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論文要旨  

 Si基板上への擬似格子整合系 IIIV族希薄混晶半導体を基礎とした発光素

子の形成により、Si 系モノリシック型光電子集積回路の実現が期待される。

しかしながら、格子定数差に起因した歪の蓄積および発光層材料の高品質化が

現状の問題点として挙げられる。本研究では、これらの問題に対して、歪補償

層の検討および活性層材料として有望な GaAsN 系希薄窒化物混晶の高品質化

を目的とした。  

 初めに、基板として用いる GaP/Si 構造における GaP 層に蓄積する圧縮歪に

対する歪補償を、BGaP および GaPN 層の導入により検討した。結晶成長また

は素子作製時の熱工程における熱膨張を考慮して、B および N 組成をそれぞ

れ 3%とした場合に BGaP および GaPN 層の厚さを 200nm 以上と設計すること

で、歪補償が可能であることを示した。BGaP を分子線エピタキシー法により

成長した結果、B 原料の供給の困難さに加えて成長表面での結合の歪による取

り込み効率の低下により、歪補償に要求される B 組成 2.1%以上は得られなか

った。そのため、GaP/Si 構造における歪補償可能な材料として、N 組成が安

定して 3%以上得ることができる GaPN が適当であることがわかった。  

 次に、活性層材料とする自己形成 InGaAsN/GaP 量子ドット構造の成長条件

の最適化を行った。原料供給量および窒素プラズマ電力を変化させて成長し、

InGaAsN 島の密度として最大で 4.9×10
11

cm
-2 を実現した。本技術を基に、Si

上発光素子を見据えて、GaP/Si 構造上へ多積層化を行った結果、不純物添加

Si 基板と比較して InGaAsN QD の発光強度は極めて低かった。そこで、熱処

理による発光強度の増大を検討した。熱処理後には、発光強度は最大で 2.5 倍

程度増加したが、画期的な改善方策とはならず、結晶成長時点において高品質

化が必要であることが明確となった。  

希薄窒化物混晶の高品質化に対して、母材表面の窒化と数原子層の母材で埋

め込む過程を繰り返す新たな結晶成長法を提案し、GaAsN 単一量子井戸(SQW)

構造の作製に適用した。GaAs(001)表面において  (1×4)表面超構造を示す窒化

条件を用いたとき、GaAsN SQW の発光特性が最も優れていた。窒化後の GaAs

中間層の薄層化により、N 組成の空間的な揺らぎに起因した局在状態の形成を

抑制可能であることを示した。更に、窒化層が単原子層であることから、相分

離を抑制しながら一般的な GaAsの成長温度において成長可能であることが明

らかとなった。以上の効果により、N 組成が 3.3%程度まで発光強度の低下の

ない高品質な GaAsN/GaAs SQW を実現した。  



Study on III-V dilute semiconductor alloy on Si substrate  

for light emitting devices with strain compensated structure 
 

ABSTRACT 

Pseudomorphic formation of optical devices based on III-V dilute semiconductor 

alloys on Si substrate is one of the key techniques for realization of monolithic 

optoelectronic integrated circuit. However, strain accumulation related to lattice 

mismatch and low quality active materials in the layer structure are essential problems. 

This doctoral thesis presents study on strain compensation layer and growth of high 

quality GaAsN based dilute nitride alloys as the active material for optical devices on Si 

substrate. 

First, BGaP and GaPN strain compensation layer were investigated for 

applicable to GaP/Si heterostructure. BGaP and GaPN layer over 200 nm thickness can 

compensate the compressive strain of GaP layer on Si substrate in cases of B and N 

composition of 3%, considering different thermal expansion coefficient between GaP 

based alloy and Si substrate. Growth of BGaP layer was demonstrated by 

molecular-beam epitaxy equipped with electron beam gun as a B source. The desired B 

composition of over 2.1 % couldn’t be achieved, because of supply difficulty of B 

species due to low vapor pressure and high immiscibility. These results suggest that 

GaPN is suitable alloy as the strain compensation layer for GaP/Si heterostructure, 

realistically. 

Next, an optimization of growth conditions for self-assembled InGaAsN/GaP 

quantum dot (QD) structure was investigated to apply for the active material. The 

maximum density of InGaAsN islands was achieved 4.9×10
11

cm
-2

 with small height 

distribution. Luminescence intensity from InGaAsN/GaP QD active region grown on 

GaP/Si heterostructure was very low compared to doped Si substrate. It is clarified that  

the preparation of high quality crystals at as-grown is necessary, because thermal 

annealing is not breakthrough technique for the improvement of luminescence intensity.  

The new method for growth of dilute nitride alloys included surface nitridation 

and few monolayer regrowth was proposed and application for GaAsN/GaAs single 

quantum well (SQW) structure. In case of GaAs(001) surface, good luminescence 

properties were obtained with (1×4) surface reconstruction after nitridation. Thinning the 

GaAs spacer layer after nitridation was suppressed the formation of localization states 

related to distribution of N composition. Additionally, high temperature growth could be 

achieved without phase separation. For these effects, high quality GaAsN/GaAs SQW 

without degradation of luminescence intensity up to 3.3% of N composition was realized. 



 i 

目次 
 

第1章 序論 –光電子集積回路に向けた材料開発-・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・1 

 1.1 光電子集積回路・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 1 

1.1.1 半導体デバイスの発展と現状・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・1 

1.1.2 光電子融合技術・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 2 

 1.2 III/V/Siヘテロエピタキシーによる現状と課題・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・4 

1.2.1 成長様式・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 5 

  1.2.2格子不整合系から擬似格子整合系ヘテロエピタキシーへの転換・・・・・・・・6 

1.3 擬似格子整合系 III-V/ヘテロエピタキシーに基づく 

 発光素子の実現に向けた課題・・・・・・9 

  1.3.1 バンドエンジニアリングと歪制御・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 9 

  1.3.2 希薄窒化物半導体による活性層の高品質化・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・10 

 1.4 本研究の目的および論文構成・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・12 

 参考文献・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 14 

 

第2章 結晶成長および評価技術・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・17 

 2.1 緒言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・・・17 

 2.2 分子線エピタキシー法およびその装置構成・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・・・17 

  2.2.1分子線エピタキシー法および装置概要・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・17 

  2.2.2反射高速電子線回折(RHEED)・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･･・･・･19 

 2.3 X線回折・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・･･21 

  2.3.1 X線回折法・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・・21 

  2.3.2混晶半導体の組成の同定および量子井戸構造に対する適用･･・･･･・････22 

 2.4 フォトルミネッセンス(PL)法・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・24 

   2.4.1半導体における発光過程・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･・･・・24 



 ii 

2.4.2 PL特性におよぼす構造不規則性の影響・・・・・・・・・・・・・・・・・････・・･･・25 

2.4.3測定装置構成・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・28 

 2.5 原子間力顕微鏡・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・・・・・・・・・29 

参考文献・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・31 

 

第3章 希薄硼素化および希薄窒化物 GaP系歪補償層の検討・・・・・・・・・・・・・・33 

 3.1 緒言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 33 

 3.2 BGaPおよび GaPN歪補償層の組成依存性・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 34 

 3.3 分子線エピタキシー法による硼素添加の実現および実験条件・・・・・・・・・・・ 36 

 3.4 BGaP混晶の Bの取り込みに与える成長条件依存性・・・・・・・・・・・・・・・・・・・37 

 3.5 GaP中への Bの取り込みに対する歪の影響・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 39 

 3.6 結言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・44 

 参考文献・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・・46 

 

第4章 InGaAsN/GaP量子ドット活性層の検討・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 49 

 4.1緒言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・49 

 4.2 実験方法・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 50 

 4.3 自己形成 InGaAsN/GaP QD島の密度および高さ分布に対する成長条件依 53 

  4.3.1 III 族原料の供給量依存性・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・53 

  4.3.2 プラズマ電力依存性・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・57 

 4.4 多積層化および Si上への成長・・・・・・・・・・・・･･・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・59 

  4.4.1 InGaAsN/GaP QDの多積層化における GaP中間層厚さ依存性・・・・・・・59 

  4.4.2 Si上積層 InGaAsN/GaP QDの成長・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・61 

 4.5 熱処理条件および熱耐性に関する検討・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･63 

 4.6 結言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･64 

 参考文献・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･65 



 iii 

第5章 GaAsN系希薄窒化物半導体の高品質化に向けた表面窒化を用いた 

結晶成長の検討・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･67 

 5.1緒言・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・67 

 5.2 窒化によるGaAs表面超構造の変化・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･69 

 5.3 表面窒化 GaAsN/GaAs量子井戸の作製方法・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･71 

 5.4 表面窒化GaAsN/GaAs量子井戸の成長および発光特性・・・・・・・・・・・・・・･･73 

 5.5 表面窒化によるGaAsN成長法の非発光再結合中心の低減効果･・･・・・・・･･80 

 5.6 結言・･・･･･・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･・･･･・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・･･・・･81 

参考文献・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・83 

 

第6章 総括・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・ 85 

 

謝辞・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・89 

 

研究業績・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・93 



第 1 章 序論 －光電子集積回路に向けた材料開発－ 

1 

 

第 1 章 序論 －光電子集積回路に向けた材料開発－ 

 

1.1 光電子集積回路 

1.1.1 半導体デバイスの発展と現状 

1947 から 1948 年にかけて、AT&T ベル電話研究所の Bardeenn、Shockley、Brattain

によりゲルマニウム (Ge)を用いた点接触型および接合型バイポーラ･トランジスタが

発明された[1]。そして 1958 年には、Texas Instruments 社の Kilby により集積回路(IC)

が発明され、同時期の 1960 年には AT&T ベル電話研究所の Kahng、Atalla により金属

酸化物半導体電界効果トランジスタ(MOSFET)が発明された[2]。これら個々の電子デバ

イスはモノリシック(monolithic)IC 化することで大規模集積回路(LSI)の性能は飛躍的

に向上し、現在では情報化社会には必須であるマイクロプロセッサやメモリーを筆頭

に、センサ、ネットワークを支える基盤技術となっている。 IC の発展は、微細化によ

り牽引されてきた[3]。素子の微細化によりトランジスタ 1 個当たりの消費電力は低減

され動作速度は向上するが、集積された素子数の増大によりチップ全体の発熱量が増

加する。また、素子サイズの減少により配線間隔や配線断面積も低減することになり、

配線遅延の問題が顕在化している。この問題解決のためにはマルチコア化による並列

処理が導入されているが、コア数の増大はプロセッサの処理がデータ転送により律速

される状況を生み出している。MOSFET 自身は、短チャネル効果の抑制に有効な三次

元ゲート構造による低消費電力化や低発熱化が図られている[4]。今後の微細化では、

MOSFET のゲート長が 10nm 以下に縮小すると予測されており、マルチゲート構造を

採用した場合の絶縁膜の厚さは 2nm 以下と予想されている[5]。その結果、漏れ電流や

寄生抵抗･容量の充放電による消費電力の増加や信号伝播遅延などの問題に加え量子

効果や表面散乱など新たな影響を考慮する必要がある。以上の様に、Si 電子技術は従

来の延長線上で高性能化が図りにくく、新ゲート絶縁膜など新材料やスピンの導入な

ど新構造に注目が集まっている[3]。  

一方で光デバイスに関しては、1962 年に General Electric 社、IBM、マサチューセッ

ツ(Massachusetts)工科大学の共同研究により達成された GaAs pn接合レーザダイオード

(LD)の液体窒素中でのパルス駆動発振[6]を契機に、1963 年に Kroemer による異種接合

構造による低閾値化の提案、1970 年にはベル研究所の Hayashi、Panish らやソ連科学ア

カデミーの Alferov により同時期に GaAs/AlGaAs 二重異種接合(DH)構造 LD の室温連

続発振が報告に至り[7]、今日のグローバルネットワークの根幹を成す光ファイバーに

よる長距離光通信の実用化へと続いている。更には、量子井戸(QW)や量子ドット(QD)

などの低次元量子構造や面発光レーザ(VCSEL)などにより低閾値化や新構造などが実

現されてきた[8]。現在では青色 LD の実現により、ほぼすべての色の光が実現された
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ことにより半導体発光素子は光微細加工、照明および光通信など列挙しきれないほど

に現代の生活に欠かせないものとなっている。  

 

1.1.2 光電子融合技術 

Si LSI 技術は、その基本素子である MOSFET の微細化技術の発展により高速化並び

に高機能化を実現してきた。しかし現在では、微細化の物理的限界に直面し、データ

転送がチップの性能を律速する状況に直面している。LSI には電気配線を用いることが

当たり前の時代において、LSI に光配線を導入し信号伝送に用いる概念が 1984 年に

Goodman により提唱された[9]。概念が発表されて以降、LSI 材料の Si 基板上に発光素

子として III-V 族化合物半導体である GaAs あるいは InP を成長させ、電子回路と光素

子を同一チップ上に集積した光電子集積回路(OEIC)の実現に向けて多くの研究開発が

行われた[10]。今日では、LSI と光導波路により構成した光回路や変調器を集積し、電

子技術の知能･情報機能と光素子の高速大容量伝送機能を融合する目標を掲げたシリ

コン･フォトニクス(silicon photonics)という研究分野が確立している[11-13]。光ファイ

バー通信の成功から光による情報伝送の有用性は明らかであり、スーパーコンピュー

タ内の配線を含むモジュール(module)間から LSI チップ間において光配線が実現され

[14]、究極的には三次元配線やチップ内光配線が想定されている[15]。Si 貫通ビア(via)

を通した三次元金属配線と比較して、伝送時間や放熱性に関して抵抗や容量成分が考

慮されないため光配線は有利である[10]。  

シリコン･フォトニクスの研究開発では、表 1.1 に示すように発光素子の波長帯によ

り光導波路など光受動素子や受光素子の材料が変わる[16]。古くは、GaAs 系および InP

系化合物半導体 OEIC にて、それぞれ光通信波長帯である 0.8μm および 1.3μm ならび

に 1.5μm の波長帯が用いられてきた。しかし Si 系 OEIC においてチップ内光配線を想

定した場合、既存の通信用石英光ファイバーを用いないため、光ファイバー内の光伝

搬損失を減少するための光通信波長帯の使用は必ずしも要求されない。研究が分岐す

る発光素子の波長域は、1.1μm といった単結晶 Si の吸収端以上またはそれ以下の波長

域である。  

1.3μm ならびに 1.5μm の長波長光通信帯の波長域では、Si は透明であるため光導波

路のコアとして利用できる。Si の屈折率はおよそ 3.5 で、光導波路のクラッドとして

屈折率が 1.4-1.5 の SiO2 を用いた場合、光導波路のコアとクラッドの屈折率差を 2 以上

表 1.1 Si 系 OEIC にて検討されている波長帯と受光素子と光導波路[16]. 

波長帯  可視光~1.1μm 1.1μm~ 

受光素子  Si PD InGaAs, SiGe PD 

光導波路  SiO2/SiON, α-Si:H SiO2/Si 
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と大きく取ることができるため、強い光閉じ込めが可能である[17]。SiO2/Si 系光導波

路では光閉じ込めが強いため、曲率半径を μm 単位に縮小することが可能となる。受光

素子には、光通信用 InGaAs や(Si)Ge フォトダイオード(PD)が必要とされるが、InGaAs

や Ge は Si に対する格子不整合率が 4%以上あり、格子不整合転位からなる貫通転位の

解消が課題となる。その対策としては、有機系材料を介した接着や素子面積の縮小化

が検討されている[10]。  

Si の吸収端よりも短波長域は、Si を受光素子として用いることができ LSI との材料

親和性は非常に高い。光導波路のクラッドに SiO2 を用いた場合、光導波路のコアは

SiON に加え α-Si:H が候補となる。光の波長が 0.8-0.9μm において、SiO2 の比屈折率は

1.4 である。SiON の屈折率は N 添加量によるが 1.5 程度とすると、屈折率差は 0.1 前後

である。これは、微細な配線の形成が困難であることを意味する。その一方で、α-Si:H

の吸収端は 0.8μm 程度であり波長 1.1μm まで屈折率は 3.0-3.5 と非常に高いため[18]、

発光素子の波長が 0.8μm 以上で強い光閉じ込めが可能となる。それに加えて、化学気

相堆積法により 300°C 以下での低温成膜可能であることから、耐熱性が低い低誘電率

(low-k)層間絶縁膜の上へ光配線が形成可能である。  

Si チップ上に光源を搭載する方法としては、LSI プロセス後の Si へ金属や有機樹脂

を介して GaAs や InP 基板上に作製された発光素子を直接融着するハイブリッド

(hybrid)型が主流である[19-21]。ハイブリッド型は、図 1.1(a)に示すように、LSI と発光

素子をそれぞれ成熟した技術により個々に作製した後に一体化するため、それぞれの

素子性能が保証できる利点がある。ハイブリド型 OEIC が用いる波長帯は、主に 1.1μm

以上の長波長光通信帯が想定されている。近年では、1.31 および 1.55μm 帯の発光素子

に InAs/GaAsQD 構造および AlGaInAs/InP QW 構造をそれぞれ Si 基板に接着する材料

の組み合わせとして実証されている[19,21]。しかし発光素子の大きさは光の波長に制

限されるため、小型化が進む LSI の大きさと比較して 10 から 1000 倍程度大きい。ま

た貼り付けにより一体化するため、本質的に多数の光源を搭載することは難しく、多

 

図 1.1 Si 上発光素子 . (a)ハイブリッド型[19]および(b)モノリシック型[10,22]. 
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数の発光素子を電子回路上に自在に配置することは困難である。その一方で、図 1.2(b)

に示すように Si 基板上に発光素子を直接結晶成長により実現するモノリシック型が

Yonezu らによって提案されている[10,22]。モノリシック型 OEIC が用いる波長帯は、

可視光から 1.1μm 以上と発光材料の選択により幅広い。図 1.1 (b)に示すモノリシック

型 OEIC は、光の並進性を利用した三次元多積層を想定した構造であり、光信号を並列

に受光し、各回路単位で演算して光信号を出力することを想定している。また Si 層で

発光素子層を挟み込む構造であるため、LSI 作製過程において自由な位置への発光素子

の形成が可能となる。モノリシック型 OEIC を用いる場合、リソグラフィー技術により

数 μm の LED をチップ内に自在に配置可能であるため[22]、発光素子の集積度はハイ

ブリッド型 OEIC と比較して向上することが容易である。  

Si 電子技術の代替素子としてだけでなく、モノリシック型 OEIC の応用先としてニ

ューラルネットワーク(neural network)が挙げられる[23]。ニューラルネットワークは人

の脳機能を模倣した情報処理システムであり、人と同じ程度に世の中の目標を達成し

問題を解決できるコンピュータプログラムとして研究されている[24]。小型化や低消費

電力化を想定した固体素子には、要素素子として超並列演算機能を有するモノリシッ

ク型 OEIC が適していると考えらえる。更には、図 1.2 に示すように人工知能に関する

研究分野[25]を組み合わせて、知識表現や画像認識だけでなく学習能力など脳機能を持

った新しい固体素子への応用が挙げられる。  

 

1.2 III-V/Si ヘテロエピタキシーによる発光素子の 

現状と課題  

 図 1.3 に主な III-V 族化合物半導体の格子定数とバンドギャップ･エネルギーの関係

を示す。LSI の材料である Si 上に結晶成長技術を用いて発光素子を構成する III-V 族化

合物半導体を成長(III-V/Si ヘテロエピタキシー)することは、間接遷移型半導体である

Si を高効率に発光する材料として用いることが困難なことから、Si 系モノリシック型

 

図 1.2 人工知能に関する研究分野 [8]. 
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OEIC に搭載する発光素子の実現に対して重要な課題の一つである [15]。本節では、一

般的な結晶成長様式に続き、Si 基板上へおｎ発光素子形成の従来技術である格子不整

合系ヘテロエピタキシーと擬似格子整合系ヘテロエピタキシーの現状と課題を述べる。 

 

1.2.1 成長様式  

 III-V ヘテロエピタキシーの場合、結晶構造の違い、格子定数の違い、化学的性質の

違いにより、結晶成長は複雑な様相を示す。同種の結晶成長(ホモエピタキシャル成長)

や図 1.3 に示した GaAs 上の AlGaAs など、基板との格子定数がほぼ一致して結晶構造

が同じ物質を成長する場合、Frank-van der Merwe(F-M)型の成長様式をとる(図 1.4 参照)。

F-M 型成長様式では、基板上に二次元核が形成され、この結晶核が面内方向に拡大す

る過程で基板表面全体を覆うことにより、成長層が一原子層ずつ規則正しく層状成長

 

図 1.3 III-V 族化合物半導体混晶のバンドギャップ･エネルギーの格子定数依存性 . ただし、ウ

ルツ鉱構造を有する III 族窒化物半導体および Sb および Bi 系混晶は表示していない . 上側の

横軸は、Si との格子不整合率を表している . 

