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内容梗概 
 

 本論文は、著者が大阪大学大学院工学研究科電気電子情報工学専攻において実施した研

究成果をまとめたものである。高性能 GaN系デバイスの実現を念頭に、Na系フラックスを

用いた GaN 結晶成長における、成長環境制御による結晶の高品質化および必要窒素圧力の

低圧化を検討した。本論文は以下の 6章で構成される。 

 

 第 1 章は序論であり、本論文に関連する研究分野について述べたのち、本論文の研究背

景および目的について述べた。 

 

第 2章では、Naフラックス法を用いた GaN 結晶成長について説明した。先行研究である

微小 GaN 結晶（ポイントシード）上成長や、複数のポイントシードから成長した GaN結晶

を合一化させる手法（結合成長法）について述べたのち、結合成長法が低転位密度かつ低

反りな大口径 GaN 結晶の作製において有望であることを述べた。加えて、本研究対象であ

る結合成長法において解決すべき課題を示した。 

 

 第 3 章では、ポイントシード上成長および結合成長法において、シード直上の+c 面成長

領域における転位欠陥低減を目的に、転位低減において有利な成長ハビット変化を実現す

る成長環境を検討した。成長ハビット変化の成長温度依存性および印加窒素圧力依存性を

調査した結果、低過飽和条件により転位低減に有利な成長ハビットの錐状化を促進できる

ことが分かった。また、ポイントシード径の縮小化により、成長ハビット変化による転位

低減後の転位密度や、錐状化までに必要な成長膜厚が低減することを示した。 

 

 第 4 章では、結合成長法における結晶内ボイド形成の抑制を目的に、ボイド形成のフラ

ックス組成比依存性を調査した。その結果、フラックスの Ga組成が低い条件で育成するこ

とにより、結晶内のボイド形成を抑制できることが分かった。また、低 Ga組成比および低

過飽和な高温条件は、成長ハビット変化による転位低減とボイド形成の抑制の両立におい

て有用であることを示した。 

 

第 5 章では、育成に必要な窒素圧力は高いが高品質な GaN 結晶成長が期待できる高温成

長において、必要窒素圧力の低圧化を目的に、フラックスへの Li微量添加を検討した。Na-Li

混合フラックスを用いた自立 GaN 結晶基板上成長において、Li添加による必要窒素圧力の

低圧化を確認したことに加え、成長温度の高温化により、結晶内への Li の取り込みを低減

できることが分かった。 

 



第 6 章では、本研究で得られた成果を総括し、今後の課題と将来の展望について述べ、

本論文の結論とした。 
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第 1章 序論 
 

1.1 研究背景 

 18 世紀にイギリスで蒸気機関が発明されて以来、我々人類は、石炭や石油などの化石資

源をエネルギー源として、便利で豊かな社会を構築してきた。その一方で、化石資源を燃

焼などによりエネルギーに変換する際における、大気中への二酸化炭素の放出が、地球温

暖化など地球環境変化の一因であると指摘されている[1]。また、化石資源は有限であるこ

とから、地球環境保全および持続的な社会の発展のためには、エネルギー利用の高効率化

が重要である。 

 化石資源から生み出された電気エネルギーは、電化製品や電動車など様々な装置・機器

において利用されているが、それらのほとんどに、電圧・周波数制御などを行うパワーデ

バイスが組み込まれている。現在、パワーデバイスのほとんどはシリコン(Si)半導体により

作製されている。Si デバイスは、高品質な Si ウェハを製造する結晶成長技術、および電子

回路の集積化のための微細加工技術の進歩により高性能化が図られてきた。しかしながら、

現在では物性に起因する性能限界に近づきつつあり、デバイス性能やエネルギー効率にお

いて、今後の飛躍的な発展は困難である。 

そこで、現在着目されているのが、炭化ケイ素(SiC)や窒化ガリウム(GaN)などのワイドギ

ャップ半導体材料である。表 1.1 に、主な半導体の物性値を示す[2]。SiC や GaN は、Si と

比較して絶縁破壊電界が約 1 桁大きく、大電流を制御できることに加えて、ショットキー

ダイオードなどでは熱損失の要因となるオン抵抗を小さくでき、物性をもとにすると電力

変化時の損失を Si の 2 桁以上低減できる[2,3]。従って、SiC や GaN のパワーデバイス応用

により、デバイス性能の向上やエネルギー利用の高効率化が期待できる。 

また、GaN は、同じⅢ-Ⅴ族半導体であるガリウムヒ素(GaAs)と同様に直接遷移型の半導

体であり、光デバイスへの応用が研究されてきた。1986 年にピットやクラックのない良質

な GaN 結晶成長を可能にした低温バッファ層技術が発明されたことを契機に、GaN による

青色発光ダイオード(LED)が実現し[4,5]、現在では他色の LEDや蛍光体と組み合わせた白色

LEDが実用化されている。白色 LEDは白熱灯と比較して消費エネルギーが少ないため、LED

光源の普及により省エネルギー化が期待できる。 

このように、GaN は、電子・発光デバイス応用により、社会のエネルギー利用の効率化

が期待できる半導体結晶である。しかしながら、現状では、高品質かつ安価な GaN 結晶の

作製技術が確立されておらず、高性能かつ低価格な GaN デバイスの普及には至っていない。 
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表 1.1 各半導体材料の物性値 

材料 

バンド 

ギャップ 

(eV) 

電子移動度 

(cm
2
/Vs) 

絶縁破壊電界 

(10
6
 V/cm) 

飽和電子速度 

(10
7
 cm/s) 

熱伝導率 

(W/cmK) 
遷移型 

Si 1.1 1500 0.3 1.0 1.5 間接 

GaAs 1.4 8500 0.4 2.0 0.5 直接 

GaN 3.4 1200 3.3 2.5 2.1 直接 

4H-SiC 3.3 1000 3.0 2.0 4.9 間接 

ダイヤモンド 5.5 1800 4.0 2.5 20.9 間接 

 

 

 

1.2 GaN結晶成長における課題 

 上述したとおり、GaNデバイスでは LED照明などが既に実用化されている。一方で、高

輝度 LED や高出力パワーデバイスなどの大電流デバイスの実用化には至っていない。その

要因として、図 1.1に示すように、GaN結晶作製過程において結晶内に生じる転位欠陥や反

りが、GaNデバイスの高性能化や低コスト化の妨げとなっていることが挙げられる。 

 現在市販されている GaN 結晶は、主にハイドライド気相成長(Hydride Vapor Phase Epitaxy: 

HVPE)法や有機金属気相成長(Metal Organic Vapor Phase Epitaxy: MOVPE)法といった気相成

長法により作製されている。これらの方法では、GaN 結晶はサファイア基板などの異種結

晶基板上へのヘテロエピタキシャル成長により作製されているが、この方法では、GaN 結

晶と下地基板との格子不整合によるミスフィット転位が GaN結晶内に生じる[6]。GaNとサ

ファイアでは 16%の格子不整合があり、サファイア基板上に成長した GaN 結晶の転位密度

は高い場合で 10
10

 cm
-2以上になる[7]。また、サファイア基板上の GaN結晶成長では、GaN

とサファイアの熱膨張係数が異なるため、成長後の冷却過程において、GaN 結晶内に反り

やクラックが生じる [8]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.1 気相成長法による GaN 結晶成長における課題 
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GaN 結晶中に含まれる転位欠陥は、電子デバイス応用において電流リークパスとなり、

pn ダイオードにおけるデバイス耐圧の低下や[9,10]、AlGaN/GaN 高電子移動度トランジスタ

におけるゲート電流の増加の原因とされている[11]。発光デバイスにおいては、非発光中心

となり、発光効率の低下につながる[12,13]。また、反りのある GaN 結晶からウェハを切り

出した場合、ウェハ面内にオフ角の分布が生じる。このオフ角分布は、伝導性制御を目的

としたエピタキシャル成長において、ドーパント取り込み量に不均一が生じる原因とされ

ており、デバイス作製において、良好な特性を示すデバイスの歩留まりが低下する要因と

成り得る[14,15]。 

 これらの問題は、サファイア上に成長した GaN 結晶ではなく、低転位密度かつ低反りな

自立 GaN 結晶基板上にデバイス作製を行うことにより解決される。 

低転位化については、HVPE 法やMOVPE 法において、ELO(Epitaxial Lateral Overgrowth)

法などの SiO2マスクを利用した成長技術が開発されている[16,17]。また、GaN 基板の自立

化については、ボイド形成を利用する VAS(Void-assisted Separation)法やレーザを用いる

LLO(Laser Lift-off)法などの剥離技術が開発されている[18,19]。近年、自立 GaN 結晶基板上

において、電流密度が 1 kA/cm
2程度の高輝度 LEDや[20]、耐圧 4.7 kV・オン抵抗 1.7 mΩcm

2
 

の pn ダイオードが試作されており[21]、GaN 結晶成長技術の進歩とともに、デバイス性能

の向上が実現している。しかしながら、上述した成長技術を用いた場合でも、GaN 結晶内

には 10
6
 cm

-2程度の転位欠陥が残存しており、また曲率半径については 10 m程度と小さい。 

GaN デバイスの低コスト化には、バルク GaN 結晶から複数枚の GaN ウェハを切り出し、

ウェハ 1 枚あたりのコストを低減する手法や、ウェハの利用効率が高い大口径ウェハの使

用が考えられる。HVPE 法などの気相成長法は成長速度が速く、バルク化に有利であるが、

4 inchより大きな自立 GaN 結晶基板の実現には至っていない。 

GaN デバイスの性能向上や低コスト化において、より低転位密度・低反りな大口径 GaN

結晶基板の登場が求められている。 

 

 

1.3 研究目的 

 上述したとおり、GaN系デバイスの発展には、低転位密度かつ低反りな大口径 GaN結晶

の成長技術が必要である。本研究では、上記の GaN 結晶を作製する手段として、Naフラッ

クス法を用いた結合成長法に着目した。Naフラックス法とは、高温の Gaと Naの混合融液

（フラックス）に加圧により窒素を溶解させ、フラックス中で GaN 結晶を合成する方法で

ある[22]。また、結合成長法とは、ポイントシードと呼ばれる微小な GaN 結晶を同時に育

成し、それらを成長過程で合一化させる方法である[23,24]。この方法により、曲率半径が

100 m以上の非常に低反りな2 inch-GaN結晶が得られており、Naフラックス結合成長法は、

大口径かつ低反りな GaN結晶の作製方法として有望である。 
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一方で、結合成長法には、図 1.2 に示す、実用化において解決すべき二つの課題がある。

一つ目の課題は、ポイントシードからの転位欠陥の伝播である。ポイントシードはサファ

イア基板上に形成された GaN 薄膜から作製されているため、ポイントシードは密度が 10
8
 

cm
-2 以上の転位欠陥を含有しており、ポイントシード直上の+c 面成長領域に多くの転位欠

陥が伝播される。その一方で、+c 面成長領域における転位伝播については、Imanishi らに

より、ポイントシード上に成長する結晶グレインの成長ハビットが六角錐形に変化する過

程で大幅に低減し得ることや、+c 面成長領域の転位がハビット変化により一つにまで低減

した事例が報告されている[25]。従って、結合成長法において転位密度の低い GaN 結晶を

作製するためには、各ポイントシードから成長する結晶グレインの成長ハビットを、成長

過程において六角錐形に変化させる必要がある。また、六角錐形へのハビット変化を成長

の早い時期に行うことが出来れば、転位低減までに必要な成長膜厚が薄く済み、転位欠陥

の少ない高品質な領域を多く得られる。しかしながら、どのような成長環境で育成すれば

六角錐形へのハビット変化が促進されるかは不明であり、意図的な成長ハビット変化によ

る転位低減は実現していない。そこで、本研究では様々な成長条件における成長ハビット

変化を調査し、ポイントシード上成長における成長ハビット制御方法の確立を目指した。 

結合成長法における二つ目の課題は、結晶内のボイド形成である。結合成長法では、近

隣のポイントシードから成長した結晶グレイン間に、大きい場合で数百 μmサイズのボイド

が形成され得る。結晶内のボイドは、結晶強度の低下を招くのみならず、バルク成長の種

やデバイス用のウェハとして用いたときに、新たな欠陥導入の起点になる可能性が高く、

結合成長法の実用化において解決すべき課題であると考えられる。本研究では、フラック

ス組成比を変化させることにより、結晶内におけるボイド形成の抑制を検討した。 

また、研究の過程で、結合成長法において育成温度の高温化により、結晶内の転位密度

や酸素不純物濃度が低減することが見出されたが、育成温度が高いほどフラックスの GaN

溶解度が増加し、育成に必要な窒素圧力は増加する。フラックスに印加可能な窒素圧力は

装置限界により制限されるため、高温条件では、育成条件の低圧化が望まれる。そこで、

本研究では、高温成長における必要窒素圧力の低圧化を目的に、フラックスに Li を微量添

加した Na-Li混合フラックスを検討した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.2 Naフラックス結合成長法の課題 
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1.4 本論文の構成 

 本論文は、本章および第 2 章から第 6 章までの本文、および付録である結晶評価方法の

原理、謝辞、研究業績リストで構成されている。本文の構成および各章のつながりを図 1.3

に示す。 

 第 2章では、Naフラックス法およびこれまでに研究された GaN結晶成長技術について述

べた。また、大口径かつ高品質な GaN 結晶の作製方法として有望な結合成長法における課

題を示した。 

 第 3 章では、ポイントシード上成長における+c 面成長領域の低転位密度化を目的に、ポ

イントシード上に成長する結晶グレインの成長ハビット制御を検討した結果について述べ

る。 

 第 4 章では、結合成長法における結晶内ボイド形成の抑制を目的に、結合成長法におけ

るフラックス組成比依存性を調査した結果について述べる。 

 第 5 章では、高温成長における必要窒素圧力の低圧化を目的に、フラックスに Li を微量

添加した育成系における育成温度依存性を調査した結果について述べる。 

 最後に、第 6 章において、本研究で得られた成果を総括するとともに、今後の課題およ

び将来の展望について述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.3 本論文の構成および各章のつながり 
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第 2章  

Na フラックス法を用いた GaN 結晶成長 
 

2.1 はじめに 

 第 1章で述べたとおり、半導体産業の現在の主役は Siである。Siの融点は 1,414 °C であ

り、Si 結晶は融液成長により作製されている[1]。Si 結晶の代表的な成長方法である

Czochralski 法では成長初期の小径領域において転位欠陥を大幅に低減するネッキング技術

により、極めて低転位な結晶が得られている。また、長年の研究開発の結果、現在では直

径 300 mm の大口径基板が量産されており、高品質かつ低価格な Si 基板が半導体産業を支

えている。また、化合物半導体材料である GaAsの融点は 1,238 °C であり、GaAs結晶も縦

型ブリッジマン法などの融液成長法により合成されている[2]。 

 一方、GaN は大気圧下における高温環境では Ga と N2に分解し、融液が得られない[3]。

そのため、GaN 結晶の作製方法として、気体原料から合成する気相成長法や、高圧環境下

において融液・溶液中で合成する液相成長法が開発されている[4-28]。前者には、Hydride 

Vapor Phase Epitaxy (HVPE)法、Metal Organic Vapor Phase Epitaxy (MOVPE)法、Oxide Vapor 

Phase Epitaxy (OVPE) 法などが該当し[4-16]、後者には高圧合成法、アモノサーマル法、Na

フラックス法などが該当する[16-29]。次節において、それぞれの結晶成長法の原理につい

て述べる。 

また、本研究は、Naフラックス法を用いた高品質 GaN 結晶の作製を目的としている。本

章の後半では、Na フラックス法の原理および、この成長方法における複数の成長技術につ

いて述べる。 
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2.2 GaN結晶成長技術とその原理 

 上述した通り、現在までに GaN 結晶の合成方法として下記のものが開発されている。各

成長法の原理について、それぞれ述べる。 

 

HVPE法 

 この方法では、GaN 結晶は、式(2.1)に示すように、気体である塩化ガリウムとアンモニ

アから合成される[4]。塩化ガリウムは、式(2.2)に示すように、液体 Ga と塩化水素ガスを

800 °C 程度の温度で反応させることにより得られる。GaN 結晶成長は 1000~1100 °C の温度

条件で行われる。 

 

                   

                   

 

 HVPE 法の特徴として速い成長速度が挙げられ、Yoshida らにより、塩化水素ガスを高速

で流すことで 1.8 mm/h の高速成長を実現したことが報告されている[5]。また、Fujito らに

より、5.8 mmの厚膜成長を実現したことが報告されており[6]、HVPE法は、GaNウェハの

低価格化を念頭に入れた GaN 結晶のバルク化において有望な成長方法である。しかしなが

ら、塩化水素ガスとアンモニアの反応により固体の副生成物である塩化アンモニウムが生

成し、流路を狭窄するため、長時間成長が困難であるという課題がある。また、第 1 章で

述べたように、現状ではサファイア基板などの異種基板上に成長を行う必要があり、下地

基板との格子不整合や熱膨張係数の違いにより、育成した GaN結晶内に多くの転位欠陥（密

度：10
8
 ~ 10

10
 cm

-2）や大きな反り（曲率半径：~ 10 m）が生じることが問題である[7]。 

 この方法では、成長する GaN 結晶の低転位化を目的に、ELO(Epitaxial Lateral Overgrwoth)

法という転位低減技術が開発されている[8,9]。ELO 法とは、サファイア基板上に成長した

GaN 薄膜表面に SiO2マスクを形成し、マスク開口部から GaN 結晶を選択的に成長させる方

法である。この方法では、マスク開口部から成長した GaN 結晶は{10-11}面や{11-22}面など

の斜め面でファセットされ、斜め面の成長により転位伝播が横方向に変化し、厚み方向に

成長した結晶内部の転位低減が促進する。しかしながら、この方法を用いた場合でも、成

長した GaN結晶内には 10
6
 cm

-2以上の転位欠陥が残存している。 

 

