5.2 キャリア輸送特性の検討 

 

 Td の変調や PA によってキャリア移動度が向上することを確認した 1。これらの起源を探索した。

粒界散乱が支配的な半導体薄膜における μとEBの関係は以下の式（Setoモデル）で表される 17。 

𝜇 =
𝐿𝑞

√2𝜋𝑚𝑘𝐵𝑇
exp (−

𝐸𝐵

𝑘𝐵𝑇
) (3.9) 

ここで、L は結晶粒径、𝑞は電荷素量、𝑚∗は有効質量である。図 3.8(a)における𝜇√𝑇の Arrhenius 

plots より Td = 50 °Cの成長層は右下がりの直線状となり、全領域において(3.9)式でフィッティング

できた。これは μが粒界散乱に支配されていることを示す。一方、Td = 125 °Cの成長層は低温領

域が(3.9)式でフィッティング可能な直線である一方、高温領域では緩和された。これは、粒界障壁

の影響が低減し、相対的に不純物散乱の影響が顕在化したためである。これらから導出したEBは

Tdに強く依存した（図 3.8(b)）。結晶粒径（図 3.2(b)）と EBが μ と Tdの関係性（図 3.5(b)）を良く説

明する。さらに、粒界起因としていた DA の準位 EDA（図 3.7(a)）と EB は傾向が酷似していた。EB

は p に反比例するため 17、深い EDAが結晶粒界近傍の p を室温で低減し、その結果 EBが増加

する為である。また、PA では EBがほとんど変化しなかった。すなわち、PAによる移動度向上は不

純物散乱の低減に起因すると推察される。 
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3.6 結言 

 

我々は固相成長法の高度化により、電気的特性や結晶粒径のブレイクスルーを達成してきた。

本章では、本法の基礎（非晶質前駆体の加熱堆積、結晶化熱処理、PA）に立ち返り、より深い物

性探索を行った。 

 結晶性の観点では、堆積温度 Td の制御により結晶粒径が広範に変調できることが判った。また、

キャリア輸送の障害となる HAGB が大粒径化に伴い減少した。Raman による結晶性評価におい

て、加熱堆積や PAは結晶粒自体の品質も向上することが示唆された。 

 光学特性の観点では、大粒径（75 °C ≤ Td ≤ 125 °C）な Ge成長層において、0.69 eV付近の PL

発光強度が顕著に増加した。これは間接遷移が支配的に可視化されたと考えられる。一方、直接

遷移起因の PL発光は見られなかった。単結晶 Ge基板に匹敵する発光強度を得られた事実は、

固相成長 Ge薄膜の品質が極めて高いことを裏付けるものである。 

電気的特性の観点では、大粒径な Ge 成長層において優れた値を示した。更に、PA の施行に

より正孔移動度 μ の向上と正孔密度 p の低減を達成した。それぞれの物理的起源を探索するた

め、温度依存性を評価した。先ず、機械学習の知見を取り入れることで、p の温度依存性からアク

セプタ準位と密度を見積もる線形回帰シミュレーションを提案した。これにより、少なくとも 2種類の

アクセプタが存在することを示した。結晶粒径と PA が p に与える影響を系統的に整理した結果、

深い準位（40-90 meV）は粒界起因、浅い準位（<15 meV）は粒内起因であることが示唆された。続

いて、μ の温度依存性に対し Seto モデルを適用することで、粒界障壁 EBを見積もった。PA によ

って EB の大きな変化は認められず、μ の向上は不純物散乱の低減が主たる要因であることが判

明した。 

 本研究を通じて得られた知見は、多結晶 Ge薄膜の動的な物性研究の嚆矢となるものである。 
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第 4 章 

下部界面層挿入による Ge 結晶粒径の制御 

 

4.1 緒言 

 

絶縁体基板上への高キャリア移動度薄膜の低温合成が期待されている。我々は Ge の固相成

長において、前駆体非晶質の密度制御により大粒径化とアクセプタ欠陥低減を達成した 1。本技

術をシーズとし、厚膜化による界面散乱の低減、ポストアニール（PA）での欠陥補償により、固相

成長 Ge薄膜の正孔移動度を 450 cm2 V-1 s-1へと更新した 2。しかし、Ge本来の優れたキャリア輸

送特性 3が得られているとは言い難い。 

更なる特性向上のため、キャリア散乱要因を検討した。Matthiessen 則により、半導体中のキャリ

ア輸送の緩和時間は、各散乱要因の逆数和で表現できる。 

1

𝜏tot
=

1

𝜏phonon
+ 

1

𝜏imp
+

1

𝜏others

(4.1) 

ここで𝜏totは合計、𝜏phononがフォノン、𝜏impがイオン化不純物、𝜏othersがその他の要因の総和に

よる緩和時間である。移動度と緩和時間の関係は、キャリアの質量を𝑚∗、電荷素量を𝑞として 

𝜇 =
𝑞𝜏

𝑚∗
(4.2) 

と表される。式(4.2)を用いて式(4.1)をキャリア移動度に関して整理する。 

1

𝜇tot
=

1

𝜇phonon
+ 

1

𝜇imp
+

1

𝜇others

(4.3) 
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式(4.3)に対して、正孔移動度 450 cm2 V-1 s-1を示した固相成長 Ge薄膜に、各散乱要因 3を代

入し、方程式的に𝜇othersを得る。 

1

(𝜇tot =) 450
≒

1

(𝜇phonon =) 1900
+  

1

(𝜇imp =) 880
+

𝟏

(𝝁𝐨𝐭𝐡𝐞𝐫𝐬 =) 𝟏𝟖𝟎𝟎
(4.4) 

ここで𝜇othersの起源としては粒界散乱や、界面散乱が候補となる。(4.4)により、粒界散乱（𝜇others）

が支配的な従来の多結晶Ge薄膜 4–6とは異なり、イオン化不純物（𝜇phonon）が最もキャリア輸送を

散乱していると推察される。これは、Ge 薄膜中の多数キャリア（正孔）を意味する。前章では、固相

成長 Ge 薄膜には、結晶粒界・粒内双方に起因したアクセプタ欠陥が存在するとの知見を得た。

すなわち、結晶性の向上や粒界密度の低減（大粒径化）が正孔低減に繋がり、キャリア移動度の

向上が期待できる。固相成長では、下部層界面に発生した初期核から結晶成長が開始すること

が知られている 7–9。また、Ge /SiO2ガラス界面にはダングリングボンド発端するとされる欠陥が問題

となっている 10–14。以上より、従来のGe/SiO2ガラス界面を再検討することで、界面欠陥の抑制と初

期結晶核の改善に伴う固相成長 Ge薄膜の高品質化が期待できる。 

本章では、固相成長 Ge 薄膜の更なるキャリア移動度向上の施策として、Ge と反応性の乏しい

下部層挿入を検討する。4.2 節では、実験手法を説明する。4.3 節では、下部界面層に適した絶

縁層を電気的特性と結晶粒径の観点から探索する。4.4 節では、4.3 節の結果を元に、GeOx下部

層が固相成長 Ge薄膜に与える影響を論じる。4.5節では、本章の結果をまとめる。 
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4.2 実験手法 

 

試料作製手法は次頁以降のテーマごとに述べ、各実験に共通する評価手法をここに記す。試

料の結晶性は走査型電子顕微鏡（SEM、JEOL JSM-7001F、電圧 25 kV、電流 15 mA）へアタッチ

メントされた電子後方散乱回折（EBSD）法（TSL）と、Raman分光法（JASCO NRS-5100、波長 532 

nm、出力 0.5 mW、スポットサイズ:5 μm、露光 60 sec×2）により評価した。結晶粒径は、方位差 θ< 

5°の領域を単一粒と判別した。この際、双晶粒界（Σ3,9）は電気的に不活性であるため 15,16、本処

理からは除外した。単一粒と見なされた領域を等面積の円に換算し、面積加重平均で結晶粒径

を算出した。Raman スペクトルは Origin6.0 の Pseudo Voight 関数でフィッティングした。表面様態

は上記 SEMによって評価した。電気的特性は Bio-Rad HL5500PC systemを用いて van der Pauw

法により評価した。 

 

4.3 下部絶縁層の選定 

 

本節では、固相成長 Ge 薄膜に適した下部絶縁層の選定について記す。試料作製手順を図

4.1に示す。前章と同様の洗浄を行った SiO2ガラス基板上に、RFマグネトロンスパッタにより AlOx、

SiNx、および GeOxを各 50 nmずつ室温堆積した。このとき、ベース真空度は 3.0×10–4 Pa とし、RF

電力は全て 50 W とした。製膜後、MBE チャンバーにおいて固相成長の前駆体となる非晶質 Ge

を加熱堆積（150 °C）した。堆積レートは 1 nm min-1とし、300 nm製膜した。その後、石英管アニー

ル炉を用い、N2雰囲気中で 450 °Ｃ、5 hの熱処理を行うことで固相成長を誘起した。  

図 4.2(a)—(d)に示す逆極点方位（IPF）像より、固相成長 Ge 層の結晶粒径が下部絶縁層種に

強く影響されていることが判る。Ge/下部層間における界面エネルギーの変質に伴う核発生頻度
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の変化が示唆される 12。IPF 像を解析することで、各下部層を挿入した成長層の結晶粒径は、下

部層挿入無し（SiO2）で 2.9 μm、SiNxが 1.4 μm、AlOxが 5.3 μm、そして GeOxが 4.5 μm と判った。

電気的特性評価を行った結果、全ての Ge 成長層が従来の SiO2ガラス基板上に固相成長したア

ンドープ Ge1,4,17と同様の p 型伝導を示した。これは、結晶 Ge 中の空孔欠陥が室温にてアクセプ

タ準位を形成する為である 18。 図 4.2(e)より、正孔密度 p と正孔移動度 μ も結晶粒径同様に下部

層界面種に影響されることが判る。GeOx を下部層界面に選択し場合、本研究で検討した下部層

材料の中で最も低い p = 2.7×1017 cm−3と最も高い μ = 440 cm2 V-1 s-1を両立した。以上より、GeOx

下部層は Ge/SiO2ガラス界面を改善するに好適な材料候補と考えられる。 

 

  

5 μm

001

111

101

SiO2 SiNx

AlOx GeOx

a b

c d

200

300

400

500

600

H
o

le
 m

o
b

ili
ty

μ
[c

m
2

V
-1

s-1
]

Hole conc. p [×1017 cm-3]

Bulk-Si1

Bulk-Ge1

SiO2

SiNx

AlOx

GeOx

2 3 4 5 6

e

SiO2ガラス

絶縁層 50 nm

SiO2ガラス

非晶質Ge
300 nm

SiO2ガラス

多結晶Ge
300 nm

150 °C 450 °C, 5 h

下部層形成
RFスパッタリング

非晶質形成
分子線加熱堆積

固相成長
電気炉 N2雰囲気

室温堆積

絶縁層 50 nm 絶縁層 50 nm

図 4.1 試料作製手順. 

図 4.2 固相成長 Ge（300 nm）の下部絶縁層依存性. 

