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概要 

 
CO2、NO 等のガスにより吸収される光の波長領域、大気主成分による吸収の

少ない光の波長領域や比較的低温の物質が放射する光の波長領域は 3.5～12µm
帯の中赤外線領域に存在する。そのため、ガス検出、通信、気象観測、温度測

定等には中赤外線波長領域で動作する受光・発光デバイス開発が必要である。

現在この波長領域で動作するデバイス材料として主に HgCdTe が用いられてい

るが、偏析が起こりやすいために均一な組成が得られにくいことや応答速度が

遅い問題がある。一方、InAsSb は As と Sb の組成比を変化させることで 3.5～
12µm の光を検出できることや速い応答速度が期待できるので、中赤外線デバイ

ス材料として有望である。しかし、結晶性が十分でないために、高感度の検出

器が作製されていない。 
InAsSb を用いた中赤外線デバイス作製の主な課題は、(1)InAsxSb1-x結晶の組成

制御、(2)結晶性の向上、(3)不純物濃度制御である。本研究では、蒸発源と基板

を熱い壁(Hot Wall)で取り囲み、原料蒸気が蒸発源から基板表面に到達する間に

充分な熱交換を行い、熱平衡に近い状態で薄膜を基板上に堆積させるホットウ

ォールエピタキシー（HWE）法を用いて、(1)InAsxSb1-x結晶の組成制御、(2)様々

なバッファ層の導入による結晶性の向上と X 線回折法、ホール効果測定法やラ

マン散乱測定等による結晶性の評価、(3)中赤外線デバイス作製のための不純物

ドーピング条件を調べた。 
第 1 章は序論である。赤外線検出器開発の歴史、InAsSb 結晶と HWE 法の特

徴を示し、本研究の目的とその意義を述べた。 
第 2 章では、実験に用いた HWE 装置の構成、実験方法及び評価方法について

記述した。 
 第 3 章では、HWE 法による InAs 結晶成長の結果を記述した。蒸発源には純

度 6N の In、Sb 及び As の金属単体を使用した。ソース源の温度制御、表面拡散

を十分に行わせるための最適な成長条件を検討し、GaAs 基板上に配向性の良い

InAs 結晶を成長させた。 
 第 4 章では、InAsxSb1-x結晶成長の組成制御と特性評価について記述した。基

板温度，In と Sb ソース温度を最適化し、As ソース温度を精密に制御すること

で、4.5～12µm 帯光検出に対応する As 組成(x)が 0.02 から 0.90 の InAsxSb1-x結晶

の組成制御に成功した。As 中間組成の InAs0.5Sb0.5 成長層と比べ、As 組成の低い

(Sb組成の高い)結晶はGaAs基板との格子定数差が大きいにも係わらず平坦性が

良く、X 線回折強度、電子移動度が高かった。ラマン散乱測定から InAsxSb1-xに

は In-As 結合と In-Sb 結合に起因するフォノンモードが共存することや As 組成
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が低くなるにつれて In-As 結合に起因するフォノンピークが低波数側に移動し、

強度が弱くなることが示された。In-As フォノンピークが In-Sb フォノンピーク

に比べ高波数側に現れるのは、In-As 結合が In-Sb 結合よりも結合力が強いため

であり、これは Sb 組成の高い成長では表面拡散が起こりやすく平坦性が良い試

料が成長しやすいことを示している。 
第 5 章では、中間組成の InAs0.5Sb0.5 成長層の結晶性向上のために、GaAs 基板

と成長層の間にバッファ層を導入し、その効果を調べた。第 4 章に記載した実

験により、Sb 組成の高い InAsxSb1-x 結晶の結晶性が良いことが示されたので、

GaAs 基板上へのバッファ層として InSb 層を用いた。さらに、InSb バッファ層

上に、As 組成を連続的に高くするグレーデッドバッファ層を形成した場合と As
組成を階段状に高くするステップバッファ層を形成した場合の InAs0.5Sb0.5 成長

層の特性を比較した。基板に直接成長させた InAs0.5Sb0.5 エピ層の X 線ロッキン

グカーブの半値幅は 2.3ºと広く、電子移動度は 1.5×103cm2/Vs であった。しかし、

GaAs 基板に InSb バッファ層を形成し、その上に InAs0.5Sb0.5 エピ層を成長させ

ると、X 線半値幅が 0.84ºに狭くなり配向性が向上した。InSb バッファ層は基板

との濡れ性を良くすることで成長層の平坦性と配向性を高める効果があった。 
グレーデッドバッファ層を InSb バッファ層と InAs0.5Sb0.5 成長層の間に導入す

ると、電子移動度が 1.1×104cm2/Vsと大きくなった。グレーデッドバッファ層は、

InSb バッファ層と InAs0.5Sb0.5 成長層の格子不整合を緩和させる効果があった。

さらに、ステップバッファ層を導入すると、X 線半値幅が 0.48ºとなり、直接成

長試料の値の約 1/5 倍になった。また、電子移動度が 1.3×104cm2/Vs まで向上し、

分子線エピタキシー法による InAs0.33Sb0.67 成長層の値 2.0×104cm2/Vs と同等な値

が得られた。バッファ層の導入が InAsxSb1-x結晶の結晶性向上に有効であること

が示された。 
 第 6 章では、中赤外線検出器作製のために不純物ドーピング条件を検討した。 
Zn ドーピングにより p 型 InSb 結晶を成長させ、さらに InSb/InAsSb 二層構造の

作製を行った。 
第 7 章では、本研究の結論について述べ、それを元に今後の展望について記

述した。 
 

 以上、HWE 法により InAsxSb1-x 結晶の組成制御を行い、各種のバッファ層導

入により結晶品質を向上させた。また、成長層への不純物ドーピングを行い、

中赤外線デバイス作製のための問題点を検討した。デバイス作製のためには、

キャリア濃度の低減、SiNx 保護膜の成長等による漏れ電流の抑制が今後の課題

である。 
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第 1 章 序論 

 

1-1 本研究の背景 

 赤外線を利用した製品は現在，様々な場所で利用されている．身近な物として，赤

外線センサ，赤外線カメラ，赤外線サーモグラフィ，放射温度計などがある．自動ド

アや，テレビのリモコンなどには赤外線センサを利用しており，防災監視や犯罪監視

などの異常監視や，車載前方・後方の監視用などには赤外線カメラが使われている．

また，気象衛星にも大気の状態を撮影するために赤外線カメラが搭載されている．赤

外線サーモグラフィは詳細な温度分布測定，高速現象の熱解析や，材料の内部欠陥な

どを調べるための非破壊検査用に使用されている．放射温度計は，熱電対を用いて直

接接触して温度測定ができない場所の温度を非接触で測定する場合に使われている． 

 赤外線の歴史は比較的古く，1800 年に Herschel が可視スペクトルの端より長波長側

に熱効果の大きい部分の存在（赤外線放射）を発見したことが始まりである．その後，

1821 年に Seebeck が熱電効果を発見し，これを基に熱電対を作製した．1829 年に Nobili

が二つの接点を用いた温度差測定に成功し，1833 年に Macedonio Melloni が多数の熱電

対を直列に接続して出力電圧を高くしたサーモパイルを作製，1881 年に Langley がボ

ロメータを作製した．そして 1873 年には Smith により光導電効果が発見され，1917

年に最初の赤外線光導電体が Case により開発された．1904 年に Bose が PbS や方鉛鉱

に赤外線光起電効果があることを発表したことで，現在普及している赤外線検出器の

基礎が出揃うことになった． 

 0.78～100µm と幅広い赤外波長領域の中でも，3～15µm の範囲は中赤外領域と呼ば

れている．図 1-1 に大気主成分による赤外線吸収帯を示す．3～5，8～12µm の領域は

大気の窓と呼ばれる大気主成分による赤外線吸収の少ない領域であるため，この領域

を利用して損失の少ない赤外線光通信の実現が期待できる．また，表 1-1 に示すよう

に，CO，CO2，NO，NO2 などのガスによる赤外線の吸収領域も多く存在するため，こ

れを利用した光吸収型のガス検出器の作製にも応用できる．さらに，図 1-2 はウィー
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ンの法則から計算される黒体放射波長・エネルギー密度と温度の関係であるが，中赤

外波長炉比較的低温から放射される光に相当していることから，熱光起電効果を利用

することで，比較的低温の物体からの放射光による発電素子の作製も可能である．
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図1－1大気主成分による赤外線吸収帯．

表1－1主なガスの赤外領域の吸収波長．

Gas CO2 CO NO H20 NO2 03 NH3
Wavelength（μm） 4．41 4．61 5．33 5．94 6．25 9．50 10．7

As　composidon 0．91 0．89 0お3 0．79 0．76
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　現在，中赤外波長領域のデバイスとして使用されている材料には，HgCdTe，　PtSi，

GeSi，　PbSe，　PbS，　InAs，　InSb等がある．中でもHgi．．Cd。Teは組成を制御することに

より動作波長を3－3⑩mの間で変化させることができるために，数多くの研究が行わ

れており，動作波長が3．7～22μm

の素子がすでに製品化されてい

る．　しかし，HgCdTeはHg－Te

の化学的な結合が弱い［1，2］た

めに偏析が起こり易く均一な組

成が得られにくい，光導電性素

子のために光起電力素子に比べ

応答速度が遅い，原料の産出量

が少ないために大量生産ができ

ないなどの問題を抱えている．
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図1－2黒体放射波長及びエネルギー密度と温度の関係．
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　それ故に，HgCdTeの代わりとなる材料の研究が多く行われ，中でも，皿一V族化合

物半導体であるInAsSbが注目されている．皿一V族化合物半導体は一般に，高い電子

移動度と発光効率を持ち，加えて熱伝導率が高いことから冷却を行い易く，結晶も頑

丈であるため連続動作に適している．図1－3に主な皿一V族化合物半導体の格子定数と

バンドギャップ・カットオフ波長の関係を示す．lnAsSbが皿一V族化合物半導体の中

では最もカットオフ波長が長くなる混晶であり，その組成を変化させることで中赤外

波長領域の大部分である3．5～12μmの光を吸収・発光できることがわかる．また，InSb，

InAs共に高移動度の結晶（バルク結晶において，それぞれ，80，000cm2八x－s，33，000cm2／V－s

程度）が得られることから，InAsSbも高移動度の結晶が得られると考えられる．図1－4

に示した各種半導体の応答速度とその検出波長帯から，光起電力形のInAsとInSbが

HgCdTe（77K）よりも応答速度が速い．また，表1－2に示した現在市販されている赤

外線検出器の特性データより，InAs及びInSb素子の応答速度が他の素子に比べ非常に

速いことがわかる．より高感度・高速で長時間動作が可能な中赤外光検出器を作製す

るには，inAsSbが現在主流となっているHgCdTeの代わりとして非常に有望な材料で

あると言える．
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　図1－3111－V族化合物半導体のバンドギャップ及び吸収端波長と格子定数の関係．
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　　極低速
　　（～s）

　　低速
　（S～lns）

剰　中速
響（m・一“・‘・）

　　高速
　（μS～ns）

　　超高速
　（ns～ps）

紫外

0．2

　　　赤外可視

0．5

波長（μm）

　　10　　20

　　　　　　人間の目
　　　H
　　■■■一一eCdS光導電セル

　　　　　　＿＿■→S光導電セル

　　　　　　　　　PbSe光導電セル
S’ F・，iDS　t：±ZS－！1！PT　　　　PbSnT・（77K）

GaAsP　PD　　　　　　　　　　　　　　　　HgCdTe（77K）

　　　　　　　　　　　　　　InSb光起電力形
　　　　　　InAs光起電力形
　　　　　　　　　　　　　　　　G　：Au（77K）

　　　　Si　PIN

　　Si『－Ge・Hg（4．2K）

　　　　　　InPAnGaAsP　APD

　　　　　CdSe　　　　PbS
　　　　嚇Se↓P3Se

clS共Si　I蕊b

　GaAs　InP

　　図1－4各種半導体の応答速度と検出波長．

　　表1－2市販製品の赤外検出器の特性．

1000

各種半導体の吸収端

Temperature

@　　（6C）

　　Peak

vavelength

@λP（μm）

　Cut　Off

vavelength

@λc（μm）

　　　D＊

@　λ＝λ　　　　　　P

icm・Hz1／2バV）

Rising　Time

@　　tr

@　（μs）

HgCdTe 一60 4．8 5．5 2．Ox1010 3

HgCdTe 一196 10．0 12．0 4．Ox1010 0．6

HgCdTe 一196 12 14 4．Ox1010 0．6

PbS 一20 2．5 3．2 2x1011 0．6

PbSe 一20 4．2 5．2 4xlO9 5

InSb 一196 5．3 5．5 1．6x1011 0．03

InAs 25 3．45 3．8 2x109 0．1

InAs 一196 3．0 3．1 6x1011 0．1
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　　　InAsSb結晶が室温において約0．10eVのバンドギャップを持つことがJ．　C．　Woollyら

　　により報告されて以来［3］，iIAsSb薄膜成長に関する研究が報告がされている．1971

　　年にGB．　Stringfellowらが液相成長法（Liquid　Phase　Epitaxy：LPE）を用いてInAs，　InSb

　　基板上にInAsSb結晶成長を行ない，基板と成長層の格子不整合のためにSb組成が0．35

　　～0．89の成長層が多結晶化することを報告している［4］．その後，大きく分けて二つの

　　成長法により研究が行われている．有機金属気相成長（Organometallic　Che血cal　Vapor

　Deposition：OM－CVD，　Metalorganic　Chemical　Vapor　Deposition：MOCVD，　Metalorganic

　Vapor　Phase　Epitaxy：MOVPE）法［5－13］と，分子線エピタキシー（Molecular　Beam　Epitaxy：

　MBE）法［14－28］である．1985年に，　P．　K．　ChiangらはMOCVD法によりn型の

　InAso．60Sbo．40を成長させ，表面にZnを拡散させることでp－n接合を作製し，吸収端波

　　長が8～12μm（77K）であることを示した［8］．このことからInAsSbがHgCdTeの代

　　わりになることが示された．1987年には，C．　G．　BetheaらはMBE法によりinAso．02Sbo．9s

　　を成長させ，吸収スペクトルとバンドギャップの温度依存性を測定すると共に，応答

　速度が10nsである光導電性検出器を作製し，hAsSb検出器の応答速度の速さを証明し

c　た［18］．また，1992年にはW．Dobbelaerらが，　GaAs基板上にInAso．ssSbo．　i5を成長させ，

　赤外線光検出器を作製した．その比検出能力は77Kにおいて1．5×1011であったことか

　　らHgCdTe検出器よりも検出能力の高い検出器の作製が可能であることが示された

　　［22］．1995年にはA．GianiらがMOVPE法によりGaSb基板に格子整合したInAso．9iSbo．09

　　を成長させ，CO2（4．25μm）の検出器に利用できることを示した［12］．1996年にはJ．　D．

　KimらがMOCVD法によりInAsSb光導電素子を作製し，200～300Kにおいて14μmの

　光の検出に成功している［13］．この結果はinAsSb光導電素子が室温に近い環境で利用

　できる可能性を示した．近年では，Y．　Z．　Gaoらが融液成長（Melt　Epitaxy：ME）法によ

　　り52，600cm2／V－s（300K）から54，400cm2／V－s（77K）の移動度を持つInAsSbの成長に

　成功した報告がある［29－33］．

　　LPE法やME法のような融液・溶液を利用した成長法では熱平衡状態での成長のた

　め高品質な結晶の作製が可能であるが，成長速度が速いために膜厚の制御が難しく，
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デバイス作製のための薄膜成長は非常に困難である．そのために，高品質な薄膜結晶

を得るためには熱非平衡状態で結晶成長を行うMBE法やMOCVD法などの気相成長

法が適している．しかし，MBE法やMOCVD法は超高真空を必要としたり，有毒ガス

を使用したりするために特別な安全装置を必要とするため，装置が非常に高価となる．

そこで本研究では，ホットウォールエピタキシー（Hot　Wall　Epitaxy：HWE）法に着目

し，HWE法［34，35］によるinAsSbの成長を行った．　HWE法は原料を蒸発させ基板に

蒸着させる方法であり，（1）超高真空を必要としない，（2）有毒な特殊ガスを必要とし

ない，（3）金属単体を利用できるために原料の損失が少なく他の物質による汚染も少

ない，（4）熱平衡状態に近い状態で成長が行われるため良質な結晶が得られるという

特徴がある．主に，ll－WおよびIV－W族化合物［36－41］の成長に用いられている．最近

では窒化物系［42］の成長にも用いられており，成長結晶の品質も他の成長法に引けを

とらない結晶が成長されている．しかし，皿一V族混晶の成長では皿族とV族の蒸気圧

に大きな差があるため，成長が非常に困難であり，HWE法による報告例が無い。その

ため，本研究ではHWE法により金属単体を原料としたInAs。Sbi．x結晶の成長を行い，

蒸気圧を制御することで任意の組成のlnAs。Sbl．x結晶成長を行った．本研究により，初

めてHWE法を用いて任意の組成を持つlnAs。Sb1．x結晶成長に成功した。
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し

1－2　本研究の目的

　本研究の目的は中赤外光検出器作製のための基礎研究としてHWE法を用いて（1）

InAs。Sbi－x成長層の組成制御を確立する・　（2）ベツフア層を導入して良質なinAs・Sbl－x

結晶を成長させる，　（3）不純物ドーピング条件を確立することである．そのために，

InAs｛100｝，｛111｝B，　GaAs｛100｝基板へ成長させたinAs。Sb1．x成長層の表面モホロジー

観察，組成，結晶性，電気的特性の測定等を行い，最適な成長条件を決定する．また，

Znのドーピングを行いP型の成長層を成長させる．

1－3　本論文の構成

　本論文は全7章構成となっている．第1章では，本研究の背景および目的について

述べた．第2章では，本研究で使用したHWE装置と実験手順についての説明と作製

した試料の評価に使用した測定装置について述べた．第3章では，inAs。Sbl．x結晶を作

製するための基礎研究としてlnAs結晶成長とその評価を行った．第4章では，　InAs

結晶成長で得られた結果を元にHWE法によりinAs。Sbl．x結晶を成長させ，その評価を

行った．さらにAs温度制御によるInAs。Sbl．x結晶の組成制御を行った．第5章では，

inAs。Sbl．x結晶の結晶性を向上させるために様々な条件においてバッファ層を作製し，

その上に作製したInAs。Sbi．xエビ層の評価を行った．より良質なInAs。Sbi－xエビ層を得

るための最適なバッファ層の作製条件について検討した．第6章では，p－n接合作製の

ためのZnドーピングによるP－lnSb作製を行った．そして第7章では，実験によって

得られた結果を総括し，本研究の結論とした．
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第 2 章 成長実験・試料評価方法 

 

 本章では本研究で使用した HWE 装置，原料及び材料の準備方法，作製した試料の

特性評価方法について説明する． 

 

2-1 ホットウォール装置の構成 

 図 2-1 に成長実験に用いた

HWE 装置の外観写真及び概略

図を示す．HWE 装置は大きく分

けて成長用チャンバー，真空排

気装置，温度制御装置，基板位

置制御装置の四つから構成され

ている．基板位置制御装置はパ

ーソナルコンピュータ（Personal 

Computer：PC，日本電気㈱製 / 

PC-9801DX）とステッピングモ

ータ（オリエンタルモーター製 / 

PH299-21）からなり，PC により

モータを回転させ，基板の位置

を制御できる．温度制御装置は

コントローラ（大倉電気㈱製 / 

EC5600, EC5600S），サイリスタ

（大倉電気㈱製 / GS1030）から

なり，チャンバー内に配置され

た熱電対とヒータにより原料・

基板の温度を制御できる．また，

図2-1 HWE実験装置．(a) 外観写真，(b) 模式図．
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図2-1 HWE実験装置．(a) 外観写真，(b) 模式図．
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各ソース，基板にそれぞれ一つずつの制御装置があるため，独立に温度制御すること

が可能である．真空排気装置は，粗引き用のロータリーポンプ（㈱アルバック製 / 

GCD-200XA）と本引き用のクライオポンプ（㈱アルバック製 / CRYO-U6H）からなり，

ロータリーポンプによりチャンバー内を 40 Pa まで真空に引いた後，クライオポンプ

により 10-4Pa 台まで真空引きできる．実験中は常にクライオポンプによりチャンバー

内を真空引きする．クライオポンプは，極低温に冷却したクライオ面に気体を凝縮さ

せることで排気を行う非開放型のポンプであり，In の様な粘着性のある金属蒸気の排

気や，水蒸気の排気に有効である．特に，常温で排気している残留ガスの 70％以上が

水蒸気であることや，クライオポンプの水蒸気の排気速度が空気（窒素）の約 3 倍で

あることを考えると，排気時間の短縮が可能になる[1]．成長用チャンバーはステンレ

ス製のベルジャー（㈲江藤真空技術製）で覆われており，基板加熱用のハロゲンラン

プ及び抵抗加熱ヒータ，原料加熱用の抵抗加熱ヒータ，温度制御用のアルメル・クロ

[6]．各実験におけるアンプ

ニング前と同程度まで上がったことを確認後，

成長用温度プログラムを実行した． 

メル熱電対，石英アンプルからなる． 

 図 2-2 に成長用チャンバー内の写真，及び成長用石英アンプルの写真を示す．原料

と基板を一直線上に配置できる構造とし，アンプルの下側から順に高蒸気圧原料を配

置する．また，一般的な HWE 装置[2-5]とは違い，最上部はウォール部と呼ばれる，

蒸気の熱交換及び熱平衡状態を作るための専用のヒータとせず，低蒸気圧材料のソー

ス部兼ウォール部となる構造とし，装置の単純化を行った

ルの詳しい説明は 3-1-1 及び 4-1-1 において説明する． 

 実験は次のような手順で行った．アンプル及び基板ホルダーに原料と基板を配置し

た．このとき，成長時間外の物質の蒸着を防ぐために，基板は基板位置制御装置を用

いて，アンプルの真上からはずれた場所に移動させた．チャンバー内は 10-4Pa 台まで

真空引きした．原料のサーマルクリーニングを行う場合は，原料のみサーマルクリー

ニング温度まで昇温した．サーマルクリーニング終了後，チャンバー内の温度が常温

まで下がり，真空度がサーマルクリー

- 13 -



図2-2 チャンバー内の写真： (a) 二元用，（ｂ） 三元用と (c) 基板加熱ヒータ，
成長用アンプルの写真： (d) 二元用，(e) 三元用．

(d) (e)

(a)

(b) (c)

図2-2 チャンバー内の写真： (a) 二元用，（ｂ） 三元用と (c) 基板加熱ヒータ，
成長用アンプルの写真： (d) 二元用，(e) 三元用．

(d) (e)

(a)

(b) (c) (d) (e)

(a)

(b) (c)

 図 2-3 に温度プログラムを示す．基板温度を制御するハロゲンランプはプログラム

開始 30 分後に一気に成長温度まで上昇させ，成長終了までその温度を保持した．一方，

基板用抵抗加熱ヒータは，プログラム開始から 90 分間で成長温度 Tsub まで昇温し，そ

の後成長終了までその温度を保持した．ソースヒータはヒータに掛かる負荷を減らす

ためにプログラム開始後 30 分間で 100℃まで昇温し，その後 60 分間で成長温度 Ts ま

で昇温した．その後，他のヒータと同様に成長終了まで温度を保持し，成長終了後，

温度を室温まで下げた．成長基板は成長開始直前までアンプルの口からはずれた場所

に配置し，図 2-3 に示す成長開始時間に，基板位置制御装置を用いてアンプルの真上

まで移動させ，基板と原料を一直線上に配置した．そして，成長終了後には再びアン

プルの真上から原料の蒸気が届かない場所まで移動させることで，成長を終了させた．
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図 2-3(a)はソース及び基板が成長温度に達した直後に成長を開始させるプログラムで

あり，(b)は成長温度に達した後，1 時間の温度保持を経てから成長を開始させるプロ

グラムである．1 時間の温度保持を導入することで，ソース温度の安定化及び基板の

サーマルクリーニングを行っている． 

図2-3 実験用温度プロファイル．
(a)サーマルクリーニング無し，(b) 有り．
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2-2 原料及び成長用基板の準備 

 成長用の原料として純度 6N の In，Sb，As，Zn 金属単体を用いた．In と Zn は，ア

ンプルに配置する直前に，アセトン，エタノールによる 10 分間の洗浄と塩酸による

30～300 秒間のエッチングを行った．エッチング終了後，イオン交換水による流水洗

浄を行い，エタノール洗浄を経て，窒素ガスにより乾燥させ，アンプルに配置した．

Sb 及び As はエッチング時に生じるガスの毒性を懸念し，エッチング等の処理を行わ

ずに直接アンプルに配置した．しかし，特に As に関しては表面の酸化が酷いため，成

長前にサーマルクリーニングを行い，原料表面の酸化膜を除去した．それぞれのクリ

ーニング温度は In，Sb，As，Zn の順に 780，450，220，220℃とした． 

 成長用基板として，鏡面研磨済み半絶縁性 GaAs 単結晶ウェハー{100}面，n 型 InAs

単結晶{100}面，{111}B 面を用いた．それぞれ，劈開またはダイシングソーにより 12mm

×12mm もしくは 8mm×8mm に切り出した．切り出した基板は，アセトン，エタノー
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ルにより，20 分間の超音波洗浄を行い有機物の除去を行った．その後，必要に応じて，