MOVPE法 

この方法では、GaN 結晶はトリメチルガリウム (Ga(CH3)3)やトリエチルガリウム

(Ga(C2H5)3)などの有機金属とアンモニアの反応により合成される[10]。Ga(CH3)3を原料に用

いる場合の反応式を、式(2.3)に示す。 

(2.1) 

(2.2) 
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         (2.3) 

 

 MOVPE 法は、低温バッファ層の導入による良質な GaN 結晶成長が実現し、GaN 結晶に

よる pn 接合青色発光を世界で初めて実現に導いた成長方法である[11,12]。しかしながら、

成長速度は数 μm/h 程度と HVPE 法と比較して遅く、長尺成長は困難であると考えられる。

また、MOVPE 法においても ELO 法の導入が研究されており、成長条件によって出現する

成長面が変化することにより成長した GaN結晶内の転位分布が変化し、低い場合で 10
6
 cm

-2

台の結晶が得られたことが報告されている[13]。 

 

OVPE法 

 OVPE法は、式(2.4)に示すように Ga2O ガスとアンモニアの反応により GaN 結晶を合成す

る[14,15]。 

 

           (2.4) 

 

Ga2O ガスは、式(2.4)および式(2.5)に示した反応により、酸化ガリウム(Ga2O3)を炭素もし

くは水素ガスにより還元して得られる[16,17]。 

 

                    

                  

 

この方法では、HVPE法と異なり塩化水素ガスを使用しないため、高品質な結晶成長が期

待できる 1300 °C 以上の高温成長が可能である。また、固体の副生成物が生じないため、原

理的に長時間成長が可能である。成長速度は HVPE 法に次いで速く、Sumiにより、1350 °C

の成長において 400 μm/h の成長速度が得られたことが報告されている[16]。 

 

高圧合成法 

 この方法では、1400~1500 °C に加熱した Ga融液中に 1 GPa程度の極めて高圧な窒素ガス

を印加することにより窒素を溶解させ、Ga融液中で GaN 結晶を合成する[17]。GaNが融液

化するためには少なくとも 2000 °C、6 GPa以上の条件が必要であるため[18]、高圧合成法は

GaN の融液成長ではなく、Gaをフラックスとしたセルフフラックス法である。 

 ポーランドの研究グループにより、この方法を用いて、転位密度が 10
2
 cm

-2以下の非常に

高品質な GaN 結晶を作製したことが報告されている[19]。しかしながら、この方法におけ

る成長速度は 10 μm/h 程度と気相成長法と比較して遅く、得られる結晶サイズは 1インチ程

度にとどまっている[20]。 

 

(2.5) 

(2.6) 
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アモノサーマル法（安熱合成法） 

 この方法では、超臨界状態のアンモニア中に Gaを溶解させ、超臨界アンモニア内で GaN

結晶を合成する[21]。アンモニアを超臨界状態とするためには高圧雰囲気(100~240 MPa)が

必要であり、GaN 結晶成長は高圧合成法と同様、耐圧容器（オートクレーブ）中で行われ

る。Ga 原料としては、Ga 金属もしくは GaN 結晶粉末が使用されており、超臨界アンモニ

ア中における Ga 溶解度を向上させるため、鉱化剤（NH4Cl, NH4F など)が使用されている

[21,22]。成長は 400~550 °C 程度で行われる。 

 この方法により、転位密度が 10
3
 cm

-2台、曲率半径が 100 m以上の高品質な 1 inch基板が

作製されたとの報告がある[23]。しかしながら、c軸方向の成長速度は 1~10 μm/h 程度と遅

く、また、結晶中への不純物の取り込みが多いことが課題となっている[24]。 

 

Naフラックス法 

 この方法では、Ga と Na の混合融液中に加圧により窒素を溶解させ、Ga-Na 混合融液中

で GaN 結晶を合成する[25]。本手法は、東北大学の Yamaneらにより考案されたものである

[26]。基本的な成長原理は高圧合成法と同じであるが、Ga融液に Naを添加することにより

融液の窒素溶解度が大きく増加するため、高圧合成法と比較して、700~900 °C および印加

窒素圧力 4 MPa以下の低温・低圧環境において結晶成長が可能である。 

 この方法における+c面の成長速度は 10~30 μm/h 程度であり、気相成長法と比較しては遅

いものの、液相成長法の中では比較的速い部類に入る。また、他の液相成長法と異なり、

通常は温度が均一な液相中で結晶成長を行う。液相中において自然拡散による原料の均一

化が期待できるため、成長装置の大型化による大口径化が容易であり、現在までに、4 inch

の自立 GaN結晶が作製されている[27]。また、+c面における LPE成長では、成長過程にお

ける自発的な転位低減により、10
4
 ~ 10

5
 cm

-2の低転位な GaN 結晶が得られており[28]、ポイ

ントシード成長技術により、ほぼ転位フリーなバルク GaN 結晶が得られている[29]。上記

の成長技術については後述する。 

 

 Na フラックス法を気相成長法と比較した場合、成長速度は遅い反面、転位欠陥の少ない

高品質な GaN 結晶が得られやすいといえる。また、他の液相成長法と比較した場合、育成

に必要な圧力が最も低く、成長装置の簡易化が実現しやすいことから、工業化において最

も有利な成長技術であるといえる。 
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2.3 Naフラックス法を用いた GaN結晶成長 

2.3.1 Naフラックス法の原理 

 本研究は、Na フラックス法を用いた GaN 結晶成長に関するものである。以下に、Na フ

ラックス法における成長メカニズムについて述べる。 

 図 2.1 に Na フラックス法における結晶成長過程の模式図を示す。Na フラックス法では、

GaN 結晶が成長する過程として、 

 

(1) フラックス表面（気液界面）における N 原子の溶解・離脱（気液平衡） 

(2) フラックス中の結晶表面における Ga・N 原子の取り込み・溶解（固液平衡）  

 

がある。過程(1)において、N 原子は平衡状態に達するまでフラックス中に溶解し、フラッ

クス内を濃度拡散により移動する。そして、過程(2)において、Ga・N 原子が結晶表面に付

着し、結晶に取り込まれる確率が、結晶表面からフラックス中に溶解する確率より高い場

合、結晶は成長する。この場合、フラックスは過飽和な状態であるといえる。反対に、結

晶への取り込みよりフラックスへの溶解が起こり易い場合、結晶は縮小し、この場合、フ

ラックスは未飽和な状態であるといえる。フラックス中における GaN 成長の過飽和度は、

フラックスの温度やフラックスに印加する窒素圧力、またフラックス組成（Ga と Na の割

合）などにより変化する。次項において、フラックスの過飽和度の定義について述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.1 Naフラックス法における結晶成長過程の模式図 
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2.3.2 Naフラックス法における過飽和度の定義 

フラックスの過飽和度については Morishita により詳細に調査されており[30]、本研究に

おいてもその定義および実験値に基づき議論を行う。Morishita は、フラックスの過飽和度

を、フラックスの GaN 結晶の溶解度および窒素溶解度から導出した。図 2.2 に、GaN 溶解

度のフラックス温度依存性および窒素溶解度の窒素圧力依存性の概略図をそれぞれ示す。

GaN 溶解度は、密封容器内に GaN 結晶およびフラックスを封入して加熱し、GaN 結晶の重

量変化より得られた値である。フラックスの窒素溶解度については、金属融液中に溶ける

気体の量を与えるシーベルト則に従い、印加した窒素圧力の平方根に比例するとしている

[31]。溶解度曲線は、各印加圧力条件における GaN結晶の成長の可否から推定されている。

それぞれの実験値は、第 3章の図 3.16に示す。 

GaN 溶解度実験より、フラックス中の N 原子の mol 濃度は Ga 原子と比較して極めて小

さいことが明らかとなった。従って、等しい mol 数の GaN 分子および N 原子がフラックス

に溶解した場合、フラックス中の窒素濃度は等しいと近似でき、GaN 溶解度と窒素溶解度

は近似的に等しいと見なせる。図 2.2 において、ある温度 T におけるフラックスの GaN 溶

解度が S であり、S と等しい GaN（窒素）溶解度を実現できる印加窒素圧力を P とした場

合、Pより大きな圧力 P1を印加することにより、フラックス中の GaN溶解量は Sより大き

な値 S1を実現できる。この場合におけるフラックスの過飽和度 σを式(2.6)と定義する。 

 

                               (2.6) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.2 (a)GaN溶解度のフラックス温度依存性および 

(b)窒素溶解度の窒素圧力依存性の概略図 
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2.3.3 Naの効果 

 上述したとおり、Ga 融液に Na を加えることにより、融液の窒素溶解度が飛躍的に増加

する。しかしながら、Na 融液の窒素溶解度は Ga 融液以上に低いことが報告されており

[32,33]、Na単体の窒素溶解度がとりわけ高いわけではない。 

Kawahara らは、第一原理計算によりフラックス中における各原子の結合状態について、

次のように報告している[34,35]。Ga 融液では、Ga 原子同士の結びつきが強く、Ga と N の

結合は弱い（図 2.3(a)）。一方、Naリッチな Ga-Na融液では、Naにより Ga原子が分断され

たことにより、孤立した Ga原子と N 原子間に強い結合が生じるようになり、その結果、融

液の窒素溶解度が増加する（図 2.3(b)）。また、Na原子は N 原子とほとんど結びつきを持た

ないため、Na融液における窒素溶解度は極めて低い（図 2.3(c)）。 

また、Bush らは、高温の Na により窒素が還元されることを報告している[36]。Yamane

らは、Na から窒素分子に電子が移動することにより窒素分子の結合が弱まり、このことが

フラックスへの窒素溶解を促進している可能性を指摘している[37]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.3 (a)Ga、(b)Ga-Na混合、(c)Na融液中における各原子間の結合の模式図 
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2.4 Naフラックス法における大口径・低転位化技術 

2.4.1 Naフラックス法を用いた LPE 成長 

Naフラックス法を用いた GaN 結晶成長では、同方法が発見されてから暫くの間、自然核

発生による GaN 結晶成長が研究対象であった。しかしながら、この方法ではフラックス内

における核発生を制御することは困難であり、同時に微小な GaN 結晶が大量に合成された

[38,39]。そのため、最大で 5 mm 程度の GaN 結晶しか得られず、大口径な基板を切り出せ

る大型の GaN 結晶の作製は実現しなかった。 

 そこで、Kawamura は、予めフラックス内に種となる GaN テンプレート基板を用意して

おき、GaN テンプレート基板上に選択的に GaN 結晶を成長させる LPE(Liquid Phase Epitaxy)

成長を提案した[38]。その結果、GaN テンプレート基板と同程度のサイズで転位密度が数桁

低いGaN単結晶が得られるようになり、合成可能なGaN結晶の大きさが飛躍的に増大した。

LPE 成長に関しては、坩堝壁において不均一核発生した GaN結晶により LPE 成長が妨げら

れるという課題があった。この課題に対しては、Kawamura らによりフラックス中に微量（0.5 

mol%程度）の炭素片を添加することにより、坩堝壁における不均一核発生を抑制できるこ

とが見出され、炭素片を微量添加したフラックスによる LPE 成長により、成長膜厚 3 mm

の 2 inch-GaN結晶の作製が実現した[40]。 

 +c面における LPE 成長では、転位密度が 10
8
 ~ 10

9
 cm

-2の高転位密度な GaN 結晶基板上

に成長させた場合であっても、成長した GaN結晶の+c面における転位密度が 10
4
 ~ 10

5
 cm

-2

にまで低減し得ることが分かった[28]。Kawamura らにより、成長中の表面モルフォロジー

変化や、透過電子顕微鏡などで転位伝播挙動が調べられ、以下に述べる転位低減モデルが

提案された（図 2.4）。転位低減は主に二つの過程により起こる。成長前にテンプレート GaN

結晶の表面がメルトバックにより荒らされたことにより、成長初期では主に{10-11}面でフ

ァセットされた微小 GaNグレインが形成する。そして、{10-11}面の成長により転位伝播が

横方向に変化することにより、10
6
 cm

-2台まで低減する。{10-11}面の出現により転位伝播方

向が変化することは、上述した ELO 法と同様であるが、ELO 法では成長前に SiO2マスクを

形成する必要があるのに対し、Naフラックス法における LPE成長では事前の加工を必要と

せず、自発的に転位低減が起こる。そして、成長中期以降は、成長面に存在するバンチン

グステップの進行により転位欠陥の集束が起こり、転位密度は更に減少する。その後の調

査により、バンチングステップが進行する際、バンチングステップの下部にボイドが形成

され得ることが分かり、Imanishiにより、ステップ境界で形成されたボイドにより転位欠陥

が終端している可能性が指摘されている[41]。 

 上述した通り、LPE 成長法により低転位密度かつ大口径な GaN 結晶の作製が実現した。

しかしながら、サファイア基板上に気相成長法により形成された GaN 薄膜上に育成した場

合、成長後の冷却過程において、GaN 結晶とサファイア基板との熱膨張係数が異なるため、

育成した GaN 結晶内に無数のクラックが発生する課題が生じた。また、テンプレート基板
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として、自立 GaN 結晶基板を用いた場合では、成長後の冷却過程におけるクラックの発生

は抑制されたものの、自立 GaN 結晶基板に元々ある反りが育成した結晶に引き継がれる課

題が生じた。市販されている自立 GaN 結晶基板には、曲率半径が 10 m以下の大きな反りが

内包されているため、現状では LPE成長でも低反りな GaN 結晶の作製は困難である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.4 LPE成長における転位低減メカニズムの模式図[28] 

 

 

 

2.4.2 ポイントシード法 

 これまでの自立 GaN 結晶基板上の Na フラックス法を用いた LPE 成長では、上述したと

おり成長過程において自発的な転位低減が起こり得るが、結晶内に反りが内包される。一

方で、自然核発生により得られる GaN 結晶は下地結晶の影響を受けないため、転位欠陥や

反りのない高品質な GaN結晶の作製が期待できるが、上述したとおり、Naフラックス法に

おける自然核発生の制御は困難である。 

 そこで、Imade らは微小な GaN 結晶（ポイントシード）を選択的に成長させることによ

り、高品質かつ大型のバルク GaN 結晶の作製を検討した[29]。ポイントシードは、図 2.5に

示すようにテンプレート基板に孔の空いたサファイアマスクを被せることによりに形成さ

れ、ポイントシード成長ではサファイア孔から六角錐台形の GaN 結晶が成長する。カソー

ドルミネッセンス(CL)評価において、サファイア孔から成長した GaN 結晶には転位欠陥が

ほとんど観察されなかった。また、初期の成長過程を調査するために成長初期に育成を完
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了させた実験において、サファイア孔内の中心領域に六角錐形の結晶グレインが形成され

ており、初期の成長層を覆うように成長している様子が観察された。Imade らは、テンプレ

ート基板の GaN薄膜から初期成長層に伝播した転位のほとんどが、サファイア孔の側壁や、

六角錐形グレインとの間に形成されたボイドにおいて終端された結果、サファイア孔から

転位欠陥が比較的少ない GaN 結晶が成長したと考察している（図 2.6）。 

 また、380 h の長時間成長により、底面の六角形の頂点間の距離が約 20 mmの錐状 GaN

結晶の作製が実現している[42]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.5 サファイアマスクを用いたポイントシード成長の模式図[29] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.6 サファイアマスクを用いたポイントシード成長における 

転位低減の模式図[29] 
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 また、ポイントシードの他の作製方法として、サファイア基板上に GaN 薄膜が形成され

た結晶基板に対し、種となる一部を除いた不要な GaN 薄膜を、ピロリン酸により除去する

ことで、サファイア基板上に微小な GaN 結晶を形成する方法が開発された[41]。この方法

により形成したポイントシードを、上述したマスク型ポイントシードと区別するため、メ

サ型ポイントシードと表現する。 

Imanishi らは、直径が 250~1000 μmのメサ型ポイントシード上における GaN 結晶成長を

行い、ポイントシード直上の+c 面成長領域における転位密度が、ポイントシード上に成長

した結晶の成長ハビット変化に強く依存することを報告している[43]。図 2.7 に、報告され

た成長ハビット変化と転位伝播の関係性を示した模式図、および NaOH–KOH 混合融液によ

るエッチングにより転位箇所に形成されたエッチピットを観察した表面 SEM 像を示す。成

長過程において、成長ハビットが六角錐台形を保ちながら成長した場合、ポイントシード

から伝播した転位は+c面成長領域内を伝播し、+c面成長領域は転位密度が 10
6
 cm

-2以上の

高転位密度領域となる（図 2.7(a)）。それに対して、成長ハビットが六角錐台形から六角錐

形に変化する際、つまり+c面が一度消失する際、+c面成長領域における転位は大幅に低減

し得る（図 2.7(b)）。Imanishi らにより、この成長ハビット変化により+c 面成長領域におけ

る転位欠陥が一つにまで減少した事例が報告されている。このように、メサ型ポイントシ

ード上成長では、六角錐形への成長ハビット変化により、ポイントシード直上の+c 面成長

領域における転位低減が可能であり、この事象は、結合成長法により低転位な GaN 結晶を

作製する上で極めて重要である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.7 メサ型ポイントシード上成長における成長ハビット変化と 

+c面成長領域における転位伝播の関係[43] 
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2.5 Naフラックス結合成長法の概要とその課題 

