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博士論文題目  IV族混晶半導体薄膜の結晶成長とトランジスタ応用に関する研究 

 

１．序論 

電子デバイスの持続的な発展のため、Si に替わる新材料の研究が行われている。Ge は Si よりも高い

キャリア移動度（電子: 3900 cm2/Vs、正孔: 1900 cm2/Vs）を持ち、従来の Si プロセスとの親和性が高いた

め、ポスト Si 材料として注目されている[1]。近年、Ge-金属/酸化膜/半導体電界効果トランジスタ（MOSFET: 

Metal-oxide-semiconductor field-effect transistor）の移動度は、ゲートスタック等のデバイス技術の確立によ

り、Si-MOSFET の移動度を凌駕した[2-6]。しかしながら、Ge の狭いバンドギャップ（0.66 eV）に起因するリー

ク電流は避けられない課題である。リーク電流の抑制には、絶縁体上 Ge（GOI: Ge-on-insulator）薄膜構造

が有効である。これまで、貼り合わせ[7]や酸化濃縮[8]、溶融成長[9]、等の手法により、GOI 構造が得られて

きた。これにより、リーク電流を抑制し、Ge-MOSFETの高いポテンシャルが実証された。しかしながら、単結

晶基板や高温プロセス（> 500 °C）が必要であり、応用は限られている。 

そこで、多結晶 Geを絶縁体上に低温合成（< 500 °C）し、薄膜トランジスタ（TFT: Thin film transistor）

を作製する研究が活発化している。この技術が確立すれば、Si集積回路上への 3次元積層やフラットパネ

ルディスプレイへのモノリシック集積等、幅広い応用が期待される。Ge-TFT は、フラッシュランプアニール
[10]や固相成長[11,12]、レーザーアニール[13]、金属誘起成長[14]等により得られる多結晶 Ge により作製されて

きた。一般に、多結晶 Ge は欠陥誘起アクセプタにより正孔密度が高く、粒界散乱により Hall 効果移動度

が低い欠点がある。チャネルの微細化（< 1 μm）やマルチゲート構造により、リーク電流やMOSFET移動度

を改善できるものの、多結晶 Ge膜の品質が性能を律速しているのが現状である。本研究では、「固相成長

法の高度化」および「Ge中への Sn添加」を検討することで、従来最高品質となる多結晶 Ge薄膜の低温形

成に成功すると共に、優れた TFT動作を実証した。 

 