硫酸（H2SO4）系のエッチャントを用いたエッチングを行った．GaAs{100}基板は H2SO4 

: H2O2 : H2O = 3 : 1 : 1 溶液を用いて，60～65℃で 20～90 秒間エッチングを行った．

InAs{100}基板は H2SO4 : H2O2 : H2O = 20 : 1 : 1 溶液を用いて，80～90ºC で 60 秒間のエ

ッチングを行った．いずれのエッチングも面内で均等にエッチングされるように攪拌

しながら行った．エッチング終了後，イオン交換水による流水洗浄を行い，エタノー

ルによる水分除去後，窒素ガスにより乾燥させ，基板ホルダーに配置した． 

 

2-3 成長結晶の評価法 

 成長結晶の成長速度を求めるために，表面形状測定装置（㈱アルバック製  / 

DEKTAK-3）または走査型共焦点レーザ顕微鏡（オリンパス光学工業㈱製 / OLS-1000）

を用いて成長層の膜厚を測定した．成長層の表面モホロジー観察のために，多機能走

査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscopy：SEM，日本電子㈱製 / JSM-T330A，

JSM-6360LA）を用いた．さらに SEM では測定できない表面の凹凸の高さや粗さを測

定するために，原子間力顕微鏡（Atomic Force Microscopy：AFM，日本電子㈱製 / 

JSTM-4200D，セイコーインスツルメント㈱製 / SPA-400）を用いた．また，成長界面

の観察，欠陥の存在を調べるために成長結晶を切断し薄く加工し，透過型電子顕微鏡

（Transmission Electron Microscopy：TEM，日本電子㈱製 / JEM-2000FX Ⅱ）により結

晶断面を観察した．成長結晶の成長面指数確認，格子定数及び組成の算出のために X

線回折（X-ray Diffraction：XRD，理学㈱製 / RINT-1000，RINT-2000）ディフラクトメ

ータを用いた．格子定数（aInAsSb）及び組成(x)の算出にはベガード則を用いた． 
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ここで，dInAsSb は成長結晶の格子間隔，k，ｌ，m はミラー指数，λは X 線の波長（1.546Å），

θInAsSb は成長結晶の X 線回折角度である．また，算出した組成から下の式を用いてエ

ネルギーバンドギャップ Eg を算出した[7]． 

0.180.410.58 2 +−= xxEg (4)0.180.410.58 2 +−= xxEg (4)

 

x は InAsxSb1-x の As 組成である．また，結晶性の評価には XRD 測定装置（Philips 

Electronics N.V. / X'Pert）によりロッキングカーブを測定し，その半値幅（Full Width at 

Half Maximum：FWHM）を比較した．電子移動度，キャリア濃度などの電気的特性の

測定にはホール効果測定装置（日本バイオ・ラッドラボラトリーズ㈱製 / HL5500PC）

を用いた．結晶構造の解析には反射高速電子回折装置（Reflective High Energy Electron 

Diffraction：RHEED，日本電子㈱製 / JEM100U，日本真空技術株式会社製 / MUE-100）

を用いた． 
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第 3 章 InAs 結晶成長 

 

 本章では，HWE 法による InAsxSb1-x 結晶成長の基礎実験として，比較的安価で特性

や処理方法などが深く研究されている GaAs 及び，高価ではあるが格子不整合のない

InAs 基板上に InAs 結晶の成長を行い，その成長モホロジー，結晶性について電子顕微

鏡，X 線回折装置を用いて評価を行った．HWE 法による結晶成長の問題点を検討した． 

 

3-1 InAs 成長用ホットウォール装置 

 HWE 装置の全体の構成は

図 2-1 で示した通りである．チ

ャンバー内のヒータの配置を

図 3-1 に示す．二元化合物の作

製のためにヒータは上下に二

つ配置した．ヒータは石英管

にタングステン線をコイル状

に巻いたものであり，それを

台の上に配置し，その外側に

ステンレスの管を配置し，ヒ

ータの転倒を防いだ．ヒータとステンレス管の間にはヒータ線の保護と絶縁のために

ガラスウールを詰めた．熱電対にはアルメル線とクロメル線を溶接したものをヒータ

管の下側から挿入し，原料が配置されている付近の温度を測定した．基板の昇温には

ハロゲンランプを用い，基板の裏側から加熱した．熱電対は基板の真上に配置し温度

測定を行った．基板は成長の開始・終了時に回転移動する．しかし，熱電対は回転移

動できないために，基板とは非接触の状況下で測定し，基板真上の温

図3-1 二元化合物成長用アンプルとヒータの概略図．
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度を基板温度と

る温度よりも 30

焼きを成長前に行った． 

した． 

 成長に先立ち装置のベイキングを行った．設定温度は成長に使用す

℃以上高温にし，成長時間と同じ時間の空
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3-2 GaAs 基板上への InAs 結晶成長 

発

4，5 時間と変化させ成長を行っ

た． 

3-2-1 成長条件 

 成長実験には 3-1 で示した HWE 装置を用い，アンプルの上段には低蒸気圧物質であ

る In，下段には高蒸気圧物質である As を配置した．基板には GaAs{100}ウェハーを

12mm×12mm に切り出したものを使用し，有機溶剤による脱脂洗浄，硫酸系エッチャ

ントによるエッチング後に HWE 装置内に配置した．原料配置後，チャンバー内をロ

ータリーポンプとクライオポンプにより 10-4 Pa 台まで真空引きし成長実験を行った． 

 In ソース温度 600℃，As ソース温度 250℃の条件下で，In と As の組成比が 50at.%

となる結果が得られており[1]，さらに基板温度 300℃，成長時間 10 時間の条件下で

は比較的結晶性の良い成長層が得られている[2]ことから，本実験でも同じ条件で実験

を試した．しかし，温度測定位置の違いのため，In ソース温度が低く In が蒸発せず成

長層が得られなかった．そこで，In を蒸

同時に As ソース温度も 280℃に上げて

実験を行った．図 3-2 に In 及び As の

蒸気圧曲線を示す[3]．In ソース温度

700℃，As ソース温度 280℃における蒸

気圧は，それぞれ約 4.0×10-3 Pa，1.6

×100 Pa であり，一般的な気相成長に

おけるⅤ族過剰雰囲気中での成長とな

っている．温度プログラムは図 2-3(a)

に示したサーマルクリーニングを行わ

ないプログラムを使用し，成長時間を

2，3，

させるために In ソース温度を 700℃に上げ，

図3-2 In及びAsの蒸気圧曲線．Inソース温度
が600℃，700℃，Asソース温度が250℃，
280℃の場合の蒸気圧を点線で示す．
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図3-2 In及びAsの蒸気圧曲線．Inソース温度
が600℃，700℃，Asソース温度が250℃，
280℃の場合の蒸気圧を点線で示す．
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3-2-2 InAs 成長層の特性評価 

 成長層を劈開し，断面をレーザ顕微鏡で

観察することにより，成長層の厚さを測定

した．図 3-3 に成長時間と成長層の厚さ及

び成長速度の関係を示す．成長時間が長く

なるにつれて成長層の厚さは厚くなってい

るが，成長速度も増加傾向にあることから，

成長は一定速度で行われていないことがわ

かった．一般に気相成長によるⅢ-Ⅴ族化合

物の結晶成長ではⅢ族の供給量が成長速度

を決定すると言われている[4-6]．成長速度が時間の経過とともに増加した原因は，温

度制御用の熱電対が In ソースから離れた位置にあるため，実際の In ソース温度と In

ソース源のヒータの制御温度に差が生じ，In ソース温度が定常状態になるまでにある

程度の時間が必要であることがあげられる．つまり，成長温度プログラムが成長開始

温度に到達した直後は In の温度が目的の温度よりも低く In 蒸気圧が低いため，成長表

面への In の供給量が少ない．しかし，時間が経過するにつれ In ソース温度が制御温度

に近づき，温度が上昇するために蒸気圧も高くなり，In の供給量が増加する．本実験

では，制御温度が成長温度に達した直後に結晶成長を開始しているために，成長の開

始時と終了時の成長表面への In の供給量に差が生じ，成長速度が増加した． 

図3-3 成長層の厚さ，成長速度と

成長時間の関係．
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 In は成長中に融解し，また成長後は固化した状態でアンプルに付着するため，取り

出しが不可能であった．しかし，As は成長後にアンプルから取り出し可能であったた

め，成長後に残った As の重さを測定し，その蒸発量と成長層厚の関係を調べた．図

3-4 に As 蒸発量と膜厚の関係を示す．As 蒸発量が多いほど膜厚が厚くなるわけではな

いことがわかる．また，成長の度に As 蒸発量が変化していることから As ソース温度

の制御が不十分であり，同様に In ソースの温度制御も不十分であったために成長速度

に違いが生じたとも考えられる．これらのことからソース部の温度制御をより正確に
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行う必要があると言える． 

 図 3-5(a)-(d)に成長層の表面 AFM 像を

示す．すべての成長層が二次元的な層状成

長ではなく，三次元的な島状成長をしたこ

とが観察された．また，成長時間が長く膜

厚が厚い成長層ほど島のサイズが大きくな

っていることから，小さな島が大きくなっ

ていくと同時に，周りの島と凝集し，成長

層の厚さを増加させていることがわかっ

た．SiGe/Si[7]，GaAs/Si[8, 9]，GaAs/GaP[10]などの数%の格子不整合率を持つ化合物

半導体のヘテロ成長において，成長初期過程に三次元的核成長が報告されている．基

板である GaAs(a = 5.65Å)と成長層である InAs(a = 6.06Å)との格子不整合率が約 7 %

である本実験においても同様の結果が得られたことから，InAs 結晶は基板に直接三次

元的な成長をする Volmer-Weber (VW)型の成長，もしくは，臨界膜厚を越えるまで層

状に成長し，その後は三次元的な成長を行う Stranski-Krastanov (SK)型の成長をしたと

考えられる．これらのことから，平坦な成長層を得るためには，InAs と格子整合した

基板を使うことや，InAs を成長させる前にバッファ層を堆積させるなどの格子不整合

の影響をなくすための工夫が必要であると言える． 
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図3-4 As蒸発量と膜厚の関係．
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 結晶性を調べるために行った XRD 測定の結果を図 3-6(a)-(d)に示す．66ºに現れて

いる回折ピークは基板である GaAs(400)からの回折ピークである．図 3-6(a)には

InAs(200)，(400)からのピークのみが現れているのに対し，(b)-(d)には InAs(111)，

(220)，(311)などの回折ピークが現れている．これは成長時間が 2 時間の成長層は基

板との配向性が良い結晶であることを，その他の成長層は InAs 多結晶であることを示

している．この理由として，成長速度の違いが大きく影響していることが考えられる．

成長時間が 2 時間のものは成長速度が約 0.2µm/h と遅いため，ソース部から飛来して

きた原子は成長表面において十分な表面拡散時間を持つことになる．そのために，よ

り安定した状態で結晶化されるため，配向性の良い結晶が得られた．それに対し，成

長時間が 3～5 時間の成長層は，2 時間のものに比べ成長速度が速く，ソース部から飛

来してきた原子が，十分な表面拡散時間を持てないために，次々に結晶化してしまい，

配向性の悪い多結晶が成長した．これらのことから，配向性の良い結晶を得るために

は十分な表面拡散を行わせる必要がある．そのためには，成長速度を遅くすることや，

基板温度を上げることにより，成長表面に存在する原子の持つエネルギーを増加させ，

表面拡散を促進させることが重要である． 
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図 3-6 GaAs基板上に成長させたInAs結晶の成長時間の違いによるX線

回折パターンの変化．
成長時間 (a)2時間，(b)3時間，(c)4時間，(d)5時間．
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図 3-6 GaAs基板上に成長させたInAs結晶の成長時間の違いによるX線

回折パターンの変化．
成長時間 (a)2時間，(b)3時間，(c)4時間，(d)5時間．
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3-2-3 成長層の断面観察 

 SEM による表面観察の結果，三次元的な島

状成長していたが XRD 測定では InAs(200)と

InAs(400)の回折ピークが強く表れた試料の断

面 TEM 観察を行った．図 3-7(a)は GaAs 基板と

InAs 成長層の界面を TEM により観察した像で

あるが，GaAs 基板側は欠陥のない均一な像が

観察されたのに対し，InAs 成長層側からは，

多数の筋状の積層欠陥が観察された．多くの欠

陥が GaAs 基板との界面から成長方向に伸びて

いることから，格子不整合による歪みを緩和さ

せるために，基板界面で欠陥が生じとものと考

えられる．図 3-7(b)は TEM 像の模式図である

が，基板との界面と欠陥の成す角度が 54.7°で

あることがわかった．この角度は(111)と(100)

が成す角度と同じであり，この欠陥により双晶

が発生している可能性があることがわかった．

図 3-7(c)は GaAs 基板の電子線回折パターンで

あり，スポット状のパターンが観察された．こ

れは，GaAs 基板が欠陥のない単結晶であるこ

とを示しているが，図 3-7(d)に示した InAs 成

長層の電子線回折パターンには，GaAs 基板の

パターンには観察されなかった，小さなスポッ

トが存在した．これは(110)の二重回折パター

ンであり，結晶中に双晶が発生していることを

示すものである．このことから，図 3-7(a)で観察された欠陥は双晶の発生を示してい
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(b)
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(d)

図3-7 TEMによる断面観察像と

電子線回折パターン．
(a)断面TEM像，(b)断面模式図，
(c)GaAs基板の電子線回折パターン，
(d)InAs層の電子線回折パターン．
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図3-7 TEMによる断面観察像と

電子線回折パターン．
(a)断面TEM像，(b)断面模式図，
(c)GaAs基板の電子線回折パターン，
(d)InAs層の電子線回折パターン．
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るものであることが確認できた． 

3-2-4 アニーリング処理の効果 

 InAs 結晶成長後の試料をアニーリングすることで結晶性の向上を試みた．膜厚が薄

いほど成長層に十分な熱量が行き渡りやすく，短時間で効果が現れることから，成長

時間を 1 時間として成長させた試料にアニーリング処理を行った．初めに真空中，400 

℃の条件下で 2 時間のアニーリング処理を行い，試料をチャンバーから取り出し AFM

観察と XRD 測定を行った．その後，さらに 4 時間，計 6 時間のアニーリング処理を行

い表面モホロジーの観察と結晶性の評価を行った． 

 アニーリング前後の表面 AFM 像を図

3-8(a)-(c)に示す．(a)はアニーリング前（成

長直後），(b)は 2 時間のアニーリング後，

(c)は 6 時間のアニーリング後の AFM 像で

ある．成長時間 1 時間の試料も 3-2-2 で成

長させた試料と同様に基板との格子不整合

の影響により，三次元的な島状成長をした．

アニーリング前後で表面形状に大きな変化

はなく島状のままであるが，(a)と(b)を比

較すると，2 時間のアニーリングにより小

さな島の集まりがより大きな島になり，す

べての島が丸みを帯びた形状になったこと

がわかる．しかし(b)と(c)にはほとんど変

化が観察されなかった．(a)と(b)に変化が

見られたのは，表面に堆積した結合的に不

安定な As 原子の再蒸発が起きたためであ

る．2 時間のアニーリングにより結合が不

安定な原子は再蒸発し，結合が安定した原

0.0
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図3-8 アニーリング処理による

表面モホロジーの変化．
(a) 成長直後，(b) 2時間，(c) 6時間．
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図3-8 アニーリング処理による

表面モホロジーの変化．
(a) 成長直後，(b) 2時間，(c) 6時間．
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子は蒸発せずに基板上に残る．そのため 2 時間のアニーリングにより結合的に不安定

な原子の取り除かれた表面は，6 時間のアニーリングを行っても AFM 像に変化が現れ

なかった． 

図 3-9(a)-(c)に XRD 測定結果を示す．アニーリング前後，共に InAs の多結晶であ

った．成長時間が 1 時間と短いにもかかわらず多結晶化し，3-2-2 で作製した成長時間

2 時間の試料よりも結晶性が悪くなった理由として成長速度が速いことがあげられる．

成長時間 2 時間の試料は膜厚が約 0.4µm，成長速度が約 0.2µm/hr であったのに対し，

今回の成長時間 1 時間の試料は膜厚が約 0.7µm，成長速度約 0.7µm/hr と約 3.5 倍の速

度で成長した．このため成長中の表面拡散が十分に行われず多結晶化し結晶性が悪く

なった．また，アニーリング前後で回折ピークの強度にも大きな変化がないことから，

今回の条件でのアニーリングによる結晶性の改善はできなかった． 

図3-9 アニーリング処理によるXRDパターンの変化．
(a) 成長直後，(b) アニーリング2時間，(c) アニーリング6時間．
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3-3 InAs 基板上への InAs 結晶成長 

3-3-1 In ソース温度の効果 

 成長には 3-2 同様，図 3-1 に示すアンプルを用いた．原料として In と As の金属単体

を使用し，それぞれアンプルの上段，下段のソース部に配置した．基板には InAs{100}

を正方形に切り出したものを使用し，アセトン，エタノールによる洗浄後に HWE 装

置に配置した．今回の実験ではエッチングによる酸化膜の除去を行わず，代わりに真

空中で 480℃，30 分間のサーマルクリーニングを行った． 

 In ソース温度は 660℃，700℃の二種類，As ソース温度と基板温度はそれぞれ 290℃，

300℃と固定して 4 時間の成長を行った．In ソース温度を変化させた理由は，より成長

速度を遅くし，成長中の表面拡散を十分に行わせることである．また，成長時間を 4

時間と長めに設定し，膜厚の厚い試料の作製を試みた．また，成長層からの As 原子の

再蒸発を補償するために GaAs 基板上への成長時よりもさらに高い As ソース温度 290

℃の条件で As 蒸発量を増加させて成長させた． 

 図 3-10(a)，(b)に AFM により観察した表面像を示す．どちらもホモエピタキシャル

成長にもかかわらず島状成長していた．このことから島状成長する原因が基板との格

子不整合のみではないことがわかった．In の供給量，成長速度，基板温度，基板の前

処理など様々な原因が考えられる． 
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図3-10 Inソース温度の違いによる表面モホロジーの変化．
Inソース温度：(a) 660ºC，(b) 700ºC．
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図3-10 Inソース温度の違いによる表面モホロジーの変化．
Inソース温度：(a) 660ºC，(b) 700ºC．

図 3-11 に基板温度を 300℃，供給原料として In のみを 750℃で蒸発させた場合の成

長層の表面 SEM 像を示す．粒状に成長している物質は In であることが EDS 測定から

わかった．これは，In が粒状に成長する傾向があることを示している．また，成長後

のアンプルの口にも同様な In の粒が付着することもあった．これらのことから，成長
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初期段階で In が基板上に粒状に付着し，その In 粒が InAs に変化し島状成長の原因に

なったと考えられる．In ソース温度 660℃の島と 700℃の島を比較すると 700℃の島の

方が島の形状が全体的に丸みを帯びた形状となっていた．これは In ソースの温度が高

い方がソース部からの輻射熱が大きくなり，基板表面の温度を上昇させるため，成長

表面での吸着・再蒸発が活発となる結果，不安定な原子が再蒸発し，安定した原子の

みが吸着し成長に寄与したためである．島の最大高さは In ソース温度 660℃の試料が

247nm であるのに対し 700ºC の試料は 128nm であった．それぞれの成長層の厚さは 0.1

と 0.5µm であり，In ソース温度 700℃の成長表面の平坦性が良いと言える．これも成

長表面の吸着・再蒸発が活発化になったことが原因である．また，In 蒸発量の多い In

ソース温度 700℃の成長膜厚が厚かったことから，In の供給量によって成長速度が律

速されていることが示唆される． 

5 µm

In

AsGa

(a) (b)

(c)(d)

5 µm

InIn

AsAsGaGa

(a) (b)

(c)(d)

図3-11 InAs{100}基板上へInのみで成長させた成長層の表面モホロジー．
(a) SEM像，(b) InのEDSマッピング，(c) AsのEDSマッピング，
(d) GaのEDSマッピング．
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  図 3-12 に XRD 測定の結果を示す．どちらの試料からも固定に使用した粘土のピー

ク以外は InAs(200)，(400)のピークしか観察されなかった．ホモエピタキシャル成長

であるために基板のピークとの区別ができないが，その他の面のピークが現れていな

いことから，島状成長したにもかかわらず，配向性の良い結晶が成長したことがわか

る． 
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図3-12 In{100}基板上へInAs成長させた成長層のX線回折パターン．
Inソース温度：(a) 660ºC，(b) 700ºC．
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図3-12 In{100}基板上へInAs成長させた成長層のX線回折パターン．
Inソース温度：(a) 660ºC，(b) 700ºC．
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3-3-2 基板温度の効果 

 基板温度を変化させることにより成長表面での表面拡散を活性化させ表面状態の変

化を比較した．成長用のアンプルとして図 3-1 に示した二元化合物用成長アンプルを

使用した．今まで同様，上段のソース部には In を，下段のソース部には As を配置し

た．基板には InAs{111}B ウェハーを 12mm × 12mm の正方形に切り出し，アセトン，

エタノールによる洗浄後に HWE 装置に配置した．InAs{111}B 基板の表面はⅤ族原子，

つまり As 原子が表に出ている面であり，この上に結晶成長させた場合Ⅲ族である In

が表面に吸着するはずである．成長の駆動力と思われる In の吸着が起こりやすいと考

えられることから，InAs{100}基板を用いた成長よりも InAs 結晶の成長が容易である

と思われる．InAs{100}基板と同様にエッチングを行わず，成長前に真空中，約 460ºC

のサーマルクリーニングを 30 分間行った． 

 輻射熱によるアニーリングで結晶性が改善されることを期待し，In ソース温度を 3-3
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よりもさらに高い 750ºC とした．

また，輻射熱増加により成長表面

からの As 再蒸発量増加を補償す

るためにAsソース温度を 320ºCと

した．さらに表面拡散を促進させ

るため，基板温度を 300，400ºC と

変化させて成長を行った．In ソー

ス温度 750℃，As ソース温度 320

℃における原料の蒸気圧を図 3-13

に示す[3]．In の蒸気圧は約 1.7×

10-2Pa，As の蒸気圧は約 1.3×101Pa

であるため，今までの成長と同じくⅤ族過剰雰囲気中での成長となる．成長時間は 4

時間と
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図 3-13 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長実験
で使用したInソース温度750℃，Asソース温度320℃
におけるInとAsの蒸気圧曲線．
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図 3-13 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長実験
で使用したInソース温度750℃，Asソース温度320℃
におけるInとAsの蒸気圧曲線．
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図 3-13 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長実験
で使用したInソース温度750℃，Asソース温度320℃
におけるInとAsの蒸気圧曲線．
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図 3-13 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長実験
で使用したInソース温度750℃，Asソース温度320℃
におけるInとAsの蒸気圧曲線．

して実験を行った． 

 表面形状測定装置により測定した成長結晶の膜厚はどちらも約 0.2µm であり，成長

速度は約 50nm/hr であった．一般に言われているようにⅢ族である In の供給量が InAs

結晶成長の成長速度に強く影響するため，In ソース温度を 750℃で固定し In の蒸気圧

が変わらない本実験では成長速度に違いがなかったと言える[4-6]．また，成長層の厚

さが変わらなかったことから，基板温度 400℃では InAs 成長結晶の再蒸発がほとんど

起きないことがわかった． 

 図 3-14(a)，(b)に SEM により観察した表面モホロジーを示す．どちらの表面も平坦

ではなく島の集まった三次元的な成長をしていた．また，島のサイズも基板温度が 400

℃の試料の方が若干大きく見える程度で，大きな違いがないことから 100℃の基板温

度差では表面モホロジーに大きな影響を及ぼさないことがわかった． 

 それぞれの試料の XRD 測定結果を図 3-15 に示す．2θ = 25，52，83º付近に現れてい

る回折ピークは InAs(111)，(222)，(333)のピークであり，基板からの回折であると同

時に成長層からの回折ピークでもある．そのため，これらの回折ピークが成長層のも
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図 3-14 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長層の表面モホロジー．
基板温度 (a) 300ºC，(b) 400ºC．

10 µｍ 10 µｍ
(a) (b)

10 µｍ10 µｍ 10 µｍ10 µｍ
(a) (b)

図 3-14 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長層の表面モホロジー．
基板温度 (a) 300ºC，(b) 400ºC．

のなのか基板のものなのかの判断はできない．しかし，2θ = 42，49ºに InAs（220），

(311)の回折ピークが現れていた．これらは InAs 基板のみの測定では現れないピーク

であることから成長層からの回折ピークであり，成長層が多結晶化したことを示して

いる．また，2θ = 31，64º付近に現れた回折ピークは In の酸化物である In2O3(222)，(444)

のピーク，2θ = 35º付近に現れている回折ピークは In2O3(400)のピークである．これは

成長層中に In2O3 の多結晶が存在することを示している．In2O3 の格子定数は約 10.12Å

であり，InAs の約 5.67Å に比べ非常に大きく，InAs 基板上に In2O3 が成長した場合，

その格子不整合率は 67％と大きくなる．このため InAs 結晶成長前に In2O3 が基板表面

に成長した場合，格子不整合の影響により In2O3 は三次元的な島状の成長をすると考え

られ，その上に成長する InAs 結晶も島状になると考えられる． 
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図 3-15 InAs{111}B基板上へのInAs結晶成長層のX線回折パターン．
基板温度 300℃（上段），400℃（下段）．

20 40 60 80
2θ (degree)

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

20 40 60 80

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

100

101

102

103

104

105

106

100

101

102

103

104

105

106

20 40 60 8020 40 60 80
2θ (degree)

