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内容梗概 

 本論文は、筆者が大阪大学大学院工学研究科電気電子情報工学専攻博士後期課程在学

中に行った、高品質単結晶ダイヤモンドのデバイス対応低欠陥密度化に関する研究につ

いてまとめたものであり、5章より構成されている。以下に各章の内容を要約する。 

 

第 1章 序論 

 本章では、ダイヤモンドの歴史、物性、デバイス応用への可能性について述べ、本研

究が占める位置付けと目的を明らかにし、本論文の構成を示した。 

 次世代の光学部品やパワーデバイスなど種々のデバイスを実現するための高品質単

結晶ダイヤモンドの作製技術やダイヤモンド表面研磨技術における問題点を明らかに

し、それらの問題解決に寄与するため、本研究では単結晶ダイヤモンドの結晶欠陥の分

析、その低減技術、研磨時に生じる表面層欠陥の低減技術とその機構を追求した。 

 

第 2章 高圧合成プロセス時に生じるダイヤモンドの結晶欠陥の低減 

 本章では、ダイヤモンド内部にある点欠陥、転位などの線欠陥、積層欠陥などの面欠

陥について単結晶ダイヤモンド中の存在形態を評価し、その低減方法を提案した。 

 転位や積層欠陥を低減するための合成後処理は、炭素の強固な共有結合のため超高圧

でなければダイヤモンドがグラファイトに相転移してしまうと考えられていたが、本研

究により転位や積層欠陥はより 1500℃程度のより低温のアニールで充分であり、試料

の損傷が少ない常圧下の処理で欠陥面密度を低減できることを見出した。 

 また、この挙動から単結晶ダイヤモンド中の積層欠陥は Shockley 型であり、(111)

成長セクターで生成される完全転位が結晶のすべり方向と一致するため、合成後の減圧

工程など応力のかかるプロセスで積層欠陥になってしまうのに対し、(001)成長セクタ

ーの完全転位はすべり面に沿っていないため、高温高圧法で合成した単結晶ダイヤモン

ドは(111)成長セクターでのみ高い欠陥密度となる新たな成長モデルを提案した。 

 

第 3章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減 

 本章では、従来の硬いダイヤモンド砥粒を用いた機械的研磨では結果として表面層ダ

メージが導入されていたのに対し、はるかに柔らかい SiO2盤でもトライボプラズマを

発生させることによって、電気的及び光学的に励起し、化学的研磨が促進されることを

見出した。このため、従来の機械的研磨では大きかった研磨速度の異方性が小さくなり、
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全く異なる反応で摩耗が進行することが分かった。 

 また表面層ダメージは評価が困難だったが、水素終端ダイヤモンドは負の電子親和力

を示すため、2次電子像によりダイヤモンド中のキャリアの消滅状態の面分布情報が得

られることから、従来の機械的研磨法ではキャリアが消滅する結晶欠陥が生成されるな

ど表面損傷層が明瞭に出現してしまうのに対して、本研究で見出した新しい化学的研磨

法ではそのような表面層ダメージの発生が抑制され、理想により近い研磨表面が得られ

ることを明らかにした。 

 

第 4章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa型ダイヤモンド上のホモエピタキシャ 

    ルＣＶＤ積層膜の欠陥評価 

 本章では、上述した高品質かつ欠陥の少ない表面層の IIa 型単結晶ダイヤモンドを

(001)面から 5 度傾斜させた微斜面基板に加工し、前章の低ダメージ化学研磨を行った

ところ、外周部の(111)成長セクター以外を除き、(001)成長セクターでは、表面近傍は

点欠陥・転位・積層欠陥がほとんどない高品質結晶が形成できているが、その深部には、

より点欠陥が多くなっている領域が残っていることを明らかにした。しかし、その微斜

面基板上に高マイクロ波電力の CVD法でホモエピタキシャル成長させることで、基板

深部の欠陥分布にあまり影響されずに、3.5×3.5 mm2程度の広い面積で、自由励起子

発光強度が室温でも極めて強い、均一性の高い高品質 CVD単結晶ダイヤモンド層が得

られることが分かった。 

 一方、積層欠陥が残留している基板外周領域の上のホモエピタキシャル CVD層では、

積層欠陥と強く相関した異常形状と発光欠陥が生成されてしまうことが分かったが、第

2章で示された欠陥低減法を用いることにより、より大面積での高品質単結晶ダイヤモ

ンドが得られる可能性があることを見出した。 

 

第 5章 結論 

 本章では、本研究の全体的な総括を行い、極めて優れた基礎物性を持ちながら、安定

した特性が得られない単結晶ダイヤモンドに対し、低バルク中欠陥及び表面欠陥が極め

て少ないダイヤモンド単結晶を形成するための原理的なプロセスが解明されたと考え

られる。今後本研究によって光学的、電気的なダイヤモンドの応用と、従来より更に優

れた機械的特性を持つデバイスや工具の利用が加速されると期待される。 
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第 1章 序論 

 

１．１．研究の背景 

 

１．１．１．ダイヤモンドの歴史 

 

 ダイヤモンドは美しさと希少性、そして極めて硬い特異な性質を持っているため、紀

元前より貴石として扱われてきた。現在でも宝石として最も価値の高い存在であるが、

他に類を見ない硬度と耐摩耗性から、砥石、ドレッサー、スクライバー、ビット、線引

きダイスなどの耐摩耗製品、バイト、ドリル、エンドミル、ワイパーなどの切削工具製

品などに広く利用されており（図１．１．１）、いわゆる重工業製品から半導体などの

先端工業製品まで多くの技術を支える基盤となる物質である。 

 古代ローマの博物誌家である大プリニウスは『博物誌』の中で、ダイヤモンドを表す

言葉として「征服されない物」「無敵の物」というギリシャ語である「アダマス」を使

っており、この単語がダイヤモンドの語源となったと言われている。ダイヤモンドは彫

刻師たちがカメオなどの装飾品を作る道具として珍重したことや、同じころ中国でダイ

ヤモンドを先端に付けたノミがあったという記録が残されている。ダイヤモンドが宝石

の王者として確固とした地位を築いたのは、おそらく 17 世紀ごろにイタリアのヴェネ

ツィアの職人たちがブリリアント・カットを発明したことが大きいと思われる。それま

でのダイヤモンドは八面体の角をカットしただけの単純な形状だったのに対し、ブリリ

アント・カットによって上面から入った光が下面で全反射し、同時に高い分散によって

光が虹色に分離され、ダイヤモンドの非常に高い光学特性を生かして最高の宝石として

の地位を確立することとなった。 

 ダイヤモンドの硬さと光学特性の他に、化学的な性質が詳細に研究されたのは 17 世

紀ごろからで、フランスの Lavoisierは、ダイヤモンドが燃焼している間に発生する気

体が二酸化炭素であることを発見し、ダイヤモンドと木炭が同じ物質の異なる形態であ

ると確信していた。その後 Tennant は、ダイヤモンドが炭素から構成されていること

を発見し、天然ダイヤモンドが人工で合成できる可能性が見出された[1]。ダイヤモン

ドは同素体であるグラファイトより高密度であり、地球内部の地下 150～200 km、し
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かも 1200℃以上の超高圧高温(High Pressure High Temperature, HPHT)環境で生ま

れることから、まず超高圧での相転移が試みられた。 

 1955年に General Electric 社の F. P. Bundyらによって、炭素を Fe, Ni, Coなどの

金属触媒中に溶かしてダイヤモンドに相転位させる方法が発見されてから[2]、現在で

は多くの人工合成ダイヤモンドが工業的に利用されている。超高圧での合成法は装置構

成や触媒の種類にもよるが、5万気圧(5GPa)以上の圧力で約千数百℃の高温が必要とさ

れる。この方法で合成されるダイヤモンドは数mから 1 mm程度の砥粒が多い。さら

に超高圧法では低温部に種基板を置き、高温部にグラファイトを設置する温度差法

(Temperature gradient)[3]が開発され、1mm以下の砥粒のような小さなダイヤモンド

種結晶から、10mm程度の大型単結晶ダイヤモンドを成長させる事が可能になっている。 

 超高圧のもう一つの人工合成法は衝撃法(Shock compression)であり、火薬の爆発に

よる衝撃波でグラファイトをダイヤモンドに変換する方法である。最初に合成に成功し

たのは P.S. De Carli の 1961年である[4]。この方法では反応時間が短いため、数μm

程度までの微粒しか合成できないが、砥粒の大量生産手法として利用されている。また

同様に火薬を利用した方法であるが、火薬を構成する分子が分解して遊離した炭素を変

換する爆轟法(Detonation)もあり、数 nmの超微粒ダイヤモンド粉末の合成に用いられ

ている。 

 これらの人工ダイヤモンドは砥粒としては多く利用されているが、他の工業的に利用

されている物は比較的大型のダイヤモンドを必要とするため、現在でも天然で産出され

るダイヤモンドが大半を占めている。 
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Industrial uses

Diamond anvil for generating ultra-
high pressure (≧200GPa)
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High-precision 
cutting tools

Wire-drawing dies
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Diamond cutters

Wire guides

ATR prism

・Phase plates
・Sensors (high-sensitive detectors)

Optical windows
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Heat sinks

Monochromators

・Semiconductor substrate
・Quantum devises
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Sumitomo Electric Hardmetal

Sumitomo Electric Industries

 

 

図１．１．１ 高品質単結晶ダイヤモンドの応用例
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 気相からの低圧でのダイヤモンド合成(Chemical Vapor Deposition, CVD)が本格的

に始まったのは、1982 年に無機材料研究所の松本らが発明した熱フィラメント

(Hot-Filament) CVD 法からである[5]。この方法は 2000℃以上に加熱したフィラメン

トから発する熱電子でメタンガスと水素ガスを励起することで、炭素を堆積させると同

時に sp 結合や sp2結合のような非ダイヤモンド成分を原子状水素でエッチングするこ

とにより[6]、ダイヤモンド成長させることが可能になった。この成功により、ダイヤ

モンドの気相合成の研究が急速に拡大し、直流プラズマ(DC plasma) JET法、燃焼合

成(Combustion) CVD法、マイクロ波プラズマ(Microwave plasma)CVD 法など様々な

合成法が開発された。 

 しかしながら、CVD 法で合成するダイヤモンドは種基板の影響が大きいという本質

的な問題があった。Irや Pt基板など非常に限定的で結晶欠陥が多数導入されてしまう

例[7,8]を除いて、ヘテロエピタキシャルで単結晶成長成長させるのは非常に困難である。

Mo や Si あるいは超硬合金などを基板とした場合には多結晶ダイヤモンドしか得られ

ていない。CVD 法で単結晶ダイヤモンドを合成する際には、ダイヤモンドを種基板と

するホモエピタキシャル成長が主流であるが、現状は小さなダイヤモンド種基板しか得

られないことと、転位や積層欠陥など結晶欠陥の少ないダイヤモンド種基板を入手する

ことは極めて困難であり、低欠陥の CVDダイヤモンドを合成するのも同様に困難とな

っている。 
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１．１．２．ダイヤモンドの物性 

 