2.5.1 Naフラックス結合成長法の概要 

 前節において、ポイントシード上成長により、転位欠陥が比較的少ない高品質な GaN 結

晶が成長し得ることを示した。しかしながら、300 h を超える成長においても成長した結晶

の大きさは 20 mm程度であり、2 inch以上の大口径な GaN 結晶の作製には非常に長い時間

を必要とする。 

 この課題に対し、Imade らにより Na フラックス結合成長法が提案された[44,45]。結合成

長法とは、図 2.8に示すとおり、サファイア基板上に配置された複数のポイントシードを同

時に成長し、成長過程においてそれらを合一化させる方法である。結合成長法により得ら

れた 2inch-GaN 結晶の光学写真を図 2.9に示す。この方法では、上述した LPE 成長と同様、

サファイア基板と同程度の大きさの GaN 結晶が得られるため、ポイントシード法と比較し

て短時間で大口径な GaN結晶の作製が可能である。また、サファイア基板と GaN 結晶の接

触面積が小さいため、成長後の冷却過程において、GaN 結晶がサファイア基板から自然剥

離することが可能であり、低反りな GaN 結晶の作製が期待できる。マスク型ポイントシー

ドを用いた結合成長では、テンプレート基板の反りが成長した結晶に引き継がれ、低反り

な結晶は得られなかったが、メサ型ポイントシードを用いた結合成長法では、曲率半径が

100 m以上の極めて低反りな 2 inch-GaN結晶が得られた[41,45]。このことから、Naフラッ

クス結合成長法ではメサ型ポイントシードが使用されるようになり、本論文においてもメ

サ型ポイントシード基板上への成長を研究対象としている。以下においてポイントシード

と記載した場合、メサ型ポイントシードのことを指す。 

 

 

 

 

 

 

図 2.8 Naフラックス結合成長法の概略図 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.9 結合成長法により得られた 2inch-GaN結晶の光学写真 
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2.5.2 結合成長法における結合方位依存性 

 結合成長法を用いた GaN 結晶成長における研究では、ポイントシードの配置パターンと

して、主に、隣接するポイントシードから成長した GaN 結晶が m軸方向に接合するパター

ン（図 2.10(a)）と、a軸方向に接合するパターン（図 2.10(b)）が検討された。各ポイントシ

ード上には、主に+c面および{10-11}面によりファセットされた六角錐台形の GaN 結晶が成

長する。m 軸接合成長では、隣接する GaN 結晶グレインが接合する際、それぞれ一つの

{10-11}面が接する。一方、a軸接合成長では、隣接する六角錐台形グレインの頂点から接す

るように接合するため、それぞれ二つの{10-11}面が接する。 

 m軸接合成長と a軸接合成長における主な違いは、隣接するグレインの接合領域における

転位密度および形成され得るボイドの位置である。グレイン接合領域における転位密度に

ついては Imanishiにより調査されており、m軸接合成長では 10
4
 ~ 10

5
 cm

-2台であるのに対

し（図 2.11(a)）、a軸接合成長では 10
3
 ~ 10

4
 cm

-2台であり（図 2.11(b)）、a軸接合成長の方が

一桁程度低い[41]。従って、a軸接合成長の方が、より低転位密度な GaN結晶の成長が期待

できる。結晶内に形成され得るボイド位置については後述する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.10 (a)m軸接合パターンおよび(b)a軸接合パターンの模式図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.11 (a)m軸接合成長および(b)a軸接合成長により得られた GaN 結晶における 

NaOH–KOH混合融液によるエッチング後の接合領域付近の+c面表面 SEM像[41] 
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2.5.3 結合成長法における課題 

 上述したとおり、結合成長法は大口径かつ低反りな GaN 結晶の作製が期待できる成長技

術である。しかしながら、第 1 章で述べたとおり、結合成長法には図 2.12 に示す二つの課

題が存在する。 

 一つ目の課題は、ポイントシードから伝播する転位欠陥である。ポイントシードは、サ

ファイア基板上に形成された GaN 薄膜を加工して作製されているため、ポイントシード内

に多数の転位が存在する（転位密度：10
8
 ~ 10

9
 cm

-2）。そして、それらの転位は、ポイント

シード上に成長した GaN結晶グレインの、主に+c面成長領域に伝播される。従って、ポイ

ントシード直上の+c 面成長領域は高転位密度領域になりやすい。高性能なデバイス作製に

おいて必要な低転位 GaN結晶を作製するためには、+c面成長領域における転位低減が必要

である。 

 前述したとおり、ポイントシード上成長における+c 面成長領域の転位密度は、GaN 結晶

の成長ハビットに強く依存し、成長ハビットが六角錐形に変化する際、大幅な転位低減が

起こり得る。従って、結合成長法において低転位な GaN 結晶を作製するためには、各ポイ

ントシードから成長する結晶グレインの成長ハビットを、成長過程において六角錐形に変

化させる必要がある。また、六角錐形へのハビット変化を成長の早い時期に行うことが出

来れば、転位低減までに必要な成長膜厚が薄く済み、転位欠陥の少ない高品質な領域を多

く得られる。しかしながら、どのような成長環境で育成すれば六角錐形へのハビット変化

が促進されるかは不明であり、意図的に成長ハビットを変化させ転位低減を行うことは実

現していなかった。そこで、本研究では、異なる成長温度や窒素圧力、フラックス組成比

条件における成長ハビット変化を調査することにより、ポイントシード上成長における成

長ハビット制御方法の確立を目指した。成長ハビット変化に関する実験結果および考察は、

第 3章および第 4章で述べる。 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.12 結合成長法における課題 
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 二つ目の課題は、結晶内におけるボイド形成である。結合成長法では、主に、近隣のポ

イントシードから成長した GaN 結晶の接合界面において、ボイドが形成され得ることが明

らかとなった。m軸接合成長と a 軸接合成長では形成されるボイドの位置が異なっており、

図 2.13 に示した研磨加工後の+c 面表面 SEM 像から分かるとおり、m 軸接合成長では隣接

する結晶グレインの接合領域に、a軸接合成長では三つのグレインの接合中心領域にそれぞ

れボイドが形成されやすい傾向がある。グレイン接合領域に形成されたボイドは、接合領

域における結晶強度が弱まる要因となり、成長後の冷却過程において、結晶内に微小クラ

ックが生じる原因と成り得る。また、ボイドを含有する結晶から基板を切り出した場合、

基板の表面にボイドが露出する可能性がある。ボイド上にデバイス作製は行えないので、

基板表面のボイドは、基板の利用可能な面積を低下させる。また、HVPE 法など他の成長方

法による長尺成長を考慮した場合、基板表面のボイドはピット形成の起点になるなど、成

長へ悪影響を与える可能性がある。以上より、結合成長法の実用化おいて、育成結晶内に

おけるボイド形成の抑制は重要であると考えられる。 

 本研究では、フラックス組成比を変化させることにより、結晶内におけるボイド形成の

抑制を検討した。この検討における実験結果や得られた知見については、第 4章で述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.13 (a)m軸接合成長および(b)a軸接合成長により得られた GaN 結晶における 

研磨加工後の+c面表面 SEM像 
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2.6 まとめ 

 本章の前半では、現在までに開発された様々な GaN 結晶の作製方法について述べた。本

研究対象である Naフラックス法は、気相成長法と比較して成長速度が遅い反面、転位密度

の低い高品質な結晶が得られることを示した。また、Na フラックス法と他の液相成長法を

比較した場合、育成に必要な圧力が最も低く、成長装置の簡易化において有利であること

を述べた。 

 本章の後半では、Na フラックス法の原理、および様々な成長技術について述べた。本研

究対象である結合成長法により、大口径かつ低反りな GaN 結晶の作製が実現可能であるこ

とを述べた。 

 また、結合成長法の課題として、ポイントシード直上の+c面成長領域における転位低減、

および結晶内におけるボイド形成の抑制を挙げた。+c 面成長領域における転位低減のため

の成長ハビット制御については第 3 章で、結晶内ボイド形成の抑制については第 4 章でそ

れぞれ述べる。 
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第 3章  

GaN ポイントシード上成長における 

成長ハビット制御 
 

3.1 はじめに 

第 2 章で述べたとおり、ポイントシード上における GaN 結晶成長では、成長ハビットが

六角錐台形から六角錐形に変化する際、つまり+c 面が一度消失する際、ポイントシード直

上の+c 面成長領域における転位欠陥の大幅な減少が起こり得る。従って、単点ポイントシ

ード上成長や、複数のポイントシードから成長した結晶を合一化させる結合成長法におい

て低転位な結晶を作製するためには、成長過程におけるハビット制御が必要である。 

Naフラックス法における成長ハビットについては、Yamaneらにより自然核発生で得られ

た結晶において成長温度やフラックスへの印加窒素圧力により成長ハビットが変化するこ

とが報告されている[1]。そこで、本研究ではポイントシード上に異なる温度条件や印加窒

素圧力条件で育成を行い、成長条件と成長ハビット変化の関係性について調査した。本章

では、その結果および成長ハビット変化の本質的要因についての考察を述べる。 

 

 

3.2 GaN結晶成長方法 

 本研究で用いたGaN結晶成長装置について述べる。図 3.1に結晶成長装置の外観写真を、

図 3.2に模式図をそれぞれ示す。結晶成長装置は、主に、電気炉、ステンレス配管、窒素ボ

ンベ、レギュレータ、真空ポンプで構成されている。電気炉によりステンレス配管内に封

入されたセラミック製の坩堝内のフラックスを加熱し、この状態でフラックスに窒素圧力

を印加することにより、窒素がフラックス内に溶解し、過飽和状態のフラックスが実現で

きる。GaN 結晶はこの過飽和状態のフラックス中で起こる。また、あらかじめフラックス

内に GaN 結晶を入れておくことにより、この GaN結晶を選択的に成長させることが可能で

ある。本論文では、この役割を果たす GaN 結晶を種結晶と表現し、板状のそれを種結晶基

板と表現する。また、種結晶の役割を果たす複数のポイントシードが配置されたサファイ

ア基板をポイントシード基板と表現する。 

 以下に、結晶成長装置を用いた GaN 結晶成長方法を記す。また、図 3.3 に本研究で用い

た標準的な育成プログラムを示す。 
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図 3.1 結晶成長装置の外観写真 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.2 結晶成長装置の模式図 
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結晶成長装置による GaN結晶作製方法 

① アルゴンガス雰囲気のグローブボックス内で、セラミック製の坩堝（内径：17 mm、高

さ：25~50 mm）内に種結晶基板および金属ガリウム（純度：6N）、金属ナトリウム（純

度：4N）、炭素片（純度：6N）を入れ、これを直径 1 インチのステンレス配管内に封入

する。 

② ステンレス配管をグローブボックスから取り出し、窒素ボンベと連結されたレギュレー

タに接続する。 

③ 真空ポンプを用いてステンレス配管内を真空パージしたのち、ステンレス配管内に窒素

ガスを加圧する。 

④ 電気炉により約 1時間かけてステンレス配管内を育成温度 Tまで加熱する。 

⑤ 昇温終了後、ステンレス配管内が所定の印加窒素圧力 Pになるよう、レギュレータを調

節する。 

⑥ 育成期間中、ステンレス配管内を所定の温度および窒素圧力で保持する。 

⑥ 育成期間終了時間 tに到達後、ステンレス配管を約 10時間かけて室温まで徐冷する。 

⑦ ステンレス配管をレギュレータと切り離し、配管内からセラミック坩堝を回収する。 

⑧ 坩堝内の Naをエタノールで処理し、育成した結晶を坩堝内から回収する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.3 育成プログラム 
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3.3 成長ハビット変化の育成温度依存性 

3.3.1 育成条件および育成結果 

 ポイントシード上成長における育成温度と成長ハビット変化の関係性を評価するため、

ポイントシード基板を種結晶基板として、850~890 °C の温度条件で育成を行った。図 3.4に

ポイントシード基板の表面 SEM像および基板パターンの模式図を示す。この実験で用いた

ポイントシードの直径は 250 μm、隣接するポイントシードの中心間の距離は 550 μmである。

育成条件の詳細を表 3.1に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.4 (a)ポイントシード基板の表面 SEM像および(b)基板パターンの模式図 

 

 

 

表 3.1 育成温度依存性評価における育成条件 

育成温度 

(°C) 

窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 

坩堝 

850 

870 

890 

 

4.0 

 

96 

 

27:73 

 

0.5 

 

アルミナ 
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 図 3.5に 850 °Cの条件で成長した結晶の光学写真を示す。また、図 3.6にそれぞれの温度

条件で育成した結晶の+c面の As-grown表面 SEM像を示す。SEM評価では、いずれの成長

条件においても、ポイントシード上に主に+c面と{10-11}面でファセットされた六角錐台形

の結晶グレインが成長している様子が観察された。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.5 ポイントシード基板上に成長した GaN結晶 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.6 (a)850, (b)870, (c)890 °C の条件で育成した結晶の 

+c面 As-grown表面 SEM像 
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 各条件における結晶成長速度を、成長膜厚を成長時間で割ることにより導出した。得ら

れた結晶成長速度は、育成期間中の平均成長速度である。成長膜厚は図 3.7 に示すとおり、

ポイントシードから六角錐台形グレインの上面（+c 面）までの距離とした。図 3.8 に各条

件における成長速度を示す。図 3.8より、育成温度が高温であるほど成長速度が遅くなると

いえる。これは、育成温度の高温化によりフラックスの過飽和度が低下したためであると

考えられ、育成温度と過飽和度の関係性については、本章第 5節 1項(3.5.1)で詳細に述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.7 成長膜厚の模式図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.8 各育成条件における成長速度 
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3.3.2 成長ハビット評価およびグレイン中心領域における転位評価 

 850~890 °C の条件で育成した結晶に対し、成長ハビット変化およびグレイン中心領域に

おける転位密度を評価した。図 3.9に示すとおり、上述した評価を行うにあたり、育成結晶

の+c 面および a 面に対し研磨加工を施した。加工の最終工程で CMP(Chemical Mechanical 

Polishing)処理を施し、研磨加工時に生じた表面変質層は除去した。また、a面加工はポイン

トシードの中心を通るように調整した。 

成長ハビット変化は a 面のカソードルミネッセンス(CL)より推定した。CL 像測定は、

Imaging CL DF-100（株式会社堀場製作所）を用いて室温で行い、加速電圧が 5 kVの条件で

電子線を照射した際における、200 ~ 650 nmの発光を検出した。また、転位密度は NaOH–

KOH 混合融液を用いたエッチング処理により転位箇所に生じたエッチピットを観察するこ

とで導出した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.9 成長ハビット変化および転位密度の評価方法 
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850~890 °Cの条件で育成した結晶の a面の CL像を図 3.10にそれぞれ示す。これまでに、

HVPE 法により作製した GaN 結晶における CL評価において、+c面成長領域より{10-11}面

などの斜め面で成長した領域の方が CL 発光強度が強いことが報告されている[2]。これは、

+c面より斜め面の方が成長過程で O原子などの不純物原子を取り込みやすく、電子密度が

高くなるためであると考えられている。Naフラックス法により作製した GaN 結晶において

も、+c面成長領域より{10-11}面成長領域の方が酸素濃度が高いことが確認されていること

から[3]、CL 発光強度においては HVPE 法と同様の傾向があると考えられる。図 3.10 に示

した CL像から推定される、各育成条件における成長ハビット変化の模式図を図 3.11にそれ

ぞれ示す。 

基板上に配置されたポイントシードの形状は、+c軸方向の高さが約 30 μmであるのに対

し直径は 250 μmと平板状であるため、いずれの育成条件においても、成長初期の段階では

各ポイントシード上に+c面が大きく発達した六角平板状のGaN結晶グレインが成長したと

考えられる。850 °C で育成した結晶では、ポイントシード直上の+c面成長領域の幅にほと

んど変化が見られない（図 3.10(a)）。つまり、この条件では初期にポイントシード上に形成

された六角錐台形グレインの+c 面の大きさがほとんど変化することなく、六角錐台形の成

長ハビットを保ちながら成長したと考えられる。 

一方、870 °C以上で育成した結晶では、成長するに従い+c面成長領域の幅が徐々に狭く

なっている様子が分かる（図 3.10(b), (c)）。これは、成長過程においてポイントシード上に

形成された六角錐台形グレインが少しずつ六角錐形に変化したことを表している。また、

890 °C と 870 °C を比較した場合、890 °C の方がこのハビット変化がより顕著であり、890 °C

で育成した結晶では成長膜厚 1 mm までに一度+c 面成長領域が消滅し、再び出現している

様子が見られた。これは、890 °C の育成では成長膜厚が 1 mmに達するまでに成長ハビット

が六角錐形になり、再び+c面が出現し、成長ハビットが六角錐台形に戻ったと考えられる。

これらの結果は、育成温度が高温であるほど六角錐台形から六角錐形へのハビット変化が

起こりやすいことを示している。図 3.6 に示したとおり、育成結晶の As-grown 表面ではい

ずれの育成条件においても六角錐台形のグレインが観察された。しかし、850 °C の条件で

は成長初期から六角錐台形のハビットを保って成長したのに対し、870 °C以上の条件では、

一度六角錐形に変化したのち、再び六角錐台形に変化したという違いがあると分かった。 

 この成長ハビット変化の違いは、育成温度変化によるフラックス過飽和度の変化に起因

しており、育成温度の高温化により過飽和度が低下した結果、成長ハビットの錐状化が促

進したと考えられる。育成温度と成長ハビット変化の詳細な考察については、本章第 5節 1

項(3.5.1)で述べる。 
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図 3.10 (a)850, (b)870, (c)890 °C の条件で育成した結晶の a面の CL像  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.11 (a)850, (b)870, (c)890 °C の条件における成長ハビット変化の模式図 
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 次に、各条件で育成した結晶におけるグレイン中心領域の転位密度評価について述べる。

Zhangらにより、転位欠陥を含む GaN 結晶を 420~470 °Cの NaOH–KOH 混合融液と接触さ

せることで、転位領域に六角錐形のピットが形成されることが報告されている[4]。本研究

では転位評価を行うにあたり、表 3.2に示す条件で NaOH–KOH混合融液に GaN結晶を浸漬

し、研磨加工した+c面に形成されたエッチピットを SEMで観察した。 

 

