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SiC Single Crystal Sublimation Growth: 
Growth Parameters and Occurrence of Defects

Ingots of monocrystalline SiC which are presently grown by the seeded sublimation growth technique, the so-called

"Modified Lely Method", have opened the path to the production of large area SiC wafers. However, the material quality

still remains an obstacle to a commercial breakthrough of the SiC technology.

To improve the quality of the wafers it is of prime importance to identify the mechanisms of formation of the different

defects and to understand the relation between their occurrence and the experimental parameters of the growth process.

This paper is mainly devoted to the determination of the influence of the seed characteristics on the occurrence of defects

in the as grown ingot. Polytype identification, morphology, structural perfection and defects analyses have been studied

using mainly optical microscopy and X-Ray white beam synchrotron topography. 
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種基板を用いた昇華成長技術、いわゆる改良型レー

リー法によって成長させた単結晶SiCのインゴットは

大面積SiCウエハーの生産への道を開いた。しかしな

がら、SiC技術を商業化するには、SiCの品質に関して

まだ超えなければならない問題が残されている。

ウエハーの品質を改良するためには各種の欠陥の形

成メカニズムを確立することおよびこれらの欠陥の発

生と成長プロセスの実験的パラメーターとの関係を理

解することがまず第一に重要である。

この論文では主に、成長したインゴット中の欠陥の

発生に種基板の特性がどのように影響しているかを決

定することに注目した。結晶多形の同定、モフォロジ

ー観察、結晶構造の完全性および欠陥の分析を主に光

学顕微鏡と白色X 線ビームシンクロトロントポグラフ

を用いて調べた。

1. まえがき

その優れた熱的、機械的、電子的性質の観点から

SiCは高温、高周波およびハイパワーデバイスの代表

的な半導体材料である。その本質的な特性ゆえに4H-

SiCはこのようなデバイスの作製に対して最も魅力的

な結晶多形である。

結晶成長のたゆまない進展にもかかわらず市販され

ている基板のサイズおよび品質が不十分であるため

に、工業的な応用開発が今持ってかなり制限されてい

る。このことは主に材料とその成長プロセスが非常に

複雑であると言う事実に基づいている。その結果、特

特集★ハードエレクトロニクス－超低損失パワーデバイス技術－ 2．結晶成長

2-1



12 FED ジャーナル Vol.11  No.2（2000）

定の結晶多形を成長したり、不純物準位を制御したり

することが大変難しい。不純物準位の制御をすると微

少角度の方位ずれをしたドメイン、インクルージョン、

マクロデイフェクト、マイクロパイプと言った種々の

欠陥を減少させることができる。

単結晶インゴットの成長速度に対して、結晶の品質

および欠陥の発生は種基板の特性、熱分布、成長空間

の圧力など結晶成長プロセスのこれら３つのパラメー

タに強い相関がある。

この論文では、成長したインゴットとそこから切り

出したウエハーを光学顕微鏡観察とシンクロトロンX

線トポグラフ観察により評価し、欠陥の発生と種基板

の特性の関係を解析した結果について報告する。

2. 実　験

2.1 結晶成長
直径35mmの6H-SiCと4H-SiCの成長を“その場”エ

ッチング可能な改良型レーリー法で行った[1-4]。RF加

熱とグラファイト坩堝を備えた実験系を用いた。坩堝

は熱シールドのためにグラファイトフェルトで包んで

いる。これらは水冷付石英反応管の中に配置されてい

る。成長温度（坩堝の上部キャップを測定）は約

2200℃、アルゴン圧力２Torrであった。これらの条件

で高さ約10mmの単結晶4H-SiCと6H-SiCのインゴット

を得た。成長速度は1.1～1.3mm/hであった。

原料SiC粉末は高密度のグラファイト坩堝とその内

側の薄いグラファイト円筒（レーリー法のような２重

円筒形構造）との間および円筒の底に充填した。この

ように原料を配置することにより、Siのリークの影響

を減少させることができると共に、成長初期に種基板

の表面をSi過剰に維持するため、中央においた原料

SiCからのSiが壁のグラファイトと反応するのを減少

させることが可能になった。

6H-SiCの場合にはオンアクシスのレーリー基板使用

し、4H-SiCの場合には前もって成長させたインゴット

から切り出した4H-SiCのオフアクシス基板（８°オフ）

を用いた。種基板は坩堝の上部のキャップに固定した。

原料と種基板の距離は15～20mmである。成長セルの

中の温度勾配は成長中に連続的に変化させた。成長初

期には温度勾配を逆転させて種基板のエッチングを行

った。成長した直後の円筒形の単結晶インゴットはグ

ラファイトの露出している部分の影響により多結晶に

よって覆われていた。インゴットの表面はほぼ平坦で

少し上に凸であった。そして6H-SiCのインゴットの方

位はオンアクシスであり、4H-SiCの方位は８°オフで

あった。

2.2 構造欠陥の評価

2.2.1 光学顕微鏡

成長したインゴットから切り出したウエハーを光学

顕微鏡で評価した。偏光板を直交させて写真を撮った。

記録されたイメージのコントラストは光弾性効果によ

る歪みを表している。この技術を用いるとマイクロパ

イプや結晶粒界の存在を感度良く調べることができる。

2.2.2  X 線トポグラフ

インゴット中の欠陥を白色ビームX 線断面トポグラ

フで評価した[5]。これにはヨーロッパシンクロトロン

放射光施設(ID19ビームライン）を使用した。この手法

では高フラックス、高エネルギーのフォトンを用いる

ので試料の特別な加工なしに大きな直径35mmの成長

したままのインゴットを透過させることができる。断

面トポグラフではX 線ビームを結晶の前で絞るために

50μ幅の狭いコリメータースリットを挿入して行っ

た。フィルム上に記録された像は結晶中を横切ったビ

ームの見掛け上の切断面の第一近似として考えること

ができる。幾つかの幾何学的配置を用いた。平行断面

特集2．結晶成長

図１ 白色ビーム断面トポグラフの概念図：A 水平断面 A,,B 配
置、垂直断面 C,,D 配置、インゴットのファセットはc 軸
方向を示す。
ビームサイズ 35mmx50μm

Fig.1 Scheme of the white beam X-ray section topography.
Horizontal sections: A and B geometry. Vertical sections:
C and D geometry. A facet at the top of the ingot indicate
the c-axis direction. Beam size: 35 mm x 50 µm.
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は結晶成長中のある時点に対応した見かけ上のウエハ

ー像として考える。これらのトポグラフは入射ビーム

の方向に水平もしくは垂直からのずれの方位として記

録される。垂直断面はインゴットの軸が入射ビームと

同じ方位である時に得られる。図１に各種の観測方法

について示す。

3. 結　果

3.1 極性面と結晶多形
4H-SiC、6H-SiCのインゴットを改良型レーリー法に

よって成長する場合に、4H-SiCは4H-SiCの種基板のC

面に、6H-SiCは6H-SiCの種基板のSi面とC面の両方に

成長することがすでに報告されている。極性面に注意

しないと結晶多形の混合が生じる。Si面に4H-SiCを成

長するとしばしば6H-SiCに多形変化することがある。

また6H-SiCのC面の種基板上には6H-SiCまたは15R-

SiCが成長する[6,7]。

S.Milita らはレーリー基板のSi面上に成長した6H-

SiCインゴットについて白色ビーム垂直断面トポグラ

フを撮って解析している[8]。その中で種基板と成長結

晶の境界を観測している。図２にレーリー結晶のC面

に成長したインゴットに関する同様の実験結果を示

す。種基板はトポグラフ写真の上部で回折され、成長

したインゴットの表面は下部で回折されている。この

場合、以前のS.Milita らによって観測された結果とは

違って、本実験では種基板／成長結晶の界面は非常に

乱されている。さらに他の反射面を観察するためにす

べてのフィルムを調べた結果、界面には小さな含有物

が取り込まれていることが分かった。実際、図２のト

ポグラフ写真の下のところで、この含有物のところで

回折されたビームに対応する小さな線が見える。6H-

SiCのC 面の種結晶上の成長では、6H-SiCから15R-SiC

への多形変化がしばしば生ずることが報告されてい

る。この場合もそうである。小さな15R-SiCの含有物

が種基板の上に成長し、１mmも成長しない内にもと

の基板と同じ6H-SiCに戻っている。ここで、この6H-

SiCのインゴットが低品質であったことに注目してお

かなければならない。

この観察から6H-SiCをC 面の種基板の上に成長させ

るのは困難であることが証明された。しかし成長した

インゴットのほとんどの部分が6H-SiCであったと言う

事実は我々の実験条件（圧力と温度）では6H-SiCとい

う結晶多形が熱力学的に安定な構造であることを意味

している。

3.2 欠陥の伝播
図３は低品質結晶のインゴットの幾つかの幾何学的

配置で撮ったX 線トポグラフ写真である。結晶は８°

オフの4H-SiCの種基板の上に成長させたものである。

インゴットは円筒形なのでA,B 配置ではトポグラフは

写真上では楕円形となっている。インゴットの周辺に

存在する多結晶や他の欠陥のようなインクルージョン

があるとこの楕円をさらに歪ませる。図３bの黒い線

と３aの白い線は同じ欠陥に起因した回折コントラス

トである。どの場合もインゴット中で同じ方位を持っ

ている。このようなコントラストは他の良質のインゴ

ットにおいても見られた。

図３cや３dに示す垂直方向断面トポグラフ写真で

は、種基板は上部で回折している。種基板の近くでは

結晶全体に渡ってコントラストがついている。このコ

ントラストは異なった結晶多形の２つの領域の間の境

界として現れている。種基板の近くに小さな4H-SiCの

領域が見られる。他の部分は6H-SiCである。結晶多形

が変わると、多形変化した結晶では欠陥数が増加する。

例えば、１個の4H-SiCの混入がインゴットの中央に観

測されている。図３dにおいて、２つの結晶多形の間

の境界が傾いていることに注目しよう。この境界線と

水平に取り付けた種基板の間の角度はほぼ８°オフで

ある。この種の現象は他のオフアクシスのインゴット

中でも観測された。多形変化はしばしば結晶の一部分

のみで生じたり、また一部分が元の結晶多形に可逆的

図２ 6H-SiCのレーリー結晶のC 面に成長させた6H-SiCの垂直断面トポグラフ写真
Fig. 2 Vertical section topography of a 6H-SiC ingot grown on the C-face of a Lely 6H-SiC crystal.
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に多形変化したりするのかもしれない。この結晶多形

の多形変化は結晶方位の変化および結晶成長プロセス

の初期の不安定性によるのであろう。6Hのインクルー

ジョンは図４に見られるように4Hの種基板と同じ結晶

方位を持った種基板の右端に成長している。結晶方位

のずれのために、それは水平方向と８°の角度で伝播

し、成長中の4Hの部分を除々に被覆して行っている。

この場合、新しい低品質の6H-SiC結晶の上に成長は続

いていく。結晶多形の新しい多形変化が生じていない

と言う事実は、たとえば圧力、温度と言った他のパラ

メーターが6H-SiCの成長に都合がよかったことによる

のであろう。6H-SiCの部分に含有物としてたった１つ

の小さな４H-SiCの含まれているだけである。

８°オフの方向に伝播していく他の欠陥も多分ある

かもしれない。これらの欠陥は成長軸方向に伝播する

ある種の結晶粒界を誘起する。図３a,３bに見られる線

はこれらの結晶粒界と関連があるかもしれない。

3.3 多結晶と亀裂の成長
欠陥の伝播および単結晶インゴット周辺の多結晶の

形成を偏光顕微鏡を用いて調べた。図５は同じインゴ

ットから切断したウエハーで、種基板に近い部分、イ

ンゴットの中間部分、インゴットの最表面部分の３枚

の4H-SiCの偏光顕微鏡写真である。成長容器はインゴ

ットの成長とともに拡大しないように設計してある。

インゴットの寸法は直径20mm、高さ7mmであった。

多結晶が中央の結晶の周りに成長している。種基板

近傍では結晶粒は非常に小さい。多分特定な結晶方位

のためと思われる、ある結晶粒は種基板の高さからイ

ンゴットの頂上の部分まで成長している。参考文献[8-10]

に示されているように、多結晶の中のある小さな結晶

は中央の単結晶の一部と同じ方位およびそれに近い方

特集2．結晶成長

図３ 低品質のインゴット中の4H- SiC から6H- SiC への多形変化の水平断面トポグラフ写真と垂直断面トポグラフ写真
Fig. 3 Horizontal and vertical section topographies of a 4H/6H-SiC conversion in a low crystalline quality ingot. The sections have been

recorded in the middle of the ingot.