（a）—（d） IPF像および（e）電気的特性. 
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4.4 GeOx下部層挿入 

 

4.3 節では、Ge/SiO2 ガラス界面への GeOx 下部層を挿入により電気的特性と結晶粒径の改善

を同時に見込めることが判った。本節では Ge 膜厚 tGeと GeOx膜厚 toxを独立に制御することで、

GeOx下部層が固相成長 Ge薄膜に与える影響を体系化する。 

 

4.4.1 Ge 膜厚変調効果 

 

本節では、toxを 50 nm に固定し、tGeを変調した際の固相成長 Ge 薄膜の振る舞いを記す。試

料作製手順を図 4.3に示す。RF マグネトロンスパッタにより GeOx（50 nm）を SiO2ガラス基板上に

室温堆積した。このとき、ベース真空度は 3.0×10–4 Pa とし、RF電力は全て 50 W とした。製膜後、

MBE チャンバーにおいて固相成長の前駆体となる非晶質 Ge を加熱堆積（150 °C）した。堆積レ

ートは 1 nm min-1とし、100—600 nm製膜した。その後、石英管アニール炉を用い、N2雰囲気中で

熱処理（Tg：375—450 °C）を行うことで固相成長を誘起した。結晶化後、Ar 雰囲気中でポストアニ

ール（PA：500°C, 5 h）を行った。 

 

 

 

  

図 4.3 試料作製手順. 
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図 4.4(a)—(f)に GeOx下部層層を挿入した固相成長 Ge 薄膜の IPF 像を示す。結晶はランダム

配向しており、結晶粒径は tGe と Tg の両者に影響されていることが判る。tGe について図 4.4(g)に

整理した。Ge 成長層の結晶粒径は、GeOx 下部層挿入により劇的に向上した。また、ｔGe の増加と

共に結晶粒径は減少している。これは核生成サイトの増加に起因する 2,9,11。 固相成長の先行研

究 4,11 と同様、成長温度の低減（Tg=375 °C）により、更なる結晶粒径の拡大を達成した。この傾向

は、GeOx下部層挿入時に顕著であった。特に、GeOx下部層を挿入し、tGe = 100 nm、Tg = 375 °C

で得た Ge 成長層は、これまで得た固相成長 Ge(Sn)1,2,11,19の中で最大レベルの結晶粒径 10 μm

を達成した。  

 続いて電気的特性を示す。図 4.5(a),(b)より、全 tGeと Tgに対し GeOx下部層挿入によって pの

低減が為された。結晶性の向上と大粒径化を反映し、欠陥誘起アクセプタを低減したと考えられ

る。図 4.5(c),(d)より結晶粒径が減少した（図 4.4(g)）一方、tGe と共に μ が増加傾向にあることが判

る。これは界面散乱の低減に起因すると説明できる 2,11。GeOx 下部層を挿入した場合、tGe ≤ 200 

nm では、SiO2ガラス上に直接形成した場合よりも結晶粒径は大きいが、μ はより小さな値と成った。

これは、現状の Ge/GeOx界面が従来の Ge/SiO2ガラス界面よりも強い散乱源となっていることを示

唆している。tGe >200 nmでは、GeOx下部層を挿入した場合の方が高 μ と成った。4.1節で述べた

Matthiessenの規則と Irvinカーブ 20,21より、tGe > 200 nmでは、μが粒界散乱と不純物散乱のバラ

ンスで決定される 1,2。従って、GeOx下部層挿入による μの向上は、大粒径化に伴う粒界散乱の低

減と pの低減に伴う不純物散乱の低減に由来すると考えられる。 

PA の施行により、Ge 成長層中の欠陥誘起アクセプタを補償し不純物散乱の低減を検討した。

これにより、全ての Ge 成長層で p が減少した（図 4.5(a)(b)）。Ge 膜中の陥誘起アクセプタが、Ge

原子の熱拡散により補償されたことを示唆している。低温成長（Tg = 375 °C）した際には大きく減少

し、結晶粒径が最も大きかった 100 nmの成長層において、1016 cm-3台前半という極めて低い pを

実現した。図 4.5(c)(d)より、下部層の有無に関わらず、tGe > 200 nmにおいて高い μを有している

ことが判る。この傾向は、Tg = 375 °C の時に顕著である。これは、不純物散乱が支配的な領域で
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あることに起因する。高密度前駆体を用いた固相成長に対して GeOx 下部層挿入、低温結晶化

（Tg = 375 °C）、厚膜化（tGe = 500 nm）、そして PAを重畳することで SiO2ガラス上に極めて高い μ

（620 cm2 V-1 s-1）を実証した。これは、酸化濃縮法で合成した単結晶Ge薄膜 9,22よりも優れており、

低温プロセス（<800 °C）で絶縁体基板上に直接合成した半導体薄膜中最高の値である。 
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4.4.2 GeOx下部層膜厚変調効果 

 

前節では、我々の Ge 固相成長プロセスに対して GeOx下部層を採用した。これにより、低温プ

ロセス（< 800 °C）で絶縁体基板上に直接合成した半導体薄膜中最高の μ（620 cm2 V-1 s-1）を SiO2

ガラス上で実証した。しかし、GeOx 下部層が固相成長プロセスに作用する物理機構への理解は

浅い。従って、本節では GeOx膜厚 toxの制御によりメカニズム解明を試みた。 

本節では、tGeを 300 nmに固定し、toxを変調した際の固相成長 Ge薄膜の振る舞いを記す。試

料作製手順を図 4.6に示す。前章と同様の洗浄を行った SiO2ガラス基板上に、RFマグネトロンス

パッタにより GeOx（25—300 nm）を室温堆積した。このとき、ベース真空度は 3.0×10–4 Pa とし、RF

電力は全て 50 W とした。製膜後、MBE チャンバーにおいて固相成長の前駆体となる非晶質 Ge

を加熱堆積（150 °C）した。堆積レートは 1 nm min-1とし、300 nm製膜した。その後、石英管アニー

ル炉を用い、N2雰囲気中で熱処理（Tg：375—450 °C）を行うことで固相成長を誘起した。結晶化後、

Ar雰囲気中でポストアニール（PA：500 °C, 5 h）を行った。 
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図 4.6 試料作製手順. 
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in-situ光学顕微鏡（Linkam 10042 D with a Keyence VH-5500）を用いて Ge固相成長における

ドメイン生成過程を評価した。ここで、tox を変調した際のドメイン径と測定時間の兼ね合いにより、

Tg = 400 °Cを採用した。図 4.7(a)は固相成長の典型的な成長様態を示している。すなわち、熱処

理時間の増加とともに①初期結晶核が生成、②ドメインが横方向に成長し、③飽和して膜全面が

最終的に多結晶 Geに覆われる。GeOx下部層を挿入しない場合の固相成長 Geに対し、飽和ドメ

イン径は数倍となった 1,2。また、ドメイン径が全 tox（0—100 nm）に対し、時間とともに発展していく様

が判る（図 4.7(b)）。tox と共に飽和ドメイン径も増加し、tox = 50 nm で極大となった後、減少に転じ

た。固相成長では、核発生と横方向成長のバランスが飽和ドメイン径を決定する。すなわち、低い

核発生頻度と高い横方向成長速度の重畳により大粒径化が見込める 24。図 4.7(c)より核発生頻度

と横方向成長速度が tox によって変化している。また、初期核が生成するまでの時間（潜伏時間）

は toxと共に線形増加した。その一方で、横方向成長速度は tox > 50 nmで減少した。非晶質薄膜

においては異種界面が核生成サイトとなる 25。非晶質半導体への酸素取り込みが結晶化を遅延さ

せること 23を考慮すれば、GeOx層に起因した Ge 膜中の微量酸素（tox ≤ 50 nm）が界面核発生を

抑制し、多量の場合（tox > 50 nm）にはさらに横方向成長を遅延させたと推察される。 

Raman 分光法により、tox が Ge 成長層の結晶性に与える影響を調査した。図 4.8(a)は Ge-Ge

振動モードを示すピークが約 300 cm-1 に位置しており、熱処理後に全試料が結晶化していること

を示唆している。Raman スペクトルより、Tg = 375, 450 °Cに対する当該ピークの半値全幅と Raman

シフトを導出した。図 4.8(b)は Ge ピークの FWHM が toxに依存していることを示している。この振

舞いは、適切な toxにおいて酸素原子が GeOx層から Ge層に程よく拡散することにより、結晶性を

向上させることを示唆している。図 4.8(c)は単結晶 Ge基板から低波数側にピークシフトしているた

め Ge と SiO2 ガラス基板の熱膨張係数差によって引張ひずみが導入されることを示す 24。また、

Ge-Geピークのシフトは toxの増加によって単結晶Geの値に漸近した。これはGeOx（7.6×10−6 K−1）

25が Ge（5.8×10−6 K−1）や SiO2ガラス（0.5×10−6 K−1）よりも大きな熱膨張係数を有する為、SiO2ガラ

ス基板からの応力を緩和したためだと考えられる。 
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Ge 成長層の二次電子（SE）像を SEM によって取得した（図 4.9）。一部、高品質結晶に由来し

た結晶方位が可視化されている（チャネリングコントラスト）26。コントラストを確認すると、GeOx 下部

層挿入によって Ge の結晶粒が拡大していることが判る。tox ≥ 100 nm では、低温熱処理（Tg = 

375 °C）では認められない Ge成長層でのクラックが、Tg = 450において発生した。400 °C以上の

場合、Ge/GeOx界面反応により GeO が脱離する 27,28。これを鑑みると、Ge 成長層を GeO ガスが

掘進したことにより導入されたと考えられる。tox = 300 nm の場合、結晶コントラストの存在しない非

晶質状の領域が結晶化温度に関わらず観察された。これは図 4.7の結果と一貫しており、GeOx層

からの過度の酸素供給が Ge層へ為され、Geの結晶化を著しく遅延させたと推察される。 
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図 4.10(a)—(d)に Tg = 375 °Cで結晶化した異なる toxに対する Ge成長層の IPF像を示す。Ge

結晶粒はランダム配向しており、tox に対して粒径は大きく変化した。特に、tox = 300 nm において

非晶質領域が確認できた。SEM 観察の結果（図 4.9(g)(h)）と符合しており、熱処理時間が Ge 成

長層の全面結晶化を完了させるに不充分だったと考えられる。これらの結晶粒径を tox の関数とし

て整理した（図 4.10(e)）。前節と同様、低温（Tg = 375 °C）で結晶化を促すことにより、全ての Ge成

長層に対して大粒径化した。固相成長において核発生頻度が低温で抑制される典型的な現象で

ある 1,4,11。Tg = 450 °Cでは、結晶粒径が toxと共に増加して tox = 50 nmでピークをとり、減少に転

じる。図 4.7で論じた Tg = 400 °Ｃの場合に一致する。一方、Tg = 375 °Cでは tox = 100 nmで最大

粒径となった。これらは、GeOx 層からの酸素導入、ならびに Ge 結晶化の活性化エネルギーには

差異があり、二者のバランス（温度で変化）が結晶粒径を決定することを示唆している。 
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FIB-SEM（Helios Nanolab 600i）により、Ge成長層（tox = 0,50 nm）の断面構造を反射電子（BSE）