 

 

表 3.2 エッチング条件 

エッチャント比 

(NaOH：KOH) 
温度 (°C) 浸漬時間 (min.) 坩堝 

1:1 420 30~60 ニッケル 

 

 

 

各条件で育成した結晶に対し、成長膜厚 1 mmの+c面において、無作為に選んだ 26個の

グレインで転位密度を評価した。評価は+c 面成長領域の中央で行い、評価領域の大きさは

80 μm角とした。+c面成長領域の大きさが評価領域より小さい場合は、+c面成長領域の中

心が評価領域の中央となる位置で行った。各結晶における転位密度を比較するため、得ら

れた転位密度を 10
4 cm

-2台、10
5
 cm

-2台前半、10
5
 cm

-2台後半、10
6
 cm

-2以上の四つの区分に

分類し、それぞれの区分に該当するグレインの数を集計した。その結果を図 3.12 に示す。

また、各条件で育成した結晶において得られた代表的な表面 SEM像を図 3.13 に示す。 

850 °C の条件で育成した結晶では、全ての測定箇所において図 3.13(a)のような転位密度

が 10
6
 cm

-2以上の領域が観察された。一方、870 °C 以上の条件で育成した結晶では、転位密

度が 10
6
 cm

-2未満の領域が観察され、+c 面成長領域に存在する転位がただ一つしかない領

域も観察された（図 3.13(b), (e)に示す）。また、転位密度が 10
4
 cm

-2台や 10
5
 cm

-2台前半の低

転位密度領域の数は、育成温度が高温であるほど増加する傾向が得られた。図 3.10 に示し

た CL像の観察結果と合わせると、育成温度が高温であるほど六角錐形への成長ハビット変

化が加速し、グレイン中心領域における転位低減が促進することが示された。 

890 °C の条件で育成した結晶においても、成長膜厚 1 mmの評価領域までに六角錐形への

ハビット変化が起こったにも関わらず、図 3.13(g)のように転位密度が 10
6
 cm

-2以上の領域が

観察された。この原因として、六角錐形に変化した際に、ボイドにより終端されなかった

転位が、再び出現した+c 面成長領域に伝播した可能性が考えられる。この点については、

本章第 5節 2項(3.5.2)で詳細に述べる。 
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図 3.12 グレイン中心領域の転位密度分布 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.13 エッチング後の+c 面の表面 SEM像 
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3.4 成長ハビット変化の窒素圧力依存性 

 フラックスへの印加窒素圧力と成長ハビット変化の関係性について述べる。図 3.2に示し

た実験装置を用いて、図 3.4 に示した基板パターンのポイントシード基板上に 870 °C の温

度条件で窒素圧力を 2.8~3.6 MPaとして育成した。育成条件の詳細を表 3.3に示す。 

 

 

 

表 3.3 窒素圧力依存性評価における育成条件 

育成温度 

(°C) 

窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 
坩堝 

 

870 

 

2.8 

3.2 

3.6 

 

96 

 

27:73 

 

0.5 

 

アルミナ 

 

 

 

図 3.14に窒素圧力と成長速度の関係を示す。成長速度の導出は、前節 3.3.1に示した通り

である。窒素圧力が 4.0 MPa の値は、図 3.7に示したものと同値である。窒素圧力が高いほ

ど、成長速度が速い傾向が得られた。これは、窒素圧力が高くなるに従い、フラックスの

過飽和度が増加するためであると考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.14 フラックスへの印加窒素圧力と成長速度の関係 
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次に、前節で述べた方法により窒素圧力が 2.8 MPa および 3.2 MPaの条件で育成した結晶

に対し、成長ハビット変化を評価した。図 3.15に各条件で育成した結晶の a 面の CL像を示

す。窒素圧力 3.2 MPa の条件で育成した結晶に関しては、+c 面表面を平坦化した後に観察

した。 

図 3.15 では、いずれの結晶も成長膜厚が 1 mm に到達するまでにポイントシード直上に

位置する+c 面が消失し、再び出現した様子が観察された。これは、窒素圧力が 3.2 MPa 以

下の条件で育成した結晶では、成長膜厚が 1 mmに到達するまでに成長ハビットが六角錐台

形から六角錐形に変化したことを示している。図 3.10(b)に示した窒素圧力 4.0 MPa の育成

では、成長膜厚が 1 mmまでに六角錐形に変化しなかったグレインが観察されたことから、

窒素圧力が低い条件の方が六角錐形への成長ハビット変化は顕著であると言える。この成

長ハビット変化の違いは、窒素圧力変化によるフラックス過飽和度の変化に起因しており、

低窒素圧力下における低過飽和条件により成長ハビットの錐状化が促進されたと考えられ

る。この点についての詳細な考察は、次節第 1項(3.5.1)で述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.15 (a)2.8 MPaおよび(b)3.2 MPaの条件で育成した結晶の a面の CL像 
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3.5 成長ハビット変化および転位低減における考察 

3.5.1 成長ハビット変化の本質的要因 

 本章第 2 節および第 3 節より、ポイントシード上成長では、等しい窒素圧力条件下では

育成温度が高いほど、また等しい温度条件下では窒素圧力が低いほど、六角錐形への成長

ハビット変化は加速することが示された。ここでは、成長ハビット変化の本質的な要因に

ついて考察する。 

 GaN結晶成長における成長ハビット変化については、MOVPE法やHVPE法における ELO

成長において報告事例があり、MOVPE法では環境のⅤ/Ⅲ比（Ga原料と N原料の割合）に

より、HVPE法では H2流量により変化することが報告されている[2,9]。 

 Na フラックス法における成長ハビット変化を考察するにあたり、まず、本章第 3 節で示

した成長ハビット変化の窒素圧力依存性に着目する。フラックスへの印加窒素圧力を低下

させた場合、フラックスへの窒素溶解量は同様に低下すると考えられる。従って、窒素圧

力の低下が成長ハビット変化に与えた影響として、以下の二つの仮説が考えられる。 

 

(1) フラックスの過飽和度が低下したことにより、六角錐形へのハビット変化が加速 

(2) フラックス中のⅤ/Ⅲ比が Gaリッチに変化したことにより、六角錐形へのハビット変化

が加速 

 

 仮に、仮説(1)が正しいと仮定し、育成温度と過飽和度の関係について考察する。フラッ

クスの過飽和度については、Morishita により調査されており[5]、実験的に得られた、様々

な温度条件における GaN 溶解度および窒素溶解度が報告されている（図 3.16）。GaN 溶解

度は、GaN結晶のフラックスへの溶解量より導出されたものである。また、窒素溶解度は、

育成実験において成長の可否から飽和曲線（実線）が求められ、また溶解度曲線がシーベ

ルト則に従うと仮定し、予想曲線（点線）が推定されている。 

第 2章において述べた方法により得られる、40気圧の印加窒素圧力下における 850 °Cの

フラックスの過飽和度 σ1 および 900 °C のフラックスの過飽和度 σ2をそれぞれ図 3.16中に

示す。σ1 > σ2であることから、850~900 °C の温度領域では、同じ窒素圧力条件下では高温で

あるほどフラックスの過飽和度は低下するといえる。従って、育成温度の高温化によりフ

ラックスの過飽和度が低下した結果、六角錐形への成長ハビット変化が加速しており、(1)

は実験結果として正しい。 

次に、仮説(2)が成長ハビット変化の主要因であると過程し、育成温度と窒素溶解度の関

係に着目する。フラックスの窒素溶解度は、図 3.16(b)から分かるとおり、600~900 °C の温

度領域では育成温度が高いほど増加する傾向がある。従って、850 °C と 890 °C の育成を比

較した場合、890 °C の方が N リッチな環境下で成長したと考えられる。ところが、実験結

果では 890 °Cの方が六角錐形への成長ハビット変化は顕著であり、これは仮説(2)と矛盾す
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る。 

以上の考察より、Na フラックス法では、フラックスの過飽和度が成長ハビット変化を引

き起こす主要因であり、過飽和度が高い環境下では、+c 面が発達しやすく、六角錐形への

ハビット変化が起こりにくいのに対し、フラックスの過飽和度が低い環境下では、+c 面が

発達しにくく、六角錐形へのハビット変化が促進すると結論付けた。これは、Yamane らに

より報告されている自然核発生により得られた GaN 結晶の成長ハビット変化とも整合する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.16 (a)GaN 溶解度のフラックス温度依存性および 

(b)窒素溶解度の窒素圧力依存性 
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3.5.2 転位低減のばらつきについて 

 図 3.13に示したとおり、890 °C の条件で育成した結晶では、成長ハビット変化の過程で

+c 面成長領域に存在する転位欠陥が一つまで低減したグレインが存在していた一方で、+c

面成長領域に複数の転位欠陥が観察されたグレインも存在した。成長ハビット変化におけ

る転位低減のばらつきについて考察する。 

+c 面成長領域に複数の転位欠陥が観察されたグレインにおいて、成長ハビット変化時の

転位伝播挙動を調査するため、六角錐形に結晶が変化した際の頂点領域付近において、a面

の CL評価を行った。得られた CL像を図 3.17に示す。図 3.17(a)において、六角錐形へ変化

するまでは、CLコントラストおよびストリエーションの角度より、成長面として主に+c面

および{10-11}面が出現していたと考えらえる。一方、六角錐形に変化した後の領域では、

コントラストの異なる領域が三種類ある。ポイントシード上に成長した結晶では、図 3.18(a)

に示すように、+c 面および{10-11}面でファセットされた結晶と、図 3.18(b)に示すように、

+c 面および{10-11}面に加えて、{10-12}面でファセットされた結晶が観察されている。図

3.17(a)における三種類のコントラスト領域は、コントラストの位置を考慮すると、濃い順に

+c面成長領域、{10-12}面成長領域、{10-11}面成長領域と推定される。これらを元に推定さ

れた図 3.18(a)に示した領域の成長ハビット変化の模式図を図 3.18(b)に示す。 

図 3.18(a)に示した CL 像において、六角錐形グレインの頂点付近を拡大した CL 像を図

3.18(c)に示す。図中の矢印で示すとおり、{10-12}面成長領域や{10-11}面成長領域に黒点 dark 

spot)や黒線(dark line)が見られた。GaN 結晶中の転位欠陥は、電子のバンド間遷移において

非発光中心となることから、CL像において黒点や黒線として観察される[6]。従って、観察

された黒点や黒線は、{10-12}面成長領域や{10-11}面成長領域に転位欠陥が存在しているこ

とを示している。{10-12}面成長領域の黒点は+c 面と並行に並んでいるものが見られるが、

これは単にそのように転位が伝播した結果であり、CLコントラストの連続性から、一時的

に+c面が出現したというわけではないと考えられる。また、{10-11}面に見られた黒線に着

目すると、+c面が消失した地点から伸びていることが分かる。これより、+c面を伝播して

いた転位欠陥が、+c面が消失する過程で{10-11}面や{10-12}面を成長面とする領域に移動し

た可能性が考えられる。 

成長ハビット変化における転位低減メカニズムについては Imanishi により考察されてお

り、+c面の外周部において発生したバンチングステップが+c面の中心に向かって進む過程

で転位欠陥の集束が起こること、そして集束した転位欠陥が、+c 面の消失過程で形成され

たボイドによって終端するという二段階の転位低減モデルが提案されている。図 3.18 に示

したグレインでは、+c 面の中心領域に集束した転位欠陥の全てがボイドで終端されず、一

部が残存した可能性が考えられる。そして、それらの転位欠陥の一部が再び出現した+c 面

および{10-12}面成長領域伝播した可能性が考えられる。成長ハビット変化における更なる

転位伝播挙動の知見を得るためには、TEMなどによる詳細な調査が必要である。 

  



45 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.17 (a)890 °C の条件で育成した結晶における a面 CL像、 

(b)成長ハビット変化の模式図、(c)拡大 CL像 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.18 ポイントシード上に成長した錐状 GaN 結晶の頂点付近の表面 SEM像 
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3.5.3 成長ハビット変化について 

 上述したとおり、870 °C 以上の条件で育成した結晶では、成長過程において六角錐台形

から六角錐形に変化した後、再び六角錐台形に変化したと考えられる。ここで興味深い事

象として、なぜ一度六角錐形に変化したグレインが、再び六角錐台形に戻ったのかという

点が挙げられる。ここでは、各成長面における転位密度の観点から考察する。 

 結晶中のらせん転位は、成長面に原料の取り込み口となる成長ステップを形成するため、

結晶成長において重要な役割を果たす。溶液中におけるタンパク質結晶成長において、レ

ーザ照射により結晶表面にらせん転位を形成し、スパイラル成長を誘起することにより、

二次元核成長と比較して成長速度の向上を実現したとの報告がある[7]。また、GaN 結晶成

長でも、–c 面上の MOVPE 成長において、スパイラル成長の方が二次元核成長より成長速

度が速いことが報告されている[8]。このように、結晶表面のらせん転位は成長面の成長速

度増加に寄与する。 

ポイントシード上に成長した GaN 結晶の{10-11}面を SEM 観察した際、図 3.19(b)に示す

ようにコントラストの違いにより四つの領域が見られ（図 3.19(b)参照）、その四つの領域の

中心は周囲と比較して最も高くなっていた（図 3.19(c)参照）。これは、四つ領域の中心に成

長中心となる転位が存在しており、転位箇所に成長丘が形成されたと解釈できる。また、

+c面における LPE成長において、らせん転位を中心としたスパイラルステップの観察事例

が報告されている（図 3.20）[5]。 

ポイントシード上成長では、ポイントシード中の転位欠陥は+c面成長領域および{10-11}

面成長領域に伝播すると考えらえる。六角錐形へのハビット変化前における各成長面の転

位密度は評価事例があり、研磨+c面上において、+c面成長領域が 10
6
 cm

-2以上、{10-11}面

成長領域が 10
3
 cm

-2以下と報告されている[3]。また、上述したとおり、六角錐形への成長ハ

ビット変化により+c面成長領域の転位密度が低減し、また場合によっては{10-11}面などの

斜め面に転位欠陥が伝播する。以上を考慮した結合成長における転位伝播の模式図を図 3.21

に示す。 

上述した転位欠陥の成長における役割を踏まえると、六角錐形へのハビット変化前後に

おける各成長面の成長速度の関係は以下のようになると考えられる。六角錐形へのハビッ

ト変化前では、+c面の方が{10-11}面より成長中心となる転位欠陥が多く含まれている可能

性が高く、成長中心の数が多いために+c面の方が{10-11}面より速い成長が期待でき、+c面

は縮小しやすい状況にあるといえる。{10-11}面の転位欠陥は横方向に伝播し、やがてはグ

レイン接合領域に到達すると考えられるので、成長が進むにつれて{10-11}面内の転位欠陥

は減少し、+c 面との成長速度差は更に広がる可能性がある。ところが、六角錐形へのハビ

ット変化後は+c面内の転位欠陥が大きく減少するため、+c面の成長中心も大きく減少する。

その結果、二次元核形成が起こらない比較的低過飽和な条件においては、+c 面の成長速度

は渦巻き成長丘の個数に応じて遅くなるため、+c面と{10-11}面の成長速度差が縮まり、+c

面や{10-12}面などの面が成長面として出現しやすい状況に変化したと考えられる。 
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また、高過飽和条件では二次元核成長の寄与が大きくなるため、+c面と{10-11}面の成長

速度差が小さくなり、六角錐台形を保ちながら成長したと考えられる。 

本研究では GaN 結晶成長は Ga 原料供給のない密封系で行われているため、フラックス

組成比の変化など、時々刻々と成長環境が変化する状況で行われた。従って、転位欠陥以

外に成長ハビット変化に寄与した要素は大いに有り得る。しかしながら、各成長面の転位

密度変化に着目することで、本実験で観察された成長ハビット変化にある程度の説明が付

けられると考え、仮説として本節で執筆した次第である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.19 (a)ポイントシード上に成長した GaN結晶の光学写真、 

(b){10-11}面の As-grown表面 SEM像、(c)AFM像 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.20 +c 面の LPE 成長表面において観察されたスパイラルステップ 
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図 3.21 ポイントシード上成長における転位分布 

 

 

 

3.6 ポイントシード径が転位低減に及ぼす効果 

3.6.1 はじめに 

 本章第 3 節では、890 °C の条件で育成した結晶において、成長過程で成長ハビットが六

角錐形に変化したにも関わらず、グレイン中心領域において多くの転位欠陥が残存する（転

位密度：10
6
 cm

-2以上）結晶グレインが観察された。また、本章第 5節では、六角錐形への

ハビット変化の過程で転位欠陥の一部がボイドにより終端されず、ハビット変化後に再び

出現した+c面成長領域に伝播する可能性を示した。 

 結合成長法における研究では、これまでに様々な基板パターンが検討されており、

Imanishi により、ポイントシード径を縮小することで 2inch結晶の反りが低減したことが報

告されている[3]。本節では、六角錐形へのハビット変化における更なる低転位密度化を目

的に、シード径が転位低減に及ぼす効果について調査した。 
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3.6.2 ディッピング法の導入 