 ダイヤモンドを構成する炭素原子は 14族に属する原子であり、直線的な 2配位の sp

混成軌道、平面的な 3配位の sp2混成軌道、正四面体的な sp3混成軌道の３つの結合状

態を持つことができる。結合力の弱いπ結合を用いている sp2混成軌道のグラファイト

などはもろく、燃焼しやすい性質を持っているが、極めて強固な共有結合の sp3混成軌

道で構成されているダイヤモンドは、物理的・化学的に極めて特異な特性を表している。 

 ダイヤモンドの結晶構造はいわゆるダイヤモンド構造（図１．１．２）であり、いく

つかの安定な面方位を持つ。代表的な物は(100)面および(111)面であり、築野らはダイ

ヤモンドの(100)表面が Si と同じくダイマー列を形成していることを STM で確認して

いる（図１．１．３）[9]。(111)面は安定であると共に、すべり面・劈開面としての性

質を持っており、あらゆる物質で最高の硬さを有するダイヤモンドでも、(111)面に沿

って強い力を加えることにより割ることが可能である。また天然ダイヤモンドや超高圧

法で合成したダイヤモンドではしばしば(110)面が存在し、これらが組み合わさって図

１．１．４のような様々な形状を持ったダイヤモンドが産出されている[10]。超高圧法

で合成した単結晶ダイヤモンドの実際の自形面を図１．１．５に示す。 (100)面や(111)

面など成長する面方位によって不純物の取り込み率や転位などの欠陥分布が大きく異

なっており、Burns らは不純物の濃度分布などについて報告している[11]。 

 また、共有結合が強固であるがゆえに、結晶面や方位によってダイヤモンドの物性が

大きく異なることが知られている。角谷らは Knoop 硬度の結晶面と面内方位の依存性

を評価しており、ダイヤモンドは種類によっても結晶面方位によっても硬さが大きく異

なることを示している（図１．１．６）[12]。また、研磨の摩耗速度についても、結晶

面と面内方位によって難易度が大きく異なっている（図１．１．７）[13]。(100)面や(110)

面では<100>方向は研磨が容易だが、<110>方向は極めて耐摩耗性が高くほとんど摩耗

しない。更に、(111)面はあらゆる方向で研磨が困難となっている。これらの結晶方位

の違いを考慮し、上神らは単結晶ダイヤモンド切削工具の耐摩耗特性の結晶面と方位依

存性についてが報告している[14]。 
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図１．１．２ ダイヤモンド結晶構造 

丸が炭素原子、点線が単位格子、実線が共有結合のボンドを示す。 

 

 

(a)       (b) 

  

図１．１．３ ダイヤモンド(100)面の構造[9] 

(a) STM像で、炭素原子 2個が 1セットになったダイマーが列を作作っており、１原子

層ごとに 90度ダイマー列の向きが変化している。(b)ダイヤモンド表面の炭素原子の構

造モデル。 

 

 

 



 第 1章 序論  

7 

 

   

 

図１．１．４ 合成ダイヤモンドで見られる安定な結晶形状[10] 

ダイヤモンドの単結晶は表面エネルギーが安定な低指数面で囲まれて成長する。 

左上Ｃは(100)面で囲まれた正六面体、右上Ｏは(111)面で囲まれた正八面体、右下Ｄは

(110)面で囲まれた十二面体であり、それらが組合わさった中間構造体も示されている。 

    (a) 

       

    (b) 

 

 

 

 

 

図１．１．５ 超高圧法で合成した単結晶ダイヤモンドとその模式図。 

(a)自形面が出ている単結晶ダイヤモンドの顕微鏡像、各面のミラー指数を矢印で表し

ている。(b)成長セクターの断面模式図、青色が(001)成長セクター、赤色が(111)成長セ

クターを示す。 

(100) 
(111) 

(110) 

(001)面 

(100)面 

(111)面 

(010)面 

(101)面 

(011)面 

(001)成長セクター 

(111)成長セクター 

(100)成長セクター 

種結晶 

(001)面 

(111)面 
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図１．１．６ ダイヤモンドの種類と、Knoop硬度の結晶面および結晶方位依存性[12] 

(hkl)が硬さを測定する結晶面、[hkl]が Knoop圧子の方位を示している。 

 

   

図１．１．７ 結晶面と研磨方向による研磨容易度[13] 

長い矢印が研磨速度が速い方向、短い矢印が研磨速度が遅い方向。 

 

容易研磨方向 

難研磨方向 

Knoop圧子の形状 

結晶に対する 
Knoop圧子の方向 
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 ダイヤモンドは硬度や耐摩耗性以外にも、熱的、光学的、電気的に極めて優れた物性

を持っている（表１．１．１）。熱伝導率については銀の 5 倍というあらゆる物質の中

で最高の 2200W/mK となっており[15]、ヒートシンクとして利用が進んでいる。光学

部品としては 225nmでの紫外光から赤外まで高い透過率を持つと共に、高い熱伝導率

を持つことから、大パワーの光の処理が可能である。炭酸ガスレーザーのレンズや光学

窓の利用はその一例である。また、近年エネルギー密度が益々増加している放射光施設

で分光結晶として使われており、従来の Si では熱揺らぎによって使用できない高エネ

ルギー密度での利用で力を発揮している。さらに現在開発中の自由電子レーザーでの利

用も試みられている。 

 天然ダイヤモンドは透明～黄色～茶色のものが大半であるが、希少な物としてブルー

ダイヤモンドがわずかに存在し、ホウ素がドーパントとして混入して導電性を示すこと

が知られていた。ダイヤモンドは不純物の違いによって４つの型があることが知られて

いる（図１．１．８）。まず大気中に含まれる窒素を取り込んだ I 型と、窒素をほとん

ど含まない II型に分類される。さらに結晶中の窒素の存在の仕方から、Ia型と Ib型に

分類される。天然で産出されるダイヤモンドのほとんどは Ia型であり、1000ppm以上

の窒素が含まれている。Ia型は窒素が凝集して存在しており、2つの窒素がペアを作る

A aggregateは IaA型、空孔(Vacancy)を４つの窒素が取り囲む B aggregateは IaB型

に分けられる。また天然は面状に窒素が凝集した Plateletを含むなど、窒素は様々な形

態でダイヤモンド中に取り込まれている（図１．１．９）。不純物を含まないダイヤモ

ンドを IIa型と言い、天然では約 1～2%の量で産出される。また極めて希少価値の高い

物としてホウ素を含むダイヤモンドを IIb型と言い、電気伝導性があることが古くから

知られ、Custersが p型半導体であることを明らかにした[16]。一方、Ib型は窒素が孤

立置換型で入っている場合であり、濃度によっては鮮やかな黄色を示す。数億年以上か

けて成長した天然ダイヤモンドではほとんど見られず、数日～数週間の短時間で結晶成

長した超高圧での人工ダイヤモンドの特徴である。これは物性としては n型半導体であ

るが、準位が 1.7eVと非常に深いため、ほぼ絶縁体となっている。Ia, Ib, IIa, IIbが不

純物によって決められた分類であるが、これら天然や人工のダイヤモンドは図１．１．

８で示すように転位などの結晶欠陥が多く、工具としての利用以外は困難であった。次

世代の光学部品やパワーデバイスを初めとした様々なデバイス用材料としてより高品

質なダイヤモンド単結晶が求められている。 
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図１．１．９ ダイヤモンド中の窒素原子の様々な存在形態[17] 

各センターの名称と、原子構造の模式図を示す。青色は炭素原子、茶色は窒素原子、空

白が空孔(Vacancy)である。下部には主な光学特性を示しており、Abs は赤外～紫外で

の吸収スペクトル、PL,CL はフォトルミネッセンスおよびカソードルミネッセンスで

の発光スペクトルである。 
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 人工合成ダイヤモンドでは様々なドーピング法が試みられてきた。高温高圧法で溶媒

中に様々な元素を添加して合成することが試みられ、Ni が混入したグリーンダイヤモ

ンドなど様々な着色ダイヤモンドが研究されてきた[18,19]。しかしながら、ドーパン

トの取り込み量が成長セクターによって大きく異なることや、溶媒との相性の問題で高

性能・高機能のダイヤモンドの開発は困難であった。一方、CVD 法は原料となるガス

種を変えるのが容易であるため、様々なドーピングが試みられた。ホウ素と炭素の親和

性は極めて驚異的であり、例えばショットキーダイオードの空乏層として用いられる

ppbレベルの微量ドーピングだけでなく、数%もの多量なドーピングをしてもダイヤモ

ンド構造が壊れず維持されることが分かっている。ここまで多量にドーピングしたダイ

ヤモンドは通常のｐ型伝導ではなく、不純物準位が重なったホッピング伝導となり、さ

らには極低温で超電導を示すことが分かっている[20]。 

 ダイヤモンドは n 型半導体となる活性なドナーを形成するのが困難であり、Li, Be, 

As, Sb, Sなど様々な元素の添加が試みられた[21-23]。最も確実に n型特性を発揮する

のは小泉らが研究した P ドープダイヤモンドであるが[24]、不純物準位は 600meV と

深く、依然として室温では高抵抗であり、高温に加熱しても移動度が低下するため低抵

抗なダイヤモンドが得にくいのが難点である。 

 電気的には、ドーピングではないがダイヤモンド表面を水素で終端させると p型半導

体として動作することが分かっている。移動度は 10～100 cm2/Vsと高く、表面キャリ

ア密度も 1013 cm-2と高いことから、川原田らや嘉数らは fT=45 GHz、fmax=120 GHzと

極めて高い遮断周波数のダイヤモンド FETを報告している[25,26]。 

 5.47 eVのバンドギャップを持つダイヤモンドは SiCや GaNの次の世代のワイドギ

ャップ半導体として期待されている。絶縁破壊電界は SiCや GaNをはるかに凌駕した

10 MV/cmを持ち、電子と正孔の移動度はそれぞれ 2400 cm2/Vsと 2100 cm2/Vsと見

積もられているが[27,28]、3800 cm2/Vsに達するという報告もある[29]。これらの値か

ら、パワーデバイスとしての性能を推し量る様々な性能指数が見積もられた。高周波の

出力デバイスとして利用した場合の Johnson性能指数[30]、高速スイッチング性の指標

となる Keyes 性能指数[31]、パワースイッチング性の指標となる Baliga 性能指数

[32,33]などがあり、いずれも他の半導体材料の 1桁～2桁高い性能指数を持つことが分

かっており、パワーデバイスを初めとした様々なデバイス用材料として期待が高い（表

１．１．１）。 

 その他にも、ダイヤモンドは表面を水素で終端した場合に電子親和力が負になること
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が知られており、電子を非常に出しやすい特異な物性を持っている[34]。筆者らが電子

源としてのダイヤモンド応用について検討した結果、ダイヤモンドを針状の突起に加工

して引出電極を付けるスピント型電子源を形成し[35-37]、リンをホッピング伝導する

ほど高濃度にドーピングして表面を酸素で終端することにより[38]、非常に高い電流密

度で電子を放出させることが可能であることが分かった。 

 また近年、窒素と空孔がペアを作る NV－センターと呼ばれる欠陥が室温でも msec

オーダーの長時間スピンを維持することから、他材料で必要な極低温冷却が不要な室温

動作量子コンピューティングや磁気センサーへの応用にも期待されている[39]。 

 