２．Ge薄膜の固相成長に及ぼす前駆体加熱堆積効果 

絶縁体上における非晶質 Ge 薄膜の結晶化手法として、固相成長法がある。本手法では、非晶質膜

を堆積し、熱処理を施すことで多結晶膜を得る。プロセスがシンプルかつ低温（< 500 °C）でありながら、平

坦な表面が得られるとの特徴を持つ。しかしながら、これまでに得られてきた固相成長 Ge 薄膜の結晶粒径

は非常に小さく（< 1 μm）、膜中を伝導するキャリアは粒界における散乱の影響を強く受け、移動度は 140 

cm2/Vsが最高であった[11]。すなわち、多結晶Geにおいて、Geの持つ高いキャリア移動度を引き出すため

には、結晶粒径を拡大し、粒界散乱を低減する必要がある。そこで、固相成長の前駆体となる非晶質 Ge

に着眼し、前駆体の堆積温度の影響を系統的に調査した。 

石英基板上に非晶質 Ge前駆体（膜厚: 80-100 nm、堆積温度 Td: 50-200 °C）を分子線堆積した後、

膜の密度を X線反射率（XRR: X-ray reflectivity）測定により評価した。図 1(a)に XRRパターンから求めた

Ge膜の原子密度の Td依存性を示す。Tdの上昇に伴い、原子密度は結晶 Geの値に漸近し、Td = 100 °C

付近で飽和した。図 1(b)のラマンスペクトルより、Td = 50–150 °Cでは、270 cm-1付近に非晶質 Geに起因

するブロードなピークが確認される。一方、Td = 200 °C では、非晶質 Ge に起因するピークに加えて、300 



cm-1付近に結晶 Geに起因するシャープなピークが確認される。これは、Td = 200 °C試料では非晶質層中

に結晶核が発生していることを示唆している。以上の結果、高い Tdは非晶質 Ge を緻密化し、Td > 150 °C

で非晶質 Ge中に結晶核が発生することが判明した。 

これらのGe前駆体に対し、N2雰囲気にて熱処理（成

長温度 Tg: 375–450 °C）を施し、固相成長を誘起した。固

相成長後の試料を EBSD 測定により評価し、Td の関数と

して図 2に整理した。図 2(a)-2(c)の EBSD像より、全ての

試料において、固相成長 Ge の結晶方位はランダムであ

ることが分かる。EBSD 像から求めた結晶粒径を図 2(d)に

示す。結晶粒径はTd = 100–125 °Cで最大となった。また、

Tg の低減により大粒径化することが分かる。この傾向は、

固相成長 Ge の既報と一致する [11]。以上の結果、Td = 

125 °C、Tg = 375 °Cの試料において、最大粒径 5 µmが

得られた。 

Td により、結晶粒径が劇的に変化した要因を以下に

考察する。固相成長では、核発生→横方向成長からなる

2 過程で多結晶膜を得るが、結晶粒径はこれらのバランス

で決定される。図 1 より、Ge 前駆体の状態は Tdによって

変化し、低密度な非晶質領域（Td < 100 °C）、高密度な非

晶質領域（100 °C ≤ Td ≤ 125 °C）、核発生領域（Td > 

125 °C）の 3 領域に分類できる。低密度な非晶質領域で

は、横方向成長に必要なGe原子の移動距離が長くなり、

横方向成長よりも核発生が支配的となるため、小粒径化

する（図 3(a)）。高密度な非晶質領域では、横方向成長に

必要な Ge 原子の移動距離が短くなり、核発生よりも横方

向成長が支配的となるため、大粒径化する（図 3(b)）。核

発生領域では、Ge 堆積時に多くの核が発生しているた

め、小粒径化する。 

Hall効果測定（van der Pauw法）により、固相成長Ge

の電気的特性を評価した。全ての試料は p 型伝導を示し

た。これは Ge 中の欠陥がアクセプタ準位を形成し、正孔

を発生させることに起因する。図 4(a)より、正孔密度は Td 

= 75-100 °C付近で最小となった。一方、正孔移動度は Td 

= 125 °C で最高値を示し、Tgの低減により移動度は更に

向上した。Td = 125 °C、Tg = 375 °Cの試料において、最

高の正孔移動度 340 cm2/Vsが得ら

れた。図 4(b)より、正孔密度は結晶

粒径の拡大と共に減少した。これ

は、結晶粒内だけでなく、粒界にお

ける欠陥からも正孔が発生している

ことを示唆している。一方、正孔移

動度は、同じ Td においては結晶粒

径の拡大と共に増加するが、同じ結

晶粒径でも、Td により異なる移動度

を示した。例えば、Td = 75 °C試料よ

図 1 (a)Ge前駆体の原子密度と(b)ラマンスペ

クトルの堆積温度 Td依存性 

図 2 (a)-(c)EBSD像と(d)各成長温度 Tgにお

ける結晶粒径の堆積温度 Td依存性 

図 3 前駆体密度の異なる Geの固相成長メカニズム 



りも Td = 150°C試料の方が高い正孔移動度を示

すが、結晶粒径は同程度である。これは、結晶

粒径以外の正孔移動度を決定する要因が存在

することを示唆している。 

  Setoらによって提案された多結晶半導体中の

キャリア伝導モデルによると[15]、粒界散乱で律速

されるキャリア移動度は次式で表される。 

 

𝜇 =
𝐿𝑞

√2𝜋𝑚∗𝑘𝑇
 𝑒𝑥𝑝 (−

𝐸𝐵

𝑘𝑇
)  (1) 

 

µはキャリア移動度、EBは粒界におけるエネルギ

ー障壁、T は絶対温度、L は結晶粒径、m*は有

効質量、k はボルツマン定数である。図 5(a)より、

µT1/2のアレニウスプロットは全ての試料で負の傾

きを持つ直線となった。これは、固相成長 Ge 中

のキャリア伝導が粒界散乱で制限されていること

を示している。µT1/2 の傾きから求めた粒界障壁

EBを Td依存性として図 5(b)に示す。Td = 125 °C

において EB は最小値（6.4 meV）を示す。また、

粒界におけるトラップ準位密度 Qtは、次式により

求められる。 

 

𝑄𝑡 =
√8𝜀𝑁𝐸𝐵

𝑞
  (2) 

 