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

20 40 60 8020 40 60 80

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
A

s (
11

1)

In
A

s (
22

0)

In
A

s (
31

1)
In

A
s (

22
2)

In
A

s (
33

3)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

In
2O

3
(2

22
)

In
2O

3
(4

44
)

In
2O

3
(4

00
)

100

101

102

103

104

105

106

100

101

102

103

104

105

106

100

101

102

103

104

105

106

100

101

102

103

104

105

106

- 34 -



 成長初期の結晶状態

を調べるため，基板温度

300℃で成長させた試料

について TEM による断

面観察を行った．図 3-16

は成長界面の断面像で

ある．また，さらに基板

と成長層の界面を拡大

した断面像を図 3-17 に

示す．均一で欠陥のない

基板に対して，成長層側

は線状の欠陥や大小異

なる大きさの結晶粒が

凝集した様な像が観察

された．これは成長層が

多結晶化していること

を示している．また，欠

陥の現れ方が図 3-7 に

示した GaAs 上の InAs

層とは異なり，方向性のない欠陥が多数観察された．さらに成長層と基板の界面に黒

い帯状の層が存在した．これが X 線回折に現れた In2O3 層であると予想される．In2O3

層は 10nm 程度と非常に薄いが InAs 層が In2O3 層上に成長し，InAs と In2O3 の格子不整

合率が 67％と大きいために島状に

図 3-16 基板温度300ºCで成長させたInAs成長層の断面TEM像．

図3-17 基板温度300ºCで成長させたInAs成長層と

基板の界面の拡大像．
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なったと考えられる． 

- 35 -



3-4 まとめ 

 本章では HWE 法を用いて InAsxSb1-x 結晶成長を行うための基礎実験として GaAs と

InAs 基板上へ InAs 結晶成長を行った．結果を以下にまとめる． 

 

[1] GaAs{100}基板上へ InAs 結晶を成長させた結果， 

 (1)成長時間を長くするほど InAs 結晶の膜厚は増加したが，成長速度は一定では

なかった． 

 (2)InAs と GaAs の間の格子不整合率が約 7%と大きいため成長結晶は三次元的な

島状成長をした． 

 (3)成長時間が 3 時間，4 時間，5 時間の成長結晶は多結晶化した．一方，成長時

間が 2 時間の成長結晶は InAs(200)，(400)の回折ピークが非常に強く現れてお

り，基板との配向性が非常に良かった． 

 

[2] InAs{100}基板上へ InAs 結晶を成長させた結果， 

 (1)InAs 結晶は GaAs 基板上への成長と同様に三次元的な島状成長をした． 

 (2)In ソース温度を高くした方が輻射熱の影響により成長表面が丸みを帯びた島

になった．成長表面温度を上げることで表面拡散が促進し，表面モホロジーが向

上すると言える． 

 

[3] InAs{111}B 基板上へ InAs 結晶を成長させた結果， 

 (1)InAs{100}基板上への成長と同様に， InAs 結晶は三次元的な島状成長をした． 

 (2)断面 TEM 観察により成長層と基板の間に薄い層が観察された．XRD 測定に

より In2O3 が存在することが示された． 

 

以上より，HWE 法による GaAs 基板及び InAs 基板上への InAs 結晶成長が可能である

ことがわかった．しかし，GaAs 基板上への成長では InAs 結晶が多結晶化し，InAs 基

板上への成長では In の酸化物が成長結晶中に形成された．より高品質な層の成長には

精密なソース源の温度制御や，最適な基板温度の決定，真空状態の改良が重要である． 
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図4-1 三元混晶成長用アンプルとヒータの配置図．図4-1 三元混晶成長用アンプルとヒータの配置図．
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第 4 章 InAsxSb1-x結晶直接成長 

 

 本章ではホットウォール法を用いて InAs{100}及び GaAs{100}基板上に InAsxSb1-x

結晶を直接成長させた．電子顕微鏡を用いて結晶の表面モホロジーの観察を，X 線回

折装置を用いて結晶性の評価を，電子線回折装置を用いて結晶構造を，ラマン散乱測

定によるフォノン振動モードの組成比依存性を，ホール効果測定装置を用いて電気的

特性の評価を行った． 

 

4-1 InAs 基板上への InAsxSb1-x 結晶直接成長 

4-1-1 三元混晶成長用ホットウォール装置 

 図 4-1 に成長用アンプルとヒータの配置図を示す．3 章での二元用ヒータの配置と

は多少異なり，ガラスウールによるヒータの保護をやめ，ヒータを完全にステンレス

管で覆う構造とした．ガラスウール内の残留ガスの発生を無くすことで，成長中に酸

化しないようにした．ハロゲンランプによる間接加熱を補助ヒータとし，代わりに基

基板温度を銅ブロックの温度とす

ることで，ハロゲンランプによる

加熱よりも正確な基板温度測定・

制御が可能となった．ソース部の

加熱では二元用ヒータと同様に抵

抗加熱による独立温度制御を行

い，蒸気圧の低い原料順に上から

In，Sb，As を配置した．基板には

InAs{100}ウェハーを正方形に切

り出したものをアセトン，エタノ

ールによる脱脂洗浄後，乾燥させ

HWE 装置内に配置した． 

板に接触させた銅ブロックを加熱することで基板を加熱する直接加熱へ切り替えた．
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4-1-2 基板温度の効果 

 基板温度を 300，400，450℃と変化させ，In ソース温度を 680℃，Sb ソース温度を

470℃，As ソース温度を 300℃として，InAsxSb1-x 結晶成長を 2 時間行った．InAs 結晶

の成長において基板温度 300℃と 400℃では大きな変化が無かったことから，今回さら

に 50℃上昇させ 450℃での成長も行った．図 4-2 にそれぞれのソース温度による蒸気

圧曲線を示す[1]．それぞれの蒸気圧は，

In が 2.2×10-3Pa，Sb が 1.1×10-1Pa，As

が 4.6×100Pa である．InAs 基板との格子

不整合が大きくならない高 As 組成の

InAsxSb1-x を成長させるために，As 蒸気

圧が Sb 蒸気圧に比べ十分大きくなる温

度を選択した．また，In の蒸気圧に比べ，

Sb と As の蒸気圧を十分高くし，Ⅴ族過

剰雰囲気中での成長とした． 

 図 4-3(a)-(c)は基板温度 300℃，400℃，

450℃で成長させた試料を SEM 及び AFM により観察した表面像である．基板温度 300

℃の時には InAsxSb1-x は成長せず，基板表面に原料が析出したような状態となった．

EDS による組成分析の結果，析出物は Sb であることがわかった．基板温度が低いた

めにソース部から飛来してきた Sb 原子は In と結合せずにそのまま成長表面に付着し

析出した．一方，基板温度 400℃，450℃では基板上に成長層を確認できた．図 4-3(b)，

(c)に示す SEM 像ではどちらも小さな島が集まった形状に見える．AFM 像では，その

島がはっきりと観察できた．しかし，それぞれの最大高低差が 400℃の時には約 25nm，

450℃の時には 69nm と 2 倍以上の差があった．それぞれの膜厚は表面形状測定装置に

よる測定から約 0.1µm であった．基板温度 400℃の試料は小さな島が隙間を埋めなが

ら成長したため平坦性が良くなった．しかし，基板温度を 450℃に高くすると，島の

サイズが大きくなり，隙間との高低差が大きくなるため，平坦性が悪くなった． 
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用いた蒸気圧．



図4-3 Inソース温度680℃，Sbソース温度470℃，Asソース温度300℃で，InAs{100}
基板上に基板温度を変化させて成長させた成長層の表面SEM・AFM像．
基板温度 (a)300ºC，(b)400ºC，(c)450℃．
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 図 4-4 に基板温度 400℃と 450℃の試料の XRD 測定結果を示す．2θ = 56.8，61.1ºの

位置が InSb(400)，InAs(400)のピークが現れる回折角度であり，その間に InAsSb(400)

の回折ピークが現れるはずである．しかし，400℃，450℃の試料共に InAs(400)のピ

ークしか観察できなかった．基板が InAs{100}基板であることから，このピークは主

に基板からの回折である．また，他に回折ピークが無いことから，成長層は InAsSb

ではなく，InAs の結晶であったと言える．このことから，Sb ソースは蒸発しているが

成長層中には混晶となるほど取り込まれなかったことがわかった．蒸気圧比 PSb/PAs が

2.4×10-2 と非常に小さいために，成長雰囲気中の Sb 濃度が As 濃度に比べて小さく，

成長層中に Sb が取り込まれなかったためである． 

 

4-1-3 Sb ソース温度の効果 

 4-1-2 で使用した成長条件では Sb 蒸気圧に比べ As 蒸気圧が高すぎたために成長層

中に Sb が取り込まれなかった．そこで，Sb ソース温度を 440℃，470℃，500℃と変

化させて実験を行った．また，表面での表面拡散を活性化させるために In ソース温度

を 680℃から 700℃へ上昇させ，輻射熱の影響を強くし成長表面温度を高くした．その

基板温度 (a)400ºC，(b)450℃．

図4-4 Inソース温度680℃，Sbソース温度470℃，Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}
基板上に基板温度を変化させて成長させた成長層のXRDパターン．
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図4-4 Inソース温度680℃，Sbソース温度470℃，Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}
基板上に基板温度を変化させて成長させた成長層のXRDパターン．
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他の条件として，基板温度は 450℃，As 温度は 300℃，成長時間は 2 時間とし実験を

行った．各 Sb ソース温度での蒸気圧比 PSb/PAs は 0.6×10-2（440℃），2.4×10-2（470

℃），8.6×10-2（500℃）である． 

 それぞれの試料の膜厚は Sb ソース温度 440℃，470℃，500℃の順に 0.16，0.11，0.17µm

であり，In ソース温度がすべて同じ温度であるため，大きな違いはなかった．また，

Sb 温度が 470℃の試料は 4-1-2 の試料と同じ膜厚であった．In ソース温度を 680℃か

ら 700℃へ高くしたにもかかわらず，膜厚に違いが無かった．これは，In ソース温度

680℃と 700℃の時の In 蒸気圧は，それぞれ 0.2×10-2 Pa，0.4×10-2 Pa であり，20℃の

差では大きな差が無いためである． 

 図 4-5(a)-(c)にそれぞれの試料の表面 SEM・AFM 像を示す．SEM 像から小さな島

が集まっている様子が観察されたが，AFM 像ではそれぞれの島の大きさに違いがある

ことがわかった．それぞれの最大高低差は約 106nm（440℃），108nm（470℃），34nm

（500℃）であり，Sb ソース温度が 440℃，470℃の時には大きな違いが無いのに対し，

500℃では約 1/3 と小さくなっていた．一般にⅢ族原子と Sb 原子の結合の方がⅢ族原

子と As 原子の結合に比べ結合力が弱いため，Sb 濃度が増加するほど成長表面での表

面拡散が活性化される．Sb ソース温度を上げることで Sb 原子が成長層中により多く

取り込まれ，表面の平坦性を向上させたと考えられる．また，Sb には平坦性を向上さ

せる効果があり，特に GaAs 基板上への InSb 結晶の成長では格子不整合率が 14％と非

常に大きいにも関わらず平坦な膜が比較的容易に成長させることができると報告され

ている[2，3]． 
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図4-5 基板温度450℃，Inソース温度700℃，Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}基板
上にSbソース温度を変化させて成長させた成長層の表面SEM・AFM像．
Sbソース温度 (a)440ºC，(b)470ºC，(c)500℃．
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図4-5 基板温度450℃，Inソース温度700℃，Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}基板
上にSbソース温度を変化させて成長させた成長層の表面SEM・AFM像．
Sbソース温度 (a)440ºC，(b)470ºC，(c)500℃．
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 それぞれの成長層表面の RHEED パターンを

図 4-6(a)-(c)に示す．どの回折パターンもスポ

ット状であるが，Sb ソース温度 500℃の(c)のパ

ターンはわずかながらスポットが横に伸びてお

り，リング状になりかけている．これは，Sb ソ

ース温度 500℃の試料は表面の平坦性が良かっ

たものの，多結晶化しかけていることを示して

おり，配向性が他の試料に比べて悪いことがわ

かった．Sb ソース温度を高くすることでⅤ族の

濃度がⅢ族の濃度に比べ大きくなりすぎたため

に結晶性が悪くなったと思われる．一方，Sb ソ

ース温度が 470℃の回折パターンはスポットが

縦に伸びており，ストリーク状に近づいている．

これは，他の成長層に比べ配向性と平坦性が良

いことを示している．また，図 4-6(a)の回折パ

ターンには双晶のスポットが見られることか

ら，Sb ソース温度 440℃の試料には双晶が発生

していることがわかった． 

 図 4-7(a)は結晶中に一番多く Sb が取り込ま

れたと考えられるSbソース温度 500℃の試料の

XRD 測定結果である．InAs 基板上への InAs 結

晶成長の時と同様に InAs(200)， (400)と

In2O3(400)の回折ピークが観察された．これは，

In の酸化物である In2O3 が成長層中に存在する

ことを示している．3-3-2 において InAs 成長層

が島状成長したように，この試料が島状成長し
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た原因であると考えられる．InAsSb(400)の回折ピークが現れる 2θ = 56～62ºの部分を

拡大した回折パターンを図 4-7(b)に示す．61º付近に 3 本の回折ピークが観察された．

61.1ºが InAs(400)の回折ピークが現れ

る位置であることから，高角度側に現

れている 2 本の回折ピークは基板であ

る InAs(400)の Kα1 と Kα2 からの回折

ピークである．また低角度側に現れた

回 折 ピ ー ク は 成 長 層 で あ る

InAsSb(400)の Kα1回折ピークである．

InAs基板の回折ピークと違いKα2ピー

クが存在しないが，これは成長層の結

晶性が悪く Kα1と Kα2ピークが分かれ

な か っ た ， も し く は 基 板 の

InAs(400)Kα1 回折ピークと重なって

しまったためである．InAsSb(400)の回

折ピークと InAs(400)の回折ピークが

約 0.2ºずれていることから，ベガード

則を用いて，InAsxSb1-x 成長層の As 組

成(x)を計算すると，x = 0.96 となった．

Sb ソース温度 500℃，As ソース温度を

300℃とすることで InAs0.96Sb0.04結晶を

成長できた．本実験で使用した HWE

装置により InAsSb 結晶成長が可能で

あることが示された． 

図4-7 基板温度450℃，Inソース温度700℃，
Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}基板
上にSbソース温度500ºCで成長させた試料の
XRDパターン．
(a)2θ = 20～90º，(b)InAsSb(400)の回折ピーク

が現れる範囲．
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図4-7 基板温度450℃，Inソース温度700℃，
Asソース温度300℃の条件下でInAs{100}基板
上にSbソース温度500ºCで成長させた試料の
XRDパターン．
(a)2θ = 20～90º，(b)InAsSb(400)の回折ピーク

が現れる範囲．
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4-1-4 As ソース温度制御による組成制御 

 4-1-3 では Sbソース温度を 500℃まで上昇させることにより InAs0.96Sb0.04結晶を成長

できた．低 As 組成の InAsxSb1-x 結晶を成長するためには，更に Sb ソース温度を上げ

る必要がある．しかし，Ⅴ族原料が過剰すぎる条件では結晶性が悪くなる結果が得ら

れていることから，これ以上の Sb ソース温度の上昇は行わない方が良いと判断した．

そこで As ソース温度制御による InAsxSb1-x 結晶の組成制御を試みた． 

 成長用のアンプルとして図 4-1 に示した三元化合物用成長アンプルを使用した．原

料は，アンプルの上段から蒸気圧の低い順に In，Sb，As と配置した．基板には InAs{100}

ウェハーを 8mm × 8mm の正方形に切り出したもの使用した．基板はアセトン，エ

タノールによる脱脂洗浄，20H2SO4 : 1H2O2 : 1H2O 溶液によるエッチング，イオン交換

水による洗浄，N2 ガスによる乾燥の後，HWE 装置に配置した． 

 基板温度を 500℃，In ソース温度は成長表面での表面拡散を活性化させるために 750

℃と 4-1-3 よりもさらに 50℃上昇させた．また，Sb ソース温度は 4-1-3 において最も

電子線回折パターンが良かった 470℃とした．Sb ソース温度が 470℃の条件では As

ソース温度 300℃において InAsxSb1-x 結晶ではなく InAs 結晶が成長した．そのため As

ソース温度は，300℃よりも低い温度に設定する必要がある．そこで 220，230，240，

250，255，260℃と As ソース温度を変化させて InAsxSb1-x 結晶の As 組成の制御を試み

た．図 4-8 にそれぞれの原料の蒸気圧曲線を示す[1]．それぞれの温度における蒸気圧

は，In が約 1.7×10-2Pa，Sb が約 1.1×10-1Pa，As が約 4.1×10-2～5.1×10-1Pa となって

いる．Asソース温度を 220℃から 280℃にすることで蒸気圧に約 12 倍の違いができる．

また，図 4-9 に蒸気圧から計算した供給原料のⅤ/Ⅲ比と As ソース温度の関係を示す．

Ⅴ/Ⅲ比が常に 1 以上であることから，今回の成長条件が気相成長では一般的なⅤ族過

剰雰囲気中での成長となっていることがわかる．成長時間は 2 時間とし，図 2-10(b)

に示した原料のサーマルクリーニングを行うプログラムを用いて成長を行った．
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付近の回

の酸化物

56.8º，

度側に移動していく結果が得られた．これは，成長層中の As 組成が増加しているこ

とを示しており，As ソース温度を上げることにより成長層の As 組成を増加させるこ

とができることを示している．回折ピークの現れた角度からベガード則を用いて

InAsxSb1-x 成長層の As 組成(x)を計算した結果，x = 0.05 (220℃)，0.06 (230℃)，0.12 

(240℃)，0.3 (250℃)，0.57 (255℃)，0.66 (260℃)であった．As 組成(x)とそれぞれの

温度での As 蒸気圧との関係を図 4-11 に示す．点線は As 組成(x)を As 蒸気圧 PAs の

 XRD 測定から得られた回折ピークを図 4-10(a)，(b)に示す．30º，61º付近に現れた

回折ピークは基板の InAs(200)，(400)ピークである．その左側に現れた回折ピークが

成長層である InAsxSb1-x 結晶の回折ピークである．それ以外に現れた 35º，75º

折ピークは In の酸化物の In2O3(400），(800)ピークであり，成長層中に In

が形成されていることを示している．しかし，InAsxSb1-x，In2O3 共に(100)に準ずる回

折ピークのみが現れており，成長層と酸化物が多結晶ではなく単結晶であることがわ

かった．図 4-10(b)は(a)の 56～62ºの範囲をより詳細に測定した結果である．

61.1ºはそれぞれ InSb(400)，InAs(400)の回折ピークが現れる位置であり，成長層から

の回折ピークすべてがこの間に現れたことから，InAsxSb1-x 結晶が成長したことが確認

できた．また，As ソース温度が上がるにつれて，InAsxSb1-x からの回折ピークが高角
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図 4-10 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料のXRDパターンの変化．
(a)2θ = 20～90º，(b)2θ = 56～62º．
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図 4-10 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料のXRDパターンの変化．
(a)2θ = 20～90º，(b)2θ = 56～62º．
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関係を最小二乗法でフィッティングした直線であり，x＝1.3×PAs となっている．As

組成(x)は As 蒸気圧に対してほぼ線形に変化している．このことから，As ソース温度

を変化させ，As 蒸気圧を制御することで比較的容易に InAsxSb1-x の As 組成を制御でき

ることがわかった． 

 図 4-12 に表面形状測定装置により測定した成長層厚から求めた成長速度と As 温

度の関係を示す．As ソース温度が高くなると成長速度が減少する傾向があった．図

4-13 は成長速度とⅤ/Ⅲ比の関係である．Ⅴ/Ⅲ比は In 及び Sb ソース温度が一定であ

るために As ソース温度によって決まる．As ソース温度を上げることによりⅤ/Ⅲ比は

大きくなり，成長速度は低下していた．一般にⅢ-Ⅴ族化合物半導体の気相成長におい

て，Ⅴ/Ⅲ < 1 の条件下では，Ⅲ族元素の平衡分圧が非常に小さく成長雰囲気中にほと

んど存在しないため，供給されたⅢ族原料はほとんど析出する．そのため，Ⅲ族の供

給量が成長速度を決定していると言われている[4-7]．しかし，本実験ではⅢ族供給源
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である In ソースの温度は

していることから In

ない．As 温度が低いほど

結晶が成長するので

InAsxSb1-x 結晶に比べ

InAsxSb1-x 結晶の成長

がわかった．As の方

圧が高いために，成長層に取り込まれ

た後の再蒸発が As

発である．そのため，成長層の

成(x)の増加は，

発量の増加をもたらす．

ソース温度が低いときに比べ

ス温度が高い方が，再蒸発が活発とな

り，成長速度の減少につながった．ま

た，過剰な As 原子が

の到達を抑制していることも考えられ

る． 

蒸気圧の関係．

750℃に固定

供給量の変化は

Sb リッチの

，As リッチな

，Sb リッチな

速度が速いこと

が Sb よりも蒸気

の方が Sb よりも活

As 組

成長層からの As 再蒸

その結果，As

，As ソー

In の成長表面へ

図 4-11 As組成とAs
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図 4-13 成長速度と供給原料V/III比の関係．

ス温度の関係．図 4-12 成長速度とAsソー



 SEM による表面モホロジー観察の結果を図 4-14(a)-(f)に示す．どの成長層も，平坦

な二次元的な層状成長をしていなかった．その中でも，As ソース温度が 220℃の成長

層は他の成長層に比べ，二次元的な島状の成長をしていた．As ソース温度が 230℃，

240℃，250℃と高くなるにつれて大きな島が密集した形態の表面に変化した．さらに，

As ソース温度を 255℃，260℃と上げると，島のサイズが小さくなり，島と島の凝縮

が起こらず，一つ一つの島が独立して存在する形状となった．そのため平坦性が悪く

なった．成長層が層状ではなく島状成長した原因は二つ考えられる．一つ目は，InAs

基板と InAsxSb1-x 成長層の格子不整合である．図 4-15 に格子不整合率と As ソース温度

の関係を示す．X 線回折角度から求めた成長層の格子定数と InAs 基板の格子定数から

格子不整合率を計算した．As ソース温度が上がるほど，成長層の As 組成が増加する

ため，成長層の格子定数は InAs の格子定数に近づき，格子不整合は小さくなる．図

4-14の結果も考慮すると格子不整合率が大きくなるほど島のサイズが大きくなってい

ることがわかる．実際，SiGe/Si[8]，GaAs/Si[9，10]，GaAs/GaP[11]などの数%の格

子不整合率を持つ化合物半導体のヘテロ成長において，成長初期過程に三次元的核成

長が報告されている．そのため，基板と成長層の格子不整合が島状成長の原因である

と言える．二つ目の原因は，In の酸化物の存在である．図 4-10(a)に示した回折ピー

クからは In の酸化物である In2O3 の(400)，(800)からの回折が確認された．In2O3 はジ

ンクブレンド構造ではないが立方晶系の結晶構造を持つことから，成長層には基板と

配向性の良い In2O3 が存在していることがわかる．しかし，In2O3 の格子定数は 10.1Å

であることから，基板との格子不整合率は 67％と非常に大きい．このことから，In2O3

は島状に成長している可能性が高い．島状に成長した In2O3 が InAsxSb1-x 結晶の成長に

大きく影響を与えていると考えられる． 
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図 4-14 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料の表面モホロジーの変化．
Asソース温度 (a)220ºC，(b)230ºC，(c)240ºC，(d)250ºC，(e)255℃，(f)260℃．
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図 4-14 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料の表面モホロジーの変化．
Asソース温度 (a)220ºC，(b)230ºC，(c)240ºC，(d)250ºC，(e)255℃，(f)260℃．
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図 4-15 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料の格子不整合率とAsソース温度の関係．
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図 4-15 InAs{100}基板上へ基板温度500℃，Inソース温度750℃，Sbソース温度470℃とし，
Asソース温度を220～260℃で変化させた試料の格子不整合率とAsソース温度の関係．
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に示した三元化合物

In，Sb，As

の正方形に切り

3H2SO4 : H2O2 : 

基板への In2O3

(室温)エッチングし，イ

As ソース温度を

220，230，240，250，260，270，280，290℃と変化させて成長を行った．それぞれの

温度での蒸気圧は図 4-16 に示すように，In が約 3.6×10-2Pa，Sb が約 1.1×10-1Pa，As

が約 4.1×10-2～2.7×100Pa である[1]．図 4-17 に蒸気圧から求めたⅤ/Ⅲ比と As ソー

ス温度の関係を示す．気相成長では一般的なⅤ族過剰雰囲気中における成長となって

いる．成長時間を 2 時間に固定し，図 2-3(b)に示したサーマルクリーニングを行うプ

4-2 GaAs 基板上への InAsxSb1-x 結晶直接成長 

4-2-1 成長条件 

 InAs 基板上への成長と同様に，成長用のアンプルとして図 4-1

用成長アンプルを使用した．原料もアンプルの上段から蒸気圧の低い順に

と同様の配置をした．基板には GaAs{100}ウェハーを 8mm × 8mm

出したものを使用し，アセトン，エタノールによる脱脂洗浄，65℃の

H2O（vol. ratio）溶液による 90 秒間のエッチングを行った．その後，イオン交換水に

より洗浄，N2 ガスで乾燥後，すぐに HWE 装置に配置した．また，GaAs

の成長を抑えるために，原料である In を HCl により 30 秒間

オン交換水で洗浄後，N2 ガスで乾燥し，アンプルに配置した． 

 基板温度 500℃，In ソース温度 780℃，Sb ソース温度 470℃とし，
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4-2-2 InAsxSb1-x の組成制御と表面モホロジー 