 ポイントシード上成長では、シード径の縮小に従い、シード上における核発生に必要な

過飽和度が高くなる傾向が見られた。大型結晶成長装置を用いて等しい育成条件でシード

径が 125 μmおよび 250 μmのポイントシード基板上に育成した場合、シード径 250 μmの基

板上でのみ結晶が成長した事例がある（図 3.22）。一方で、上述したとおり、ポイントシー

ド上成長では、フラックスの過飽和度が低い条件で育成することにより六角錐形へのハビ

ット変化が加速し、グレイン中心領域の転位低減が促進する。そこで、シード径の小さな

基板上成長において転位密度の低い結晶を得るためには、成長初期のみフラックスの過飽

和度を高くすることでシード上における核発生を誘起し、核発生後はフラックスの過飽和

度を下げ、錐状化を促進させる手法が有用である。上記の育成プログラムを実現するため

には、シード上における核発生のタイミングを正確に制御する必要がある。そこで、本研

究ではシード径が小さい基板上への育成において、ディッピング法を採用した。 

 図 3.23 にディッピング法の概略図を示す。本章第 2 節で述べた結晶成長方法において、

室温から育成温度に加熱した直後では、フラックス中に十分な窒素が溶解しておらず、フ

ラックスは未飽和な状態であると考えられる。そして、時間経過とともにフラックス中の

窒素濃度が増加し、やがては過飽和状態となる。ディッピング法では、フラックスが未飽

和状態であるうちはポイントシード基板とフラックスを分離させておき、フラックスが過

飽和状態になった後に基板をフラックスに浸漬させる。これにより、シード上の核発生時

のタイミングを基板の浸漬直後と考えることができる。また、この方法により、未飽和な

フラックスによるポイントシードの溶解・消失を防ぐことができる。 

 ディッピング法は、高品質な+c面基板上における LPE成長への適用事例があり、未飽和

状態のフラックスによる結晶基板表面の溶解を防ぎ、結晶表面の平坦性を保った状態で成

長を開始することにより、成長初期に生じる転位欠陥を低減したとの報告がある[9]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.22 等しい育成条件におけるシード径(a)125 μm基板および 

(b)250 μm基板上への育成後の基板もしくは育成結晶の光学写真 
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図 3.23 ディッピング法の概略図 

  



51 

 

3.6.3 育成条件および育成結果 

 ディッピング法を用いて、シード径が 125 μmおよび 250 μmのポイントシード基板上に

結晶を育成した。図 3.24および図 3.25に、シード径 125 μm基板および 250 μm基板の表面

SEM 像および基板パターンをそれぞれ示す。いずれの基板においても隣接するポイントシ

ードの中心間の距離は 550 μmであり、各ポイントシードは成長した結晶グレインが a軸方

向で接合するように配置されている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.24 シード径 125 μm基板の(a)表面 SEM像および(b)基板パターンの模式図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.25 シード径 250 μm基板の(a)表面 SEM像および(b)基板パターンの模式図 
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本実験に用いた育成温度プログラムを図 3.26に示す。室温から 1 hで 870 °C まで昇温し

たのち、24 hこの温度で保持した。この間、ポイントシード基板は気相中で保持しており、

フラックスとは接触していない。そして、基板をフラックスに浸漬し、その直後から 1 hで

890 °C まで昇温した。その後、この状態で 119 h 保持し、基板上に育成を行った。成長期間

終了後、結晶をフラックスから引き上げると同時に冷却を開始した。フラックスへの印加

窒素圧力は、870 °C への昇温後から成長期間終了まで 4.0 MPaで一定であった。 

育成条件の詳細を表 3.4に示す。本実験では、核発生直後の 1時間を除いた大部分の育成

期間においてフラックス温度は 890 °Cであるため、便宜上、育成温度を 890 °C として表記

する。これは、第 4章で述べるディッピング育成についても同様である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.26 育成温度プログラム 

 

 

 

表 3.4 シード径依存性評価における育成条件 

育成温度 

(°C) 

印加窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 

坩堝材料 

890 4.0 120 27:73 0.5 アルミナ 
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 図 3.27(a)に、シード径 0.125 基板上に育成した結晶の光学写真を、また図 3.27(b)に育成

結晶およびポイントシード基板の模式図をそれぞれ示す。本実験では、基板を気液界面に

対して垂直方向にフラックス中に 13 mm程度浸漬させており、フラックスに浸漬した領域

においてのみ結晶が成長する。つまり、育成中は、坩堝底側と反対側の結晶端の位置に気

液界面が位置していたと考えられる。便宜上、ポイントシード基板の中心線上の結晶端位

置を気液界面位置と定義する。図 3.28にそれぞれの基板上に育成した結晶における、+c面

の As-grown表面 SEM像を示す。いずれの結晶においても、気液界面からの距離が 0~10 mm

の領域（図 3.27(b)中の Area 1）では、観察された結晶グレイン数は領域中に含まれるポイ

ントシードの数と比較して少なかった（図 3.28(a), (b)）。この領域における成長膜厚は、厚

い箇所で 2.8 mmに達しており、成長過程で隣接する複数のグレインが合一化したと考えら

れる。一方で、気液界面からの距離が 10 mm以上の領域（図 3.27(b)中の Area 2）では、い

ずれの結晶においてもグレインが合一化していない領域が支配的であった（図 3.28(c), (d)）。

この領域の成長膜厚は 1.6 mm以下であった。基板下部領域において成長膜厚が低い要因と

しては、窒素原料を気液界面から供給しているため、気液界面に近い領域における成長に

より窒素原料が消費され、基板下部領域への窒素原料供給が特に少ないためであると考え

られる。 

 育成した結晶内に膜厚分布が見られたため、次節以降に述べる、シード径 125 μm基板に

育成した結晶とシード径 250 μm基板上に育成した結晶における成長ハビット変化およびグ

レイン中心領域の転位密度の比較は、気液界面からの距離が 2~7 mmにおける、ポイントシ

ード基板直上の領域で行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.27 (a)シード径 125 μm基板上に育成した結晶の光学写真、および 

(b)育成結晶の模式図 
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図 3.28 育成結晶における+c面の As-grown表面 SEM 像 
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3.6.4 成長ハビット評価およびグレイン中心領域における転位評価 

 本章第 2節で述べた方法により、シード径 125 μm基板および 250 μm基板上に育成した

結晶に対し、成長ハビット変化を観察した。図 3.29 に各結晶における a面の CL像を示す。

いずれの結晶においても、成長過程で+c 面が消失し、成長ハビットが六角錐形に変化した

様子が観察された。また、成長ハビットが六角錐形に変化した成長膜厚は、シード径 125 μm

基板上の育成結晶の方がシード径 250 μm基板上の育成結晶と比較して薄く、早い段階で六

角錐形になる傾向が見られた。つまり、等しい過飽和度条件で育成した場合、シード径が

小さいほど、低転位化までに必要な成長膜厚が薄く済むといえる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.29 シード径(a)125 μm基板および(b)250 μm基板上に育成した結晶の a面の CL像 

 

 

 

 次に、シード径 125 μm基板および 250 μm基板上に育成した結晶に対し、+c面における

グレイン中心領域の転位密度を比較した。転位密度は、本章第 2 節と同様に、NaOH–KOH

混合融液によるエッチング処理により生じたエッチピットを数えることにより導出した。

転位評価は、各結晶に対し成長膜厚 1 mmの領域において、無作為に選んだ 20個のグレイ

ンで行った。本評価では、評価領域の大きさを 120 μm角とした。この評価面積では、評価

領域中に転位欠陥がただ一つ含まれる場合、評価領域の転位密度は 10
3
 cm

-2台となる。二つ
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の結晶において転位密度を比較するため、得られた転位密度を 10
3
 cm

-2台、10
4 cm

-2台、10
5
 

cm
-2台前半、10

5
 cm

-2台後半、10
6
 cm

-2以上の五つの区分に分類し、それぞれの区分に該当

するグレインの数を集計した。その結果を図 3.30 に示す。また、各結晶において得られた

代表的な表面 SEM像を図 3.31に示す。 

 転位密度が 10
4 cm

-2台以下のグレイン数を比較した場合、125 μm 基板上結晶と 250 μm

基板上結晶において同数であった。しかしながら、転位密度が 10
5
 cm

-2台後半や 10
6
 cm

-2以

上の領域は、シード径 125 μm基板上に育成した結晶では観察されず、シード径 250 μm基

板上に育成した結晶においてのみ観察された。シード径が小さい基板の方が、六角錐形へ

のハビット変化後において高転位領域が形成されにくいといえる。ポイントシードは元々

同程度の欠陥密度の基板結晶から作成するため、シード径が小さいほど 1 個のポイントシ

ードに含まれる総転位欠陥数が減少する。シード径が小さい方がハビット変化によりグレ

イン中心領域に集束した転位欠陥数が少ないと考えられ、結果的にこのことがハビット変

化後に残存する転位欠陥数に影響を与えている可能性が考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.30 シード径(a)125 μm基板および(b)250 μm基板上に育成した結晶の 

グレイン中心領域における転位密度分 
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図 3.31 シード径 125 μm基板および 250 μm基板上に育成した結晶における 

エッチング後の+c面の表面 SEM像 
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3.7 まとめ 

 本章では、ポイントシード上成長において、グレイン中心領域における低転位密度化に

必要な六角錐形への成長ハビット制御を目的に、育成条件と成長ハビット変化の関係性を

調査した。育成温度と成長ハビット変化の関係性評価では、育成温度が高温であるほど、

グレインの錐状化が顕著であった。フラックスへの印加窒素圧力と成長ハビット変化の関

係性評価では、窒素圧力が低圧であるほど、グレインの錐状化が顕著であった。また、上

記二つの関係性を合わせて考察することにより、フラックスの過飽和度が低い条件ほど、

グレインの錐状化が促進すると結論付けた。 

 また、ハビット変化時における更なる転位低減を目的に、ポイントシード径が転位低減

に与える効果について調査した。シード径の縮小化により、ハビット変化後に残存する転

位欠陥数を低減できることが分かった。また、等しい成長条件で育成した場合、シード径

の縮小化により低転位密度化までに必要な成長膜厚が薄膜化することを示した。 

 以上より、ポイントシード法および結合成長法において、低過飽和条件によるシード径

の小さな基板上への育成が、転位密度の低い結晶を作製する上で有用であるといえる。 
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第 4章  

結合成長法における 

フラックス組成比依存性 
 

4.1 はじめに 

第 1 章および第 2章において、Naフラックス結合成長法では、育成結晶内の主にグレイ

ン接合界面において、大きい場合では数百 μmサイズのボイドが形成され得ることを述べた。

結晶内のボイドは、結晶強度の低下を招くのみならず、バルク成長の種やデバイス用のウ

エハとして用いたときに、新たな欠陥導入の起点になる可能性が高い。従って、結合成長

法を実用化するためには、ボイド形成を抑制する必要がある。 

 Naフラックス法では、フラックス組成比（Gaと Naの割合）により微小 GaN結晶上への

成長において成長ハビットが変化することや、+c面上の LPE成長において成長モードが変

化することが報告されている[1,2]。また、実験および第一原理計算を用いたシミュレーショ

ンにより、フラックス組成比によりフラックスの窒素溶解度が大きく変化することが報告

されている[3]。このように、フラックス組成比は GaN 結晶成長に大きな影響を与える要素

の一つである。本研究では、結晶内におけるボイド形成の抑制を目的に、結合成長法にお

けるフラックス組成比依存性を調査した。 

 本章の前半では、結合成長法により+c 面ポイントシード基板上に成長した結晶内のボイ

ド形成や成長ハビット変化とフラックス組成比の関係性について述べる。また、後半では、

第 3 章および本章前半で得られた知見をもとに、低転位密度かつボイドフリーな GaN 結晶

成長に向けて有用な成長環境を検討した。 
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4.2 結合成長法におけるボイド率のフラックス組成比依存性 

4.2.1 育成条件および育成結果 

 第 3章 2節で述べた結晶成長装置および育成方法を用いて、第 3章の図 3.4 に示した基板

パターンを有するポイントシード基板上に結合成長を行なった。フラックス組成比が成長

ハビットやボイド形成へ与える影響を調査するため、育成初期のフラックス中 Gaの割合が

15 mol%、27 mol%、40 mol%の三条件で育成した。表 4.1に詳細な育成条件を示す。 

 

 

 

表 4.1 フラックス組成比依存性評価における育成条件 

育成温度 

(°C) 

印加窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 

坩堝材料 

 

870 

 

3.6 

 

72~96 

15:85  

0.5 

 

アルミナ 27:73 

40:60 

 

 

 

 図 4.1に、フラックスの Ga比が 15 mol%の条件で育成した結晶の写真を示す。また、図

4.2に Ga比が 15, 27, 40 mol%の条件で育成した結晶における+c面の As-grown 表面 SEM像

をそれぞれ示す。図 4.2に示した結晶の成長膜厚はおおよそ 1.3 mmである。成長膜厚およ

び育成時間から導出した、Ga比 15, 27, 40 mol%の条件おける平均成長速度は、それぞれ 13.4, 

17.4, 13.0 μm/h であった。ただし、Ga比 15 mol%の条件では育成後に Ga原料がほとんど枯

渇しており、育成期間の途中で成長が止まった可能性がある。つまり、Ga比 15 mol%の条

件における実際の成長速度は、13.4 μm/h 以上であった可能性がある。 

Ga比が 15 mol%および 27 mol%の条件で育成した結晶では、各ポイントシードから六角

錐台形の GaN 結晶グレインが成長している様子が観察された（図 4.2(a), (b), (d), (e)）。Ga

比が 15 mol%の条件で育成した結晶では、結晶グレインの接合界面にボイドが見られず、そ

れぞれのグレインが密接していたのに対し、Ga 比が 27 mol%の条件で育成した結晶では、

グレインの接合領域にボイドが存在し、それぞれのグレインがほぼ独立して成長している

様子が観察された（図 4.2(b), (d)中黒矢印）。 

一方、Ga比が 40 mol%の条件で育成した結晶では、グレインサイズや形状が不均一であ

った（図 4.2(c), (f)）。また、この条件で育成した結晶においてのみ、グレイン の+c面およ

び{10-11}面表面にボイドが観察されたことに加え、グレインの重なり合い(Overlapping)も観

察された。 
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図 4.1 Ga比 15 mol%の条件で育成した結合結晶の光学写真 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.2 フラックスのGa比が(a)(d)15 , (b)(e)27, (c)(f)40 mol%の条件で育成した結晶における 

+c面 As-grown 表面の(a)(b)(c)平面 SEM像、および(d)(e)(f)鳥瞰 SEM 像 
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 図 4.3に、フラックスの Ga比が 15, 27, 40 mol%の条件で育成した結晶における、–c面の

表面 SEM 像を示す。SEM 観察は、ポイントシード基板から剥離した育成結晶の–c 面で行

っており、–c面成長した領域を観察したわけではない。図 4.3中の点線円は、ポイントシー

ド位置を示している。Ga比が 15 mol%および 27 mol%の条件で育成した結晶では、各ポイ

ントシードから成長した結晶グレインの接合界面において、ボイドはほとんど観察されな

かった。これらの条件における育成では、成長初期は隣接する結晶グレインが密接して成

長したといえる。一方、Ga比が 40 mol%の条件で育成した結晶では、–c面においても多数

のボイドが観察された。また、ポイントシード位置においてボイドで分割された複数のグ

レインが観察された。これは、ポイントシード上の複数の位置で微小グレインが形成され

たことを示唆するものである。 

この結果から、40 mol%の条件では、成長初期から多数のボイドを含みながら成長が起こっ

たと考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.3 フラックスの Ga比が(a)15, (b)27, (c)40 mol%の条件で育成した結晶における 

–c面の表面 SEM 像 

  



65 

 

4.2.2 結晶内のボイド形成評価 

 フラックスの Ga比が 15, 27, 40 mol%の条件で育成した結晶に対し、結晶中のボイドの様

子を明らかにするため、図 4.4に示すように育成結晶の+c面および a面に対して研削・研磨

加工を施し、加工面を SEM 観察した。a 面加工は、加工面がポイントシードの中心領域を

通るように調整した。図 4.5 に、各条件で育成した結晶の加工後の+c 面および a 面の表面

SEM像を示す。+c面における SEM像は、成長膜厚が 500 µmの領域で評価したものである。

また、a面の SEM観察は+c面を平坦化した後に行った（+c面表面は As-grown ではない）。 

Ga比が 15 mol%の条件で育成した結晶では、+c面および a面の両方において結晶グレイ

ンの接合界面にはほとんどボイドが観察されなかった（図 4.5(a), (d)）。これは、この条件で

は隣接するポイントシードから成長したグレインが成長期間中、常に密接した状態で成長

したことを示している。 

Ga比が 27 mol%の条件で育成した結晶では、図 4.5(b)に示すように+c面においてグレイ

ンの接合領域にボイドが観察された。また、図 4.5(e)に示した a 面 SEM 像より、グレイン

接合領域のボイドは主に成長期間の途中で生じており、成長過程で成長方向に伸展してい

ることが分かる。図 4.3(b)で示した–c面の SEM観察結果と合わせると、Ga比 27 mol%の条

件では、隣接するポイントシードから成長したグレインは、成長初期では密接して成長し

たが、成長期間の途中でグレイン間にボイドが形成され、その後はそれぞれのグレインが

ほぼ独立して成長したと考えられる。 

Ga比が 40 mol%の条件で育成した結晶では、+c 面および a面の両方において、大きさや

形状が様々なボイドが多数観察された（図 4.5(c), (f)）。図 4.2(d), (f)および図 4.3(f)に示した

As-grown 表面観察結果を考慮すると、この条件では、成長初期からボイドを内包したグレ

インが不規則に重なり合いながら成長した結果、結晶内において大きさや形状が不規則な

ボイドが形成されたと考えられる。 
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図 4.4 結晶内ボイド形成評価のための結晶加工の模式図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.5 各条件で育成した結晶における研磨加工後の+c面および a面の表面 SEM像 
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 次に、各条件で育成した結晶内におけるボイド形成について定量的な評価を行うため、

加工した+c面の表面 SEM 像よりボイド率を導出した。ここでいうボイド率とは、評価領域

面積に占めるボイド領域面積の割合を指しており、式(4.1)により得られる値である。 

 

                            (4.1) 

 