N はキャリア密度、ε は誘電率、q は電子の電荷

である。図 5(b)より、Qt は Td に依存し、Td = 

125 °Cにおいて Qｔは最小値（4.4 × 1011 cm−2）を

示した。以上、適切な Td（125 °C）での加熱堆積

により、結晶粒径 L の拡大、およびトラップ密度

Qtの低減による粒界障壁 EBの低減を促し、正孔

移動度の向上（340 cm2/Vs）に成功した[16]。 

 

３．Ge薄膜の固相成長に及ぼす Sn添加効果 

Ge に Sn を添加した GeSn 混晶薄膜は、高

置換 Sn組成（> 6%）においてバンド構造が直接

遷移化し[17]、Ge を超える高いキャリア移動度を

示すことから、近年注目されている [18,19]。高速

TFT応用に向け、多結晶 GeSn薄膜を絶縁体上

に直接形成する研究が行われてきたが、Ge中の

低い Sn固溶度（< 2%）[20]に起因し、高い置換 Sn

組成と結晶性の両立は困難とされてきた。一方、これらの研究の中で、微量の Sn（< 3%）を非晶質 Geに添

加することで、成長後の多結晶 GeSn の結晶性と電気的特性が向上することが明らかになった。具体的に

は、成長温度の低減[21]、結晶粒径の拡大[22]、欠陥誘起アクセプタ低減[21,22]の効果をもたらす。特に、Sn

図 5 (a)µT1/2のアレニウスプロット、(b)粒界障壁 EBとトラ

ップ準位密度 Qt の堆積温度 Td 依存性（Tg = 

450 °C） 

図 4 電気的特性の(a)堆積温度 Tdと(b)結晶粒径依存性 



添加した非晶質 Ge 前駆体を用いた固相成長では、竹内ら

（130 cm2/Vs [21]）および佐道ら（320 cm2/Vs [22]）が正孔移動度

の向上を報告している。しかし、前章で形成した固相成長 Ge

の移動度（340 cm2/Vs）には劣る。これは、Sn添加のベースとな

る Ge が低品質であることに起因する。そこで、前章で確立した

加熱堆積による固相成長 Ge の高品質化の手法に Sn 添加を

重畳することを検討した。 

まず、膜厚を 100 nm一定とし、Tdと Sn組成 xの影響を調

査した。Sn 組成の定量にはラザフォード後方散乱回折法を用

いた。図 6(a)より、Geおよび Ge0.97Sn0.03（x = 3.2 %）前駆体の密

度は、Td と共に増加し、結晶の密度に漸近することが分かる。

また、Ge0.97Sn0.03試料では低い Td（< 100 °C）においても結晶に

近い密度を示した。図 6(b)のラマンスペクトルより、Td = 50–

150 °Cでは、270 cm-1付近に非晶質 Geに起因するブロードな

ピークが確認された。一方、Td = 200 °Cでは、非晶質 Geに起

因するピークに加えて、300 cm-1付近に結晶 Ge に起因するシ

ャープなピークが確認された。図 6(c)より、Td = 50 °C および

125 °Cの前駆体の密度は Sn組成の増加と共に上昇した。Td = 

125 °Cでは、Sn組成全域（0 ≤ x < 0.05）において Td = 50 °C

の前駆体密度を上回り、結晶 GeSn と同等の密度を示した。図

6(d)に Td = 125 °C におけるラマンスペクトルの x 依存性を示

す。x = 0.4%–4.5%では非晶質 Ge のピークが確認され、x = 

12%では結晶 Ge と非晶質 Ge の両方のピークが確認された。

図 6 (a)Geおよび Ge0.97Sn0.03（x = 3.2 %）前駆体の原子密度の堆積温度 Td依存性 

(b) x = 3.2 %におけるラマンスペクトルの Td依存性 

(c) Td = 50 °Cおよび 125 °Cにおける GeSn前駆体の原子密度の Sn組成 x依存性 

(d) Td = 125 °Cにおけるラマンスペクトルの x依存性 

図 7 (a) Geおよび Ge0.97Sn0.03の結晶

粒径の堆積温度 Td依存性、 

(b) Td = 50 °Cおよび 125 °Cに

おける Ge1-xSnxの結晶粒径の Sn

組成 x依存性（Tg = 450 °C） 



以上、Sn組成 x と堆積温度 Tdの両方が前駆体の密度と結晶性に大きな影響を与えることが判明した。 

Tg = 450 °Cで固相成長した GeSn を EBSD測定し、結晶粒径を算出した。図 7(a)より、pure Geでは

Td = 125 °C付近で結晶粒径が最大となる一方、Ge0.97Sn0.03では Td の上昇に伴い、結晶粒径は縮小した。