 図 4-18 に成長層の厚さから求めた成長速度とⅤ/Ⅲ比の関係を示す．図 4-12 に示し

た InAs 基板上への成長速度と同様にⅤ/Ⅲ比が増加するに従い成長速度が減少する傾

向が見られた．成長結晶の As 組成の違いによる再蒸発量の違いと過剰なⅤ族原子に

よる In 供給の妨げが原因と考えられる． 

ログラムを用いて InAsxSb1-x 結晶成長を行った．
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関係．

図 4-16 供給原料の蒸気圧曲線とInソース
温度780℃，Sbソース温度470℃，Asソース
温度220～290℃の蒸気圧．
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図 4-17 供給原料V/III比とAsソース温度の

関係．

図 4-16 供給原料の蒸気圧曲線とInソース
温度780℃，Sbソース温度470℃，Asソース
温度220～290℃の蒸気圧．

図 4-18 成長速度と供給原料V/III比の関係．

0 100 200 300 400 500 600
V/ III ratio

0.0

0.5

1.0

G
ro

w
th

 ra
te

 (µ
m

/h
r)

図 4-18 成長速度と供給原料V/III比の関係．
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 図 4-19(a)-(h)は As ソース温度を 220～290℃に変化させた時の成長層の表面 SEM

像である．InAsxSb1-x（0≦x≦1）と GaAs 基板の格子不整合が 14.6～7.2%であることか

ら，層状成長ではなく三次元的な成長をしていた．しかし，As ソース温度が 220℃の

表面(図 4-19(a))は，台地状の平坦な面を持った二次元的な島が凝集しているように

見える．また，島の高さも大きな違いが無いために，より平坦になった．As ソース温

度を 230，240℃(図 4-19(b)，(c))と上げるに従い，島の高さに差が生じ，平坦性が悪

くなっていく様子が観察できた．As ソース温度が 250℃(図 4-19(d))に上がると，方

形の島はその形を崩し，高さもそれぞれ異なるために，さらに平坦性が悪化した．As

ソース温度を 260，270℃(図 4-19(e)，(f))に上げると乱雑な島のサイズが縮小した．

さらに As ソース温度を 280，290℃(図 4-19(g)，(h))と上げると，島のサイズはさら

に小さくなった．また，島の形状が乱雑なものから一定の方向に長く伸びた形状に変

化した．伸びている方向が劈開面に平行であることから，<110>方向であることがわか

った．このように As ソース温度により表面モホロジーが変化した理由には，In-As と

In-Sb の結合力の差が影響していると考えられる．基板よりも成長層側の格子定数が大

きいと，成長層には基板との格子不整合を無くすための圧縮歪みが生じる．成長結晶

はこの歪みを緩和するために結晶中に多くの転位や欠陥を発生させたり，島状成長し

たりする．また，In-Sb 結合の方が In-As 結合よりも結合力が小さいため成長表面に吸

着後に表面拡散し易い．そのために，As 組成の小さい，すなわち As ソース温度が低

い条件においては，In-Sb 結合が多く表面拡散し易いため，頂上が平らな台地状の島が

成長するが，As ソース温度が高くなるにつれ As 組成が高くなり In-As 結合が増加し

表面拡散しにくくなるため，平らな面を持たない小さな島が成長した．また，組成が

InSb に近いもしくは InAs に近い場合に比べて，中間の組成の InAsSb 成長の場合，As

と Sb の配列が不規則になりやすく，形状の不揃いな島が多数形成された． 
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条件下で
による表

(f)270℃，

図 4-19 基板温度500℃，Inソース温度780℃，Sbソース温度470℃の
GaAs{100}基板上へ成長させたInAsxSb1-x結晶のAsソース温度の違い

面モホロジーの変化．
Asソース温度 (a)220ºC，(b)230ºC，(c)240ºC，(d)250ºC，(e)260℃，
(g)280ºC，(h)290ºC．



 図 4-20(a)に 20º≦2θ≦90ºの X 線回折パターン，また，図 4-20(b)に 56º≦2θ≦62ºの

範囲を詳細に測定した結果を示す．図 4-20(a)から As ソース温度が 240，250，260，

270℃の成長層の回折ピークには InAsSb(200)，(400)のピークの他に InAsSb(111)，

(220)，(311)の非常に弱いピークが観察された．このことから As ソース温度が 240

～270℃の成長層の配向性は良いものの，多結晶化していることがわかった．成長表面

が規則性のない三次元的な島状成長である事から成長層には格子不整合による歪みの

影響により発生した欠陥が多数存在すると考えられ，それが多結晶化の原因となった

と思われる．それに対して，多結晶化の見られなかった成長層は，台地状の島，もし

くは<110>方向に伸びた小さな島状の成長をしていた．成長層の結晶性が良いほど格子

不整合による歪みの影響や欠陥の量が少ないために，表面モホロジーが規則性のある

三次元的な島形状や二次元的な島形状になった．そのため，成長層の結晶性が表面形

状に影響を与えていると言える．また，ほぼすべての回折ピークから In2O3(400)から

のピークが現れており，InAs 基板状への成長と同様に成長層中に In2O3 が成長してい

た．しかし，In2O3 のピークが現れていない As ソース温度が 230℃の成長層とピーク

の現れている 220，240℃の成長層を比較した場合，As ソース温度が上がるに従い回

折強度は弱くなっていることから，As 組成の変化により結晶性は大きく変化するもの

の，In2O3 の存在による結晶性の劣化はないことが示された．また，成長層からのピー

クはすべて As ソース温度が上がるにつれて高角度側に移動していることから，As ソ

ース温度を上げることにより成長層中の As 組成を増加させることができたと言える． 
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図 4-20 基板温度500℃，Inソース温度780℃，Sbソース温度470℃の条件下
でGaAs{100}基板上へ成長させたInAsSb結晶のAsソース温度の違いによる
XRDパターンの変化．
(a)2θ = 20～90º，(b)2θ = 56～62º．
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図 4-20 基板温度500℃，Inソース温度780℃，Sbソース温度470℃の条件下
でGaAs{100}基板上へ成長させたInAsSb結晶のAsソース温度の違いによる
XRDパターンの変化．
(a)2θ = 20～90º，(b)2θ = 56～62º．
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 図 4-20(b)から InAsSb(400)ピーク

の現れた角度を測定し，ベガード則か

ら成長層の As 組成を計算した．As 組

成と As ソース温度の関係を図 4-21 に

示す．As ソ

成長層の As 組成が増加し，

0.90 の間で変化していることが確認で

きた．しかし，InAs 基

ど As 組成と As

線的な増加傾向を示して

らのグループはⅢ-Ⅴ族

の固相組成を熱力学 ，Ⅲ-Ⅴ-Ⅴ'化合

物の固相組成はⅤ/ 告している

[2-5]．As の供給分圧

が析出するため，As

 

と表される．Ⅴ/Ⅲ比が 1 よりも小さいときはⅤ族の平衡分圧は低く，供給分圧に対し

て無視できる．そのため，供給された V 族原子はすべて成長結晶に取り込まれるため，

Ⅴ族の比，つまり As と Sb の供給量の比で固相組成が決まり，As 組成はⅤ族の供給

比に比例した変化をする．一方，Ⅴ/Ⅲ比が 1 よりも大きい場合はⅤ族の平衡分圧が高

く，供給分圧に対して無視できなくなる．そのため，成長結晶中に取り込まれなかっ

た過剰のⅤ族原子が成長雰囲気中に残ることになり供給分圧が変化し，成長結晶の As

組成はⅤ族の供給比と一致しなくなる．この場合，成長結晶の As 組成はギブズの自

由エネルギーによって決まる．二元化合物の生成の自由エネルギーの変化ΔG は， 

ース温度が上がるにつれ，

x = 0.02～

板上への成長ほ

ソース温度の関係は直

いない．Seki

化合物半導体

的な平衡モデルを用いて解析しており，その結果

Ⅲ比とギブズの自由エネルギーによって決まると報

Pi
0，平衡分圧 Pi とすると，供給分圧から平衡分圧を引いたもの

組成（x）は， 
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図 4-21 基板温度500℃，Inソー
Sbソース温度470℃の条件下で
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ス温度の関係．
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と，反応の平衡定数 Ki を用いて表される．この平衡定数 Ki は多元混晶の成長におい

て，成長する混晶中への二元化合物の取り込まれやすさの序列を表している．InAs と

InSb を比べた場合，この平衡定数 Ki には， 

 

よりも結晶中に取り込まれやすい傾向があ

以上であることから，固相組成は

ソース温度と As 供給量比の関係

を示す．As ソース温度が低い状態では As 供給比の増加量は大きいが，As ソース温度

が上がるにつれ，As 供給比は飽和し 1 に近づく．そのため，成長結晶の As 組成も同

様の変化をすると考えられる．しかし，

Ⅴ/Ⅲ比が 1 以上のため，成長結晶の

As 組成は自由エネルギーの変化に支

配されるため，成長結晶中に As がよ

り多く取り込まれることになる．その

結果，As ソース温度と As 組成の関係

は単純な増加傾向があるものの直線的

な関係にならず，As ソース温度を上昇

させるほど As 組成は急激に大きくな

った． 

 AFM により測定した表面荒さの二乗平均値(RMS)及び，X 線回折強度と As ソース

温度の関係を図 4-23 に示す．As ソース温度が低く，台地状の島が成長した成長層と，

As ソース温度が高く，方向性を持った小さな島が成長した成長層は表面荒さが小さか

った．それに対し，乱雑な形状の島が成長した成長層は表面荒さが大きくなった．前

iKRTG ln−=Δ (2)

InSbInAs KK > (3)

iKRTG ln−=Δ (2)

InSbInAs KK > (3)

という関係があるため，InAs の方が InSb

る．本実験では，Ⅴ/Ⅲ比の最低値が 27 であり，1

As の供給比と比例にはならなかった．図 4-22 に As
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図 4-22 Asソース温度とAs供給量比．
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図 4-22 Asソース温度とAs供給量比．
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者の X 線回折強度は強く，後者の強

度は弱かった．As ソース温度 260℃

付近の成長層は，In-As と In-Sb の結

合エネルギーの違いから As 原子と

Sb 原子が不規則に取り込まれるた

め配列が不規則となり多量の欠陥の

発生原因となった．そのため，成長

層の結晶性は劣化し，歪みを緩和す

るために島状成長し，表面の荒さが

大きくなったと考えられる． 

 

4-2-3 InAsxSb1-x のラマン散乱特性 

 図 4-24，25 にラマン分光法により得られた

トルと成長結晶のラマンスペクト

242cm-1 付近に，InSb バルク結晶のスペクトルからは

た．それぞれのピークは In-As 結合，

数νは， 

 

となる[12]．K はバネ定数，μは 2 つの原子の換算質量，mⅢはⅢ族原子の質量，mⅤは

Ⅴ族原子の質量である．バネ定数が大きく，軽い原子が関与するほど振動数は大きく

なる．バネ定数を結合エネルギーとすると，結合エネルギーが強いほど高波数側にピ

ークが現れ，重い原子が関与するほど低波数側にピークが現れることになる．InAs バ

InAs，InSb バルク結晶のラマンスペク

ルを示す．InAs バルク結晶のスペクトルからは

192cm-1 付近にピークが観察され

In-Sb 結合の縦波光学フォノン(LO)モードのピー

クである．化学結合をバネとしてモデル化すると，Ⅲ族原子とⅤ族原子の結合の振動

図 4-23 基板温度500℃，Inソース温度780℃，Sb
ソース温度470℃の条件下でGaAs{100}基板上へ
成長させたInAsSb結晶の成長表面の自乗平均粗さ，
X線回折強度とAsソース温度の関係．
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図 4-23 基板温度500℃，Inソース温度780℃，Sb
ソース温度470℃の条件下でGaAs{100}基板上へ
成長させたInAsSb結晶の成長表面の自乗平均粗さ，
X線回折強度とAsソース温度の関係．
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ルクと InSb バルクでは，As 原子に比べ Sb 原子の方が重く，In-As 結合に比べ In-Sb

結合の方が弱いために，ピークが低波数側に現れている． 

 図 4-25 に示した成長試料のラマンスペクトルでは，InAsxSb1-x が成長しているため，

242cm-1付近に In-As 結合に起因する LO モードのピークと 192cm-1付近に In-Sb に起因

する LO モードのピークの 2 種類が観察された．また，LO モードのピークよりも低波

数側にバルク結晶では見られなかった In-As，及び In-Sb 結合の横波光学フォノン（TO）

モードのピークが観察された．{100}のラマン散乱測定において，TO モードのピーク

 

160 180 200 220 240 260160 180 200 220 240 260
Wave number (cm-1)

160 180 200 220 240 260160 180 200 220 240 260

InAs

InSb

0

10

20

30

40

50

0

5

10

15

0

10

20

30

40

50

0

5

10

15

In
te

ns
ity

 (a
.u

.)

2020

160 180 200 220 240 260160 180 200 220 240 260
Wave number (cm-1)

In
te

ns
ity

 (a
.u

.)

図 4-25 基板温度500℃，Inソース温度780℃，
Sbソース温度470℃の条件下でGaAs{100}基板
上へ成長させたInAsSb結晶のAsソース温度の
違いによるラマン分光スペクトルの変化．

図 4-24 InAsバルク結晶とInSbバルク

結晶のラマン分光スペクトル．
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は禁制であるにもかかわらず，観察された理由として，成長試料の表面モホロジーが

平坦ではなく島状に成長していることが考えられる．そのため，特に平坦性の悪かっ

た As ソース温度 250℃，260℃，270℃の試料は LO モードのピークよりも TO モード

のピークの強度が強く表れたと考えられる．As ソース温度が低く As 組成が小さい試

料では In-Sb 結合に起因するフォノンピークが強く，As ソース温度が高く As 組成が

大きい試料では In-As 組成に起因するフォノンピークが強くなった．低 As 組成の試料

ほど In-Sb 結合の数が多いため，In-Sb フォノンピーク強度が大きくなり，As 組成が

増加するほど，In-As 結合が増加するため，In-As フォノンピーク強度が大きくなった． 

 図 4-26 に In-Sb，及び In-As フォノン

ピーク位置と As ソース温度の関係を示す．

In-As フォノンピークに注目し，そのピー

ク位置の変化を見ると，As ソース温度 290

℃の試料の In-As の LO モードピークは

240cm-1 付近に，TO モードピークは 220cm-1

付近に存在し，それぞれ最も高い値となっ

ており，結合エネルギーが最も大きいこと

がわかる．そして，As 組成が減少するに従

い，In-As フォノンピークの位置は低波数

側に移動した．As 組成が変化すると InAsxSb1-x の格子定数が変化し，GaAs 基板との格

子不整合率が変化するため，結合エネルギーに変化が生じピーク位置が変化する．ま

た，As 組成が減少するほど In-As 結合の数は減少するため，結合エネルギーが減少し，

ピーク位置は低波数側に移動したと考えられる．一方，In-Sb フォノンピーク位置は

LO，TO モードピーク共に As ソース温度が 220℃の時に最も高く，As ソース温度が

高くなるにつれ低波数側に移動している．As ソース温度が高い成長層ほど As 組成が

高く，In-Sb 結合の数が減少することと，格子定数の変化が In-Sb 結合エネルギーを弱

くしていると考えられる．また，In-As フォノンピーク位置が As ソース温度を低くす
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図 4-26 Asソース温度の違いによるLO
ピーク，及びTOピーク位置の変化．
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るにつれ，In-Sb フォノンピーク位置に近づくことから，結合エネルギーが弱く，成長

中に表面拡散が起こりやすい状態になっており，平坦性の良い結晶が成長しやすくな

ると思われる． 

図 4-27 に In-As，及び In-Sb フォノンピ

ークの LO・TO モードピーク比と As ソー

ス温度の関係を示す．As ソース温度 220℃

の試料が最も強度比が大きく，As ソース温

度が高くなるにつれ強度比が小さくなり，

As ソース温度 260℃で最も小さくなる．こ

の傾向は図 4-23 で示した表面粗さと As ソ

ース温度の関係と逆である．このことから，

成長結晶の平坦性が良いほど， LO・TO モ

ードフォノンピーク強度比が大きくなると予想される．フォノンピーク強度比が大き

い As ソース温度 220℃～240℃の表面モホロジーは，図 4-19(a)-(c)に示すように平坦

な面を持った二次元的な成長をしている．一方，As 組成が増加するに従い，フォノン

ピーク強度比が減少し，表面拡散が起こりにくくなるため， As ソース温度 250℃～

290℃の表面モホロジーは図 4-19(d)-(h)に示すように三次元的な島状成長をしたと言

える．As ソース温度 280℃，290℃の成長結晶はフォノンピーク強度比が大きいが，

In-As フォノンピーク位置が高波数側にあるため結合エネルギーが強く，表面拡散が

起こりにくい状態のため，表目粗さが小さいものの，三次元的な島状成長をしたと言

える． 

 

4-2-4 InAsxSb1-x の電気的特性 

 室温でのホール効果測定により得られた移動度とキャリア濃度の結果を図 4-28 に

示す．すべての成長層は n 型であった．バルク結晶の InSb 及び InAs 結晶の移動度は

それぞれ約 8.0×104cm2/Vs と 3.3×104cm2/Vs であることから，As ソース温度が上がる
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図 4-27 Asソース温度のLOモード
ピークとTOモードピークの強度比．
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に従い成長層の As 組成が増加す

るので，移動度が減少すると予想

された．しかし，移動度は 220～

270℃までは減少し，280℃で一度

増加，その後 290℃でまた減少し

た．このことから移動度の減少に

結晶性が大きく影響していると考

えられる．As ソース温度が 220～

270℃までは成長層の As 組成が増

加するにつれ，結晶性が劣化する

ため，移動度が急激に減少した．

しかし，As ソース温度が 280℃の成長層は，270℃の成長層に比べ結晶性が向上して

いるため，As As ソース

温度を 290 ソース温度が 280

ソース温度 220ºC

の試料の約 2.0×10

℃まで増加し，

280℃で減少，そして 次のことが考えられる．

As ソース温 よりⅤ

のアンチサイトが多数形成

た，In 移動度の減少

を引き起こしたと考えられる． 
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図 4-28 基板温度500℃，Inソース温度780℃，
Sbソース温度470℃の条件下でGaAs{100}基板上
へ成長させたInAsSb結晶の移動度，キャリア濃
度とAsソース温度の関係．

図 4-28 基板温度500℃，Inソース温度780℃，
Sbソース温度470℃の条件下でGaAs{100}基板上
へ成長させたInAsSb結晶の移動度，キャリア濃
度とAsソース温度の関係．

組成が高くなったにもかかわらず移動度は増加した．さらに

℃に上げると，As 組成がさらに増加するため，再び As

℃の成長層の移動度よりも減少した．また，移動度の最大値が As

4cm2/Vs であり，これはバルク結晶の移動度に比べて非常に低い．

成長層の結晶性がまだ悪く，改善できる見込みが十分あると思われる．一方，キャリ

ア濃度は移動度とは逆の変化をしている．As ソース温度が 220～270

290℃で再び増加した．この理由として，

度が上がるにつれて，成長雰囲気のⅤ族原子の量は増加するため，

族原子の増えた雰囲気中での成長となる．そのために，In

され易くなるため，成長層はⅤ族が過剰な状態となり，キャリア濃度が増加する．ま

のアンチサイト欠陥が多数生じることで結晶性が劣化するため，



4-3 まとめ 

 本章では，In，Sb，As の金属単体を用いた HWE による InAs{100}基板および

GaAs{100}基板上へ InAsxSb1-x 結晶の成長実験を行った．成長層の組成比を制御するた

めに基板温度，In，Sb ソース温度を一定にし，As ソース温度を変化させ，InAsxSb1-x

結晶を成長させた．得られた結果を以下にまとめる． 

 

[1]  InAsxSb1-x 結晶の組成制御 

 (1)As ソース温度の制御のみで InAsxSb1-x 結晶の組成比を制御できた． 

 (2)Ⅴ族元素の平衡分圧が高いため，As 組成は As ソース温度に比例しなかったが，

単純増加傾向があった．  

  (3)InSbと InAsよりの組成の InAsxSb1-x結晶ほどXRD強度が強く結晶性が良かった． 

 

[2]  InAsxSb1-x 結晶の表面モホロジー 

 (1)格子不整合の影響のため InAsxSb1-x 結晶は島状成長した． 

 (2)As組成の小さい InAsxSb1-x結晶は格子不整合率が大きいにもかかわらず平坦性の

良い二次元的な島状成長をした． 

 (3)中間 As 組成を持つ InAsxSb1-x 結晶は三次元的で規則性のない乱雑な島状成長を

した． 

 (4)As 組成の大きい InAsxSb1-x 結晶も中間 As 組成と同様に三次元的な島状成長をし

たが，<110>方向に伸びた規則性を持っていた． 

 

[3] InAsxSb1-x 結晶のラマン散乱特性 

 

 (1)InAsxSb1-x結晶の測定において，242cm-1 付近に In-As 結合に起因する LO モード

ピーク，192cm-1 付近に In-Sb に起因する LO モードピークの 2 種類が観察された． 

 (2)As 組成が高い試料では In-As 結合に起因するフォノンピークが強く，As 組成が

減少するに従い，ピーク位置は低波数側に移動し，強度が弱くなった． 

 (3)低 As 組成の試料は結合エネルギーの弱い In-Sb 結合が多いため，成長中に表面拡
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散が起こりやすく，表面の平坦性の良い結晶が成長した． 

 (4)As 組成が増加するに従い，結合エネルギーの強い In-As 結合が増加し，表面拡散

が起こりにくくなるため，三次元的な島状成長をした． 

 

[4]  InAsxSb1-x 結晶の電気的特性 

 (1)すべての InAsSb 結晶が n 型半導体であった． 

 (2)As 組成が増加するほど電子移動度が減少する傾向があった． 

 (3)Asソース温度を 200℃から 270℃まで高くすると InAsxSb1-x成長層の As組成比が

大きくなり移動度が減少した．しかし，As ソース温度 280℃では結晶性の改善により

移動度が増加した． 

 

 以上より，HWE 法により As ソース温度を制御することで InAsxSb1-x 結晶を任意の

組成で成長させた．また，表面モホロジー，ラマン散乱特性，電気的特性と組成比の

関係を評価した．中間の As 組成を持つ InAsxSb1-x 結晶の結晶性向上のために結晶成長

法の改良が必要であることが示された． 

- 66 -



- 67 -

参考文献 

[1] 日本金属学会編 金属物性基礎講座 206-222 
 “結晶成長”. 
[2] G. M. Williams, C. R. Whitehouse, C. F. McConville, A. G. Cullis, T. Ashley, S. J. 

Courtney and C. T. Elliott, Appl. Phys. Lett. 53 (1988) 1189-1191 
 “Heteroepitaxial growth of InSb on (001)GaAs using molecular beam epitaxy”. 
[3] R. M. Biefeld and G. A. Hebner, Appl. Phys. Lett. 57 (1990) 1563-1565 
 “Epitaxial growth of InSb on GaAs by metalorganic chemical vapor deposition”. 
[4] H. Seki and A. Koukitu, J. Cryst. Growth 74 (1986) 172-180 
 “Thermodynamic analysis of metalorganic vapor phase epitaxy of III-V alloy 

semiconductor”. 
[5] 中島一雄, 共立出版株式会社 シリーズ：結晶成長のダイナミクス 3 巻 (2002) 

38-68 
 “エピタキシャル成長のメカニズム”. 
[6] H. Seki and A. Koukitu, J. Cryst. Growth 78 (1986) 342-352 
 “Thermodynamic analysis of molecular beam epitaxy of III-V semiconductor”. 
[7] H. Seki and A. Koukitu, J. Cryst. Growth 98 (1989) 118-126 
 “Solid composition of alloy semiconductors grown by MOVPE, MBE, VPE hand ALE”. 
[8] K. Sakamoto, T. Sakamoto, S. Nagano, G. Hashiguchi, K. Kunikoshi and Y. Bando, Jpn. 

J. Appl. Phys. 26 (1987) 666-670 
 “Rflection high-energy electron diffraction intensity oscillations during GexSi1-x MBE 

growth on Si(001) substrate”. 
[9] H. Takasugi, M. Kawabe and Y. Bando, Jpn. J. Appl. Phys. 26 (1987) L584-L586 
 “Initial growth and dislocation accommodation of GaAs on Si(100) by molecular beam 

epitaxy”. 
[10] S. M. Koch, S. J. Ronsner, R. Hull, G. W. Yoffe and J. S. Harris, J. Cryst. Growth 81 

(1987) 205-213 
 “The growth of GaAs on Si by MBE”. 
[11] 野村卓志, 静岡大学博士論文 (1990) 
 “分子線エピタキシ法によるⅢ-Ⅴ族半導体ヘテロ成長過程の研究”. 
[12] 飯田康夫, 第 6 回基礎セミナー (応用物理学会東海支部) (2005) 35-42 
 “ラマン分光法”. 
[13] S. Nakamura, P. Jayavel, T. Koyama, M. Kumagawa and Y. Hayakawa, J. Cryst. Growth 

274 (2005.1) 362-366 
“Influence of Arsenic Temperature on the Structural and Electrical Characteristics of 
InAsSb Layers Grown on GaAs by Hot Wall Epitaxy”. 