 

 

図 1.4 エピタキシャル成長の成長様式 . 
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する。基板と成長層の格子定数が異なり両者の結合力が強い場合、初期は F-M 成長様

式と同様に層状成長するが、成長膜厚が臨界値を越すと格子定数差に起因する歪エネ

ルギーを緩和するように三次元に島状成長に移行する Stranski-Krastanov(S-K)型の成長

様式を示す。GaAs 上の InAs や Si 上の Ge では、S-K 型の成長様式を用いた自己形成量

子ドット(SAQD)の作製に用いられている[26]。基板と成長層の格子定数差が大きく、

基板の表面エネルギーに対して成長層の表面エネルギーが大きいときは、成長初期か

ら三次元島が形成して成長方向に大きくなることで結晶成長が進行するため、

Volmer-Weber(V-W)型の成長様式となる。V-W 型成長様式はヘテロエピタキシー(hetero 

epitaxy)において最も一般的な成長様式である。  

一般的に III-V/Si ヘテロエピタキシーでは、V-W 型成長様式を伴う三次元成長とな

る。三次元成長の過程で側面に(111)面に沿うファセット(facet)が形成することがあり、

成長島の合体した連続膜において積層欠陥となる。また、島同士が合体して連続膜に

なった領域においても転位が発生する。転位や積層欠陥などは、一般的に成長層の電

気的･光学的特性を劣化させるため、排除しなければならない。結晶成長の核形成理論

では、成長温度が低いほど核形成の自由エネルギーが大きくなるため、小さい核でも

安定となることから核発生密度は高くなる[27]。そのため、低い成長温度を用いること

で密に小さい成長島が形成され、成長島のファセット形成の抑制や二次元成長を促進

させる。しかし低温成長のみでは、基板に供給された原子は熱活性による表面拡散長

が短くなり、必ずしも基板表面の熱力学的に安定なサイト(site)に付着することはなく、

結晶性の悪化に加えて温度が極端に低い場合は単結晶化しない。したがって、低温成

長にて基板での原子の表面拡散長を長くする必要がある。拡散促進エピタキシー(MEE)

法[28]は、成長表面に過剰なエネルギーを与えることなく実効的な表面拡散を促進する

手法として有効である。MEE 法は、III 族原子と V 族原子をそれぞれ独立に交互に供給

することで、供給原子は成長表面のステップやキンクへ優先的に取り込まれ、原子レ

ベルで平坦な表面が得られる。  

 

1.2.2 格子不整合系から擬似格子整合系ヘテロエピタキシーへの転換 

一般に発光素子に利用される直接遷移型半導体である GaAs や InP 系 III-V 族化合物

半導体を Si 上に直接成長すれば、成熟した素子形成技術を用いて Si 基板上へ発光素子

を実現できると考えられるため、Si 基板上に高品質な結晶が形成することが目標とな

る。しかし Si と III-V 族化合物半導体は結晶構造が異なることに加えて、図 1.3 に示す

ように、Si に対して GaAs や InP の格子定数は 4%以上大きく、格子不整合系となる。

そのため、III-V/Si 異種接合界面から格子不整合転位に加えて貫通転位や積層欠陥が高

密度に生じることが問題となる[29]。1980 年代において、Si 上へ数 μm から 10μm 程度

の GaAs を成長することで Si 基板上に GaAs 表面を形成し、GaAs/AlGaAs DH LD の作

製などが行われてきたが、素子寿命が数十時間と短く信頼性の観点から実用化に至ら
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なかった[30,31]。最近では、III-V/Si 異種接合界面から生じた構造欠陥の成長方向への

伝搬を防ぐ方法が提案されている。図 1.5(a)に示すような多層の SAQD による転位フ

ィルター [32]では、  III-V 族化合物半導体層の転位密度や成長表面の転位密度を部分

的に低減させることができる。しかし、GaAs 基板相当の転位密度 10
3
cm

-2 は実現され

ていない。その一方で、SiO2 マスクを用いたマイクロ･チャネル･エピタキシー  [33]に

より、III-V 族成長層の部分的な無転位化が実現されているが、大面積で一様に得るこ

とが困難であることなどの問題がある。  

実用化または実用化間近とされている GaAs および InP 系の発光素子の多くは、弾性

変形による擬似格子整合(pseudomorphic)である。構造欠陥が発光素子の主に発光効率

を低下させるため、格子緩和による転位の導入を防いでいる。近年では、構造欠陥に

対して発光効率が鈍感な GaN などの III 族窒化物においても、信頼性の観点から低欠

陥化した高品質自立基板の開発が進んでいる。格子不整合系ヘテロエピタキシーで例

えば GaAs の場合、界面から発生する線欠陥および面欠陥など種々の構造欠陥の発生を

抑制することはできても、Si に対して GaAs の格子定数差が 4%と非常に大きいため、

格子不整合転位が発生しない臨界膜厚は 2nm 程度と非常に薄い。擬似格子整合系ヘテ

ロエピタキシーによる Si 上発光素子が実現可能となれば、格子不整合系ヘテロエピタ

キシーに対して信頼性の観点から大きな利点を持つこととなる。GaP は Si に格子定数

が近いため、本論では Si 上発光素子の形成において GaP 系混晶を用いることを擬似格

子整合系 III-V/Si ヘテロエピタキシーとする。  

Si に対する GaP の格子不整合率は 0.4%程度であり、格子不整合転位が発生しない臨

界膜厚は実験的に 50-70nm である[34,35]。Si 上の化合物初期層として 20-50nm 程度と

 

図 1.5 III-V/Siヘテロ接合構造における転位伝搬抑制技術 . (a)多積層 QD 構造よる転位フィル

ター . 文献 [32]より引用 . (b)横方向マイクロ･チャネル･エピタキシー . 文献 [33]より引用 . 

ELOG はエピタキシャル横方向成長を意味し、マイクロ･チャネル･エピタキシーの横方向成

長である . 
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臨界膜厚以下の成長膜厚に設定することで、格子不整合転位の発生は抑制可能である。

これまでに GaP/Si 構造の作製に対して多くの機関により試みが行われている。Volz や 

Beyer らは、Si(001)just 基板上の Si ホモエピタキシー層へ MOVPE 法を用いた流量変調

エピタキシーなる原料の間欠供給法により、図 1.6(a)に示すような GaP 層における欠

陥の発生の抑制に成功している[36]。その一方で Yamane らにより、MBE 法を用いた原

料供給を段階的に増加させる MEE と成長後の熱処理により、図 1.6(b)に示すような無

転位 Si 基板上 GaP 層の成長法が確立された[37,38]。特に MBE 法により作製した GaP/Si

構造の表面エッチピット密度はおよそ 7×10
5
cm

-2 であり、市販の GaP 基板と同等の結晶

性を有する[38]。この GaP/Si 構造をテンプレート基板*2 とし、擬似格子整合系による

発光素子作製のアプローチが行われてきた。  

GaP/Si 構造上に発光素子を作製する場合、最も単純な材料選択として Si 上の化合物

初期層として用いた GaP が挙げられる。しかし、GaP のバンド構造は間接遷移型であ

るため、発光効率の観点から直接遷移型半導体が望ましい。ただし、格子緩和させな

い制約のもとで材料選択をする必要があるため、新たな材料を用いた層構造を設計す

る必要がある。そのような背景から、希薄硼素化物半導体や希薄窒化物半導体が有力

材料として挙げられる。これらは、III-V 族化合物半導体へ原子半径が極端に小さい B

および N を添加したものであり、例えば GaP へ B および N を数%程度と希薄に添加し

た場合、図 1.3 に示すように B および N 組成の増加に伴いバンドギャップが減少し尚

且つ格子定数が小さくなる。N 組成が約 2%程度の GaPN 混晶は室温において Si と格子

整合が可能であり[39]、MBE 法により無転位の GaPN 層を Si 基板上に実現されている

[40,41]。伝導性制御 [42,43]された GaP0.98N0.02 を用いて、発光素子としてホモ接合

LED[44]や、キャリア閉じ込めによる光出力の増加のための InGaPN/GaP0.98N0.02 DH 構

造 LED[45]が格子整合系で実現されている。更には最上層に Si 層を成長した後に

MOSFET を作製することで、同一基板上への MOSFET とのモノリシックな一体化にも

                                                   
*2 GaP と Si は結晶構造が閃亜鉛構造とダイヤモンド構造で異なり、GaP 層の面内の格子定数は弾性変形

により Si と一致しているため、テンプレート基板と表現した。  

  

図 1.6  Si 基板上 GaP 層の断面透過型電子顕微鏡像 . (a)MOVPE による Si(001)just 基板上への

成長 . 像下部のコントラストは、アンチフェーズドメイン (Anti phase domain)である . 文献[41]

より引用 . (b)MBE による [110]方向に 4°微傾斜した Si(001)基板上への成長 . 文献[43]より引用 . 

電子線回折条件は両図とも g=(002)･暗視野 . 
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成功している[22,44]。しかしその発光効率は十分でなく、OEIC に組み込む発光素子と

いう観点からは、低消費電力化は不可欠である。先にも述べた様に、実用化されてい

る GaAs 系発光素子は、量子構造の導入により低消費電力化を実現してきた歴史から [8]、

GaP/Si 構造上においても量子構造を有する発光素子を作製すべきである。  

 

1.3 擬似格子整合系 III-V/Si ヘテロエピタキシーに基づく

発光素子の実現に向けた課題 

1.3.1 バンドエンジニアリングと歪制御 

 擬似格子整合系 III-V/Si ヘテロエピタキシーに基づき、GaP/Si 構造上への発光素子

の作製が行われてきたが、その発光効率は十分でない。そこで、GaAs 系発光素子の高

効率化の歴史にならい、量子構造の導入が改善策となる。図 1.7 に量子構造におけるバ

ンドアライメント(band alignment)を示す。発光素子への応用の観点では、空間的に直

接遷移となる Type-I 量子構造を得ることが必須となる。しかしながら、擬似格子整合

系の場合、弾性変形を伴う歪により図 1.8 に示すようなバンドギャップの変化を考慮す

る必要がある。特に QW 層などに直接遷移型である GaAs や InP を用いる場合、Si と

比較して格子定数が大きく圧縮歪系となる。圧縮歪系の場合はバンドギャップが広が

るため、GaP/Si 構造上に量子構造の障壁層に GaP もしくはそれを基本とした混晶を用

いる場合、実空間において井戸層の伝導帯が Type-II 量子構造になりやすい[46]。それ

 

図 1.7 量子構造におけるバンドアライメント . 井戸内の破線は量子準位を意味している . 

Type-II は、空間的に電子と正孔が分離される場合と、波数空間において分離される場合が

ある . 後者を Γ-X クロスオーバーと呼ぶ .  
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に加えて、格子定数差に起因した転位の発生が問題となる。図 1.3 に示すように、一般

的に Si と比較して III-V 族化合物半導体の格子定数は大きい。例えば GaP 上に GaAs

を成長する場合、実験的に格子不整合転位の導入されない臨界膜厚は 2.5nm 以下であ

り、量子構造の形成は困難である。格子不整合転位は成長層内の歪が臨界値を超える

と、歪緩和の過程で発生する。したがって、Si に対して格子定数の小さい材料により

層構造に引っ張り歪を導入し、GaAsP や GaP による圧縮歪を補償し歪制御する必要が

ある。GaP/Si 構造に対して歪補償を検討した例は少なく、設計方針と材料開発の両面

から検討しなければならない。  

 

1.3.2 希薄窒化物半導体による活性層の高品質化 

 現在までに、擬似格子整合系 III-V/Si ヘテロエピタキシーに基づく GaP/Si 構造上の

希薄窒化物半導体による発光素子材料の多くの研究が報告されている[46-52]。表 1.2

に、GaP/Si 構造上の擬似格子整合系発光素子の活性層材料の比較を示す。全ての活性

層材料は Type-I 量子構造を計算上実現しており、発光波長は可視光から単結晶 Si の吸

収端以下の範囲にある。最初の案は、直接遷移領域である InGaPN/GaPN QW 構造であ

った[46,49]。Si 基板上における化合物初期層が GaP であるため、直接遷移型 InGaPN

を用いることは多数 V 族原子を P で統一することとなり、V 族原子の切り替えによる

界面制御などの結晶成長の困難さを緩和することになると考えられる。 InGaPN/GaPN 

QW 構造において GaPN 障壁層の N 組成を 2%程度とした場合、Type-I 量子構造を実現

するためには InGaPN 井戸層は 45%の In 組成と 2%を超える N 組成を実現する必要が

ある [46]。文献 [49]では、 In および N 組成をそれぞれ 45%および 4%とした

InGaPN(1.8nm)/GaPN QW 構造を有する GaP/Si 構造上 LED の作製が報告されている。

 

図 1.8 歪によるバンド構造の変化 . 

 



第 1 章 序論 －光電子集積回路に向けた材料開発－ 

11 

 

井戸層における伝導帯バンド不連続量は 100meV であり、第一量子準位エネルギーと

障壁層における伝導帯端との正味のバンド不連続量は 50meV 程度と計算されている。

その結果、注入電流の増加に伴い光出力は飽和傾向が見られキャリアのオーバーフロ

ーが示唆されたたことから、バンド不連続量を更に大きくする必要があると考えられ

る。しかし、InGaPN における In および N 組成は、それぞれ結晶性の観点から得られ

る最大としているため、臨界膜厚およびバンド不連続量の増加は困難である [55]。結果

として、GaP/Si 構造上へ擬似格子整合系により発光素子を実現する場合に層構造のす

べての層に P 系材料を用いることが困難であることを示唆しており、現在では As 系を

用いる場合が多く検討されている。P 系と比較して As 系材料はバンドギャップ･エネ

ルギーが小いためバンド不連続量を大きく設計可能であるためである。  

As 系直接遷移型希薄窒化物半導体を用いた材料の候補として As 過剰

GaAsPN/GaP(N) QW[47,50]および InGaAsN/GaP(N) QD[51]が挙げられる。GaP 基板上に

成長した GaAsPN/GaP QW(As: 90(-5%), P: 6(+6%), N: 4(-1%))は格子緩和なしに 7.9nm成

長することが可能であり、パルス電流の注入によるレーザ発振が確認されていること

から、発光素子の構造として非常に有望な組み合わせである[50]。GaAsPN は N 組成が

変化しない場合、P 組成が 0%の時にバンドギャップ･エネルギーが最小となるため、

バンド不連続量は最小となる。GaAs0.965N0.035/GaP0.98N0.02 QW 構造は井戸厚を 2.5nm と

することで、伝導帯のバンド不連続量は 310meV と非常に大きく設計することができ

る[50]。その一方で InGaAsN/GaP QD 構造[51]は、In 組成を 40-50%、N 組成を 1-2%と

することで格子不整合率はおよそ 8%程度となり、GaP 上で SAQD として成長すること

が可能である。その時の伝導帯のバンド不連続量の GaAsPN QW と同様に 300meV 以

上に設計可能であり  [52]、その変化量は N 組成の増加に伴い 120meV/%N と非常に大

きい。ただし、現状で室温 PL が得られていることに留まる。 

希薄窒化物半導体は、III-V 族化合物半導体の V 族元素より原子半径が小さい N を添

加するため、混合によるエネルギー増大が非混和性の問題を引き起こす。熱平衡状態

表 1.2 GaP/Si 構造上の擬似格子整合系発光素子の主な活性層材料 . 

活性層材料  伝導帯バンド不連続量  発光波長  

InGaPN QW [46,49] 

(In45%, N: 4%) 
100meV (Type-I) 

650nm 

(井戸層厚さ 2nm) 

GaAsPN QW [47,50] 

(As; 90-100%, N: 3.5-4.0%) 
310meV(Type-I) 

850 (GaP 基板上) 

950nm (GaP/Si 構造上) 

(井戸層厚さ 2.5-7.9nm) 

InGaAsN QD [51] 

(In: 40-50%, N: 1-2%) 

>300meV(Type-I) 

(増加量 120meV/%N) 

900nm (GaP 基板上) 

(QD 高さ 5nm) 
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において最近接原子間の結合エネルギーのみを考慮した正則容体近似によると、臨界

温度*3 は GaP-GaAs では 250K 程度であるにもかかわらず、例えば GaP-GaN は 7000K

を超える [27,53]。臨界温度が低いほど安定な混晶であるため、GaP-GaAs に対して

GaP-GaN の臨界温度が非常に高いことは、GaP 母材へ N 原子の添加量を増加すること

が比較的困難であることに加え、添加された N 原子が V 族サイトで安定に存在できな

いことを示唆している。N 組成が 10%以下の希薄 GaPN 混晶内の N 原子は対(ペア)も

しくはクラスターを形成し、組成の分布が空間的に発生するだけでなく非発光再結合

中心となる。これにより、伝導帯端のエネルギーが結晶内で一定に定まらず電子の

(Anderson)局在の状態が形成される[54]。希薄窒化物半導体における電子の局在状態は、

再結合寿命の長時間化や熱損失として寄与する。更に混合不安定性は、格子間原子や

アンチサイト(anti site)など点欠陥を形成する。その結果、結晶性の劣化による発光効

率の減少を引き起こす。  

希薄窒化物半導体の結晶性悪化に対して、解決策として 700-1000°C における熱処理

が多く取り組まれてきた[55-57]。熱処理前と比較して熱処理後の希薄窒化物半導体の

結晶性は大きく改善するが、熱処理条件を最適化しても実用化レベルには及ばない。

これは熱処理により、ある程度しか結晶性の回復が見込めないことを意味する。した

がって、熱処理前段階の結晶成長により高い結晶性を実現する必要があると考えられ

る。これまでに、成長温度および V/III 比など様々な条件により多くの希薄窒化物半導

体の成長が行われてきたが、殆どの場合は最終的に熱処理を行うことを想定している

ため、本質的な解決手法は現状で挙げることはできない。  

 

1.4 本研究の目的および論文構成  

 前節までに、Si 系 OEIC の実現方法、結晶成長による実現に対する問題点および材

料選択に対する制約に関して述べた。その中でも Si 系モノリシック OEIC に搭載する

発光素子は、GaP/Si 構造上の擬似格子整合系に基づく希薄混晶半導体による実現が有

望な方法である。図 1.9 に目標とする GaP/Si 上発光素子の基本層構造を示す。Si 基板

と GaP 初期層の歪制御ならびに GaAsN 系活性層の高品質が課題である。そこで本研究

では結晶成長を基盤技術として、GaP/Si 構造上の発光素子の層構造における歪制御手

法の確立をおよび GaAsN 系活性層材料の高品質化を目的とした。  

本論文は、本章に続いて以下の様に構成される。第 2 章では、本研究で結晶成長に

用いた MBE 装置ならびに各種評価装置および得られたデータの解釈に関して述べる。

第 3 章では、GaP/Si 構造上において Si に対する GaP 層の格子不整合に起因した歪の計

算を行い、歪補償が可能な希薄混晶半導体として希薄硼素化および希薄窒化物 GaP を

                                                   
*3 MBE 法や MOVPE 法による結晶成長は非熱平衡状態下となるが、熱平衡状態において相分離なしに混

晶形成が可能な最低温度として定義される臨界温度は、混合安定性を見る指標の 1 つとなる。  
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検討し、GaP/Si 構造上の歪制御の設計指針を立てた。希薄硼素化物混晶である BGaP

は、結晶成長例が少ないため結晶成長が可能であるかの検討を B の取り込み過程に着

目して行った。第 4 章では、活性層である InGaAsN/GaP QD 構造の発光強度の増大を

試みた。初めに結晶成長による三次元成長島の成長過程および形状均一性を検討した。

次に多積層化の検討により発光強度の増大を試み、GaP/Si 構造上への成長に繋げた。

それに加えて、熱処理により発光強度の増大および熱耐性を検討した。これらの検討

は、モノリシック OEIC の電子･発光素子一貫形成過程における MOSFET 作製過程の熱

工程に対して、InGaAsN/GaP QD 構造が熱耐性を有するかを判断するためである。本論

文の第 4 章およびこれまでの報告により、結晶成長条件の追究および熱処理のみでは

InGaAsN/GaP QD 構造および As 過剰 GaAsPN QW 構造の結晶性が完全に回復しないこ

と明らかになったため、第 5 章では、GaAsN 系希薄窒化物半導体の新たな結晶成長法

の提案し行った。結晶への N 添加と成長過程を独立に行う方法により N の取り込み形

態を制御し、結晶成長直後にてより高品質な結晶を得るための取り組んだ結果である。

この方法は、相分離抑制のための低温成長と点欠陥の発生ならびに N 添加による点欠

陥および局在状態の形成を同時に抑制可能とし、結晶成長による GaAsN 系希薄窒化物

混晶の高品質化を実証する。最後に、第 6 章において、本研究により得られた結果を

総括し、今後の課題および将来展望を述べる。  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.9 GaP/Si 上発光素子の基本層構造と論文構成 . 
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第 2 章 結晶成長および評価技術 

2.1 緒言 

 本章では、本研究で結晶成長に用いた分子線エピタキシー(MBE)法の原理および装

置構成に関して述べる。また、試料評価に用いた X 線回折(XRD)、フォトルミネッセ

ンス(PL)、原子間力顕微鏡(AFM)に関して述べる。  

 

2.2 分子線エピタキシー法およびその装置構成 

2.2.1 分子線エピタキシー法および装置概要 

 MBE 法は有機金属気相成長(MOVPE)法と共に 1970 年ごろに開発された結晶成長法

であり[1]、化学組成比制御やドーピング制御などで高い再現性を有することから、今

日の結晶成長技術に用いられている。MBE 法は、超高真空チャンバ内(10
-8

Pa 以下)に

おいて目的の原料を加熱することにより分子線を形成し、加熱された基板に照射する

ことで単結晶薄膜を作製する結晶成長法である。超高真空中での結晶成長であること

から、成長表面を清浄に保つことができ、原料原子の平均自由行程が非常に長くとれ

ることから原料同士の中間反応を避けることができる。分子線の供給量制御は、原料

を充填した坩堝を加熱するヒーター温度および坩堝から蒸発する分子線を遮るシャッ

ターの開閉により制御される。このため原子層レベルで膜厚制御が行え、急峻な異種

接合界面の作製が可能となる。また、反射高速電子線回折(RHEED)や走査トンネル電

子顕微鏡(STM)などの結晶成長中の「その場観察」による成長表面の情報収集が可能で

あることから、I-III-VI、II-VI、IV、窒化物を含む III-V 族、磁性および有機半導体に

留まらず超伝導体およびトポロジカル絶縁体などにおよぶ広範囲の材料の結晶成長に

用いられている。特に高移動度トランジスタ、太陽電池および半導体レーザなどの材

料探索からデバイス作製に幅広く貢献している成長法である  [2,3]。また MBE 法は液

相成長(LPE)法と比較して非平衡度が大きいことから、希薄窒化物半導体の材料作製に

おいて N 添加量を 10
20

cm
-3 以上の組成域まで増やすことが可能である[4,5]。  

 図 2.1(a)に本研究で用いた MBE 装置(Epiquest 社製  RC2100WT)の構成を示す。化合

物成長室はターボ分子ポンプ(TMP)および油回転ポンプ(RP)の真空排気系統により高

真空が保たれ、チタンサブリメーションポンプ(TSP)も備えている。更には成長室に設

置されたシュラウド(shroud)に液体窒素を注入することで、成長直前の真空度は 10
-8

Pa

台が実現されている。成長室には、2.2.2 で述べる RHEED 並びに残留ガス成分を分析

可能な四重極質量分析(QMS)が備えられており、結晶成長だけでなく装置の異常も早急

に察知することができる。成長室への基板導入の際は、大気解放された導入室から基  
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図 2.1 (a)本研究で用いた MBE 装置の構成 . (b)セルポートの配置 .Dual はドーパント用デュア

ルセル、cracker はバルブドクラッカーセルを意味する . 