これは、加熱堆積時の Sn 析出に伴う核発生頻度の増加を示唆している。また、Ge0.97Sn0.03 試料では非加

熱（Td = 50 °C）でも、Sn 添加により緻密化していることを反映し、Ge よりも粒径が拡大した。図 7(b)より、Td 

= 50 °Cおよび 125 °Cの両方で結晶粒径は Sn添加により拡大し、x = 1.6%付近で最大となる。以上の結

果、最大で 7 µmの粒径が得られた。 

これらの電気的特性を Hall 効果測定により評価した。GeSn においても pure Ge と同様に欠陥誘起ア

クセプタによる p型伝導が確認された。図 8(a)および 8(b)より、Td全域で Ge0.97Sn0.03試料は pure Ge よりも

低い正孔密度および高い正孔移動度を示した。図 8(c)より、Td = 125 °C、x = 4.5%の試料を除いて Sn添加

で正孔密度が低減していることが分かる。Tg = 450 °C、x > 0において、Td = 50 °C試料は Td = 125 °C試料

よりも低い正孔密度を示した。Td = 50 °C、x = 4.5%試料において、最低の正孔密度 1.4×1017 cm-3が得ら

れた。これは多結晶 Ge（Sn）薄膜の中で最低の正孔密度である。Td = 125 °Cにおいて、高い Tgにより正孔

密度が低減した。図 8(d)より、全ての試料において、正孔移動度は Sn添加により上昇し、x = 3.2%で最高

値を示した。Td = 125 °C、x = 4.5%で正孔密度が上昇し、正孔移動度が低下したのは、顕著な Sn析出によ

り小粒径化したことに起因する[図 7(b)]。以上の結果、Td = 

125 °C、x = 3.2%、Tg = 475 °Cの試料において、移動度は

380 cm2/Vs まで上昇した。µT1/2 のアレニウスプロットの傾き

から、（1）式、（2）式を用いて粒界障壁 EB およびトラップ密

度 Qtを求め、図 9 に x の関数として整理した。Sn 添加によ

り、EB（Qt）は減少し、x = 3.2%で最小となった。これは Snに

よる粒界パッシベーションを示唆している[23]。 

更なる高移動度化に向け、Td = 125 °C 一定として、前

駆体膜厚 t および成長温度を変調した実験を行った。図

10(a)より、EBSD 像から求めた結晶粒径は、Sn 組成と膜厚

の両方に最適値が存在することが分かる。また、図 10(b)に

図 8 電気的特性の(a)、(b)堆積温度 Td依存性および(c)、(d)Sn組成 x依存性 

図 9 粒界障壁 EB とトラップ準位密度 Qtの

Sn組成 x依存性（Tg = 475 °C） 



示すように、Tg = 375 °C試料は Tg = 475 °C よりも大粒径と

なった。図 10(a)および 10(b)より、xの変化に着目すると、Tg 

= 475 °C と 375 °Cの両方で結晶粒径は、0.8 ≤ x < 1.6%付

近で最大となることが分かる。一方、膜厚の変化に着目す

ると、Tg = 475 °C と 375 °Cの両方において、t = 75 nmで最

大粒径を示す。この膜厚に対する傾向は、Ge 前駆体の原

子密度と Ge 膜中の歪のバランスを反映していると考えられ

る。t > 40 nmの時、加熱堆積により前駆体が緻密化する一

方、t ≤ 40 nmの時、前駆体密度は低いままである。前駆体

が緻密化する t > 40 nm では、横方向成長促進により、結

晶粒径が拡大する。固相成長では、Ge 薄膜表面と

Ge/SiO2界面で結晶核が発生する。薄い膜では基板との熱

膨張係数差に起因した歪が印可され、この歪が核発生を

抑制する[24]。膜厚増加と共に、この歪が緩和され、表面側

での核発生が起こりやすくなり、小粒径化すると考えられ

る。これらの現象のバランスにより、t = 75 nmにおいて最大

粒径となった。 

Hall 効果測定を用いて、固相成長 GeSn 層の電気的

特性を評価した。まず、PA 前の試料について議論する。図

11(a)–11(d)より、適量の Sn（x < 2%）を添加することで、正孔密度 pが減少すると共に、正孔移動度 μが向

上することが分かる。これは、Sn 添加による結晶粒径の拡大、すなわち、粒界散乱の低減を反映している

[図 10]。Tg = 475 °Cおよび 375 °Cの両方で、結晶粒径[図 10]と GeSn/SiO2界面における散乱のバランス

を反映し、t = 150 nmにおいて μは最高値に達した。Tg = 475°C試料は Tg = 375 °C試料と比較して、小粒