 

 

１．２．ダイヤモンドのデバイス対応の課題と本研究の目的 

 

１．２．１．ダイヤモンドの課題 

 

 これら次世代の光学部品やパワーデバイスを初めとした様々なデバイスを実現する

ための材料として高品質な単結晶ダイヤモンドが求められている。角谷らは高純度（IIa

型）ダイヤモンド単結晶の高温高圧法による合成を可能にし、その欠陥分布について報

告してきた[40]。最近では部分的に無欠陥の高品質 IIa型ダイヤモンド単結晶が得られ

ている[41,42]。しかし未だに完全に無欠陥の結晶が常に得られるわけではない。単結

晶中の転位を低減する試みについては、上記の合成だけでなく、合成後に超高圧アニー

ル処理して積層欠陥等を低減させることが試みられているが[43]、超高圧であるがゆえ

に新たな歪が発生し、大面積のダイヤモンドを処理するには困難があった。 

 更に高品質低欠陥のダイヤモンド単結晶を合成したとしても、これらを実際のデバイ

スなどに応用するには、ダイヤモンド表面の研磨技術が不可欠である。しかしながら、

ダイヤモンドはその硬さゆえに研磨は非常に困難であった。従来の研磨方法として、ダ

イヤモンド砥粒を塗布したスカイフ盤や、ダイヤモンド砥粒を金属で固めたメタルボン

ド研磨盤などが用いられてきた。しかしこれらの機械的研磨ではダイヤモンド単結晶の

表面に研磨ダメージが入ることが知られており[44]、切削工具や光学部品など様々な性

能低下や不具合を招いていた。これらのダメージの程度は評価が困難であるが、Haisma
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らは RBSで[45]、Volpeらは CLで表面ダメージを評価してきた[46]。伊藤と Silvaら

は研磨後にドライエッチングによって表面ダメージを低減することができることを CL

評価などで示している[47,48]。 

 近年、角谷らは新しい高精密・低ダメージ研磨方法として、セラミックを研磨盤とし

て用い、主に化学的な反応によって摩耗し、導入される研磨ダメージが少なくなること

を見出してきた。様々な材質のセラミック盤の中で、特に SiO2盤がダイヤモンドに対

して最も高い研磨レートを示すことも見出した[49]。これらを通して、高品質低欠陥の

バルクかつ低欠陥の表面を持った単結晶ダイヤモンドを創出することが本研究の狙い

である。 

 

 

 

１．２．２．研究の目的と本論文の構成 

 

 上述のように結晶欠陥と表面欠陥について課題を持つダイヤモンドを次世代の切削

工具・光学デバイス・電子デバイス・量子デバイスに利用可能なレベルの物質として開

発するため、本研究では単結晶ダイヤモンド内部の結晶欠陥の分析、その低減技術、研

磨時に生じる表面欠陥を低減する技術とそのメカニズムを追求した。 

 まず「高圧合成プロセス時に生じるダイヤモンドの結晶欠陥の低減」として、ダイヤ

モンド内部にある点欠陥、転位などの線欠陥、積層欠陥などの面欠陥についてダイヤモ

ンド単結晶中の存在形態を評価し、その低減方法を提案した。また、そのメカニズムか

ら超高圧高温法で合成したダイヤモンド中に生成する欠陥分布の由来を考察した。 

 次に「ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減」として、

従来の機械的研磨法と本研究で提案する新たな化学的研磨法での摩耗メカニズムを分

析すると共に、化学的研磨で表面に生じるダメージが従来の機械的研磨より少なく、理

想に近い表面が得られることを明らかにした。 

 最後に「新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa型ダイヤモンド上のホモエピタキシ

ャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価」として、前章の欠陥評価だけではなく、その上にダイヤ

モンドをホモエピタキシャル成長させることで欠陥の影響を強調させ、極めて高品質の

ダイヤモンドエピタキシャル層が得られることを示した。 

 これらの成果は「結論」として、本研究の全体的な総括を行い、得られた結果を要約
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した。 

 なお、本研究で用いた実験方法である X 線トポグラフィーと PL・CL についての原

理・詳細は Appendixに記載した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

    

 

 

図１．２．１ ダイヤモンドの結晶欠陥と本論文の構成 

第 2章 高圧合成プロセス時に生じる 

    ダイヤモンドの結晶欠陥の低減 

第 3章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に 

    生じる表面・表面近傍の欠陥の低減 

第 4章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa型ダイヤモンド上の 

    ホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価 
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 第 2 章 高圧合成プロセスによって生じるダイヤモンドの 

    結晶欠陥の低減 

 

２．１．ダイヤモンドの結晶欠陥 

 

２．１．１．点欠陥・転位・積層欠陥 

 

 単結晶ダイヤモンドには様々な結晶欠陥があり、機械特性、光学特性、電子特性に様々

な影響を及ぼすものがある。不純物や空孔、格子間原子などは点欠陥と呼ばれるもので、

例えば孤立置換型のホウ素やリンなどはそれぞれｐ型とｎ型のキャリアを生成して電

気特性に影響を及ぼすことは前章で述べてきた。一般に工具材料などで用いられる天然

や人工のダイヤモンドは数 ppm～数千 ppmの不純物を有して茶色がかった色をしてお

り、宝石用の透明なダイヤモンドでも多量の窒素が凝集して含まれた物がほとんどであ

る。その他にも窒素と空孔がペアになったＮＶ－センターや、複数の窒素と空孔が凝集

したA aggregateやB aggregateなど様々な形状でダイヤモンド中に点欠陥として存在

する。ＮＶ－センターは室温でもスピンが維持されていることから、近年磁気センサー

や量子デバイスなどの量子ビットとして作用すると期待されており、欠点としてだけで

なく利点としても用途探索が進んでいる。しかしながらＮＶ－センターは外部磁場の攪

乱の影響を受けるため、単に不純物を低減するだけでは足らず、13C などの核スピンを

持つ原子を排除した 12C 同位体濃縮ダイヤモンドの研究が進むなど、極めて高純度なダ

イヤモンド単結晶の合成が常に要求されている状態である。これらの点欠陥は光学的に

活性な物が多く[1]、Burns らは HPHT 法で合成したダイヤモンドの成長セクターで不

純物の取込み効率が異なることを報告している[2]。 

 より高次元の欠陥としては、刃状転位や螺旋転位などは線欠陥として、積層欠陥や双

晶は面欠陥として知られている。Ｘ線トポグラフィーはこれらの構造欠陥を観察する強

力な手法であり、Lang らが天然と HPHT 法で合成したダイヤモンドの転位・積層欠陥

について報告している[3,4]。近年では高品質の IIa 型単結晶ダイヤモンドの転位・積層

欠陥分布を玉作ら、加藤ら、桝谷らが報告している[5-7]。 
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２．１．２．高品質ダイヤモンドの作製と欠陥評価 

 

 これらのうちまず点欠陥の低減が角谷らによって超高圧高温 (High Pressure and 

High Temperature, HPHT) 法で試みられ、不純物を取り込む Ti ゲッターを触媒中に

添加することにより、不純物を 0.1ppm 以下に抑えた IIa 型単結晶と呼ばれるダイヤモ

ンドの合成が現在可能となっている [8]。 

 次に、転位や積層欠陥などの構造欠陥の低減が角谷らによって試みられた。図２．１．

１の右側はＸ線トポグラフィー像であり、ダイヤモンド中の刃状転位、螺旋転位、積層

欠陥などの構造欠陥がＸ線の回折方向をわずかに歪ませるため、本来一様な強度である

完全結晶の部分と比べ、黒白の濃淡として像が形成される。Ｘ線トポグラフィーの原理

については Appendix に記載する。従来は砥粒などの欠陥の多い微小なダイヤモンドを

種基板としていたため、種基板からの成長と共に単結晶ダイヤモンド全体に放射状に転

位が進展していた（図２．１．１(b)）。そこで人工合成 IIa 型単結晶ダイヤモンドのう

ち転位の少ない部分を切り出し（図２．１．１(a)）、それを種基板とすることによって

（図２．１．１(c)）、転位密度の大幅な低減がなされた（図２．１．１(d)）。 

 現在では単結晶ダイヤモンドの中央部に限れば、5×5mm2 の広範囲にわたって転位

が無い領域が得られている（図２．１．２）[9]。ダイヤモンドが完全結晶である場合

の、分光器との光学系による X-ray Rocking Curve の分散の理論曲線を DuMond 

diagram[10]で計算し、実測値と共に図２．１．３に示した[11]。試料全体で測定した

場合は、外周部の転位と積層欠陥を反映し、FWHM が 0.57 arcsec と広くなっている。

一方、ビームを中央部に絞って測定した場合は、一部肩の部分にシグナルがあるものの

FWHM は 0.38 arcsec となり、理論曲線の 0.34 arcsec に近い理想的な単結晶ダイヤモ

ンドを合成することが可能になっている 
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図２．１．１ 高温高圧法での低欠陥の単結晶ダイヤモンドの合成方法[9] 

(a)従来の成長法によって生じる構造欠陥の模式図、(b)従来の成長法で生じた転位の X

線トポグラフィー像、(c)低欠陥の部分の結晶を種基板として成長させた単結晶の模式図、 

(d)低欠陥の単結晶ダイヤモンドの X 線トポグラフィー像 

(a) (b) 

(c) (d) 
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図２．１．２ 超高品質 IIa 型単結晶ダイヤモンド[9] 

(a)Ｘ線トポグラフィー像。中央の 5×5 mm2の範囲にわたって転位の無い領域が存在し

ている。(b)光学顕微鏡像。 

 

3mm 

3mm 

(a) 
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図２．１．３ 超高品質 IIa 単結晶ダイヤモンドのＸ線ロッキングカーブ[11] 

(A)試料全体で測定したロッキングカーブ。(B)中央の転位の無い部分で測定したロッキ

ングカーブ。(C)単結晶ダイヤモンドの完全結晶のロッキングカーブの理論曲線。中央

部分はわずかな肩を除き、理論曲線とほぼ一致している。 
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 しかしながら、従来の単結晶ダイヤモンドに含まれる転位密度は、成長する結晶の方

位に強く依存していた。(001)成長セクターと呼ばれる中央部分の転位密度を 50cm-2ま

で下げる事には成功しているが[12]、 (111)成長セクターと呼ばれる外周部分で転位と

特に積層欠陥が多数残留するという課題があった（図２．１．４、図２．１．５）。積

層欠陥の物理的な特性は定かではないが、気相合成 (Chemical Vapor Deposition, 

CVD) 法でホモエピタキシャル成長させると、積層欠陥端部から多数の転位が生成され

ることが分かっている[13]。 

 転位や積層欠陥を低減するため合成後処理として超高圧アニールを行う方法が従来

知られている。Collins らは茶色の天然ダイヤモンドをアニールすることで透過率の上

昇と、窒素と空孔が凝集することを報告している[14]。炭素の共有結合が極めて強いこ

とから、ダイヤモンド格子中における炭素原子の移動には 2300℃の温度が必要と考え

られているが、常圧下ではダイヤモンドは準安定相であり 1900℃以上では速やかにグ

ラファイトの安定相に転移してしまうため、超高圧(5GPa 以上)の圧力をかけたアニー

ル処理がなされてきた。しかしながら超高圧をかける場合には新たな歪が単結晶ダイヤ

モンドにかかり、試料が大きくなるに従い割れなどの破損の危険性が極めて高くなるた

め、実用的な応用には困難があった。 

 そこで本章では、応力のかかりにくい常圧下でアニールを施した場合の単結晶ダイヤ

モンド中の転位や積層欠陥がどのような挙動を取るかを観察し、なぜ(111)成長セクタ

ーにのみ積層欠陥が存在するかについても考察を行った。 
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図２．１．４ 高品質 IIa 型単結晶ダイヤモンドの反射型Ｘ線トポグラフィー像[11] 