 

表 2.1 本研究における MBE 装置のセル構成  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

板を導入した後に TMP で真空排気を行い、予備加熱により基板表面に吸着した水分の

脱ガスを行う。その後イオンポンプ(IP)で真空排気された搬送室へ移送後、成長室へ移

送する。この過程により成長室へ不純物持込みを極力抑制することができる。  

本研究で用いた MBE 装置にはセル･ポートが 8 箇所設けられており、III 族原料とし

て Ga、Al および In、V 族原料として N、P および As、不純物原料として Mg、S およ

分子線  
原料  セル  

原料(純度) 充填量  種類  

Al 金属 Al(5N) 20-25g エフュージョンセル  

Ga 金属 Ga(7N) 20-25g エフュージョンセル  

In 金属 In(7N) 20-25g エフュージョンセル  

N N2 ガス(6N) N/A RF プラズマセル  

P2 多結晶 InP(6N) 40 cc エフュージョンセル  

As2 金属砒素(7N) 500 cc バルブドクラッカーセル  

Mg 金属 Mg(6N) 5g デュアルセル  

S GaS(4N) 5g デュアルセル  

Si 多結晶 Si(10N) 10g エフュージョンセル  
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び Si が供給可能である。図 2.1(b)にセルの配置および表 2.1 にセル構成の詳細を示す。

特に As セルはバルブドクラッカー(valved cracker)型を用いており、As4 を熱分解した

As2分子線を供給でき、バルブの開閉により分子線圧力の調整が可能である。P原料は、

エフュージョンセル(effusion-cell)を用いて高純度 InP 多結晶を熱分解することで生成

した P2 分子線を用いた。V 族原料に二量体を用いる利点としては、As2 分子線は As4

と比較して結晶成長時表面への付着係数が最大 2 倍となり、成長様式が単純となるこ

とから高品質な結晶が得られやすい[6,7]。N 源には、13.56MHz 高周波プラズマセル

(plasma-cell)を用いて生成された N ラジカルを用いている。これは希薄窒化物半導体の

成長温度が最大でも 600°C 近傍であることから、窒素(N2)ガスやアンモニア(NH3)ガス

を N 源として用いることができないためである。p および n 型不純物である Mg およ

び Sは、1つのポートに 2種類のエフュージョンセルを搭載したデュアルセル(Dual-cell)

を用いた。これは、Mg および S が Al や Ga など他の元素と比較して使用量が少ない

ためである。セルからの分子線は、成長時における基板と同じ位置に移動可能な真空

計のビーム･フラックス･モニター(BFM)を用いて測定し、所望の分子線圧力に設定して

いる。特に分子線圧力の変化しやすい V 族元素の分子線圧力は、成長中に質量スペク

トル強度として QMS を用いて確認や補正を行った。  

3 章で記述の BGaP 成長では、固体 B の蒸気圧が他の原料と比較して非常に高いため

に、2000°C 対応のエフュージョンセルを用いても所望の分子線圧力が得られなかった

ため、B 源に電子線加熱機構による蒸着セルを用いた。  

 

2.2.2 反射高速電子線回折 

 RHEED は数 10keV の電子線を試料表面に数度の低角度で入射させ、結晶格子で回折

された電子線を反対側に設置した蛍光スクリーンに投影して結晶表面の様子を調べる

方法である[8]。電子線の入射角を浅くすることで、電子線の結晶内部への侵入深さが

数原子層程度に抑えることができ、表面層からの回折の寄与が大きく表面状態に極め

て敏感である。また成長を阻害することなく結晶成長中に観察が可能であるため、結

晶成長機構の解明に有用な手段である。図 2.2 に RHEED における逆格子空間で得られ

る回折点の関係を示す[9]。RHEED の原理を理解するためには、入射した電子線が深さ

方向にほとんど侵入しないため、原子配列は二次元結晶として考えると良い。二次元

格子の場合、深さ方向の回折条件は緩和されるため、逆格子点を棒状(rod)として扱う

ことができる。電子線を試料に入射したとき、逆格子ロッドと Ewald 球の交点が回折

条件を満たす時である。(0n)ロッドを含む面は円形となりその半径は(2π/λ)sinθ0 となる。

これを第 n Laue ゾーン(zone)という。ここで、θ0 は電子線の入射角である。RHEED で

は同心円状に回折点が現れるが、図 2.2 のように、シャドーエッジ(shadow edge)により

区切られた下半分は、試料の影になり観察できない。 図 2.3 に表面状態と RHEED の
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関係を示す。結晶表面が原子層単位で平坦なとき、上述したように結晶表面は二次元

格子として扱うことができるため、得られるパターンはストリーク (streak)となる。こ

れに対して表面の平坦性が悪い場合、電子線が結晶内を透過するため、三次元格子に

よる回折が起こり Ewald 球との交点は点となり、得られるパターンは点状(spot)となる。

本研究では RHEED 観測により、第 3、4 章における異種接合成長の際のパターンの変

化について検討したほか、第 5 章における GaAs 表面の窒化前後による表面超構造の変

化と結晶性の関係を調査している。  

 図 2.2 における(00)回折点における鏡面反射点は、結晶が二次元核成長しているとき

成長層の表面被服率の変化が輝度振動を起こす。輝度振動は、被服率が 100%の時に輝

度が最大となり、50%の時に輝度が最小となる。振動曲線の 1 周期は、成長層の 1ML

に相当することから、成長速度を見積もることが可能となる。本研究では、GaAs およ

び GaP ホモエピタキシャル(epitaxial)層の成長において、図 2.2 に示すようにスクリー

ンへ映し出された RHEED 像の鏡面反射点における輝度の時間変化を、Si フォトダイ

オードにより記録し、成長速度を見積もった。  

 

図 2.2 RHEED における逆格子ロッドと Ewald 球の関係および回折像 . 

 

 

図 2.3 表面状態と RHEED パターンの対応 . 
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2.3 X 線回折 

2.3.1 X 線回折法 

 結晶は原子が周期的に配列し、間隔が数 Å 程度の結晶格子を形成している。それと

同程度またはそれ以下の波長をもつ X 線が入射すると、結晶格子が回折格子としては

たらき、X 線は特定の方向へ散乱する。XRD は非破壊かつ特殊な試料作製を必要とし

ないことから、半導体異種接合の構造評価に有益な評価法の 1 つである。  

 図 2.4 に示すように、結晶の(hkl)面が一定間隔 dhkl で重なって構成されているとする。

波長 λ の X 線が原子面と角 θhkl で入射するとき、表面と角 θhkl をなして反射される。隣

り合う異なった面からの散乱波は、光路差 2dsinθhkl が波長の整数倍 nλ に等しいとき、

すなわち Bragg の法則、  

                nd hklhkl sin2             (2.1) 

を満たすならば、波の位相が揃って波は強め合い回折が起こる[10]。立方晶の場合、  

              
222 lkh

a
dhkl


             (2.2) 

で与えられる。ここで、a は結晶の格子定数である。本研究では、X 線源に波長 1.54052Å

の CuKα1 特性 X 線を用いている。  

XRD は、基本的に結晶からの回折曲線すなわち回折 X 線強度の角度依存性を測定す

る。回折曲線には、回折角度、半値全幅(FWHM)および回折強度の情報が含まれている。

実際の測定にはディフラクトメーター(diffractometer)法を用いており、図 2.5 に X 線と

試料台の関係を示す。結晶格子の回折波は、逆格子空間において広がりを持つ。図 2.5

に示すように、X 線に対する計測系の角度 2θ を固定して試料台の X 線に対する角度 ω

 
図 2.4 Bragg 回折 .       図 2.5 XRD 測定における X 線と試料台の関係 . 
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を単独で回転させながら回折強度を測定する ω スキャンまたはロッキングカーブ

(rocking curve)測定では、回折ピークの FWHM の大きさにより結晶の格子面の方位揺

らぎを評価することができる。ω の変化量と 2θ のそれの比が 1:2 となるように回転さ

せながら回折強度を測定することで、逆格子空間において式(2.1)の Bragg の法則を満

たす回折ピークが得られる。これを ω/2θ スキャンと呼び、試料結晶における任意の格

子面間隔を知ることができる。φ および ψ は、X 線に対して試料の軸立ての際に使用

することとなり、実際の測定の際は固定となる。本研究で用いた XRD 装置は高分解能

型 XRD(PANalytical X’Pert-MRD)であり、X線は 2結晶および 4結晶の回折結晶(Ge(220))

を通した後に試料に向かう設計になっている。また計測系はロッキングカーブ系およ

びトリプルアクシス(triple axis)系と分類されている。前者を使用した場合は分解能が低

いが強い回折強度は得られることから、回折強度の低い結晶および測定時の軸立てに

使用した。後者の場合は分解能が高く得られるが回折強度が低いことから、第 3 章に

おける BGaP など基板とエピタキシャル層の格子定数が近い材料系に対して使用した。 

 

2.3.2 混晶半導体の組成の同定および量子井戸構造に対する適用  

 図 2.6 に、(004)対称回折条件における ω/2θ スキャンの測定例を示す。図 2.6(a)の試

料構造は、GaP(001)基板上の MBE により作製した希薄 BGaP エピタキシャル(epitaxial)

層である。BGaP は多量の不純物の混入がない場合、格子定数は GaP のものより小さ

くなるため、GaP の回折ピークに対して高角側に BGaP の回折ピークが観測される。

BGaP のような三元化合物半導体混晶の場合、XRD による ω/2θ スキャンプロファイル

を用いて混晶組成を見積もることが可能である。三元混晶 (ABC)を構成している  

 

図 2.6 HRXRD による ω/2θ スキャンの測定例 . (a)MBE 成長した BGaP/GaP 異種接合 . (b)MBE

成長した GaAsP/GaP 多重量子井戸 . 横軸は角度および秒で示してある . 
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二元化合物半導体の格子定数をそれぞれ aAB および aBC とすると、三元混晶(AxB1-xC)の

格子定数は Vegard 則に従い、  

              BCACABC axaxa ･･ )1(             (2.3) 

と表される。ここで x は、三元混晶(AxB1-xC)を構成している半導体(AB)の組成である。

しかし、エピタキシャル層の格子定数が基板と同値でなく層厚が基板に対して十分薄

い場合、エピタキシャル層は基板に対して歪む。そのため立方晶の場合、基板の面内

方向の格子定数 a∥と成長方向の格子定数 a⊥が異なる。a∥の値は、(004)対称回折条件

における ω/2θ スキャンにおけるエピタキシャル層のピーク値に対して式 (2.1)および

(2.2)を適用することで得ることができる。対して a⊥の値は、例えば(115)非対称回折条

件において基板とエピタキシャル層の角度差 Δθ115 を測定し、次の式に適用することで

得られる。  

             )tan(
2

5
1150∥⊥   aa            (2.4) 

ここで θ0 は、無歪での(115)面と(004)面のなす角 15.7932°である。無歪の格子定数を a0

とすると、  

               
1211

∥12⊥11

0
2

2

CC

aCaC
a




              (2.5) 

となる。ここで、C11 および C12 は混晶の二つの弾性スティフネス定数である。厳密に

は、混晶の弾性スティフネス定数は Vegard 則を適用することにより用いるべきである

が[11]、混晶組成が希薄の場合は母材のもので代用しても組成見積もりの誤差は少ない

場合が多い。加えて図 2.6(a)において、回折ピークの周囲に等間隔の回折ピークが多数

観測される。この回折ピークは、BGaP 層の表面と GaP との界面からの反射 X 線の干

渉に起因しており、Pendellösung 干渉パターンと呼ばれる。Pendellösung 干渉パターン

において n 番目の回折ピークの角度を 2θn、n+1 番目の回折ピークの角度を 2θn+1 とす

ると、エピタキシャル層の膜厚 depi は、  

                
)sin(sin2 1 nn

epid









            (2.6) 

となる。式(2.6)は、Bragg の回折条件式(2.1)から導出可能である。  

 次に GaAsP/GaP 多重量子井戸(MQW)構造を例として、MQW 構造に対して XRD を適

用した場合について述べる。GaAsP 井戸層は基板である GaP 層に対して圧縮歪系であ

る。図 2.8(b)に示す回折プロファイルにおいて、井戸層および障壁層の厚さをそれぞれ

dwell および dBar とすると、積層構造 1 周期分の厚さ dQWは式(2.6)を用いて、  

           
)sin(sin2 1 nn

BarwellQW ddd









         (2.7) 

となる。一方、図 2.6(b)に示す回折プロファイルにおいて基板から QW 層までの角度
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差およびを 0 次のサテライトピーク(satellite peak)までの角度差をそれぞれ Δ2θEnv およ

び Δ2θ0 としたとき、井戸層および QW 構造全体にかかる基板と垂直方向の歪を含んだ

格子定数差は次式を用いて算出可能である[12,13]。  

   
sub

C

CC

a

aa

d

d

sub

episub  cot)tan()(
11

1211

0

00
⊥ 





･        (2.8) 

ここで、θsub は基板の回折角度である。式(2.7)および(2.8)からそれぞれ得た膜厚および

格子定数差から、以下の関係から井戸層の膜厚を見積もることが可能である [13]。  

            
wellwellQWQW d

d

d
d

d

d
･･ ⊥⊥ )()(





            (2.9) 

ただし、障壁層が基板に対して歪む場合、左辺に障壁層の項を加える必要がある。  

 

2.4 フォトルミネッセンス(PL)法 

 PL 法は半導体のバンド構造や不純物などを反映した輝線(スペクトル)を情報として

得ることができるため、半導体を評価する有効な手段の 1 つである。ここでは PL 法に

おける半導体の基本的な発光過程を述べた後、結晶内の組成不均一性がある場合との

比較を行い、最後に測定装置の説明を行う。  

 

2.4.1 半導体における発光過程 

 本節では PL による半導体の基本的な発光過程[14]について述べる。図 2.7 に半導体

における単純な PL 過程を示す。ここでは、直接遷移型半導体について述べる。半導体

のエネルギーバンドギャップより大きなエネルギーを持つ光が照射した場合、半導体

は光を吸収し有限の波数において、電子が伝導帯へ励起され正孔が価電子帯に生成さ

れる。生成されたキャリアは、エネルギーが最小になるように運動量を緩和、再結合

を行う過程でフォトンを放出する。実際の半導体材料は、点欠陥または構造不規則性

の分布を持っており、殆どの場合、それらの影響が PL 測定から得られるスペクトル、

励起光強度依存および測定温度依存に観察される。GaAs 系材料の場合、主に As アン

チサイト(anti site)、空格子および格子間原子による点欠陥の発光の影響が見られる。

また次項で述べる構造不規則性は、発光スペクトル形状、ピークエネルギー、再結合

寿命に影響を及ぼす。  
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図 2.7 直接遷移半導体からの PL におけるキャリアの過程 . 

 

2.4.2 PL 特性におよぼす構造不規則性の影響  

 実際の半導体結晶からなる異種接合構造では、以下に述べる要因に起因して理想的

な構造と発光特性に差異が観測される。1)化学組成比の不均一、2)量子井戸厚さの不均

一など低次元構造における空間的な大きさの変動、3)歪または内部電界の変動。これ

らはキャリアの状態密度に影響し、それは図 2.8 に示すように発光および吸収特性に反

映される。図 2.8(a)は、理想半導体における PL および吸収スペクトルを示している[15]。

PL スペクトルは左右対称であり、吸収スペクトルは明瞭に励起子による吸収を示す。

対して図 2.8(b)は、構造不規則性を持つ半導体による発光および吸収特性である。ここ

では伝導帯端および価電子帯端が空間的に変動している場合、すなわち主に結晶内の

組成不均一性が生じている場合を示している。この場合、PL スペクトルは左右非対称

かつ広い[16,17]。それに加えて、キャリアはバンドの裾(テイル: tail)と呼ばれる低エネ

ルギー側の裾に向かってポテンシャルを超えてバンド内を移動することができる。そ

の結果、PL スペクトルと吸収スペクトルのピークにエネルギー差(Stokes シフト)が生

じる[18]。  

 図 2.9 に、構造不規則性をもつ半導体からの典型的な低温かつ低励起測定条件下での

発光減衰時間のエネルギー依存性および PL スペクトルを示す。ここで、PL スペクト

ルの低エネルギー側における勾配はバンドテイルの分布を示し、対して高エネルギー

側はキャリアの温度に関連している。キャリアのエネルギー緩和過程は 2 つの異なる

過程により説明される。励起されたキャリアは、エネルギーを散逸してポテンシャル
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の谷に落ち込む。組成ゆらぎにより形成されたポテンシャルの局所的な谷の深さは、

高エネルギー側になるほど浅いため発光再結合以外の励起などの要因により、エネル

ギーを散逸することから、スペクトルにおける高エネルギー側の発光減衰時間は早く

なる。それに対してスペクトルの低エネルギー側における局在状態は、キャリアがよ

り深い状態に落ち込んで再結合するため寿命は長い。それゆえ発光減衰時間のエネル

ギー依存性が強く観測される[19,20]。また減衰時間のエネルギー依存性は、バンドテ

イルの分布のエネルギー尺度を見積もるために用いることもできる[21]。  

 

図 2.8 低温かつ低励起条件下における PL スペクトルおよび吸収スペクトルの概略図 .(a)理

想半導体(b)構造不規則性を持つ半導体 .それぞれの挿入図は、実空間におけるバンド構造の概

念を示している . 