径であるにも関わらず、高い µを示した[図 11(c)、11(d)]。この現象は、Tg = 475 °C試料の方が低い pを持

ち、不純物散乱が低減されたことに起因する。したがって、低い Tgは大粒径化をもたらす一方で、多くの欠

陥（アクセプタ）を生み出すことが分かる。 

最高の µを示した t = 150 nmの試料に対して、空孔欠陥低減による pの低減とそれに伴う µの向上

を目的として、500 °Cでポストアニール（PA: Post annealing）を行った。その結果、全 x領域において、電気

的特性の変化が見られた。PA の効果を定量化するために、p 低減率 Rpと µ 向上率 Rµをそれぞれ次のよ

うに定義した。 

 

Rp = 
pbefore- pafter

pbefore

  (3) 

Rμ    = 
μafter- μbefore

μbefore

 (4) 

 

添え字はそれぞれ PA前および PA後の値であることを示す。図 12 (a)より、Tg = 475 °Cおよび 375 °Cの

両方で PAにより、pは同程度（3 × 1017 cm-3）まで低減された。Tg = 375 °Cにおける Rpは Tg = 475 °Cに比

べて 2 倍高い値を示した。この結果は、PA による Ge 原子のマイグレーションに伴い、欠陥（アクセプタ）が

補償され、この現象が Tg = 375 °C試料の方が顕著であることを示している。図 12 (b)より、Tg = 475 °Cおよ

び 375 °C の両方で PA により、µ は大幅に向上した。これは p の低減に伴う不純物散乱の低減に起因す

る。Tg = 375 °Cにおける Rµもまた、Tg = 475 °Cに比べて 2倍高い値を示し、Tg と µの大小関係は逆転し

た。以上、低い Tg による大粒径化と高温 PA による p の低減を重畳することで µ は劇的に向上した。x = 

図 10 (a)Tg = 475 °Cおよび(b) Tg = 375 °C

における結晶粒径の Sn組成 x依存性 



1.6%、t = 150 nm、Tg = 375 °C、PA後の試料において、µは最高で 540 cm2/Vsに達した。この値は、ガラ

ス上に直接、低温合成（< 937 °C）したあらゆる薄膜の中で最高の正孔移動度である[25]。 

 

４．固相成長 Geの薄膜トランジスタ応用と Sn添加効果 

これまでに、各種キャリア散乱要因（粒界、界面、不純物）を低減することで、固相成長 Ge（Sn）薄膜の

高移動化を実現した。これらの技術をベースとし、TFTを作製する。まず、pure Geを用いた TFTを作製し、

高性能化の指針を明らかにした後、GeSnを用いた TFTへと展開する。 

膜厚 tiの異なる固相成長 Ge（Td = 125 °C、Tg = 450 °C）の EBSD像を図 13(a)–13(e)に示す。tiによっ

て、結晶粒径が大きく変化していることが分

かる。平均粒径を EBSD 像から求めたとこ

ろ、ti = 100 nm において最大の粒経が得ら

れた[図 13(f)]。この ti に対する傾向は、図

10 の固相成長 GeSn の傾向と一致する。図

13(f)および 13(g)より、大粒径な試料、すな

わち、結晶粒界の少ない試料程、低い正孔

密度 p を示した。正孔移動度 µHallに関して

は、ti = 200 nmで最大となるが、最大粒径と

なる ti = 100 nmとは異なる。これは、Ge/SiO2

界面におけるキャリアの散乱が ti = 200 nm

試料の方が ti = 100 nm試料よりも弱いことを

示唆している。これらの膜厚の異なる試料

（図 13）を用いて、蓄積動作のメタルソース/

ドレイン（S/D）型 p チャネル TFT を図 14 に

示すプロセスで作製した。まず、ガラス上の

図 11各膜厚 tにおける(a)、(b)正孔密度 pおよび 

(c)、(d)正孔移動度 µの Sn組成 x依存性 

図 12 膜厚 t = 150 nm 試料のポストアニー

ル後の(a)正孔密度 p、(b)p低減率 Rp、

(c)正孔移動度 µ、(d)µ向上率 Rµの Sn

組成 x依存性 

図 13 各膜厚 tiにおける(a)–(e)EBSD 像、(f)結晶粒径

および電気的特性の ti依存性 



固相成長Geを希釈H2O2溶液により 55×155 

µm2 の矩形にアイランド化した。表面平坦化

のため、電子サイクロトロン共鳴（ ECR: 