図４ ８°オフアクシスのインゴットの4H-SiCから6H-SiCへの
多形変化の概念図

Fig.4 Scheme of a 4H/6H-SiC conversion in a 8°off axis ingot.
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位を持っている。結晶の口径拡大プロセスにおいては

これらの小さな結晶が中央の単結晶部分と除々に合体

してサブグレインを形成している。

この成長に用いた種基板にはその周辺部分に小さな

結晶や亀裂がある。成長中にこれらの欠陥は最初の１

mm程度の成長量で部分的に消失してしまう。しかし

ながら他の大きな亀裂がインゴットの上部に現れる。

これらの亀裂の殆どは傾いたc軸に垂直に生じるファ

セット面と反対側の領域に現れる。このことは結晶成

長が非対称的に行われたことを示している。

種基板近くから切断したウエハーでは、小さな6H-

SiCの混入を光学顕微鏡で観察することが可能である。

この含有物は上部から切り出したウエハーでは見られ

ない、しかし、結晶全体ではこの含有物が小結晶粒界

を形成するように思われる。

4. まとめ

我々はSiCインゴットの成長中に生じる欠陥の伝播

を調べるためにX 線断面トポグラフを使用し、また切

り出したウエハーを調べるために偏光顕微鏡を用い

た。6H-SiCに関しては、種基板にC 面をもちいると種

基板と成長結晶の界面はひどく乱されることが分かっ

た。4H-SiCの８°オフ基板を用いた場合には結晶多形

の多形変化が種基板の周辺から生じることがわかっ

た。この多形変化は可逆性があり、小結晶粒界を誘起

しインゴットの結晶性を悪くすることが判明した。中

央の単結晶部分のまわりの多結晶の結晶粒径はSiCイ

ンゴットの成長とともに大きくなった。成長開始のと

きのインクルージョンの発生を除いては、中央の単結

晶部分の品質は成長開始後すぐに改良されたが、イン

ゴットの最表面には亀裂が生じた。
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<0001> c軸に平行並びに垂直な方向への
SiCバルク単結晶成長

大谷　昇、勝野正和、藤本辰雄、柘植弘志、藍郷　崇、矢代弘克
新日本製鐵株式会社

Comparative Study of SiC Bulk Crystal Growth Parallel 
and Perpendicular to the <0001> c-axis

N. OHTANI, M. KATSUNO, T. FUJIMOTO, H. TSUGE, T. AIGO, H. YASHIRO
Nippon Steel Corporation

A comparative study of SiC bulk crystal growth parallel and perpendicular to the <0001> c-axis is presented.  Many

aspects are different between the growth parallel and perpendicular to the c-axis.  A major problem with the growth

parallel to the c-axis is the so-called "micropipes" which are small pinhole defects that penetrate the entire crystal and

cause critical flaws in SiC devices.  In contrast, the growth perpendicular to the c-axis causes basal plane stacking faults in

SiC crystals, and it was found that the density of the stacking faults largely depends on the crystal growth direction and

polytype.  Based on these results, we discuss the defect formation processes during the growth parallel and perpendicular

to the c-axis and demonstrate successful improvements in crystalline quality of SiC crystals.

1．はじめに

近年、炭化珪素（SiC）半導体単結晶への関心が高

まっている。これは、SiC単結晶が有する非常に優れ

た電気的、物理的性質が、従来にない高性能なパワー

デバイスの実現を可能にすると考えられているからで

ある。従来用いられてきたSiパワーデバイスと比較し

て、SiCパワーデバイスは５～10倍大きい耐電圧と数

100℃以上高い動作温度を実現し、さらに素子の電力

損失を１/10程度に低減することができる。ここ数年

SiCバルク単結晶成長技術が急速に進歩し、大口径で

高品質なSiC単結晶が入手可能となった。このことに

より、SiC薄膜エピタキシャル成長技術並びにデバイ

ス作製技術開発が大きく加速され、SiCパワーデバイ

スの実用化が現実のものとなりつつある。

本稿では、<0001> c軸に平行並びに垂直な方向への

SiCバルク単結晶成長について報告し、これらの結果

を基に、改良Lely法（昇華再結晶法）によるSiCバル

ク単結晶成長中の構造欠陥発生について議論する。

2．改良Lely法（昇華再結晶法）による
SiCバルク単結晶の成長

SiCは包晶反応型の状態図を示し、2830℃で黒鉛と

炭素を19％含有したSi融液に分解する1）。従って融液

と固体の化学量論比が一致した液相成長（congruent

melt growth）は原理的に適用できない。また、Si融

液中の炭素溶解度が低いために2）、Si溶液からの単結

晶成長も困難である。従ってSiCのバルク単結晶成長

には常に気相成長が用いられてきた。

SiCは、古くから工業的にはAcheson法と呼ばれる

方法で人口合成されてきた。この方法は、無水ケイ酸

と炭素源を2000℃以上の高温で加熱して研磨材を生産

する方法である。またLely法は、純度の良い結晶成長

法として初めて試みられた昇華再結晶法であって、黒

鉛坩堝内で原料のSiC粉末を昇華させ、低温部に再結

晶させる方法である。しかしながらこれらの方法では、

最大でも10～15mmぐらいの結晶しか得られず、半導

体デバイス用途の生産に適するものではなかった。

現在、大型のSiC単結晶成長に用いられている方法

は、先に述べた改良Lely法と呼ばれる昇華再結晶法で

2-2



FED ジャーナル Vol.11  No.2（2000） 17

ある。Lely法では、成長速度が小さいのに加え、成長

初期の核生成過程が制御されていないことが大きな問

題であった。そこで、この問題を解決するために

Tairovら3）は、（1）温度勾配を設けた成長系内を不活

性ガスで満たすことにより原料の輸送過程を、さらに

（2）種結晶を使うことにより、結晶成長の核生成過程

を制御することを試みた。この方法の基本的プロセス

は、準閉鎖空間内で、原料から昇華したSiとCとから

なる蒸気が4）、不活性ガス中を拡散で輸送されて、原

料より温度の低く設定された種結晶上に過飽和となっ

て凝結するというものである。したがって、結晶成長

速度は、原料の温度と系内の温度勾配、圧力によって

決まる。図１に誘導加熱方式の改良Lely法の模式図を

示す。黒鉛製坩堝は不活性ガス（アルゴン）で雰囲気

制御された空間内で高周波により誘導加熱される。温

度勾配は、高周波コイルに対して黒鉛坩堝を非対称配

置することにより付加することができる。系の温度制

御は、通常断熱材に開けた穴から、放射温度計により

坩堝表面の温度を測定することによりなされる場合が

多いが（2200～2400℃）、シミュレーション等により

見積もられた実際の系内の温度は2500℃以上にも達し

ている。このように、2500℃以上という非常に高いプ

ロセス温度がこの成長法の特徴であり、また結晶成長

のプロセス制御、欠陥制御を難しくしている。

1978年にTairovらによる改良Lely法が考案されて以

来、SiC単結晶成長技術は確実な進歩を遂げてきた。

最初にTairovらが、成長した結晶は口径18mmφと小

さなものであったが、最近では４インチφまでの大型

化が達成された5）。市販の結晶も現在は、２インチ口

径が主流で、３インチのものも仕様が限定されるが販

売が開始された。パワーデバイスの分野では、長年４

インチ口径のウエハが一つのマイルストーンとされて

いただけに、改良Lely法という気相成長法で４インチ

口径までの単結晶が実現されたことは特筆されるべき

ものである。しかしながら、一般に結晶口径の大型化

に伴って結晶品質が劣化する傾向が見られ、品質を伴

った大型化が達成されているわけではない。

現在までSiC単結晶の大型化に時間を要していたの

は、確立された方法論がなかったからと考えられる。

口径の拡大に伴って、高品質単結晶成長の難易度は急

激に増加し、多くの技術的な問題が顕在化していた。

Si、GaAsといった液相からの単結晶成長とは、成長温

度も過飽和度も大きく異なり、このことがこれら長年

蓄積された半導体結晶成長技術の適用を阻んできた

が、ここ数年、シミュレーション6）を始めとするプロ

セス最適化技術がSiCにも適用され始め、大口径化・

高品質化が加速されている。特にin-situ評価が極めて

難しいこの系の結晶成長においては、今後益々シミュ

レーション技術の重要性が増すものと思われる。

3．マイクロパイプ欠陥の低減

SiC単結晶が基板として入手可能になり、デバイス

の研究開発が加速される一方で、改良Lely法で作製し

たSiC単結晶の問題点も明らかになってきた。例えば、

SiC単結晶中には、マイクロパイプと呼ばれる中空貫

通欠陥7，8）や、ボイド9）、モザイク構造10）、転位網11）

といった構造欠陥が存在する。中でも、結晶を成長方

向に貫通する直径数μmの中空状欠陥であるマイクロ

パイプ欠陥は、エピタキシャル薄膜成長の際に引き継

がれ、デバイス、特に大電力デバイスにとっては致命

的な欠陥となる12）。図２にマイクロパイプ欠陥の走査

電子顕微鏡（SEM）写真を示す。大きな六角形状の穴

は溶融KOHエッチングにより形成されたエッチピット

であり、その中心に口径２～３μm程度のマイクロパ

イプ欠陥が観察される。この欠陥は、最近の研究によ

りFrankが1951年に理論的に予言したホローコア転位

（hollow core dislocation）であることが明らかになっ

てきた11）。ホローコア転位は、転位のバーガースベク

トル（Burgers vector）が非常に大きくなったために

転位芯が中空状になったものである13）。

マイクロパイプ欠陥の転位としての性質について

は、まだ不明な点が多い。Siら11）は、シンクロトロン

X線トポグラフィーの像解析より、マイクロパイプ欠

陥が純粋な螺旋転位であることを主張している。その

一方で、Heindlら14）は原子間力顕微鏡（AFM）、SEM

観察等により数多くのマイクロパイプ欠陥を調べ、そ

の解析から、マイクロパイプ欠陥が混合（螺旋＋刃状）

転位であることを結論している。
図１ 改良Lely法によるSiCバルク単結晶成長の模式図。
Fig. 1 Schematic diagram of the modified-Lely growth system.
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プ形成（step bunching）が重要な働きをすることが指