像で観察した（図 4.11）。Ge, GeOx, SiO2ガラス各層に対応する領域が観察できる。GeOx層は Tg = 

375 °Cにおいて均質である一方、Tg = 450 °Cでは暗領域が確認される。BSE像では原子番号に

応じたコントラストが生じる。従って、暗領域はGeが欠損した体積欠陥：ボイドであると推察される。

これは、高温熱処理に伴う GeO 脱離に起因する 27 と考えられ、図 4.9 の結果と符合する。二次イ

オン質量分析法（SIMS、PHIADEPT1010）によって Ge/GeOx界面近傍の酸素濃度を見積もった。

GeOx下部層が無く（tox = 0 nm）とも酸素が 1×1018 cm−3程度存在することが判った。これは、非晶

質堆積中に混入するものと考えられる。一方、Ge/GeOx 界面近傍において、酸素濃度は 1×1018 

cm−3よりも高くなり、結晶化温度が高温であるほど顕著であった。これにより、GeOx層から Geへの

酸素導入が裏付けられる。また、高温熱処理において GeOx 層にボイドが形成される証拠ともなる。

以上により、酸素の拡散が Ge/GeOx 界面での不均一核生成を抑制したため、核生成頻度が低減

し（図 4.7）、大粒径化した（図 4.10）と考えられる。 

 

  

0 nm, 450 °C 

-100 0 100
1017

1019

1021

1023

O
xy

ge
n

 c
o

n
ce

n
tr

at
io

n
 [

cm
-3

]

Distance from Ge interface [nm]

50 nm, 375 °C
50 nm, 450 °C

-150 -50 50

tox = 0 nm, Tg = 450 °C

tox = 50 nm, Tg = 375 °C

tox = 50 nm, Tg = 450 °C

d

50 nm

Void

SiO2

Ge

GeO2

SiO2

50 nm

50 nm
a

b

c

図 4.11 Ge 成長層の断面評価. （a）—（c）断面 BSE-

SEM像ならびに（d） SIMSによる酸素濃度プロファイル. 



第 4章 下部界面層挿入による Ge結晶粒径の制御 

68 

Ge成長層の電気的特性を評価した。ここで、クラックが発生した tox ≥ 100 nm、Tg = 450 °Cは除

外した(図 4.9(e)(g))。測定可能な試料は欠陥誘起アクセプタに起因した p 型伝導を示した 29,30。

先ずPA前の場合について論じる。toxと共にpが減少し、そして増加に転じる（図4.12(a)）。FWHM

と結晶粒径の tox に対する振る舞いと同様であるため、結晶性を反映していると考えられる。また、

toxの増加と共に μ は増加し、減少に転じる（4.12(b)）。p と粒径の振る舞いに一致しており、μ が不

純物散乱と粒界散乱に影響されていることが示唆される。 

更なる特性向上のため、PA を行った。PA によって欠陥誘起アクセプタが補償され、全ての Ge

成長層の pが減少した。μは pの減少に伴い増加した。すなわち不純物散乱の緩和である。低温

熱処理（Tg = 375 °C）することによる大粒径化を反映し、低い p と高い μ を達成できる。以上より tox

や Tgを制御することで、Ge層への微量酸素を導入でき、固相成長Ge薄膜の結晶性（結晶粒径、

品質）と電気的特性の向上が期待できることが判明した。 
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4.5 結言  

 

 我々は固相成長法の高度化により、Ge薄膜のキャリア移動度を刷新してきた。しかし、単結晶 Si

基板の値（正孔 : 450 cm2 V-1 s-1）を大きく超えない現状では、Ge薄膜は民生応用に堪えるとは言

えない。本章では、下部界面層挿入による Ge/SiO2 ガラス界面の改質を通じ、固相成長 Ge 薄膜

の高度化を試みた。 

 まず、Ge に対して化学反応性の乏しい絶縁材料を候補に下部層材料を検討した。その結果、

下部層挿入により固相成長 Ge 薄膜の特性が変化した。特に結晶粒径と電気的特性の観点から

AlOxと GeOxが下部層材料に好適であった。 

 続いて、下部層材料として GeOxに注目し、Ge 膜厚を変調した際の固相成長 Ge 薄膜の影響を

調査した。GeOx 挿入により結晶性の改善（粒径、正孔密度）が達成できることが判った。特に薄膜

領域（100 nm）では結晶粒径が 10 μmに及ぶと共に、極めて低いキャリア密度（< 5×1016 cm-3）を

実現した。また、厚膜領域（≥ 300 nm）では既存の 450 cm2 V-1 s-1を大きく更新する値、620 cm2 V-1 

s-1を記録した。 

 最後に、GeOx下部層が Geの固相成長プロセスに作用する機構を探索した。Ge/GeOx膜厚比と

結晶化温度を制御することにより、GeOx から Ge 層への酸素拡散が結晶成長速度と不純物補償

に影響することを見出した。両者のバランスを最適化することで、これまでよりも優れた結晶粒径

（10 μm）と電気的特性を有する固相成長 Ge薄膜が実現できるとの知見を得た。 

  

 本章では、Ge の固相成長プロセスを変化させる物理要因（界面改善、酸素拡散）の一端に触れ

た。特に GeOx下部層挿入により、固相成長 Ge薄膜を従来よりも高度化した。 
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第 5章 

多結晶 Ge薄膜における歪印加の要因と影響 

 

5.1 緒言 

Si は物性限界（キャリア移動度）が懸念されたが、歪エンジニアリング 1–3を契機にポスト Moore

時代でも活躍している。これは、応力印加によりバンド構造が変化する物理を利用したものである。

同様にポスト Si材料となるGeにおいても、歪印加によりキャリア移動度の向上や直接遷移化に寄

与する現象が見られる 4–6。その秀抜な物性を駆使したデバイス開発も活発に検討されている 7,8。 

多結晶 Ge 薄膜では、合成後に圧縮方向の残留歪が生じる傾向にあることが知られてきた 9。し

かし、その詳細な機構は解明されていない。また、この成長時導入応力による歪はキャリア輸送特

性に影響するほど大きな値ではないが 5、結晶成長や粒界特性には影響を与える可能性がある。

残留応力は熱応力と真性応力に大別できるが、前者に関しては Ge と基板の熱膨張係数差に着

目すれば変調が可能である 10。すなわち、応力が与える影響を探索できると期待できる。 

本章では、基板変調を通じて固相成長 Ge 薄膜における歪印加の要因と影響を調査する。5.2

節では実験手法を説明する。5.3節では、固相成長における歪印加プロセスを体系化する。5.4節

では、成長時導入歪が固相成長 Ge 薄膜の諸特性に与える影響を包括的に考察する。5.5 節で

は、本章で得られた結果を総括する。 
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5.2 実験手法 

 

試料作製手順を図 5.1 に示す。多結晶 Ge 薄膜に加わる歪を変調するため、熱膨張係数 α の

異なる基板を採用した。それらは、SiO2 ガラス，Polyimide（PI），n 型 Fz-Si（001），n 型高抵抗 Ge

（110），SrTiO3（STO）（001），CaF2（001）であり、Ge と基板の熱膨張係数差を Δα として表 5.1に整

理した。基板を有機洗浄後、Ge 成長層と基板界面の差異を除くため、RF マグネトロンスパッタに

より GeOx層 50 nm を室温堆積した。下部層形成後、前節と同様に MBE チャンバーにおいて非

晶質 Geを加熱堆積（150 °C）した。堆積レートは 1 nm min-1とし、Ge膜厚は 400 nmで固定した。

その後、石英管アニール炉を用い、N2雰囲気中で 375 °Ｃ、150 hの熱処理を行うことで固相成長

を誘起した。 

試料の結晶性は Raman分光法（JASCO NRS-5100、波長 532 nm、出力 0.5 mW、露光 60 sec

×2、スポットサイズ: 5 μm）、X-Ray Diffraction（XRD）法（Rigaku SmartLab、Cu Kα放射線源、電

圧 40 kV、電流 30 mA）、走査型電子顕微鏡（JEOL JSM-7001F、電圧 25 kV、電流 15 mA）へア

タッチメントされた電子後方散乱回折（EBSD）法（TSL）を用いて評価した。面直（θ-2θ）および面

内（φ-2θχ）XRDパターンはスキャン範囲を 20°から 60°の範囲を 0.01°ステップで行った。解析にお

いて、Ramanスペクトル及びXRDパターンのフィッティングにはOrigin6.0における Pseudo Voight

関数を用いた。電気的特性は Bio-Rad HL5500PC system を用いて van der Pauw法により評価し

た。 
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基板 熱膨張係数 α [10-6 K-1] Δα [10-6 K-1] 

SiO2 0.5 -5.3 

Si 3.9 -1.9 

Ge 5.8 0 

STO 9.4 3.6 

CaF2 18.9 13.1 

PI 27.0 21.2 

各種基板

GeOx 50 nm

各種基板

非晶質Ge
400 nm

GeOx 50 nm

各種基板

多結晶Ge
400 nm

GeOx 50 nm

150 °C 375 °C, 150 h

下部層形成
RFスパッタリング

非晶質形成
分子線加熱堆積

固相成長
電気炉 N2雰囲気

室温堆積

図 5.1 試料作製手順. 

表 5.1 熱膨脹係数 α と Ge-基板間の αの差 Δα. 
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5.3 歪導入機構の検討 

 

固相成長後の多結晶Ge薄膜の歪と結晶性の調査のため、Raman分光法とXRD法を用いた。

図 5.2(a)は、熱処理前の Ge薄膜の Ramanスペクトルにはピークが生じず、非晶質状態であること

を示している。一方、熱処理後には結晶 Geの振動モードに相当するピークが 300 cm-1付近に生

じており、全 Ge 成長層が結晶化していることが判る（図 5.2(b)）。図 5.2(c)より、Raman シフト位置

は Δα とともに高波数側に移動した。また、Δα＜5×10-6 K-1では引張歪、Δα＞5×10-6 K-1では圧縮

歪となる 11。図 5.2(d)は、半値全幅（FWHM）が Δα と明確な相関を持たないことを示している。す

なわち、固相成長 Ge薄膜における Ge-Ge結合の質が Δαに依存しないことを示唆する。 

図 5.3(a)の面直 θ-2θ XRDパターンより、すべての試料で Ge111面と 220面に対応する回折ピ

ークが生じた。挿入図によると、試料の Ge 111 面のピーク位置は単結晶 Ge(111)基板のピーク位

置から僅かにずれており、更に基板毎に異なっている。図 5.3(b)の面内 φ-2θχ XRD パターンでは、

全ての Ge成長層で Ge111, 220, 311のピークが見られた。以上の XRDパターンと Geの粉末回

折パターン（JCPDS 04-0545）12と照らし合わせると、固相成長Ge薄膜は多結晶であることが判る。

これは、界面に挿入した GeOxが非晶質であり、単結晶基板とのエピタキシャル関係が断たれた為

である。図 5.3(a),(b)で得られた Ge111 ピークの回折角(面直:2θ, 面内:2θχ)を導出し、Δαの関数と

して図 5.3(c)に整理した。多結晶 Ge 薄膜の Ge111 のピーク位置が Δα に強く依存していることを

示している。面内測定においてピーク位置 2θχは Δα とともに増加するが、面直測定（2θ）では逆の

振る舞いが見られる。この挙動は、面直/面内に対する Ge 薄膜の歪の方向が逆であることを示し

ており、これは一般的な等方弾性体の特性と一致している。以上より、Δα は Ge 成長層の歪に影

響を与えることが判る。 
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図 5.3 XRD 解析. （a）θ-2θ ならびに（b）φ-2θχXRD パタ

ーン. （c）Ge111ピーク回折位置（2θ,2θχ）の Δα依存性. 