Electron cyclotron resonance）プラズマ酸化

により、GeO2（1 nm 厚）を形成後、純水洗浄

により犠牲酸化層を除去した。S/D 形成のた

め、Ge アイランドの両端に矩形のフォトレジ

ストパターンを形成した後、Pt と TiN（各 10 

nm 厚）を順次スパッタ堆積し、フォトレジスト

を除去することでパターンニングした。

PtGe/Ge コンタクト形成のため、熱処理

（ PMA: Postmetallization annealing ）

（400 °C、30 min）を N2 雰囲気にて行った。

PtGe/Ge コンタクトは正孔障壁が低く、蓄積

型 p チャネル Ge-TFT に適している。ゲート

スタックには、Al/SiO2/Al2O3/SiO2/GeO2 積層

構造を用いた。基板を 130 °C に加熱しなが

ら、ECRプラズマ酸化により、GeO2（3 nm厚）

を形成し、大気暴露時の保護膜として SiO2

（2 nm 厚）をスパッタ堆積した。原子層堆積

により、Al2O3（20 nm厚）を 300 °Cで形成し

た。Al2O3は、メタル S/D とゲート電極の側壁

を電気的に絶縁する。ゲート電極のパター

ンニング時に Al2O3を保護するため、SiO2（2 

nm厚）を 130 °C で ECRスパッタ堆積した。

そ の 後 、 熱 処理 （ PDA: Postdeposition 

annealing） （400 °C、30 min）を N2雰囲気に

て行った。ゲート電極として、Al（200 nm厚）

を真空蒸着により堆積し、ウェットエッチング

によりパターンニングした。コンタクトホール

を開口し、Al 電極（100 nm 厚）を真空蒸着

により堆積した後、リフトオフプロセスにより

パターンニングした。最後にコンタクトアニー

ル（300 °C、30 min）を N2雰囲気で行った。

チャネル幅/長（W/L）は各々55/5–15 µm とし

た。固相成長を含めた全てのプロセスは

450 °C以下で行った。作製した TFTの電界

効果移動度 µFEを次式により求めた。 

 

µFE = gm 
𝐿

𝑊
 

1

Cox VD
  (5) 

 