摘されている18）。単結晶成長表面上でのステップの振

る舞いの理解は、SiC単結晶の成長メカニズムを理解

する上でも重要である22）。後者のモデルにおいては、

大きなバーガースベクトルを持つ転位がどのように形成

されるかがポイントであるが、twistタイプの小傾角粒界

が関与するとするモデルや20）、積層欠陥クラスターがマ

イクロパイプ欠陥発生の初期核となっているとするモ

デルが報告されている21）。これらの内、どのモデルが

妥当なのか、あるいは複数の形成メカニズムが関与し

ているのか等、今後の研究によって明らかにする必要

がある。

欠陥物理学並びに工業的な観点から興味深いマイク

ロパイプ欠陥の特性の一つに、マイクロパイプ欠陥の

分解がある。マイクロパイプ欠陥が結晶成長中に、発

生、伝播、分解、消滅等のプロセスを繰り返している

ことが、最近の研究によって明らかになってきた17，23）。

転位を弾性論的に考えた場合、nc（cは最小の並進対称

ベクトル）という大きなバーガースベクトルを持つ転

位が一つ存在するよりも、バーガースベクトルcの転

位がn個分散して存在する方がエネルギー的に有利で

ある。このことは、中空芯ではあるが転位の一種であ

るマイクロパイプ欠陥についても成立すると考えられ

る。しかしながら、マイクロパイプはSiC単結晶中に

安定に存在し、成長結晶中を安定的に伝播して行くよ

うに見える。このことは、マイクロパイプの分解（例

えば図４に示したように、バーガースベクトルncのマ

イクロパイプがバーガースベクトル（n－１）cのマイク

特集2．結晶成長

図３ 6H-SiC結晶の光学顕微鏡写真。結晶を成長方向に平行に
切断して、透過型の光学顕微鏡で観察したものである。成
長中の異種ポリタイプ（15R-SiC）混入によりマイクロパ
イプ欠陥が発生しているのがわかる。

Fig. 3 6H-SiC crystal longitudinally sliced along the growth
direction, showing a multitude of micropipes emerging at
the polytypic boundaries between 6H and 15R.

マイクロパイプ欠陥の発生原因については、実験的

には幾つかのことが分かってきている。マイクロパイ

プは、概ね成長開始時に発生し、結晶成長の条件や結

晶の長さによって、その数が変化すること15）、高純度

の原料を用いると減少すること7）などが報告されてい

る。また、Tsvetkovらは、マイクロパイプの発生原因

を熱力学的なもの、運動論的なもの、技術的なものの

３つに分けて議論している16）。熱力学的、運動論的な

ものとしては、熱歪、三次元核形成等が考察され、さ

らに技術的なものとしてはプロセスの不安定性、汚染

等が考察されている。一方、Ohtaniらは、マイクロパ

イプ欠陥発生の主原因として、結晶成長中のポリタイ

プ混在を挙げている17）。異種ポリタイプの非基底面界

面には原子結合の不整合が生じ、この不整合が結晶成

長中にマイクロパイプ欠陥の発生を伴って緩和され

る。図３は、SiC単結晶を成長方向に切断したものを

透過光学顕微鏡で観察したものである。成長中に起こ

った異種ポリタイプ（6Hと15）の混在により、マイク

ロパイプ欠陥が発生しているのがわかる。

マイクロパイプ欠陥の形成メカニズムについては幾つ

かのモデルが提案されている。これらは２つのグループ

に大別される。まず一つは、表面に窪みあるいはボイド

が発生し、そこに複数の転位がトラップされることに

よりマイクロパイプが形成されるとするモデルである
18，19）。また他方は、大きなバーガースベクトルを持つ

転位がまず形成され、その後転位芯が中空となりマイ

クロパイプ欠陥が安定化するというものである20，21）。

前者の表面モデルでは、結晶成長表面でのマクロステッ

図２ マイクロパイプ欠陥のSEM写真。中央の口径2～3μm程度
の穴がマイクロパイプ欠陥。

Fig. 2 SEM image of micropipe defect.  A micropipe ( small hole
of 2-3μm diameter) is observed at the center of hexagonal
etch pit revealed by molten KOH defect selective etching.
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ロパイプとバーガースベクトルcの螺旋転位に分解す

る）過程において、大きな速度論的エネルギー障壁が

存在していることを示している24）。また、この分解プ

ロセスは、結晶成長表面での素過程が大きく関わって

いることが指摘されている25）。SiCの単結晶成長プロ

セスにおいて、成長条件を最適化することによりこの

エネルギー障壁を低減し、マイクロパイプの分解を促

進できる。これらの手法により、SiC単結晶中のマイ

クロパイプ欠陥は年々低減され、現在では数個/cm2の

SiC単結晶が幾つかの結晶メーカーで得られるように

なっている23，26）。

4．SiC単結晶のモザイク性の改善

改良Lely法で作製したSiC単結晶中のモザイク構造

は、X線ロッキングカーブ測定あるいは逆格子空間マ

ッピング等の手法により調べられている10，27）。X線ロ

ッキングカーブ測定においては、一般に、結晶の部位

によって複数のピークを有したり（数100arcsec程度の

拡がりを持つ）、また非対称であったりすることが報

告されている。また、これらモザイク構造がウエハの

そり等にも関係していることが報告されており28）、そ

の低減がデバイス応用上重要である。Glassらは10）、市

販のSiC単結晶ウエハをX線ロッキングカーブ測定に

より調べ、マイクロパイプ密度とロッキングカーブの

マルチピーク数（モザイク性）との間に良い相関を見

い出しており、これらの結果から、SiC単結晶のモザ

イク性をマイクロパイプ欠陥起因としている。また、

他のグループからは、渦巻成長ステップの相互作用に

起因したtwistタイプのサブグレイン境界（小傾角粒界）

がSiC単結晶の（0001）面モザイク性の原因となってい

るモデルが提案されている20，23）。

Katsunoらは、（0001）Si面上にエッチピットとして現

れる各種構造欠陥がX線ロッキングカーブにどのよう

な影響を及ぼすかについて、制限領域X線回折により

調べている29）。彼等は、まず、X線ロッキングカーブ

の多重ピーク化が、マイクロパイプあるいは螺旋転位

によるものではなく、（0001）Si面上に小型エッチピット

列として現われる小傾角粒界によるものであることを

示した。図５に、彼等の観測したX線ロッキングカー

ブを示す。ここでは、平行に並んだ２つの小型エッチ

ピット列からのX線ロッキングカーブを示した。X線

の入射方向がエッチピット列に対して、(a)平行な場合

と(b)垂直な場合について測定している。図から明らか

なように、X線の入射方向がエッチピット列に対して

平行な場合は、X線ロッキングカーブは幅の狭い（～

15arcsec）単一ピークを示すが、X線の入射方向がエ

ッチピット列に対して垂直な場合は、X線ロッキング

カーブは多重ピーク化し、100arcsec程度の拡がりを示

す。彼等はこれらの結果から、SiC単結晶で観測され

図４ マイクロパイプ欠陥の分解過程の模式図。ここでは1つの
マイクロパイプが、よりバーガースベクトルの小さいマイ
クロパイプと螺旋転位に分解している。

Fig. 4 Schematic drawing of micropipe dissociation process,
where a micropipe is dissociated into a micropipe with a
slightly smaller Burgers vector plus one unit c screw
dislocation.

図５ 平行に並んだ２つの小型エッチピット列からのX線ロッキ
ングカーブ。X線入射方向がエッチピット列に対して、(a)
平行な場合と(b)垂直な場合。

Fig. 5 0006 x-ray rocking curves obtained from two parallel etch
pit rows with the incident plane (a) parallel and (b)
perpendicular to the etch pit rows.
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る強い（0001）面モザイク性は、結晶中の小傾角粒界に

起因しており、その（0001）面の傾きは粒界面及び基底

面に平行な回転軸を有しているとした。彼等は、この

ような小傾角粒界の成因としてポリタイプ混在を挙

げ、またその構造としては、渦巻成長ステップの相互

作用によるとされるtwistタイプのもの20，23）ではなく、

c軸から傾きを持った刃状転位列によりもたらされる

tiltタイプの構造を提案している30）。最近、Hongら31）

は、SiC単結晶中の小傾角粒界を電子顕微鏡（TEM）

により観察し、Katsunoらが提案した構造と類似の転

位網構造を観測している。

モザイク構造の改善には、良質な種結晶と成長空間

の温度分布の最適化が必要とされている32，33）。また、

小傾角粒界は、結晶の周辺部により多く存在し、結晶

の中心部で密度が低いことが報告されている29，34）。最

近我々は、結晶成長ホットゾーンの改良と共に、この

ような結晶性の良好な結晶の中心部分を繰り返し拡大

していくことにより、図６に示すような、１インチウエハ全

面においてX線ロッキングカーブが単一ピークを呈し、

その半値幅も30arcsec以下（測定領域：２mm×２mm）

と良好な値を示す単結晶を得ることに成功している35）。

5．結晶c軸に垂直な方向へのSiCバルク
単結晶成長

最近、京都大学工学部の松波教授のグループから、

SiC（112‾0）面上の高性能MOSFETが報告された36）。従

来の（0001）面を使用したMOSFETでは、キャリア

（電子）の界面散乱が大きく、チャンネル移動度が非

常に小さい値に留まっていた。また、このことはバルク

の電子移動度の大きい4H-SiCで顕著であった。（112‾0）

面上の4H-SiC MOSFETでは、チャンネル移動度が

（0001）面上のものに比べ約20倍高い値を示し36）、良好

なエピタキシャル薄膜の表面モフォロジー37）と相まっ

てこの技術を魅力的なものにしている。この成果は、

当然、結晶成長技術者に[112‾0]方向への単結晶成長を

促すことになる。この方位へSiCバルク単結晶を成長

することにより、大面積且つ均一なドーピング密度を

有したSiC（112‾0）面ウエハを得ることができる。

改良Lely法によるSiCバルク単結晶成長においては、

通常、{0001}面を有するSiC単結晶板あるいはウエハが

種結晶として用いられ、<0001> c軸と平行方向に結晶

が成長されてきた。しかしながら、このようにSiC単

結晶をc軸と平行方向に成長した場合には、成長中に

特集2．結晶成長

図６ モザイク性の小さな1インチ6H-SiCウエハ。ウエハ全域に渡って幅の狭い単一ピークのX線ロッキングカーブが得られている。
結晶性の極めて良好な部分では、その半値幅は測定装置の分解能とほぼ等しい（右図）。

Fig. 6 One-inch 6H-SiC wafer with an extremely low mosaicity.  The rocking curves obtained across the entire wafer show a single
diffraction peak as narrow as a few tens of arcseconds (spot size: 2mm×2mm).
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異種ポリタイプが混入することがしばしば起きる。ま