第 5 章 バッファ層を利用した InAsxSb1-x 結晶成長 

 

 本章では InAsxSb1-x 結晶の高品質化のために，バッファ層を利用して InAsxSb1-x結晶

の成長を行い，特性を評価した．基板と成長結晶の間にバッファ層を導入することに

より，格子不整合の影響を小さくし，成長結晶の高品質化が大いに期待できる．本実

験では，4 章において，比較的高品質であった Sb リッチ InAsxSb1-x 結晶と InSb 結晶を

バッファ層として利用することで基板と成長層の格子不整合を緩和させ，高品質な

InAsxSb1-x 結晶の成長を試みた．また，InAsxSb1-x の組成を連続的に変化させたグレーデ

ッドバッファ層（グレーデッド層）や階段状に変化させたステップグレーデッドバッ

ファ層（ステップ層）が成長結晶の品質に及ぼす効果を調べた． 

 

5-1 InAsxSb1-x 結晶の膜厚効果 

 バッファ層を導入する前に，膜厚を厚くした InAsxSb1-x 結晶の成長を行った．膜厚を

厚くすることにより基板からの影響を小さくし，歪みも小さくなるため，平坦性・結

晶性の向上が期待できる． 

 

5-1-1 成長条件 

 結晶成長は図 4-1 に示した三元化合物用成長アンプルを用いて行った．原料として

In，Sb，As の金属単体を使用し，蒸気圧の低い順にアンプルの上段から配置した．ま

た，In は In2O3 の発生を抑えるため，アンプルに配置する前にアセトン，エタノールに

よる脱脂洗浄後，HCl (室温，30 秒間)によりエッチング処理を行った．成長用基板に

は，GaAs{100}ウェハーを 8×8mm の正方形に切り出し，アセトン，エタノールによ

る脱脂洗浄後，3H2SO4 : H2O2 : H2O (65℃，30 秒間)のエッチング処理を行ったものを

使用し，HWE 装置内に配置した． 

 基板，In ソース，Sb ソース温度は第 4 章において GaAs 基板上に成長させた条件を

用いて，それぞれ 500℃，780℃，470℃とした．As ソース温度は中間 As 組成の InAsxSb1-x

結晶を得るために 270℃とした．InAsxSb1-x 結晶の厚さによる平坦性・結晶性の変化を
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分間の試料を作製した．成長温度プログラ

 今回の温度条件における In，Sb，As の蒸気圧はそれぞれ約 3.6×10-2，1.1×10-1，9.0

×10-1Pa であり，Ⅴ族過剰雰囲気中の成長となる[1]． 

 

5-1-2 特性評価 

 成長結晶の膜厚は，成長時間 120 分間の試料が 2.0µm，275 分間の試料が 4.9µm で

あった．膜厚と成長時間より成長速度を計算した結果，どちらの試料も約 1µm/hr であ

り，成長が安定して行われたことが示された． 

 図 5-1(a)，(b)に SEM による表面モホロジーの観察結果を示す．どちらの成長結晶も

基板との格子不整合の影響のために三次元的な島状成長していた．また，表面粗さ測

定の結果，成長時間が 120 分間の試料は 47.3nm，成長時間が 275 分間の試料は 50.7nm

となり，成長時間を長くすることでわずかに平坦性が劣化した．成長時間が 120 分間

の試料と 275 分間の試料の表面モホロジーに大きな変化がないことから，表面モホロ

ジーは膜厚を厚くしても変化せず，成長初期過程で形状が決まることがわかった． 

 図 5-2 に 20º≦2θ≦90ºの範囲で測定した XRD 測定の結果を示す．上段に示した成

長時間が 120 分間の試料の XRD パターンには，InAsSb(200)と InAsSb(400)からの回折

ピークと基板の GaAs(200)と GaAs(400)以外の回折ピークは観察されなかった．これは

図5-1 成長層の厚さ（成長時間）の違いによる表面モホロジーの変化．
成長時間(a)120分間，(b) 275分間．

比較するために，成長時間 120 分間と 275

ムには図 2-3(b)に示した，成長前にサーマルクリーニングを行うプログラムを使用し

た． 

10µm
(a) (b)

10µm10µm10µm10µm
(a) (b)

10µm
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InAsSb(200)，InAsSb(400)，

InAsSb(220)，InAsSb(311)

分間の試料が多結晶化している

過加熱の状態となり，結晶性が劣化し，多結晶化したと考えられる． 

 より詳細に結晶性を比較するために測定した XRD ロッキングカーブの結果を図

5-3(a)，(b)に示す．測定値は比較を行い易くするために，最大値で規格化している．図

5-3(a)に示した成長時間 120 分間の XRD ロッキングカーブの半値幅は 2.6ºであった．

一方，成長時間 275 分間の XRD ロッキングカーブは，はっきりとした回折ピークが観

察できず，半値幅の測定が不可能であり，結晶性が非常に悪いことが示された． 

成長時間 120 分間の成長結晶が基板と配向性良く成長したことを示している．一方，

下段に示した成長時間 275 分間の XRD パターンには

GaAs(200)，GaAs(400)からの回折ピーク以外に，InAsSb(111)，

からの回折ピークが観察された．これは成長時間 275

ことを示しており，基板との配向性が悪い結晶が成長したことがわかった．成長時間

を長くすることで格子不整合などの基板からの影響が小さくなり，成長結晶の結晶性

が向上すると考えられたが，本実験では配向性が悪く結晶性が劣化した．この原因と

して，In ソースからの輻射熱の影響が考えられる．長時間基板をアンプルの上部に配

置することで，780℃と最も高温の In ソースからの輻射熱の影響を受け，成長表面が

2θ (degree)
図5-2 成長層の厚さ（成長時間）の違いによるXRDパタ
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響を小さくすることができ

GaAs

リッチ層）とグレーデッド

 

In，Sb，As

基板はアセトン，エタノールによる脱脂洗浄

 基板，In ソース，Sb ソース温度は 5-1 で用いた 500，780，470℃として成長実験を

行った．As ソース温度は Sb リッチ層成長時に 220℃とし，InAsxSb1-x エピ層（エピ層）

成長時は 250，270，280℃と変化させた．As ソース温度 220℃で成長させた InAs0.98Sb0.02

結晶は，4 章において最も平坦性が良く，X 線回折強度も高かったことから，もっと

も品質の良い結晶であるため，バッファ層の一部として使用した．成長温度プログラ

ムは図 2-3(c)に示したものにバッファ層を成長させる行程を追加して行った．As ソー

ス温度のプログラムを図 5-4(a)に示す．また，図 5-4(b)は 150℃から 280℃までの行程

図5-3 成長層の厚さ（成長時間）の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
成長時間(a)120分間，(b)275分間．
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5-2  Sb リッチ InAsxSb1-x 層 

 成長層を厚くすることでは基板からの格子不整合の影

ず，結晶性が劣化した．そこで，基板との格子不整合の影響を小さくするために，

基板と InAsxSb1-x 結晶との間に Sb リッチ InAsxSb1-x 層（Sb

層をバッファ層として成長させ，平坦性・結晶性の向上を試みた．

 

5-2-1 成長条件 

 結晶成長は 5-1 と同様に三元化合物用成長アンプルを用い，原料として

の金属単体を使用した．成長前に GaAs

を行った． 
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図5-3 成長層の厚さ（成長時間）の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
成長時間(a)120分間，(b)275分間．
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を拡大した図である．プログラム開始から 30 分間で原料の温度を 100℃まで上昇させ，

リッチ層成長温度（220

Sb リッ

度をエピ層成長

分間エピ層を成長さ

分間と統一したことで，

250℃，270

℃の場合が一番急峻となる．一

方，Sb リッチ層の厚さと成長時間はすべて同じとした． 

 今回の温度条件における In，Sb の蒸気圧はそれぞれ約 3.6×10-2Pa，1.1×10-1Pa であ

その後 1 時間かけて In と Sb ソースは成長温度，As ソースは Sb

℃）まで上昇させた．成長温度に到達後，温度安定化及びサーマルクリーニングのた

めに 60 分間の温度保持を行った．その後，基板をアンプルの上部に移動し，

チ層を 15 分間成長させた．Sb リッチ層成長後，15 分間で As ソース温

温度まで上昇させることでグレーデッド層を成長させ，最後に 90

せ，基板をアンプル上部から離れた場所に移動することで成長を終了させた．基板温

度はプログラム開始後 90 分間で成長温度（500℃）まで上昇し，成長終了までその温

度を保持した．基板をアンプル上部に配置している時間を 120

As ソース温度を Sb リッチ層成長温度からエピ層成長温度まで上昇させる時の温度上

昇速度を 2～4℃/min の範囲で制御した．また，As ソース温度をそれぞれ

℃，280℃まで上昇させたので，エピ層の As 組成も高くなる．そのため，グレーデッ

ド層の As 組成は連続的に変化し，As ソース温度 280
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る．また，Sb リッチ層成長時の As 蒸

気圧は約 4.1×10-2Pa，エピ層成長時の

As 蒸気圧は約 2.8×10-2Pa（250ºC），

9.0×10-1Pa（270ºC），1.6×100Pa（280ºC）

であり，Ⅴ族過剰雰囲気中の成長とな

る[1]． 

 

5-2-2 Sb リッチ InAsxSb1-x 層の効果 

 56º≦2θ≦61.5ºの範囲における XRD

測定の結果を図 5-5(a)-(c)に実線で示

す．As ソース温度はそれぞれ(a)250℃，

(b)270℃，(c)280℃である．2θ＝56.8，

61.1ºはそれぞれ InSb(400)，InAs(400)

の回折ピークが現れる角度であり，今

回測定したすべての回折ピークがこの

角度の間に現れたことから，成長結晶

はすべて InAsxSb1-x であることがわか

った．成長結晶の回折ピークはすべて

2 つ存在しているが，低角度側に現れ

た回折ピークはエピ層を成長させる前

に成長させた Sb リッチ層から，高角度

側に現れた回折ピークはエピ層からの

ものである．Miyoshi らは MBE 法を用

いて，成長温度 470℃の状況下で組成

的に均一な InAsxSb1-x 結晶成長を行っ

た．そして，成長温度 415℃以下の GaAs

基板上への InAsxSb1-x 結晶成長はミシ

図5-5 SbリッチInAsxSb1-x層上に成長させた
InAsxSb1-xのXRDパターン．
エピ層成長時のAsソース温度 (a) 250 ℃，
(b) 270 ℃，(c) 280 ℃．
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ビリティギャップが存在するため，相分離が起き，組成の異なる InAsxSb1-x 結晶が多層

膜状態で成長することを報告している[2，3]．しかし本実験は，基板温度が 500℃で

あり，相分離の臨界温度である 415℃よりも十分に高温である．そのため，二つ現れ

た回折ピークは相分離によるものではなく，それぞれ Sb リッチ層，エピ層からの回折

ピークであると言える． 

 ベガード則を用いて，それぞれの回折ピークから Sb リッチ層，エピ層の As 組成を

計算した．エピ層成長時のAsソース温度 250℃のSbリッチ層は x=0.03，エピ層は x=0.2，

270℃の Sb リッチ層は x=0.05，エピ層が x=0.6，280℃の Sb リッチ層は x=0.15，エピ層

が x=0.8 であった．Sb リッチ層，エピ層共にエピ層成長時の As ソース温度が増加する

につれて，As 組成が高くなった．As ソース温度が高くなると，As 蒸気圧が高くなり，

成長雰囲気の As 濃度が増加するため，成長結晶の As 組成も高くなる．しかし，Sb リ

ッチ層に関してはすべて同条件で成長させていることから，As 組成の大きなずれは起

こらないはずである．Sb リッチ層の As 組成の増加の原因として考えられるのは，エ

ピ層及びグレーデッド層成長中における，エピ層及びグレーデッド層から Sb リッチ層

への As 拡散である．成長雰囲気の As 濃度及びエピ層の As 組成，グレーデッド層の

As 組成勾配が増加したために，Sb リッチ層への As 原子の拡散が起こり，Sb リッチ層

の As 組成が増加したと考えられる．また，基板温度が 500℃と高いことも As の拡散

を促進させた原因である． 

Sb リッチ層からの回折ピーク強度は，As ソース温度が 250℃，270℃，280℃の場合，

それぞれ 2.8×104CPS，2.8×104CPS，7.8×103CPS であり，As 組成の増加に伴い減少

していた．これは，4 章で観察された As 組成の増加に伴う回折強度の減少と同様の傾

向であった．エピ層からの回折ピークの強度も Sb リッチ層同様に As 組成が増加する

に従い 5.6×105CPS（250℃），1.6×105CPS（270℃），2.8×104CPS（280℃）と減少

した．As 組成の増加により As 原子と Sb 原子の割合が 1:1 に近づくため，原子配列が

不規則になるため欠陥が生じやすくなり，結晶性の劣化を引き起こしたと考えられる．

また，Sb リッチ層とエピ層の格子不整合が As 組成の増加に伴い大きくなることも結
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晶性劣化の原因である．回折ピーク位置から計算した格子定数は Sb リッチ層が 6.47Å

（エピ層成長時 As ソース温度 250℃），6.46Å（270℃），6.42Å（280℃），エピ層が

6.40Å（250℃），6.23Å（270℃），6.14Å（280℃）であり，Sb リッチ層とエピ層の間

の格子不整合率は，それぞれ 1.1%（250℃），3.6%（270℃），4.4%（280℃）となる．

As ソース温度が増加することによりエピ層の As 組成が増加し，Sb リッチ層とエピ層

の間の格子不整合が大きくなる．その結果，格子歪みが大きくなるため，欠陥が多数

生じることになり，エピ層の結晶性が劣化した．さらに，Sb リッチ層とエピ層の成長

を連続的に行うグレーデッド層中の As 組成勾配も結晶の品質に大きく影響している．

図 5-6 に成長結晶の断面模式図を示す．GaAs 基板上に Sb リッチ InAsxSb1-x 結晶を成長

させ，その後，As 組成を連続的に変化させたグレーデッド層を成長させることでバッ

ファ層とし，最終的に目的の As 組成を持つ InAsxSb1-x 結晶をエピ層として成長させて

いる．この As 組成が徐々に変化しているグレーデッド層領域を G 領域とする．成長

条件は As ソース温度を除いてすべて統一されており，G 領域における As ソース温度

上昇速度はそれぞれ 2℃/min.（As ソース温度 250℃），3.3℃/min.（As ソース温度 270

℃），4℃/min.（As ソース温度 280℃）である．温度上昇速度が大きいほど G 領域で

の As 組成勾配が大きくなる．そのために，温度上昇速度が大きい場合にはエピ層成長

開始までに格子歪みを十分に緩和で

きなかった上に，欠陥がそのままエ

ピ層まで伝搬し，エピ層の結晶性が

劣化したと考えられる． 

 成長結晶の結晶性を比較するため

に，GaAs 基板上に直接成長させた

InAsxSb1-x結晶の中で同程度の組成を

持つ試料の XRD 測定結果を図 5-5(a)-(c)に破線で示す．エピ層成長時の As ソース温

度が 250℃，270℃の回折ピーク（実線）は基板に直接成長させたエピ層の回折ピーク

（点線）に比べ強度が増加していた．これは，バッファ層の上に成長させたエピ層の

InAsxSb1-x epilayer

Sb rich InAsxSb1-xlayer

GaAs(001) substrate

InAsxSb1-x graded layerG
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図5-6 バッファ層を導入した成長結晶の断面模式図



方が直接成長のエピ層よりも結晶性が良いことを示しており，バッファ層が GaAs 基

板との格子不整合による歪みの緩和に効果があることを示している．一方，エピ層成

長温度が 280℃の回折ピークは直接成長のエピ層の回折ピークに比べ強度が減少して

いた．直接成長時における GaAs 基板と成長結晶の間の格子不整合率 8.6％に比べ，バ

ッファ層上への成長は Sb リッチ層との格子不整合率が 4.4%と半分の大きさであり，

格子歪みが小さくなったにもかかわらず，結晶性が劣化した．この理由として考えら

れるのは，Sb リッチ層の結晶性の劣化である．Sb リッチ層の As 組成が成長温度 250

℃と 270℃の試料と比べ増加しており，Sb リッチ層の X 線回折ピークの強度も減少し

ていた．これは Sb リッチ層の結晶性の劣化を示すものである．結晶性の悪い Sb リッ

チ層上にグレーデッド層とエピ層を成長させたために，エピ層の結晶性も悪くなった

と考えられる．また，図 5-6 の G 領域の As 組成勾配が大きいために格子不整合による

歪みを十分に緩和できず，欠陥が発生して結晶性が劣化したと推察できる． 

 図 5-7(a)-(c)にバッファ層上に成長させたエピ層の表面 SEM 像を示す．また，バッ

ファ層上に成長させたエピ層と同程度の As 組成を持つ GaAs 基板上に直接成長させた

エピ層の表面 SEM 像を比較のために図 5-7(a')-(c')に示す．図 5-7(d)は Sb リッチ層と

同程度の As 組成を持つ直接成長試料の表面 SEM 像である．図 5-7(a)に示す As ソー

ス温度が 250℃のエピ層（x=0.2）の表面は段差があるものの二次元的な成長モホロジ

ーをしている．これは図 5-7(d)に示した Sb リッチ層と同程度の As 組成を持ったエピ

層の表面モホロジーに非常に似ている．それに対し，図 5-7(a')に示す，直接成長させ

た同程度の As 組成（x=0.2）を持つ試料は平らな面を持った島の集まった形状をして

いた．このことから，バッファ層を用いることで島状の表面からより平坦性の良いエ

ピ層を成長できることがわかった．また，表面状態の良い結晶が成長したために，X

線回折強度の強い結晶性の良い成長層となった．As ソース温度を 270℃に上げて成長

させたエピ層（x=0.6）の表面は図 5-7(b)に示すように比較的平坦な面を持った島状の

成長モホロジーであった．As 組成の増加により Sb リッチ層とエピ層の間の格子不整

合が大きくなる．その結果，歪みも大きくなるので，この歪みを緩和するために島状
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図5-7 SbリッチInAsxSb1-x層を使用したInAsxSb1-xエピ層の表面モホロジーの変化．
As組成：x = 0.2 (a) バッファ有，(a’) 無，x = 0.6 (b) バッファ有，(b’) 無，x = 0.8 (c)
無，(d) x = 0.02．
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図5-7 SbリッチInAsxSb1-x層を使用したInAsxSb1-xエピ層の表面モホロジーの変化．
As組成：x = 0.2 (a) バッファ有，(a’) 無，x = 0.6 (b) バッファ有，(b’) 無，x = 0.8 (c)
無，(d) x = 0.02．
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に成長する．一方，As 組成が 0.6 の直接成長させたエピ層の表面モホロジーは，図

5-7(b')に示すように三次元的な島状成長をしていた．バッファ層を用いたエピ層，用

いなかったエピ層共に島状に成長したが，バッファ層を用いることで，島の形状が平

坦な面を持つ形状となり，直接成長させたエピ層の表面よりも平坦性が改善されたこ

とがわかる．そのために，直接成長させたエピ層よりも結晶性がよく X 線回折強度の

強い成長層が得られた．図 5-7(c)はバッファ層上に As ソース温度の高い 280℃で成長

させたエピ層（x=0.8）の表面 SEM 像であるが，図 5-7(b')に似た三次元的な島状成長

をしていた．これは As ソース温度 270℃の成長に比べ As 組成が増加したために Sb リ



ッチ層との格子不整合がさらに大きくなり，平坦な面を持たない，凹凸の大きな島状

の表面になったことを示している．それに対し，図 5-7(c')に示すように，As 組成が

0.8 の直接成長させたエピ層の表面モホロジーは，三次元的な島状成長には変わりない

が，その島のサイズが小さく，高さが低いために，バッファ層を用いた成長層に比べ

平坦性が良くなっていた．図 5-7(c)に比べ格子不整合が大きいにも関わらず平坦性が

改善された理由は，Sb リッチ層に比べ，GaAs 基板の結晶性の方が良かったためであ

る．つまり，図 5-7(c)の表面モホロジーの悪さは Sb リッチ層の結晶性の悪さが格子不

整合の影響よりも強く表れた結果と考えられる． 

表 5-1 にそれぞれのエピ層全体の移動度の測定結果を示す．エピ層の As 組成が 0.2

から 0.6 に増加すると移動度が半分程度に減少し，0.8 では 0.6 の試料の 1/10 倍に減少

した．これは第 4 章で InAsxSb1-x 結晶を成長させたように，バルクの InSb 結晶の方が

バルクの InAs 結晶に比べ移動度が高いことと，今回成長させたエピ層の結晶性が As

組成を増加するにつれて劣化したことが原因である． 

 As ソース温度 250，270℃で成長させたエピ層は，直接成長させた同程度の組成を持

つエピ層の移動度に比べ高くなっていた．これは XRD 強度の増加からわかるように結

晶性が直接成長させたエピ層に比べ向上したことが原因である．しかし，As ソース温

度が 280℃のエピ層は直接成長のエピ層に比べ移動度が減少した．As ソース温度が 280

℃のエピ層は他のエピ層とは異なり，直接成長させたエピ層よりも XRD 強度が弱く結

晶性が悪いためである．また，As 組成が 0.8 である直接成長エピ層の移動度が 0.6 の

移動度よりも高くなっているが，これは図 5-5(b)，(c)で示されたように，As 組成 0.8

の直接成長エピ層の結晶性が 0.6 の結晶性よりも良かったためである． 

以上のように，Sbリッチ層とグレーデッド層を基板と成長層の間に導入することで，

InAsxSb1-x 成長層の品質が向上できることや，Sb リッチ層の品質が成長層の品質に大き

く影響をもたらすことがわかった． 
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GaAs 基板との格

0.2，0.6 であるエピ層の平

組成が増加すると，Sb リッチ

そこで，Sb リッ

結晶を導入し，実験を行った．また，グレー

それぞれ厚さの異なる試料を作製し，平坦

性・結晶性の比較を行った． 

 

5-3-1 グレーデッド層の厚さ効果 

 グレーデッド層の効果を調べるために，グレーデッド層の厚さが薄い試料と厚い試

料の二種類を作製し，表面モホロジー，XRD ピーク，電子移動度の比較を行った．結

晶成長には図 4-1 に示した三元化合物成長用アンプルを使用し，原料に In，Sb，As の

金属単体を，基板に GaAs{100}ウェハーを使用した．成長実験前に In はアセトン，エ

タノールによる脱脂洗浄後，HCl（室温，30 秒間）によるエッチング，また GaAs 基板

は，アセトン，エタノールによる脱脂洗浄，3H2SO4 : H2O2 : H2O（65℃，30 秒間）の

エッチング処理をし，HWE 装置内にそれぞれ配置した．成長温度は基板 500℃，In ソ

ース 780℃，Sb ソース 470℃， As ソース温度 270℃とし，120 分間の成長を行った．

また，グレーデッド層成長前に As ソース温度 200℃で 15 分間の InSb 層成長を行った．

 5-3 InSb 層，グレーデッド層，及びステップ層 

 バッファ層として Sb リッチ層とグレーデッド層を導入することで

子不整合の影響を小さくすることが可能であり，As 組成が

坦性・結晶性を改善できた．しかし，Sb リッチ層の As

層の結晶性が劣化するために，エピ層の平坦性・結晶性は劣化した．

チ層の代わりとして As を含まない InSb

デッド層と InSb 層の効果を調べるために，

表5-１ バッファ層の有無による電子移動度とキャリア濃度の変化．
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0.8

1.0×104nBuffer

2.0×104nDirect
0.2

1.1×103nBuffer

8.5×102nDirect
0.6

2.5×104nBuffer

Mobility (cm2/Vs)Conduction typeGrowthAs composition (x)
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8.5×102nDirect
0.6

2.5×104nBuffer

Mobility (cm2/Vs)Conduction typeGrowthAs composition (x)



As ソース温度 220℃の場合，蒸気圧は約 4×10-2Pa で，成長結晶の As 組成は 1%未満

であったことから，蒸気圧が約 1/4 倍となる As ソース温度 200℃（1×10-2Pa）とする

ことで As の蒸発がほとんど無くなるため，InSb 層の成長が可能となる．グレーデッ

ド層の厚さを変化させるためにグレーデッド層成長時間は 35 分間（薄いグレーデッド

層）と 140 分間（厚いグレーデッド層）の二種類とした．グレーデッド層成長時間を

35 分間とした条件では，As ソース温度が 200℃から 270℃まで上昇する速度が 2℃/min

となる．これは 5-2 で最も平坦性・結晶性が良かった試料と同じ条件である．そして，

厚いグレーデッド層の As ソース温度上昇速度は 0.5℃/min であり，薄いグレーデッド

層に比べ，さらに遅い速度となる．As ソース温度上昇速度を遅くすることにより，グ

レーデッド層中の As 組成変化勾配が緩やかになるために InSb 層とエピ層の間の格子

不整合の影響が小さくなり，平坦性・結晶性の改善効果が期待できる．以後，GaAs

基板上に直接成長させた試料を A，薄いグレーデッド層を導入した試料を B，厚いグ

レーデッド層を導入した試料を C とする． 

 成長層厚さは試料 A が 2.0µm，B が 3.2µm，C が 4.7µm の順に厚くなっていた．そ

れぞれの厚さと成長層の厚さより成長速度を求めた結果，A は 1.0µm/hr，B は 1.1µm/hr，

C は 1.0µm/hr であった．バッファ層及びエピ層成長時の成長速度が一定であると仮定

して，各層の膜厚を算出した結果，B の InSb 層が 0.28µm，グレーデッド層が 0.66µm，

エピ層が 2.26µm，C の InSb 層が 0.26µm，2.39µm，2.05µm となる．グレーデッド層の

成長時間を 4 倍長くすることでグレーデッド層の厚さが約 3.6 倍厚くなっていた． 

図 5-8(a)は試料 A，(b)は試料 B，(c)は試料 C の SEM による表面モホロジーである．

すべての成長結晶は島状に成長しており，平坦な成長層が得られなかった．薄いグレ

ーデッド層を導入した場合には島のサイズがわずかに大きくなるだけで，大きな変化

は得られなかった．しかし，グレーデッド層の厚さを厚くすることで島の形状が平坦

な面を持つ大きな島へと変化した． 

また，それぞれの面粗さを AFM により測定した結果，試料 A が 47.3nm，B が 45.1nm，

C が 24.1nm であった．グレーデッド層を厚くすることで成長表面の平坦性が向上した
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（InSb / GaAs）