 式(4.1)において、R はボイド率、Avoidはボイド領域の面積、Aevaluationは評価領域の面積を

それぞれ表す。 

 Ga比 15, 27, 40 mol%の条件で育成した結晶の、成長膜厚が 500 µmおよび 700 µmの領域

における+c面のボイド率を図 4.6に示す。ボイド率は、いずれの成長膜厚領域においても、

フラックスの Ga 比が高くなるほど増加する傾向が得られた。また、Ga 比 27 mol%および

40 mol%の条件で育成した結晶において成長膜厚 500 µmと 700 µmを比較した場合、厚さ

700 µm領域の方がボイド率は小さい傾向が見られた。この要因については後述する。 

 以上の評価より、結合成長法における結晶内のボイド形成はフラックス組成比に大きく

依存し、フラックスの Ga比を下げることによりボイド形成を抑制できることが示された。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.6 各条件で育成した結晶より得られたフラックス組成比とボイド率の関係 
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4.3 成長ハビット変化のフラックス組成比依存性 

 ポイントシード上成長における成長ハビット変化のフラックス組成比依存性を調査した。

Ga比 15 mol%および Ga比 27 mol%の条件で育成した結晶に対し、CL評価より成長ハビッ

ト変化を推定した。図 4.7に Ga比 15 mol%および 27 mol%の条件で育成した結晶における a

面の CL像を示す。第 3章で述べたように、CL像において発光強度が弱い領域は+c面成長

領域を、発光強度が強い領域は{10-11}面などの斜め面成長領域にあたることが判っている。 

いずれの条件で育成した結晶においても、成長が進むに従い+c 面の大きさが徐々に小さ

くなり、成長ハビットが六角錐台形から六角錐形に変化する傾向が観察された。しかしな

がら、六角錐形へのハビット変化は Ga比 15 mol%の条件より Ga比 27 mol%の条件の方が

顕著であった。これより、ポイントシード上成長において、等しい温度・印加窒素圧力条

件下では、フラックスの Ga比が高い条件の方が斜め面は発達しやすく、六角錐形へのハビ

ット変化が起こりやすいといえる。Na フラックス法における成長ハビットのフラックス組

成比依存性については複数の研究報告があり、いずれにおいてもフラックスの Ga比が低い

条件では+c面が発達しやすい傾向が報告されている[1,2,4-7]。これは、本実験結果と整合す

る。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.7 Ga比(a)15 mol%および(b)27 mol%の条件で育成した結晶における 

a面の CL像 
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 本章 2節および 3節で得られた実験結果を以下にまとめる。Ga比 15 mol%および 27 mol%

の条件における成長モードの模式図を図 4.8に示す。Ga比 15 mol%と 27 mol%の条件を比較

した場合、グレイン接合領域におけるボイド形成は Ga比 27 mol%の条件にのみ観察された

が、六角錐形への成長ハビット変化は、Ga比 27 mol%の条件の方が顕著であった。 

Ga比 40 mol%の条件では、他の条件と比較して結晶グレインの均一性が大きく悪化し、

結晶内に様々な形状や大きさのボイドが多数形成された。 

Ga比 27 mol%の育成結果に着目すると、結晶グレインのハビットが平板状である成長初

期ではグレイン接合領域にボイドは形成されておらず、成長ハビットが錐状に変化する過

程でグレイン接合領域にボイドが生じたことが分かる。これより、平板状グレインの方が

錐状グレインよりグレイン接合界面においてボイドが形成されにくいと考えられる。  

Ga比 15 mol%の条件では、27 mol%の条件と比較して+c面が発達した平板状に近い成長

ハビットであった。そのため、Ga比 15 mol%の条件の方が、グレイン接合界面におけるボ

イド形成が起こりにくい成長モードであるといえる。しかしながら、ポイントシード上成

長において転位密度の低い結晶を作製するためには、六角錐形への成長ハビット変化が必

要である[8]。 

そこで、もう一度 Ga 比 15 mol%の条件で育成した結晶に着目すると、+c 面の As-grown

表面 SEM像において、結晶グレインが六角錐形に近いにも関わらず、グレインが密接して

いる様子が観察されており（図 4.2(a), (d)）、Ga比 40 mol%の実験結果と合わせると、ボイ

ド形成の起こりやすさ自体がフラックス組成比に依存しており、低 Ga組成比条件の方がボ

イド形成が起こりにくい可能性があるといえる。この点については、次節以降に示す実験

結果と合わせて、本章第 6節において考察する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.8 Ga比(a)15 mol%および(b)27 mol%の条件における成長モードの模式図 
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4.4 低 Ga組成比条件における成長ハビット変化の育成温度依存性 

4.4.1 はじめに 

 本章第 2節および第 3節において、フラックスの Ga組成比を下げることにより、隣接す

る結晶グレインの接合領域におけるボイド形成を抑制できる一方で、六角錐形への成長ハ

ビット変化は鈍化することを示した。また、低 Ga組成比条件においてグレインを錐状化さ

せることが出来れば、低転位密度化とボイドフリー化を両立できる可能性を述べた。 

 第 3 章において、結晶グレインの成長ハビットはフラックスの過飽和度に依存し、過飽

和度の低い条件で育成することにより、グレインの錐状化を促進できることを示した。そ

こで、低転位密度化とボイドフリー化の両立には、低 Ga組成比かつ低過飽和度条件が有望

であると考えられた。 

 第 3章で述べたとおり、フラックス過飽和度は育成温度や印加窒素圧力に依存する。第 5

章で詳細に述べるが、結合成長法では、育成温度の高温化により結晶の透明性が向上し、

結晶内の酸素不純物濃度が低減することが報告されており[9]、高温であるほど高品質な結

晶の成長が期待できる。そこで、本節では、これまでの実験で使用した m軸接合基板上に、

低 Ga 組成比条件においてフラックス過飽和度の低い高温成長を行い、低 Ga 組成比条件に

おける成長ハビット変化の過飽和度依存性を評価した。 

 

 

4.4.2 育成条件および育成結果 

 第 3 章の図 3.4 に示した基板パターンを有するポイントシード基板上に、フラックスの

Ga比が 15 mol%の条件において 890 °Cの高温成長を行った。比較のため、同じフラックス

組成比および印加窒素圧力条件において 870 °Cの育成を実施した。育成条件の詳細を表 4.2

に示す。 

それぞれの条件で育成した結晶の光学写真を図 4.9に示す。目視による観察では、890 °C

で育成した結晶の方が 870 °C で育成した結晶より着色が少ないといえる。 

 

 

 

表 4.2 低 Ga組成比条件における育成温度依存性評価における育成条件 

育成温度 

(°C) 

印加窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 

坩堝材料 

870 

890 
4.0 96~168 15:85 0.5 アルミナ 
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図 4.10に、それぞれの条件で育成した結晶の+c面の As-grown表面 SEM像を示す。いず

れの結晶においても、錐状に近い結晶グレインが観察され、グレイン接合領域にはほとん

どボイドが見られなかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.9  Ga比 15 mol%の条件において(a)870 °C および(b)890 °C の条件で育成した結晶の 

光学写真 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.10 Ga比 15 mol%の条件において(a)870および(b)890 °Cの条件で育成した結晶の 

+c面 As-grown 表面 SEM像 
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4.4.3 成長ハビット評価およびグレイン中心領域における転位評価 

 第 3章の図 3.9に示した方法により、育成した結晶に対し、成長ハビット変化およびグレ

イン中心領域の転位密度を評価した。 

図 4.11に、Ga比 15 mol%の条件において 870 °Cおよび 890 °C の温度条件で育成した結

晶の a面の CL像を示す。CL観察は、+c面表面を研磨加工した結晶に対して行った。870 °C

の条件で育成した結晶では、成長膜厚 1 mm の領域までは+c 面の大きさが少し小さくなる

か、ほとんど変化せずに成長する様子が観察された。一方、890 °C の条件で育成した結晶

では、成長が進むに従い+c 面の大きさが小さくなり、成長膜厚 1 mm の領域までに成長ハ

ビットが六角錐形に変化した様子が観察された。これより、フラックスの Ga比が 15 mol%

の条件においても、過飽和度の低い高温条件の方が結晶グレインの錐状化が顕著であると

いえる。 

 870 °Cの条件で育成した結晶では、As-grown表面の SEM評価において錐状に近い結晶グ

レインが観察された。この条件における育成では、育成後のフラックス内に Ga原料がほと

んど残っていなかった。このことから、Ga 原料の枯渇によりフラックスの過飽和度が下が

り、成長後期に錐状化が促進した可能性が考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.11 Ga比 15 mol%の条件において(a)870 および(b)890 °Cの条件で育成した結晶の 

a面の CL像 
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次に、それぞれの結晶に対し、成長膜厚 1 mmの領域において、グレイン中心領域の転位

密度を評価した。転位評価は無作為に選んだ 26個のグレインで行い、評価領域の大きさは

80 μm角とした。そして、得られた転位密度を 1.0×10
4 cm

-2台、1.0×10
5
 cm

-2台前半、1.0

×10
5
 cm

-2台後半、1.0×10
6
 cm

-2以上の四つの区分に分類し、それぞれの区分に該当するグ

レインの数を集計した。その結果を図 4.12 に示す。また、各条件で育成した結晶において

得られた代表的な表面 SEM像を図 4.13に示す。 

870 °C の条件で育成した結晶では、全ての評価箇所において転位密度が 10
6
 cm

-2
 以上の

高転位領域が観察された。一方、890 °C の条件で育成した結晶では+c面成長領域において

転位欠陥がただ一つしか存在しない領域（図 4.13(b)）を含め、転位密度が 10
4
 cm

-2台から

10
5
 cm

-2台前半の領域が観察された。 

図 4.11に示した CL評価結果と合わせると、フラックスの Ga比が 15 mol%の条件におい

ても、過飽和度の低い高温条件で育成することにより六角錐形へのハビット変化が加速し、

グレイン中心領域における転位低減が促進することが示された。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.12 グレイン中心領域における転位密度分布 
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図 4.13 Ga比 15 mol%の条件で育成した結晶における 

エッチング後の+c面の表面 SEM像 
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4.4.4 結晶内のボイド形成評価 

 本章第 2節で述べた方法により、Ga比 15 mol%の条件で育成した結晶内におけるボイド

を評価した。870 °C および 890 °Cの温度条件で育成した結晶において、+c面および a面に

対し研削・研磨加工を行い、加工面を SEM観察した。図 4.14に、870 °C および 890 °C の

条件で育成した結晶における、研磨加工後の+c面および a面の表面 SEM像をそれぞれ示す。

+c面の表面 SEM像は成長膜厚 600 μmの領域において評価したものである。 

870 °C の条件で育成した結晶では、+c面および a面の両方において、隣接するポイント

シードから成長した結晶グレインの接合領域においてボイドは観察されなかった（図4.14(a), 

(c)）。一方、890 °C の条件で育成した結晶では、多くのグレインは密接して成長していたが、

一部のグレイン接合領域においてボイドが観察された（図 4.14(b), (d)）。これより、Ga 比

15 mol%の条件では、育成温度が高いほどグレイン接合領域においてボイドが形成されやす

いといえる。この点については、本章第 6節で考察する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.14 Ga比 15 mol%の条件で育成した結晶における、 

研磨加工後の+c面および a面の表面 SEM像 
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4.5 a軸接合基板上における低 Ga組成比・高温成長 

4.5.1 はじめに 

 前節において、低 Ga組成条件においても、フラックスの過飽和度が低い条件で育成する

ことにより、結晶グレインの錐状化が促進することを示した。 

第 2章で述べたとおり、隣接する結晶グレインの接合領域における転位密度は、a軸接合

成長では 10
3
 ~ 10

4
 cm

-2台であるのに対し m軸接合成長では 10
4
 ~ 10

5
 cm

-2台であり、a軸接

合成長の方が一桁程度低い。従って、結合成長法では a軸接合成長の方が転位密度の低い結

晶の作製が期待できる。また、第 3 章で述べたとおり、ポイントシード径の縮小化はグレ

イン中心領域の低転位密度化において有用であり、また転位低減までに必要な成長膜厚を

短縮できる。 

 本実験では、シード径が 125 μmと小さい a 軸接合基板上に低 Ga 組成比・高温条件で育

成を行い、低転位密度かつボイドフリーな GaN 結晶の作製を目指した。また、同じ育成温

度・印加窒素圧力条件において、Ga組成比 27 mol%の条件で育成した結晶と、成長ハビッ

ト変化、グレイン中心領域における転位密度および結晶内のボイド形成について比較した。 

 また、Imanishiらにより、a軸接合成長の方が m軸接合成長と比較してグレイン接合領域

における転位密度が低い要因として、グレイン接合界面における転位伝播挙動が異なるた

めであるという考察がなされている[9]。本研究では、同一箇所において異なる成長膜厚領

域を評価することにより、a軸接合成長におけるグレイン接合界面の転位伝播挙動を調査し

たので報告する。 

 

 

4.5.2 育成条件および育成結果 

 第 3 章 6 節で述べたディッピング法を用いて、図 3.24 に示した基板パターンを有する a

軸接合基板上に、Ga組成比が 15 mol%の条件で 890 °C の高温成長を行った。育成条件の詳

細を表 4.3に示す。尚、育成期間中におけるフラックスの温度変化およびフラックスへの基

板浸漬のタイミングは、図 3.26に示した育成温度プログラムと同様である。 

 

 

 

表 4.3 a軸接合基板上成長における育成条件 

育成温度 

(°C) 

印加窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス比

(Ga:Na) 

炭素添加量 

(mol%) 

坩堝材料 

890 4.0 120 15:85 0.5 アルミナ 
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図 4.15に育成した結晶の光学写真を、また図 4.16に+c面の As-grown表面 SEM 像をそれ

ぞれ示す。第 3章で述べたディッピング育成結果と同様に、気液界面からの距離が 0~10 mm

の領域では、成長膜厚は 1.6~2.0 mm程度と厚く、隣接する複数のグレインが合一化した様

子が観察された（図 4.16(a)）。一方で、気液界面からの距離が 10 mm以上の領域では、成長

膜厚は 1.2 ~1.5 mm程度であり、図 4.16(b)に示すように隣接するグレインと合一化せず、一

つのポイントシード上に一つの六角錐台形グレインが見られる領域が支配的であった。こ

れは、第 3 章において述べたように、気液界面から遠い領域は気液界面から近い領域と比

較して窒素原料が供給されにくいためであると考えられる。以下に示す、成長ハビット変

化、グレイン中心領域の転位密度、および結晶内のボイド形成における、Ga比 27 mol%の

条件で育成した結晶との比較は、気液界面からの距離が 2~7 mmの、ポイントシード直上の

領域で行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.15 育成した結晶の光学写真 
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図 4.16 気液界面からの距離が(a)0~10 mmの領域および(b)10 mm以上の領域における 

育成結晶の+c面 As-grown表面 SEM像 
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4.5.3 成長ハビット評価およびグレイン中心領域における転位評価 

 Ga比 15 mol%および 27 mol%の条件でディッピング法により a軸接合基板上に育成した

結晶に対し、結晶断面(m面)の CL観察を行い、成長ハビット変化を推定した。観察は、気

液界面側の結晶端からの距離がおよそ 6 mmである m面で行った。図 4.17(a), (b)に各育成条

件で得られた結晶の m 面の CL 像を示す。いずれの結晶においても、図 4.17(c)に示した成

長ハビット変化の模式図のように、成長が進むに従い+c 面の大きさが小さくなり、成長膜

厚がおおよそ 400 μmの領域で成長ハビットが六角錐形に変化した様子が観察された。 

 次に、成長膜厚 700 μmの領域において、第 3 章で述べた方法によりグレイン中心領域の

転位密度を評価した。評価は無作為に選んだ 36個のグレインで行い、また評価領域の大き

さは 120 μm角とした。Ga比 15 mol%および 27 mol%の条件で育成した結晶における転位評

価結果を図 4.18に示す。いずれの結晶においても、図 4.19に示すように+c面成長領域に転

位欠陥がただひとつしかない領域が観察されており、また、多くの評価領域において転位

密度は 10
4
 cm

-2台以下であった。 

以上より、いずれの結晶においても六角錐形への成長ハビット変化による転位低減が確

認された。また、Ga比 15 mol%の条件と 27 mol%の条件を比較した場合、転位低減までに

必要な成長膜厚や転位減少後の転位密度に有意な差は認められなかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.17 Ga比(a)15 mol%および(b)27 mol%の条件で育成した結晶の m面 CL像 

および(c)成長ハビット変化の模式図 
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図 4.18 グレイン中心領域における転位密度分布 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.19 Ga比(a)15 mol%および(b)27 mol%の条件で育成した結晶における、 

エッチング後の+c面の表面 SEM像 
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4.5.4 グレイン接合領域における転位評価 

 上述した通り、隣接するポイントシードから成長した結晶グレインの接合領域における

転位密度は、a軸接合成長では 10
3
 ~ 10

4
 cm

-2台であるのに対し、m軸接合成長では 10
4
 ~ 10

5
 

cm
-2台と一桁程度高い。この点については Imanishiらにより考察されており、m軸接合成長

ではグレイン接合界面が c軸に対して垂直に形成されるため、接合界面の転位欠陥は成長方

向と平行に伝播するのに対し（図 4.20(a)）、a 軸接合成長ではグレイン接合界面が c 軸に対

して非平行となるため、接合界面の転位欠陥は成長方向に対して斜め方向に伝播し（図

4.20(b)）、やがては三つのグレインの接合中心に集束するという転位伝播モデルが提案され

ている。a軸接合成長における接合界面の転位伝播挙動はエッチピットの形状より予想され

たものであるが、実験的に確認されてはいない。そこで、Ga比 15 mol%の条件で育成した

結晶において、同一カ所のグレイン接合領域における転位分布を異なる成長膜厚領域で評

価することにより、接合界面における転位伝播挙動を調査した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.20 (a)m軸接合成長および(b)a軸接合成長におけるグレイン接合領域の 

転位伝播モデル 

 

 

 