た、既に述べたように、成長した結晶にはデバイスに

とって致命的な欠陥となるマイクロパイプ欠陥が存在

している。この２つの問題を解決する方法として、提

案されたのが、SiCバルク単結晶をc軸と垂直方向に成

長する方法である8，38）。

c軸と垂直な方向、すなわち[11‾00]あるいは[112‾0]方

向に結晶を成長した場合、歪の緩和過程、さらに成長

様式の違いにより、マイクロパイプ欠陥が全く発生し

ないことが報告されている38）。また、c軸に垂直な方

向への結晶成長では、Si-C分子層のc軸方向への積層情

報が表面に存在しているため、成長結晶にポリタイプ

が完全に引き継がれるという点においても有利である

が、その一方で、基底面積層欠陥が発生し易いという

問題がある38）。

積層欠陥発生のまず第一の特徴は、積層欠陥は他の

構造欠陥（例えば、マイクロパイプ、転位等）と異なり、成

長初期にその大部分が発生するのではなく、結晶成長中

常にある頻度で発生し、除々にその密度が増加する。

また、高分解能電子顕微鏡（HRTEM）観察の結果

からは、積層欠陥が、通常の積層構造（6H-SiCの場合、

ABC：ACB）に対し、Si-C分子層が１層余計に挿入さ

れた構造（ABCA：BAC）、あるいは１層不足した構

造（AB：CBA）のどちらかを取ることが分かった。

さらに、積層欠陥の発生密度は結晶の成長方向に大

きく依存する。[11‾00]方向に成長した6H-SiC結晶は多

量の積層欠陥を含み、その密度は少なくとも、[112‾0]方

向に成長した6H-SiC結晶の10倍、[0001‾]方向に成長し

た6H-SiC結晶の103倍にも達する。また、結晶の成長ポ

リタイプも積層欠陥密度に影響を及ぼす。[11‾00]方向に

成長した4H-SiC結晶は、同じ方向に成長した6H-SiC結

晶に比べ、積層欠陥密度が２桁から３桁小さい。

我々は、以上の結果より、積層欠陥の発生は種結晶

表面の欠陥や結晶成長中あるいは成長後の熱歪等によ

るものではなく、（11‾00）及び（112‾0）表面の運動論的成

長機構が関与したものであると考察した39）。

図７は、6H-SiC（11‾00）表面の数原子層を[112‾0]方向

から描いたものである。Si原子を白丸、C原子を黒丸

とした。図に示したように6H-SiC（11‾00）表面は、c軸

方向の３分子層から成る（11‾02）面と（11‾02‾）面が交互に

並んだ表面構造によって構成されていると考えられ

る。また、これらの面は、図から明らかなように、そ

れぞれ（0001‾）C面、（0001）Si面と同様な原子配列を有し

ている。この面上での結晶成長を考えた場合、Si-C四

面体構造の結合配置には２種類ある。Si-C結合手の面

内方位が下地と同一な場合（Eclipsed：E配置）と、

60°回転した場合（Staggered：S配置）の２種類であ

る。結晶全体を考えた場合には、S配置の方がエネル

ギー的に有利であるが、２つの配置間のエネルギー差

が非常に小さいために40）、結晶成長中、運動論的には

E配置も起こりえる。仮に、E配置に原子が結合し、

それを起点としてE配置分子層が形成されると、（11‾02）

面と隣の（11‾02‾）面の間には原子結合の不整合が生じる。

積層欠陥はこの不整合が緩和される際に発生すると考

えられる。

6H-SiC結晶と4H-SiC結晶の違いは上記した（11‾02）面

の幅にある（4Hの場合は、（33‾04）、（33‾04‾）となる）。つ

まり、6H-SiC（11‾02）面はｃ軸方向に３分子層から構成

されているのに対し、4H-SiC（33‾04）面では２分子層か

ら構成されている。従って4H-SiC結晶では、（33‾04）面

図７ 6H-SiC(11‾00)面の原子配列モデル
Fig. 7 Atomistic surface model of 6H-SiC(11‾00).
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あるいは（33‾04‾）面上以外の部分、例えば（33‾04）面と

（33‾04‾）面の境界から成長原子の結合が起こり易く、母

体結晶と同じ格子位置、すなわちS配置に結晶が成長

していくことになる。このことにより、6H-SiC結晶に比

べ4H-SiC結晶では積層欠陥密度が低下する。一方、

6H-SiC及び4H-SiC（112‾0）表面では、このような結合位

置の二重性は全く存在しない。このことが、[112‾0]方

向への成長において積層欠陥密度の低減をもたらして

いる。

6．おわりに

結晶c軸に平行並びに垂直方向へのSiCバルク単結晶

成長について述べた。c軸に平行な方向への成長にお

いては、マイクロパイプが特徴的な欠陥であり、その

生成原因、結晶成長中の振る舞いについて議論した。

一方、c軸に垂直な方向への成長においては、結晶成

長中に基底面積層欠陥が導入されることが明らかにな

り、その密度は結晶成長方向、成長ポリタイプに大き

く依存する。今後、これらの欠陥のより詳細な生成過

程の解明が、SiC単結晶の高品質化に不可欠であると

考える。
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昇華法SiC結晶成長のモデル化と
シミュレーション

M. Pons1, A.Pisch1, E.Blanquet1, C.Moulin2, M. Anikin1, J.-M. Dedulle1, 
B.Pelissier1, R.Madar1, P.Grosse2, C. Faure2, and C. Bernard1

1 : Institut National Polytechnique de Grenoble  2 : Centre d'Etudes Nucleaires de Grenoble

翻訳：伊藤盛康 （財）新機能素子研究開発協会

Modeling and Simulation of SiC Boule Growth by Sublimation

2-3

Different computational tools have helped to provide additional information on the sublimation growth of SiC single

crystals by the modified-Lely method. The modelling work was motivated by the need of a better control of the local

temperature field inside the crucible. It is an environment of strong thermal radiation in which the SiC boule growth

process occurs. Heat transfer must therefore be coupled with gaseous species transport and reactivity. This highly coupled

model must take into account all geometric modifications in crucibles which strongly influence the crystal growth process.

This modelling field is still too young to propose a software package including all modelling aspects and a reliable

material database. However, some parts of the modelling work have reached maturity like electromagnetic heating and

thermal modelling coupled with simplified chemical models. In this paper selected examples are shown to demonstrate the

types of information which can be routinely available by simulation and how to manage some relations between simulation

results and growth characteristics.
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概要

各種のコンピュータツールを使って、改良型レーリ

ー法によるSiC単結晶昇華成長についての情報が得ら

れる。モデル化を進めるにつれてルツボの中の局所温

度分布制御を向上できた。SiC単結晶は熱輻射の強い

環境で成長するから、熱伝達はガス種の輸送と化学反

応性に関係する。本報告のモデルでは、複雑な要素の

関係を考慮に入れており、結晶成長過程に強く影響を

及ぼすルツボ内部の幾何学的な形状の変化もすべて考

慮している。本モデルによる分布計算法はまだ未完成

であり、すべての重要な要素と信頼できる物性値を組

み込んだソフトウェアパッケージとして提案すること

は出来ないが、高周波誘導加熱や単純化された化学反

応モデルに基づく熱モデルなどについては完成に近い

と考えている。本論文では、手軽に使えるシミュレー

ションによってどのような情報が得られるか、および

シミュレーション結果と結晶成長特性をどのように関

係付けるかについていくつかの例を示す。

1．序論

炭化珪素 SiC 半導体材料は、科学・工業面における

精力的な研究開発によって、高周波・高温・ハイパワ

ーで使われる電子デバイス分野で、シリコンを凌ぎ取

って代わる可能性を示し始めている。

SiCの可能性は、1950年代から知られていたのに実

用化が遅れたのは、電子デバイスとして使えるほど欠

陥が少なく、かつ大きな単結晶を成長させることが困

難だったことが主な理由である。1978年に発明された

種基板を用いた昇華成長法1)、いわゆる「改良型レー

リー法」によって大面積SiCウエーハ生産の道が開か

れた。

しかしながら今日でも、結晶の質が問題となって

SiC技術の商業的なひろい応用が妨げられており、よ

り大きなSiCウエーハを作るとともに構造欠陥をより

少なくする研究開発が重要である。

今日まで、たゆむことなく続けられてきた改善は、

おもに精力的な実験研究によっている。しかし、これ

とは違ってコンピュータツールを使い計算をするとい

う手法2-23)によって、膨大な実験データからだけでは得

られなかった重要な情報が得られてきている。コンピ

ュータ計算手法は、おもにルツボ内部の局所的温度分

布をよりよく制御する必要性から開発されてきた。ち

なみに、SiC単結晶を成長させるルツボ内部は熱輻射

が非常に強い環境となっている。コンピュータで計算

された温度分布を使うことによって、結晶成長プロセ

スの各種条件および幾何学的形状と成長プロセスの関

係を定性的に掴む事ができる。全体的な熱伝達現象は、

熱伝導、対流、熱輻射、誘導加熱、結晶・気体界面で

の結晶化熱、原料・気体界面での昇華熱、を含めて検

討しなければならない24)。Tsvetkov等によって指摘さ

れたように25)、ルツボのデザインを少し変えただけで

熱と物質の移動が影響を受け結晶形状が変わる。種基

板表面の温度および温度勾配の局所的なゆらぎが欠陥

形成の複合原因のひとつとなることが分かった12,26)。

つぎの二つを正確に知ることが残されている難題で

あるが、シミュレーションを実用化するためには欠か

せないものである。（１）SiC原料粉、SiC単結晶・多

結晶についての高温での熱物理学的データ、特に大事

なのは熱放射率と熱伝導率である24,27)。（２）昇華係数

と凝結係数28)。さらに加えて、昇華によって結晶がか

なりの大きさに成長していく最中にルツボ内部の温度

分布が変化する。これは、結晶寸法が増大し、ルツボ

壁に堆積が起こり、SiC粉の体積、間隙率、特性が変

化するためである。

熱伝達の単純なシミュレーションからすぐに結晶の

成長速度や形状を算出することはできないが、この第

一段階のシミュレーションで局所温度分布の最適化を

効率よく行うことができ、ルツボ壁への堆積を抑える

ことにより種基板への物質輸送を大幅に増やせること

が分かった29)。結晶成長の推進力となる物質伝達は、

温度分布に依存するのは勿論だが、ガス種の拡散、対

流、化学反応性にも依存する。

われわれは、種基板を用いた昇華成長法、いわゆる

改良型レーリー法1)に限定して検討している。グラフ

ァイト製のルツボの中にSiC原料粉を入れ種基板を設

置し、成長時のガス相の温度は2500-2900Kにした。各

部の温度は熱伝達計算から算出するとともに、光高温

計測定により制御した。

関係が深い成長法には、タンタル容器を使ったり、

原料粉と種基板の間隔を狭くしたサンドイッチ法があ

る。タンタル容器が成長過程におよぼす影響について

は、完全には理解できていない。公表されているデー

タによると、昇華成長中に準安定な二珪化タンタルが

タンタル容器壁に形成されていると説明されている5)。

本論文では、欠陥密度の低いエピタキシャルSiC膜作

製に適した昇華サンドイッチ法については述べない。

Segalら13)やVodakovら14)は、このテーマについてグラ

ファイト容器、タンタル容器も含めて解説している。

本論文では、第１番目にいろいろなモデルやデータ

ベースについて述べる。作製されるSiC結晶の標準的な

寸法とコンピュータ計算結果の実験的な検証を示す。

第２番目に、熱伝達について形状と寸法の変化によ

特集2．結晶成長
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る影響を論じる。光高温計のための複数の穴の直径が