 

図 2.9 構造不均一性を持つ半導体からの低温および低励起条件下における PL スペクトルお

よび発光減衰時間 . 
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PL 測定においてキャリアの局在の影響を調査する最も有用な方法は、温度依存性を

測定することである。図 2.10 にキャリアの緩和過程に対する温度依存性の概念図を示

す[22]。ここでは伝導帯端付近に局在状態が形成されている系を例として説明するが、

価電子帯端付近でも同様の考え方ができる[23,24]。温度が 10K 程度と十分低いとき、

電子はポテンシャルが最も低い状態へ散乱し、PL はバンド端より低エネルギーで観測

される。次に測定温度を上昇すると、電子はフォノン (phonon)の寄与などによる跳躍

(hopping)によりポテンシャルが低い状態から高い状態またはその準安定状態へ移動す

ることができる。その結果、高エネルギー側からの発光成分が重畳して PL ピークが高

エネルギーへ偏移(ブルーシフト)する。エネルギーポテンシャルの最小点(局在エネル

ギー)が異なるエネルギーを持つことから、PL ピークの FWHM もブルーシフトが観測

される温度域で増加を示す。この発光ピークの測定温度増加によるブルーシフトは、

キャリアが強く局在する材料系の PL測定において観測される S型ピーク偏移の一部と

して知られている[25-27]。低温では、バンドテイル内の局在準位に励起キャリアが局

在されることにより、非発光再結合中心に捕獲される確率が減少するため、発光減衰

時間および発光強度は見かけ上ほとんど温度に影響されない。更に温度を上昇すると、

電子はよりエネルギーの高い状態へ熱活性され、PL ピークは高エネルギー側へブルー

 

図 2.10 励起キャリアの緩和過程に対する温度依存性 . ①電子の局在状態への捕獲 . ②局在

状態からの再結合 . ③ホッピングによる局在状態間の遷移 . ④局在状態からバンド端への熱

活性による励起 (非局在化 ). ⑤非局在状態 (自由)からの発光再結合  ⑥非発光再結合中心への

捕獲 . 
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シフトし、S 型ピーク偏移が観測される。発光中心のエネルギー分布を反映した PL ピ

ークの FWHM の急激な増加が観測される。発光減衰時間および発光強度は、励起キャ

リアの実空間移動度の増加により、深い準位や非発光再結合中心への捕獲確率が増え

ることから、この温度より高温では温度上昇に伴い減少する。(In)GaAsN 系に対するブ

ルーシフトの生じる温度は、通常 80-120K 程度とされている[26,27]。更に測定温度を

増加させて室温程度に達したところでは、電子は完全に非局在化し PL ピークエネルギ

ーは、GaAs など組成ゆらぎの無視できるような半導体におけるバンドギャップの温度

依存性[28]と同様な傾向を示す。PL ピークの FWHM に対しても、同様にフォノン散乱

の寄与による増加を示す[29]。以上のような PL 特性を得ることで、材料の品質を評価

することができる。  

 

2.4.3 測定装置構成 

 図 2.11(a)に本研究で用いた連続波 PL(CW-PL)測定装置の構成図を示す、励起光源に

は波長 532nm の Nd: YVO4 レーザ(Spectra-Physics 製 Millenia)を使用し、光検出には可

視光から長波長(1.4μm)まで量子効率がほぼ一定な光電子増倍管 (Hamamatsu Photonics

製 R5509-42)を用いた。低雑音測定のために励起光を 1kHz でチョッパ(chopper)により

変調させ、ロック･イン･増幅器(lock in amplifier)により信号増幅を用いた。励起光強度

の調節は減光(ND: Neutral Density)フィルタを用い、分光器前には散乱された励起光を

除去するためのフィルタを設置した。試料は He 冷凍機型のクライオスタット

(cryostat)(岩谷瓦斯製)により 17K 程度まで冷却可能である。励起光のスポット径は、直

径 0.2mm 程度とした。  

 図 2.11(b)に時間分解 PL(TR-PL)測定装置の構成図を示す。この測定装置は、Philipps 

University Marburg, Structure & Technology Research Laboratory 所有のものを使用させて

いただいた。励起光源には、波長可変モード固定 Ti: sapphire レーザ(Spectra-Physics 製  

Tsunami)を使用した。この Ti: sapphire レーザは、波長 532nm の Nd: YAG レーザ

 

図 2.11 (a)CW-PL 測定装置の構成図 . (b)TR-PL 測定装置の構成図 . 
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(Spectra-Physics 製  Millenia)による励起で発振を実現している。レーザの繰り返し周波

数は 80±0.5MHz、パルス幅は 100fs である。PL 信号の検出は、ストリークカメラ(streak 

camera) (Hamamatsu Photonics 製 M5675(S-1))を用いた。測定時は、励起光を光トリガ

ユニット(optical trigger unit)に入射させ、パルスレーザと同期したトリガ信号をディレ

イジェネレータ(delay generator)を介してストリークカメラへ入力し、ストリークカメ

ラと励起光のタイミングを合わせる。一方で、光トリガユニットを通過した励起光は、

クライオスタット内の試料に入射され、試料にて発生した発光を、分光器を通したス

トリークカメラにより受光する。  

 

2.5 原子間力顕微鏡 

 AFM は SPM の一種であり、探針を測定表面に極限まで接近させて、局所的な近距

離相互作用の測定を行うという発想のもと生み出された評価手法である [30]。原子 A

と原子 B が近接する場合、B のポテンシャルエネルギーE(r)は、  

                
nm rr

rE


)(              (2.9) 

と表される。ここで、r は原子間の距離、α、β、m および n は A-B 原子対に固有の定

数であり、式(2.9)の右辺第 1 項は引力、第 2 項は斥力を表している。したがって原子

間に働く力 F(r)は、  

            
11

)(
)(




nm r

n

r

m

dr

rdE
rF


          (2.10) 

となる。A-B 原子間の力が nm 以下のオーダーで変化するため、A-B 原子間に働く力を

測定することができれば、A-B 間の距離を精度よく測定できる。これは、Lennard-Jones 

ポテンシャルで理解することができる[10]。  

実際の装置においては、試料表面に探針(cantilever: カンチレバー)を走査することに

 
図 2.13 AFM の原理図  
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より、試料の凹凸を検出することができる。カンチレバーと試料表面との間には van der 

Waals 力や静電気力などの原子間力が発生し、この力を一定に保つようカンチレバーと

試料の距離を制御し、試料表面を走査することで、試料の表面形状を三次元的に観察

できる。測定にはタッピングモード
 (tapping mode)を用いた。タッピングモードは、

カンチレバーを共振周波数近傍で一定となるように上下させ走査させる方法で、原子

レベルでの観察する方法である[30]。図 2.13 に AFM の原理図を示す。カンチレバーは

試料の凹凸により振幅が変化し、この変化量はカンチレバー先端に照射したレーザ光

によって検出される。レーザ光はカンチレバー先端で反射され、ミラーを経由してフ

ォトダイオードに入射される。フォトダイオードは四分割されており、カンチレバー

の変化量が光強度として取り出される。この光強度信号は試料ステージを駆動してい

るピエゾ(piezo)素子に伝えられ、カンチレバーの振幅が一定になるように試料ステー

ジを上下に動かしている。このピエゾ素子に加わる信号と表面内を走査するときの位

置情報から試料表面の凹凸情報が得られる。  

 本論文では、主に結晶成長後の表面形態の観察に AFM(SII SPA-400)を用いた。加え

て第 4 章における量子ドット (QD)の密度および形状把握のため、観察像を分水嶺

(watershed)法を用いたプログラムソフト Gwyddion[31]により解析した。  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

                                                   

  または、dynamic force mode: DFM とも呼ばれる。  
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第 3 章 希薄硼素化および希薄窒化物 GaP 系 

歪補償層の検討 

3.1 緒言 

GaAs や InP などの一般的な III-V 族化合物半導体中に存在する格子不整合転位や積

層欠陥など構造欠陥は、生成されたキャリアの非発光再結合中心として働く。非発光

再結合中心の存在は、発光効率の低下を招くのみならず素子動作時において転位の増

殖の起点としても働くことから、素子の動作特性の劣化原因となるため結晶内の構造

欠陥は極力低減する必要がある。GaP/Si 構造上へ発光素子を作製する場合、格子不整

合による歪の蓄積が問題となる。GaP の格子定数は Si よりも大きいが、GaP 層厚が格

子不整合転位発生の臨界膜厚以下の場合には転位は導入されない。ただし、GaP 層は

弾性的に歪むことで面内方向の格子定数を Si に整合させているため、大きな弾性歪が

加わった状態にある。GaP/Si 構造上へ発光素子の障壁層や GaAsN 系活性層を成長した

場合、例え障壁層が Si に格子整合した場合であっても GaP 層の歪が GaAsN 系活性層

に伝搬される。その結果、GaAsN 系活性層の層厚が Si に対する臨界膜厚(2-3nm 程度)

以下であっても格子不整合転位が発生する。以上の理由から、GaP/Si 構造上の GaAsN

系活性層を構造欠陥なしに作製するためには、歪制御をすることが必要である。本研

究では、GaP/Si 構造上の GaAsN 系活性層に対して歪補償層として有望である希薄硼素

化および希薄窒化物 GaP 系材料として BGaP[1,2]および GaPN[3]に着目した。B および

N は原子番号が 5 および 7 番目の軽元素であることから、共有結合半径は Ga および P

と比較して小さく、添加量の増加により格子定数は減少傾向を示す。B および N 組成

をそれぞれ増加することにより、GaP/Si 構造へ引っ張り歪を構造内へ与えることが期

待できる。歪制御を有する構造設計は、InAs/GaAs QD 構造への GaAsN 層導入など多

種の材料組み合わせにより実現されている[4-7]。  

 本章では、BGaPおよびGaPNによるGaP/Si構造への歪補償およびBGaP混晶の結晶

成長過程について述べる。初めにGaP/Si構造に対して、BGaPおよびGaPN層を歪補

償層として用いた場合の歪計算を行い、GaP/Si構造に対する歪補償の可能性として

適用範囲を見積もった。次にB源に電子線 (EB)加熱機構を用いた分子線エピタキシ

ー (MBE)法によりBGaPの成長を行い、組成制御性および表面平坦性を検討した。

更に、GaPへのBおよびNを導入した場合の成長表面での原子取り込み過程につい

て、原子間結合長の変化を考慮した結合エネルギーに基づく考察を行った。最後

にGaP/Si構造上の発光素子用の歪補償層としてBGaPとGaPNの比較検討を行った。 
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3.2  BGaP および GaPN 歪補償層の組成依存性 

 初めに GaP/Si 構造に対する歪量について考える。Si 基板が GaP 層に対して十分厚く

GaP 層が弾性変形によりコヒーレント(coherent)に成長している場合、GaP 層にかかる

歪は Si と無歪時の GaP の格子定数差および GaP 層の厚さに依存する。エピタキシャル

層にかかる面内方向の歪を ε∥とすると、  

               
epi

episi

a

aa 
∥               (3.1) 

となる[8]。ここで asub は Si 基板の格子定数、aepi は成長層の無歪状態における格子定

数である。式(3.1)を用いて Si 上 GaP 層の歪を算出すると、圧縮歪を正として 3.633×10
-3

となる。実験的に報告されている Si基板上 GaP層の臨界膜厚は 70nm程度である[9,10]。 

発光素子の活性層として GaP/Si 構造に対して圧縮歪系である InGaAsNや GaAsNP 量子

構造を用いる場合、歪エネルギーの蓄積により、厚膜化が困難となるため、GaP/Si 構

造に対して逆方向の歪すなわち引っ張り歪を加える必要がある。  

歪補償層として有望な BGaP および GaPN の格子定数変化に対する B および N 組成

 

図 3.1 GaP 系希薄混晶および Si の格子定数に対する温度依存性 . BGaP および GaPN の熱膨張

係数は、GaP のものを使用している . 
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依存性の計算結果を図 3.1 に示す[11]。また、温度に対する格子定数の変化も示してあ

る。ここで、GaP、BP および立方晶 GaN の 300K における格子定数は、それぞれ 5.4505、

4.5383 および 4.5200Å を用い[12-14]、BGaP および GaPN の格子定数は Vegard 則に従

うものとして算出した。GaP 希薄混晶の熱膨張係数は GaP の 3.3×10
-5

Å/K を用い、Si

は 2.1×10
-5

Å/K を用いた[15,16]。BGaP および GaPN いずれの場合も、B あるいは N 組

成の増加に伴い格子定数が減少する。組成が希薄領域の範囲内(数%程度以下)では格子

定数に大きな差がなく、300K において Si と格子整合する B および N 組成は、2.17 お

よび 2.13%である。したがって、B および N 組成がそれぞれ 2.17 および 2.13%以上で

あれば、GaP/Si 構造に対して引っ張り歪を加えられ GaP に蓄積されている圧縮歪の補

償が可能である。ただし GaP 系の結晶成長温度は 800-900K であること、素子作製時に

も熱工程が含まれることから、歪補償の設計には格子定数の温度依存性を考慮する必

要がある。温度増加に伴い格子定数差は増加するため、Si に格子整合、または GaP/Si

構造へ引っ張り歪を加えるための混晶組成は増加する。  

歪補償設計における温度設定は、素子作製における最高到達温度と室温の間で設計

することが望ましいと考えられる。ただし最高到達温度および室温では、格子緩和し

ない程度の歪に設計する必要がある。図 3.2(a)に構造図を示す。Si 基板上の GaP 層は

臨界膜厚以下の 50nm とし、連続的に BGaP および GaPN を成長するものとした。多層

積層構造に加わる歪量は次式で与えられる[11]。  

           


 


d

d
StrainIntegrated

)( 
           (3.2) 

 

図 3.2 (a) BGaP および GaPN 層による Si 基板上 GaP 層の歪補償 . 矢印は歪の方向を示してい

る . (b) GaP(50nm)/Si 構造上に B0.03Ga0.97P または GaP0.97N0.03層を接合した場合における歪の総

量に対する膜厚および温度依存性 .  
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ここで、d は各層の厚さ、ε は式(3.1)で算出可能な基板に対するエピタキシャル層の面

内方向の歪量である。式(3.2)は、格子緩和していない場合のみ成り立つ。図 3.2(b)に、

図 3.2(a)に示す構造に対する歪の総量の膜厚および温度依存性を示す。BGaP および

GaPN 混晶の B および N 組成は、組成の増大に伴う結晶性の悪化を考慮して、3%と仮

定して設計した。計算上、BGaP および GaPN の歪量に大きな違いは見られなかった。

図 3.2(b)より膜厚が 150nm 程度の場合、温度が 300K にて歪の総量はおよそ 0 となり歪

補償が可能である。しかし、温度が結晶成長温度付近の 900K になると圧縮歪が構造内

に蓄積されていることがわか。この場合、系の歪エネルギー総量が格子不整合転位発

生の臨界値を超えると転位が発生するため、想定するすべての温度範囲で臨界値以下

に抑制できる組成に設計することが求められる。BGaP あるいは GaPN の成長温度が

900K とすると、600K 付近で歪の総量が 0 になるように膜厚を設計すればよいと考え

られる。B あるいは N 組成が 3%の場合には、BGaP 層および GaPN 層の膜厚を 300nm

以上とすれば、Si 基板上 GaP 層の圧縮歪を補償可能であることがわかった。  

 

3.3 分子線エピタキシー法による硼素添加の実現および 

実験条件 

III-V 族化合物半導体混晶への B 添加は、BGaP と同様に B 添加量の増加に伴い格子

定数が小さくなることが知られており、格子不整合系材料の組み合わせとなる

InGaAs/GaAs[17-19]や (Al)GaN/6H-SiC[20,21]など格子不整合系について近年研究され

ている。B 濃度が 10%程度以下の B-III-V 混晶は、有機金属気相成長法を用いた成長が

多く報告されており[11, 17, 19]、他の元素と同様に、有機金属によって B 原子種を容

易に供給できることが 1 つの要因であると考えられる。一方 MBE 法では、金属 B を用

いた場合、B の蒸気圧が非常に低いためエフュージョンセルの温度を 2000°C 近くまで

上昇しなければならず、十分な量の B 分子線強度を得ることができない[22]。B 原料に

B10H14を用いた検討例[23]もあるが、B10H14の発火性や毒性への対策が必要になること

に加えて、結晶中への H 混入が危惧さる。BGaP を III-V-N 系活性層に対する障壁層あ

るいは歪補償層として用いる場合、B10H14から III-V-N 混晶への H の混入は、局所的に

結晶構造およびバンド構造の変化を及ぼすことが指摘されている N-H 結合をつくる可

能性がある[24]。以上から、MBE 法による B 組成(1%以上)を有する希薄 B-III-V 混晶の

画期的な成長方法は確立していない。そこで本章では、B 供給源に EB 加熱機構を備え

た MBE 装置により BGaP の成長を試みた。  

BGaP試料は、半絶縁性 GaP(001)基板および GaP/Si(001)テンプレート上に成長した。

表 3.1 に BGaP 層の成長条件を示す。成長基板は、GaP 表面の脱脂洗浄後に MBE 装置
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にセットし、成長前に 630°C の P2分子線照射により基板表面の自然酸化膜を除去した。

GaP 基板へ温度 580°C で膜厚 100nm の GaP 層を成長後、膜厚 200nm の BGaP エピタキ

シャル層を成長温度および P2/(B+Ga)フラックス比(V/III ratio)を変化させて成長させた。

GaP/Si(001)テンプレート上への成長では、温度 580°C で膜厚 20nm の GaP 層を成長後

に BGaP を成長し、B 組成の変化について検討した。本研究では、電子線加熱装置(EB)

により得られた B 分子線圧力が 5.1-5.3×10
-7

 Pa と低いため、B に対する Ga の相対供給

量を減少することにより B 取り込み促進を狙って、GaP 成長速度は 0.1μm/h とした。

成長中に RHEED により成長表面状態の観察を行った。BGaP エピタキシャル層の B 組

成は、XRD (004)対称回折および(115)非対称回折により自立結晶の格子定数を求め、

Vegard 則を適用することにより見積もった。GaP および BP の 300K における格子定数

は、それぞれ 5.4505 および 4.5383Å とした[12,13]。成長後の表面モフォロジーは AFM

により観察した。  

 

3.4 BGaP 混晶の B の取り込みに与える成長条件依存性 

図 3.3に V/III比一定の条件下で成長した BGaP試料の B組成の成長温度依存性を示す。

成長温度が 500°C 以上の温度範囲では、B 組成は温度の低下に対して指数関数的に増

加したが、成長温度が 450°C 以下では飽和傾向を示した。図 3.3 より B の GaP 母材中

への取り込み過程は、B の熱活性脱離過程を示唆していると考えられる。Arrhenius 型

の熱活性過程を仮定した活性化エネルギーEaは、およそ 1.32eV と見積もられた。図 3.4

に成長温度の異なる BGaP 層表面の AFM 像を示す。成長温度が 500°C の試料表面は、

二乗平均粗さ(RMS)が 0.15nm 程度と原子層レベルの平坦性を示した。一方、500°C 以

上またはそれ以下の温度での成長試料の表面は、表面荒れが観測された。成長温度が

表 3.1 BGaP/GaP 試料の成長条件 . 

Substrate  Semi insulating GaP (001) 

  GaP buffer  

    Growth temperature 580 °C 

  Thickness 100 nm 

 BGaP layer  

Growth temperature 380-580 °C 

  Thickness 150 -200 nm 

    Beam equivalent pressure PB=5.1-5.3×10
-7

 Pa 

 PGa=8.3×10
-6

 Pa 

 PP2=0.43-2.6×10
-4

 Pa (V/III=5-30) 
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580°C の場合、クラック(crack)と思われる像が観察されている。これに対して成長温度

500°C 以下の試料からはクラックと思われる像は確認できず、500°C では平坦な表面

が得られている。また、460°C で成長した試料の表面は微少な荒れが観測された。  

GaP 上に成長した BGaP 層には、格子定数が GaP より格子定数が小さくなったために

生じた引っ張り歪が印加されるが、580°C と比較して 500°C 以下の試料では成長温度

と室温との温度差による熱歪が小さいことにより、クラック形成が抑制された可能性

がある。一方、460°C の場合、GaP 系材料の一般的な成長温度よりも 100°C 以上低い

ことから、III 族原子の表面拡散が抑制されたために表面荒れが生じたと考えられる。  

 

図 3.3 MBE 成長した BGaP エピタキシャル層に対する B 組成の成長温度依存性 . 

 

図 3.4 異なる温度において MBE 成長した BGaP エピタキシャル層の表面 AFM 像 . 
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図 3.5  BGaP エピタキシャル層に対する B 組成の P2/(B+Ga)フラックス比依存性 . 

 

表面平坦性の観点から基板温度の極端な減少は望ましくないと考えられるため、本研

究で用いた条件では 500°C 程度が適切な成長温度とした。図 3.5 に B 組成の V/III 比依

存性を示す。成長温度は 500°C で固定した。B 組成は、V/III 比を増加するにつれて増

加した。しかし、V/III 比が 30 の時 RHEED パターンはスポットを示しており、三次元

成長していることが示唆された。以上の実験結果から、得られた B 組成の最大値は、

基板温度 380°C、V/III 比 10 の条件で 1.9%程度であったが、この組成では BGaP の格子

定数はまだ Si に対して大きい、GaP/Si 構造の歪補償層として用いることは不可能であ

る。GaPN の MBE 成長では、基板による成長層の歪によって N の取り込み効率が変化

することが報告されている[25]。そこで次節以降において、GaP 中への B および N の

取り込み過程を原子間結合と歪エネルギーに着目して考察する。  

 

3.5 GaP 中への B の取り込みに与える結合の歪の影響 

 結合長が異なる原子を母材に添加した場合、原子間結合長の伸縮と結合間の角度の

ゆがみが生じることにより格子定数が変化する[26-28]。GaP 母材に B または N を添加

する場合、理想的には B および N 原子がそれぞれ GaP 母材の III 族および V 族サイト

に取り込まれ、形成する結合はそれぞれ B-P および Ga-N となる。B 添加の場合、図

3.6 に示すように B-P 結合は Ga-P 結合と比較して無歪時の結合長が短いため、B 原子

付近の Ga-P 結合は引っ張られて歪むことが予想される。これに対して In、As および  
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図 3.6 閃亜鉛鉱構造の BGaP における結合長の変化 . 破線および実線は、無添加および B 添加

による結合をそれぞれ表している . B 添加により、Ga-P 結合は伸長する . 