ここで、gm は伝達コンダクタンスであり、ドレイン電流（ID）-ゲート電圧（VG）特性から得られる。酸化膜容量

Coxは、単結晶Ge基板上に作製したMOSキャパシタの容量-電圧（C-V）特性から求められ、その値は 0.20 

μF/cm2である。ドレイン電圧（VD）は、−0.1 V 一定とした。図 15(a)‒15(d)より、ID-VG特性および µFEは、tiに

図 14 固相成長 Ge-TFT の作製プロセス（左）および光

学顕微鏡像（右） 

図 15 (a)-(f) p チャネル固相成長 Ge-TFT の電気的特性

初期膜厚 ti依存性（チャネル長 L = 10 µm） 



よって劇的に変化することが分か

る。図 15(e)に ID-VG特性から求めた

オン電流 Ion、オフ電流 Ioff、オン/オ

フ電流比 Ion/Ioffを示す。Ionは tiの増

加に伴い増加し、ti ≥ 100 nmの領域

で高い値（> 10-4 A）を示す。これは

µHall、すなわち、Ge膜自体の移動度

を反映している。 Ioffは tiと p から見

積もられる最大空乏層幅 dmax の関

係で決定される。例えば、Geの誘電

率と真性キャリア密度をそれぞれ 16

と 2.4×1013 cm−3と仮定すると、p = 3 

× 1017 cm−3 の時、dmax は 54 nm と

見積もられる[6]。tiと dmaxの関係より、

薄い膜（ti が小さい）程、固相成長

Ge 層を占める空乏層の割合が大き

く、Ioff は低下すると判明した。以上

の Ionと Ioffの傾向を反映し、Ion/Ioffは

ti = 50 nmで最大となる。図 3(f)より、

µFEはµHallの傾向と一致するが、µHall

の値を大きく下回った。これは、MOS界面におけるキャリア散乱だけでなく、大きな Ioffが gmと µFEを低く見

積もっていることに起因すると推察される。この問題を克服するには、薄く（低い Ioff）ても高い µHall（高い Ion）

を持つ膜が要求される。ti ≥ 50 nm の膜厚領域において、粒径と tiのアスペクト比を考慮すると、粒径は深

さ方向に一定である。また、Ge/SiO2 界面におけるキャリア散乱は膜厚のみに依存すると考えられる。薄い

膜でも高い µHallを得るため、最大粒径となる ti = 100 nm 試料[図 13(f)]を化学機械研磨（CMP: chemical-

mechanical polishing）により薄膜化した。図 16(a)より、pは深さ方向に一定である。pから dmaxを見積もった

ところ、CMP膜厚 tCMP = 55 nm まで薄膜化すれば、固相成長 Geが完全に空乏化すると判明した。一方、

µHall は Ge/SiO2 界面におけるキャリア散乱の影響を反映し、tCMP < 50 nm の領域にて顕著に低下した[図

16(b)]。従って、高い µFEと Ion/Ioffを両立するためには、tCMP = 55 nmが適切であると考えられる。tCMP = 55 

nmに薄膜化した試料は平坦な表面[図 16(b)、Root mean square: 1.3 nm]を有しており、粒径は CMP前と

同等であった。この試料を用いて、図 14と同様のプロセスで TFTを作製した。図 16(c)より、VGの増加に伴

い IDが増加する典型的なトランジスタ動作が確認できる。図 16(d)より、高い µFE（170 cm2/Vs）と Ion/Ioff（102）

が得られた[26]。これは、高い µHallによる高い Ion、薄い

膜（tCMP = 55 nm）による低い Ioffに起因する。 

以上の知見をベースとし、CMP により薄膜化し

た固相成長 GeSn（µHall = 180 cm2/Vs、p = 1.5×1013 

cm−3）を用いて、TFT を図 14 と同様のプロセスで作

製した。各チャネル長における Ge および GeSn（x 

=1.6 %）TFT の性能を µFE と Ion/Ioffの観点から図 17

に整理した。Sn添加による正孔密度低減の効果を反

映し、高い µFEを維持したまま、Ion/Ioffを約 1桁向上さ

せることに成功した。この TFT特性はガラス上に形成

した多結晶 Ge 系 TFT として最高レベルであり、チャ

ネルの微細化やマルチゲート化等のデバイス構造の

最適化により更なる性能向上が期待される。 

図 16 (a)正孔密度と(b)正孔移動度の深さ方向依存性、(c)薄膜化後

（tCMP = 55 nm）の pチャネル Ge-TFTの電気的特性（チャネ

ル長 L = 10 µm） 

図 17 Geおよび GeSn-TFTの性能比較 



５．結論 

本研究では絶縁体上 Ge 系薄膜の高品質合成と TFT 応用を推進した。まず、固相成長により形成し

た多結晶 Ge（Sn）中におけるキャリア散乱要因を低減した。前駆体の加熱堆積により、大粒径化および粒

界障壁の低減を促し、粒界散乱を低減した。同様の効果が Sn添加でも見られ、加熱堆積と重畳することで

更に粒界散乱を低減した。Sn添加の効果として、正孔密度も低減可能であり、同時に不純物散乱も低減し

た。更に、ポストアニールによる正孔密度低減に伴う不純物散乱低減も重畳することで、正孔移動度は最

高で 540 cm2/Vsに達した。これは、絶縁体上に直接、低温（≤ 500 °C）合成した多結晶薄膜の中で最高の

正孔移動度である。次に固相成長 Ge（Sn）を用いた TFTの作製を検討した。大粒径試料の薄膜化により、

固相成長 Ge の特性を引き出すことに成功し、電界効果移動度 µFE = 170 cm2/Vs およびオン/オフ電流比

Ion/Ioff = 102を得た。更に Sn 添加による正孔密度低減の効果を活かし、高い µFEを維持したまま、Ion/Ioffを

約 1桁向上（103）させることに成功した。以上、結晶成長とデバイス技術の両面から多結晶Ge系の TFTの

動作性能を高めることに成功した。絶縁体上高速デバイスの実現に直結する成果であり、情報端末や 3 次

元集積回路への応用が期待される。 
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