内部の温度分布におよぼす影響を予測できるかどうか

は、シミュレーション・ツールの性能を示す一例であ

る。結晶成長の初期段階については多くのシミュレー

ションが提案されているが、成長が進んだあとの温度

分布のシミュレーションも重要である。実際には、結

晶成長が進むと結晶と原料粉の間隔が変わる。反応室

の形状変化、およびSiC粉の焼結による電気・熱伝導

率の変化も考慮しなければならない。結晶成長が進む

につれて反応室内の温度分布が変化していく一般的な

例も示す。

第３番目に、結晶形状、欠陥発生、などの成長過程

で変化するパラメータ相関関係について、試作シミュ

レーションを提案する。解決しなければならない疑問

点、矛盾がたくさんある。SiとCの割合の影響は？ ガ

スと固体界面の温度勾配、圧力の影響は？ 熱勾配に起

因する歪、結晶方向の不整合による歪、結晶の成長に

よる歪の大小関係は？

最後に、SiC結晶成長について最近われわれが進め

た実験結果を示す。提案モデルの全体について有効性

を検証する。

2．成長プロセスのモデル化：
結晶成長全体を見たときの要点

多元流体輸送：流体輸送モデルは、希薄気体の運動

理論から作られている。粘性、伝導率、比熱、拡散率、

熱拡散係数などの輸送係数は、温度、圧力、組成の局

所関数として計算している。拡散輸送についてのステ

ファンーマクスウエル方程式は、システム内のすべて

の要素について質量保存の法則を満たしている。

ガスと結晶表面の化学：ガスと表面に関する多段化

学反応をシミュレートするためには、多くのことを包

括していなければならない。膨大な数の多段反応や熱

力学平衡を数式化する必要がある。ガス種の表面濃度

を算出する表面化学では、表面における反応拡散平衡

を満足しなければならない。ガスとの界面反応による

熱放出もモデルに組み入れる。

熱輻射、誘導加熱：電磁力学を、熱伝達とくに育成

室内での輻射熱伝達と組み合わせなければならない。

われわれのシミュレーションでの輻射モデルは、エネ

ルギー保存則を満足するように、流体輸送、複合熱伝

達、化学的モデルと密接な相関関係を保っている。

物質データベース：必要なデータを列挙すると、ル

ツボと断熱材の電気・熱伝導率、原料と結晶材料の特

性、ガス種とその反応性データ、誘導周波数と電流密

度である。

昇華結晶育成は、半密閉システム中で行われる。使

用した装置の構造を図１に示す。グラファイトルツボ

を使った改良型レーリー法では、測定した実験データ

を見る限り、拡散伝達と熱伝導にくらべて自然対流に

よる熱と化学種の伝達は無視できるほど小さい3)。

Hofmannらによる最近の研究2)でも同じ結論となっ

ている。原料中での物質の激しい昇華は、原料から種

基板に向けて巨視的な流れ（ステファン流）を引き起

こす。これは質量保存の法則とモーメント保存の法則

を使ってモデル化される10,16)。解くべき方程式の数学

的な詳細記述は文献参照3)。

ルツボ中および成長中の結晶表面の温度と濃度分布

は、成長速度分布を決定し結晶成長面の形状も決める

重要因子にあたる。成長過程のその場観察と測定は非

常に難しいが、そのなかでも特に3次元的に温度と組

成が変化している場合の反応機構と過程を把握するの

は困難である。成長過程に関する重要な知見が、堆積

膜を取り出して解析することで得られている。この解

析は、成長条件と結晶の形態および欠陥の相関を調べ

ている。

全体にわたるコンピュータ計算は複雑である。疑問

点は、コンピュータ計算にいくつかの仮定が含まれて

いるのを考えると、熱と物質の伝達解析から得られる

定性的・定量的な情報から何を得られるのかである。

以下に示す４つの例が参考になるだろう。

熱伝達：全体概要

反応室内部の温度分布を計算する（図２）。われわ

れの実験では、軸方向の温度勾配は100K.cm-1以下が普

図１ 結晶育成に使われた実験装置の模式図
Fig. 1 Schematic representation of the experimental set-up used

for the crystal growth.
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通である（図２の書き込み参照）。成長速度を決める

のは、成長温度、システムの全圧、原材料と種基板表

面間の温度差と距離である。ここで注意すべき点は、

全体の温度差が3000Kなのに比べ、ガス室内の温度差

は100K以下と小さく制御が非常に難しいことである。

熱伝達：光高温計用の穴の影響

つぎの例では、ルツボの形状が変わったときの反応

室内部での温度分布への影響を、どこまでシミュレー

トできるかを示す。ひとつの例として、グラファイト

の蓋に開けた穴の大きさを変えた時の影響を論じる

（図３）。種基板の後ろ側に開けた穴の直径を変えた時

の軸方向の温度勾配の変化をシミュレートしたのが図

３である。穴の直径を大きくするに従って、温度勾配

が大きく増加している。

熱伝達：結晶成長の影響

成長の初期過程については多くのシミュレーション

が行われてきた。だが、成長が進んだ時の温度分布の

変化をシミュレートすることも重要である。成長過程

では、結晶と原料粉の距離が変わる。反応室の形も変

わるし、SiC粉が焼結して電気・熱伝導率が変化する

ことも考慮に入れなければならない。ひとつの例とし

て、結晶成長とともに反応室内の温度分布が変わる様

子を図４に示す。結晶の長さが増加すると、ルツボ内

部の輻射伝達によって、軸方向、半径方向の温度差が

少なくなる。この成長過程についての正確な知識が、

結晶形状、歪模様、欠陥、転位やマイクロパイプの密

度を論じていくうえで重要である。

特集2．結晶成長

図２ 温度分布(K)の代表例（電流密度：1.6×107 Wm-2; 誘導加熱周波数：125 kHz）
（ポテンシャルベクトルとジュール損失の半径依存性は、文献3参照）

Fig. 2 General representation of the temperature (K) fields (current density : 1.6×107 W.m-2 ; frequency : 125 kHz)
(potential vector (x radius) in Wb and Joule losses (W.m-3) can be found in Ref. [3])

図３ 光高温計測定用穴の直径と反応室中心軸に沿った四か所の計算温度の関係
Fig. 3 Influence of the diameter of the hole used for pyrometric measurements on the calculated temperature of the different part of the

reactor along the symmetry axis
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熱と物質輸送：結晶形状の趨勢

局所的な熱化学平衡計算を考慮した物質輸送方程式

を使って、結晶育成室内の炭素、Siを含むガス種の流

れを計算した3)。結晶育成室の下側に在るSiC粉表面で

の固定境界条件は、温度とAr圧の関数となり、SiCと

Cよりなる固体混合物表面の活性ガス種にまつわる複

雑なものとなっている。活性ガス種として、Si1(g),

Si2(g), Si3(g), C3(g), Si2C(g), SiC2(g)の６種類を選んだ。こ

の方法で、炭素とSiを含むガス種の流れと、このガス

による結晶の成長速度と形状が計算できる。このガス

種による堆積形状は結晶成長とともに変化するから、

十分に注意する必要がある。成長中の温度分布を計算

すると、成長とともに温度勾配が減少し、それによっ

て成長速度も減少することが分かった。およそ１mm

成長した初期の結晶形状をコンピュータ計算したもの

を示す。種基板近辺の形状・配置と温度分布が違うの

で、堆積したものも違っている。総合拡散と温度分布

の重要性が分かる（図５）。図(a)の配置では計算結果

の形状はほぼ平坦であり、図(b)の配置では凸面状にな

っている。どちらの配置の場合も、堆積物形状は実験

結果と合っている。平らなスクリーンを配置した場合、

物質輸送モデルによると種基板に近い部分のスクリー

ン上には堆積が起こらない。結晶は始めのうちは、自

由に成長する。得られる堆積形状は、温度と圧力を変

えると変化可能なことを付け加えておく。この点につ

いては、いずれ発表する予定である。

図４ 結晶堆積厚さと育成室内の温度分布および軸上温度差の関係
Fig. 4 Influence of the crystal thickness on the thermal field on the axial temperature difference in the cavity.

図５ 炭素堆積の２つの例。結晶成長初期の形状が見やすいように、種基板の近辺だけを示している。写真は、グラファイト蓋の全体像
で、中心部に結晶が見える。

Fig. 5 Deposited carbon flux for two different configurations. For better clarity, they are only presented in the vicinity of the original seed to
depict the initial crystal shape.
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3．プロセスモデル：検討

マイクロパイプの原因は、種基板の欠陥に起因して

いるだろうということは、よく知られている。しかし

一般的に、種基板と支持部の界面に他の種類の欠陥は

観察されていない21)。出来上がった結晶中には、結晶

構造が違う1-10μmの大きさの第２相が観察される。

炭素のインクルージョンや、Si液滴があるとマイクロ

パイプが生じる。Hofmannら21)によると両立しないも

のがある。たとえば、（i）炭素とSiのインクルージョ

ンが無いようにすることと、（ii）成長速度を大きくし

たり無欠陥結晶を作ることは両立しない。結晶成長界

面のSi濃度を高くするとグラファイト化を防げる5)。こ

れは、タンタル容器を使って炭素残留ガス除去環境に

するか、ルツボ中に液体Si源を入れると達成できる。

しかしSi濃度を高くするとSi液滴を生じたり、場合に

よっては結晶多形変化を引き起こす21)。Si/C比を保持

するための特別の装置が設計された。ルツボの周辺部

にSiC粉源を加えている。隙間だらけの壁を通ってSiC

蒸気が反応領域に拡散するようになっている30)。

以前のモデル結果によると、ルツボ中で50-100K.cm-1

のような高温度勾配にすることが、0.5mm.h-1より高い

実用成長速度を達成するために必要であると考えられ

ていた。だが一方では、低温度勾配にすることが、熱

応力を低くし低転位密度にするために必要である。

問題は、いかにしてこの相反する条件をともに満足

する実験上のできるだけ大きな窓を見つけるかであ

る。成長条件設計上の小さな変化がおよぼす影響を見

つけ定量化するには、シミュレーションは有力な道具

である。プロセスが平衡状態にあるときに実験条件を

変えることによる影響を４つの例で見てみる。材料科

学から導いた結果とプロセスモデル化から導いた結果

の関係を、定量化し一般化するのはまだ難しい。これ

から示す関係は、おもにわれわれの精力的な実験研究

の結果である。

結晶育成室内の温度差の増加
平衡成長過程についてのシミュレーションによる

と、光高温度計用の穴を大きくすると軸方向、半径方

向の温度差が20％増加する。物質輸送シミュレーショ

ンでは、成長界面近くのガス相のSi/C割合は増加する。

この結果は、軸方向温度差が増加することにより（図

６参照）Siを含む第２相が発生するためと、半径方向

特集2．結晶成長

図６ 軸上の温度勾配を増加するとSi 液滴が生じる。左側は、
ウエーハの一部の平面写真、右側は拡大したもの。

Fig. 6 Effect of an increase of the axial temperature gradient on
the appearance of silicon droplets. A plane view of a part
of a wafer(left) and a magnification(right).