Sb）～0%（InSb 

InSb 層か

元的なものに変化した． 

 試料 A，B，C の XRD パタ

ーンを図 5-9 に示す．試料 A

からは一つの回折ピーク，B

及び C からは二つの回折ピー

クが観察された．2θ = 56.8ºが

InSb(400)の回折ピークが現

れる場所であることから，低

角度側に現れた回折ピークが

InSb 層からの回折であり，高

角度側に現れたピークがエピ

層からの回折ピークである．試料 A，B，C のエピ層からの回折ピークの位置とベガー

ド則より，それぞれの As 組成(x)は，0.51，0.47，0.48 であり，ほぼ 0.5 であった．同

じ As ソース温度にもかかわらず As 組成がわずかにずれている理由として，測定装置

ことから，グレーデッド層には成長表面の平坦性を向上させる効果があることがわか

った．GaAs 基板と InAsxSb1-x の間にあった 7.2%(InAs / GaAs)～14.6%

もの格子不整合率は，InSb バッファ層を使用することで約 6.5%（InAs / In

/ InSb）まで減少する．そのため直接 GaAs 基板上に成長させるよりも格子歪みが小さ

くなり欠陥の発生を抑制できた．その上，グレーデッド層を厚くすることで

らエピ層までの As 組成勾配が緩やかになるため，島の形状が三次元的な形状から二次

10µm
(a)

10µm
(b)

10µm
(c)

図5-8 グレーデッド層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A，(b)試料B，(c)試料C．
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図5-8 グレーデッド層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A，(b)試料B，(c)試料C．

図5-9 グレーデッド層の違いによるXRDパターンの変化．
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図5-9 グレーデッド層の違いによるXRDパターンの変化．

56 57 58 59 60 61 62
2θ (degree)

In
Sb

(4
00

)

In
A

s(
40

0)

Buffer layer

Epilayer
Sample C

[x104]

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

1

2

0

1.5

0.5

Sample B

Sample A

g

56 57 58 59 60 61 62
2θ (degree)

56 57 58 59 60 61 6256 57 58 59 60 61 62
2θ (degree)

In
Sb

(4
00

)

In
A

s(
40

0)

Buffer layer

Epilayer
Sample C

[x104]

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

1

2

0

1.5

0.5

[x104]

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

1

2

0

1.5

0.5

In
te

ns
ity

 (C
PS

)

1

2

0

1.5

0.5

1

2

0

1.5

0.5

Sample B

Sample A

g



の誤差や As ソース温度の制御が不十分であることがあげられる． 

 それぞれのエピ層の回折強度は試料 A が約 2.7×103CPS，B が 1.4×104CPS，C が 1.9

×104CPS であり，薄いグレーデッド層を導入することで約 5 倍に，厚いグレーデッド

層を導入することで約 7 倍に増加した．試料 A と B では，表面 SEM 像に大きな変化

が見られなかったが，InSb 層を使用することで結晶性が大きく向上したことを示して

いる．また，グレーデッド層を厚くすることで平坦性と共に結晶性がさらに向上する

ことがわかった． 

 同様に InSb 層の回折強度は薄いグレーデッド層の試料 B が 3.3×103CPS，厚いグレ

ーデッド層の試料 C が 5.5×103CPS であり，グレーデッド層を厚くすることで回折強

度が強くなっていた．どちらも同じ条件で InSb 層を成長させていることから，InSb 層

の結晶性の向上は InSb 層成長後（グレーデッド層及びエピ層成長中）のアニーリング

によるものと考えられる．試料 C は InSb 層成長後にグレーデッド層の成長時間 140 分

間，エピ層の成長時間 120 分間の合計 260 分間成長させているため，試料が十分にア

ニーリングされたのに対し，試料 B はグレーデッド層の成長時間 35 分間とエピ層の成

長時間 120 分間の合計 155 分間とアニーリング時間が短い．試料 C のアニーリング時

間が長いために，より InSb 層の結晶性が向上し，回折強度が強くなったと考えられる． 

 図 5-9 の g で示される InSb 層の回折ピークとエピ層の回折ピークの間の領域の強度

変化に注目すると，試料 B に比べ C の方が強い強度を保持していることがわかった．

これは，試料 C の As 組成勾配の方が緩やかであるため，結晶性の劣化が小さいこと

が原因と考えられる．また，試料 B，C 共に回折角度が大きくなるにつれ強度が小さ

くなっていた．これは As 組成が増加するに従い，格子定数が徐々に増加するために，

InSb 層との格子不整合が大きくなり，結晶性が劣化したためと考えられる． 

 XRD ロッキングカーブ測定により得られた回折パターンを図 5-10(a)-(c)に示す．低

角度側がエピ層の回折ピーク，高角度側が GaAs 基板の回折ピークである．回折ピー

クからそれぞれの半値幅を測定した結果，試料 A のエピ層が約 2.3º，基板が 0.009º，B

のエピ層が 0.9º，基板が 0.014º，C のエピ層が 0.78º，基板が 0.009ºであった．どのエピ
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層も基板に比べ半値幅が 2 桁程度大

きい．これはエピ層の結晶性が基板

に比べ非常に悪いことを示す．しか

し，直接成長に比べ InSb 層とグレー

デッド層を導入したエピ層の半値幅

は 1/2 以下に減少しており，結晶性

が向上したことが示された．試料 B，

C の InSb 層の XRD ロッキングカー

ブを図 5-11 に示す．それぞれの半値

幅は試料Bが 0.83º，Cが 0.67ºであり，

エピ層の半値幅よりも狭い値であ

り，さらに C の方が B よりも狭くな

っていた．これは C の InSb 層の方が

B の InSb 層よりも結晶性が良いこと

を示す．B に比べ C の方が InSb 層の

結晶性が良いためにエピ層の結晶性

も良くなったと考えられる．また，B，

C 共に InSb 層とエピ層の半値幅の値

が同程度であることから，エピ層の

結晶性は InSb層の結晶性程度まで向

上させることが可能であり，InSb 層

の結晶性を向上させることでエピ層

の結晶性を向上できる可能性がある

と言える． 

 ホール効果測定装置によって得ら

れた各成長層全体の電子移動度とキ
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図5-10 グレーデッド層の違いによるXRDロッキン

グカーブの変化．
(a) 試料A，(b) 試料B，(c) 試料C．
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図5-10 グレーデッド層の違いによるXRDロッキン

グカーブの変化．
(a) 試料A，(b) 試料B，(c) 試料C．
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ャリア濃度を表 5-2 に示す．試料 A と

B の電子移動度が 1.5×103cm2/Vs と 1.9

×103cm2/Vs であり，大きな差がないの

に対し，試料 C の電子移動度は 1.1×

104cm2/V-s と一桁大きな値となった．

この変化は表面モホロジーの変化と似

ており，電子移動度が表面状態に強く

影響を受けることを示している．表面

モホロジーが悪く，結晶性の悪い成長

層では合金散乱の影響が強くなり，電子移動度が小さくなる．グレーデッド層を厚く

することによる結晶性の向上や表面モホロジーの改善により合金散乱の影響が小さく

なり，電子移動度が増加した．また，試料 A，B のキャリア濃度が C に比べ高くなっ

ていた．グレーデッド層を厚くすると，アニーリング時間も長くなるため結晶性が向

上し，不純物濃度が減少する．結果，試料 C は A や B と比べて電子移動度が増加した

と考えられる． 

 

5-3-2 ステップ層の導

 5-3-1 において，

わかった．しかし，5-1 において，膜厚を厚くするために成長時間を長くし成長させた

InAsxSb1-x 結晶は，In ソースからの輻射熱の影響を受け，過加熱の状態となり，結晶性

が劣化した．5-3-1 においてグレーデッド層を厚くした試料 C は総成長時間が 275 分間

入条件 

グレーデッド層にはエピ層の平坦性を向上させる効果があることが
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図5-11 グレーデッド層の成長時間の違いによる，
InSb層のロッキングカーブの変化．

グレーデッド層の違いによる電気特性の変化．
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と，膜厚を厚くするための長時間成長と同じ長さであった．そのため，In ソースから

の輻射熱の影響を受け，結晶性が本来のバッファ層を導入した試料よりも劣化した可

能性がある．そこで，グレーデッド層成長中に成長を一時中断し，試料を In ソースの

輻射熱の影響を受けない場所に移動させることで，成長表面の過加熱を防止する成長

を行った．一時的に成長を中断させるために，グレーデッド層は As 組成が階段状に増

加するステップグレーデッド層

（ステップ層）となる．また，成

長中断中は，In ソースからの輻射

熱の影響は受けないが，基板温度

は 500℃で保持するために，成長層

はアニーリング状態となり，結晶

性向上が期待できる． 

 ステップ層を導入するにあた

り，ステップ層成長時の As ソース

温度を決定する必要がある．そこ

で，図 5-12 に示すような As ソー

ス温度を 210℃から 260℃まで 10

℃間隔で上昇させ，各温度を 10 分

間保持するプログラムを使用する

ことで，意図的に XRD パターンに

回折ピークを作製し，As ソ－ス温

度と As 組成の関係を調べた．InSb

層（As ソース温度 200℃）とエピ

層（As ソース温度 270℃）の回折

ピークを含めた 8 回の温度保持過

程を持つプログラムとなることか
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図5-13 ステップ過程を導入した成長層の
XRDパターン．

上：ピーク分離前，下：ピーク分離後．
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ら 8 本の回折ピークが予想される．また，ステップからステップに移動する際の As

ソース温度上昇速度は 2℃/min とした． 

 図 5-13 に示した作製した試料の XRD パターンから 5 本の回折ピークが観察された．

最も高角度側に現れた回折ピークはエピ層からの回折ピークと考えられることから，

それぞれの回折ピークを低角度側から a，b，c，d，e とし，低角度側から As ソース温

度を割り振ると，a が As ソース温度 200℃～230℃，b が 240℃，c が 250℃，d が 260

℃，e が 270℃となる．As ソース温度 200℃～230℃の間では，As ソース源からの蒸発

がないために InSb 層が成長し，回折ピークが一本になったために，予想よりも 3 本少

ない回折ピーク数になったと考えられる． 

 各回折ピーク角度から求めた As 組成を表 5-3 に示す．a～d までは As 組成が 0.01，

0.1，0.18，0.32 と約 0.1 ずつ増加していた．また，d から e へは 0.32 から 0.57 と As

組成が約 0.3 増加していた．これは，260℃から 270℃では As 組成が急激に増加してい

ることを示している．ステップ層成長時には 260℃と 270℃の間で保持温度をもう一つ

設ける必要がある．a の回折ピークから求めた As 組成が 0 ではなく 0.01 となったが，

測定装置の誤差を考慮すると，このピークは InSbからの回折ピークであると思われる． 

 

 そこで，As ソース温度が 200℃から 230℃までの間，As ソースの蒸発がないことを

確認するために，As ソース温度の上昇速度を 0.5℃/min とし，保持温度を 230℃，250

℃の 2 回に減らし，再度実験を行った．図 5-14 に示す XRD パターンから，3 本の回折

ピークが観察できた．高角度，低角度側の回折ピークは，それぞれエピ層と InSb 層か

らの回折ピークであるため，中央のピークは As ソース温度 250℃の回折ピークであり，

230℃の場合には As ソースの蒸発がないため，InSb 層が成長したことが示された．ま

0.32

58.13

d

0.180.10.01As composition (x)

57.5557.2356.86Diff. angle (degree)

cbaPeak

0.57

59.22

e

0.32

58.13

d

0.180.10.01As composition (x)

57.5557.2356.86Diff. angle (degree)

cbaPeak

0.57

59.22

e

表5-3 ステップ過程を導入した成長層のXRDピーク角度とAs組成．
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た，250℃の回折ピーク角度から As 組成が 0.15 であることがわかった． 

 以上の結果より，As ソ－ス温度を 240℃，250℃，260℃，265℃と変化させることで

As 組成が約 0.1 ずつ増加するステップ層が作製可能と言える． 

 

5-3-3 ステップ層とグレーデッド層の比較 

 5-3-1 で作製した，厚いグレーデッド層の試料 C のグレーデッド層成長条件をステッ

プ層成長条件に変更した試料を D とし，エピ層の評価を行った．As ソース温度 200℃，

15 分間の InSb 層成長後， As ソース温度を 240℃，250℃，260℃，265℃，各 35 分間

のステップ層成長を行い，最後にエピ層を As ソース温度 270℃で 120 分間成長させる

ことで，試料 C と同じ総成長時間 275 分間とした．また，As ソース温度を次の成長温

度まで上昇させる 30 分間に試料をアンプル上部から離すことで成長を中断した．In

ソースからの輻射熱の影響をなくすことで成長表面の過加熱を防ぐとともに，基板温

度 500℃の条件でアニーリング効果が得られる． 

 ステップ層を導入した試料 D の成長厚さは 4.7µm とグレーデッド層を導入した試料

C と同じ厚さであった．これは In ソースの供給が安定して行われたことを示し，成長

図5-14 ステップ過程を2回に減らした成長層の
XRDパターン．

上：ピーク分離前，下：ピーク分離後．
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が安定して行われたことがわかった．成長時間から算出した成長速度は 1.0µm/hr であ

り，各層の厚さは InSb 層が 0.26µm，一つのステップ層が 0.60µm，エピ層が 2.05µm と

なった．ステップ層の総厚が試料 C のグレーデッド層と同じ厚さであることから，ス

テップ層が厚いものであると言える． 

試料 C と D の SEM による表面モホロジー観察結果を図 5-15 に示す．どちらの成長

層も二次元的な島状成長をしており，この二つに大きな違いは見られなかった．AFM

による面粗さ測定の結果，試料 D の 20.7nm と試料 C の 24.1nm とわずかに小さくなっ

た．ステップ層成長時に 30 分間ずつのアニーリングを行うことで，ステップ層の平坦

性が改善され，結果としてエピ層の平坦性が連続的に成長させるグレーデッド層を導

入したエピ層よりも向上したと考えられる．これらのことから，グレーデッド層，ス

テップ層共に成長表面の平坦性を向上させる効果があり，アニーリング効果の得られ

るステップ層の方がグレーデッド層よりも平坦性が向上することわかった． 

 試料 C と D の XRD 測定結果を図 5-16 に示す．図 5-16(a)はグレーデッド層を導入し

ているため，低角度側の InSb 層回折ピークと高角度側のエピ層回折ピークの間がなだ

らかな曲線であるのに対し，図 5-16(b)はステップ層を導入しているため，ステップ層

の回折ピークが複数観察された．最も高角度側のエピ層回折ピーク強度を比較すると，

試料 C が 1.9×104CPS であるのに対し，試料 D が 4.1×104CPS と二倍の値となった．

これは，ステップ層を導入することでエピ層の配向性が向上したことを示す．各ステ

10µ

図5-15 グレーデッド層とステップ層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料C（グレーデッド層），(b) 試料D（ステップ層）．

m10µm
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図5-15 グレーデッド層とステップ層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料C（グレーデッド層），(b) 試料D（ステップ層）．
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ップ層成長前に 30 分間のアニ

ーリングをすることで各層の

配向性が向上したためであ

る．また，エピ層の回折ピー

ク角度より，As 組成を求めた

結果，試料 C は 0.48，試料 D

は 0.50 であった．中間 As 組成

の結晶性がステップ層の導入

により向上することが示され

た． 

 図 5-16(c)に試料 D のピーク

分離した回折パターンを示

す．高角度側より成長時 As ソ

ース温度を割り振り，回折角

度から As 組成を求めた結果，

270℃で 0.50，265℃で 0.36，

260℃で 0.27，250℃で 0.14，

240℃で 0.07 となり，InSb 層

の回折ピークが存在しないこ

とがわかった．InSb 層の回折

ピークは回折強度が弱く，240

℃のステップ層の回折ピーク

によって隠れてしまったと考

えられる．あるいは，成長中

に As 原子が InSb 層中に拡散

し，ステップ層中に吸収され
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(a)試料C（グレーデッド層），(b) 試料D（ステップ層），
（ｃ）試料D（ピーク分離） ．
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cm2/Vs となり大きな変化がなかった．ステップ層にもグレーデッド層同様に，直接成

長に比べ電気的特性を向上させる効果がある．また，キャリア濃度も試料 C が 9.5×

1016cm-3，試料 D が 1.2×1017cm-3 となり，ステップ層がグレーデッド層と同等の効果が

あることが示された． 

グレーデッド層またはステップ層を導入した試料 C，D を比較した結果，ステップ

層を導入した方が，成長中のアニーリング効果により，わずかに平坦性・結晶性が向

上するが，GaAs 基板上へ直接成長させたエピ層に比べ，どちらもエピ層の平坦性を向

上させ電子移動度を増加させる効果があるとわかった． 

図5-17 グレーデッド層とステップ層の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
(a) 試料C（グレーデッド層），(b) 試料D（ステップ層）．

てしまったと考えられる． 

エピ層の結晶性をより詳細に比較するために行った XRD ロッキングカーブ測定結

果を図 5-17(a)，(b)に示す．試料 C，D 共に回折パターンに大きな違いがなかった．そ

れぞれの半値幅を測定した結果，試料 C が 0.78º，試料 D が 0.74ºと同程度であった．

半値幅がわずかに減少したことから，グレーデッド層をステップ層にすることで，結

晶性が向上する．図 5-17(b)において InSb 層のロッキングカーブが観察できなかった

が，これは InSb 層のロッキングカーブの強度が弱いために As ソース温度 240℃のロ

ッキングカーブによって隠されてしまったためである． 

ホール効果測定を行った結果，試料 C の移動度は 1.05×104cm2/Vs，D が 1.09×104 
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5-3-4 InSb 層の厚さ効果 1 

 InSb 層の効果を調べるために，GaAs 基板上に薄い InSb 層もしくは厚い InSb 層を成

長させ，その上に直接エピ層を成長させた試料の比較を行った．基板温度，In ソース

温度，Sb ソース温度はこれまで同様に，500℃，780℃，470℃とし，As ソース温度は

InSb 層成長時 200℃，エピ層成長時 270℃とした．InSb 層の厚さを変化させるために，

InSb 層成長時間を 15 分間または 155 分間とした二種類の試料を作製した．さらに，ど

ちらも InSb 層を成長させるときの As ソース温度からエピ層を成長させるときの As

ソース温度に上昇させるまでの 30 分間は試料をアンプル上部から離し，基板温度 500

℃でアニーリングを行っている．薄い InSb 層を導入した試料を E，厚い InSb 層を導入

した試料を F とし，5-3-1 で作製した GaAs 基板上へ直接成長させた試料 A と比較を行

った． 

 成長層の厚さは試料 E が 2.3µm，F が 4.9µm，成長速度は E が 1.0µm/hr，F が 1.1µm/hr

であったことから，成長は安定していた．成長速度から算出した各層の厚さは，E の

InSb 層が 0.25µm，エピ層が 2.02µm，F の InSb 層が 2.78µm，エピ層が 2.15µm となり，

F の InSb 層が E に比べ厚いことがわかる． 

図 5-18(a)に直接成長の試料 A，(b)に薄い InSb 層の試料 E，(c)に厚い InSb 層の試料

F の SEM による表面モホロジー観察結果を示す．試料 A，E は三次元的な島状成長し

ているのに対し，F は二次元的な成長をしていた．直接成長では GaAs と InAs0.5Sb0.5

との格子不整合が約 11%と大きいために，これによる歪みを緩和するため島状に成長

した．薄い InSb 層上にエピ層を成長させても，InSb 層が基板からの影響を緩和できな

いために，エピ層は三次元的な島状成長をしたと考えられる．一方，厚い InSb 層上に

成長させた場合，InSb 層が二次元的な成長をし，InSb と InAs0.5Sb0.5 の格子不整合率も

約 3％と GaAs 基板上への成長と比べ約 1/4 倍と小さく歪みが小さいため，エピ層が二

次元的な成長をした．また，エピ層成長前に 30 分間のアニーリングを行っているため

に，下地となる InSb 層の表面モホロジーがより平坦になっていたと考えられる． 

AFM 測定によるそれぞれの試料の表面粗さは，試料 A が 47.3nm，E が 36.0nm，F

- 91 -
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が 18.4nm であった．薄い InSb 層を導入することで表面粗さが小さくなり，平坦性が

向上していることがわかった．InSb 層を厚くすることで，薄い場合よりも表面粗さが

半分程度になり，平坦性が劇的に向上したことが示された．InSb 層を厚くすることで，

InSb 層の平坦性が向上し，エピ層の平坦性を向上させる効果があることがわかった． 

を導入することで 4 倍の強さとなり，さらに厚くすることで薄いときの 5 倍と強くな

った．これは，エピ層の配向性が向上したことを示しており，InSb 層がエピ層の配向

性を向上させる効果があることがわかった．InSb 層の回折ピークに注目すると，試料

E の回折強度は 1.1×103CPS，F が 6.4×104CPS と 60 倍に強くなっていた．また，試料

F の InSb 回折ピークは Kα1 と Kα2 の二つに分かれていることから，非常に結晶性がよ

いことが示された．Söderström らは GaAs 上の InSb 成長において膜厚を厚くすること

で基板との界面で発生した転位が互いに打ち消しあい結晶性が向上し電子移動度が増

加すると報告している[4]．また，岡本らも，膜厚を 1µm 以上にすることで GaAs 基板

 

 図 5-19(a)に試料 A，(b)に試料 E，(c)に試料 F の XRD 測定結果を示す．試料 E，F

の回折パターンにはそれぞれ二つの回折ピークが現れているが，どちらも低角度側が

は InSb 層，高角度側はエピ層からの回折ピークである．それぞれのエピ層の回折角度

から As 組成を求めた結果，試料 A が 0.51，E が 0.55，F が 0.50 となり，中間 As 組成

の InAsxSb1-x 層が成長したことが示された．それぞれのエピ層からの回折ピーク強度

は，試料 A が 2.8×103CPS，E が 1.2×104CPS，F が 5.6×104CPS となり，薄い InSb 層

10µm 10 µm10µm
(a) (b) (c)

図5-18 InSb層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A（InSb層無し），(b)試料E（薄い），(c)試料F（厚い）．
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図5-18 InSb層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A（InSb層無し），(b)試料E（薄い），(c)試料F（厚い）．
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上に平坦で良質な InSb 結晶が成長できることを報告している[5]．InSb 層を厚くし，

30 分間のアニーリングを行うことで，InSb 層の結晶性は劇的に向上するため，その上

に成長させたエピ層は平坦性が良く，配向性の良い結晶となった．つまり，InSb 層の

平坦性・結晶性がエピ層の平坦性・結晶性に大きな影響を与えており，InSb 層次第で

エピ層の品質が大幅に改善できることがわかった． 

 XRD ロッキングカーブの測定結果を図 5-20(a)-(c)に示す．それぞれのエピ層の半値

幅は，試料 A が 2.26º，E が 0.91º，F が 0.62ºとなり，薄い InSb 層を導入することで

半分に狭くなり，InSb 層を厚くすることでさらに 2/3 倍まで狭くなった．InSb 層を厚

くすることでエピ層の結晶性が向上することが示された．また，InSb 層の X 線半値幅

は，試料 E が 0.98º，F が 0.33ºであり，厚くすることで X 線半値幅が 1/3 倍まで狭く

なり結晶性が向上した．図 5-20(b)に示す試料 E のロッキングカーブは InSb 層とエピ

層で大きな違いが無いのに対し，(c)に示す試料 F のロッキングカーブはエピ層に比べ

InSb 層の方が明らかに狭い．InSb 層が薄い場合には，エピ層は成長時間が長いためセ

ルフアニーリング効果により InSb 層よりも X 線半値幅がわずかに狭くなり，結晶性が

良かった．一方，InSb 層を厚くすることで InSb 層の結晶性が向上し，その結果エピ層

の結晶性も向上する．しかし，InSb 層とエピ層の間に約 3.2%の格子不整合があるため， 

InSb 層と同程度の結晶性までエピ層の品質が向上しなかったと考えられる． 
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 各試料の移動度を測定した結果，試料 A は 1.5×103cm2/Vs，E は 3.1×103cm2/Vs，F

が 1.1×104cm2/Vs であった．直接成長の A に比べ，薄い InSb 層を導入することで 2

倍，厚い InSb 層を導入することで 10 倍に増加していることから，InSb 層が電気的特

性の向上に効果があることがわかった． 

 