 

Sb など GaP の構成元素である Ga および P より大きな原子が添加された場合、図 3.6

とは逆に Ga-P 結合は無歪時よりも圧縮されて歪むことが予想される。このような原子

の再配置は、valence force-field(VFF)理論による局所的な結合に加わる歪エネルギー

Estrain(rj)を見積もることができる[26-28]。  
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ここで、i,j および k は原子配置、r0 は無歪時の結合長、θ0 は結合の角度、rji は原子 i

から j へ向かう相対的なベクトルである。また α および β はそれぞれ結合の伸びおよ

び曲げに関する定数であり、これらは弾性スティフネス(stiffness)定数 C11および C12に

関連している。本研究では文献値[26-29]の値を用いたが、以下の式によって簡易的に

見積もることもできる[26]。  

)3(
3

1211
0 CC

r
                (3.4a)              
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r
                (3.4b)  

表 3.2 に計算に用いたパラメーター[28-31]および結合長と歪エネルギーの計算結果

を示す。実際の計算では、最近接の B-P 原子のみを考慮し、式(3.3)の歪エネルギーEstrain

が最小となるように仮定した。ただし、結合の曲がりは歪緩和の効果を増加させるの

に対し、第 2 近接原子以降の歪エネルギーは歪緩和の効果を減少させる。したがって、

最近接原子のみを考慮することで、結合の曲りによる効果を無視できる。式(3.3)を用い

て B-P 結合に加わる歪エネルギーEstrain を、B 組成が GaP 母材中で均一に分布している

と仮定して計算すると、1.408eV となった。BGaP の歪エネルギーEstrainは、同じ III 族

元素である Al および In を添加した場合の AlGaP (0.2052meV)および InGaP (104.6meV)

Ga

P

B
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と比較して極めて大きい。正則容体近似によると、結合に加わる歪エネルギーEstrainは、

混合エンタルピー(enthalpy)すなわち混合不安定性と比例関係にある相互作用パラメー

ターに関連しており、歪エネルギーEstrain が大きいほど混合不安定性が大きくなる

[32,33]。GaP 母材への Al および In 添加と比較して、B 添加による結合の歪エネルギー

Estrain が 1 桁以上大きいため、結晶成長学的に B の母材中への取り込み(結合形成)が困

難であることがわかる。一方で、凝集エネルギーから見積もった B-P の単一の結合エ

ネルギーは Ga-P 結合のそれと比較して大きいことから[34]、GaP 中への B 添加の成長

初期過程において B-P結合は Ga-P結合よりも先に多くの結合を形成することが予想さ

れる。しかし、B-P 結合は先に述べた大きな歪エネルギーに起因して、結合の最少エネ

ルギーが無歪と比較して高くなる。これは、化学吸着から物理吸着状態へ戻る逆過程

のポテンシャル障壁の低下を招き、結合が無歪時と比較して熱振動などの外力により

解離しやすいことを意味している。そのため、B-P 結合形成後においても GaP 中の N

に予測されるような偏析減少が生じると考えられる[35]。  

図 3.7(a)および(b)に、基板温度 500°C および 580°C での GaP 表面の[1-10]方向におけ

る RHEED パターンをそれぞれ示す。基板温度が 500°C では(2×4)超構造を示したのに

対し、580°C では(2×1) または(2×2)表面再構成を示した。GaP 成長前の RHEED パター

ンは、本研究で用いた V/III比の範囲内で変化はなかった。GaP 表面の P 表面被覆率は、

(2×1) または(2×2)表面再構成の場合、(2×4)表面再構成と比較して最大 1.5 倍程度高い

[36,37]。表面再構成の変化から、成長温度を 580°C から 500°C へ低下させることで原

料供給比が一定の条件であっても、成長表面における実効的な V/III 比は増加すること

となり、B-P 結合の形成量が増加すると考えられる。これは、図 3.3 の B 組成の成長温

表 3.2 VFF パラメーター(α, β)、無歪時の結合長 (r0)および GaP 母材中に各元素が添加され

た時の計算結果(r, rGaP, Estrain). [27-30] 

Compound α (N/m) β (N/m) r0 (nm) Atom r (nm) rGaP (nm) Estrain (eV) 

BP
1
 67.25 31.16 0.1948 B 0.2053 0.2479 1.408 

GaP
2,3

 45.21 11.70 0.2360 - - - - 

AlP
2,3

 45.04 8.911 0.2367 Al 0.2365 0.2358 0.2052×10
-3

 

InP
2,3

 39.62 7.706 0.2541 In 0.2496 0.2318 0.1046 

GaN
3
 83.76 17.87 0.1957 N 0.2048 0.2482 1.420 

GaAs
2,3

 39.49 10.07 0.2448 As 0.2425 0.2339 0.02813 

GaSb
2,3

 31.22 8.074 0.2640 Sb 0.2560 0.2301 0.2100 

GaBi
4
 26.43 6.224 0.2642 Bi 0.2550 0.2304 0.2064 

1文献[30], 
2
文献[28] , 

3
文献[29], 

4
文献[31] 
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度依存性にておよそ 500°C で観測された変曲点および図 3.5 の V/III 比依存性から導か

れる表面反応と整合する。  

次に、GaPN との比較を行う。表 3.2 の計算結果より、GaP 母材中へ B および N を導

入した場合の結合に加わる歪エネルギーEstrain は両社ともほぼ同じ値となった。この結

果は、BP-GaP 系と GaP-GaN 系の混合不安定性がほぼ同じであることを示唆している。

しかしながら GaPN の成長の場合、GaP 母材への N の取り込みは本研究で示した B の

取り込み過程と同様の熱脱離過程であるにもかかわらず、GaP の最適成長温度と同じ

580°C付近においても 3%以上の十分な N組成が得られることがわかっている。これは、

以下に述べる 2 つの可能性が考えられる。  

(I). GaPN の場合、N 源にプラズマを用いており P に対する N の供給量を増加させる

ことが容易であるが、BGaP の場合、B の蒸気圧が低いため Ga の供給量に対し

て多くの B 分子線量を増やすことができず成長速度を遅くせざるを得ない。こ

のため、表面に吸着した B の再脱離確率が N と比較して大きくなってしまう。  

(II). 本研究では、固体 B の昇華により B 原子を供給した。この B 原子は、中性かつ

基底状態であると考えられる。一方で GaPN の MBE 成長では、N 源にプラズマ

セルを用いて N ラジカルを供給する。この N ラジカルの基底状態のエネルギー

は約 10eV と非常に高い[38]。そのため、プラズマを用いた GaP への N 添加では、

基板表面への物理吸着から化学吸着状態への移行過程において、ポテンシャル障

壁を超えやすく結合形成確率が高いと考えられる。  

MOVPE による BGaP の成長では、固体 B の蒸気圧に関係なく有機金属により原料を

供給できるため、Ga 源に対する B 源の供給量を同等以上にすることが可能である。

MOVPE による成長では、B 源の供給量の増加により BGaP エピタキシャル層の B 組成

は最大で 7%程度得られ[39]、GaPNで得られる最大 N組成と同程度が実現可能である。

したがって、母材として GaP 母材への B の取り込み量は N と比較して同等であると考

えらえる。MBE法の場合、高真空中において分子線の照射による結晶成長であるため、

成長に寄与しない原子は基板表面から脱離し排気される。MOVPE 法の場合、原料ガス

 

図 3.7 基板温度(a) 580°C および(b)500°C における GaP 表面の RHEED パターン .電子線入射は

[1-10]方向 . 
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により作られた雰囲気内での成長であるため、基板表面から脱離した原子はその原料

雰囲気から基板へ再吸着することが考えられ、実効的な表面滞在時間が長くなり、取

り込み確率が増加すると考えらえる。MBE による BGaP の成長は、MOVPE と同等以

下の取り込み効率しか得ることができないと考えられる。  

本研究では、原料加熱に市販のエフュージョンセル以上の加熱能力(2000°C)を有する

EB 銃を用いても、表 3.1 に示すように、得られる分子線圧力が Ga と比較して 1 桁以

上低く、Ga の分子線圧力すなわち成長速度を 0.1μm/h と非常に低く設定しなければな

らない状況にあった。MBE 成長による BGaP の B 組成の増加では、B 以上の高融点材

料である C(炭素)系薄膜の作製に用いられているアークプラズマ(arc plasma)銃[40]を用

いるなどの対策が必要と考えられる。  

図 3.8 に同条件で成長した GaP 基板および GaP/Si 構造上の BGaP エピタキシャル層

の X 線(004)回折プロファイルを示す。GaPN の成長の場合、GaP/Si テンプレート上へ

の成長層では、GaP 基板上への成長に比べて N 組成が 1%程度増加する[26]。この N 組

成取り込み効率の向上は、3.2 節で議論した GaP/Si 構造内の歪を緩和するために N が

多く引き込まれるためと考えられる。しかし BGaP の場合、図 3.8 に示すようにほぼ同

値の B 組成である。非混和性元素である B や N を GaP 結晶へ添加した場合、結晶内の

 

図 3.8 同成長条件により成長した GaP 基板および GaP/Si テンプレート上の BGaP エピタキシ

ャル層の XRD プロファイル .  B 組成は 0.7%程度である . 
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自由エネルギーは増加するため、偏析係数を決める要因は結合エネルギー 1よりむしろ

歪場による影響が大きい[41]。表 3.2 に示したように結晶内における B-P および Ga-N

結合の歪エネルギーは同程度であるため、結晶の歪場が偏析へ与える影響は同程度と

考えられる。本研究では、既に述べた様に B に対する Ga の相対供給量を減少するた

めに成長速度は 0.1μm/h と非常に遅く設定した。したがって、N 添加の場合と比較して

成長速度が遅いため、B の表面偏析の顕著に起こり B 組成の増加が見られなかったと

考えられる。成長層の組成比が基板に依存しないということでは結晶成長の際の条件

設定が容易であるが、GaP から GaP/Si テンプレート上に変更することでの組成の増加

に利用することはできないことが明らかとなった。  

 

3.6 結言  

 本章では、GaP/Si 構造上に格子緩和なしに発光素子を作製する際に、Si と GaP の格

子定数差に起因して蓄積する圧縮歪を補償する材料として、希薄混晶半導体である

BGaP および GaPN を取り上げ、歪補償設計の基礎的な検討を行った。結晶成長または

素子作製時の熱工程に対して熱膨張を考慮した歪補償層の設計では、Si 上の GaP 層に

蓄積する圧縮歪を BGaP および GaPN 層により補償する場合、室温と最大到達温度の間

に歪が 0 となる設計する方針を立てた。Si 基板上 GaP 層の厚さを臨界膜厚以下の 50nm

とした場合、B および N 組成が 3%とした BGaP および GaPN 層の厚さを 300nm とする

ことで、歪補償が可能であることを示した。  

 次に、成長報告例の少ない BGaP の結晶成長に対して、B 源に EB 銃による加熱源を

備えた MBE 法による成長を試み、基礎的な成長特性を検討した。成長温度の低下およ

び V/III比の増加により、成長層の B組成は増加することを示した。しかし本研究では、

十分に高い B 分子線強度が実現できなかったことから、Si と格子整合または GaP/Si

構造内の蓄積した圧縮歪の補償を可能とする B組成 2.1%以上は得ることはできなかっ

た。希薄 BGaP 混晶内の成長過程に関して、VFF 理論を用いた GaP 母材中の III-V 族混

晶構成元素の結合に加わる歪エネルギーの解析により検討を行った。解析の結果、GaP

中の B-P 結合の歪エネルギーは 1.408eV となり、GaP 母材へ Al や In を添加した場合と

比較して 1 桁以上大きいことを示した。この歪エネルギーが大きいほど混合の不安定

性が増加することから、GaP 母材への B 添加はエネルギー的には GaP 中への N 添加と

同様に困難であることが明らかとなった。BGaP 層の GaP/Si テンプレート上への成長

では、GaP 基板上への成長と比較して B 組成の変化は見られなかった。結果として、

3%以上という所望の B 組成を有する BGaP 混晶の成長は実現することができなかった。

                                                   
1 B-P 結合と G-N 結合のエネルギーは、2.2-2.5eV/bond で同程度である[34]。  
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B 組成を増加させる方法として、EB 銃以上の原料供給量能力を有するアークプラズマ

銃を用いることが例として挙げられる。  

本章において GaP/Si 構造に対する歪補償層として BGaP および GaPN を取り上げて

比較検討を行った結果、歪補償の観点では両材料とも大きな差異はなく、最大 7%程度

の N 組成が比較的容易に得られる GaPN を用いることが現実的であると考えられる。  
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第 4 章 InGaAsN/GaP 量子ドット活性層の検討 

4.1 緒言 

発光素子における量子ドット(QD)構造は、形状の均一性が保証されることで、量子

井戸(QW)および量子細線と比較してレーザ発振時の閾値電流密度が最も低いことが理

論的に算出されている[1]。作製方法においても、QD に用いる材料と基板材料との格

子不整合に起因した歪により生じる Stranski-Krastanov(S-K)型成長様式の制御により、

パターニングなどのプロセスを行うことなく自己形成 QD(SAQD)による実現が可能で

あり[2,3]、SAQD 構造は主に、1.31~1.55μm 帯の光通信用光源として広く研究され実用

化されている[4,5]。  

SAQD 構造は Si 上発光素子の応用に関しても、InGaP および InGaAs を基本材料とし

て検討が行われている[6-9]。特に InGaA QD 構造は、In 組成によらず直接遷移型半導

体であり、発光素子応用として有望な材料である[8,9]。しかし InGaAs/GaP QD 構造で

は、障壁層である GaP が間接遷移半導体であることや InGaAs QD へ強い圧縮歪が加わ

ることから、QD の高さが一般的な 5nm としても Γ-X 交差に起因した type-II 量子構造

になる[10,11]。発光素子の活性層はキャリア閉じ込めの観点から、Type-I 量子構造が

望ましい。InGaAs/GaP QD 構造を Type-I 量子構造とするためには、層構造内への歪減

少層の導入および QD 材料のバンドギャップ･エネルギーの減少が必要となる。歪減少

層を用いる場合、例えば InAs /GaAs QD 構造において、InGaAs(In<10%,~10nm)層とい

った基板と活性層の間の格子定数を持つ材料を用いて QD 層を完全に埋め込むことに

より、InAs QD 島の頂上付近の格子定数を無歪時へ近づけ、構造内の歪を緩和するこ

とができる[12]。この歪緩和の構造を dot-in-a-well 構造と呼ぶ。InGaAs/GaP QD 構造に

おける歪減少層として、InGaP または GaAsP (In, As<10%)が候補となるが、実験的な実

証は行われていない。一方で、単純な方法として QD 材料のバンドギャップ･エネルギ

ーを減少することが挙げられる。  

InGaAs/GaP QD 構造において、InGaAs の In 組成を単純に増加することでバンドギャ

ップの減少は実現可能である。しかし、InGaAs は In 組成を増加することにより格子定

数が増加する。例えば In 組成が 100%とした InAs/GaP QD 構造とした場合、S-K 型成

長様式による SAQD の形成は可能であるが、QD 内に格子不整合転位が導入されてし

まうため格子不整合率の観点からも組成決定が必要である[13]。InGaAs への N 添加す

なわち InGaAsN を用いることで、バンドギャップエネルギーおよび格子定数の減少を

同時に実現可能であり、理論的に type-I 型バンド･アライメントを実現することができ

る[14]。これまでに Umeno らは、MBE 成長により InGaAsN の In 組成を 40-50%、N 組

成を 2%程度とすることで、転位の導入なしに歪を利用した自己形成による QD 構造が
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作製できることを明らかにしている[15]。この場合、InGaAsN と GaP または Si との格

子不整合率は、SAQD の得られている InAs/GaAs と同程度の 7-8%程度となる。さらに、

QD 構造形成時に InGaAsN SAQD を GaP 障壁層で埋め込む際の原料供給シーケンスを

最適化し、界面で起こる As/P 置換反応を抑制することに成功した[15]。その結果、GaP

基板上に成長した 5 重積層 InGaAsN/GaP QD 試料から、フォトルミネッセンス(PL)光を

得ることに成功した。しかし、InGaAsN/GaP QD の成長条件の最適化は行われておらず、

PL スペクトルの半値全幅(FWHM)はおよそ 350meV となり、形状制御による発光の狭

線幅化の課題が残されている。本章では、N 源に RF プラズマセルを用いた MBE 法に

より、InGaAsN/GaP QD の成長時の原料供給量およびプラズマ電力に対する QD の密度

および形状分布を調査し、成長条件の最適化を行った。素子応用に向けて構造内の QD

密度の増加図るため積層化の検証を行った後に、GaP/Si テンプレート上への成長を行

い、Si 上に InGaAsN/GaP QD 構造を作製した。最後に、InGaAsN/GaP QD 構造に熱処理

を行い、発光強度の増大と QD の熱耐性について検証し、Yonezu らが提唱している Si

上電子素子に準拠した作製工程による OEIC 用発光素子への適用可能性を検討する。  

 

4.2 実験方法  

InGaAsN QD 構造は、N 源に RF プラズマセルを用いた MBE 法により作製した。GaP

上の QD 構造の作製に先立ち、GaAs 基板上 InGaAsN 単一 QW(SQW)を作製し、InGaAsN

の品質を確認した。成長温度 460°C 、As2/(In+Ga)フラックス比(V/III ratio)20 の条件下

にて、InGaAsN の In および N 組成はそれぞれ 40%および 2%とした。成長速度は 0.3

分子層/秒(monolayer per second: ML/s)とし、組成と膜厚は X 線回折および X 線光電子

 

図 4.1 MBE 成長した InGaAsN/GaAs QW 試料の 300K における PL スペクトル . 
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分光測定により設計通りになっていることを確認した。図 4.1 に、GaAs 基板上

InGaAsN/GaAs SQW に対する室温 PL スペクトルを示す。スペクトルの半値全幅

(FWHM)が 45meV の明瞭な単峰スペクトルが得られており、InGaAsN 系量子井戸から

の発光として一般的な値が実現できたことから、この成長温度および V/III 比を GaP

上 QD 構造作製の基本条件とした。  

InGaAsN/GaP QD 試料は、半絶縁性 GaP(001)just 基板および GaP/Si 構造上に成長し

た。結晶成長条件を表 4.1 に示す。GaP 基板は脱脂洗浄後に成長チャンバーへ導入し、

成長直前に P2 分子線照射下にて基板表面の自然酸化膜を 630°C で除去した。その後、

基板温度 600°C にて膜厚 100nm の無添加 GaP 層を成長後、V 族分子線を P2 から As2

に切り替え基板温度を 460°C に降温した。InGaAsN の成長は、N プラズマセルを点火

後直ちに開始した。本研究で用いた N プラズマセルは、N2 流量が 0.1sccm の時の最低

動作可能電力 140W であるが、確実にプラズマ点火を行い且つ点火後にプラズマ安定

のための時間を設けず直ちにブライトモードによる成長を開始するためには 180W 程

表 4.1 InGaAsN/GaP QD 試料の成長パラメータ . 