図７ 高周波加熱による温度分布と原料粉の最終形状。
SiC粉は同心円状に２つに分けられ、間にグラフ
ァイトリングが置かれている。

Fig. 7 Influence of the frequency heating on the final
shape of the powder and associated thermal
gradient. There are two locations for the SiC
powder. The two parts are separated by a
graphite ring.
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温度差の増加により残りの原料粉のグラファイト化領

域の形状が大きく変化するためである。

加熱周波数の影響
加熱周波数90KHzの平衡成長過程で周波数を20KHz

まで下げ、育成室内の平均温度と温度分布は同じにな

るように電流密度を上げてみる。シミュレーション結

果は図７のように、原料粉の中の温度勾配は周波数が

低いときの方が低かった。

これらの結果より、従来の反応室を大きくするため

の設計提案が可能である。種基板を支持する台座を

30mmから50mmにするとともに、反応室のすべての部

品を大きくした。周波数を変えることで、図８に示す

ように、右側の部品を大きくした反応室内の温度分布

を、左側に示す標準の反応室と同じ温度分布に出来る。

結晶長の増加の影響
結晶が成長すると、図４に示すように成長空間の温

度差は軸方向、半径方向ともに減少する。シンクロト

ロン放射とＸ線トポグラフを使って結晶全体を調べて

みると、結晶不整、マイクロパイプなどで測る結晶性

は、結晶長が増加すると明らかに改善されている。軸

方向の温度差が減少すると結晶性が改善されると言え

る。さらに、われわれが得た知見によると、成長の第

一段階で、温度はそのままにしてゆっくりと圧力を下

げることが、もっと大事である注）。温度、圧力などの

成長過程の変数と結晶の質を関係付ける研究は、現在

進めている。

注）実験の始めに、堆積の起こらない圧力から、堆積の起こ

る 1-10 torr まで減圧する。減圧速度が速すぎると炭素

のインクルージョンのような第２相を生じてしまう。

圧力の影響15)

圧力の影響は、物質輸送のコンピュータ計算を使っ

て進めている。Ar圧は、2から33Torr（中間温度

2700Kに対応）に変化させている。Si1(g)の質量比は、

2500Kよりも高温で特異な挙動をするのを図9で示す。

低Ar圧のときにSi1(g)は、コンピュータで温度分布を

計算した温度範囲では、温度増加につれて減少する。

この傾向はAr圧を増加させていくと、減少が少なくな

り、さらには増加に逆転する。しかし、低圧のときに

Si1(g)の質量比が温度増加につれて減少するからといっ

てもSi1(g)のガス分圧は減少するのではなく、圧力依存

の勾配が変わるだけである。

初期の結晶形状、成長速度、Si/C割合について、

3Torrと10TorrのふたつのAr圧で計算した。局所熱化

学平衡状態での総合物質輸送モデル計算結果を図10に

示す。それぞれのAr圧でのSi1(g)のルツボ略図の中の

濃度分布を左側に、炭素の流れを右図に示す。炭素の

図８ 反応室を大きくするときの加熱周波数の影響
Fig. 8 Influence of frequency heating on the scale up of the

reactor.

図９ 固体SiC+C 上のSi1(g)の質量割合と温度、Ar圧の関係
Fig. 9  Mass fraction of Si1(g) over SiC+C as a function of temperature and Ar pressure
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流れがSiC成長の律速となっているので、Siの流れは

示していない。しかし、Siの流れ分布は炭素の場合と

ほぼ同じなので、以下の説明は有効である。流線の矢

印の向きを逆に示してあるのは、結晶が種基板から初

期成長するときの形状を分かりやすくするためで、ス

クリーン上や狭い隙間の中でも同じように示してい

る。垂直方向成分だけが成長に寄与することを注意す

る必要がある。

ルツボ内の反応ガス種の分布は境界条件に依存す

る。低Ar圧のときは、SiC粉とガス界面での境界条件

の変化は小さい。特にSi1(g)の場合は変化が小さいが、

他の二つの主要な反応種のSi2C(g)とSiC2(g)について注

意が必要である。というのは、この三つのガス種は独

立ではなく、ガス相の中で互いに熱力学的な平衡状態

を保っているからである。計算結果は図5の上側の図

のように、平らで種基板にほぼ水平な等濃度線をなし

ている。この場合は、不活性Arガスを下側からスクリ

ーンの上側の小さな隙間に入れている。Ar圧を上げて

いくと、境界条件は変わり始める。10Torrでは、Si1(g)

は中心部からより高温のルツボ壁に向かって増加して

いる。拡散挙動は図10の下図に示すように、上の端で

の水平方向から種のある中心部に向かって斜め方向に

変化している。Arガスは、主に小さな隙間に留まって

いる。

この拡散挙動で流れ分布を説明できる。低圧では、

濃度分布が平面的であることが、流れ分布の平面性を

説明できる。それゆえ、初期の成長面はわずかに凸面

状の平面である。Ar圧を上げていくと、主な活性種が

著しく非対称な濃度分布になるので、初期成長面は完

全な凸面状に変化する。初期の成長速度は表面に垂直

方向の炭素の流れの絶対値から計算すると、２から10

Torrの範囲で一定である。Si/C流れ割合も圧力によっ

て変わる。低圧では、表面でのSiの流れは、高圧の場

合よりも大きい。

スクリーン上や小さな空隙の上面での堆積挙動は、逆

になっている。スクリーン上のSiCの量は、Ar全圧が下

がるに従ってますます重要になる。小さな空隙の中につ

いては、高圧では多結晶SiCの厚さがより重要となり、

その結果、空隙は加速度的に埋まってしまう。これが温

度分布を変えて、その後に成長する結晶の形を変えるこ

とになるだろう。それゆえ、ここで述べた初期形状から

最終的な結晶の形状を予測することは不可能となる。ス

クリーンを付けない配置形状の場合は、初期成長形状は

圧力に依存せずに、中心部は平らで周辺部は凸状である。

Ar圧を変えたときの結晶形状の変化をみると、温度分

布を注意深く制御するだけでなく、活性種の拡散につい

ても注意しておく必要があることが分かる。

特集2．結晶成長

図10 二種類のAr 圧（上図は3Torr、下図は10Torr）におけるスクリーン付き育成室内のシミュレーション結果。左側はSi1(g)の等濃度
曲線。右側は、種基板と周辺のスクリーン上への炭素の流れ分布。比較のために結晶の外観形状を示す。

Fig. 10 Simulation results for the geometry with a screen for two different Ar pressures: 3Torr(top), 10Torr(bottom); left side: Si1(g) iso-
concentration lines; right side: Carbon flux distribution on the seed and in the vicinity of the screen compared to the macroscopic
shape of the crystal.
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検討
現在開発済みのシミュレーションツールでは、まだ

最適な反応室の正確な設計ができるとは言えない。こ

のツールが有効なのは、小さな技術上の変化が結晶の

品質におよぼす影響を定量化できることである。最適

な実験上の窓を開いて、実験の方針を導き出すことが

できる。実験上の変動要因の一式が求められた後、さ

らにこのモデルを使って、より大きな結晶育成用の反

応室設計のための最適な熱境界条件を見つけることが

できる。

他の興味ある分野は、結晶中の熱応力の計算である。

これは図4に示す熱分布に依存している。転位の発生

は、成長ルツボ内の不均一温度分布によって引き起こ

される熱弾性歪みに強く依存していることは知られて

いる23)。成長している結晶中の熱歪みの影響を解析す

るには、成長プロセスの各段階で結晶の変化・成長の

条件を測定する必要がある。われわれは、既に述べた

熱弾性歪の力学解析に用いた熱と物質輸送の結合二次

元モデルを適用した。まず始めに、グラファイト蓋と

結晶の間で膨張係数が違うことが熱応力の重要な原因

であることがはっきりと分かった。結晶中の温度勾配

による影響と他の応力の原因を区別する研究は、現在

進めている

4．結論

改良レーリー法によるSiC結晶成長について、熱と

物質輸送の計算を組み合わせて詳細なモデルを作り上

げた。このツールを使ってプロセスのパラメータを一

つ変えたときの結晶形状の変化を容易に理解できる

し、反応室の最適設計の指針も得られる。プロセスモ

デルによる結果と材料科学による結果を直接的に関係

付けることは、一般化も含めてまだ出来ていない。モ

デル化のツールは、プロセス上の問題と材料科学上の

問題を区別するのに役立つ。結晶成長の初期段階には、

膨大な材料科学上の問題が関係しており、これを制御

するには精力的な実験研究が必要である。
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特集2．結晶成長

SiC結晶成長法の新規開発: HTCVD技術

A.Ellison1, C.Hemmingsson1, B.Magnusson2, A.Henry2, 
N.T.Son2, Q.Wahab2 and E.Janzén2

1 Okmetic AB, 2 Linköping University

翻訳：伊藤盛康 （財）新機能素子研究開発協会

Development of a Novel SiC Crystal Growth Method: 
The HTCVD Technique

2-4

The development of a novel SiC crystal growth technique, generically described as High Temperature Chemical Vapor

Deposition (HTCVD) is presented. Carried out at temperatures above 2100°C, the technique uses, as in CVD, gas precursors



FED ジャーナル Vol.11  No.2（2000） 33

概要

SiC(炭化ケイ素)結晶成長技術、称して｢高温化学気

相成長技術(HTCVD)｣を新規開発した。2100℃以上の

高温下で実行されるこの技術では、CVDと同様に、原

料物質としてガス前駆物質(シランと炭化水素)を使用

する。しかしながら、成長プロセスは｢ガス供給昇華｣

とも呼べるもので、まずSix-Cyクラスタの気相核形成

が行われ、これらが昇華して活性ガス種となり種結晶

上に堆積する。最大直径40mm、長さ約0.5cmの4Hお

よび6H-SiC結晶が、0.5～0.7mm/hの成長速度で得ら

れた。デバイス作製が可能な品質の半絶縁SiC基板の

開発を目的として、実験用ウェーハの構造的、電気的

特性について論じる。マイクロパイプ形成のメカニズ

ムを調べ、その場エッチング等の特殊なプロセスステ

ップにより、35cm-2までマイクロパイプの密度を下げ

た結晶成長が可能となった。HTCVDでは純度の高い

原料物質を使用するため、ドーピングされていない結

晶から作製された4Hウェーハは、室温でのバルク抵抗

が5×109Ωcmより高い半絶縁性を示した。

1.  序論

種結晶を用いた気相成長技術、称して高温CVD

(HTCVD)の開発について報告する1), 2)。2100～2300℃

の温度範囲で行われ、ガス前駆物質(シランとエチレン

をヘリウムキャリアガスで希釈したもの)を用いる点

で、HTCVD技術は本質的にはCVD技術の一つである

が、本技術で使う温度環境と実現可能な成長速度は、

SiCウェーハの商業生産に用いられる従来の物理的気相

輸送(PVT)技術に非常に近い。以下に、この結晶成長

プロセスおよび関連する材料特性について述べる。

2.  HTCVD結晶成長プロセス

成長システムは図１に示すような倒立垂直オープン

反応炉型になっている。プロセスガスは軸対称の加熱

ゾーンを通って上方に送られ種結晶ホルダへと供給さ

れる1)。結晶成長に応用できる成長速度を実現するた

めに、前駆物質ガスの供給速度をエピタキシープロセ

スより十分に早めることにより、均質な気相核形成が

(silane and a hydrocarbon) as source material. The growth process can, however be described as “Gas Fed Sublimation”

and is shown to proceed by the gas phase nucleation of Six-Cy clusters, followed by their sublimation into active species that

are condensed on a seed crystal. 4H and 6H-SiC crystals with diameters up to 40 mm and typical length of about 1/2cm have

been obtained with growth rates of 0.5 to 0.7 mm/h. The structural and electrical properties of wafer demonstrators are

discussed with the aim of developing device quality semi-insulating SiC substrates. Mechanisms leading to micropipe

formation have been investigated and specific process steps such as in-situ etching have enabled growth of crystals with

micropipe densities down to 35 cm-2. Owing to the purity of the source material used in HTCVD, 4H wafers prepared from

undoped crystals exhibit semi-insulating behaviour with a bulk resistivity higher than 5×109Ωcm at room temperature.