図 5.2 Raman分光法解析. （a）熱処理前ならびに（b）熱処理後のRamanス

ペクトル. （c）Raman shiftならびに（d）FWHMの Δα依存性. 
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Raman 分光法と XRD 法の結果を基に Ge 成長層に導入される歪𝜀を解析した。一般的に、

Ramanシフト𝛥𝜔と歪𝜀は以下の関係式で表される。 

𝜀 =
𝛥𝜔

𝑏
 (5.1) 

Manganelli11 らによって提案された歪フォノン係数𝑏（= -395 cm-1）を用いて、膜に印加される歪

を結晶 Ge ピークの Raman シフトから見積もった。また、固相成長後の冷却過程において、Ge 成

長層には Δαに対応する歪が印加される。薄膜に発生する熱応力𝜎𝑡ℎは次の式で表される
10。 

𝜎𝑡ℎ = (𝛼𝑓 − 𝛼𝑠)
𝛥𝑇

1 − 𝜈
𝐸𝑓 (5.2) 

ここで、𝛼𝑓と𝛼𝑠はそれぞれ薄膜と基板の熱膨張係数、ΔT は温度差、ν は薄膜のポアソン比、𝐸𝑓

は薄膜材料の Young率である。更に、Hookの法則より応力𝜎と歪𝜀の関係は次の式で表される。 

𝜀 =  𝐸𝜎 (5.3) 

式(5.2)と式(5.3)より、熱歪𝜀thを得る。 

𝜀th = (𝛼𝑓 − 𝛼𝑠)
𝛥𝑇

1 − 𝜈
(5.4) 

以上より、図 5.2（b）で得られた Ge-Ge ピークの Raman シフトと式(5.1)から、図 5.3（c）で得られ

た XRDパターンの Ge111ピーク位置と Braggの法則 13から𝜀を推定し、Δαの関数として整理した

（図 5.4）。さらに、式（5.4）を用いて、Δα による熱歪𝜀thを点線で示した。すなわち、Ge 成長層には

Δαが負の場合に引張方向、正の場合に圧縮方向の熱応力が印加される。Raman と XRD解析の

間で𝜀の値が異なっているが、これは測定環境や試料の状態によって歪フォノン係数が変化する

ためと考えられる 11。面直方向の歪は，面内方向の歪とは逆の傾向となり、また𝜀の絶対値が小さく

なった。これは Poisson 効果に符合する。面内方向については、実験的な（すなわち、Raman 分

光法と XRD から求めた）𝜀の傾きが式（5.4）から導かれる理論的な熱歪とほぼ一致した。しかし興

味深いことに、全 Δα において実験的な𝜀の値は熱歪𝜀thのみを考えた場合よりも正方向にシフトし

ている。これは、固相成長 Ge 薄膜には基板に関係ない引張応力の存在を示唆している。Si の場

合に知られているように 14、この現象が起こるのは、結晶化時に結晶と非晶質間の密度差により、
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非晶質 Ge が基板に拘束されつつ収縮するためと考えられる。すなわち、Ge 成長層の歪の総量

はΔα起因の熱歪のみならず、非晶質から結晶への相転移の際に導入される歪も要因になってい

ることを示唆している。 
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図 5.4 固相成長 Ge薄膜の歪解析. 
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5.4 各種物性に与える影響 

 

 まず、Ge 成長層の結晶粒径を EBSD 法で評価した。図 5.5(a)の IPF 像より、すべての成長層

がランダムに配向した結晶で構成されており、非晶質 GeOx 下部界面層のために単結晶基板との

エピタキシャル関係がないことが判る。これは XRD の結果に一致する（図 5.3）。粒径は基板種に

依らず μm オーダーと従来法よりも 1 桁以上大きい 15。これは非晶質前駆体の高密度化と GeOx

下部層の効果による 16。Geの粒径は基板の種類に依存し、Δαに対して放物線状の傾向を示した

（図 5.5(b)）。図 5.4の結果を踏まえると、図 5.5(b)は|𝜀|が大きいほど結晶粒径も拡大する。固相成

長を導入する熱処理時には、基板との熱膨張係数差により非晶質 Ge 層にも応力印加がなされる。

これらの結果は、𝜀の二乗に比例する内部弾性ポテンシャルが Geの横方向成長を促進することを

示唆している。この挙動は、歪を利用して非晶質 Si や Ge 層の成長促進を行った既報と一致する

17–19。 

  図 5.5 EBSD解析. （a）IPF像. （b）結晶粒径のΔα依存性. 
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続いて図 5.6 に電気的特性の温度依存性を示す。全ての Ge 成長層で、欠陥誘起アクセプタ

に起因する 1017 cm-3オーダーの正孔密度 p が見られた 20,21。STO 上の合成膜は比較的高い p

を示している。原因は明らかになっていないが、STO 基板からの過剰な酸素脱離により Ge 成長

層の結晶性を損なったと考察している 22。室温（300 K）から 115 K に下げることで、全 Ge 成長層

の pが減少した。これは、アクセプタの不活性化に伴う一般的な半導体の挙動である 21。図 5.6(b)

は、μ が Δα に対して明確な傾向を持たないことを示している。単結晶 Ge の μ と p の関係 23によ

ると、本研究における Ge 成長層の μ は、不純物・粒界の両方の散乱によって制限される 24。この

挙動は、μがGB散乱によってのみ制限される一般的な多結晶半導体とは異なる 24。我々は、μの

増加率𝑅𝜇を以下のように定義した。 

𝑅𝜇 =
𝜇115 − 𝜇300

𝜇300

(5.5) 

ここで、添え字は測定温度（300 K, 115 K）を示す。図 5.6(b)は、𝑅𝜇が Δα とともに増加することを表

す。Setoによる多結晶半導体のキャリア輸送モデルを用いて、粒界障壁 EBを推定した。 

𝜇 =
𝐿𝑞

√2𝜋𝑚∗𝑘𝐵𝑇
exp (−

𝐸𝐵

𝑘𝐵𝑇
) (5.6) 

ここで、T は絶対温度、L は結晶粒径、𝑚∗は有効質量、𝑘𝐵はボルツマン定数である。図 5.6(c)は、

μT1/2の Arrhenius plotsを示す。μT1/2は増加し、その後減少することが判る。この挙動は、μが室温

付近では不純物散乱の影響を受け、低温では粒界散乱によって制限されることを示している。ま

た、Arrhenius plots の形状が基板の違いによって大きく異なっていることから、EB の違いが大きい

ことがわかる。これらの EBを Δα で整理した（図 5.6(d)）。Δα の増加に伴い EBが減少することを示

している。この EBの挙動は図 5.6(b)の Rμの挙動の原因となっている。すなわち、Δα の大きい（す

なわち圧縮歪の）Ge層は EBが小さいため、不純物散乱が μに与える影響が強くなる。ここで注意

したいのは、GeOx 下部界面層を挿入した一方で、異なる材料の基板を用いている以上、単純に

歪の影響だけを抽出することはできないことである。しかし、多結晶 Ge の EBを下げるには、圧縮

歪が導入される基板種が好適であると強く示唆された。応力に対する EB 変調のメカニズムはまだ

明らかになっていないが、一般的な多結晶材料で発生する圧電効果に起因すると考えている 25。 
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以上、固相成長 Ge薄膜において引張歪は EBを上昇させ、圧縮歪は EBを低減させることが判

明した。 
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図 5.6 電気的特性の Δα依存性. （a）tGe = 500 nm にお

けるθ-2θ XRD パターン. （b）Ge111ピーク回折位置（2θ）

の tGe依存性. 
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5.5 結言 

 

本章では、固相成長における基板種により熱応力を変調できることに着目し、多結晶 Ge 薄膜

における歪印加の要因とその影響を探索した。 

まず、Raman分光法と XRD法を用いて Ge成長層に導入される歪を熱膨張係数差Δαに対し

整理した。その結果、固相成長 Ge 薄膜においては熱応力に起因する歪と、相遷移（非晶質→結

晶）時の引張歪の両者が支配的であることが判明した。 

 続いて、歪と物性の関連性を調査した。Ge 成長層内部における歪量に対し結晶粒径は 2 次関

数的な挙動となった。これは弾性ポテンシャルによると考えられる。また、Seto モデルにより導出し

た粒界障壁 EBはΔα に対し線形に減少した。すなわち、多結晶 Ge 薄膜における面内圧縮歪が

キャリア輸送に好適であることが強く示唆される。 

 

以上、歪導入機構を体系化するとともに、固相成長 Ge薄膜における諸特性への影響を包括的

に纏めた。本知見は多結晶材料のエンジニアリングに有用である。 
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第 6章 

固相成長 Ge薄膜のフレキシブル基板への展開 

 

6.1 緒言 

 

モノのインターネット（IoT）化が進展した新しい社会「Sociery5.0」が取り沙汰されている 1。従来

「重く、高価で、固く、割れやすい」単結晶基板上に形成されてきたトランジスタは IoT 化に荷が重

い。「軽く、安価で、曲げ畳め、丈夫な」フレキシブル基板上へと代替できれば、常識が転換する

デバイスも夢ではない。サイズや設置場所を問わず、無毒であればウェアラブルに、更には「電子

皮膚」といった生体融合デバイスも叶えられる 2。再び文明開化の音が鳴るだろう。フレキシブル

TFTの創出のため、水素化アモルファス Si3–6や酸化物半導体 7、有機半導体薄膜 8,9の研究が国

内外で盛んである。既にディスプレイ画素用として実用化されているものもある一方、材料物性の

観点から電界効果移動度は低く 10、ディスプレイ信号駆動ドライバや CMOS論理回路には不向き

である。CPU や駆動素子を全て集積した次世代デバイス「システム・オン・ディスプレイ」を目指し、

高いキャリア移動度を有する無機半導体への注目が集まっている。Ge のフレキシブル TFT 応用

も検討されている 11–15が、未だ単結晶 Si-MOSFET を超える電界効果移動度は得られていない。

隘路となっているのがフレキシブル基板上への高キャリア移動度薄膜の合成である。 

4 章では下部界面層の挿入が固相成長 Ge 薄膜の成長機構に与える影響を探索した。これに

より、GeOx 層からの微量の酸素拡散が Ge の固相成長プロセスに好適であることを見出した。さら

に、低温プロセス（≤ 500 °C）によって、大粒径（10 μm）かつ優れたキャリア輸送特性（620 cm2 V-1 

s-1）を有する多結晶 Ge 薄膜を SiO2ガラス上に実証した。また 5 章では多結晶 Ge 薄膜に対する

歪導入と物性への影響を包括的に議論した。その結果、Ge より大きな熱膨張係数を持つ基板利



第 6章 固相成長 Ge薄膜のフレキシブル基板への展開 

86 

用により導入される圧縮歪が、粒界障壁を緩和することを発見した。 

本章では、前章まで築いてきた知見を基に、高耐熱プラスチック基板上（Polyimide, 耐熱温

度 : Kapton ≤ 400 °C, XENOMAX ≤ 500 °C）への高移動度な多結晶 Ge薄膜の展開を検討する。

6.2 節では実験手法を説明する。6.3 節では、前章まで得た知見を活かし、プラスチック基板上へ

高キャリア移動度を有する多結晶Ge薄膜を合成する。6.4節では、本章で得られた結果を総括す

る。 
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6.2 実験手法 

 