 第 3 章の表 3.2 に示した条件によりエッチング処理を行った+c 面において、図 4.21(a)に

示した領域を SEM観察した。観察は 700, 900, 1000 μmの成長膜厚領域において行った。得

られた SEM像を図 4.21(b), (c), (d)にそれぞれ示す。いずれの観察領域においても、三つの

グレインの接合中心にエッチピット群が観察された。成長膜厚 700 μmの領域で観察された

エッチピット群を図 4.22(a)に示す。黄点線で示した二つのグレインの接合界面に着目する

と、成長膜厚 700 μmの領域では観察領域において 7つのエッチピットが観察されたのに対
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し、成長膜厚 900 μm以上の領域では 2つに減少していた。成長膜厚 900 μmの領域と 1000 μm

を比較した場合、900 μmの領域で観察された転位 B’および C’は、新たな転位欠陥の発生や

消滅がないと仮定すると、1000 μmの領域においてはそれぞれ転位 B’’および転位 C’’の位置

に移動したと推測される。この場合、転位 B’および転位 C’は 100 μm の成長過程でそれぞ

れ約 35 μmおよび約 20 μm三つのグレインの接合中心に向かって移動したことになる。ま

た同じ割合で移動したと仮定すると、200 μm遡った成長膜厚 700 μmの領域では、それぞれ

転位 B および転位 Cの位置に相当する。つまり、これら二つの転位欠陥は成長膜厚 700 μm

から 1000 μmの領域において三つのグレインの接合中心に向かって伝播したと推測される。

この転位伝播挙動は、図 4.20(b)において、青線(1)で示した成長膜厚において青矢印 a に位

置していた転位が、青線(2)で示した成長膜厚において青矢印 b の位置に移動したことに相

当する。 

また、成長膜厚 700 μm領域では、グレイン接合界面において、転位 B、Cに加えて転位

A や、図 4.21(b)の下部に見られる 4つの転位が観察されたが、成長膜厚 900 μm以上の領域

ではこれらのエッチピットが観察されなかった。転位 B、C の伝播挙動より、転位 A は評

価領域上部に位置する三つのグレインの接合中心に、図 4.21(b)の下部に観察された 4 つの

転位は評価領域の下方に位置する三つのグレインの接合中心に向かってそれぞれ移動した

ことが考えられる。 

 以上の SEM 観察結果より、a 軸接合成長において隣接するグレインの接合界面に存在す

る転位欠陥は、成長過程で三つのグレインの接合中心に向かって伝播し、その領域に集束

することが実験的に示唆された。これは、Imanishi らにより提案された転位伝播モデルと合

致している。 
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図 4.21 (a)評価位置の模式図、および成長膜厚(b)700, (c)900, (d)1000 μm領域における 

エッチング後の+c面の表面 SEM像 
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 上述したとおり、三つのグレインの接合中心領域には、成長過程において転位欠陥が集

束するため、高転位密度領域になりやすい。しかしながら、Ga比 15 mol%の条件で育成し

た結晶では、図 4.22(b)に示すように 120 μm角の評価において 10
4
 cm

-2台の領域が観察され

た。これは、条件次第では三つのグレインの接合領域においても 10
4
 cm

-2台以下とすること

が可能であることを示している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.22 三つのグレインの接合中心領域におけるエッチング後の+c面の表面 SEM像 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



85 

 

4.5.5 結晶内のボイド形成評価 

シード径 125 μm の a軸接合基板上に Ga比 15 mol%および 27 mol%の条件で育成した結

晶に対し、研磨加工を施した+c 面および a 面、および基板から剥離した育成結晶の–c 面を

SEM観察することにより、結晶内のボイド形成を比較した。+c面については、成長膜厚 700 

μmの領域で評価した。a面については、図 4.23に示す位置で評価した。 

図 4.24 に各結晶で得られた表面 SEM 像をそれぞれ示す。Ga 比 15 mol%の条件で育成し

た結晶では、+c 面および–c 面においてほとんどボイドは観察されなかった。また、a 面で

は、一部のグレイン接合領域においてボイドが観察されたが、ボイドのないグレイン接合

領域も確認された。 

一方、Ga比 27 mol%の条件で育成した結晶では、全ての評価面においてボイドが観察さ

れた。–c 面における評価では、ほとんどの三つのグレインの接合中心領域においてボイド

が観察され、a面における評価では、それらのボイドが+c軸方向に伸展している様子が観察

された。これより、+c 面において観察されたボイドは、成長初期において三つのグレイン

の接合中心領域に形成されたボイドのうち、成長過程において消滅せずにグレイン接合領

域を伝播したものであると考えられる。 

Ga比 15 mol%の条件で育成した結晶と 27 mol%の条件で育成した結晶を比較した場合、

明らかに Ga比 15 mol%の方が結晶内のボイドが少ない。これは、錐状のグレインが成長し

やすい高温条件においても、フラックスの Ga比が低い条件では、結晶内のボイド形成が抑

制されることを示している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.23 SEM観察における a面の評価位置 
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図 4.24 Ga比(a)(c)(e)15 mol%および(b)(d)(f)27 mol%の条件で育成した結晶における 

(a)(b)+c面（研磨面）、(c)(d)a面（研磨面）および(e)(f)基板から剥離後の–c面 

の表面 SEM 像 
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4.6 結合成長のフラックス組成比依存性における考察 

本章第 3節および第 5節により、フラックスの Ga比が低い条件ほどグレイン接合領域に

ボイドが形成されにくいことを示した。本節ではこの現象について、フラックス中の窒素

濃度と窒素原料の拡散速度、グレイン接合領域への窒素原料供給の観点から考察する。 

 フラックス組成比と窒素溶解度の関係性については、Kawahara らにより実験値および第

一原理計算により得られた理論値が報告されており、それを図 4.25に示す[3]。図 4.25では、

フラックスの窒素溶解度はフラックスの Ga比が低くなるに従い、指数関数的に増加してい

る。フラックスの GaN 溶解度と窒素溶解度を近似的に等しいとした場合、等しい過飽和条

件では、フラックスの窒素溶解度が高いほど、フラックス中の窒素濃度は高くなる。また、

図 4.25より、Ga比 15~40 mol%の条件におけるフラックス中の N 原子数は、Ga原子数と比

較しておおよそ 1000分の 1から 10000分の 1程度と極めて少ないことが分かる。GaN結晶

組成は Ga:N が 1:1 であることから、Na フラックス法では、フラックス中の N 原子の拡散

および結晶への供給が、成長において重要な要素であるといえる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.25 フラックス組成比と窒素溶解度の関係 

 

 

 

 図 4.26に、結合成長法における成長表面近傍の N 原子の拡散および供給モデルを示す。

結合成長法において、ポイントシード上に成長した結晶グレインは主に+c面と{10-11}面で

ファセットされるため、結晶表面には隣接する結晶グレインの{10-11}面で構成された溝（以
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下、V 溝と表記する）が形成される。フラックスの Ga比が 27 mol%の条件において、グレ

イン接合領域にボイドが形成されたことから、成長中は V 溝の最深部付近が最も N 原子濃

度が低い状態になっていると考えられる。低 Ga組成比条件では、フラックス中の窒素濃度

が高いことから、V溝最深部においても成長に必要なN原料が供給されやすい環境となり、

ボイド形成が抑制された可能性が考えられる。反対に、高 Ga組成比条件は、フラックス中

の窒素濃度が低いため、グレイン接合領域および結晶グレイン表面に成長に必要な N 原子

が供給されにくく、ボイドが形成されやすい環境であると考えらえる。 

図 4.6に示したように、Ga比 27 mol%および 40 mol%の条件において、成長膜厚が厚い領

域の方が、+c面におけるボイド率が少ない傾向が得られたのは、成長により Ga原料が消費

され、フラックスの Ga比が低下したことにより、ボイドが形成されにくい環境に変化した

ためであると考えられる。 

 また、図 4.5に示した Ga比 27 mol%の条件における育成結果より、上述したとおり、平

板状の結晶グレインの方が錐状の結晶グレインよりボイドが形成されにくいといえる。こ

れは、平板状グレインの方が錐状グレインと比較して形成される V 溝の深さが浅く、V溝

最深部への N 原料供給が容易であるためであると考えられる。本章第 4節で述べた、Ga比

15 mol%の条件における m軸接合基板上成長において、890 °C の条件で育成した結晶のみグ

レイン接合領域にボイドが形成されたのは、890 °C の条件の方が 870 °C の条件よりグレイ

ンの錐状化が顕著であったためであると考えられる。 

 また、溶液中における溶質の拡散速度 J は、式(4.2)に示した Fick の第一法則で与えられ

ることが知られている。 

 

                               (4.2) 

 

 式(4.2)において、Dは拡散係数、Cは溶質濃度をそれぞれ表す。また、溶質分子が球形の

場合、拡散係数 Dは、式(4.3)に示したストークス・アインシュタインの式により与えられ

る[10]。 

 

                               (4.3) 

 

 式(4.3)において、kはボルツマン定数、Tは温度、μは溶液の粘性係数、rは溶質分子のク

ラスター径をそれぞれ表す。フラックス中の N 原子の結合状態は不明であるが、一部の N

原子が、複数のGa原子およびN原子の集合体であるGaNクラスターとして存在しており、

このGaNクラスターの拡散速度が式(4.3)に従うと仮定した場合、式(4.2)および式(4.3)より、

GaN クラスターの拡散速度はフラックスの粘性係数と反比例する。混合融液の粘性係数に
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ついては、Iida らに近似値を与える計算式が報告されており[11]、近似値は二つの融液の粘

性係数の間の値をとり、片方の融液の割合が増加するに従い、混合融液の粘性はその融液

の値に近づく。また、900 °C における Ga融液の粘性係数は Na融液の 4倍程度大きいこと

から[12]、フラックスの Naが高いほど、フラックスの粘性係数は小さくなると考えられる。

フラックスの Ga 比が低くなるに従い、フラックスの窒素濃度が増加することに加えて、N

原料の拡散速度も増加し、そのことがボイド形成の抑制に寄与している可能性が考えられ

る。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.26 成長表面近傍における N 原子の拡散および供給モデル 
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4.7 まとめ 

 本章では、結合成長法における、結晶内のボイド形成および成長ハビット変化のフラッ

クス組成比依存性について評価した。また、グレイン中心領域の低転位密度化とボイドフ

リー化を両立する上で有望な成長環境について検討した。 

 結晶内ボイド形成および成長ハビット変化については、フラックスの Ga 比が低いほど、

グレイン接合領域においてボイドが形成されにくい反面、+c 面が発達しやすく、グレイン

の錐状化が起こりにくいことを示した。また、低 Ga組成条件においても、フラックスの過

飽和度が低い高温成長を行うことによりグレインの錐状化を促進でき、低 Ga組成比かつ高

温条件は、グレイン中心領域における低転位密度化とボイドフリー化の両立において適し

た成長環境であることを示した。 

 また、a軸接合成長により得られた結晶に対し、同一箇所での異なる成長膜厚領域におけ

る評価より、グレイン接合界面に位置する転位欠陥は三つのグレインの接合中心に向かっ

て移動することが示唆された。 

 本研究では、低 Ga組成比・高温条件で得られた結晶において、一部のグレイン接合領域

にボイドが観察された。結合成長法におけるボイド形成については、成長装置を高速に揺

動させフラックスを撹拌することにより抑制されることが報告されている[13]。最適な過飽

和度およびフラックス組成比条件に加えて撹拌を導入することにより、低転位密度化とボ

イドフリー化の両立が期待される。 
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第 5章  

Na-Li 混合フラックスを用いた高温成長 
 

5.1 はじめに 

 第 3 章および第 4 章において、育成温度の高温化によりポイントシード上成長における

結晶グレインの錐状化が加速し、グレイン中心領域における転位低減が促進することを示

した。また、過去研究において、育成温度の高温化により、結晶内の酸素不純物濃度の低

減や結晶の透明性の向上が報告されている[1]。一方で、育成温度が高いほど、フラックス

の GaN 溶解度が増加し、育成に必要な窒素圧力は増加する。また、育成に使用する結晶成

長装置の耐性の問題で、育成条件の低圧化が望まれる。本章では、高品質結晶の成長が期

待できる更なる高温成長に対応するため、必要窒素圧力の低圧化を目的に、フラックスに

Li原子を微量添加した Na-Li混合フラックスを検討した。 

 本章の前半では、更なる高温成長の必要性について、後半では、Na-Li混合フラックスを

用いた自立 GaN結晶基板上への LPE成長についてそれぞれ述べる。 

 

 

5.2 高温成長の優位性と課題 

5.2.1 高温成長の優位性 

 上述したとおり、結合成長法では育成温度の高温化により結晶グレインの錐状化が加速

し、低転位密度化が促進される。 

 また、高品質 GaN 結晶の量産化については、第 2 章で述べたとおり、高速成長が可能な

HVPE 法が適している。そのため、高品質 GaN 結晶の量産方法として、Naフラックス法に

より作製した低転位密度かつ低反りな GaN 結晶上に HVPE法により長尺成長させ、バルク

化した GaN 結晶から複数枚の GaN 基板を切り出す手法が考えられる。しかしながら、

Imanishiにより、上記の成長プロセスを実現するためには、種結晶とその上の長尺結晶との

間で格子整合させる必要があることが以下のように指摘されている[1]。結合成長法により

作製した転位密度の低い Na フラックス GaN 上に HVPE-GaNを成長させた場合、界面にお

いて新たに転位欠陥が発生することなく、転位密度の低い結晶のまま成長することが分か

っている。しかしながら、HVPE 法で成長させた後、結晶全体に大きな反りが見られ、

HVPE-GaN と Na フラックス GaN の双方にクラックが発生することが問題となった。一方

で、同じ Naフラックス GaNでも、+c面の LPE成長により得られた結晶上に HVPE法で成

長させた場合には、反りの増加が見られなかった。 
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Imanishiは、この結果について Naフラックス GaN中の酸素不純物濃度に着目し、反りの

発生原因として酸素濃度の増加による格子定数の増大を挙げている。Na フラックス法にお

ける成長面と結晶内酸素濃度の関係は調査されており、+c面や{10-12}面を成長面とする領

域は{10-11}面を成長面とする領域と比較して酸素濃度が低い（図 5.1）[1]。図 5.1に示した

理論曲線では、GaN結晶の格子定数は酸素濃度が 10
18

 atoms/cm
3台前半から増大し始め、10

19
 

atoms/cm
3台になると急激に増大している。表 5.1に、870 °Cおよび 900 °C の条件で結合成

長法により作製した GaN結晶の{10-11}面成長領域における酸素濃度を示す[1]。900 °C の育

成結晶では 870 °C の育成結晶と比較して一桁程度酸素濃度が低減しているが、900 °C の育

成結晶においても酸素濃度は 10
19

 atoms/cm
3台である。HVPE 法による長尺成長において反

りが生じないためには、{10-11}面成長領域における格子定数を+c面成長領域と同程度にす

る必要があると考えられ、多くとも 10
18

 atoms/cm
3台前半まで酸素濃度を低下させる必要が

あると考えられる。 

 また、LED デバイス応用を考慮した場合、結晶基板の着色は光取り出し効率の低下につ

ながるため、透過率の高い結晶が望ましい。Pimputkarにより GaN 結晶内の酸素濃度と 450 

nm光の吸収係数の相関が報告されており、酸素濃度が高いほど吸収係数が大きくなり透明

性が悪化する傾向が示されている[2]。結晶の透明性という観点からも、結晶内の酸素濃度

は低い方が望ましい。 

以上に述べたとおり、Naフラックス結合成長法において、{10-11}面成長領域における酸

素濃度の更なる低減が求められている。そして、それは更なる育成温度の高温化により実

現する可能性が高い。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.1 酸素濃度と格子定数の関係[1] 
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表 5.1 各育成条件における{10-11}面成長領域の酸素濃度[1] 

育成温度 (°C) 酸素濃度 (atoms/cm
3
) 

870 

900 

1.5×10
20 

2.6×10
19 

 

 

 

5.2.2 高温成長における課題とその対策 

 第 3 章において、等しい窒素圧力条件では、フラックス温度が高温であるほどフラック

スの過飽和度が低下することを述べたが、フラックスの GaN 溶解度および窒素溶解度の温

度依存性について、更に詳細な議論を行う。第 3 章の図 3.16(a)に示した「GaN 溶解度のフ

ラックス温度依存性」に着目すると、GaN 結晶の溶解度はフラックス温度の高温化に伴い

増加し、またその増加率は高温化に伴い大きくなっている。一方で、図 3.16(b)に示した「窒

素溶解度の印加窒素圧力依存性」に着目すると、高温であるほどフラックスの窒素溶解度

は増加するものの、750 °C 以上の領域ではその増加率が高温であるほど低下していること

が分かる。このことから、育成温度の高温化により育成に必要な窒素圧力が増加すること

に加え、その増加率は高温になるほど益々大きくなると予測される。 

 一方で、結晶成長装置に印加できる窒素圧力には限界がある。図 3.2に示したステンレス

配管および電気炉を用いた成長装置では、900 °C において 5.0 MPa以上の窒素圧力を印加す

るとステンレス配管の膨張が見られるようになる。また、大型成長装置においても、耐圧

容器の肉厚より印加可能な窒素圧力が制限されている。従って、900 °C 以上の高温領域で

は、育成に必要な窒素圧力が装置限界を上回り、結晶成長が行えない状況が起こり得る。 

このような状況において、育成に必要な窒素圧力を低減できれば、結晶成長が可能とな

る。ここで過去研究を参照すると、フラックスに Li や Ca といった金属元素を添加するこ

とにより、フラックスの窒素溶解度が大きく向上することが示されている[3]。これらの元

素は GaN と比較して標準生成エネルギーの低い窒化物（Li3N, Ca2N3）を形成しやすい[4]。

つまり、フラックス中に Li や Ca が存在することより、フラックス中の窒素原子の活量が

低下するため、窒素溶解度が増加すると考察されている[3]。 

本研究では、高温条件において、Li を添加することでフラックス中への窒素溶解度を増

加させ、GaN結晶の高温成長が可能か検証した。まずは、基礎実験として、Na-Li混合フラ

ックスを用いた自立 GaN結晶基板上の LPE 成長を行った。 
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5.3 Na-Li混合フラックスを用いた LPE成長 