板状の単結晶ダイヤモンドを斜めから見下ろした像になっている。外周の(111)成長セ

クターに転位と積層欠陥が集中している。 

 

 

 

 

 

1 mm 

転位の少ない 

(100)成長セクター 

積層欠陥（面状） 

(111)成長セクター (111)成長セクター 

転位（線状） 
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図２．１．５ IIa 型単結晶ダイヤモンドの成長セクターと転位及び積層欠陥の模式図 

青色部は(100)成長セクター、赤色部は(111)成長セクター、緑色線は転位、緑色の台形

は積層欠陥を表す。 
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２．２．転位・積層欠陥のアニールによる挙動 

 

２．２．１．実験方法 

 

 IIa 型単結晶ダイヤモンドの合成にはフラットベルト型の超高圧プレスを用い（図２．

２．１）、温度差法[15]を用いて合成した。溶媒に Ni を用いると Ni 関連のカラーセン

ターが生成されることが分かっているため[16]、Fe-Co を中心とした溶媒を作製した。

窒素ゲッターとして Ti を添加したが、単純に Ti を添加すると TiC がインクルージョン

として単結晶ダイヤモンド内部に取り込まれ、欠陥の原因となる。そこで Cu を添加し

て炭化物の生成を抑えた[8]。溶媒の上部に炭素源を配置し、下部に単結晶ダイヤモン

ド種基板を設置した（図２．２．２）。合成条件は 5～6GPa、1300～1400℃、合成後

のサンプルのサイズは 5×4×4mm である。この実験では転位と積層欠陥の挙動を見る

ため、合成された IIa 型単結晶ダイヤモンドの中でも比較的欠陥が多い物を評価用サン

プルとして用いた。 

 その後、放射光施設 SPring-8 の 1km ビームライン(BL29XUL)を用いて当該試料の

X 線トポグラフィーを撮影した。当該ビームライン(BL29XUL)を用いたのは幾何学的

に決まる 1km 先の X 線角度分散が 0.6 rad と非常に小さくなるためである。Si(531)

コリメータは非対称因子 1/20 の非対称反射を用いて発散角度を 1/20 にした。これによ

り試料への入射波は分散 0.03 rad のほぼ平面波となった。ビームエネルギーは

19.744keV である。単結晶サンプルの全体像を見るため(400)回折を用いた。これは転

位の Burgers vector は{110}を持つものが多く、積層欠陥は{111}を持っているためであ

り、例えば(110)回折で撮影した場合は消滅則によって(1-10)の転位や(1-11)の積層欠陥

などの存在を見逃す危険性があるためである。撮影はピクセルサイズ 12μm の CCD

カメラ(浜松ホトニクス、AA-20MOD)を用いた。 

 その後、高周波加熱炉を用いて、大気圧の N2フロー中でサンプルを 1500℃で 60 分

間加熱した。温度上昇の勾配は 20℃/分、自然冷却の時間は 3 時間である。アニール後、

再びサンプルの X 線トポグラフィーをアニール前と同一条件で撮影した。 
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図２．２．１ フラットベルト型の超高圧プレスの構成[17] 

上下のピストンで押された圧力がベルト型のシリンダと圧力媒体で封止され、 

試料部分に 5～6GPa の圧力が発生する 

 

 

 

 

      

 

 

図２．２．２ 試料室内部の模式的断面図[17] 

炭素源、溶媒、種結晶を試料室内に非対称に置き、グラファイト・ヒーターの形状も上

下で変えることで、通電加熱時に炭素源と種結晶の間で温度差を発生させる 
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２．２．２．アニールによる転位と積層欠陥の挙動 

 

 アニール前後の X 線ロッキングカーブを図２．２．３に示す。試料内に転位と積層

欠陥の密度分布があるため、ロッキングカーブが非対称になっている。アニールによっ

てロッキングカーブの揺らぎが無くなり、わずかであるが半値幅が 3.04 arcsec から

2.55 arcsec に減少したことが分かった。 
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図２．２．３ IIa 型単結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線ロッキングカーブ 

点線がアニール前で半値幅 3.04 arcsec。実線のアニール後で、半値幅は 2.55arcsec。 

グラフ中の(a)～(e)の角度で X 線トポグラフィーを撮影した。 
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 X 線トポグラフィー像をロッキングカーブの(a)～(e)の各角度で撮影した X 線トポグ

ラフィー像を図２．２．４に示す。図２．１．４と同様に種基板から<001>と<112>の

成長方向にほぼ沿って転位が直線状に伸びていることが分かる。また、アニール前後で

転位や積層欠陥の形状が変化していることが分かった。(a)の角度で撮影した X 線トポ

グラフィー像を拡大した物を図２．２．５に示す。アニール後の転位は、直線状の部分

が途中で止まり（図中の青色矢印部）、曲線状の少数の転位に変化したことが分かった。

高温アニールにより各転位が移動して統合され、少数の複合転位に収束したと考えられ

る。転位密度は 7.5× 103 cm-2から 4.2 × 103 cm-2に減少した。このことによって、常圧

下でも高温アニールを行うことにより、転位の面密度を減らすことができることが分か

った。 
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図２．２．４(a) ロッキングカーブ（図２．２．３）の(a)の位置で撮影した、IIa 型単

結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線トポグラフィー像 

<001> 

<112> 

1 mm 

1 mm 
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図２．２．４(b) ロッキングカーブ（図２．２．３）の(b)の位置で撮影した、IIa 型単

結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線トポグラフィー像

1 mm 

1 mm 
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図２．２．４(c) ロッキングカーブ（図２．２．３）の(c)の位置で撮影した、IIa 型単

結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線トポグラフィー像

1 mm 

1 mm 
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図２．２．４(d) ロッキングカーブ（図２．２．３）の(d)の位置で撮影した、IIa 型単

結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線トポグラフィー像

1 mm 

1 mm 
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図２．２．４(e) ロッキングカーブ（図２．２．３）の(e)の位置で撮影した、IIa 型単

結晶ダイヤモンドのアニール前後のＸ線トポグラフィー像 

1 mm 

1 mm 
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図２．２．５ 単結晶ダイヤモンドのアニール前と後の転位分布 

直線状の転位が青色矢印部分で折れ曲がり、収束している 
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 次に(e)の角度で撮影した X 線トポグラフィー像で積層欠陥の挙動を観察した。合成

後の IIa 単結晶の積層欠陥については、図２．２．６に示すように扇形の積層欠陥が 2

ヶ所存在していることが分かった。アニールした後のこの試料の積層欠陥は、1 ヶ所が

消滅しており、消滅した積層欠陥があった端の部分には新たに線状の転位が発生した。

アニールによって積層欠陥の層がすべり、端の部分が完全転位に変化したと考えられる。

この挙動から、ダイヤモンド単結晶中の積層欠陥は Shockley 型と考えられる。積層欠

陥は結晶表面では線状の欠陥として現れるが、高温アニールで収束させることにより結

晶表面には点状の完全転位に変化し、欠陥密度を減らすことができることが分かった。 

 炭素の共有結合は 7.3eV と高いため[18]、従来は 2400℃程度の高温が必要と考えら

れ、ダイヤモンドが炭素に逆変換しないように超高圧環境での転位の挙動が研究されて

いた[13]。しかしながら、転位や積層欠陥は完全な sp3結合ではないため、より低い温

度でも原子が移動することが可能であると考えられる。例えば、窒素の凝集は本研究の

アニール温度と同じ 1500℃程度から起こっており、活性化エネルギーは 5.5±0.7eV と

より低い値が報告されている[19]。空孔の場合は 700℃と更に低い温度で動くことが分

かっている[20]。従って、ダイヤモンドが常圧で相転位が起こらない低温でも転位や積

層欠陥も動くことは充分可能であると考えられる。 
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図２．２．６ 単結晶ダイヤモンドのアニール前と後の積層欠陥分布 

青色矢印の面状の影（積層欠陥）がアニール後に消滅し、外枠の線（転位）だけに変化

した 
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２．２．３．ダイヤモンドの成長セクターと積層欠陥のメカニズム 

 

 積層欠陥が生成されるメカニズムとして、まず図２．２．７に示すケースを考察した。

（１）は成長中の温度や圧力の揺らぎによって積層欠陥が生成する場合である。この場

合は成長の最表面である(111)面に沿って積層欠陥が生成するはずである。しかしなが

ら、結晶成長面に平行に積層欠陥が存在する場合はこれまでの実験と X 線トポグラフ

ィー観察の結果からほぼ無く、むしろ成長面に垂直に向いていることが分かっている。

（２）は Frank 型の積層欠陥で、欠陥層が１層追加あるいは欠如している場合である。

このような場合は、アニールによっても１層分の欠陥原子層が消滅することはあり得な

いため、ダイヤモンド中の積層欠陥は Frank 型ではないと推測される。 

 

 

 

（１）成長中の揺らぎによる積層欠陥の生成 （２）Frank 型の積層欠陥の生成 

 

 

 

 

 

 

 

 

図２．２．７ 積層欠陥が成長中に形成されるモデル 

(1)結晶成長面で揺らぎが発生して積層欠陥が形成される場合、 

(2)成長中に結晶面が１層消滅または追加される場合。 
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 これらのことから、次に示すダイヤモンド単結晶中の積層欠陥は図２．２．８の挙動

で形成されたと推測する。すなわち、ダイヤモンドの成長中に積層欠陥ができるのでは

なく、成長中には転位が形成される。超高圧法での成長後、温度圧力が減少する際に結

晶中に応力がかかるため、完全転位の部分で結晶がすべり、積層欠陥と部分転位が形成

される。成長後にアニールした場合はエネルギーを受け取ることによって炭素原子の再

配列が起こり、積層欠陥と部分転位は完全転位に変換する。 

 またこれらの挙動から、ダイヤモンドの成長セクターによる積層欠陥の有無の違いの

メカニズムを以下のように推測する。(111)成長セクターでは、種基板からの完全転位

が<112>方向に伸びていることから、ちょうど(111)すべり面上に存在することになる。

このため、超高圧合成後の減圧処理などの間に応力がかかると、転位がすべり、部分転

位を伴う積層欠陥が形成される（図２．２．９）。一方、(001)成長セクターでは、種基

板からの転位は<001>方向に延びているため、(111)すべり面とのなす角は 54.7 度とな

り、転位はすべり面に沿ってすべることは非常に困難である。これが、単結晶ダイヤモ

ンドの積層欠陥は(111)成長セクターにしか存在せず、(001)成長セクターには存在しな

い理由であると推測することができる。 
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図２．２．８ 試料温度の時間経過（右図）と積層欠陥生成・消滅モデル 