試料作製手順を図 6.1 に示す。RF マグネトロンスパッタにより GeOx層 50 nm を SiO2ガラス基

板上とプラスチック基板上に室温堆積した。下部層形成後、前節と同様に MBE チャンバーにお

いて非晶質 Ge を加熱堆積（150 °C）した。堆積レートは 1 nm min-1とし、Ge 膜厚 tGeは 100–500 

nmで変調した。その後、石英管アニール炉を用い、N2雰囲気中で 375 °Ｃ、150 hの熱処理を行

うことで固相成長を誘起した。 

試料の結晶性は Raman分光法（JASCO NRS-5100、波長 532 nm、出力 0.5 mW、露光 60 sec

×2、スポットサイズ 5 μm）、X-Ray Diffraction（XRD）法（Rigaku SmartLab、Cu Kα放射線源、電圧

40 kV、電流 30 mA）、走査型電子顕微鏡（SEM：JEOL JSM-7001F、電圧 25 kV、電流 15 mA）へ

装着された電子後方散乱回折（EBSD）法（TSL）、透過型電子顕微鏡（TEM：FEI、Tecnai Osiris、

電圧 200 kV）を用いて評価した。面直（θ-2θ）XRD パターンはスキャン範囲を 20°から 60°の範囲

を 0.01°ステップで行った。解析において、Raman スペクトル及び XRD パターンのフィッティング

には Origin6.0における Pseudo Voight関数を用いた。電気的特性は Bio-Rad HL5500PC system

を用いて van der Pauw法により評価した。 

 

 

  

SiO2 / Kapton

GeOx 50 nm

SiO2 / Kapton

非晶質Ge
100-500 nm

GeOx 50 nm

SiO2 / Kapton

多結晶Ge
100-500 nm

GeOx 50 nm

150 °C 375 °C, 150 h

下部層形成
RFスパッタリング

非晶質形成
分子線加熱堆積

固相成長
電気炉 N2雰囲気

室温堆積

図 6.1 試料作製手順. 
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6.3 フレキシブル基板上への固相成長 Ge薄膜の合成 

 

図 6.2(a)に SiO2 ガラス基板および Kapton 基板上に合成した固相成長 Ge 薄膜の面直 θ-2θ 

XRDパターンを示す。いずれの Ge成長層においても、各ピークの強度比は Ge粉末回折パター

ンの参照データ（Joint Committee on Powder Diffraction Standards (JCPDS) 04-0545）16とほぼ一

致しており、合成膜がランダム配向していることが判る。また、各 Ge成長層の Ge111ピークが単結

晶Ge（111）基板のピークからシフトしていることが挿入図から確認できる。これらのピーク位置（2θ）

を tGeの関数として図 6.2(b)に整理した。ここで、本測定では tGe ≤ 200 nm の場合に充分なピーク

強度が得られなかった。いずれの tGe（300—500 nm）においても、単結晶 Ge と比較して Ge 111 ピ

ークは SiO2ガラス上で高角シフト、Kapton 上で低角シフトした。以上より、Ge 成長層の垂直方向

に対して、SiO2 ガラス上では圧縮歪が、Kapton 上では引張歪が印加されていることを示唆してい

る 17。 

 

 

 

 

 

 

 

  図 6.2  XRD解析. （a）tGe = 500 nm における θ-2θ XRD 

パターン. （b） Ge111ピーク回折位置（2θ）の tGe依存性. 
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図 6.3(a)に SiO2ガラス上と Kapton上に形成した Ge薄膜の熱処理前後の Raman スペクトルを

示す。熱処理前には非晶質 Geに対応するブロードなピーク（~280 cm-1）、熱処理後には結晶 Ge

に対応するシャープなピーク（~300 cm-1）が得られた。この挙動は、基板種を問わず、全 tox（100—

500 nm）で確認できた。各 Ge成長層の結晶 Geピークの波数は、単結晶 Ge基板のものを基準に

逆方向にシフトしている。図 6.3(b)に結晶 Ge ピーク位置を tGeの関数として整理した。全 tGeにお

いて、SiO2ガラス上の結晶 Ge ピークは単結晶 Ge基板よりも低波数側、プラスチック上の結晶 Ge

ピークは高波数側にシフトしている。これらの結果は、XRD の結果（図 6.2）と一致している。面内

方向では、低波数のシフトは引張歪に、高波数のシフトは圧縮歪に相当するためである 18。 
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図 6.3 Raman分光法解析. （a）熱処理前後の Raman

スペクトル. （b）Ramanシフトおよび（c）FWHM. 
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一般的に、Ramanシフト𝛥𝜔と歪𝜀は以下の関係式で表される。 

𝜀 =
𝛥𝜔

𝑏
 (6.1) 

Manganelli18 らによって提案された歪フォノン係数𝑏（= -395 cm-1）を用いて、膜に印加される歪

を結晶 Ge ピークの Raman シフトから見積もった。その結果、SiO2ガラス上では 0.47％の引張歪

を、Kapton 上では 0.69％の圧縮歪が導入されていることが判った。この原因は前章で述べた通り、

基板と Ge の熱膨張差の観点から説明できる 19,20。Ge、SiO2ガラス、Kapton の熱膨張係数 α は、

それぞれ 5.8×10-6 K-1、0.5×10-6 K-1、27×10-6 K-1である。これらの αの関係により Ge結晶化後の

冷却過程において、SiO2ガラス上の Ge には引張方向の、Kapton 上の Ge には圧縮方向の熱歪

が導入される。薄膜に発生する熱応力𝜎𝑡ℎは次の式で表される
21。 

𝜎𝑡ℎ = (𝛼𝑓 − 𝛼𝑠)
𝛥𝑇

1 − 𝜈
𝐸𝑓 (6.2) 

ここで、𝛼𝑓と𝛼𝑠はそれぞれ薄膜と基板の熱膨張係数、ΔT は温度差、ν は薄膜のポアソン比、𝐸𝑓

は薄膜の young率である。更に、Hookの法則より応力𝜎と歪𝜀の関係は次の式で表される。 

𝜀 =  𝐸𝜎 (6.3) 

式(6.2)と式(6.3)より、熱歪𝜀𝑡ℎを得る。 

𝜀𝑡ℎ = (𝛼𝑓 − 𝛼𝑠)
𝛥𝑇

1 − 𝜈
(6.4) 

式（6.4）によると、結晶化温度の 375 ℃から室温（27 °C）まで冷却した際、SiO2 ガラス上 Ge に

対し引張歪が 0.25％、プラスチック上 Ge に対し圧縮歪が 1.02％導入される。これらは、Raman シ

フトから推定した歪と同じオーダーであるが、引張側にシフトしている。これは 5 章で論じた相遷移

歪に起因すると考えられる。図 5.3(c)は、結晶 Ge ピークの半値全幅（FWHM）が全 tGeに対してほ

ぼ一定であることを示している。プラスチック上では、SiO2 ガラス上よりも全 tGe において低い

FWHM を示した。すなわち、固相成長 Ge 薄膜が Kapton 上では SiO2ガラス上よりも高い結晶性

を有することが示唆される。  

 

  



 第 6章 固相成長 Ge薄膜のフレキシブル基板への展開 

91 

 

図 6.4(a)は、SiO2ガラスと Kapton上に合成した固相成長 Ge薄膜（100 nm）の典型的な写真で

ある。図 6.4（b）の SE-SEM 像は、チャネリング効果によって可視化された結晶方位に対応するコ

ントラストを示している。これは低品質な多結晶膜の場合に確認しづらい 22。図 6.4（c）の逆極点方

位（IPF）像は、すべての試料で結晶方位がほぼランダムであることを示しており、XRD の結果（図

6.2(a)）と一致する。 

 

 

 

 

 

  

図 6.4 （a）各基板上の固相成長 Ge薄膜の写真. 

（b）Kapton上 Ge薄膜の SE-SEM像. （c）IPF像 
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粒界（Grain boundary : GB）分布を詳しく調べるため、IPF 像を Grain 像に変換した。先ず結晶

粒径を見積もるため、方位差 θ < 5°の領域を単一粒と判別した。この際、双晶粒界（Σ3,9）は電気

的に不活性であるため 23,24、本処理からは除外した。単一粒と見なされた領域を等面積の円に換

算し、面積加重平均で結晶粒径を算出した。図 6.5(a)は本研究で合成した固相成長 Geが μmオ

ーダーの結晶粒径で構成されていることを示している。これは、4 章で述べた GeOx下部層挿入と

低温結晶化の重畳によるものだと考えられる。図 6.5(b)は、結晶粒径が SiO2ガラス—Kapton上で

差異がないことを示している。tGe の増加に伴い粒径が減少する傾向は、核生成サイトが増加する

ことに起因する 25,26。粒を識別する GB の密度は、tGe= 500 nm で比較的高い値を示しており、粒

径の挙動と一致した。我々は粒内 GBを分析し、低角（2°< θ < 15°）粒界（LAGB）、高角（θ ≥ 15°）

粒界（HAGB）、双晶粒界に分類した 27。図 6.5(a)から、粒内 GB は結晶粒が大きいほど顕著に発

生し、放射状に生成する。また、それらの HAGB は双晶粒界に接続している。tGeが増加すると双

晶粒界密度が顕著になる（図 6.5(c)）一方で、tGeが減少すると LAGB と HAGB密度が顕著になる

（図 6.5(d),(e)）。IPF像（図 6.4(c)）を確認すると、「結晶ねじれ」は薄膜ほど顕著になり、図 6.5の結

果を補足する。本現象のメカニズムは未だ明らかになっていないが、薄膜ほど大きな応力印加が

なされていることから、応力に起因すると考えられる（図 6.3(b)）。くわえて、ほぼ全ての tGe におい

て、Kapton 上の固相成長 Ge 薄膜は SiO2 ガラス上よりも粒内 GB の密度が低い。この差異が

Raman 分光法における FWHM の結果を説明していると推察される（図 6.3(c)）。この結晶性の違

いは、固相成長時の熱歪の差異に関連していると考えられる。 
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図 6.5 EBSD 解析.（a）Grain 像. （b）平均粒径ならびに

粒を形成する GB 密度. （c）双晶粒界, （d）低角粒界な

らびに（e）高角粒界密度. 
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図 6.6 に電気的特性を示す。正孔密度 p は tGeに対して概ね一定である。また、正孔移動度 μ

は tGeの増加とともに増加した（図 6.6(a)）。これは界面散乱の低減に起因する 25,28。μはKapton上

の Ge成長層（tGe = 400 nm）で最大 500 cm2 V-1 s-1となった。ここで、電気的特性は Kapton とガラ

スで概ね差異はない一方、厚膜側（tox ≥ 400 nm）の μ がプラスチック上で高い値となった。この原

因を調べるため、粒界の障壁高さ EB を Seto が提案した多結晶半導体の伝導モデルによって推

定した 29。このモデルによると、粒界散乱が支配的な領域における μ は、以下の式で求めることが

できる。 

𝜇 =
𝐿𝑞

√2𝜋𝑚∗𝑘𝐵𝑇
exp (−

𝐸𝐵

𝑘𝐵𝑇
) (6.5) 