5.3.1 育成条件および育成結果 

 第 3 章 2 節で示した方法と同様の実験装置を用いて、育成温度 870~900 °C、フラックス

中 Li添加量が 0, 0.1, 0.3 mol%の条件で、HVPE 法により作製された自立 GaN結晶基板上に

LPE 成長を行った。育成条件の詳細を表 5.2に示す。本実験では、Liに対する耐性がアルミ

ナと比較して強いイットリア製の坩堝を使用した。 

 900 °C の温度条件および Li添加量 0.3 mol%の条件で育成した結晶の光学写真を図 5.2に

示す。図 5.2の写真は、冷却時の再成長層および下地 GaN 基板を除去したのち、CMP 処理

を施した後の結晶である。方眼紙が透けて見えることから、着色が少なく透明性の高い結

晶が成長したことが分かる。 

 

 

 

表 5.2 自立 GaN 結晶基板上成長における育成条件 

育成温度 

(°C) 

窒素圧力 

(MPa) 

育成時間 

(h) 

フラックス

比(Ga:Na) 

Li添加量 

(mol%) 

C 添加量 

(mol%) 

坩堝材料 

 

870~900 

 

 

4.0 

 

96 

 

27:73 

0 

0.1 

0.3 

 

0.5 

 

イットリア 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.2 0.3 mol%の Li添加条件で 900 °C にて育成した結晶の光学写真（CMP 処理後） 
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5.3.2 Li添加と収率の関係 

 図 5.3に Li添加量が 0, 0.1, 0.3 mol%の条件における育成温度と収率の関係を示す。ここ

でいう収率とは、坩堝内に封入した Ga 原料のうち、自立 GaN 結晶基板上の成長により消

費された割合のことを表す。フラックスに Li を添加していない条件では、育成温度が高く

なるに従い収率が低下し、本実験では 890 °C の温度条件において LPE成長が起こらなかっ

た。一方、フラックスに Liを添加した場合は、900 °C の育成温度においても LPE成長が起

こった。また、同じ温度条件では、Li 添加量が多いほど収率が高くなる傾向が見られた。

これらの結果は、フラックスに Liを添加することにより過飽和度が上昇し、また Li添加量

が多いほどその効果が増加することを示している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.3 各 Li添加条件における、育成温度と収率の関係 
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5.3.3 X線ロッキングカーブによる結晶性評価 

 次に、Na-Li 混合フラックスを用いて育成した結晶に対し、X 線ロッキングカーブ(XRC)

を測定することにより、結晶性を評価した。結晶性評価は、成長膜厚が 800 μmの領域で行

った。図 5.4(a)に、各条件において育成した結晶より得られた XRCの半値幅(Full width at half 

maximum: FWHM)を示す。また、図 5.4(b)に、900 °C および Li添加量 0.3 mol%の条件で育

成した結晶、および自立 GaN 結晶基板の X線ロッキングカーブをそれぞれ示す。いずれの

条件で育成した結晶においても、XRC 半値幅は下地基板と比較して小さく、成長過程にお

いて結晶性の向上が認められた。これは、第 2 章で述べたように、Na フラックス法におけ

る LPE 成長では自発的な転位低減が起こるため、結晶性が向上したと考えらえる。また、

いずれの Li添加条件においても、育成温度が高温であるほど XRC 半値幅が小さくなり、結

晶性が向上する傾向が見られた。これは、育成温度の高温化により結晶中の Li 濃度が低下

したためである可能性があり、この点についての考察は次節第 2項(5.4.2)で述べる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.4 (a)各条件で育成した結晶より得られた XRCの半値幅、および 

(b) 900 °C、Li添加量 0.3 mol%の条件で育成した結晶、および 

自立 GaN 結晶基板の X 線ロッキングカーブ 
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5.4 結晶内の Li含有評価 

5.4.1 はじめに 

 GaN 結晶中における Li の振る舞いについては、いくつかの研究事例が報告されている。

Liが Gaサイトに置換する形で取り込まれることにより、アクセプターとしての役割を果た

すことが報告されている[5,6]。また、第一原理計算により、Liは Ga、N サイトのみならず、

結晶格子間に取り込まれることが報告されていることに加え[6,7]、Li は GaN 結晶内におい

て拡散しやすいことが報告されている[8,9]。Siデバイスにおいては、例えば Naがデバイス

内に取り込まれると、Na イオンが拡散してデバイス特性が変化することが報告されている

[10]。GaN 結晶中の Li においても同様に、悪影響を与える可能性があり、GaN 結晶中への

Liの取り込みはない方が望ましい。 

 本節では、Na-Li混合フラックスを用いて 870 °Cおよび 900 °C の条件で育成した結晶に

対し、二次イオン質量分析(SIMS)による Li 濃度評価およびフォトルミネッセンス(PL)評価

を行い、結晶中への Liの取り込みと育成温度の関係性について調査した。 

  

 

5.4.2 二次イオン質量分析法による Li濃度評価 

870 °C および 900 °C の温度において Li添加量 0.3 mol%の条件で育成した結晶に対し、結

晶中の Li濃度を SIMS 測定により評価した。SIMS 評価は、図 5.5に示すように、結晶断面

において、LPE 結晶と下地基板との界面付近の領域(Area 1)、および界面からおおよそ

200~300 μm成長した領域(Area 2)で行った。図 5.6に、それぞれの結晶における評価領域の

Li濃度分布像を示す。 

870 °C の条件で育成した結晶では、いずれの測定領域においても、Li 濃度は多くの領域

で 10
17

 atoms/cc以上であり、Li濃度が 10
18

 atoms/cc 以上の高濃度領域が存在した。一方、

900 °C の条件で育成した結晶では、Li 濃度は成長初期領域を除いた多くの領域で 10
17

 

atoms/cc以下であり、Li濃度が10
18

 atoms/cc以上の高濃度領域は観察されなかった。これは、

育成温度の高温化により、結晶内への Liの取り込みが抑制されたことを示している。 

また、いずれの結晶においても、LPE 結晶と下地結晶基板の界面付近では Li 濃度が他の

領域と比較して高濃度であった。Naフラックス法における LPE 成長では、第 2章で述べた

とおり、成長初期に基板上に微小なグレインが形成され、成長とともにそれらのグレイン

が会合する[3]。成長初期は微小グレインの会合が活発であり、結晶粒界に Liの取り込みが

集中した可能性が考えられる。 

 前節において、育成温度が高いほど、LPE 結晶の結晶性が向上する傾向が見られた。870 °C

および 900 °Cの温度で Li添加量 0.3 mol%の条件において育成した結晶に対し、+c面の転

位評価を行ったところ、いずれの結晶においても転位密度は 10
5
 cm

-2台前半であり、有意な

差は認められなかった。また、J. A. Freitas Jr.らにより、HVPE法を用いた GaN 結晶成長に
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おいて、結晶中の酸素不純物濃度が多い領域と少ない領域を比較した場合、少ない領域の

方が結晶性は良好であったことが報告されている[11]。育成温度の高温化により結晶性が向

上した要因として、結晶中の Li濃度が減少したことにより、Liによる結晶格子の歪みが低

減した可能性が考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.5 SIMS測定による Li濃度評価領域の模式図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.6 Li添加量 0.3 mol%の条件で育成した結晶における Li濃度分布像 
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5.4.3 PL スペクトル測定 

 870 °Cおよび 900 °Cの温度で Li添加量 0.3 mol%の条件において育成した結晶に対し、PL

評価を行った。図 5.7 にそれぞれの結晶より得られた室温の PL スペクトルを示す。いずれ

の結晶においても、362 nm 付近にピークを持つ GaN 結晶のバンド端発光が観察された。

870 °C の条件で育成した結晶では、バンド端発光に加え、400 nmから 600 nmにかけてブ

ロードな発光が観察されたのに対し、900 °C の条件で育成した結晶では、これらの発光が

ほとんど観察されなかった。また、バンド端発光強度は、900 °C の条件で育成した結晶の

方が 870 °C の条件で育成した結晶と比較して二倍程度強い結果が得られた。 

 以下に、GaN 結晶中への Liの取り込みが、GaN結晶の光学的特性に及ぼす影響について

考察する。上述したとおり、Liは、GaN 結晶内の Gaサイト、Nサイトの加えて、結晶格子

間に入り得ることが報告されている。Gaサイトに取り込まれた Liは、価電子帯とのエネル

ギー差が 0.75 eVのアクセプター準位を形成することが報告されている[5,6]。また、Nサイ

トや格子間に取り込まれた Liは、第一原理計算により、価電子帯とのエネルギー差が 2.0 eV

以上の禁制帯中に、連続的な準位を形成することが示されている[6]。870 °C の条件で育成

した結晶において得られた 400 nmから 600 nmのブロードな発光は、伝導体および価電子

帯と結晶中の Liにより形成された準位との間の遷移過程、もしくは Liにより形成された準

位間の遷移過程により生じたものであると考えられる。また、870 °C の条件で育成した結

晶の方がバンド端発光強度が弱い要因として、Li により形成されたエネルギー準位により

バンド間の遷移確率が減少したことが考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.7 Li添加量 0.3 mol%の条件で育成した結晶より得られた PLスペクトル 
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5.5 まとめ 

 本章では、更なる高温成長に対応するため、育成に必要な窒素圧力の低下を目的に、フ

ラックスへの Li 微量添加を検討した。Na-Li 混合フラックスを用いた自立 GaN 結晶基板上

への LPE 成長では、本実験では 890 °C以上の育成において Liを添加した場合のみ成長が起

こった。このことから、フラックスへの Li微量添加により、自立 GaN 基板上への高温成長

において必要窒素圧力が低下することが示された。 

また、Na-Li 混合フラックスを用いて育成した結晶において、結晶内の Li 濃度を評価し

たところ、育成温度が高温化により、Li の結晶への取り込みは低減することが示された。

これは、フラックスへの Li 添加を高温成長と組み合わせることにより、育成に必要な窒素

圧力の低圧化という Li添加の長所のみ発現する可能性を示している。 
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第 6章 結論 
 

6.1 はじめに 

 本論文では、高輝度 LED や大出力電子デバイスなどの高性能 GaN デバイスの実現、およ

び普及を目的に、大口径かつ低反りな GaN 結晶の作製において有望である Na フラックス

結合成長法に着目し、その成長方法における課題解決を試みた。 

 結合成長法において、ポイントシード直上の+c 面成長領域に高転位密度領域が形成され

得るという課題に対しては、成長環境による成長ハビット制御を検討した。また、結晶内

にボイドが形成され得るという課題に対しては、フラックスの組成比とボイド形成の関係

性を調査し、ボイド形成の抑制に有利な成長環境を検討した。 

 また、本研究および過去研究より、高温成長は転位欠陥および酸素不純物濃度の低減に

おいて優位であることが分かったが、成長温度の高温化により育成に必要な窒素圧力が増

加する課題があった。この課題に対しては、フラックスへ Li を微量添加した Na-Li 混合フ

ラックスを用いた育成を検討した。 

 以下に、本研究で得られた成果を総括し、将来の展望の述べ、本論文の結論とする。 

 

 

6.2 本研究で得られた成果 

 本論文は、第 1 章において、環境保全や持続的社会の構築という観点から、GaN デバイ

スの有用性について述べた。また、GaN 結晶成長およびデバイス応用における課題を示し

た。第 2章では、Naフラックス法を用いた GaN 結晶成長について説明し、他の成長方法と

の比較により、Naフラックス法が高品質な GaN 結晶の作製において有望であることを示し

た。第 3 章では、ポイントシード上成長における+c 面成長領域の低転位密度化について述

べた。第 4 章では、結合成長法におけるフラックス組成比依存性について述べた。第 5 章

では、Na-Li 混合フラックスを用いた高温成長について述べた。第 3 章、第 4 章および第 5

章で述べた、それぞれの研究で得られた成果を以下にまとめる。 

 

 第 3 章では、成長温度および窒素圧力と成長ハビット変化の関係性を評価し、成長ハビ

ット変化の本質的な要因について考察した。また、ポイントシード径が転位密度低減に与

える効果について調査した。 

 

 等しい窒素圧力条件では、成長温度が高温であるほど、結晶グレインの錐状化が促進

することが分かった。また、等しい温度条件では、窒素圧力が低いほど、結晶グレイ
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ンの錐状化が促進することが分かった。 

 

 成長温度の高温化により、フラックスの過飽和度が低下する一方で、フラックスの窒

素濃度は増加する。また、窒素圧力の低圧化により、フラックスの過飽和度およびフ

ラックスの窒素濃度が低下する。この関係性より、本質的に結晶グレインの成長ハビ

ットに影響する成長パラメータはフラックスの過飽和度であり、低過飽和条件により

+c面成長領域の転位密度低減を促進するグレインの錐状化が加速すると考察した。 

 

 ポイントシード径の縮小化により、六角錐形に変化後のグレイン中心領域における転

位密度が低減することが分かった。また、六角錐形への成長ハビット変化までに必要

な成長膜厚が減少することを示した。 

 

 ポイントシード上成長において低転位な GaN 結晶を作製するためには、ポイントシ

ード径が小さい基板上における低過飽和条件での成長が有望であるといえる。ただし、

ポイントシード径の縮小化より、ポイントシード上の核発生に必要な過飽和度が増加

する傾向が、成長初期のみ高過飽和条件にするなどの工夫が必要である。本研究では、

ディッピング法の導入により初期核発生制御を行った。 

 

第 4 章では、結合成長法におけるフラックス組成比とボイド形成の関係性を調査した。

また、+c 面成長領域の低転位密度化とボイド形成の抑制を両立する成長環境について検討

した。 

 

 フラックスの Ga組成比が低い条件ほど結晶内におけるボイド形成が減少し、870 °C

の m軸接合成長において、Ga比が 15 mol%の条件で育成することにより、グレイン

接合領域にほとんどボイドが存在しない結晶が成長した。 

 

 フラックスの Ga比が高い(40 mol%)条件では、結晶グレインの均一性が大きく悪化し、

またグレイン接合領域のみならず、グレイン内においてもボイドが形成された。こ

のことから、高 Ga 組成比条件は、良質な GaN 結晶成長において不適当であるとい

える。 

 

 フラックスの Ga組成比が 15 mol%の低 Ga組成比条件においても、成長温度の高温

化により結晶グレインの錐状化が加速し、グレイン中央領域における転位密度が低

減することが分かった。 

 

 高温条件においても、フラックス組成比を低 Ga組成比条件とすることにより、結晶
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内のボイド形成を抑制できることが分かった。また、Ga比 15 mol%の低 Ga組成比お

よび 890 °Cの高温条件における a軸接合基板上の成長により、グレイン中心領域の

低転位密度化（評価領域の約 8割で 10
3
 ~ 10

4
 cm

-2台）とボイド形成の抑制（成長膜

厚700 μmの+c面観察領域においてほぼボイドフリー）を両立できることが示された。 

 

 a軸接合成長において、同一箇所を異なる成長膜厚領域において転位分布を評価する

ことにより、グレイン接合領域における転位伝播挙動を調査した。その結果、グレ

イン接合界面に転位欠陥は、成長が進むに従い三つのグレインの接合中心領域に向

かって伝播することが示唆された。 

 

 第 5 章では、高温成長における必要窒素圧力の低圧化を目的に、フラックスに Li を微量

添加した Na-Li混合フラックスを用いた高温成長を検討した。 

 

 フラックスに Liを微量添加することにより、GaN結晶基板上における高温成長にお

いて、育成に必要な窒素圧力が低圧化することを示した。 

 

 育成温度の高温化により、GaN 結晶内に取り込まれる Liが一桁以上低減することが

分かった。また、育成温度の高温化により、結晶性や PL評価におけるバンド端発光

強度が向上した。 

 

 

6.3 将来の展望 

 Naフラックス結合成長法は、高性能 GaNデバイスの作製および普及において必要な、大

口径、低反りかつ転位密度の低い GaN 結晶の作製方法として有望である。本研究では、Na

フラックス結合成長法の実用化を念頭に、結合成長法における高転位密度領域の存在およ

び結晶内のボイド形成という二つの課題について取り組んだ。そして、低 Ga組成比かつ低

過飽和な高温条件が、上述した二つの課題解決において有用な成長環境となることを示し

た。また、結晶の高品質化が期待できる更なる高温成長に対応するため、フラックスへの

Li微量添加を検討した結果、Na-Li混合フラックスを用いた高温成長では、育成に必要な窒

素圧力の低圧化という Li 添加の長所のみが発現する可能性を示した。将来的には、Na-Li

混合フラックスを用いた高温結合成長により、大口径・低反り・低転位密度に加えて、HVPE

法による長尺成長において反りが生じない程度に酸素不純物濃度が少ない GaN 結晶の作製

が期待される。 

 本研究は基礎実験として、小型の結晶成長装置を用いて育成を行ったが、大型成長装置

を用いた育成では、これまでに最大 6 inch の GaN結晶が試作されている。本研究では、成
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長温度や窒素圧力、またフラックスへの Li 添加に着目したが、これらは大型成長装置にお

いても導入が容易であり、成長装置の大きさに関係なく適用できると考えられる。 

著者はこれからも、社会の省エネルギー化および環境保全に貢献できるよう、結晶成長

や電子デバイス分野において研究開発を続けていく所存である。本研究および今後の研究

成果により、実用に足る大口径・高品質 GaN 結晶成長が実現し、高性能 GaN デバイスが広

く普及することを願い、本論文の結びとしたい。 
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