(a)成長中は線状の転位が発生、(b)成長後の温度圧力下降時の応力によって積層欠陥と

部分転位が形成、(c)アニールによって積層欠陥が消滅し完全転位に戻る 
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２．３．結言 

 

 本章では、高温高圧法で合成する単結晶ダイヤモンドの欠陥分布を評価し、特に(111)

成長セクターと呼ばれる部分で転位と積層欠陥の密度が高くなることを説明した。従来、

転位や積層欠陥を消滅させる場合は超高圧アニールが用いられていたが、常圧でも

1500℃のアニールで炭素原子の配列の移動によって変化することが分かった。直線状

の転位は湾曲して他の転位と収束することにより、転位密度が半減することが分かった。

また、積層欠陥は完全転位に転換し、単結晶ダイヤモンド表面で線状に存在した欠陥が

点状に収束し、欠陥面密度を低減させることができることが分かった。 

 この挙動から、ダイヤモンド中の積層欠陥は Shockley 型であり、2 次元的な積層欠

陥を 1 次元的な完全転位に縮小できることが分かった。またこの挙動から、(111)成長

セクターで生成される完全転位の方向がダイヤモンド結晶のすべり方向と一致するが、

(001)成長セクターで生成される完全転位はすべり面と高い角度が付いているためすべ

ることができず、その結果から高温高圧法で合成した単結晶ダイヤモンドは(111)成長

セクターでのみ欠陥が高い密度で残留するという新たな成長モデルを提案した[21]。 
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第 3 章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の 

    欠陥の低減 

 

３．１．ダイヤモンドの研磨方法 

 

 ダイヤモンドはあらゆる物質中で最も硬い材料であるため研磨は困難を極め、何世紀

もの間ダイヤモンド砥粒を塗布した鋳鉄盤を用いたスカイフ研磨か、近年では金属でダ

イヤモンド砥粒を固めたメタルボンド砥石などを用いて、ダイヤモンド同士で摩耗させ

る機械的研磨が主流であった[1,2]。しかしながら、このような機械研磨ではダイヤモン

ド表面並びに表面近傍の下層部に結晶ダメージが残ることが分かっており、光学デバイ

スや電子デバイスなどの性能を左右する様々な基礎物性値の劣化につながるだけでな

く、使用中の欠けの原因になるなど工具などの機械的特性も毀損されることが分かって

いる。 

 このような機械研磨においては、ダイヤモンドの結晶方向による研磨速度の異方性が

非常に強いことが分かっている。Wilks らは微小劈開によるものというモデルを立てて

この現象を説明している[3]。これに対し、本研究では化学反応も伴う化学的研磨を行

うことによってダイヤモンド表面及びその近傍（以下では併せて表面層と呼ぶことにす

る）に与える機械的ダメージを低減するセラミックス材料を研磨盤とした研磨方法を提

案した。 

 当該セラミックスのうち、特に SiO2 盤による研磨プロセスにおいてダイヤモンドが

発光する現象はトライボプラズマと呼ばれ、中山らが報告している[4,5]。このようなト

ライボプラズマは、放電とプラズマ励起現象を伴い、ダイヤモンドの表面反応を促進す

ると推測される。しかしながら、上記の報告は主に紫外光領域の発光に視点を置いてお

り、可視領域の発光やダイヤモンドの種類による相違などは報告されていなかった。本

章ではこれらの現象について詳細に観察し、その機構について検討を行うことにより得

られた結果を報告する。 
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図３．１．１ ダイヤモンドの研磨方法（概念図） 

標準的に用いられる機械研磨方法：(a)スカイフ、鋳鉄盤にオイルとダイヤモンド砥粒

を乗せて磨く、(b)メタルボンド砥石、ダイヤモンド砥粒を金属で焼き固めた盤で磨く。 

本研究：(c)ダイヤモンドより遥かに柔らかい SiO2盤でダイヤモンドを磨く。 

 

 

 

３．２．SiO2盤による研磨 

 

３．２．１．研磨中の発光メカニズム 

 

 まず、ダイヤモンドと各種セラミックス盤の研磨速度を測定した（図３．１．２）[6]。

この結果から、より硬度が高い WC や SiC などと比べても、SiO2が特に研磨速度が高

いことが分かった。また、研磨中のダイヤモンド試料と石英盤との接触面では、特に高

速回転、高荷重の領域で特有のトライボプラズマの発光が見られた。このことから、絶

縁性の SiO2 盤においては、導電性がある他材料とは異なる研磨メカニズムが起こって

いると推測できた。 

 そこでダイヤモンドと SiO2 盤との間の研磨メカニズムの詳細を観察した。研磨中の

発光スペクトルを測定する構成を図３．１．３に示す。発光は光ファイバーを通し、分

光器(HR4000, Ocean Optics)で測定した。測定の結果、紫外光が非常に強く、主に N2

の発光と分かった（図３．１．４）。ダイヤモンドと高速で移動する石英盤との接触面

(a) (b) (c) 
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での摩擦帯電等により高電界が発生し、大気中の N2分子を主体とするプラズマが発生

した[7]と考えられる。このようなダイヤモンドと絶縁体との間のトライボプラズマに

ついては中山らや三浦らが報告してきた[7,8]。彼らによれば絶縁破壊により発生する電

子のエネルギーは数百 eV にも達し、炭素の共有結合エネルギー(7.37 eV)よりもはるか

に高く、大気中の窒素なども容易にイオン化できると報告している[9]。しかしながら、

彼らは雰囲気ガスのスペクトルの議論に集中しており、ダイヤモンドの発光現象につい

てはほとんど議論してこなかった。 
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図３．１．２ ナノ多結晶ダイヤモンドの摩耗速度における研磨盤の材質に対する依存

性[6]。硬い WC, SiC, Al2O3, PCD より、柔らかい SiO2の方が摩耗速度が速い。 

 

 

 Type Ib or IIa single crystal diamond 

SiO2 wheel 
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図３．１．３ 研磨中の発光スペクトル測定の構成 

高速回転させた SiO2 盤に試料のダイヤモンドを押し当てて研磨する。研磨中の発光の

写真は盤の下に設置した鏡を利用した。発光スペクトルは光ファイバーを通して分光器

で測定した。 

Mirror 
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図３．１．４ SiO2盤による研磨時の発光スペクトル 

トライボプラズマの主な発光は大気中の N2ガスによる紫外発光である。 

 

 

 

 可視光の領域では、研磨中の発光はダイヤモンドの種類によって色が違っており、Ib

は緑色、IIa は青色となることが分かった（図３．１．５、図３．１．６）。次に、PL

像として、UV ランプと波長フィルターによってバンドギャップより高エネルギーの

225 nm 以下の波長の光で単結晶ダイヤモンドを励起する DiamondViewTMで撮影した

（図３．１．７）。 

成長セクターごとに発光強度が異なるが、研磨中の発光色は PL での発光と非常によく

似ていることが分かった。CL スペクトルを図３．１．８に示す。研磨中の発光スペク

トルと CL スペクトルを重ねると良く一致することが分かり（図３．１．９）、Ib では

H3 センターによる緑色、IIa は Band A による青色の Luminescence であることが分

かった。H3 センターは、503 nm に Zero Phonon Line (ZPL)があるが、液体窒素以上

の温度の場合はフォノンで散乱され、長波長側にピークを持つバンドとなる。室温測定

の CL（図３．１．７(a)）では 530 nm にピークを持っているが、研磨中の発光スペク

トルのピークは 550 nm だった。これは研磨中の温度が後の図３．２．１で述べるよう

に摩擦熱で 120℃まで上昇していたため、より長波長になったと考えられる。 
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図３．１．５ Ib 型ダイヤモンドの SiO2盤研磨時の(a)写真と(b)可視光領域の発光スペ

クトル。サンプルの鏡像から緑色に発光していることが分かる。550 nm を最大強度に

持つバンドが見られる。 
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図３．１．６ IIa 型ダイヤモンドの SiO2盤研磨時の(a)写真と(b)可視光領域の発光ス

ペクトル。サンプルの鏡像から青色に発光していることが分かる。480 nm を最大強度

に持つバンドが見られる。
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図３．１．７ DiamondViewTMで撮影したダイヤモンドの PL 像 

225 nm 以下の波長で励起した。(a)Ib 型ダイヤモンドは H3 センターの緑色の発光で、

(100)成長セクターで高い強度となった。(b)IIa 型ダイヤモンドは Band A の青色の発光

で、(111)成長セクターで高い強度となった。 
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図３．１．８ 単結晶ダイヤモンドの室温の CL スペクトル 

(a)Ib 型の H3 センターによる発光、(b)IIa 型の Band A による発光。 
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図３．１．９ ダイヤモンドの CL スペクトルと SiO2研磨時の発光スペクトル 

(a)Ib 型、(b)IIa 型、共によく一致した。 
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３．２．２．SiO2盤による摩耗現象 

 

 更に、研磨速度と試料温度とプラズマ発光強度の、SiO2 研磨盤回転速度依存性を図

３．２．１～３．２．３に示す。温度測定は、ポリマーシートをダイヤモンドとホルダ

ーの間に置き、ダイヤモンドとポリマーシートの間に熱電対を置いて測定した。ダイヤ

モンドの熱伝導率 2000 W/mK に対し、ポリマーシートは< 1 W/mK であるため、表面

温度はダイヤモンドのバルク中に速やかに拡散する。研磨速度は、研磨前後のサンプル

の厚さを高さ計(マイクロメータ)で測定し、サンプルサイズ 7.0×6.5 mm を乗じて計算

した。温度の勾配から、機械的な摩擦は研磨盤回転速度にほぼ線形に上昇していること

が分かった（図３．２．１）。しかしながら温度が低過ぎるため、熱反応だけで摩耗し

ているとは考えにくい。 

 これに対して研磨速度は明らかに 26 km/h から立ち上がる閾値が存在することが分

かった（図３．２．２）。この閾値はプラズマ発光強度と一致し（図３．２．３）、プラ

ズマ発光強度と共に研磨速度が上昇することが分かった。これらの結果から、石英盤に

よるダイヤモンド研磨では摩擦帯電等によるトライボプラズマの電気的光学的エネル

ギーが、ダイヤモンド表面がルミネッセンスを発するほどダイヤモンド中のキャリアを

励起し、化学的な反応摩耗がしやすい表面状態となったと思われる。 

 これらの結果から、２つの摩耗現象モデルを提案する。第 1 は、トライボプラズマ中

の電子やイオンがダイヤモンド表面を励起し、SiO2 盤や大気中の酸素との化学反応を

促進するものである。第 2 のモデルは、トライボプラズマの窒素分子の発光の紫外線が

ダイヤモンドの欠陥準位を励起し、ダイヤモンドの摩耗を促進するものである。様々な

セラミック材料での研磨速度の測定を通し、同じ酸化物の Al2O3よりも SiO2の方が摩

耗速度が速いことが図３．１．２の結果から分かっている。結晶性で結合力の強い Al-O

間よりも、アモルファスで結合力の弱い Si-O 間の方がこれらのエネルギーを受けたと

きにボンドが切れやすく、酸素原子が吐き出されてダイヤモンドの摩耗に寄与している

と考えられる。[10] 