ここで、Tは絶対温度、Lは結晶粒径、𝑚∗は有効質量、𝑘𝐵はボルツマン定数である。図 6.6(b)の挿

入図に示すように、tGe = 100 nm の場合、μ𝑇
1

2の Arrhenius plots は全測定温度に対し下向きの直

線を示した。すなわち、キャリア伝導は主に粒界散乱によって制限されていることを示している 29。

一方、tGe = 400 nmの場合、μ𝑇
1

2は 1000/T とともに増加し、その後減少に転じる。この挙動はキャリ

ア輸送が室温付近では不純物散乱によって、低温では粒界散乱によって制限されることを示唆し

ている。事実、室温付近の p は𝑇
3

2に対し線形となる。また、Arrhenius plots の形状は、SiO2ガラス

と Kapton 基板上で異なり、EBに差があることを示している。図 6.6(b)は、EBが tGeの増加とともに

減少していることを示している。特に tGe = 100 nmでは、EBはガ SiO2ガラス試料で 20 meV以上、

Kapton 試料で 13 meV 以上の高い値を示している。これらの EBは、SiO2
22や a-Si 上の SPC-Ge

の EB値よりも遥かに大きく 26、Ge/GeOx界面付近の GB特性が Ge/SiO2や Ge/a-Siよりも劣ってい

ることを示唆している。薄いGe層（tGe ≤ 100 nm）では、高いキャリア輸送の実現のためには、GeOx

以外の下部材料（eg. a-Si, AlOx等）が好適である可能性が高い。EBは SiO2ガラスよりも Kapton上

が低くなった。これは、前章で述べた歪の観点から説明できる。 
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これまでの研究により、プラスチック（Kapton）上の固相成長 Ge 薄膜は SiO2 ガラス上と同等の

結晶粒や電気的特性を維持しつつ、粒界障壁が低減できることが判明した。従って、高耐熱なプ

ラスチック基板（XENOMAX）へ展開した。Kapton上と同様の固相成長過程を経た後（図 6.1）、Ar

雰囲気中でポストアニール（PA：500°C, 5 h）を行った。断面 TEM観察を行い、膜のミクロ構造を分

析した。HAADF-STEM 像とエネルギー分散型 X 線分光法（EDX）より積層構造が意図通り形成

できている（図 6.7(a)-(c)）。また、前章で述べた 450 °Cでの結晶化処理では GeOx層に Voidが発

生していた。しかし、今回は PA（500 °C）を施したにも関わらず存在しない。これは、低温（375 °C）

の結晶化熱処理によって GeOx層が安定したと考えられる。元素分析により、GeOxの組成 x は約

1.5 となった。前章の SIMSの結果と合わせると、スパッタリング堆積中に GeOが脱離したと考えら

れる。明視野像を確認すると、等傾角干渉縞あるものの、粒界や転移、積層欠陥などは確認でき

ない（図 6.7(d)）。図 6.7(e)の格子像より、Ge/GeOx界面は荒れているが、これは XENOMAX基板

の表面を反映したものである。また、GeOx 層は Ge ナノ結晶を含む。これは、結晶化熱処理過程

で酸素拡散が発生した際に生成したものだと考えられる。 
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マップならびに（c）ラインスキャン.（d）明視野像.（e）格子像. 
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続いて、プラスチック基板上の多結晶 Ge 薄膜の機械的強度を調べるために、簡単なテープ剥

離試験と曲げ試験を行った。サンプル全面に貼られたカプトンテープを剥がしても多結晶 Ge 薄

膜はプラスチック（Kapton）基板に密着しており、Ge は基板に充分に固着している（図 6.8(a)）。図

6.8（b）に示すように、tGe＝150—400 nmの試料を曲げ、そして戻した後に電気的特性を調査した。

曲率半径 10 cm（曲げ角度 50°）まで μを維持することが判った（図 6.8(c)）。Kapton上でも同様の

傾向を示した。この μ 劣化の原因は、クラック発生によるシート抵抗の増加に起因する。しかし、こ

れらのクラックは充分に粗大であり、TFT 応用時のアイランド化により無視できる可能性が大きい

（図 6.8(d)(e)）。XENOMAX上でも結晶粒径は SiO2ガラスや Kapton上と同等であり（図 6.8(f)）、

PA後の Ge成長層（400 nm）で μは 690 cm2 V-1 s-1に及んだ。SiO2ガラス上で最も高い μ（620 cm2 

V-1 s-1）を記録した Ge成長層の Raman スペクトルと比較したところ、単結晶 Ge基板のピークを基

準に反対方向へピークシフトした（図 6.8(g)）。XENOMAX が Ge より大きなαを有する為であると

考えられる。(6.1)式より Raman シフトから見積もった歪量は、SiO2 ガラス上が 0.38%の引張歪、

XENOMAX 上が 0.08%の圧縮歪となった。(6.5)式の Seto モデルにより粒界障壁 EBを同様に求

めた結果、SiO2ガラス上が 4.4 meV、XENOMAX上が 2.7 meV となった。すなわち、圧縮歪によ

る EBの低減が更なる μ更新に貢献したと推察される。 

  

図 6.8 （a）Kapton 上試料のテープテスト. （b）曲げ試験. （c）μ の曲げ特

性. （d）光学顕微鏡像. （e）SE-SEM像. （f）IPF像. （g）Ramanスペクトル. 
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上記結果を俯瞰する為、図 6.9 に絶縁体上に直接合成した Ge（Sn）薄膜の正孔移動度（正孔

密度ならびにプロセス温度）をまとめた 15,22,25,26,28,30–46。本研究で合成した多結晶 Ge薄膜は、プラ

スチック上に実現しており、酸化濃縮法（プロセス温度 > 800 °Ｃ）で合成された単結晶 Ge薄膜や

Si単結晶基板（450 cm2 V-1 s-1）を凌駕するキャリア移動度を有する。これは、絶縁体上に直接・低

温合成したあらゆる薄膜中最高の値である。 

 

 

  

図 6.9 絶縁体上 Ge系薄膜の電気的特性比較. 

正孔移動度を（a）正孔密度ならびに（b）合成温度で整理. 
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6.4 結言 

 

本章では、前節まで築いてきた高移動度な多結晶 Ge 薄膜の低温合成技術をフレキシブル基

板上へと展開した。 

 まず、Raman分光法により各種基板上の結晶性を評価した。5章で議論した歪の影響（熱歪+相

遷移歪）を、幅広い Ge 膜厚に対して確認した。また、プラスチック（Kapton）上の固相成長 Ge 薄

膜は SiO2ガラス上より結晶性が優れていることが示された。 

 続いて、EBSD 法により結晶粒の解析を行った。Kapton—SiO2 ガラス上で結晶粒径に差は無か

った。また、結晶粒内における HAGB が薄膜領域（< 200 nm）で顕著であることを発見するととも

に、Kapton上であらゆるランダム粒界割合を SiO2ガラス上に比べて低減できた。 

 電気的特性においては、5 章で議論した圧縮歪に伴う粒界散乱低減を反映し、厚膜側（≥ 400 

nm）において SiO2ガラス上より高い μ を示した（Kapton 上）。この結果を踏まえ、Kapton よりも更

に高耐熱な XENOMAXを基板に採用し PAを重畳した。断面 TEM観察により、大きな積層欠陥

や転移の存在しない高品質な多結晶 Ge 薄膜がプラスチック上に実現したことが判った。更に、

SiO2ガラス上の値を超える、傑出した μが達成できつつ（690 cm2 V-1 s-1）、約 50°まで曲げた場合

でも電気的特性を維持できた。  

 

 以上、高いキャリア移動度を持つ半導体膜の創製には、もはや単結晶基板は必要ないと言える。 
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第 7 章 

結論 

 

7.1 本論文における主要成果 

 

本論文では、固相成長法により合成した多結晶 Ge 薄膜に対し、キャリア移動度の向上を多角

的に検討した。以下、本研究で得られた成果をまとめる。 

 

第 3 章では、固相成長プロセスにおける各種熱処理過程が物性に与える影響を探索した。特

に電気的特性において、機械学習の知見に基づいた新しい解析法を提案し、多結晶 Ge 薄膜に

おいては室温における多数キャリアが 2 種のアクセプタ欠陥に支配されていることを見出した。そ

れらの PA 前後の欠陥密度変化を、結晶粒径や高角粒界密度と類比しながら現象論的に考察す

ることで、それぞれが結晶粒内・粒界に存在するとの知見を得た。また、PA に伴うキャリア移動度

向上の起源は、粒界障壁と交えながら比較することで、不純物散乱の低減によるものだと判明し

た。 

 

第 4章では、下部層挿入効果に伴う固相成長Ge薄膜の結晶粒径変調に取り組んだ。酸化 Ge

膜（GeOx）が下部層として有用であることを発見した。Ge/GeOx膜厚比と結晶化処理温度の制御に

よって GeOx層からの酸素拡散量を変調した。その結果、劇的な大粒径化（> 10 μm）とアクセプタ

欠陥低減により優れたキャリア輸送特性（> 600 cm2 V-1 s-1）を実現できることが判った。 
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第 5 章では、固相成長 Ge 薄膜への歪導入機構を体系化するとともに、諸特性への影響を包

括的にまとめた。その結果、固相成長 Ge 薄膜においては熱応力に起因する歪と、相遷移時の引

張歪の両者が支配的であることが判明した。これらの内部歪は結晶粒径や粒界特性に大きな影

響を与えた。Seto モデルによる粒界障壁の見積もりにより、多結晶半導体におけるキャリア輸送の

観点では面内圧縮歪が好適であるとの知見を得た。 

 

第 6 章では、これまで築いてきた高品質な多結晶 Ge 合成技術をフレキシブル基板へと展開し

た。圧縮歪が導入できるプラスチック基板において優れたキャリア移動度が得られることを裏付け

た。さらに高耐熱なプラスチック基板（XENOMAX）の採用により、転位や積層欠陥の無い高品質

かつ極めて高いキャリア輸送特性（690 cm2 V-1 s-1）を有する多結晶 Ge薄膜を実現した。 

 

以上、本論文においては、独自技術「固相成長」をベースに多結晶Ge薄膜の結晶粒径や各種

物性を幅広く制御し、物理探索から合成プロセス開拓にわたる横断的研究を行った。その結果、

優れた多結晶 Ge 薄膜の低温・直接合成技術を確立するとともに、低耐熱なフレキシブル基板上

に Si 単結晶基板を凌駕するキャリア移動度を実証した。高機能性と汎用性を両立した次世代デ

バイスを創出する技術の端緒を開く成果である。 
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7.2 今後の展望  

 