  Substrate Semi insulating GaP (001) 

  GaP buffer  

    Growth temperature 580-600 °C 

  Thickness 100 nm 

  InGaAsN QD (In: 40%)  

    Growth temperature 460 °C 

  Thickness 1.5-2.4 ML 

  GaP cap  

    Growth temperature 460 °C 

  Thickness 20 nm 

  GaP top layer  

    Growth temperature 580-600 °C 

  Thickness 80 nm 

  N2 flow rate 0.1sccm  

  RF plasma power 180-350W 

    Beam equivalent pressure PIn=1.74×10
-5

 Pa 

 PGa=1.35×10
-5

 Pa 

 PAs2=6.l8×10
-4

 Pa 

 PP2=1.00×10
-4

 Pa 
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度の電力が必要である。プラズマ点火後にプラズマ安定化のための時間を設けると、

基板表面が窒化し成長様式が複雑となるため実験条件の下限を 180W とした。AFM 観

察用の試料は、上述の手順による成長後、RHEED パターンが変化しなくなるまで成長

中断した後に、As2 分子線照射下において試料を急冷した。PL 測定用の試料は、InGaAsN

島の成長後に GaP キャップ層を InGaAsN の成長温度で 20nm 成長後、基板温度を 600°C

に昇温して 80nm 成長した。InGaAsN 島を GaP キャップ層で埋め込む際には、界面に

おける As/P 置換反応を抑制するために図 4.2 に示す原料供給シーケンスを用いた。

InGaAsN 島を Ga 安定化面で覆うことで As/P 置換反応を抑制できることが報告されて

いることから[15]、InGaAsN 成長終了後に As2 分子線の供給を止め、Ga 分子線を 1-2ML

供給することで Ga 安定化面を形成してから P2 分子線の供給を開始した。1-2ML の Ga

分子線の供給は、As 雰囲気から P 雰囲気に切り替える際に成長雰囲気中の残留 As 分

圧を低減させる効果もあり、界面への As の混入を抑制している[16]。  

発光素子の活性層内の InGaAsN 島密度増加のため、QD 層の多積層化について検討

を行った。積層時に InGaAsN 三次元島を層間で分離するための GaP 中間層の厚さを 5

から 20nm と変化させて発光特性を評価した。この時の GaP 中間層は、InGaAsN QD と

同様に 460°C にて所望の GaP 層厚を成長した。その後、600°C へ昇温して As2 と P2分

子線の交換を行い、再度 460°C にて QD 層を成長した。この工程を繰り返すことで、

表面荒れを防ぎつつ P 系/As 系の成長層交換を行った。GaP/Si テンプレート上へは、第

3 章で述べた GaPN 歪補償層を設け、InGaAsN/GaP を 5 層積層した 5QD 試料を成長し、

Si 上発光素子として適用可能であるかを検討した。  

 

図 4.2 自己形成 InGaAsN 島を GaP 層により埋め込む際における As/P 置換反応を抑制するため

の原料供給シーケンス . 
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希薄窒化物半導体系で報告されている成長後のアニールによる発光強度の増大の効

果および InGaAsN QD の熱耐性について検討を行った。熱処理は、N2 雰囲気の大気圧

において、赤外線加熱による高速熱処理 (RTA)装置を用いて 50°C/s の昇温速度にて

675°C から 900°C の範囲で温度を変化させた。熱処理の最適温度は、発光強度に着目

して実験的に見出した。また OEIC の要素素子の一つである MOSFET の作製過程との

共存の可能性を調べるため、一連の実験において InGaAsN の結晶性が劣化しない最大

温度についても調べた。熱処理は、GaP キャップ層表面からの P 抜けによる結晶性悪

化を防ぐため、保護用の GaP 基板を対向させて行った。  

 

4.3 自己形成 InGaAsN/GaP 島の密度および高さ分布の成長

条件依存性 

4.3.1 III 族原料供給量依存性 

初めに GaP 基板上にエピタキシャル成長した自己形成 InGaAsN 島の密度および高さ

分布について検討する。S-K 成長様式により成長した島の密度および高さ分布は、発

光スペクトルの強度および FWHM にそれぞれ大きく影響し、高さ分布が狭いほど発光

強度が強く FWHM が狭くなる。SAQD において、成長島の密度および高さ分布の制御

は、SAQD 構造の発光素子応用に対して重要な検討事項の 1 つである。  

図 4.3 に、キャップ層がない InGaAsN/GaP QD 試料の成長において、III 族原料の供

給量を 1.5-2.4ML 相当と変化させたときの RHEED 像および AFM 像を示す。原料供給

量が 1.5ML 相当のとき、RHEED 像が二次元成長を示すストリークパターンから節のあ

るパターンに変化する過程が観察された。AFM 像では、三次元成長島はほとんど観測

されず、この膜厚までは S-K 型成長様式における三次元成長への転移直前で InGaAsN

濡れ層が成長していると考えられる。原料供給量を 1.8ML相当へ増加させると、RHEED

像のストリークが完全に切れ、三次元構造を示唆する特定の指数面に起因するファセ

ットストリークを伴うスポットパターンに変化した。その時の AFM 像から、三次元成

長島が形成されていることを確認した。更に原料供給量を 2.1-2.4ML 相当まで増加さ

せると、RHEED 像のスポットパターンはより明瞭に観測され、AFM 像では、三次元

成長島が 1.8ML と比較して大きくなっていることがわかる。  

図 4.4 に、図 4.3 に示した AFM 像を解析することにより得た自己形成 InGaAsN 島の

面密度および高さ分布の原料供給量依存性を示す。原料供給量が 1.5ML 相当の時は、

三次元成長島が数個しか形成されていないため、図 4.4 には載せていない。原料供給量

が 1.8、2.1 および 2.4ML 相当のとき、面密度はそれぞれ 4.1×10
11

 cm
-2、3.8×10

11
 cm

-2

および 3.6×10
11

cm
-2 と見積もられ、SAQD の面密度に対して高密度とされる値が得られ 
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図 4.3 異なる原料供給量により成長した GaP 基板上の自己形成 InGaAsN 島の形成直後におけ

る RHEED および AFM 像 . N プラズマ電力は 180W とした . 
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た。島の平均高さは、原料供給量が 1.8、2.1 および 2.4ML 相当と増加に伴い、それぞ

れ 2.6、4.3 および 4.4nm と増加傾向を示した。図 4.4 に示す高さ分布がポアソン分布

に従うとすると、原料供給量が 1.8、2.1 および 2.4ML 相当の時、標準偏差はそれぞれ

0.747、0.793 および 0.847 となり、原料供給量の増加に伴い高さ分布の揺らぎも大きく

なる傾向を示した。原料供給量の増加に伴い、三次元成長島の高さが増大しかつ分布

が広くなっていることから、原料供給量が 2.1ML 以上では原料の過剰供給であると考

えられる。一方で図 4.3 から、横方向すなわち[110]および[1-10]方向に沿った島の平均

幅は 20nm 程度であった。量子井戸構造の量子準位エネルギーは、井戸幅の構造の厚さ

の 2 乗に反比例する。QD 構造の場合、井戸幅は島の高さ並びに幅に相当する。QD 島

内の化学組成比が一定であると仮定すると、島構造の平均幅は平均高さに対しては 10

倍程度広く、InGaAsN の有効 Bohr 半径 10-12nm[4]以下であることから、QD 島の幅の

異方性に関しては無視できるものとした。ただし、高さ方向に関しては分布のばらつ

きが小さいほど望ましいため、S-K 成長様式を利用した InGaAsN/GaP SAQD の成長に

おいて、高さの標準偏差が最も小さくなる原料供給量は 1.8ML 程度が適当である。  

 図 4.5 に、異なる原料供給量により成長した InGaAsN/GaP QD 試料の 18K における

PL スペクトルを示す。原料供給量が 1.5ML 相当の時は、GaP 基板中の深い準位を介し

た発光と考えられる 1.3eV にピークを持つ弱い PL が見られるのみで、InGaAsN 層から

の発光と考えらえる明確な発光は得られなかった。原料供給量が 1.8ML 相当の時には、

 

図 4.4 異なる原料供給量により成長した GaP 基板上の自己形成 InGaAsN 島の面密度および高

さ分布 . N プラズマ電力は 180W とした . 図 4.3 に示す AFM 像を watershed 法により解析した . 
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1.6eV 付近に明確な発光ピークをもつスペクトルが観測された。この発光スペクトルの

FWHM は 230meV であり、これまでの報告値であった 350meV[13,15]より 100meV 狭い

値が得られた。原料供給量が 2.1 および 2.4ML 相当の時、1.4 および 1.6eV 付近におい

てピークを持つ PL スペクトルが観測された。供給量が 1.5ML 相当ではほぼ層状に成

長しているため、InGaAsN 濡れ層の厚さがおよそ 0.42nm(1.5ML)の QW になっている

と考えられる。この場合、InGaAsN と GaP による Γ-X 交差が起こり、Type-II 量子構造

になるため、発光が得られなかったと考えられる。原料供給量が 2.1ML 以上の試料で

観測された 1.4eV 付近のピークは、ピラミッド型の量子ドット形状を仮定して計算し

た量子準位エネルギーから、6-9nm の高さの巨大化した QD からの発光であると推測さ

れ、1.6eV のピークは原料供給量が 1.8ML 相当の試料の主ピークに相当することから、

図 4.4 に示す分布において支配的な高さ 3-5nm 程度の QD からの PL であると考えられ

る。しかし、原料供給量が 1.8ML 相当の試料と比較して 2.1 および 2.4ML 相当の試料

の PL 強度が 1/10 程度に低下した。原料供給量を 1.8ML 相当から 2.1ML 相当に増加し

た場合、三次元成長島が巨大化する過程で合体が起こり、内部に格子不整合転位など

の欠陥が発生したと考えられる[17]。また、原料供給量を 2.4ML 相当まで更に増加し

た場合、歪が緩和する傾向になり発光エネルギーが高エネルギー側へ偏移したと考え

られる。PL測定の結果からも、原料供給量 1.8ML相当が適当であることが示唆された。  

 

 

 

 

図 4.5 異なる原料供給量により成長した InGaAsN/GaP QD 試料の PL スペクトル .  
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4.3.2 プラズマ電力依存性 

次に、N プラズマセルのプラズマ電力依存性に関して検討した。図 4.6 にキャップ層

のない InGaAsN/GaP QD 試料の成長において、成長時のプラズマ電力を変化させたと

きの AFM 像を示す。ここで N プラズマ電力が 0W の時は、プラズマを点火していない

ことを意味しており、成長層は InGaAs となる。原料供給量は 1.8ML とし、RHEED 像

は図 4.3 における 1.8ML のものと同様にスポットパターンを示した。プラズマ電力が

0W の時、S-K 成長様式における三次元成長が開始されており、自己形成 QD 島が形成

されている。プラズマ点火すなわち N 添加した場合、三次元成長島の面密度が明らか

に増加した。プラズマ電力を 180W から 350W の範囲で、プラズマ電力の増加に伴い、

巨大化した成長島が減少することが観測された。図 4.7 に、図 4.6 に示した AFM 像を

解析することにより得た自己形成 InGaAsN 島の高さ分布のプラズマ電力依存性を示す。

挿入図は、自己形成 InGaAsN 島の面密度のプラズマ電力依存性を示している。プラズ

 

図 4.6 異なるプラズマ電力により成長した GaP 基板上の自己形成 InGaAsN 島の表面 AFM 像 . 
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マ電力が 0W の時、三次元成長島の平均高さは 0.85nm であった。S-K 成長において、

濡れ層の成長が 1MLを超えて歪エネルギーを緩和させるための三次元成長化が始まり

つつある段階であると考えられる。その時の面密度は、5.0×10
9
cm

-2 であり、N プラズ

マが 180W 以上の時と比較して二桁程度低かった。プラズマ電力を 180 W に増加して

N 添加した場合、三次元成長化が劇的に促進され、プラズマ電力を 350W へ増加した

とき、QD 密度は最大 4.9×10
11

cm
-2 まで高密度化が促進した。プラズマ電力が 180、300

および 350W の時、平均高さはそれぞれ 2.6、3.2 および 3.2nm となった。図 4.7 の高さ

分布がポアソン分布に従うと仮定すると、プラズマ電力が 180、300 および 350W の時、

標準偏差はそれぞれ 0.747、0.552 および 0.543 となった。プラズマ電力の増加に伴い、

高さ分布のばらつきが抑制された。  

 N 添加により、三次元成長島形成が促進され、更には高さ分布が狭くなることにつ

いて考察する。InAs/GaAs QD などの S-K 型成長様式を利用した SAQD 構造は、S-K 型

成長様式における成長初期の二次元成長層である濡れ層の厚さはおよそ 1ML から

1.5ML であり、圧縮歪が臨界値に達することでその歪を緩和するように三次元成長す

るとされている。本研究の InGaAsN/GaP QD 構造では、図 4.3 に示すように、1.5ML か

ら 1.8ML の間に二次元成長から三次元成長への変化が起こった。一方で、InGaAs/GaP

の場合、原料供給量が 1.8ML においても、N 添加した場合と比較して三次元成長が促

進されなかった。したがって、一般的な S-K 型成長様式とは異なる成長過程が存在す

ると考えられる。成長初期において、二次元成長層として 1ML から 1.5ML 程度の

InGaAsN 濡れ層が成長する際に、面内において組成揺らぎが起きることが

InGaAsN/GaAs QW の報告例から考えられ[18]、In-N 結合が形成されにくいことに加え

 

図 4.7 異なるプラズマ電力により成長した GaP 基板上の自己形成 InGaAsN 島の高さ分布度 . 

挿入図は面密度に対するプラズマ電力依存性 . 原料供給量は 1.8ML とした .  
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N クラスターが形成されやすいことに起因している[19]。その結果、面内に格子定数が

局所的に変動している領域が存在するため、図 4.8 に示すように表面へ吸着した原子の

表面エネルギーは揺らぎを持つと考えられる。特に N 組成が多い領域は格子定数が小

さくなるため、表面エネルギーは高くなる。そのため、N 組成が高い領域は核形成サ

イトとして機能しにくくなり、核形成に寄与する III 族原子である In や Ga はエネルギ

ーの低い領域へ集合し、成長核として成長に寄与して三次元成長島を形成すると考え

られる。更には、N プラズマ電力の増加に伴い供給される N ラジカルが増加するため、

組成揺らぎが発生しやすくなることから[18]、表面におけるポテンシャルエネルギーの

揺らぐ領域が多くなり、核形成確率が増加することによる三次元成長島の増加し、巨

大化した三次元成長島が減少したと考えられる。  

 

4.4 多積層化および Si 上への成長 

4.4.1 InGaAsN/GaP QD の多積層化における GaP 中間層厚さ依存性 

 QD 構造による発光は、キャリアの状態密度が QD 密度に比例するため、発光強度を

強くするためには密度が多ければ多いほどよい。しかし前節で求めたように、S-K 型

成長様式により形成された三次元成長島の面内方向の幅は、図 4.6 から 15nm から 20nm

程度と見積もられている。そのため、図 4.7 に示したような面密度 4.9×10
11

cm
-2 の試料

は、QD が円形であると仮定して算出した表面における面積の充填率はおよそ 76%であ

り、それぞれの三次元成長島が合体なしに独立に形成可能となる形状および密度の限

界であると考えられる[20]。ここでは、単純に構造内における QD 密度を増加する方法

として、成長方向への QD 構造の積層化に着目した。  

図 4.9 に、異なる GaP 中間層厚さを有する作製した 2 重積層 InGaAsN/GaP QD の 18K

における PL スペクトルを示す。GaP 中間層が 5nm から 20nm の範囲において、積層し

た InGaAsN/GaP QD 試料の PL ピークエネルギーは、単層のものと比較してすべて高エ

 

図 4.8 組成不均一による表面エネルギーの揺らぎ . 
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ネルギー側に観測された。GaP 中間層が 5nm から 20nm と増加するのに伴い、PL ピー

クエネルギーは低エネルギー側へ偏移した。GaP 中間層が薄い積層構造の場合、QD 層

間の距離が近くなるため、構造内に蓄積した圧縮歪が積層された QD 層に伝搬し、PL

ピークエネルギーが単層のものと比較して、高エネルギー側へ偏移したと考えられる。

これは、第 1 章で述べた様に、圧縮歪が結晶に加わることでバンドギャップエネルギ

ーが広がるために起きた現象によるものと考えらえる。一方で、PL スペクトルの 

FWHM に着目すると、GaP 中間層が 5nm の場合に 112meV となり、他の中間層厚さの

ものの 220meV と比較して半分程度となった。しかし PL 積分強度は、他の中間層厚さ

と比較して大きく変化はなかった。積層 InAs/GaAs QD に関する報告では[21,22]、QD 

層を分離する中間層の厚さを薄くすると、2 層目の QD 層における三次元成長島は、下

層(1 層目)の直上に形成しやすい。すなわち、中間層の格子定数変化により三次元成長

島が比較的縦方向に配列しやすいことを利用して、実効的に単一の QD として形成さ

せることが可能となる[21]。その場合、PL スペクトルの FWHM は減少する。しかし、

波動関数の連結により実効的な量子構造の井戸幅が広がるため、PL ピークは低エネル

ギー側へ移動する。本研究において、GaP 中間層 5nm を有する二重積層 InGaAsN/GaP 

QD で近積層構造になっているとすると、PL ピークエネルギーが高エネルギー側へ移

動しているために矛盾する。QD の近積層構造において、PL ピークが高エネルギー側

へ移動する要因として、残留歪による QD 層と中間層の界面における III 族原子の相互

混合(intermixing)が挙げられる[23,24]。III 族原子の相互混合により InGaAsN QD の In 

組成が減少し高エネルギー側へ移動した可能性が挙げられる。GaP/Si 構造上に

InGaAsN QD 構造を形成することを想定すると、GaP 中間層を薄膜化することは積層数

 

図 4.9 二重積層 InGaAsN/GaP QD 試料の PL スペクトルに対する GaP 中間層厚さ依存性 . 

  



第 4 章 InGaAsN/GaP 量子ドット活性層の検討 

61 

 

を増加させるために重要である。しかし本研究で検討した中間層厚さが最薄の 5nm で

は、III 族原子の相互混合による In 組成が変化することに加え、近積層 QD 構造は、QD

間の波動関数の連結などにより、測定温度が室温に近づくと極端に発光強度が減少す

るため[21,22]、10nm 以上の中間層厚さを採用すべきであると考えられる。  

 

 

4.4.2 Si 上積層 InGaAsN/GaP QD の成長 

InGaAsN/GaP QD 構造を Si 基板上発光素子の活性層に適用することを見据え、成長

特性および発光特性を GaP 基板上の結果と比較するために、GaP/Si 構造[25,26]上へ成

長した。試料構造を図 4.10 に示す。第 3 章で述べた結果を踏まえ、Si 基板上 GaP 層の

歪補償を膜厚 100nm の GaP0.97N0.03 により行い、この歪補償層構造の上に、InGaAsN/GaP 

QD を 5 層成長し、再度 GaP0.97N0.03 を成長することにより QD 構造の歪補償した構造と

した。GaP0.97N0.03 歪補償層の N 組成は、GaP/Si 構造上へ成長したことによる N 組成の

増加[27]を考慮した設計としている。自己形成 InGaAsN QD は、プラズマ電力 180W、

N2 流量 0.1sccm の条件下において 1.8ML 相当の原料を供給して形成した。GaP/Si 構造

上への GaPN の成長では、GaP 基板上と比較して、歪により N の取り込み効率が高く

なることから[27]、InGaAsN の N 組成は GaP 上と比較して多くなる可能性がある。よ

って、図 4.7 に示したようなプラズマ電力の増加による三次元成長島の高さ分布のばら

つきを抑制されていると考えられる、積層時における中間層の厚さは、10nm とした。

これは、Si 基板上では、GaP の臨界膜厚は実験的に 50 から 70nm 程度となっているこ

とから、InGaAsN QD 層を 5 層積層するときに転位の発生を防ぐために中間層の総層厚

を臨界膜厚以下に設定した。InGaAsN 島を GaPN により埋め込む場合は、As/P 交換と

併せて N プラズマの点火および消火のタイミングを考慮しなくてはいけないほか、

GaPN の最適成長温度が 600°C 付近と InGaAsN の成長温度である 460°C と大きく異な

 

図 4.10 GaP/Si テンプレート上の InGaAsN/GaP 5QD 試料の層構造 . 
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る。そのため、比較的平坦に成長可能な GaP を中間層とした。  

 図 4.11 に GaP/Si 構造上の 5 重積層 InGaAsN/GaP QD 試料に対する PL スペクトルの

温度依存性を示す。1.1eV 近傍に Si 基板中の不純物に起因する発光ピークが観測され

た。一方で、18K から 200K までは、1.7eV 付近に観測された GaPN 歪補償層の発光の

裾が観測されており、InGaAsN QD からの発光は観測されなかった。測定温度を 200K

まで増加すると、GaPN の温度消光により、1.45eV 付近に InGaAsN QD 構造からの発

光が観測された。しかし、室温近傍の 293K においては、InGaAsN QD からの発光は確

認できないほどに微弱となった。n 型により自由電子が増加したとはいえ、間接遷移型

半導体である Si 基板からの発光に対して、活性層の発光が極めて弱い発光であった。

GaP 基板上と比較して GaP/Si 構造上で N の取り込み効率が増加したとすると[25]、N

組成の増加により非発光再結合中心が増加した可能性がある。電気陰性度が他の原子

と比較して大きい N 原子の結晶内への取り込みが不規則であり、制御が困難であるこ

とに由来する。それに加えて、GaPN 歪補償層の結晶性が InGaAsN QD に影響を与えた

可能性がある。18K から 200K までの PL スペクトルにおいて、1.7eV 付近に GaPN に

関連した発光が見られ、温度上昇に伴い発光強度は極端な減少を示している。そのた

め、室温近傍においては GaPN 層の非発光再結合が影響している可能性がある。今後

は、GaPN 層の成長条件の見直しも考慮すべきと考えらえる。次節では、非発光再結合

中心に関して熱処理による低減を検討し、発光強度の改善を行った。また、InGaAsN/GaP 

QD 構造の熱耐性も検討した。  

 

図 4.11 GaP/Si テンプレート上の InGaAsN/GaP 5QD 試料の PL スペクトルの温度依存性 . 
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4.5 熱処理条件および熱耐性に関する検討 

 一般的に、III-V-N 混晶半導体は、N 組成の増加および成長温度の低下により点欠陥

が発生するため、熱処理により原子の再配列による点欠陥の低減など結晶性回復が行

われる[28-30]。本節では、InGaAsN/GaP QD 試料に対して発光強度に与える熱処理効果

を検討するため、675°C から 800°C の範囲において赤外線加熱による高速熱処理(RTA)

を施した。図 4.12 に、InGaAsN/GaP QD 構造における PL 積分強度の RTA 温度依存性

を示す。図中で成長直後の温度を 580°C としたのは、試料作製時に GaP キャップ層を

580°C にて成長しているためである。RTA 温度が 700°C から 750°C 付近で結晶性改善

により PL 積分強度が最も高くなり、InGaAsN/GaP QD 構造に対しても熱処理により発

光強度が改善されることがわかった。しかし RTA 温度が 775°C 以上では、PL 積分強度

が減少しており、これは RTA 温度が高すぎることによる N 抜け等による化学組成比の

乱れが原因であると考えられる。特に、結合エネルギーの小さい In-As および In-N 結

合が切れることによる V 族原子の脱離[31]や、InAs/InP 異種接合構造で報告例がある

As/P 内部拡散[32]などが InGaAsN QD と GaP 障壁層の界面で起きたと考えられる。  

Yonezuらにより提案されたモノリシック型 OEIC[33]に対して化合物半導体による発

光素子として組み込むことを想定する場合、考慮すべき点の一つに発光素子の熱耐性

が挙げられる。これは電子素子として用いる MOSFET の作製工程[33]における熱工程

が、発光層を内蔵したウエハに対して行われるためである。近年では、極力低温にお

いて作製する方法に対して研究開発が行われているが、現実的には 800°C から 900°C

 

図 4.12 InGaAsN/GaP QD 試料の PL 積分強度に対する熱処理温度依存性 . 
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程度が一般的である。本研究における InGaAsN/GaP QD 構造は、図 4.12 に示すように