 研磨が化学的であるもう一つの効果として、機械的研磨では(100)面の研磨速度は

<100>方向と<110>方向で 20 倍もの大きな異方性があったが、SiO2盤研磨では異方性

が４倍まで低下していた。このことからも、化学的摩耗となっているため研磨速度がよ

り等方的になったと考えられる(図３．２．４)。 
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 以上のような化学的反応によってダイヤモンドが摩耗することで機械的ダメージの

導入が少ない、低欠陥ダイヤモンド表面を実現することができると考えられる。次節に

て表面ダメージの分析を詳細に述べる。 

 

 

 

 

     

 

 

 

 

 

 

図３．２．１ SiO2盤の回転速度とダイヤモンドの温度 

温度は研磨盤の回転速度に線型に上昇している。 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

図３．２．２ SiO2盤の回転速度とダイヤモンドの研磨速度 

研磨速度は 26 km/h の閾値から上昇している。研磨速度は左側縦軸が体積表示、右側

縦軸が試料の厚さ表示である。 
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図３．２．３ SiO2盤の回転速度とダイヤモンドの発光強度 

ダイヤモンドの発光強度は 26 km/h の閾値から上昇している。 
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図３．２．４ 機械研磨と SiO2研摩の研磨速度の、研磨方位依存性 

メタルボンド砥石による機械研磨と比べ、SiO2 盤による化学研磨では研磨速度の異方

性が小さく、等方的な摩耗が起こっている。 



 第 3 章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減  

61 

 

３．３．化学研磨した表面層の欠陥の評価 

 

３．３．１．実験方法 

 

 研磨後の表面ダメージの程度は評価が困難であるが、Haisma らは RBS で[11]、Volpe

らは CL で表面ダメージを評価し[12]、伊藤や Silva らが研磨後のドライエッチングで

表面ダメージが軽減することを報告[13,14]したことは、第１．１節で述べた通りであ

る。本研究では、研磨後の表面ダメージ評価をするため、2 種類の表面修飾を行って電

子親和力の異なる表面を構成して[15]、SEM 観察を行った。酸素終端表面は熱硫酸硝

酸処理で形成した。また水素終端は 2.45GHz のマイクロ波プラズマ炉を用い、表面形

状が変化しないよう試料温度 800℃以下で形成した。 

 その他、通常の研磨表面評価法として、研磨後は光学顕微鏡観察と、3D 表面形状測

定機(Zygo, NewView)による表面粗さ測定を行った。研磨は２種類の方法を用い、機械

研磨としてはメタルボンド砥石を用い、熱化学研磨としては合成石英(SiO2)盤を用いた。

研磨速度は 400～3000rpm、試料の荷重は 0.5～3kg とした。機械研磨した表面のうち、

特にクラックが入った箇所を詳細に観察した。表面の算術平均粗さは図３．３．１に示

す通り Ra=5.1 nm であった。 

 

 

 

３．３．２．表面層における研磨誘起ダメージの評価 

 

 酸素終端処理した表面では表面形状に応じた像になっていたのに対して、水素終端処

理した表面ではクラックの周囲４μｍの範囲で暗いコントラストの広がりが見られた

（図３．３．２）。これはクラック周辺の結晶に結晶欠陥が導入されているため、SEM

の一次電子で励起されたキャリアが消滅しやすいためと考えられる。
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図３．３．１ メタルボンド砥石により研磨した単結晶ダイヤモンドの表面粗さ 

(a) AFM 像、(b)高さヒストグラム。 
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図３．３．２ 機械的研磨をしたダイヤモンド表面のダメージ部のＳＥＭ画像 

(a)酸素終端表面、亀裂の形状に応じた画像になっていた。(b)水素終端表面、亀裂だけ

でなく、平坦な部分にもキャリア密度に応じた明暗が広がっていた。(c)亀裂の無い部分

の水素終端表面、平坦だがキャリア密度に応じた暗線が存在した。 
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 結晶欠陥と表面終端状態および２次電子の放出メカニズムを図３．３．３に示す。酸

素終端表面では(a)のように表面障壁が大きため、ほぼ表面形状のみに応じた二次電子

像となり、内部のキャリア密度情報は得られないと考えられる。一方、ノンドープもし

くは B ドープ単結晶ダイヤモンドの水素終端表面は負の電子親和力[15]を持つため、(b)

のように表面障壁が無く電子放出しやすい状態になる。このとき、ダイヤモンドの表面

層に欠陥準位がある場合は、励起されたキャリアがトラップされて、電子放出できなく

なる。このため、水素終端表面では内部のキャリア密度を良く反映した二次電子像とし

て観察することができると考えられる。 

 この手法は不純物が少ない IIa型単結晶ダイヤモンドもしくは p型単結晶ダイヤモン

ドでのみ使用できる手法である。窒素などの n 型不純物を含む Ib 型単結晶ダイヤモン

ドなどでは、水素終端表面によって確かに電子親和力が負にはなるが、ドナー準位が表

面ｐ型層のキャリアを消滅させることでバンドベンディングが起き、事実上表面障壁が

出来るため、内部キャリアを反映した二次電子像は得られなくなるためである[15]。 

 

 

 

(a) (b) (c)

 

 

 

図３．３．３ ダイヤモンド表面のバンド図 

Ec, Ec, Evac は伝導帯、価電子帯、真空準位を示す。(a)酸素終端表面。(b)水素終端表

面。(c)水素終端表面だが表面近傍に欠陥準位を持つ場合。 
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 研磨ダメージの範囲を評価するため、加速電圧を変化させて測定した SEM 像を図３．

３．４に示す。また、図の白線部分の SEM の二次電子強度をグラフ化したものを図３．

３．５に示す。加速電圧を変化させても、二次電子像の強度の FWHM は 5keV の時に

3.96 mm、20keV の時に 4.53 mm となり、1 次電子の侵入長が大きく変わっても FWHM

はほとんど変化が無いことが分かった。 

 ダイヤモンド中の電子の侵入長 R は、横方向の散乱距離を 2rBとして、 

  R= 27.6 (E0
1.67

)A/ (Z
8/9

)    （１） 

  rB/R = 0.412 （炭素原子の場合）  （２） 

で表すことができる。ここで、E0は加速電圧(keV)、は A 原子量、は密度(g/cm
3
)、Z は

原子番号である[16]。式（１）から電子の侵入長さは E0=5 keV のとき R=280 nm、E0=20 

keV のとき R=2800 nm である。これにより、横方向の電子散乱距離は E0=5 keV のとき

rB= 231 nm、E0=20 keV のとき rB= 2310 nm ということになる。このことから、E0=5 keV

のときの二次電子強度の FWHM は横方向の電子散乱距離の 17 倍にもなり、単純な電子

散乱ではなくキャリアを消滅させる結晶欠陥が FWHM の 4 mm 相当まで広がって存在

すると考えられる。 

 これらのことから、機械的研磨によって形成された結晶欠陥は亀裂発生部から 4 mm

程度まで残留していることが分かった。 
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図３．３．４ 加速電圧を変えた場合のＳＥＭ像 

(a)酸素終端表面。水素終端表面で加速電圧を(b)5kV, (c)10kV, (d) 15kV, (e) 20kV とし

た場合。図３．３．５に白線のＳＥＭ強度分布をプロットした。
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図３．３．５ SEM 画像の強度プロファイル 

(a)酸素終端表面。(b)水素終端表面 5kV, (c)10kV, (d) 15kV, (e) 20kV。加速電圧が変わ

り、横方向の電子散乱長が変化しても、強度分布の FWHM は変化しなかった。 
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 さらにこれらのダメージを詳細に分析するため、表面の Raman 散乱スペクトルの分

布を測定した。ダイヤモンドの Raman ピークは 1333 cm-1付近に発生し、応力に応じ

て 3.2 cm-1/GPa のピークシフトが生じ、高波数側が圧縮、低波数側が引張応力となる

[17,18]。表面粗さとしては、機械的研磨と化学的研磨で Ra＝0.4～0.5 nm と同等にな

るまで精密に研磨した。機械的研磨のＡＦＭ像を図３．３．６に、化学的研磨のものを

図３．３．７に示す。 

 

(a)    
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図３．３．６ 機械的研磨表面の AFM 像 

(a)機械研磨の表面の AFM 像、(b) 機械研磨の表面高さプロファイル（(a)の白線の箇所）。 

Ra= 0.497nm 

Rz=1.286nm 
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図３．３．７ 化学的研磨表面の AFM 像 

(a)SiO2盤による研磨表面の AFM 像、(b) SiO2盤による研磨後の表面高さプロファイル

（(a)の白線の箇所）。 
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Rz=1.288nm 
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このように同等の表面粗さとなるように精密研磨しても、機械的研磨では図３．３．８

(a)に示すように微小亀裂が発生していた。微小亀裂の深さ方向の断面 Raman マッピン

グを測定したが、微小亀裂の部分で Raman 強度としては分布があるものの、Raman 

Shift 量としては微小亀裂部分（図の矢印）の 1331.80cm-1と平坦な表面の 1331.90cm-1

の差は 0.1 cm-1と小さく、応力は 30 MPa 程度と小さかった。例えば、熱フィラメント

法で Si 基板上に作製したダイヤモンド薄膜は、天然ダイヤモンドに比べて 1～3cm-1

程度高波数側で観測され[19]、300～940 MPa の圧縮応力が生じているおり、これに比

べれば充分小さな応力と言える。化学的研磨した表面も同程度だった（図３．３．９）。

応力自身は残留せずにほとんど解放されていることが分かった。 
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図３．３．８ 機械的研磨表面の断面 Raman 像 

(a)機械研磨表面の光学顕微鏡像、(b) 機械的研磨表面の Raman 強度分布像と(c)シフト

分布像 
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図３．３．９ 化学的研磨表面の断面 Raman 像 

(a)SiO2盤による研磨表面の光学顕微鏡像、(b) 機械研磨で表面 Raman 強度分布像と(c)

シフト分布像 
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 同様に、図３．３．４で観察した機械的研磨で発生したマイクロチッピング部分の

Raman 表面マッピングと断面マッピングを測定した（図３．３．１０～１１）。部分的

にシフトが見られ、応力が残留している様子が見られたが、表面方向及び深さ方向への

分布は小さい事が分かった。シフト量の位置依存性のグラフ（図３．３．１２(f)）から、

亀裂自身(1331.88cm-1)には周辺の平坦部(1331.95cm-1)と比べて－0.07 cm-1= －22 

MPa の引張応力が存在しているが、Raman Shift 分布の FWHM は 1.50 mm であり、

キャリア密度分布の FWHM4 mm よりも短い距離で微弱な応力も解消していた。この

ことから、応力というマクロな欠陥とは異なる分布で結晶構造の欠陥が存在し、キャリ

アの消滅が起こっていることが分かった。これらのことから、キャリア移動を伴う用途

でのダイヤモンドの利用においては、このような機械的ダメージを極力低減させること

が必要であることが分かった。 
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図３．３．１０ 機械的研磨で亀裂のある場所の(a)光学顕微鏡像と、 