図１ (A)反応炉の形状と(B)成長種の供給メカニズムおよびこれに関するHTCVDつまり｢ガス供給昇華｣プロセスにおける軸温度分布
Fig. 1 (A) Reactor geometry and (B) growth species supply mechanism and the associated axial temperature distribution in the HTCVD or

"Gas Fed Sublimation" process
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実現する駆動力を高めている3), 4)。実験的に、プロセス

の第1段階は、シラン前駆物質が高温ゾーン入り口で

Sixクラスタに凝縮することと特徴づけられる(図1-b)。

不活性ヘリウムガスキャリア環境では、このSixクラス

タはC2H4前駆物質またはその副産物とさらに化学反応

を起こし、より安定なSix-Cyクラスタ混合物となる3)。

さらにクラスタが成長チャンバ内を上昇して第2段階

となるが、加熱ゾーンはクラスタが昇華し易いような

高い軸温度分布に設定してある(図1-b)。その結果、Si

および炭素を含んでいるガス種の一部または全部がキ

ャリアガス中に放出されることで、より低い温度に保

持されている種結晶ホルダでの結晶化の駆動力が得ら

れる。

したがって、実際のHTCVDプロセスはちょうど｢ガ

ス供給昇華(GFS)｣プロセスとして解釈できる。原料物

質が高純度の気体から直接合成され、その後気化して

活性ガス種となりキャリアガスによってSiC種結晶へ

と運ばれる。Sixクラスタ核形成だけを考慮した簡略モ

デルを使い、一般的な成長条件下で見られる化学現象

をある程度知ることができた4)。化学的に不活性な加

熱ゾーンの場合、種結晶ホルダ付近に存在するガス種

は主にSiとC2H2であり、これは、有機ケイ素化合物の

形成が無視できるかぎり、SiC CVDの場合と同様であ

る5)。導入される混合ガスがグラファイト加熱ゾーン

と相互作用可能な場合、成長するガス種は主にSi、

SiC2、Si2Cで、この場合、PVT成長と同様にSiが炭素

運搬役となっている6), 7)。

図2に示すように、低い温度範囲では、Six-Cyクラス

タの気化が成長速度の部分的な制約条件となってお

り、活性化エネルギーは95kcal/mol程度である2)。

温度分布を最適化し、周辺のグラファイトとの相互

作用をできるだけ小さくすることで3)、この活性化エ

ネルギーを60kcal/molまで下げることができる(図2の

ダイヤモンド記号)。高温領域 (T≧2220℃)では、成長

速度の温度依存性はゆるやかになるが、これは、種結

晶ホルダに加わる温度勾配によって成長速度が影響を

受ける質量輸送が制約条件となるためとみられる。

6Hおよび4H-SiCの成長
Lely法種基板としてSi結晶面を使い、最高7mm厚さ

の6H-SiCの結晶を平均速度0.45mm/hで成長させた2)。

PVT成長と同様に、HTCVD法で4H結晶多形を安定成

長させるためには、C面の種基板が必要で、それも4H

結晶多形基板が好ましい。大面積の4H種基板を使った

特集2．結晶成長

図２ 温度勾配▽Tを変えた2種類の種結晶ホルダ配置を用いた
C/Si比0.3の軸外し4H C面上の成長速度の温度依存性。白
丸(○)は黒丸(●)より勾配が大きい。成長速度は、軸方向、
軸外し方向のどちらの種結晶についても同様であり、低温
領域での活性化エネルギーは表面成長プロセスではなく、
クラスタの昇華に関係があることを示している。ダイヤモ
ンド記号(◆)は、シラン供給速度を上げたC/Si比0.4に対
応する。

Fig. 2 Temperature dependence of the growth rate on off-axis 4H
C-face with a C/Si of 0.3 using two seed holder
configurations differing by their temperature gradient ▽T.
Open circles (○) correspond to an increased gradient as
compared to filled circles (●). The growth rates were
similar for both on- and off-oriented seeds, indicating that
the activation energy in the lower temperature range is not
related to surface kinetics processes, but to the cluster
sublimation. The diamond symbols (◆) correspond to a
C/Si of 0.4 at a higher silane feed rate.

図３ HTCVD技術で成長させた、標準的な長さ
0.5cmのSiC結晶。これから3枚～5枚の
SiC基板が作製される(右:ドーピング量が
少ない直径30mmの4H-SiCウェーハ)。

Fig. 3 SiC crystal grown by the HTCVD method
with typical length of 1/2 cm from which 3
to 5 wafers are prepared (right: low doped,
30 mm diameter 4H-SiC wafer).
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成長炉のデザインを最適化すると、現在のところ、0.5

～0.8mm/hの成長速度が実現している。これまでのと

ころ、長さ約0.5cm、最大直径40mmの結晶が得られて

おり、そこから3～5枚の使用可能なウェーハをスライ

スできる(図3)。

このプロセスでは早い成長速度と高い温度を使って

いることにより、結晶多形の安定性に影響を与える因

子は、種基板を用いた昇華成長について報告された因

子といくらか似通っている。HTCVDにおいて4H結晶

をうまく成長させるには、成長の初期段階でたとえば

前駆物質の供給速度および気相の化学量論比率に注意

する必要がある。特に、使用する供給ガスのC/Si比が

低すぎると、最初に1mm成長する間に、4Hから6Hま

たは15Rの結晶多形への好ましくない相変化が発生す

る。これは、化学量論比率からの逸脱およびSiC結晶

多形中のSi含有率が六方晶系の増大につれて減少する

という観察内容と関係があると思われる7)。

3.  実験用4Hウェーハの材料特性

3.1  構造的特徴
ドーピングしていない結晶から作製されるウェーハ

中のhollow-core欠陥の種類と分布を調べることで、欠

陥が発生するいくつかのメカニズムがわかってきた。

これらのメカニズムは、たとえば二次的気化、プロセ

スのクリーンレベルと安定性(グラファイトまたはSiの

取り込み、およびC/Si比の安定性)および成長速度(表

面形態)と関連するものである。HTCVD成長ウェーハ

において見られる径の小さいマイクロパイプ(≦1μm)

を、c軸にほぼ平行なものと斜めのもののいずれかに分

類したが9)、後者のタイプはしばしば密集して、最悪の

場合、局所密度が10mm-2を超える場合もある。これら

のメカニズムはPVT成長に関して報告されたものとよ

く似通っているものの7), 10)、HTCVD技術ではCVDの

場合と同様に、欠陥形成の可能性を減少させるよう最

適化された手順の導入が可能となる。種結晶の表面品

図４ 軸外し4H-SiCの初期成長段階での表面形態(写真撮影:ノマルスキー)。 (a)成長前の"その場"H2エッチングなし、(b)エッチングあり、
(c)3mm成長で止めたもの。成長のままの表面(c)に見られる転位によるピットは(b)と異なり、成長後に転位を見やすくする処理を
している。

Fig. 4 Surface morphology of off-axis 4H-SiC (Nomarski photographs): at the initial growth stage (a) without and (b) with in-situ pre-growth
H2 etching; (c) after a 3 mm growth interruption. The as-grown surface (c) reveals pits due to dislocations, which where, unlike in (b),
decorated by the final growth stage.

図５ 直径30mm、成長速度0.6mm/hの4Hウェーハの
直交偏光写真。面積1cm2の範囲で、マイクロパ
イプの密度が35cm-2(詳細は右側)。

Fig. 5 Crossed-polarisers image of a 30 mm diameter
4H wafer grown at 0.6 mm/h with areas of 1 cm2

having micropipe density of 35 cm-2 (detail right).

(a) (b) (c)

100 µm

1cm2 area

Micropipes: 35
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質と初期成長速度の両方に影響を与えるこうした手順

の例には、"その場"水素エッチングがある。図4-aおよ

び4-bは、軸外し方位の種基板上で、最初の十数ミクロ

ン成長の間に発生する巨視的なステップバンチング

（step-bunching）が、初期成長段階中に水素を不活性

キャリアガスに混合すると、光学顕微鏡で検出不可能

な程度まで減らせることを示している。また、この処

理によって、成長プロセス中のステップバンチングの

発生を防止できることもわかった。ただし、種成長技

術または種結晶中の構造上の欠陥による局部的な揺ら

ぎによってステップフロー（step-flow）が影響を受け

ないことが条件となる。図4-cは、数mmの成長で止め

た、マクロステップのない表面(軸外し方位の種基板)を

示す。安定した表面形態を保持することは、特に、成

長面で異物を取り込んでしまう可能性を減らす上で重

要である。異物の取り込みは、斜めマイクロパイプを

発生させてしまう。さらに、たとえば温度分布等の改

善を加えることで、面積1cm2以上の範囲で、マイクロ

パイプの密度を35cm-2まで下げた結晶成長が可能とな

った(図5)。欠陥密度の低い領域では、X線 (0004)ロッ

キングカーブが20''FWHMまでと、良好な結晶特性が

得られ、本質的に種基板の品質を維持している。

3.2  ドーピングされていない結晶の純度と電気
特性

デバイスとして使える材料特性を持つ半絶縁基板を

利用できることは、MESFETなどの高周波パワーデバ

イスのRF-損失を低くするための必要条件となる。た

だし、浅い準位または深い準位の濃度が高すぎると、

キャリアトラップ効果によってd.c.ドレイン電流のド

リフトが引き起こされる可能性がある11)。これにより、

結晶成長の観点から見れば、汚れのない成長環境と純

度の高い原料物質の使用が推奨される。PVT成長で用

いられる最も純度の高い原料は、CVDにより成長した

SiC粉末の選択であるから12)、HTCVD法は技術面での

利点(高純度の気相前駆物質から“その場”で合成)、

および望ましくない不純物の侵入を減らすことができ

るプロセスの柔軟性(C/Si比により制御されるサイト競

合効果等)の両方を満足している。一般的な成長条件下

では、4H-SiCにおける残留ドーピングは1015cm-3台の

原子濃度を持つボロンが大半を占める（表１）。実はC

面種基板の窒素濃度はSIMS検出限度より低く、フォ

トルミネセンスによる測定で、1015cm-3台前半と測定さ

れている。

高温での抵抗測定によると、ドーピングされていな

い4Hウェーハの室温へ外挿した抵抗値は、比較的広い

成長速度範囲(0.3～0.6mm/h)で再現性よく5×109Ωcm

を上回る。抵抗の温度依存性からわかるように(図6)、

成長条件とシステムデザイン(グラファイトのグレード

など)が補償メカニズムに影響を与える可能性がある。

低温領域では、付加準位とか不純物が有ると0.5eV程

度の活性化エネルギーを持った電気抵抗が早い段階で

減少する(図6の白丸)。深い準位のボロンの取り込み量

を高めることは(D-センター、E～0.55eV13))、この現象

の論拠となるかもしれない。500Kを超えると4H-SiCウ

ェーハの抵抗は、すでに報告したように減少し続ける
9) (図6の白丸と黒丸)。このときの活性化エネルギーは、

1.0-1.1eVである。抵抗値と高温での活性化エネルギー

特集2．結晶成長

表１ 代表的な条件で成長させた4H-SiCにおいてSIMSで測定
された主なアクセプタおよび深い準位の不純物の濃度範
囲(cm-3)。SIMS誤差レベル以下の濃度には、数値の前に
(<)を付けた。

Table I Concentration (cm-3) ranges of the main acceptors and
deep level impurit ies determined by SIMS
measurements in 4H-SiC grown under representative
condit ions. The concentrations below the SIMS
background level are preceded by (<).