775°C より高温では、結晶への損傷による PL 強度の減少が見られた。SiO2 により発光

素子部を覆うことにより、熱耐性をあげる取り組みも挙げられるが [32]、決定的な解決

策とはなっていない。今後は、MOSFET の作製工程の更なる低温化が進むことで、本

研究における InGaAsN/GaP QD 構造が発光素子の候補となると考えられる。  

 

4.6 結言  

本章では、Si 上発光素子への活性層応用を目標として、In 組成 40%を有する S-K 型

成長様式による InGaAsN/GaP SAQD 構造に関して検討を行った。初めに、III 族原料の

供給量依存性を検討した。そこでは、原料供給量が 1.8ML 相当以上の時、自己形成

InGaAsN 島の形成を確認し、特に原料供給量が 1.8ML 相当の時、4.1×10
11

cm
-2 という高

密度の InGaAsN 島が得られた。その時の高さ分布は、他の原料供給量と比較して最も

狭く、最も輝度の強い発光が得られた。N プラズマ電力依存性では、N プラズマ電力

の増加に伴い、InGaAsN 島の面密度は維持しながら高さ分布が減少した。この現象は、

N 添加量の増加に伴う濡れ層の表面ポテンシャルの揺らぎが大きくなることにより、

面内において核形成確率が増加し、島の巨大化が抑制されたためと考えられる。  

次に、多積層化による構造内の QD 密度の増加を試みた。GaP 中間層が 5nm の時、

InAs/GaAs QD において観測される近積層 QD 構造の振る舞いが PL スペクトルから観

測された。GaP 中間層が 10nm 以上でそれぞれの QD 層が独立に存在することが示唆さ

れた。GaP/Si 構造上への成長では、n 型 Si 基板と比較して室温における PL 強度が極

めて弱く、構造内の QD 密度不足および N 添加による結晶性の劣化が課題として明る

みとなった。  

最後に、InGaAsN QD 層の結晶性改善並びに OEIC 用光源を想定して熱工程に対する

耐性を RTA により検討した。InGaAsN/GaP QD 構造に対して、700°C から 750°C の温

度範囲における RTA は PL 強度の増加に対して有効であることを実証した。しかし

775°C 以上の温度における熱処理では、構造の損傷により発光強度は減少した。

InGaAsN/GaP QD 構造を OEIC における発光素子を想定した場合、800°C から 900°C に

おける熱工程が MOSFET の作製工程に含まれる。結果として、現行の MOSFET 作製工

程においては、OEIC の発光素子として InGaAsN/GaP QD 構造は適用できないことが明

らかとなった。そのため、Si 系 OEIC 用光源のもう一つの候補である GaAsPN QW を用

いる必要があると考えられる。  
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第 5 章 GaAsN 系希薄窒化物半導体の高品質化

に向けた表面窒化を用いた結晶成長の検討 

 

5.1 緒言 

GaAsN 系希薄窒化物混晶を基本とした InGaAsN および GaAsPN 混晶は、構成元素の

化学組成比の制御により様々な格子定数およびエネルギーバンドギャップが実現でき

るため、Si 上の発光素子の活性層材料[1-3]としてだけでなく GaAs 上光通信用レーザ

[4,5]および Si 上太陽電池[6]などにも応用が期待されている。特に As 組成が 80%程度

の直接遷移型のバンド構造を有する GaAsPN は、925°C までの熱処理に対して発光強

度は増加傾向を示し[3]、Yonezu らにより提案された Si MOSFET と発光素子の一貫形

成プロセス[7]へ適用可能であることが示されている。  

希薄窒化物混晶のバンド構造に関するバンド反交差(BAC)モデル[8]による定性的な

説明では、GaAsNの伝導帯は GaAsの伝導帯と N準位との相互作用により形成される。

一般的に GaAsN の結晶成長では、相分離および三次元成長を防ぐため、GaAsN の結晶

成長温度は高くても 500°C 程度である。それに加えて、結合長の違いによる非混和性

および Ga-N の最安定な結晶構造の違いに起因して、熱力学的に希薄 GaAsN 混晶の結

晶は準安定または不安定構造となる。その結果、点欠陥や N 組成の揺らぎによる局在

状態が多く形成され、非発光再結合の増加や発光スペクトルの半値全幅(FWHM)の増加

など発光特性の悪化を引き起こす。一般的には、結晶成長後の熱処理により結晶性回

復が行われているが[9,10]、形成された点欠陥や局在状態を完全に消失させること不可

能であり、結晶作製時により高品質な結晶を得ることが本質的である。  

GaAsN 希薄混晶半導体の成長に対する別の検討では、N のデルタドーピング(delta 

doping)技術を用いた GaAs への N 取り込みサイト制御[11,12]やバンド構造[13,14]が検

討されている。これらの方法は N 源にプラズマを用いた MBE 法の場合、N プラズマを

GaAs 表面に照射することにより表面に単原子層の窒化層を形成し、GaAs で埋め込む

ことにより GaAs 中へ N を導入する。この表面窒化法は、N の取り込みサイト選択が

可能になるように、成長中断中に窒化を供給する方法である。取り込まれた N 原子は、

熱処理なしに比較的安定な Ga-N 結合を形成することが予想される[11]。報告例のほと

んどは単層の N 添加層を形成するものであったが、Nagamoto らは、有機金属気相成長

法により GaP 表面に窒化層の形成および 3 原子層(ML)の GaP で埋め込む構造を 500 周

期成長したことを報告した[15]。XRD プロファイルによると短周期超格子に起因した

サテライトピークではなく単層構造の回折パターンが得られ、GaP に対して成長層の
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格子定数は減少した。この結果により、N の表面被服率が 10%以下と小さい表面窒化

層と数原子層程度の GaP 層の繰り返しから構成される層構造は、短周期 GaPN/GaP 超

格子ではなく原料の連続的供給により成長した GaPN 層のように N が結晶中でランダ

ムに分布している構造として擬似的にみなすことができると考えられる。以後、これ

を擬似混晶と呼ぶ。  

本研究では発光層への応用に向けて、N の取り込みサイト制御が可能と予想される

表面窒化層の形成およびそれを数原子層で埋め込む構造を GaAsN に適用する。初めに

基礎実験として表面窒化時間の変化により、GaAs の表面超構造の変化を RHEED によ

りその場観察を行った。次に窒化時間、成長温度および GaAs 埋め込み層厚依存性から、

発光強度および発光特性から見積もられる N の局在状態の変化により、表面窒化法の

結晶成長条件の要点を実験的に見出し、希薄窒化物混晶の新たな成長法を提案する。  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.1 本研究で用いた RF プラズマセルにより生じたブライトモード (bright mode)における N

プラズマの発光スペクトル . 主に成長に寄与する N の発光は、原子状 N 起因の 745、821、869nm

帯のスペクトルである . また、原子状 N の発光は 940nm 帯にも観測される . 
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5.2 窒化による GaAs 表面超構造の変化 

本項では構造作製に先立ち、GaAs 清浄表面の窒化による超構造の変化について議論

する。一連の表面窒化に関する実験は、GaAs(001)just 基板上に GaAs を成長後、N プ

ラズマを照射することで成長表面を窒化した。表面窒化中は、As 抜けによる表面荒れ

ならびに Ga 液滴の発生を防ぐため、As2 分子線を供給し続けた。As2 分子線の供給速

度は 5.22 ML･s
-1 または 3.26×10

15 cm
-2･s

-1 と設定した。 

図 5.1 に、本研究で用いたプラズマセルのプラズマ電力 140W かつ N2 流量 0.1sccm

の条件下における N プラズマの発光スペクトルを示す。発光スペクトルには、各種励

起状態の N による発光が観測されるが、結晶成長に寄与する N の反応種は 745、821、

869 および 940nm に観測される原子状 N ラジカルである[16,17]。本研究で用いた N プ

ラズマセルは、GaN の MBE 成長において最大 6μm/h という非常に速い成長速度を実

現可能であり[18]、成長に寄与する原子状 N ラジカルは非常に多いと考えられる。N

のイオン成分は取り込まれると結晶性を劣化させるため[19,20]、本研究ではセルの先

端に平行平板型のイオン偏向器を設け、1kV の直流電圧を印加することにより N イオ

ンが基板に到着することを防いだ[21-23]。N プラズマの点火および表面窒化中のプラ

ズマ損傷を最小限に抑制するため、プラズマ点火は実験的に点火後直ちに安定なプラ

 

図 5.2 GaAs(001)表面の RHEED 像に対する基板温度および窒化時間依存性 . 
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ズマが得られるプラズマ電力 180W、N2 流量 0.1sccm にて行った。窒化中はブライトプ

ラズマモードを維持するための最少電力である 140W まで 8W/sec の速度で減少させ、

その後 140W を維持した。460°C で成長した GaAsN 層の N 組成から見積もった実効的

な N 供給速度は、1.34×10
-2 ML･s

-1 または 8.41×10
12 cm

-2･s
-1 である。  

図 5.2 に、異なる窒化時間の RHEED 像を示す。すべての RHEED 像で Laue ゾーン

を反映した明瞭なストリークパターンが観測された。極端な表面荒れは見られず、窒

化時間 60 秒までの表面窒化では表面平坦性を悪化させないことが明らかとなった。  

図 5.3 に、GaAs(001)表面超構造と窒化時の基板温度および窒化時間依存性から作成

した相図を示す。基板温度がおよそ 540°C以上では As安定化(2×4)超構造を示す。 (2×4)

超構造を示す表面に対して窒化を行うと、 (1×4)を経て(3×4)超構造へと変化した。(3×4)

超構造は As 安定化(2×4)面から N 安定化(3×3)面へ変化する際に観測される中間相であ

り、最表面において As ダイマーと N ダイマーが混在するというモデルが提案されてい

る[24,25]。これまで N供給に対する GaAs表面に関して(1×4)超構造の報告例はないが、

(3×4)再構成へ変化する過程の様々な超構造の混在により観測されたと考えられる。基

板温度が GaAs の成長温度である 600°C 付近では、N の表面吸着および N ダイマー形

成に起因した(3×3)超構造が観測されにくいという Ohtake による報告[26]に合致してお

り、GaAs の表面超構造を反映して N 原子が取り込まれたと考えられる。窒化前の表面

超構造が基板温度 540°C 以下の c(4×4)超構造を示す場合、窒化時間の増加による他の

表面超構造への変化は観測されなかった。GaAs の c(4×4)再構成面への N 原子の取り込

み関するモデルでは、表面エネルギーの安定の観点から N の置換サイトは c(4×4)おけ

 

図 5.3 GaAs(001)表面超構造の窒化温度および窒化時間依存性 . 
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る準表面すなわち二層目であるとがされている[27-29]。すなわち再表面が二層の As

に覆われている c(4×4)再構成に N が供給された場合、二層目の As と N の競合により

結晶内へ取り込まれると考えらえる。しかし、N の供給速度が As と比較して極めて少

なく、As の表面脱離量が少ない温度域であるために N の吸着を反映した表面再構成を

示さなかったと考えられる。この仮説は、N プラズマ条件 300W で 60 秒程度窒化した

とき、[1-10]電子線入射において N 原子の吸着を反映した 3×超構造が観測されている

ことからも説明される。  

 

5.3 表面窒化 GaAsN/GaAs 量子井戸の作製方法 

前項の結果を踏まえ、表面窒化を用いて GaAsN/GaAs SQW 構造を GaAs(001)基板上

に成長し、発光特性の検討から表面窒化法による結晶成長の要点を調べた。表 5.1 に

GaAsN/GaAs SQW 試料の成長条件を示す。成長基板は GaAs 表面の脱脂洗浄後に MBE

装置にセットし、成長前に 620°C にて As2 分子線照射下で基板表面の自然酸化膜を除

去した。次に、基板温度 600°C にて膜厚 100nm の GaAs 緩衝層を成長し、As 安定化(2×4)

表 5.1 GaAsN/GaAs SQW 試料の成長パラメータ . 

Substrate  Semi insulating GaAs (001) 

GaAs buffer  

  Growth temperature 600 °C 

 Thickness 100 nm 

GaAsN layer (nitridation)  

Growth temperature 

  GaAs spacer layer thickness 

Period 

GaAs cap 

 Growth temperature 

 Thickness 

GaAs top layer 

 Growth temperature 

 Thickness 

460-600 °C 

2-8 ML 

3-4 time 

 

460-600 °C  

20 nm 

 

600 °C 

80 nm 

 N2 flow rate 0.1 sccm 

 RF plasma power 180 W (irradiation) →140 W (reduce 8 W/sec) 

  Beam equivalent pressure PGa= 2.70×10
-5

 Pa 

 PAs2= 3.88×10
-4

 Pa 
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再構成面を形成した。その後、基板温度 460 から 600°C の範囲で表面窒化法を用いて

GaAsN SQW 層を成長し、同温度で 20nm の GaAs キャップ層を成長した。最後に基板

温度を 600°C に戻して GaAs 層を 80nm 成長した。層構造を図 5.4(a)に、表面窒化 GaAsN

層の成長に関する原料供給シーケンスを図 5.4(b)に示す。表面窒化過程は、初期層とし

て GaAs を 2 原子層(Monolayer: ML) (0.55nm)成長し、表面窒化およびそれに続く待ち

時間を設けた。窒化時間は 10 秒から 60 秒、窒化後の待ち時間は 10-20 秒とした。窒

化後に GaAs 層を 2~8ML 成長することで GaAsN 層を埋め戻した。この工程を繰り返す

ことで、QW となる GaAsN 擬似混晶層を形成した。したがって、表面窒化 GaAsN 層間

は 2~8ML の GaAs により隔てられた構造となっている。N プラズマの供給条件は、5.2.1

節と同様に、1.34×10
-2 ML･s

-1 または 8.41×10
12 cm

-2･s
-1 とした。成長温度および窒化

時間をパラメータとして、フォトルミネッセンス(PL)および時間分解(PL)により発光特

性を評価した。N 組成は、X 線回折から得られた格子定数により見積もった。  

 

 

 

図 5.4 (a)表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料の層構造 . (b)表面窒化法の原料供給シーケンス . 
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5.4 表面窒化 GaAsN/GaAs 量子井戸の成長および発光特性 

図 5.5(a)に、表面窒化法を用いて成長した GaAsN/GaAs SQW 試料の 18K における PL

スペクトルを示す。GaAsN の成長温度はすべて GaAs と同じ 600°C とし、窒化時間を

10 秒から 60 秒、窒化後の待ち時間は 10 秒、埋め戻し GaAs 層の厚さ 2ML(0.55nm)と

して表面窒化 GaAsN 厚さは 8ML(2.2nm)とした。1.35eV 付近に表面窒化 GaAsN/GaAs 

 

図 5.5 (a)表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料に対する 18K での PL スペクトル . (b)PL ピークエネ

ルギーおよび FWHM の窒化時間依存性 .各時間における窒化後の表面再構成も示している . 
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SQW からの単峰型発光が観測された。1.49 および 1.51eV の発光は、GaAs 中の浅い不

純物および GaAs からの発光である。1.1eV 以下の発光は、GaAs または GaAsN 中にお

ける Asのアンチサイト(anti site)および空格子欠陥が形成する深い準位を介した発光で

ある。深い準位を介した発光強度は、GaAsN 層からの発光強度と比較して十分低いも  

のとなった。GaAsN SQW 層からの発光強度は、窒化時間の増加に伴い減少した。窒

化時間が 60 秒の試料では、窒化時間が 10 秒および 20 秒の試料と比較して 1 桁低くな

ったことから、非発光再結合が増加したと考えらえる。図 5.5(b)に、GaAsN SQW の PL

ピークエネルギーおよび FWHM の窒化時間依存性を示す。PL ピークエネルギーは、

窒化時間を 20 秒まで増加すると低エネルギー側へ偏移し、窒化時間を 40 秒まで増加

しても変化は見られなかった。更に窒化時間が 60 秒まで増加すると、PL ピークエネ

ルギーは更に低エネルギー側へ偏移した。GaAsN などの希薄窒化物半導体は、N 組成

の増加に対してエネルギーバンドギャップが減少するため、窒化時間 40 秒までは、窒

化時間を増加することにより GaAsN の N 組成が増加し、その後飽和したことが示唆さ

れる。この時の N 組成は 1.9%であった。窒化時間が 60 秒の場合、飽和傾向にあった

窒化時間 40 秒から N 組成は更に増加したと考えられる。この時の N 組成は 2.1%であ

った。その一方で PL スペクトルの FWHM は、窒化時間が 10 秒から 40 秒の試料にお

いて 35meV 程度と窒化時間に依存しなかった。これに対して窒化時間が 60 秒の場合、

46meV と増加傾向を示した。窒化後の表面超構造に着目すると、窒化時間が 40 秒まで

の場合は(1×4)超構造であり、窒化時間が 60 秒の場合は(3×4)となった。実空間におい

 

図 5.6 表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料の 18K における PL スペクトルの成長温度依存性 . 
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て 3×の構造は、N ダイマーやそれが複数集合した N クラスターに起因した超構造の存

在を示すため[24,25]、結晶内へ非発光再結合や組成揺らぎの原因となる N-N 対や N ク

ラスターが形成され、結晶性が損なわれたと考えられる[30,31]。その結果、窒化を(3×4)

超構造が明確に観測されるまで行った場合、(1×4)超構造で窒化を終えた場合と比較し

て結晶性が低下した可能性がある。表面窒化による GaAsN の成長により高品質な結晶

を得るためには、3×の構造が形成される前の超構造である(1×4)表面超構造が形成され

るまでの窒化条件下に設定すべきであると考えられる。  

基板温度が 600°C における(1×4)表面再構成面の形成までの窒化時間で作製した試

料の N 組成は 1.9%程度であった。GaAsN への N の取り込みが熱脱離過程であること

から[32,33]、更に N 組成を増加させるため表面窒化を、成長温度を低下させて行った。

図 5.6 に、表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料に対する 18K の PL スペクトルの成長温度

依存性を示す。成長温度を 460°C から 600°C、窒化時間 20 秒、窒化後の待ち時間は 20

秒、GaAs 中間層の厚さは 8ML とし、表面窒化 GaAsN 層の厚さは 26ML(約 7.7nm)とし

た。成長温度の低下により、PL ピークエネルギーが低エネルギー側に移動し、N 組成

の増加を示唆した。成長温度が 460°C から 550°C のとき、N 組成は 3.3±0.1%であった。

図 5.7 に、異なる温度にて成長した表面窒化 GaAsN/GaAs SQW の格子振動(Planck)の裾

およびキャリア温度の測定温度依存性を示す。Planck の裾 Ep は、PL スペクトルのピー

クに対して高エネルギー側の傾きを、exp(-hν/Ep)の関係式を用いてフィッティングによ

 

図 5.7 異なる温度にて成長した表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料の PL スペクトルのピークに

対する高エネルギー側の傾きから見積もった格子振動 (Planck)の裾およびキャリア温度の格子

温度依存性 . 図中の kT は、格子温度における熱エネルギーを示している . 
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り見積もった[34]。Planck の裾はキャリアの温度分布と関係しており、Ep=kTe としたキ

ャリア温度は理想的に kT すなわち測定温度に対する傾きは 1 となる。ここで、k はボ

ルツマン定数である。測定温度が 80K 以下の低温領域では、すべての試料で測定温度

に対してキャリア温度は高く、成長温度が低いほどキャリア温度は高くなった。PL の

レーザ励起により試料の温度が上昇し非発光再結合中心とするである点欠陥の活性化

に加え、N の不純物バンドや局在状態[34]を複数介した遷移による温度上昇と考えられ

る。測定温度が 100K 以上では、成長温度が 550°C から 600°C の試料のキャリア温度

は kT に従う様に増加した。これに対して、成長温度 460°C および 530°C の試料のキャ

リア温度は kTから逸脱が見られ、成長温度の低下による結晶性の悪化が示唆さている。 

図 5.8 に、異なる温度にて成長した表面窒化 GaAsN/GaAs SQW に対する局在状態の

深さの GaAs 中間層厚さ依存性を示す。局在状態の深さ ε0 は、18K にて測定した PL ピ

ークの低エネルギー側の傾きを、exp(hν/ε0)の関係式を用いてフィッティングにより見

積もった。GaAs 中間層の厚膜化により、成長層に対する窒化層の相対密度が減少する

ため、平均 N 組成は増加することになる。GaAs 中間層の厚膜化により、成長温度によ

らず局在状態の深さ ε0 は高くなった。この結果は、GaAsN の N 組成の減少に伴い、局

在状態の深さ ε0 は増加したことになる。N 組成 3.2-3.3%で比較すると、成長温度 575°C

かつ  GaAs 中間層が 4ML の場合は成長温度 460°C および 550°C かつ GaAs 中間層が

8ML の場合と比較して、局在状態の深さは低くなった。  

表面窒化法を用いた GaAsN 擬似混晶は、図 5.9 に示すように窒化層は互いに数原子

 

図 5.8 異なる温度にて成長した表面窒化 GaAsN/GaAs SQW 試料の局在状態の深さ ε0の GaAs

中間層厚さ依存性 .  
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層の GaAs 中間層を隔てた構造となる。N 組成が 3.5%程度の場合、表面窒化 GaAsN 層