(b)表面 Raman 強度分布像と(c)シフト分布像。 
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図３．３．１１ 機械的研磨で亀裂のある場所の(a)光学顕微鏡像と、 

(b)断面 Raman 強度分布像と(c)シフト分布像。 
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図３．３．１２ 機械研磨で亀裂のある場所の 2 次電子放出強度分布と Raman シフト 

(a)測定箇所の顕微鏡写真、(b)水素終端表面の 2 次電子放出強度分布 5kV, (c)10kV, (d) 

15kV, (e) 20kV、(f)Raman シフト分布。2 次電子の分布より、応力を示す Raman シフ

ト分布の方が狭かった。 
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３．３．３．低ダメージ表面層の高品質 IIa 型ダイヤモンド 

 

 同様の手法で機械的研磨と化学的研磨の表面について比較を行った。共に研磨筋が存

在し、表面粗さは機械的研磨（図３．３．１）は Ra=5.1nm、化学的研磨は Ra=2.3nm

となった(図３．３．１３)。機械研磨表面はクラックの全くない箇所でも線状コントラ

ストが SEM で観察され(図３．３．２(c))、研磨ダメージを反映していると思われる。 
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図３．３．１３ SiO2盤により化学的研磨した単結晶ダイヤモンドの表面粗さ 

(a) AFM 像、(b)高さヒストグラム。 

(a) 

(b) 

+13 nm 

-17 nm 

50 μm 
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 一方、化学的研磨表面はほぼ同じ表面粗さにも関わらず二次電子像にコントラストは

なかった(図３．３．１４)。石英はダイヤモンドと比較して硬度が非常に低いため、少

ない機械的ダメージでダイヤモンドを研磨できたと考えられる。また表面粗さに関して

は石英盤の面性状の改善等により抑制できると考える。 

 以上の結果から、SiO2盤を用いることでダイヤモンド表面、雰囲気ガス、および SiO2

盤が電気的光学的に励起され、化学的にダイヤモンドが摩耗することによって、表面ダ

メージの少ないダイヤモンド表面を形成することができることが分かった[20]。 

 

 

 

(b)(a)

1 mm 1 mm
 

図３．３．１４ SiO2盤により化学的研磨した単結晶ダイヤモンドの SEM 像 

(a)酸素終端表面、(b)水素終端表面。 
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３．４．結言 

 

 本章では、従来の硬いダイヤモンド砥粒を用いて表面層にダメージを導入しながら行

っていた機械的研磨に対し、はるかに柔らかい SiO2盤での化学的研磨のメカニズムと、

それによって得られる表面状態について評価した。SiO2 盤と単結晶ダイヤモンドの摩

擦帯電によってトライボプラズマが発生し、ダイヤモンドが励起されて特有のルミネッ

センスを発することが分かった。また SiO2 盤の回転速度に対し、発光強度と研磨速度

の依存性が良く一致し、電気的及び光学的に励起されたエネルギーがダイヤモンド表面

に吸収されて活性化し、化学的な研磨が促進されることが分かった。また、機械的研磨

では大きかった研磨速度の異方性が、SiO2 盤での研磨では小さくなることが分かり、

機械的研磨とは全く異なる反応で摩耗が進行することが分かった。 

 また、ダイヤモンドの表面層のダメージは評価が困難だったが、ダイヤモンドが負の

電子親和力を示すことを利用して、二次電子像でダイヤモンド中のキャリアの消滅状態

分布を測定した。その結果、機械的研磨ではキャリアが消滅する結晶欠陥が生成される

のに対し、化学的研磨では表面層ダメージが少なく、理想に近い表面が得られることを

明らかにした[10,20]。 

 

 

 

 

 



 第 3 章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減  

78 

 

参考文献 

 

[1] J. R. Hird and J. E. Field, "Diamond polishing", Proc. R. Soc. Lond A, 460, 

3547-3568 (2004). 

[2] M. P. Hitchiner, E. M. Wilks and J. Wilks, "The polishing of diamond and 

diamond composite materials", Wear, 94, 103-120 (1984). 

[3] J. Wilks, "Experiments on polishing of diamond", Nature 243, 15-18 (1973). 

[4] K. Nakayama and R. A. Nevshupa, "Plasma generation in a gap around a sliding 

contact", J. Phys. D: Appl. Phys., 35, L53-L56 (2002). 

[5] T. Yamashita, K. Imasato, N. Haraguchi and M. Nagashima, "Light pulses 

emitted at microfractures formed by friction between two solid materials", Jpn. J. 

Appl. Phys., 34, L1632-L1634 (1995). 

[6] H. Sumiya, and K. Harano, "Wear characteristics of binder-less 

nano-polycrystalline diamond and cubic boron nitride", Adv. Mater. Res., 1017, 

406-410 (2014). 

[7] K. Nakayama and H. Hashimoto, "Triboemission of charged particles and 

photons from wearing ceramic surfaces in various gases", Tribology Trans., 35, 

643-650 (1992). 

[8] T. Miura and K. Nakayama, "Spectral analysis of photons emitted during 

scratching of an insulator surface by a diamond in air", J. Appl. Phys., 88, 

5444-5447 (2000). 

[9] K. Nakayama, "Microplasma Generated in a Gap of Sliding Contact", J. Vac. Soc. 

Jpn.,  49, 618-623 (2006). 

[10] N. Tatsumi, K. Harano, T. Ito, and H. Sumiya, "The luminescence emitted from 

the type Ib and IIa diamonds under the SiO2 polishing process", Diam. Relat. Mater., 

83, 104-108 (2018). 

[11] J. Haisma, F. J. M. van der Kuis, B. A. C. M. Spierings, J. M. Oomen, and F. M. 

J. G. Fey, "Damage-free tribochemical polishing of diamond at room temperature: a 

finishing technology", Precis. Eng., 14, 20-27 (1992). 

[12] P. Volpe, P. Muret, F. Omnes, J. Achard, F. Silva, O. Brinza and A. Gicquel, 

"Defect analysis and excitons diffusion in undoped homoepitaxial diamond films 



 第 3 章 ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減  

79 

 

after polishing and oxygen plasma etching", Diam. Relat. Mater., 18, 1205-1210 

(2009). 

[13] M. Yamamoto, T. Teraji, T. Ito, "Improvement in the crystalline quality of 

homoepitaxial diamond films by oxygen plasma etching of mirror-polished diamond 

substrates", J. Cryst. Growth, 285, 130-136 (2005). 

[14] F. Silva, J. Achard, O. Brinza, X. Bonnin, K. Hassouni, A. Anthonis, K. De Corte, 

and J. Barjon, "High quality, large surface area, homoepitaxial MPACVD diamond 

growth", Diam. Relat. Mater., 18 , 683-697 (2009). 

[15] L. Diederich, O. M. Kuettel, P. Ruffieux, Th. Pillo, P. Aebi and L. Schlapbach, 

"Photoelectron emisssion from nitroge- and boron-doped diamond", Surf. Sci., 417, 

41-52 (1998). 

[16] K. Kanaya, S. Okayama, "Penetration and energy-loss theory of electrons in 

solid targets", J. Phys. D: Appl. Phys. 5 , 43-58 (1972). 

[17] 野間健二, 神子公男, 光田好孝, "分光器の温度依存性を考慮した高精度ラマン分

光測定", 表面技術, 64, 133-139 (2013). 

[18] F. Cerdeira, C. J. Buchenauer, F. H. Pollak, and M. Cardona, "Stress-induced 

shifts of first-order Raman frequencies of diamond- and zinc-blende-type 

semiconductors", Phys. Rev. B, 5, 580-593, (1972). 

[19] 吉川正信, "ラマン分光法によるダイヤモンド薄膜の評価", 表面技術, 42, 1217- 

1222 (1991). 

[20] N. Tatsumi, K. Harano, T. Ito, and H. Sumiya, " Polishing mechanism and 

surface damage analysis of type IIa single crystal diamond processed by mechanical 

and chemical polishing methods", Diam. Relat. Mater., 63, 80-85 (2016). 



 第４章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa 型ダイヤモンド上のホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価  

80 

 

第４章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa 型ダイヤモンド上 

    のホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価 

４．１．低欠陥 IIa 型ダイヤモンドの結晶欠陥 

 

４．１．１．実験方法 

 

 これまで高純度低欠陥 IIa型ダイヤモンドの合成とその表面研磨およびその評価方法

について述べてきた。本章では、その結晶性を更に評価する手法として、対象の単結晶

ダイヤモンドの上に CVD 法を用いてホモエピタキシャル成長させて、単結晶ダイヤモ

ンド基板とその表面の欠陥および欠陥の伝搬メカニズムを観察することで、より厳密な

結晶性の評価を行った。 

 本章で用いる IIa 型単結晶ダイヤモンドサンプルは、結晶欠陥の少ないダイヤモンド

を得るため、超高圧高温法の温度差法を用いて合成した。まず超高純度溶媒と窒素ゲッ

ターの Ti 及び超高純度炭素源を用いて超高純度の IIa 型単結晶ダイヤモンドを合成し

た。次にそれを種基板に用いてもう一度超高温高圧法で高品質単結晶ダイヤモンド合成

し、これを CVD 用種基板とした。 

 この種基板はまず<110>方向に(001)面から５度ずらした OFF 角表面を持つよう、メ

タルボンド砥石を用いて研磨を行った。毎田らの結果から、５度の OFF 角が(001)面上

の CVD 層のうち結晶性が最も良くなる OFF 角であることが分かっている[1]。片面を

5 度 OFF で研磨した後、種基板が平行になるように裏面も粗研磨を行った。 

 次に前記の機械研磨によって導入された表面ダメージを除去するため、SiO2 盤を用

いた化学研磨を行った。研磨盤の速度はトライボプラズマが充分発生する 78 km/h、荷

重は 1.0 N/mm2とし、処理時間は１時間とした。研磨後の板厚は 452 m だった。 

 

 

 

 

 



 第４章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa 型ダイヤモンド上のホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価  

81 

 

４．１．２．基板結晶の評価 

 

 SiO2盤による研磨前（図４．１．１(a)）と研磨後（図４．１．１(b)）の顕微鏡像か

ら、機械研磨によって導入された微小クラックが除去されていることが分かった。図４．

１．２の AFM 像から、表面粗さは Ra=1.58 nm であることが分かった。 

 

 

 

 

                  

 

                 

 

 

図４．１．１ IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の研磨表面 

(a)メタルボンド砥石を用いた機械研磨表面。矢印部がマイクロクラックを示している。 

(b)SiO2盤を用いた化学研磨表面、マイクロクラックは無くなっていた。 

  

(a

) 

  

(b) 

  

(c) 

(a) 
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図４．１．２ IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の化学研磨後の表面粗さの AFM 像 

 

 

 

 次に、室温で DiamondViewTMで撮影した PL 像を図４．１．３に示す。この像から、

中央部に暗いエリアと、外周部に Band A による青白い発光が見られた。これは超高圧

高温成長中に取り込まれるドナー・アクセプター再結合や転位に起因するものと言われ

ている[6,7]。この像から、成長セクターの分布が図４．１．４のようになることが分か

った。中央 3.5×3.5mm2の広いエリアが(100)成長セクター、Band A 発光が見られる

部分が(111)成長セクターに対応する。また、高品質の単結晶で稀に見られるが、(100)