5-3-5 InSb 層の厚さ効果 2 

 5-3-4 において，InSb 層上に直接エピ層を成長させると，InSb 層の結晶性が良いにも

かかわらずエピ層の XRD ロッキングカーブの X 線半値幅は大きくなっていた．そこ

で，エピ層の結晶性を向上させるために InSb 層上にグレーデッド層を成長させ，InSb

と InAsxSb1-x の間の格子不整合による歪みを緩和させる実験を行った．基板温度，In

ソース温度，Sb ソース温度はこれまで同様，500℃，780℃，470℃とした．As ソース

温度は，InSb 層成長時が 200℃で 120 分間一定とし，グレーデッド層成長時は 2℃/min

で 35 分間上昇させ，その後，270℃で 120 分間エピ層を成長させた．また，この実験

では InSb 層，グレーデッド層，エピ層を連続的に成長させているため，成長を一時中

断するアニーリングは行わなかった．GaAs 基板上へ直接成長させた試料 A，薄い InSb

層とグレーデッド層を導入した試料 B と，今回成長させた InSb 層が厚い試料 G を比

較した． 

 試料 G の膜厚は 5.2µm，成長速度は約 1µm/hr であった．これらは試料 A，B と同じ
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図5-20 InSb層の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
(a) 試料A（InSb層無し），(b)試料E（薄い），(c)試料F（厚い）．
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値であったことから成長が安定して行われたことがわかる．成長速度から算出した各

層の厚さは，InSb 層が 2.27µm，グレーデッド層が 0.66µm，エピ層が 2.27µm となり，

試料 B の InSb 層の 0.28µm に比べ 10 倍に厚くなった． 

図 5-21(a)-(c)に試料 A，B，G の表面 SEM 像を示す．すべての成長層が三次元的な

島状成長をしていた．試料Bは薄い InSb層と薄いグレーデッド層から形成されており，

基板との格子不整合による歪みを十分に緩和できなかったためと考えられる．また，

厚い InSb 層とグレーデッド層を導入した試料 G も三次元的な島状成長をした．これは

5-3-4 の厚い InSb 層上へ成長させた試料 F と異なる結果であり，InSb 層を厚くしただ

けではエピ層は二次元的な成長をせず，平坦性の悪い三次元的な成長をすることを示

している．試料 G は InSb 層成長後にアニーリングを行っていないため，InSb 層の平

坦性が悪く，その上にグレーデッド層とエピ層を成長させたため，三次元的な島状の

表面モホロジーになったと考えられる．試料 G の AFM による表面粗さは 43.0nm と試

料 A の 47.3nm，B の 45.1nm に比べわずかに減少しているものの，大きな変化はなか

った．これらのことから，アニーリングを行わない厚い InSb 層ではエピ層の平坦性を

向上させることができないことがわかった． 

 

 それぞれの試料の XRD 測定結果を図 5-22(a)-(c)に示す．試料 B と G に現れた 2 本の

回折ピークは，低角度側が InSb 層，高角度側がエピ層の回折ピークである．図 5-22(c)

のエピ層回折ピーク角度より試料 G の As 組成を求めた結果，0.54 であることがわか

10µm
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10µm
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図5-21 グレーデッド層を導入した場合のInSb層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A，(b)試料B，(c)試料G．
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図5-21 グレーデッド層を導入した場合のInSb層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料A，(b)試料B，(c)試料G．
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った．それぞれの回折強度は試料 A が 2.8×103CPS，B が 1.4×104CPS，G が 2.4×104CPS

であり，薄い InSb 層を導入することで 5 倍，厚くすることでさらに 2 倍に強くなった．

このことから，表面モホロジーに大きな変化がないものの，配向性は向上しているこ

とがわかった．InSb 層の回折強度は試料 B が 3.3×103CPS，G が 1.8×104CPS と InSb

層の厚さを厚くすることで 6 倍に強くなり，配向性の向上が示された．InSb 層の配向

性が向上したために，エピ層の配向性が向上したと言える．しかし，図 5-19(c)に示し

た試料 F の InSb 層の回折ピークの様に Kα1と Kα2がはっきりと分かれていないことか

ら，アニーリングを行った InSb 層ほど配向性は良くないことがわかる． 

 

 XRD ロッキングカーブ測定結果を図 5-23(a)-(c)に示す．それぞれのエピ層の X 線半

値幅は試料 A が 2.26º，B が 0.90º，G が 0.84ºであり，厚い InSb 層を導入することで

1/3 倍まで狭くなり，結晶性が向上することが示された．同様に InSb 層の半値幅も試

料 B が 0.83º，G が 0.68ºであり，InSb 層を厚くすることで狭くなり，結晶性が向上し

ていた．また，図 5-20(c)に見られたエピ層と InSb 層の半値幅の差も，グレーデッド層

を導入した図 5-23(c)に示す試料 G では小さくなっていた．グレーデッド層を導入する

ことで InSb 層とエピ層の格子不整合による歪みを緩和することができたため，エピ層

の結晶性が向上したと考えられる．このことから，グレーデッド層には InSb 層の結晶

性を維持する効果があると言える． 
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層上にグレーデッド層とエピ層を成長させた試料 G と比較するために，グレーデッド

層のかわりにステップ層を導入した試料 H を作製し，平坦性・結晶性の比較を行った．

試料 H は基板温度，In ソース温度，Sb ソース温度を 500℃，780℃，470℃とし，InSb

層成長 As ソース温度を 200℃，ステップ層成長 As ソース温度を 5-3-3 と同様に 240℃，

250℃，260℃，265℃，エピ層成長 As ソース温度を 270℃として成長を行った．成長

時間は，InSb 層が 120 分間，ステップ層が各 8～9 分間の合計 35 分間，エピ層が 120

分間とすることで，試料 G と同じ成長時間とした．さらに，成長表面の過加熱および

結晶性向上のために，各ステップ層間に 30 分間のアニーリングを行った． 

 試料 H の成長層厚さは 4.8µm，成長速度は 1.1µm/min であり，厚い InSb 層とグレー
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図5-23 グレーデッド層を導入した場合のInSb層の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
(a) 試料A，(b)試料B，(c)試料G．

 

 ホール効果測定の結果，それぞれの試料の電子移動度は試料 A が 1.5×103cm2/Vs，B

が 1.9×103cm2/Vs，G が 2.1×103cm2/Vs となり InSb 層を導入し厚くすることでわずか

に上昇したが，大きな変化はなかった．試料 C，D，F は，電子移動度が 1.0×104cm2/Vs

を超えており，電気的特性が良かったが，これらはすべて平坦性の良い試料であった．

しかし，試料 G は表面粗さが 43.0nm と大きく，平坦性が悪い．そのために，配向性

の良い試料であっても電子移動度が小さくなったと考えられる． 

 5-3-3 においてグレーデッド層をステップ層に変えることで，成長表面の過加熱を防

ぎ成長中にアニーリングが行われるため平坦性・結晶性が向上した．そこで，厚い InSb
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図5-23 グレーデッド層を導入した場合のInSb層の違いによるXRDロッキングカーブの変化．
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ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1

(a)

Epilayer

ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1-2 +20-1 +3-3 +1

(a)

Epilayer

(b)

Epilayer

InSb layer

(c)

Epilayer

InSb layer

ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1

(b)

Epilayer

InSb layer

ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1-2 +20-1 +3-3 +1

ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1

(c)

Epilayer

InSb layer

ω (degree)
-2 +20-1 +3-3 +1-2 +20-1 +3-3 +1

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0



- 98 -

デッド層を導入した試料 G と同じであった．成長速度から算出した各層の厚さは，InSb

層が 2.08µm，ステップ層が 0.14µm（成長時間 8 分間）と 0.16µm（成長時間 9 分間），

エピ層が 2.08µm となった．ステップ層の総厚は 0.62µm と薄いが，InSb 層が試料 G の

2.27µm と同程度の厚さであることがわかった． 

グレーデッド層とステップ層によるエピ層の違いを比較するために，試料 G と H の

表面 SEM 像を図 5-24 に示す．グレーデッド層を導入した試料 G は三次元的な島が全

体的に成長しているが，ステップ層を導入した試料 H は三次元的な島の数が減少し，

平坦な面を持つ二次元的な島が多数形成された．ステップ層成長毎に 30 分間のアニー

リングを行っているため，表面拡散が行われ，三次元的な島で覆われた表面モホロジ

ーから二次元的な島を持つ表面モホロジーに変化した．しかし，ステップ層の厚さが

薄いため，各ステップ層間の格子不整合を十分に緩和できず，三次元的な島が表面上

に残ったと考えられる．AFM による表面粗さは試料 G が 43.0nm，H が 54.1nm とステ

ップ層を導入することで表面が粗くなった．試料 G は三次元的な島で覆われているの

に対し，H は二次元的な島と三次元的な島の両方があるため，二次元的な島の高さと

三次元的な島の高さの和が最大高低差となり，結果的に数値上では表面粗さが大きく

なったと考えられる． 

 試料 G と H の XRD パターンを図 5-25 に示す．どちらのパターンも，低角度側に現

れた回折ピークが InSb 層，高角度側がエピ層の回折ピークである．エピ層の回折角度

図5-24 厚いInSb層を導入した場合の，グレーデッド層とステップ層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料G，(b)試料H．
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図5-24 厚いInSb層を導入した場合の，グレーデッド層とステップ層の違いによる表面モホロジーの変化．
(a) 試料G，(b)試料H．
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より As 組成を求めた結果，試料 G が 0.54，H が 0.60 となり，どちらも中間 As 組成の

InAsxSb1-x 結晶が成長した．試料 G の InSb 層回折強度は 1.8×104CPS，H の InSb 層は

4.4×104CPS であり，グレーデッド層からステップ層に変えることで 2 倍に強くなっ

た．また，試料 H の InSb 層回折ピークは Kα1 と Kα2 が分かれていることから，試料 H

の InSb 層の配向性が非常に良いことがわかった．ステップ層成長毎に 30 分間のアニ

ーリングを加えたことにより，InSb 層内でのマイグレーションが促進され，結晶性が

向上したと思われる．エピ層の回折強度も試料 G が 2.4×104CPS，H が 4.5×104CPS

と 2 倍に強くなっていた．アニーリングを加えることでステップ層の結晶性が向上す

るため，エピ層の結晶性が向上した．また，厚いステップ層を導入した試料 D ではス

テップ層からの回折ピークが観察されたが，薄いステップ層を導入した試料 H ではス

テップ層からの回折ピークが観察できなかった．ステップ層が薄いために回折強度が

弱くなり，バックグラウンドによって隠されてしまったと考えられる． 

 

 図 5-26 に試料 G，H エピ層の XRD ロッキングカーブ測定結果を示す．試料 G，H

共に，図 5-20(c)の厚い InSb 層上に直接成長させた試料 F の様な InSb 層とエピ層の半

値幅に大きな違いがなかった．グレーデッド層もしくはステップ層を導入することで
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InSb 層の結晶性から大きく劣化することなくエピ層を成長させることができたことを

示している．InSb 層の X 線半値幅は試料 G が 0.68º，H が 0.46ºであり，ステップ層を

導入することで 2/3 倍まで半値幅が狭くなった．InSb 層成長後のアニーリング効果に

より，InSb 層の結晶性が向上したことが示された．同様に，エピ層の半値幅も試料 G

の X 線半値幅が 0.84º，H が 0.58ºとステップ層を導入することで 2/3 倍まで狭くなっ

た．ステップ層を導入することで，下地となる InSb 層の結晶性が良くなり，エピ層の

結晶性が向上したことを示している． 

5.2×103cm2/Vs

試料 H の

試料 G よりも H の方が大きいにもかかわらず，電子移動度は試料 H の方が大きくなっ

た．これは，表面粗さが大きくてもエピ層の結晶性が十分に良かったためと思われる． 

 以上のことから，ステップ層には成長中のアニーリング効果により InSb 層の結晶性

を向上させる効果があることがわかった．また，それぞれの層を厚くすることでも結

 

 ホール効果測定の結果，試料 G の電子移動度は 2.1×103cm2/Vs，H は

であり，ステップ層を導入することで 2 倍以上に増加した．しかし，ステップ層が厚

く，表面モホロジーの平坦性がよい試料 D に比べ，半分程度の値であった．

平坦性が悪いために電子移動度が増加しなかったと考えられる．しかし，表面粗さは
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晶性が向上することから，厚い InSb 層，厚いステップ層を導入することで平坦性・結

晶性の良い InAsxSb1-x エピ層の成長が可能であると考えられる． 

 

5-3-6 厚い InSb 層と厚いステップ層の効果 

 基板との格子不整合による歪みの影響を小さくし，

成長させる条件は，(1)InSb 層を厚くすること，

加熱を防ぐために，成長を一時中断すること，

みの影響を緩和するためにステップ層を厚くすることである．そこでさらに結晶性の

良い InAsxSb1-x 結晶を成長させるために，試料

InSb 層と厚いステップ層を導入した成長実験を行った．

ソース温度はこれまで同様に 500℃，780℃，

には 200℃，その後 240℃，250℃，260℃，26

成長時間は，InSb 層が 2 時間，ステップ層が各ステップ 30 分間の計 2 時間，エピ層が

2 時間の合計 6 時間とし，過加熱防止のため各ステップ層間に 30 分間のアニーリング

を行った．この試料を I とする． 

 成長層の膜厚は 6.6µm とこれまでの試料の中で最も厚くなったが，これは成長時間

が長いためであり，成長速度は約 1.1µm/hr と他の試料とほぼ同一であった．成長速度

より算出した各層の厚さは，InSb 層が 2.08µm，一つのステップ層が 0.61µm，エピ層

が 2.08µm となり，ステップ層の総厚は

2.4µm となった．InSb 層は試料 G の 2.27µm

と，ステップ層は試料 D の 2.4µm とそれぞ

れ同程度の厚さであり，InSb 層とステップ

層が厚いことがわかった． 

SEM による表面モホロジー観察の結果

を図 5-27 に示す．所々に三次元的な核形成

が観察できたが，それを除くと図 5-18(c)
図5-2７ InSb層及びステップ層を厚くした
試料Iの表面モホロジー．

結晶性の良い InAsxSb1-x エピ層を

(2)In ソースヒータの輻射熱による過

(3)ステップ層間の格子不整合による歪

D と H の成長条件を組み合わせた厚い

基板温度，In ソース温度，Sb

470℃とし，As ソース温度は InSb 成長時

5℃，270℃と段階的に温度を上昇させた．

10µm10µm
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に示す試料 F の表面モホロジーに近い二次元的な島状の成長をしていた．ステップ層

成長時間が短い試料 H に比べ表面モホロジーが F に近いことから，ステップ層を使用

したことで生じた格子不整合による歪みがステップ層を厚くすることにより緩和され

たためと考えられる．また，AFM により測定した表面粗さは 11.3nm であった．最も

粗さが小さかった試料 F の 18.4nm の半分に近い値であることから，平坦性が著しく向

上したことが示された． 

 図 5-28(a)，(b)に XRD 測定による回折パターンを示す．図 5-28(a)に示す回折パタ

ーンから 6 本の回折ピークが観察された．InSb 層，ステップ層及びエピ層の合計層数

が 6 層であることから，それぞれの回折ピークが観察できた．また，それぞれの回折

ピークを分離し，得られた回折角度から As 組成（x）を求めた結果，低角度側から x = 

0（As ソース温度：200℃），x = 0.08（240℃），x = 0.16（250℃），x = 0.29（260℃），

x = 0.39（265℃），x = 0.52（270℃）であった．図 5-16(c)に示した試料 D の回折パタ

ーンでは InSb 層が薄いために回折ピークが観察できなかったが，試料 I では InSb 層の

成長時間が 2 時間と長いためにはっきりと観察できた．また，As ソース温度に対する

図5-28 InSb層及びステップ層を厚くした試料IのXRD測定結果．
(a) θ/2θ法，(b) ロッキングカーブ法．
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図5-28 InSb層及びステップ層を厚くした試料IのXRD測定結果．
(a) θ/2θ法，(b) ロッキングカーブ法．
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各ステップ層の As 組成も D とほぼ同程度であることから，As 組成の制御が As ソー

ス温度の制御によって可能であることが示された．さらに，エピ層の回折強度が 7.1

×105CPS とこれまでの試料の中で最も高いことから，結晶性が最も良いことがわか

る．図 5-28(b)に示す XRD ロッキングカーブからその半値幅を測定した結果，エピ層

が 0.48º，InSb 層が 0.41ºであった．エピ層の半値幅は全試料中最も狭くなったことか

ら，最も結晶性の良い InAsxSb1-x 結晶を成長できた．また，図 5-20(c)に示した試料 F

とは異なり，InSb 層とエピ層の半値幅に大きな差がなかった．このことから，ステッ

プ層を使用することで InSb 層とエピ層の格子不整合による影響を小さくでき，歪みを

緩和できたと言える．しかし，InSb 層の X 線半値幅は試料 F の InSb 層の値よりもわ

ずかに広かった．これは InSb 層の成長時間が試料 F と比べて試料 I の方が短いためと

思われる．これは InSb 層の品質向上に改善の余地があることを示している． 

 電子移動度を測定した結果，1.3×104cm2/Vs と最も大きな値であった．また，キャ

リア濃度は 8.7×1016cm-3 と試料 C のグレーデッド層（9.5×1016cm-3）よりも小さくな

った．InSb 層及びステップ層の膜厚を厚くしたことによる基板及び InSb 層との格子不

整合による歪みの緩和，それに伴う結晶中の欠陥の減少がエピ層の結晶性を向上させ

電子移動度の増加，及びキャリア濃度の減少に繋がったことを示している． 
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5-4 まとめ 

 本章では InAsxSb1-x エピ層の結晶性を向上させるために，バッファ層を利用して

InAsxSb1-x 結晶の成長を行い評価した．作製したサンプルのフローチャートを図 5-29 に

示す．初めにバッファ層として① Sb リッチ InAsxSb1-x 層を導入した．次に InSb 層とグ

レーデッド層を導入し，②グレーデッド層の厚さを変化させた試料，③InSb 層上に直

接成長させた試料，④InSb 層を厚くした試料を作製することで，各層の効果を調べた．

また成長表面の過加熱の影響を抑え，アニーリング効果を得るために⑤ステップ層を

導入し，グレーデッド層を導入した試料との比較を行った．まとめとして，⑥厚いバ

ッファ層を導入し，InAsxSb1-x エピ層の結晶性の評価を行った． 

 

Asソース温度：250℃ Asソース温度：270℃ Asソース温度：280℃Asソース温度：250℃ Asソース温度：270℃ Asソース温度：280℃Asソース温度：250℃ Asソース温度：270℃ Asソース温度：280℃

①SbリッチInAsxSb1-x層上への成長

図5-29 バッファ層を導入したサンプルの作製フローチャート
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[1] Sb リッチ InAsxSb1-x 層の効果 

 As ソース温度を 220℃として，GaAs 基板に Sb リッチ層を成長させた後，As ソース

温度をそれぞれ 250，270，280℃まで上昇させてグレーデッド層を成長し，最後にエピ

層を成長させ，バッファ層のエピ層に及ぼす効果を調べた． 

 (1)As ソース温度 250℃の Sb リッチ層の As 組成は x=0.03，エピ層は x=0.2，270℃

の Sbリッチ InAsxSb1-x層は x=0.05，エピ層は 0.6，280℃の Sbリッチ層は x=0.15，

エピ層は x=0.8 であり，Sb リッチ層，エピ層共に As ソース温度を高くするに

つれて，As 組成が高くなった． 

 (2)バッファ層上に As ソース温度 250，270℃で成長させたエピ層は，GaAs 基板上

に直接成長させた同程度の As 組成を持つエピ層と比べ平坦性が向上し、X 線

強度が 4×104CPS から 5.6×105CPS（250℃），2.2×103CPS から 1.6×105CPS

（270℃）までそれぞれ高くなり，かつ移動度が 2.0×104cm2/Vs から 2.5×

104cm2/Vs（250℃），8.5×102cm2/Vs から 1.0×104cm2/Vs（270℃）まで大きく

なった．バッファ層を導入することで、結晶性を向上できた． 

 (3)As ソース温度 280℃のエピ層は GaAs 基板に直接成長させたエピ層よりも平坦

性が劣化し，移動度も減少した．これは，バッファ層とエピ層の間の格子不整

合率が 4.4%と大きいことや，バッファ層の品質が悪いことによる．バッファ層

のさらなる品質改善がエピ層の特性を良くするために重要である． 

 

[2]グレーデッド層，ステップ層，InSb 層の効果 

(1)薄いグレーデッド層上にエピ層を成長させた試料 B の表面粗さは 45.1nm，電子

移動度は 1.9×103cm2/Vs であったのに対し，厚いグレーデッド層状にエピ層を

成長させた試料 C の表面粗さは 24.1nm，電子移動度は 1.1×104cm2/Vs であった．

グレーデッド層を厚くすることで表面粗さは約 1/2 倍，電子移動度は約 5 倍に

なり，平坦性と電気的特性が向上した． 
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(2)薄い InSb 層上にエピ層を直接成長させた試料 E の X 線半値幅は 0.91ºであり，

GaAs 基板上に直接成長させた試料 A の X 線半値幅 2.26ºの 1/2 倍以下に狭くな

った．また，InSb 層を厚くした試料 F は X 線半値幅が 0.62ºと InSb 層が薄い試

料の X 線半値幅の 2/3 倍まで狭くなった．InSb 層を導入し厚くすることで，エ

ピ層の配向性が向上した． 

(3)厚い InSb 層上にグレーデッド層を成長させ，その上にエピ層を成長させた試料

G の X 線半値幅は 0.84º，グレーデッド層をステップ層に変更した試料 H の X

線半値幅は 0.58ºとなった．グレーデッド層をステップ層に変更することで X

線半値幅が約 2/3 倍と狭くなり，配向性が向上した． 

(4)グレーデッド層上に成長させた試料 G の InSb 層の X 線半値幅は 0.68º，ステッ

プ層状に成長させた試料 H の InSb 層は 0.46ºと約 2/3 倍になった．ステップ層

成長時のアニーリング効果が InSb 層の配向性を向上させた． 

(5)厚い InSb 層上に厚いステップ層を成長させ，その上に InAsxSb1-x エピ層を成長

させた試料 I は，表面粗さが 11.3nm，X 線半値幅が 0.48º，電子移動度が 1.3×

104cm2/Vs となった．GaAs 基板上への直接成長試料 A に比べ，表面粗さと X 線

半値幅は約 1/5 倍，電子移動度は約 10 倍となり，厚いバッファ層を導入するこ

とで平坦性，結晶性が向上した．  

 

 以上の結果より，ホットウォール法により GaAs 基板上に InAsxSb1-x 結晶を成長させ

るためには，厚く成長させた InSb 層と，格子不整合による歪み緩和のために徐々に

As 組成が高くなる厚いステップ層を導入する事が有効であるとわかった．エピ層はバ

ッファ層の結晶性に影響を受けるため，さらなる結晶性向上のためには InSb 層の品質

を向上させる必要がある．他の基板に応用する場合においても，高品質な InSb 層を作

製できれば，任意の As 組成を持つ InAsxSb1-x エピ層が作製可能であると言える． 
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第 6 章 不純物ドーピング 
 

 本章では InAsxSb1-x 結晶をデバイスに応用するために，Zn 不純物ドーピングを行い，

p 型 InSb 結晶を成長させた．また， n 型 GaAs 基板上に p 型 InSb 結晶を成長させ，p-n

接合を作製した．さらに，InAsxSb1-x エピ層上に p 型 InSb 結晶を成長させ，2 層構造の

試料作製を行った． 

 

6-1 不純物ドーピングによる p 型 InSb 結晶の作製 

6-1-1 不純物ドーピング条件 

 HWE 法により成長させたすべてのノンドープ InAsxSb1-x 結晶は n 型であった．その

ため，p-n 接合を形成するためには p 型結晶の作製が必要である．P. K. Chiang らは

MOCVD 法によって成長させた n 型 InAsxSb1-x（0.3 < x < 0.6）結晶または n 型 InSb 結晶

中に Zn を拡散させることで p-n 接合を作製し，ダイオード特性を得ている[1]．また，

H. Khald らも閉管中での Zn 拡散法により InAs0.89Sb0.11 結晶と InAs 結晶上に p-n 接合を

作製し，ダイオード特性を得ている[2]．しかし，本実験で使用している HWE 装置は

常にクライオポンプにより排気し続ける開放系であるため，通常の拡散法ではドーピ

ングできないと考えられる．そこで結晶成長中に同時に不純物を供給し，p 型の結晶

成長実験を行った．p 型結晶を成長させるための不純物として Cd，Zn，Cu，Ge 等が

考えられる．Cd は As よりも蒸気圧が高いために制御が困難であり，毒性が強い．ま

た，Cu や Ge は蒸気圧が非常に低いために蒸発させるためには In よりも高温にする必

要があることや，Ge は両性不純物であるために成長条件によって，n 型になる等の問

題がある．そこで p 型結晶作製のための不純物として Zn を使用した．Zn は図 6-1 に

示す蒸気圧曲線から As よりも蒸気圧が低く Sb よりも高い．図 4-1 に示した三元混晶

作製用のアンプルを用いると，構造上 3 種類の原料しか配置できない事から As の代わ

りに Zn を配置し InSb 結晶中に Zn をドーピングすることで，p 型 InSb 結晶の成長を

行った．最適な Zn ドーピング条件を決定するために Zn ソース温度を 220℃，250℃，

270℃，280℃と変化させて成長を行った．また，基板，In ソース，Sb ソース温度は 5
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章での成長実験と同様にそれぞれ 500℃，780℃，470℃とし，2 時間の成長を行った． 