図６ 異なる環境下で成長され、バナジウムの濃度が2×1014cm-3

以下の4Hウェーハ2枚について測定した抵抗。接触抵抗
はCox-Strack法で計算し、バルク抵抗は100～700Vの範
囲で測定されたI-V特性勾配から求めた。（接点はNi）

Fig. 6 Resistivity measured on two 4H wafers grown under
different environments, and with vanadium concentration
below 2x1014cm-3. The contact resistance is estimated by
the Cox-Strack method and the bulk resistivity determined
from the slope of the I-V characteristics measured in the
100-700 V range (Ni contacts).
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はどちらの場合も、バナジウムをドーピングした4H-

SiC (E=1.18eV10))について、また｢バナジウムを使用し

ない｣SiCについて最近報告14)されたものと同様である。

ドーピング量の少ないSiCにおける補償メカニズムは

特定されていない。IR吸収およびSIMS測定では、バ

ナジウムの濃度はドーピングが行われていない

HTCVDウェーファにおいて、検出不能あるいはきわ

めて低い(表1)。ただし、IRフォトルミネセンスでは、

バナジウムはこの材料の中で最も多い放射ディープセ

ンターであることがわかる(図7)。さらに、図7 (UD-1、

2、3) で見られる特定できないレベルの寄与は現時点

では定義できない。ドーピング量の少ない材料におい

ては、不純物または真性タイプの欠陥濃度が低くても

補償メカニズムに多大な影響を与える可能性があるた

めである。
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図７ ドーピングされていない4H‐SiCウェーハの近
赤外線フーリエ変換PLスペクルで、事前に3種
類(UD-1、2、3)に分類されたバナジウム関係のル
ミネセンス(α、β)および不明なルミネセンスラ
インを示す。

Fig. 7 Near-infrared Fourier-transform PL spectra of a
undoped 4H SiC wafer showing vanadium
related luminescence (α, β) and the presence
of unknown luminescence lines, preliminary
grouped into three sets (UD-1, 2 and 3).
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1.  はじめに

電力分野においては，周波数変換装置の高効率化，

小型化や高速電力制御のための静止型半導体開閉装置

（限流器，遮断器）の開発を背景として，高性能SiCパ

ワー半導体素子に対する期待が高まっている。我々は，

電力系統へのSiCパワー半導体素子の適用を可能とす

るための要素技術開発として，成膜速度の向上，高品

位・厚膜化を目指したSiCホモエピタキシャル単結晶

成長技術の開発を進めている。ここでは，高速・厚膜

4H-SiCエピタキシャル成長におけるモフォロジー制御

手法について述べる。

2.  縦型輻射加熱式反応炉

エピタキシャル成長には，縦型輻射加熱式反応炉を

用いた1)。キャリヤガスとしてH2，原料ガスとして

SiH4，C3H8を用い，これらのガスを炉の下部より導入

した。基板ならびにサセプタの加熱は，円筒形のグラ

ファイト・ホットウォールを高周波誘導加熱すること

によって行った。サセプタは楔形をしており，加熱時

にはホットウォールの内部に配置される。基板は，成

長面が斜め下方に向くようにサセプタ上に設置した。

サセプタには，最大で直径2-inchの基板が2枚まで設置

可能である。この配置においては，ホットウォールの

みに高周波誘導が加わるため，基板ならびにサセプタ

はホットウォールからの輻射によって加熱される。こ

のため，サセプタの形状に大きな自由度が得られる。

このような輻射加熱方式においては，ホットウォール

内に配置されるサセプタの温度は，ホットウォールよ

りも少し低い温度となるため，成長実験中にサセプタ

はSiCによりin-situコーティングされることになる。さ

らに，基板の温度は基板背面のサセプタ表面より少し

高い温度となるため，エピタキシャル成長中に，サセ

プタのSiCコート膜が基板の裏面に昇華・付着されな

くなるという利点を有する。本反応炉を用いて，これ

までに，成長圧力50 Torrの条件下で，18μm/hまで

の高速成膜が達成されている。

3.  モフォロジー

SiCのホモエピタキシャル成長においては，基板の

研磨工程に起因するダメージ層や研磨傷を除去するこ

とを目的に，成長温度付近における高温水素エッチン

グが適用されることが多い。SiCの水素エッチングは，

そのエッチング作用により，ガス状のハイドロカーボ

ン種とSi元素を生成することから，基板表面において

Siの凝集（ドロップレット）を引き起こすことがある2)。

特集2．結晶成長

縦型輻射加熱式反応炉による厚膜
4H-SiCエピタキシャル膜のモフォロジー

土田秀一，鎌田功穂，直本　保，泉　邦和 （財）電力中央研究所

Morphology of Thick 4H-SiC Epitaxial Layers 
Grown in a Vertical Radiant-Heating Reactor

H. TSUCHIDA, I. KAMATA, T. JIKIMOTO, AND K. IZUMI
Central Research Institute of Electric Power Industry

2-5

Thick and low-doped 4H-SiC epilayers are grown in a vertical radiant-heating reactor. Growth rates up to 18 μm/h have

been achieved in the reactor. The influence of pre-growth hydrogen etching on growth pit density of epilayers has been

examined. Hydrogen etching under a reduced pressure as low as 30 Torr is effective to reduce morphological defects. We

have also examined growth parameter dependence for morphology of epilayers. Source gas ratio (C/Si ratio) is crucial to

control morphology of epilayers, and C/Si ratios around 0.8 achieve a smooth surface without macro-step bunching.
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水素雰囲気中にハイドロカーボン種を導入することに

よるエッチング速度の低減や，エッチング圧力の低下

によるSiの蒸発速度の増大は，Siドロップレットの抑

制に効果的であることが指摘されている3)。図１は2種

の水素エッチング条件に対するエピタキシャル膜表面

のノマルスキー顕微鏡像を示す。エピタキシャル成長

条件は，両者ともに，50 Torr，1550℃ (サセプタ上面

温度），C/Si=0.77 とした。成膜速度は約12μm/hであ

る。50 Torr，1415℃の水素エッチングを適用した場

合には，図１(a) のように成長膜表面に多くのピットが

見られた。典型的なピット密度は103-104cm-2であった

が，ピット密度は試料内で不均一であるとともに，成

長毎のばらつきも大きかった。ピットの形状について

も，成長毎のばらつきが確認された。水素エッチング

圧力の増加 (50-760 Torr) や水素エッチング温度の変化

(1400-1550℃) によっても，ほぼ同様な結果となった。

一方，水素エッチング圧力を30 Torrとした場合 [図１

(b)] には，図１(a) に見られたような成長膜上のピット

密度が再現性良く減少された。同様な水素エッチング

条件を適用することによって，成膜速度18μm/hで膜

厚90μmのエピタキシャル膜を成長した場合において

も，図２のように良好なモフォロジーが得られた。以

上のように，成長前処理の水素エッチング条件によっ

ても，エピタキシャル膜のモフォロジーが大きく左右

される。また，一部の試料を除いて，図１(b)，図２よ

り確認されるように，as-grownのエピタキシャル膜表

面において研磨傷の痕跡はほぼ完全に除去されてい

る。

残存する主な表面欠陥としては，線状ピット (line

defect) と波状ピット (wavy pit) が挙げられる4)。溶融

KOH による選択エッチングの結果より，多くの線状

ピットは基板のマイクロパイプに起因することが確認

された。典型的な波状ピットの密度は101-102cm-2 であ

るが，試料面内や試料毎のばらつきが認められている。

一部の波状ピットは線状ピットの下流端に位置する

が，単独で存在する波状ピットも多く，その起源は明

らかになっていない。

エピタキシャル膜のモフォロジーは，成膜時の原料

ガスのC/Si比によっても強く影響された。SiCのエピ

タキシャル成長においては，サイト競合に起因して5)

C/Si比によって膜中のキャリヤ濃度が大きく変化す

る。このため，モフォロジー制御のためのC/Si比の調

節は，同時にエピタキシャル膜のキャリヤ濃度にも影

響を与える。図３は，2種のC/Si比に対するエピタキ

シャル膜表面のAFM像を示す。C/Si=1.0の場合には，

図３(a) に示すように，高さ10-20 nm 程度のステップ

バンチングが顕著に観察された。これに対し，

C/Si=0.77の場合には，図３(b) に示すように，高さが

図１ (a) 50 Torr，1415℃，(b) 30 Torr，1400℃の水素エッチン
グ後に，成長温度1550℃，C/Si比0.77で形成した4H-SiC
エピタキシャル膜のモフォロジー

Fig. 1 Morphology of 4H-SiC epitaxial layers. Pre-growth
hydrogen etching was performed at (a) 50 Torr, 1415℃
and (b) 30 Torr, 1400℃. The layers were grown under a
C/Si ratio of 0.77 at 1550℃.

図２ 成長速度18μm /hで形成した膜厚90μmの4H-SiCエピタ
キシャル膜のモフォロジー

Fig. 2 Morphology of a 90 μm-thick 4H-SiC epitaxial layer grown
at 18 μm /h.
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数nm 程度のうねりが残存しているものの，ステップ

バンチングの抑制されたスムースな表面が得られた。

このように，今回の成膜条件においては，ステップバ

ンチングを抑制するためにC/Si比を比較的小さく設定

する必要がある。図４は，成長温度 1550℃，成長圧力

50 Torrに対するエピタキシャル膜のノンドープにお

ける残留キャリヤ濃度 (Nd-Na) をC-V測定により求めた

結果を示す。著しいステップバンチングが観測された

C/Si=1.0前後の条件においては成長膜はp-typeとなっ

たが，C/Si比が0.85以下においてはn-typeとなった。

C/Si=0.85の場合には，Nd-Na値が1013cm-3前半の非常に

低い残留キャリヤ濃度の膜が得られたものの，表面に

は深さ10nm以上の溝 (ストライプ) が確認された。

C/Si比をさらに低下するにつれて，Nd-Na値は急激に

増加した。しかしながら，スムースな表面が得られた

C/Si=0.77の条件においてもNd-Na値は1013cm-3後半とな

っている。このことは，良好なモフォロジーかつ低キ

ャリヤ濃度のエピタキシャル膜が同時に得られる条件

が存在することを示している。

4.  おわりに

縦型輻射加熱式反応炉を用いた成膜速度10-18μm/h

の高速4H-SiCエピタキシャル成長におけるモフォロジ

ー制御手法を調べ，30 Torr程度の低い圧力での水素

エッチングが成長膜のピット密度の低減に有効である

こと，成膜時のC/Si比の調節によって成長膜表面のス

テップバンチングが抑制可能なことを明らかにした。

真性欠陥 (Z1センター) 密度の低減や少数キャリヤライ

フタイムの向上が今後の課題である。
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図３ (a) C/Si=1.0，(b) C/Si=0.77で形成した4H-SiCエピタキシ
ャル膜表面の AFM像 (成長圧力 50Torr，成長温度 1550℃）

Fig. 3 AFM images of 4H-SiC epitaxial layers grown under C/Si
ratios of (a) 1.0 and (b) 0.77. The layers were grown under
50 Torr at 1550℃.

図４ 残留キャリヤ濃度 (Nd-Na) のC/Si比に対する依存性（成長
圧力50 Torr，成長温度 1550℃）

Fig. 4 The C/Si dependence of background doping level (Nd-Na).
The layers were grown under 50 Torr at 1550℃.
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