本論文においては、固相成長法の高度化を通じ、最高のキャリア移動度を有する絶縁体上 Ge

薄膜を創出した。活躍し得る一丁目一番地には、高いキャリア輸送特性を生かした薄膜トランジス

タ（TFT）応用が挙げられる。従来の多結晶 Ge-TFT は、高耐熱な SiO2 ガラス上でも電界効果移

動度は 170 cm2 V-1 s-1に留まる。フレキシブル基板上では 110 cm2 V-1 s-1へと更に低落する。これ

らは、チャネル領域に用いる多結晶 Ge 薄膜が粗悪であることに基づく。高キャリア移動度の固相

成長 Ge 薄膜を積極的に用いれば、多結晶 Ge-TFT における単結晶 Si-MOSFET を凌ぐ電界効

果移動度（正孔移動度 > 400 cm2 V-1 s-1）の成就も夢ではない。 

高効率な多接合型太陽電池において赤外吸収を担う狭ギャップ半導体は候補材料が少なく、

「ミシング・ギャップ」との呼び声もある。狭ギャップ半導体の筆頭である Ge は、化合物半導体との

格子整合性が優れており、既に単結晶 Ge基板を用いた高効率多接合型太陽電池の報告も多い。

また、Geはその特異なバンド構造から、間接遷移型半導体でありながら高い光吸収係数を有する。

すなわち、汎用基板上の Ge薄膜を用いることで、高出力太陽電池の低コスト化、そして民生応用

への期待が膨らむ。我々の固相成長 Ge 薄膜は欠陥誘起アクセプタが従来法より顕著に少なく、

酸化濃縮法で合成した単結晶 Ge 薄膜を超える高品質な膜である。更には、面直方向には擬似

単結晶として扱える充分な結晶粒径を持つ。これらを重畳し、分光感度すら得られていない多結

晶 Ge薄膜において未踏峰である太陽電池応用が期待できる。 

くわえて、狭ギャップ半導体かつ高キャリア移動度を持つ Ge は、熱電変換材料としての出力因

子が室温において優位である。我々は既に、固相拡散法により p/n 両伝導型に高濃度ドーピング

した固相成長 Ge薄膜において、1000 °C 以下のプロセスで合成した IV族多結晶薄膜中最高の

出力因子（p型：1080 μW m-1 K-2, n型：2300 μW m-1 K-2）を達成し、そのポテンシャルを実証して

いる。この際、高濃度ドーピングのベースには下部界面層挿入等の工夫を行っていない固相成長
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Ge薄膜を用いている。従って、下部界面層の変調に伴う高キャリア移動度化や、結晶粒界の制御

（フォノン輸送の抑制）による熱伝導率低減を果たせば、更なる高出力化が見込める。 

以上、固相成長Ge薄膜には TFT・太陽電池・熱電変換素子と 3つの魅力的なデバイス応用の

道が広がっている。とはいえ、我々は Ge 薄膜デバイスのポテンシャル実証のみに足を止めず、そ

の先へ向かわねばならない。持続的なデバイス特性の向上と、究極的には産業化という道程を踏

破するためには、根本にあたる固相成長 Ge 薄膜自身を更に鍛えていく必要がある。本論文では、

4つの実験章にわたり成果を得た。以下ではその整理と、検討項目を列挙する。 

 

第 3章では、正孔密度の温度依存性を取得することで、多結晶 Ge薄膜のアクセプタ起源が結

晶粒内/粒界の双方に因ると見出した。一方で本測定の評価温度域は狭く（400—115 K）、他のア

クセプタ準位の発見には及ばなかった。そこで温度域を拡張すれば、今回不定であった浅い準

位の見積もりや、他のアクセプタ起源の発見に期待が寄せられる。また、準位を見積もれた結晶

粒界起因アクセプタは PA による低減が微々たるものである。すなわち、キャリア散乱源や再結合

中心としての粒界欠陥の改善が困難である恐れがある。抜本的なアクセプタ抑制手法の開拓が

望まれる。 

 

第 4章では、基板—Ge薄膜間への下部界面層挿入と、GeOxの効能を探索した。GeOxがGeの

固相成長プロセスへ作用する物理の一端を解析できたが、他の絶縁材料（SiNx、AlOx）が与えるメ

カニズム理解には及ばなかった。GeOxは固相成長 Ge に対し、大粒径化や電気的特性の向上と

いった好適な効果をもたらす。一方、熱的・化学的安定性が双方ともに乏しく、特に後者の潮解性

はデバイス応用時の障壁になる。上記理由により、GeOx の一本足打法では発展性に不安が残る。

従って、第一には GeOx の弱点の克服が挙げられる。YOx と GeOx のネットワーク形成によって安

定性が向上するとの報がある。第二には、帰納的な物性研究を通じた Ge と下部界面層の「相性」

の解明、それに伴う材料選択の指針構築が待たれる。 
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 第 5章では、歪の方向と大きさにより Seto モデルに基づいた粒界障壁が変調するとの知見を得

た。現在は微弱な圧電効果に基づく物理現象として解釈しているが、詳細な原因は突き止められ

ていない。ポテンシャル分布の評価手法と、結晶化後の歪制御手法の確立により、粒界障壁変調

の起源を可視化でき得る。また後者の実現は、より動的な多結晶 Ge 薄膜の歪エンジニアリングの

幕開けを意味する。1%以上の歪導入による Ge のキャリア輸送特性向上や直接遷移化は、光電

子デバイスにとって魅力的な物性となる。 

 

 第 6章では、フレキシブル基板上に固相成長 Ge薄膜を展開した。その機械的特性の評価には、

簡単なベンディングテストを行ったに留まる。応用の観点では、繰り返し屈曲性試験によって耐久

性を詳細に評価したい。疲労評価を合わせてクラック導入機構への理解も深めれば、より強靭な

Ge薄膜の実現に繋がる。 

 

 以上、章ごとの検討項目を述べた。先鋭的なトピックが多いが、後進にとって手掛かりとなれば

幸いである。 
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Physica Status Solidi Rapid Research Letters 16, 2100509 (2021). 

(Selected as Main Journal Cover) 
 

[16] T. Ishiyama, T. Imajo, N. Saitoh, N. Yoshizawa, T. Suemasu and K. Toko 

Three-dimensionally orientation-controlled Ge rods on an insulator formed by low-temperature 

Ni-induced lateral crystallization 

ACS Crystal Growth & Design 22, 1123 (2022). 

(Selected as Supplementary Journal Cover) 
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２．国内学会講演：28 件（筆頭 13 件） 

 

■ 筆頭発表 

 

[1] 〇今城 利文, 都甲 薫, 末益 崇  

Ge基板上における SrGe2薄膜の反応性エピタキシャル成長 

第 64回応用物理学会春季学術講演会 16a-B5-4, 横浜, March 16 (2017). (口頭発表)  
 

[2] 〇今城 利文, 髙部 涼太, 都甲 薫, 末益 崇 

基板面方位と成長温度の変調による Ge基板上 SrGex薄膜の組成制御 

第 17回シリサイド系半導体・夏の学校 P21, 浜松, July 29 (2017). （ポスター発表） 
 

[3] 〇今城 利文, 髙部 涼太, 都甲 薫, 末益 崇  

SrGe2薄膜の結晶成長に与える Ge基板面方位の効果 

第 78回応用物理学会秋季学術講演会 8a-C11-6, 福岡, September 8 (2017). （口頭発表） 
 

[4] 〇今城 利文, 髙部 涼太, 都甲 薫, 末益 崇  

Ge基板上 SrGe2薄膜の結晶成長と電気的特性評価 

第 9回半導体材料・デバイスフォーラム, P-4, 都城, December 24 (2017). （ポスター発表） 

【最優秀ポスター発表賞受賞】 
 

[5] 〇今城 利文, 都甲 薫, 髙部 涼太, 末益 崇 

Ge(110)基板上 SrGe2 薄膜の電気的特性に与える成長温度の影響 

第 65回応用物理学会春季学術講演会 19p-F202-7, 東京, March 19 (2018). （口頭発表） 
 

[6] 〇今城 利文, 茂藤 健太, 末益 崇, 都甲 薫 

非晶質 Ge/GeO2/プラスチックの固相成長による超高移動度(570 cm2/Vs)フレキシブル薄膜 

第 3回機能性薄膜研究会, 19-1, 福岡, May 19 (2018). （口頭発表） 
 

[7] 〇今城 利文、茂藤 健太、吉峯 遼太、末益 崇、都甲 薫 

GeO2下地層による固相成長 Ge薄膜の高移動度化とプラスチック上展開  

第 79回応用物理学会秋季学術講演会 21a-233-5, 名古屋, Sept. 20 (2018). （口頭発表） 
 

[8] 〇今城 利文, 茂藤 健太, 山本 圭介, 末益 崇, 中島 寛, 都甲 薫  

固相成長した高移動度 Ge薄膜の TFT動作実証 

第 66回応用物理学会春季学術講演会 10a-M114-1, 東京, March 10 (2019). （口頭発表） 
 

[9] 〇今城 利文, 茂藤 健太, 末益 崇, 都甲 薫 

プラスチック上 Ge薄膜の直接合成と高正孔移動度(670 cm2/Vs)実証 

第 80回応用物理学会秋季学術講演会 18a-E304-9, 札幌, Sept. 18 (2019). （口頭発表） 

【注目講演選出】 
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[10] ○今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 （COVID-19で中止） 

固相成長 Ge薄膜の熱処理過程制御による移動度向上機構の解明 

第 67回応用物理学会春季学術講演会, 14p-A305-7, 東京, Mar. 14 (2020). （口頭発表） 
 

[11] ○今城 利文, 茂藤 健太, 山本 圭介, 末益 崇, 中島 寛, 都甲 薫  

TFT高性能化に向けた絶縁膜上 GeSn薄膜の固相成長 

第 81回応用物理学会春季学術講演会 10p-Z10-3, オンライン, Sep. 10 (2020). （口頭発表） 
 

[12] ○今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫  

GeO2下部層による固相成長 Ge薄膜の移動度向上機構 

第 68回応用物理学会春季学術講演会, 17a-Z33-7, オンライン, Mar. 17 (2021). (口頭発表)  

【講演奨励賞受賞】 
 

[13] ○今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫  

固相成長 Ge薄膜の電気的特性に影響を与える物理的起源の探索 

第 82回応用物理学会秋季学術講演会, 10a-N202-1, オンライン, Sept. 10 (2021). (口頭発表) 

【招待講演】 

 

■ 共著発表 

 

[14] ○都甲 薫, 茂藤 健太, 今城 利文, 髙原 大地, 斎藤 聖也, 吉峯 遼太, 末益 崇 

IV族半導体薄膜の固相成長：多結晶でも高移動度 

第 66回応用物理学会春季学術講演会 10p-S221-4, 東京, March 10 (2019). （口頭発表） 

【招待講演】 
 

[15] ○斎藤 聖也, 高原 大地, 今城 利文, 茂藤 健太, 末益 崇, 都甲 薫 

高品質 n型多結晶 Ge膜の合成に向けた Sb添加固相成長 

第 66回応用物理学会春季学術講演会 10a-M114-2, 東京, March 10 (2019).（口頭発表） 
 

[16] 〇茂藤 健太, 山本 圭介, 今城 利文, 末益 崇, 中島 寛, 都甲 薫 

固相成長 Ge薄膜の TFT動作実証と Sn添加効果の検討 

第 80回応用物理学会秋季学術講演会 19a-E313-7, 札幌, Sept. 19 (2019).（口頭発表） 
 

[17] ○小澤 知輝, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

拡散材を用いた固相成長の Ge薄膜の n型伝導制御と熱電応用 

第 81回応用物理学会秋季学術講演会 8p-Z18-9, オンライン, Sep. 8 (2020).（口頭発表） 
 

[18] 〇溝口 拓士, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

絶縁体上 Ge薄膜の固相成長における焼締効果 

第 81回応用物理学会秋季学術講演会 9p-Z12-9, オンライン, Sep. 9 (2020).（口頭発表） 
 

[19] 〇溝口 拓士, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

Ⅳ族混晶薄膜の固相成長における前駆体変調効果 

第 68回応用物理学会春季学術講演会, 17a-Z33-5, オンライン, Mar. 17 (2021).（口頭発表） 
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[20] 〇石山 隆光, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