図6-1 Znの蒸気圧曲線とその他の蒸気圧の関係．
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6-1-2 成長結晶の評価 

 表 6-1 に EDS により測定した成長結晶表面の組成分析結果を示す．すべての試料か

ら Zn の信号が検出された．しかし，測定装置の仕様上，物質が存在しない場合でもバ

ックグラウンドの影響により 1%未満の値で検出される事がある．今回の結果では，Zn

の検出量がすべて 1%未満である事から測定誤差範囲内であり，EDS 測定では Zn の存

在が確認できなかった．また，InSb 結晶を成長させたにもかかわらず，In と Sb の割

合が 50:50 ではなく，Ga や As が検出されている事から，今回測定した結果が基板の

影響を受けていることがわかる．これは，成長結晶の膜厚が薄いために X 線が成長層

を突き抜け基板まで到達したことが原因である． 

18.6110.2412.009.73Ga (atomic %)

35.6142.8341.1843.25Sb (atomic %)

12.105.777.246.24As (atomic %)

100100100100Total (atomic %)

33.4941.1339.4240.74In (atomic %)

0.190.030.160.04Zn (atomic %)

280270250220Zn source temp. (ºC)

18.6110.2412.009.73Ga (atomic %)

35.6142.8341.1843.25Sb (atomic %)

12.105.777.246.24As (atomic %)

100100100100Total (atomic %)

33.4941.1339.4240.74In (atomic %)

0.190.030.160.04Zn (atomic %)

280270250220Zn source temp. (ºC)

表6-1 成長結晶表面のEDSによる組成分析結果．
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 図 6-2 に各試料の XRD パターンを示す．

すべての試料の XRD パターンに InSb(400)

付近の回折ピークのみが観察された．これ

は成長結晶が In，Sb，Zn の三元混晶ではな

く InSb 結晶であることを示している．ま

た，Zn ソース温度を 220℃，250℃，270℃

と上げるにつれて回折ピーク強度が減少

し，280℃では 270℃と同程度の強度となっ

た．Zn ソース温度を上昇させるほど不純物

として取り込まれる Zn 原子が増加するた

め，合金散乱の影響により結晶性が劣化し，

回折強度が弱くなったと考えられる．また，

270℃，280℃の条件において回折強度に大

きな差がないが，これはソース温度の制御

性が悪いために Zn 蒸発量に大きな差が無

く，Zn の取り込まれる量に大きな違いが

図6-2 Znソース温度を変化させた場合の
XRDパターンの変化．
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かったためと考えられる． 

 ホール効果測定装置による測定結果を表

6-2 にまとめて示す．Zn ソース温度 220℃

の試料を除いて p 型 InSb 結晶が作製でき

た．5 章において，As ソース温度が 220℃

では As の蒸発量がほとんど無く InSb 結晶

が成長した事から，As よりも蒸気圧の低い

Zn は 220℃ではほとんど蒸発せず，成長結

晶を p 型に変化させられなかったと考えら

れる．また，電子移動度が Zn 温度を上昇
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させるにつれ減少していた．Zn ソース温度を上昇させる事で Zn の取り込み量が増加

し，成長結晶中のホール濃度が増加したためである．一方，キャリア濃度は 220℃か

ら 270℃までは増加し，280℃では 270℃の時よりも低くなった．これは，280℃の試料

の成長層中に取り込まれる Zn 濃度が 270℃の試料に比べ低いことを示している

あるが，第 4 章

．また，

で成長させた Sb リ

比

考

れ は

 価 

x 1-x

温度 500℃，In ソース温度を 780℃，Sb ソース温度を 470℃，

Zn ソース温度 220℃のキャリア濃度 2×1017cm-3 で

ッチの InAsSb 層の 5.6×1016cm-3（図 4-28）に

して考えられるのは，Zn ソース温度が 220℃で

型と n 型が混在する状況となっているためと

分に Zn が取り込ま ていないため，測定結果

6-2 InSb/InAsSb 二層構造試料の作製と評

 デバイスへ応用させるためには多層構造の

試料を作製する必要がある．そこで，半絶縁

性の GaAs 基板上に InAsxSb1-x 結晶を成長さ

せ，その上に InSb 結晶を成長させる事で図

6-3 に示すような二層構造試料の作製を試み

た．一層目である InAs Sb 結晶の成長条件は，基板温度が 500℃，In ソース温度が 780

℃，Sb ソース温度を 470℃とこれまでと同条件とし，As ソース温度は最も吸収端波長

が長くなる x = 0.39 となるように 270℃，成長時間を 2 時間とした．二層目である InSb

結晶の成長条件は，基板

べ大きな値となっている．この理由と

も Zn がわずかに蒸発し，成長層中に p

えられる．しかし，p 型になるほど十

n 型を示したと思われる． 

Zn ソース温度を 270℃，成長時間を 2 時間とした．Zn ソースを加えることで InSb 層

を p 型にし，p-n 接合の作製を試みた．また，基板である GaAs は半絶縁性であるため，

p-InSb

GaAs

図6-3 p-n接合を作製した試料の模式図．

n-InAsSb
p-InSb

GaAs
n-InAsSb

p-InSb

GaAs

図6-3 p-n接合を作製した試料の模式図．

n-InAsSb

1.5 x 10183.3 x 10181.3 x 10182 x 1017Carrier concentration (cm-3)

4.71.624.8-26.7Hall coefficient (m2/C)

1367bility 2 9321479Mo  (cm /V-s)

PppnCond

280270250220Zn source temp. (ºC)

uction type

1.5 x 10183.3 x 10181.3 x 10182 x 1017Carrier concentration (cm-3)

4.71.624.8-26.7Hall coefficient (m2/C)

1367bility 2 9321479Mo  (cm /V-s)

Ppn pCond

280270250220Zn source temp. (ºC)

uction type

表6-2 Znソース温度を変化させた場合の伝導型，電子移動度，キャリア濃度，ホール係数の変化．
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InAs Sb 結晶に電極をつけるためにはメサ構造にする必要がある．そこで，図 6-4 に

示すように InSb 結晶成長時に Mo の板でマスクし，部分的に InSb を成長させない事で

メサ構造を作製した． 

 InAs Sb （一層目）成長後の膜厚

は約 2.2µm，InSb（二層目）成長後

の膜厚が約 4.4µm であったため，二

層目の膜厚は約 2.2µm であった．一

層目，二層目共に成長速度が約

1µm/hr であり，成長が安定して行わ

図6-4 メサ構造の作製方法．

x 1-x

x 1-x

れた．図 6-5 に一層目成長後の SEM

による表面モホロジー観察結果を示す．GaAs基板上への直接成長であるため InAsxSb1-x 

結晶が三次元的な島状成長をした．この三次元的な島状成長した InAsxSb1-x 上に InSb

結晶を成長させた結果，その表面モホロジーは図 6-6(a)に示した平坦な面を持つ二次

元的な島の集まった形状になった．平坦な GaAs 基板上へ直接成長させた InSb 結晶は

格子不整合が約 14.6%と大きいにもかかわらず二次元的な層状成長をする事を 4 章に

おいても確認した．三次元的な島状の表面に成長させても島状ではあるものの平坦な

面を持つ形状に変化した事から，InSb 結晶が平坦に成長しやすい特質を持っていると

考えられる．InSb の融点が 525℃と基板温度 500℃に近いため，成長中の InSb 結晶が

マイグレーションし易く，平坦な面を持つ島が成長すると考えられる．二層目成長時
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< After growth >

Mo mask

n-InAsSb
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図6-4 メサ構造の作製方法．
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図6-5 一層目（InAsSb結晶）成長後の表面SEM像．

10µm10µm
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10µm10µm

にマスクで覆った一層目表面のモホロ

ジーを図 6-6(b)に示す．図 6-5 の一層

目モホロジーと同じ形状であった．こ

れは二層目成長中に一層目の表面状態

が変化しないことを示している．また，

図 6-6(c)は二層目が成長している部分

（図中上部）としていない部分（図中

下部）の界面像であるが，界面におい

て二層目が粒状の成長をしており，界

面から離れるに従い，粒状の結晶の数

が減少していく様子が観察された

Mo マスクが選択成長に十分な効果

発揮し，メサ構造が比較的容易に作製

できた． 

 一層目成長後，二層目成長後の X

パターンを図 6-7 に示す．破線で示

た一層目成長後の回折パターンから

InAsxSb

(a)

． 

を

10µm

RD

し

は

1-x結晶からのピークのみが観察

が

が二層目成長前よりも弱くなっていた．しかし，それぞれの X 線半値幅は，二層目成

長後が 0.29º，前が 0.30ºであったことから，二層目成長前後で一層目の結晶性に変化は

図6-6 二層目（InSb結晶）成長後の表面SEM像．
(a) 二層目表面，(b)一層目表面，(c) 界面．

10µm

(b)

(c)

20µm20µm

InSb

InAsSb

された．この回折角度からベガード則

により As 組成(x)は 0.41 であること

わかった．目的の As 組成が 0.39 であった事から，目的の As 組成に近い InAsxSb1-x結

晶が得られたと言える．実線で示した二層目成長後の回折パターンには InSb 結晶から

の回折ピークと InAs0.41Sb0.59 結晶からの回折ピークが観察されたことから，InSb/ 

InAs0.41Sb0.59 の二層構造が作製できた．また，二層目成長後の InAs0.41Sb0.59 の回折強度
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なかった．二層目成長後には X

線が二層目を通して一層目に当

たるのに対し，成長前は直接一

層目に X 線が当たるため，一層

目の X 線強度は強く，二層目成

長後には X 線強度が弱くなっ

た． 

 表 6-3 に一層目成長後，及び

二層目成長後に行ったホール効

果測定結果を示す．一層目成長

後，二層目成長後共に n 型を示
図6-7 二層成長させた試

実線：二層目成長後，破

した．二層目の InSb 層は p 型と

なる条件で成長したにもかかわらず，測定結果が n 型となった．一層目と二層目を分

離せずに測定しているために，測定結果に一層目の情報が入ってしまい，正確に測定

できていないためである．移動度は一層目成長後が約 1.9×103cm2/Vs，二層目成長後

が約 4.0×102cm2/Vs と減少していた．二層目の移動度が一層目に比べて非常に小さい，

もしくは p 型層になったために移動度が減少したと考えられる．また，一層目の移動

度が 1.9×103cm2/Vs と小さいが，これは GaAs 基板上への直接成長であるため，結晶

性が悪かったためである．二層目のキャリア濃度は移動度とは逆に一層目と比べ増加

していた．これは，Zn が不純物として取り込まれたために増加したことを示している．

また，一層目成長後と二層目成長後の抵抗率はそれぞれ，7.6×10-3Ωcm と 1.2×10-2Ω

料のXRDパターン．

線：一層目成長後．
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表6-3 二層成長させた試料の電気的特性

1.4×10184.0×102n2.2
2nd layer

4.3×10171.9×103n2.2
(InAs0.41Sb0.59)

(InSb)

1st layer

Carrier 
tration (cm-3)

Mobility Co uction Thickness 
concen(cm2/Vs)

nd
type(µm)
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cm であった．これは一層目に比べて，二層目の方が電流が流れにくいことを示してい

る．そのため，ホール効果測定において，電流が二層目ではなく一層目側を伝わって

しまい，測定が一層目の影響を受けた結果となった可能性がある． 

 

6-3 バッファ層を導入した二層構造試料の作製と評価 

 

類，成長時間 2 時間とした．Zn ソース温度

を 6-2 における成長よりも高くした理由は 270℃では Zn のドーピング量が不十分で二

層目成長後のホール効果測定において p 型とならなかったためである．そのため，10

℃高い 280℃，30℃高い 300℃の 2 種類を作製し，比較を行った． 

 Zn ソース温度 280℃の試料の一層目成長後の膜厚は約 5.2µm（成長速度 0.9µm/hr），

二層目成長後は約 8.0µm であったため，二層目の膜厚は約 2.8µm（成長速度 1.4µm/hr）

であった．また Zn ソース温度 300℃の試料は一層目成長後の厚さが約 5.9µm（成長速

度 1.1µm/hr）であり，二層目成長後が厚さは約 7.7µm で二層目が約 1.8µm（成長速度

0.9µm/hr）であった．成長速度より算出したそれぞれの InAsSb エピ層の厚さは，Zn

ソース温度 280℃のものが 1.8µm，300℃のものが 2.2µm となり，比較的安定した成長

が行われたことがわかった． 

図 6-8(a)-(d)に各試料の一層目，二層目の表面 SEM 像を示す．Zn ソース温度が 280 

6-2 では GaAs 基板上に直接 InSb/InAsSb 二層構造を作製したが，一層目の

InAs0.41Sb0.51 結晶の結晶性が基板である GaAs との格子不整合の影響により悪く，その

上の InSb 結晶も結晶性が悪いものとなった．そこで，バッファ層を導入した良質な 

InAsxSb1-x 結晶上に InSb 結晶を成長させ，二層構造を作製し評価を行った．InAsxSb1-x

結晶の成長条件は 5-3-7 で作製した試料 I の条件を変化させ，基板温度 500℃，In ソー

ス温度 780℃，Sb ソース温度 470℃，As ソース温度 200℃（120 分間），240℃（30 分

間），250℃（30 分間），260℃（30 分間），265℃（120 分間）とした．エピ層の成

長温度を 265℃とした理由は，試料 I において As ソース温度 265℃で x = 0.39 のステ

ップ層が成長したためである．InSb 結晶の成長条件は基板温度 500℃，Sb ソース温度

470℃，Zn ソース温度 280℃，300℃の 2 種
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℃，300℃どちらの試料も二層目で二次元

的な島状成長した InSb結晶が完全に表面

を覆い尽くしていないのに対し，一層目

である InAsxSb1-x は方形の島がいくつか

存在するが非常に平坦性の良い層状成長

を し て い た ． 6-2 で は 一 層 目 の

InAs0.41Sb0.59 結晶が GaAs 基板上への直接

成長であるために，三次元的な島状成長

をした．そのため二層目の InSb 結晶も三

次元的な島状成長をしたが，本実験のよ

うに一層目の成長にステップ層を使用す

ることで一層目を層状成長させると，二

層目も二次元成長させることが可能であ

ることが示された．しかし，一層目の

InAsSb 結晶と二層目の InSb 結晶の間に

は GaAs 基板上への成長ほどではないが

格子不整合があるため，二層目が完全に

表面を埋め尽くさず穴の空いたような形

状になった． 

 図 6-9(a)，(b)に二層目成長後の XRD

(a)

10µm

10µm

10µm

10µm

(d)

(b)

(c)

(a)

10µm10µm

10µm10µm

10µm10µm

パターンを示す．図 5-28(a)に示した厚い

バッファ層と厚いステップ層を用いた試

料 I では InAsxSb1-x エピ層の回折強度が

InSb バッファ層の回折強度よりも強かっ

たのに対し，今回，二層成長させた試料

では，逆の傾向を示した．これは，

10µm10µm

(d)

図6-8 Znソース温度の違いによる，二層成長

させた試料の表面モホロジーの違い．
Zn：280℃の(a) 二層目，(b) 一層目，
Zn：300℃の(c) 二層目，(d) 一層目．

(b)

(c)
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図6-9 Znソース温度の違いによる，二層成長させた試料のXRDパターン．
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(a) Znソース温度：280℃，(b) Znソース温度：300℃．

InAsxSb1-x 層が二層目の InSb 層の下にあるためである．図 6-7 においても二層目成長後

には一層目の回折強度が弱くなっていることからも，今回の一層目のピーク強度が弱

い原因が二層目の影響であり，一層目に届く X

それぞれの回折角度から Zn ソース温度 280℃の試料のステップ層と InAsxSb1-xエピ層

の As 組成（x）は 0.10（240℃），0.19（250℃），0.34（260℃） 5（265℃），Zn

ソース温度 300℃の試料は 0.12（240℃），0.20（250℃），0.36（26 （265

℃）であった． 

 ホール効果測定の結果を表 6-4 に示す．測定は 6-2 同様に二層目成長後に行っている

ため，一層目と二層目の情報が含まれている．どちらの試料も 6-2 で行った直接成長

による二層構造試料に比べ Zn ソース温度を上昇させたにも関わらず，n 型を示した．

リア濃度は Zn ソース温度 280℃の試料が 8.2×103cm2/Vs と 1.4×1017cm-3，300℃の試

料が 9.5×103cm2/Vs と 1.2×1017cm-3 であった．6-2 の直接成長による二層構造試料の結

果に比べ，電子移動度は高く，キャリア濃度は低くなったことから，バッファ層を導

入することにより成長層の結晶性が向上したものと考えられる．Zn ソース温度を上げ

ることで移動度は上昇し，キャリア濃度は減少した．これは 6-1 の InSb に Zn をドー

線の強度が弱くなったためと言える．

，0.4

0℃），0.5

やはり，一層目の影響が現れてしまったものと考えられる．また，電子移動度とキャ

- 117 -



ピングしたときとは逆の傾向である．Zn ソース温度を上げることにより InSb 層は Zn

れる． 

1.4×1017

centration (

をより多く取り込むことができる一方で，6-2 の試料と同様に InSb 層の抵抗率が上昇

し，電流が流れにくくなる．そのため，電流は二層目ではなく一層目を流れてしまい，

ホール効果測定が一層目の情報に強く影響を受けた結果となったと考えら

 

 

 
con(cm /Vs)type(µm)(℃)

表6-4 バッファ層を導入し，二層成長させた試料の電気的特性

1.2×10179.5×103n7.7300

8.2×103n8.0280

Carrier 
cm-3)

Mobility 
2

Conduction Thickness Zn Temperature

1.4×1017

concentration ((cm /Vs)type(µm)(℃)

8.2×103n8.0280

Carrier 
cm-3)

Mobility 
2

Conduction Thickness Zn Temperature

1.2×10179.5×103n7.7300
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6-4 まとめ 

p 型不純物であ

Zn

長  

(1) Zn ソース温度を 250℃以上にすることで p 型の InSb 結晶を成長できた． 

(2)Zn ソース温度を上げるほどキャリア濃度が増加する傾向があるが，XRD 回折強

度も弱くなるため，結晶性が劣化する傾向があった． 

(3)Mo の板をマスクとして使用する事でメサ構造を容易に作製できた． 

(4)GaAs 基板に直接 InAsxSb1-x を成長させた場合，三次元的な島状成長をするため，

二層目の InSb も三次元的な島状成長をした．しかしバッファ層を導入すること

で一層目の InAsxSb1-x 層が二次元的な成長になり，二層目の InSb の結晶性が向上

した． 

 

以上の事から，HWE 法により p 型の InSb を作製できることがわかった．また， 

InAsxSb1-x 層上に InSb 層を成長させ，二層構造試料を作製することができた．今後，デ

バイスへの応用のために p-n 接合を作製する必要がある．そのために，ドーピング条

件や電極作製条件を最適化することが重要である． 

 デバイスへの応用に向けた p-n 接合作製のため，InSb 結晶成長時に

る を同時に蒸発させ，p-InSb 結晶を作製した．また，InAsxSb1-x 結晶上への InSb 結

晶成 よる二層構造試料の作製を試みた．得られた結果を以下に示す．
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第 7 章 結論 

 

本研究では中赤外領域（3.5～12µm）で動作するデバイス材料の中で現在主流の

HgCdTe に変わる材料として非常に有望な InAsxSb1-x 結晶を HWE 法により作製し，エ

ピ層の結晶性を評価した．得られた結果をまとめる． 

 

7-1 InAs 結晶成長 

 InAsxSb1-x 結晶を HWE 法により成長させるための基礎実験として InAs 結晶を GaAs

基板上へ成長させた． 

(1)GaAs 基板上への InAs 結晶成長では，格子不整合が約 7%と大きいために，InAs

結晶は島状成長した． 

(2)基板温度 300℃，In ソース温度 700℃，As ソース温度 280℃，成長時間 2 時間の

条件下で基板との配向性の良い InAs 結晶が得られた． 

(3)InAs 基板上への InAs 結晶成長では，格子不整合のない条件下にもかかわらず，

InAs 結晶は島状成長した． 

(4)断面 TEM 観察により成長層と基板との間に薄い層が観察された．XRD 測定によ

り In2O3 が存在することが示された． 

 

7-2 InAsxSb1-x 結晶成長 

 HWE 法により InAs 基板と GaAs 基板上に InAsxSb1-x 結晶を成長させた． 

(1)As ソース温度の制御を行うことで，InAs 基板と GaAs 基板上に成長させた

InAsxSb1-x 結晶の組成比を制御できた． 

(2)As 組成(x)が 0 または 1 に近い InAsxSb1-x 結晶ほど XRD 強度が強く，表面粗さが

小さく，電子移動度の高い結晶が得られた． 

(3)基板温度 500℃，In ソース温度 750℃，Sb ソース温度 470℃，As ソース温度 220

℃，成長時間 2 時間で GaAs 基板上に InAsxSb1-x 結晶を成長させることで，平坦性・

結晶性の最も良い結晶が得られた． 
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7-3 バッファ層を利用した InAsxSb1-x 結晶成長 

 GaAs 基板上への InAsxSb1-x 結晶成長において，中間 As 組成の結晶性を向上させるた

めにバッファ層を導入して InAsxSb1-x 結晶成長を行った．バッファ層として(1)Sb リッ

チ InAsxSb1-x 層，(2)InAsxSb1-x グレーデッド層，(3)InSb 層，(4)InAsxSb1-x ステップ層を用

いた． 

(1) Sb リッチ InAsxSb1-x 層とグレーデッド層を導入することで，GaAs 基板上に直接成

長させた試料に比べ，As 組成(x)が 0.2，0.6 の試料は平坦性，結晶性が向上した．

結晶性の良い Sb リッチ InAsxSb1-x層をバッファ層とし，グレーデッド層により As

組成勾配を緩やかにすることで，GaAs 基板との格子不整合による歪みを緩和でき，

結晶性の向上が可能であるとわかった． 

(2) InAsxSb1-x グレーデッド層を導入し厚さを厚くすることで，直接成長では三次元的

な島状成長をしていた表面モホロジーが，二次元的な島状成長に変化した．また，

電子移動度も直接成長試料に比べ 10 倍に増加した．InAsxSb1-x グレーデッド層には

平坦性と電気的特性を向上させる効果があることがわかった． 

(3) 厚い InSb 層上に直接 InAsxSb1-x エピ層を成長させた試料のＸ線半値幅は，直接成長

試料の X 線半値幅に比べ 1/4 倍まで狭くなった．InSb 層には GaAs 基板との配向性

を向上させる効果があることがわかった． 

(4) InAsxSb1-x グレーデッド層を InAsxSb1-x ステップ層に変えることで，InSb 層の X 線

半値幅が 2/3 倍まで狭くなった．また，エピ層の X 線半値幅も 2/3 倍まで狭くなっ

た．ステップ層には，成長時のアニーリングにより InSb 層の配向性させた上に，

エピ層の配向性を向上させる効果があることがわかった． 

(5) 厚い InSb 層と厚いステップ層を導入することで，中間 As 組成の InAsxSb1-xエピ層

は直接成長試料に比べ，表面粗さは 1/5 倍，X 線半値幅は 1/5 倍，電子移動度は 10

倍に向上した．厚いバッファ層の導入が中間 As 組成の InAsxSb1-x 結晶の結晶性向

上に非常に有効であることがわかった． 

 

- 122 -



7-4 不純物ドーピング 

 HWE 法により成長させた InAsxSb1-x 結晶は n 型であった．そこでデバイスへの応用

のために，Zn をソース源に加え，p-InSb 結晶の成長を行った． 

(1)基板温度 500℃，In ソース温度 780℃，Sb ソース温度 470℃，そして Zn ソース温度

を 250℃以上とすることで p 型 InSb の成長ができた． 

(2)Zn ソース温度を上昇させるに従い，Zn が不純物として取り込まれるために電子移

動度は減少し，キャリア濃度が増加する傾向があった． 

(3)GaAs 基板上にバッファ層を導入して InSb/InAsSb 結晶を成長させることで，二次元

的な成長し結晶性の良い二層構造の試料が作製できた． 

 

 本研究は、HWE 法により As ソース温度を制御することで任意の As 組成を持つ

InAsxSb1-x 結晶を成長できることや InSb 層・InAsxSb1-x ステップ層を導入することで良

質な InAsxSb1-x 結晶を成長できることを明らかにした．さらに，Zn ソース源を加える

ことで p-InSb 結晶を作製に成功した．InAsSb による中赤外光検出器作製の可能性を示

した． 

 

7-5 今後の課題 

 InAsxSb1-x 成長層は，GaAs 基板と比較するとＸ線半値幅が広いため，今後，さらな

る結晶性の向上が求められる．成長層の結晶性向上のためには，InSb バッファ層やス

テップ層の成長条件の最適化が課題である． 

 中赤外デバイス作製のためには p 型の InAsxSb1-x 結晶が必要である．このために，現

在使用している三層構造のアンプルを四層構造とし，In，Sb，As と Zn のソース温度

を独立に制御し，任意の組成，任意のキャリア濃度を持つ p-InAsxSb1-x 結晶の成長条件

を確立することが求められる． 

 また，デバイス作製のためには，電極材料，作製条件の最適化，キャリア濃度の低

減，SiNx 保護膜の成長等による漏れ電流の抑制が課題である． 
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