の N 原子の面内密度は 4.4×10
13

cm
-2 となる。表面窒化 GaAsN 層に N 原子は面内におい

て不規則に配置しているとすると、GaAs 中間層の厚さが 8ML 程度の場合、面内およ

び成長方向において N 原子または N クラスター間の距離は GaAs 中間層の厚さと同等

またはそれ以下となる。したがって、中間層の薄膜化は上下の窒化層における N 原子

間の距離が近くなることになり、GaAsN 結晶内の N 組成の不均一性が解消され、N の

局在状態が減少すると考えられる。ただし、Ga-As 結合に対して Ga-N結合が短いため、

表面窒化層の格子定数は GaAs より小さくなり、埋め込み時に格子不整合を緩和するよ

うに 1-2ML の三次元成長が起こる[35]。本研究でも GaAs 中間層を最薄の 2ML として

厚膜成長を実際に試みたが、合計膜厚が 12ML(3.3nm)程度成長した時点において、

RHEED がスポットパターンを示し、平坦な表面への N 原子の取り込み制御が不可能に

なるとともに発光強度が極端に低下した。これは、窒化後の GaAs による埋め込みによ

る表面平坦性が完全に回復していないために起こったと考えらえる。表面窒化法によ

る GaAsN 層の形成は、N 組成が 3.5%程度すなわち N 原子の面内密度が 4.4×10
13

cm
-2

程度の場合までは、GaAs 中間層を 4ML 以上とすることで、埋め込み初期の三次元成

長を回復しながら、N の局在状態の抑制が可能であると考えられる。  

 

図 5.9 GaAs 層を隔てた GaAsN 窒化層間および面内における N 原子の距離 .単純化のため、

図中の原子は V 族の格子点のもののみを表現しており、N 原子は不規則に配置しているもの

とする .またアンチサイトおよび格子間などに存在する N 原子すなわち格子点のものは表現し

ていない .GaAs 中間層の格子定数は、5.65Å(2ML)である . 
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キャリアの再結合過程および N クラスターに関連する局在状態の深さは、低励起お

よび低温条件下に対してそれぞれ敏感であるため[36]、時間分解 PL 測定はキャリアの

局在状態を調べることに有効である。図 5.10(a)に、表面窒化 GaAsN/GaAs SQW の 10K

における PL スペクトルおよびフォトン･エネルギーに対する減衰時間を示す。PL スペ

クトルにおける 1.31eV 以下の裾は、励起に用いたレーザ光の裾が GaAsN のスペクト

 

 

図 5.10  (a)成長温度 600°C、GaAs 中間層 8ML の条件下において成長した表面窒化

GaAsN/GaAs SQW の 18K における PL スペクトルおよびフォトン･エネルギーに対応する発光

減衰寿命 . 減衰時間は、式(5.1)を実験値にフィッティングして得た . (b)表面窒化 GaAsN/GaAs 

SQW の 10K における発光再結合寿命 τ0 および局在状態の深さ E0. 
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ルに重畳されたものである。GaAsN だけでなく InGaN や ZnMgO などのバンド端近傍

に局在状態を形成する材料系は、フォトン･エネルギーの低温減衰寿命が一定でない

[37,38]。局在状態を介する PL の減命時間 τ を次式によりフィッティングすることで、

再結合寿命 τ0 を見積もることができる[39]。         
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ここで、N0 は局在状態の密度、α は局在中心の質量中心における減衰長さである。N0α

は局在サイトの数を示し、GaAsN 系の場合で報告されている 0.5 を用いた[40]。また、

Eme は移動度端、ν0 は局在状態からの脱出周波数(10
13

 s
-1

)を用いた[39]。E0 は局在状態

の深さである[41]。図 5.10(b)に、表面窒化 GaAsN/GaAs SQW の 10K における再結合寿

命 τ0 および局在状態の深さ E0 の成長温度依存性を示す。成長温度が 550°C から 600°C

の場合に再結合寿命 τ0 は 550-750ps であるのに対し、成長温度が 460°C の場合に再結

合寿命 τ0 は 256ps となった。低温成長では、非発光再結合中心の形成が促進され再結

合寿命 τ0が短くなったと考えらえる。一方で、成長温度が 550°Cから 600°Cおよび 460°C

の局在状態の深さ E0 はそれぞれ 8-15meV および 29meV となった。局在状態の説明で

は、2つの局在状態を有するモデルが GaAsNや InGaNに対して提案されている[42,43]。

図 5.8および図 5.10(b)に示した局在状態の深さ ε0および E0を用いると局在状態密度は、 
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となる[42,43]。このモデルでは、ε0 は移動度端付近のバンドの揺らぎを示しており、

QW 層と障壁層間の組成変調による界面の不完全性[43]に関連する。E0 は N クラスタ

ーによる伝導帯のポテンシャル揺らぎ[36,42]にそれぞれ関連していると考えられてい

る。本研究で得られた局在状態の深さ ε0 および E0 がこのモデルに従うとすると、表面

窒化 GaAsNの成長温度 460°Cは同N組成を実現する成長温度 550°Cの場合と比較して、

局在状態の深さ ε0 および E0 が大きく、N 添加に起因した局在状態密度が多いことが示

唆される。460°C で作製した試料の E0 は、550°C で成長した試料と比較して約 2 倍で、

N の組成変調による N クラスターの形成および伝導帯のポテンシャルの揺らぎが大き

くなることが示唆される。成長温度 460°Cの窒化前の GaAs表面超構造は c(4×4)であり、

成長温度 550°C の窒化前は(2×4)であったことから、窒化前の表面超構造が(2×4)再構成

の時に N の取り込みを制御しやすく N クラスターなどによる局在状態を形成しにくい

と考えられる。  
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5.5 表面窒化による GaAsN 成長法の非発光再結合中心の低

減効果 

GaAsN 系希薄窒化物混晶を用いた素子応用を念頭に置くと、N 組成は 3%以上が必要

である[3,5,7]。特に GaP/Si 構造上の発光層として GaAsN/GaP(N) QW を用いる場合、

格子不整合の緩和および量子閉じ込めの観点から、N 組成は 3.5%程度必要となる[2]。

原料を同時に供給する通常の成長法では、GaAsN 系希薄窒化物混晶の N 組を 1.5%から

増加すると、PL 強度の濃度消光が生じる[44]。この濃度消光は、点欠陥による非発光

再結合中心の影響とされている。そこで表面窒化法により作製した試料の、発光強度

の N 組成による違いを比較検討する。  

図 5.11 に、異なる温度において成長した GaAsN/GaAs SQW の室温 PL スペクトルを

示す。ただし、460°C で成長した試料は、室温近傍において PL が得られなかったため、

発光が得られた温度の中でも最大の 240K のものを示している。成長温度が 550°C から

600°C の範囲では図 5.7 に示すキャリア温度は 320K 程度とほぼ室温と一致したが、成

長温度が 530°C の場合にはキャリア温度は 410K まで増加した。5.4 節で述べた様に、

キャリア温度の増大は非発光再結合の増加による局所加熱によるものである。また、

 

図 5.11 表面窒化 GaAsN/GaAs SQW の 300K における PL スペクトルの成長温度依存性 . GaAs

中間層は 8ML とし、460°C において成長した試料のみ、240K のものを示している . 
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表面窒化を用いて作製した試料の PL 強度は、N 組成が最大 3.3%程度までは同程度で

あり、濃度消光が見られなかった。表面窒化法により通常の成長法と比較して、以下

に述べる点が利点として挙げられる。  

I). N の取り込み制御が可能である。  

原料を同時に供給する通常の成長法では、N の脱離や安定サイトへの取り込みを待

たずして成長が進行する。結晶性を左右する成長パラメータは成長温度、V/III 比およ

び成長速度である。これに対して表面窒化法を用いた場合、N 添加過程は成長過程と

は独立に行われる。図 5.2 および図 5.3 に示したように、窒化前の超構造が(2×4)の場合

には窒化層形成の際に表面超構造を用いた N 取り込みの制御が可能である。N ダイマ

ーや Nクラスターが形成された場合に観測される 3×の超構造形成前の段階で窒化を止

めることで、N 添加に起因した点欠陥の抑制が可能である。 

II) 高温成長が可能である。  

GaAsN 系希薄窒化物半導体の成長温度は、相分離や三次元成長を抑制するために母

材である GaAs の成長温度 600°C と比較して 100°C 以上低い温度が用いられている。

さらに、600°C 付近での N 取り込み効率は一桁程度低くなることから成長温度を下げ

て N 取り込み効率の改善を図っている[32,33]。一般に低温成長では原子の表面拡散長

が短くなるため、基板表面のステップを無視した核形成およびその拡大が起こる。そ

の結果、空格子や格子間原子などの点欠陥が増加する。点欠陥発生の抑制に関する観

点からは、成長温度は V 族抜けの生じない範囲で高温に設定することが好ましい。表

面窒化法による成長の場合、表面にのみ N 添加層の形成を留めることが可能なため、

三次元成長化は埋め込み時の 1-2ML 程度のみである[35]。それに加えて、成長中断中

に窒化による Ga-N の結合形成を促進するため取り込み効率は増加する。したがって、

点欠陥の発生を抑えやすい高温にて成長が可能となる。  

 

5.6 結言 

 本章では、GaAsN 系希薄窒化物混晶の結晶成長法の新たな試みとして、表面窒化に

より形成した単層 GaAsN 層を数 ML の GaAs 層で埋め込む過程を繰り返すことにより

GaAsN 擬似混晶を成長し、発光効率向上に有効であることを確認した。As2 分子線照

射下における GaAs(001)清浄表面の窒化過程は、基板温度が 550°C 以上の場合、窒化

前の(2×4)表面表構造は窒化時間の増加により(1×4)から(3×4)表面超構造へと変化し、

GaAs の表面超構造を反映しながら N が取り込まれること示した。その一方で、表面に

As が二層形成されていることを示す c(4×4)表面超構造の場合には、窒化の進行による

超構造の変化は観測されなかった。As との競合により N が置換されるため、As に対

して N の供給量が少ないことから、N 吸着または取り込みに起因した表面再構成が見



第 5 章 GaAsN 系希薄窒化物半導体の高品質化に向けた表面窒化を用いた結晶成長の検討 

82 

 

られなかったと考えられる。  

 次に、表面窒化により GaAsN/GaAs SQW 構造を作製し発光特性から結晶成長条件の

要点を実験的に見出した。成長温度 600°C の場合、窒化後の表面超構造が(1×4)の時に、

PL 強度および PL スペクトルの FWHM に大きな差がないことを示し、最適な窒化条件

であることを示した。成長温度の低下に伴い、局在状態の深さが増加した。窒化層を

隔てる GaAs 中間層の薄層化することにより、成長温度によらず局在状態を形成を抑制

可能であることを述べた。再結合寿命に着目すると、成長温度が 550°C から 600°C の

試料と比較して、成長温度が 460°C の試料のみ 2-3 倍程度短くなり非発光再結合が多

いことが示唆された。室温 PL により表面窒化 GaAsN の N の濃度消光を検討した。成

長温度が 550°C から 600°C の場合、N 組成は 3.3%まで PL 強度の濃度消光は見られな

かった。この結果は、結晶内への N の取り込み制御と高温成長による点欠陥発生を抑

制した効果であると考えられる。以上の結果は、発光強度から示唆される結晶性の観

点から、表面窒化を用いた GaAsN 系希薄窒化物混晶の成長法は有効であるという知見

が得られた。 
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第 6 章 総括 

 
今日の情報化社会は、計算機分野を支える電子技術と情報通信分野を支える光技術

により成り立っている。電子技術の根幹技術である Si大規模集積回路(LSI)の発明以降、

コンピュータの実現などにより人類の知的発展に与える影響は非常に大きく、高速･高

機能化による更なる発展を遂げている。また光技術は半導体による発光ダイオードや

レーザの実現以降、光ネットワークによる超高速光通信を可能としただけでなく、光

ディスクや照明などの光源として発展し、現代の生活に欠かせないものとなっている。

近年では電子技術と光技術を融合した新しい技術の創出が期待されており、その基本

デバイスとして Si 系光電子集積回路(OEIC)がある。光素子を高密度に集積した Si 系モ

ノリシック OEIC は、LSI の直列演算システムを光の並進性を利用した超並列演算シス

テムへ転換することを可能性として秘めている。更には、Si 電子技術の代替だけでな

く、脳機能を持った新しい固体素子など並列演算処理を必要とする新発想への足掛か

りとなりうる。  

光素子を高密度に集積した Si 系モノリシック OEIC の実現には、LSI の基本材料で

ある Si 上へ発光素子の基本材料である III-V 族化合物半導体を直接成長することが必

須となる。Si に格子定数の近い GaP と III-V 族化合物半導体へ N を数%添加した希薄

窒化物混晶を基本材料とした擬似格子整合系(III-V/Si ヘテロエピタキシー)では、転位

や積層欠陥などの構造欠陥なしに Si 上へ III-V 族化合物半導体による発光素子の形成

が可能である。発光素子の更なる高効率化に向けては、低次元量子構造の導入や活性

層に直接遷移型半導体を用いることが検討されている。しかしながら、Si 表面を化合

物表面へ変換する GaP 初期層の残留歪が問題となる。また GaAs(N)など直接遷移型の

III-V 族化合物半導体には Si との格子定数差が 4%以上あり、擬似格子整合系では成長

層は弾性変形するため格子不整合による残留歪が結晶成長において問題となる。例え

ば、格子不整合による格子緩和が原因で最大 10nm 程度の低次元量子構造の無欠陥化は

実現しない。それに加えて、弾性変形により成長層が歪むとバンド構造が変化し、発

光素子として必要な Type-I バンド･アライメントを実現しない。その一方で、活性層材

料として用いられている GaAsN 系希薄窒化物混晶は、N の非混和性により点欠陥や N

の組成揺らぎが発生し結晶性が悪化する。高効率な発光素子の実現には、結晶性の改

善が不可欠である。  

そこで本研究では、擬似格子整合系に基づいて Si 上へ発光素子を形成するために、

基板として用いるGaP/Si構造の歪補償および活性層材料であるGaAsN系希薄窒化物混

晶の高品質化を目的として検討した。以下に、各章で議論した内容をまとめる。  
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 第 3 章では、GaP/Si 構造上において、Si と GaP の格子定数差に起因する残留歪を補

償する層構造の設計を行った。その歪補償層として、希薄混晶半導体である BGaP お

よび GaPN を検討した。結晶成長または素子作製時の熱工程における熱膨張を考慮し

た歪補償層の設計では、室温と最大到達温度の間に歪が 0 となる設計をする方針を立

てた。結晶性の悪化を考慮して B および N 組成が 3%とした場合、BGaP および GaPN

層の厚さを 300nm とすることで、歪補償が可能であること計算により示した。  

 検討例の少ない BGaP の成長を B 源に EB 銃を備えた MBE 装置により成長し、基礎

的な成長特性を検討した。成長温度の低下および P2/(B+Ga)フラックス比の増加により、

BGaP 層における B 組成はそれぞれ増加した。しかし、得られた最大 B 組成は 1.9%程

度であり、GaP/Si 構造の蓄積した圧縮歪の補償を可能とする B 組成 2.1%以上は得るこ

とはできなかった。GaP への B 添加により B-P 結合に加わる歪エネルギーは、Al 添加

や In 添加と比較して 1 桁以上高いため、BGaP は混合不安定性が高い材料系であるこ

とがわかった。それに加えて、固体 B の低い蒸気圧のために B 分子線を十分に供給で

きないためでに B 組成の増加が困難であると考えられる。BGaP 層の GaP/Si テンプレ

ート上への成長では、GaP 基板上と比較して B 組成の変化はほとんど変化せず、GaPN

に見られる N の引き込み効果はなかった。結果として、3%以上という所望の B 組成を

有する BGaP 混晶の成長は実現することができなかった。GaP/Si 構造における歪補償

層として、安定して N 組成が 3%以上得られる GaPN を用いることが現実的であると考

えられる。  

 第 4 章では、Si 上発光素子への活性層応用に向けて、S-K 型成長様式により形成

した In 組成 40%を有する InGaAsN/GaP 量子ドット(QD)構造の作製の高品質化を検討

した。低消費電力光源が必要とされる OEIC において。低次元量子構造である QD によ

る発光素子は有望である。結晶成長による高品質化の検討事項として、初めに III 族原

料の供給量依存性を検討した結果、原料供給量が 1.8ML 相当以上の時、自己形成

InGaAsN 島の形成を確認し、4.1×10
11

cm
-2 程度の高密度な成長島の形成が確認され、PL

による発光が得られた。次に N プラズマ電力依存性では、N プラズマ電力の増加に伴

い、最大 4.9×10
11

cm
-2 程度の高密度な成長かつ狭い高さ分布を実現した。GaPN 歪補償

層を有する GaP/Si 構造上への多積層 QD の成長では、n 型 Si 基板と比較して室温にお

ける発光強度が極めて弱くなり、Si 上への成長による QD 層の結晶性の劣化だけでな

く、GaPN 層の低結晶性を原因として指摘した。結晶性改善を目的として熱処理を行い、

更には Yonezu らにより提案された OEIC における MOSFET と発光素子の一環形成プロ

セスの熱工程に対する熱耐性を検討した。InGaAsN/GaP QD 構造に対して、700°C から

750°C の温度範囲における熱処理は発光強度の増加に対して有効であることを示した。

しかし、発光強度の増加量はおよそ 2.5 倍であり、結晶性を完全に回復するには至って

いない。一方で、775°C 以上の温度における熱処理では、N 抜け等による化学組成比の
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乱れが原因で発光強度は減少し、前述の OEIC に搭載する発光素子として InGaAsN/GaP 

QD 構造は適用できないことが明らかとなった。Si 系擬似格子整合系に基づく OEIC に

向けては、光源の材料としてもう一つの候補である GaAs(P)N QW を用いる必要がある。 

InGaAsN と同様に GaAs(P)N は、N 添加により N の組成揺らぎや点欠陥形成など結

晶内における N原子の特異的な振る舞いが見られ N組成が 1.5%を超えると濃度消光が

生じる。しかし第 4 章およびこれまでの報告により、熱処理による結晶性改善では、N

の組成揺らぎや形成された点欠陥を完全に解消させること不可能であり、結晶作製時

により高品質な結晶を得ることが本質的であることが明るみとなっている。そこで第 5

章では、GaAsN 系希薄窒化物混晶の結晶成長法において、N の取り込みを制御し、高

品質な結晶を成長段階において作製する方法を検討した。新たな成長法として、GaAs

表面の窒化により形成した単層 GaAsN 層を数原子層の GaAs 層で埋め込む過程を繰り

返すことを提案した。窒化した GaAs 表面は、面内の N 組成が 10%以下と少ないこと

に加え数原子層で埋め込まれることで、GaAsN/GaAs 異種接合構造を擬似的に GaAsN

混晶としてみなすことができる。  

GaAs(001)清浄表面に対して As2 分子線照射下における窒化過程を表面超構造の変化

により観察した結果、窒化前の(2×4)表面超構造は窒化時間の増加により(1×4)から(3×4)

表面超構造へと変化した。N の取り込みを確認することができた。表面に As が二層形

成されていることを示す c(4×4)表面超構造の場合には、窒化の進行による超構造の変

化は観測されなかった。窒化後に (1×4)パターンを示す条件により作製した

GaAsN/GaAs SQW 構造の発光特性では、 (3×4)パターンのものと比較して PL 強度およ

び PL ピークの FWHM が良好であり、最適な窒化条件であることを示した。(3×4)パタ

ーンは N 対または N クラスターにより示されるため、発光特性に対してそれらが欠陥

として作用したと考えられる。同程度の N 組成では成長温度の低下に伴い、N の組成

揺らぎによる局在状態の深さが増加した。窒化層を隔てる GaAs 中間層の薄層化により、

構造内の N の組成揺らぎを解消し局在状態を浅くすることが可能であることを述べた。

再結合寿命に着目すると、成長温度が 550°C から 600°C の試料と比較して、成長温度

が 460°C の試料のみ 2-3 倍程度短くなり非発光再結合が多いことが示唆された。室温

近傍における発光強度を比較し結果、成長温度が 550°C から 600°C の場合、N 組成は

3.3%まで PL 強度の濃度消光は見られなかった。この結果は、結晶内への N の取り込

み制御と高温成長による点欠陥発生を抑制した効果であると考えられる。以上の結果

より。希薄窒化物混晶の高品質化に成功した。  

 

以上各章の概要を述べた。本研究では、擬似格子整合系 III-V/Si ヘテロエピタキシーに

基づく GaP/Si 構造上への発光素子の実現に向けて、歪補償ならびに活性層材料の高品

質化の検討を行った。Si 上レーザまたは高輝度 LED のモノリシック集積に向けては、
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直接遷移型の活性層材料の格子定数が Si と大きく異なるため、第 3 章で述べた歪補償

技術は必須となる。しかし、歪補償層として選択した GaPN は、高い結晶性が実現で

きていないため、第 5 章で提案した表面窒化などにより高い結晶性を実現することが

今後解決すべき課題といえる。活性層材料の高品質化では、N 供給と成長工程を独立

させる成長法により、GaAsN に対する N 添加起因の結晶性悪化を抑制した。GaP/Si 構

造上への成長による発光素子化が課題となった。これらの技術課題が解決された時、

将来的に Si 系モノリシック OEIC が実現、更には実用化することを期待する。また、

Si 基板上における発光素子だけでなく、擬似格子整合系に基づく Si 上太陽電池などの

研究に対しても影響を与えることができたと信じて、本論文を終える。 
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