高密度非晶質 Ge薄膜の Ni誘起横方向成長 

第 68回応用物理学会春季学術講演会, 17a-Z33-6, オンライン, Mar. 17 (2021).（口頭発表） 
 

[21] 〇小澤 知輝, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

拡散剤を用いた固相成長 GeSn薄膜の n型伝導制御と熱電応用 

第 68回応用物理学会春季学術講演会, 17a-Z33-8, オンライン, Mar. 17 (2021).（口頭発表） 
 

[22] 〇小澤 知輝, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

拡散剤を用いた固相成長 Ge薄膜の伝導制御と熱電応用 

第 82回応用物理学会秋季学術講演会, 10p-N406-1, オンライン, Sept. 10 (2021).（口頭発表） 
 

[23] 〇石山隆光, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

非晶質 Ge(Sn)薄膜の Ni誘起横方向成長 

第 82回応用物理学会秋季学術講演会, 10a-N202-6, オンライン, Sept. 10 (2021).（口頭発表） 
 

[24] 〇茂藤 健太, 山本 圭介, 今城 利文, 末益 崇, 中島 寛, 都甲 薫 

固相成長 GeSn薄膜トランジスタにおける Sn組成の影響 

第 82回応用物理学会秋季学術講演会, 10a-N202-8, オンライン, Sept. 10 (2021).（口頭発表） 
 

[25] 〇高山 智成, 茂藤 健太, 山本 圭介, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

ガラス上における多結晶 Ge 系薄膜トランジスタの作製と評価 

2021年（令和 3年度）応用物理学会九州支部学術講演会, 4Bp-8, オンライン, Dec. 4 (2021). 

（口頭発表） 【講演奨励賞受賞】 
 

[26] 〇石山 隆光, 今城 利文, 茂藤 健太, 山本 圭介,末益 崇, 都甲 薫 

多結晶 Ge-TFTの性能評価と粒界・方位制御技術 

第 12回半導体材料・デバイスフォーラム, O-4, オンライン, Dec. 11 (2021).（口頭発表） 

【最優秀口頭発表賞受賞】 
 

[27] 〇小澤 知輝, 今城 利文, 末益 崇, 都甲 薫 

多結晶 Ge膜の熱電応用と高出力因子の実証 

第 12回半導体材料・デバイスフォーラム, P-5, オンライン, Dec. 11 (2021). Dec. 4 (2021).（口

頭発表） 
 

[28] 〇溝口 拓士, 今城 利文, 茂藤 健太, 末益 崇, 都甲 薫 

多結晶 Ge膜におけるアクセプタ欠陥低減と分光感度実証 

第 12回半導体材料・デバイスフォーラム, P-3, オンライン, Dec. 11 (2021).（口頭発表） 

【最優秀ポスター発表賞受賞】 

 

 

 

 

  



研究業績 

116 

 

３．国際学会講演：20 件（筆頭 15 件） 

 

■ 筆頭発表 

 

[1] 〇T. Imajo, K. Toko, R. Takabe, T. Suemasu  

Reactive Deposition Epitaxy of SrGe2 Thin Films on Ge(111) and (001) Substrates 

2017 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2020), PS-15-03, 

Sendai, Japan, September 21, 2017.（ポスター発表） 
 

[2] 〇T. Imajo, R. Takabe, K. Toko and T. Suemasu 

SrGe2 thin films for solar cell applications 

Tsukuba Global Science Week Interdisciplinary Workshop on Science and Patents 2017 IWP013, 

Tsukuba, September 26, 2017.（ポスター発表） 
 

[3] 〇T. Imajo, K. Toko, R. Takabe and T. Suemasu 

Growth of SrGe2 thin films on Ge substrates 

27th International Photovoltaic Science and Engineering Conference, 2ThPo.83, Shiga, Japan, 

November 16, 2017.（ポスター発表） 
 

[4] 〇T. Imajo, R. Yoshimine, K. Moto, T. Suemasu and K. Toko 

Improvement of hole mobility of polycrystalline Ge on glass by controlling interfacial layer in 

solid-phase crystallization 

2018 Joint Symposium on Energy Materials Science and Technology, P-34, Tsukuba, Japan, 

March 9, 2018.（ポスター発表） 
 

[5] 〇T. Imajo, K. Toko, R. Takabe and T. Suemasu  

Characterization of crystallinity and electrical properties of SrGe2 thin films on Ge substrates 

grown by two-step epitaxy 

60th Electric Materials Conference, F06, California, USA, June 27 (2018).（口頭発表） 
 

[6] 〇T. Imajo, R. Yoshimine, K. Moto, T. Suemasu and K. Toko  

Improving hole mobility of solid-phase crystallized Ge on glass by reduction of carrier scattering 

factors 

2018 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2018), N-1-04, 

Tokyo, Japan, Sept. 11, 2018.（口頭発表） 
 

[7] 〇T. Imajo, K. Moto, R. Yoshimine and K. Toko  

Flexible Germanium Thin Film with the Highest Hole Mobility 

Student Poster Presentation on Materials Research (NIMS Collaborative Doctoral Program & 

TIMS), PS13, Tsukuba, Sept. 20, 2018.（ポスター発表） 
 

[8] 〇T. Imajo, K. Moto, T. Suemasu and K. Toko  

High-hole mobility (500 cm2/Vs) polycrystalline Ge thin film on a GeO2 coated flexible plastic 

substrate 

MRS Spring Meeting, EP10,02,03 Phoenix, USA, April 24, 2019.（口頭発表） 
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[9] 〇T. Imajo, K. Moto, T. Suemasu and K. Toko  

Large-grained Polycrystalline Germanium Thin Films on Insulators with the Highest Hole 

Mobility 

The 5th Asia-Pacific Conference on Semiconducting Silicides and Related Materials, Tue-a-O32, 

Miyazaki, Japan, July 23, 2019.（口頭発表） 
 

[10] 〇T. Imajo T. Suemasu and K. Toko  

Thickness dependent crystal and electrical properties of polycrystalline Ge on a plastic substrate 

formed by solid-phase crystallization 

2019 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2019), F-6-01, 

Nagoya, Japan, Sept. 5, 2019.（口頭発表） 
 

[11] 〇T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko（Postponed due to COVID-19） 

The highest quality flexible polycrystalline Ge thin film for wearable devices. 

E-MRS Spring Meeting, R.YIF.19, Strasbourg, France, May, 26, 2020.（口頭発表） 

【招待講演】 
 

[12] 〇T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko （Postponed due to COVID-19） 

Direct synthesis of Ge thin film on plastic substrate by solid-phase crystallization 

E-MRS Spring Meeting, R.P.2, Strasbourg, France, May, 26, 2020.（ポスター発表） 
 

[13] 〇T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko 

High Hole-mobility (690 cm2 V-1 s-1) Flexible Polycrystalline Ge Thin Films 

2020 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2020), K-2-01, 

Online, Sept. 28, 2020.（口頭発表） 
 

[14] 〇T. Imajo, K. Moto, K. Yamamoto, T. Suemasu, H. Nakashima and K. Toko 

Underlayer Selection to Improve the Performance of Polycrystalline Ge Thin Film Transistors 

ECS-Prime2020, G03-1759,Online, Oct, 8, 2020.（口頭発表） 
 

[15] 〇T, Imajo, T. Suemasu and K. Toko 

Possibility of Ge-based materials for flexible thin-film transistors 

E-MRS Spring Meeting, O.YIF.26, Online, June, 1, 2021.（口頭発表） 

【招待講演、運営委員、座長、Young Research Awards受賞】 
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■ 共著発表 

 
 

[16] 〇T. Mizoguchi. T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko 

Effects of Post Deposition Annealing on the Solid-Phase Crystallization of Ge leading to a Hole 

Mobility of 530 cm2/Vs on Glass 

2020 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2020), K-2-02, 

Online, Sept. 28, 2020.（口頭発表） 
 

[17] 〇T. Ozawa. T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko 

Solid-phase Diffusion Doping in Polycrystalline Ge Thin Films Leading to High Thermoelectric 

Power Factors 

2021 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2021), F-1-04, 

Online, Sept. 7, 2021.（口頭発表） 
 

[18] 〇K. Moto, K. Yamamoto, T. Imajo, T. Suemasu, H. Nakashima and K. Toko 

Sn Doping Effects on Polycrystalline Germanium Thin-Film Transistors on Glass 

2021 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2021), J-4-08, 

Online, Sept. 8, 2021.（口頭発表） 
 

[19] 〇T. Ishiyama. T. Imajo, T. Suemasu and K. Toko 

Ni-Induced Lateral Crystallization of Densified Amorphous Ge Layer 

2021 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2021), K-6-03, 

Online, Sept. 8, 2021.（口頭発表） 
 

[20] 〇T. Mizoguchi. T. Imajo, K. Moto, T. Suemasu and K. Toko 

First Demonstration of Photoresponsivity in a Polycrystalline Ge-based Thin Film 

2021 International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM 2021), K-6-04, 

Online, Sept. 8, 2021.（口頭発表） 
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４．受賞：5 件 

 

[1] 2016年度 筑波大学 数理物質系物理工学域学修優秀賞, 2017年 3月. 

[2] 第 9回半導体材料･デバイスフォーラム ポスター発表最優秀賞, 2017年 12月. 

[3] 2018年度 筑波大学院 数理物質科学研究科長賞, 2019年 3月. 

[4] 第 50回（2021年春季） 応用物理学会講演奨励賞, 2021年 5月. 

[5] 2021 European Materials Research Society (E-MRS) Spring Meeting, Young Researcher Awards

受賞, 2021年 6月. 

 

 

 

 

5．助成金：5 件 

 

[1] NEC C&C財団 国際会議論文発表者助成 内定（2018年） 

[2] 丸文財団 平成 31年度第 1期国際交流助成金 内定（2019年） 

[3] 日本学術振興会 DC1（2019年 4月-2022年 3月） 

[4] 東電記念財団 2019年度国際技術交流援助 内定（2020年） 

[5] 日立ハイテク 2020年度 奨学生（2020年 4月-2021年 3月） 

 

 

 

 

6．その他：3 件 

 

[1] 筑波大学 電子・物理工学専攻「TIAパワーエレクトロニクスコース」修了, 2019年 3月. 

[2] 東京大学 松尾研「Deep learning 基礎講座/深層学習」修了, 2021年 7月. 

[3] 東京大学 松尾研「サマースクール 画像認識」修了, 2021年 9月. 
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