成長セクターの内部に種結晶直上のエリアに相当するセクター（(100) upon the seed）

も存在し、周囲の(100)成長セクターより BandA 発光がやや強いことが分かった。また

上側の(111)と(100)の間に(311)成長セクターも見られた。(311)成長セクターは(100)成

長セクターと同様に不純物が取り込まれにくい領域であることが Burns らの研究によ

って分かっている[2]。また、図４．１．５の複屈折像から、本サンプルにはほとんど

歪・応力が残留していないことも分かった。 

10.58 nm 

0.00 nm 
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図４．１．３ IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の 225 nm 以下で励起した PL 像 

外周部の(111)成長セクターで青色の Band A が見られるが、中央部には発光欠陥がほ

とんど存在していない。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図４．１．４ PL 像から判明した IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の成長セクター 

(100) 

(100) upon the seed 

(111) 

(100) 

(100) 

(100) 

(111) 

(111) 

(111) 

(311) 

(100) 

2 mm 
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図４．１．５ IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の複屈折像 

複屈折による輝点や局所的に明るい場所は全く無かったため、歪はほとんど存在しなっ

たことが分かった。 

 

 

 X 線トポグラフィー像を図４．１．６～７に示す。装置はリガク XRT-300 を用い、

Mo Kαを X 線源にして管電圧 55kV、管電流 300mA で測定した。透過型の構成で測

定し、回折ベクトルは g=(220)と(－220)の直交する 2 方向から撮影した。この結果から、

本サンプルの中央 3.5×3.5mm2には極めて転位の少ない領域があることが分かった。種

基板直上に相当する中央部分に転位が５本存在し、転位密度としては 41 cm-2に相当す

る。しかし種基板の周辺の(100)成長セクターは全く転位が無く、10 mm2にわたって無

欠陥の単結晶が得られたことが分かった。ただし、外周の(111)成長セクターには多数

の転位と積層欠陥が存在することも分かった。Ｘ線の回折ベクトル g と結晶欠陥の

Burgers vector が直交する場合に像が見えなくなる消滅則により、g=(220)と(－220)

で見える転位と積層欠陥の場所と面方向が異なっているが、２方向の回折ベクトルで撮

影することにより、全ての結晶欠陥を把握することができた。 

2 mm 
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図４．１．６ IIa 型ダイヤモンド単結晶種基板の g=(220)のＸ線トポグラフィー像  

(111)成長セクターに転位と積層欠陥が見られる。中央はほとんど転位がないが、 

種基板上に５本転位が存在した。 

g = 220 

(a) 



 第４章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa 型ダイヤモンド上のホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価  

86 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図４．１．７ IIa 型ダイヤモンド単結晶種基板の g=(－220)のＸ線トポグラフィー像  

(111)成長セクターに転位と積層欠陥が見られる。消滅則により、g=(220)と全く異なる

方向の転位・積層欠陥が見られる。この２方向で観察することにより、単結晶ダイヤモ

ンド中のすべての構造欠陥が見られる。 

 

 

 次に、CVD 成長前の IIa 型ダイヤモンド種基板の結晶性を CL で観察した。中央の

(001)成長セクターの無欠陥部分は結晶性が良好であるため、室温でも 235nm の自由励

起子(Free Exciton)の発光が強く見られた（図４．１．８(a)）。通常、自由励起子は冷

却しなければ見えないため、極めて結晶性が良いことが分かる。340 nm と 420 nm に

もわずかにピークが見られたが、窒素に関連するピーク(270 nm や 550 nm)は見られて

いないため、従来他の研究機関から報告されている IIa 型単結晶ダイヤモンド[3]より高

品質の物が得られたことが分かった。420nm は PL 像でも見られた Band A である。 

 一方、(111)成長セクターでは、340 nm と 400 nm 付近のバンドが自由励起子発光よ

g = -220 

(b) 
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りも強く見られた（図４．１．８(b)）。340 nm の CL ピークの報告は少なく、田口ら

と Gippius らは、340 nm は intrinsic defect （空孔や interstitial carbon)であると提

案している[4,5]。しかしながら、後に述べるように CVD 成長によってこの発光が消滅

することから、340 nm は表面ダメージによって生じていると推定される。 
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図４．１．８ IIa 型ダイヤモンド種基板のＣＬスペクトル。(a)中央(001)成長セクタ

ーの無欠陥部分、(b)外周(111)成長セクターの積層欠陥がある部分 
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４．２．低欠陥密度・低ダメージ表面層の IIa 型ダイヤモンド上の 

    ホモエピタキシャルＣＶＤ層の欠陥評価 

 

４．２．１．実験方法 

 

 本節では、前節で準備した高品質単結晶ダイヤモンド種基板の上に、不純物が入りに

くい 2.45GHz のマイクロ波プラズマ CVD 装置を用いて、単結晶ダイヤモンドをホモ

エピタキシャル成長させた。装置構成を図４．２．１に示す。マグネトロンで発生させ

たマイクロ波は TE01モードで矩形導波管を進行し、装置上部にあるモードで変換器に

より同心円状の TM01モードに変換される。変換されたマイクロ波は石英のマイクロ波

導入窓を通して真空装置の下部に進行し、サンプルホルダーの直上で最も電界が強くな

るようチューニングを行った。チューニングは矩形導波管に取り付けたスタブ・チュー

ナーと呼ばれる棒状のアンテナの差し込み具合によって調整した。マイクロ波のエネル

ギーはプラズマ発生に消費されるが、一部反射されたマイクロ波はダミーロードで吸収

し、水冷により冷却される。ガスは超高純度の H2と CH4を用い、装置本体導入前にガ

スが混合され、反応室上部のシャワー・ヘッドから導入した。 

 

４．２．２．ホモエピタキシャルＣＶＤ層の評価 

 

 次に、マイクロ波に高いパワーをかけた CVD 法によって、IIa 種基板上に高品質ダ

イヤモンド層をホモエピタキシャル成長させた。成長条件は表４．２．１に記載の通り

である。成長時間は 15 分で 550 nm 合成したものと、追成長して合計 5 時間で 11μｍ

合成したものを観察した。膜厚 11μｍは、ショットキー・バリア・ダイオードの空乏

層として kV の耐圧を得るのに充分な厚さである。表面粗さを AFM で測定した結果を

図４．２．２と図４．２．３に示す。この結果から、マクロ的にもミクロ的にも表面粗

さが減少したことが分かり、研磨筋が消滅して表面粗さは Ra=0.54 nm に改善した。 

 しかしながら、外周部の(111)成長セクター上では様相が異なっていた。図４．２．

４、図４．２．５に示すように、複数の成長ステップが見られた。これは積層欠陥の場
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所とよく一致しており、Martineau らの報告のように積層欠陥の端から転位が生成さ

れたと考えられる[6]。 

スタブ・チューナー

ダミー・ロード

モード変換機

試料

ステージ

真空ポンプ

マイクロ波電源

ガス混合器

マスフロー
コントローラー

H2ガス

CH4ガス

 

図４．２．１ マイクロ波プラズマ CVD 装置の構成 

 

表４．２．１ CVD 法での成長条件 

 

Substrate temperature [℃] 1010±10 

Microwave power [W] 3000 

Pressure [hPa] 147 

H2 flow rate [sccm] 192 

CH4 flow rate [sccm] 8.0 

CH4 concentration [%] 4.0 

 

プラズマ 
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図４．２．２ CVD 成長 15 分後のダイヤモンド表面の典型的な(a)光学顕微鏡像及び

(b)AFM 像。 

(a) 

 

(b) 
6.29 nm 

0.00 nm 



 第４章 新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa 型ダイヤモンド上のホモエピタキシャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価  

91 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

   

図４．２．３ CVD 成長 5 時間後のダイヤモンド表面の典型的な(a)光学顕微鏡像及び

(b)AFM 像。 

(a) 

(b) 
4.37 nm 

0.00 nm 
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(a) 

 

(b) 

 

図４．２．４ CVD 成長 15 分後のダイヤモンド表面の拡大図。(a)ノマルスキー像、 

(b)SEM 像。 
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図４．２．５ CVD 成長 2 時間後のダイヤモンド表面の拡大図。(a)ノマルスキー像、 

(b)SEM 像。 
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 次に結晶品質を CL で測定した。(100)成長セクターでは、図４．２．６(a)に示すよ

うに、自由励起子発光のみが見られ、340nm などの発光はバックグラウンドレベルに

なった。自由励起子の発光強度も種基板の 1.5×104 counts/s から CVD 層は 5.0×104 

counts/s と約３倍に上昇し、点欠陥密度が低下し、結晶性の高い CVD 層が IIa 種基板

上に成長できたことが分かった。 

 一方、積層欠陥を含む(111)成長セクターの部分では、420 nm と 520 nm のピークが

自由励起子発光と同程度に見られた（図４．２．６(b)）。420 nm は Band A 発光であ

り、転位やドナー・アクセプタ再結合による発光と言われている[7,8]。Martineau ら

が積層欠陥上に成長させた CVD 層に転位が生じると報告していることから[6]、転位に

よって Band A の強度が増大したと推測される。520 nm に室温で広いピークを持つ発

光は、液体窒素でサンプルを冷却して83Kで測定した場合にピークが無くなっており、

窒素と空孔からなる H3 センターのフォノン散乱によるバンドの特徴を示す。しかしな

がら、Zero Phonon Line(ZPL)は Band A の肩に隠れて明確にはならなかった（図４．

２．６(c)）。 

 Hanley らは天然ダイヤモンド中の転位の周辺で H3 センターを観察している[9]。ま

た Collins らは CVD ダイヤモンドでも電子線などの照射やアニールプロセスによって

H3 センターが見えることを報告している[10]。井口らは超高温高圧合成 Ib 型ダイヤモ

ンド種基板上の CVD 層の厚さによる H3 センター発光強度の依存性を報告している

[11]。これによれば、CVD 層の厚さに応じて H3 センター発光強度は減少するが、厚さ

150μｍでも発光が残っており、完全に Ib 型種基板を除去すれば H3 センター発光が無

くなることを報告している。窒素などの不純物や空孔は転位に容易に取り込まれること

から、窒素と空孔が凝集した H3 センターが(111)成長セクターの積層欠陥上に生じた

CVD 層の転位に生成され、CL で発光したと考えられる。 
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図４．２．６ CVD 成長後のダイヤモンドの CL スペクトル 

(a)中央(001)成長セクターの無欠陥部分、(b)外周(111)成長セクターの積層欠陥がある部

分の室温スペクトル、(c) 外周(111)成長セクターの積層欠陥がある部分の 83 K のスペ

クトル 
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 次に、IIa 種基板と CVD 層のキャリア密度分布を測定してマクロ的な欠陥分布の評

価を行った。ここでは３．３．２節の表面ダメージの評価で述べたように、試料表面を

水素終端にし、電子親和力を負にして 2 次電子像を測定することにより、表面形状では

なく内部のキャリア密度分布に応じた像を撮影した[12]。 

 まず IIa 種基板について、研磨後に熱混酸処理によって酸素終端した表面の 2 次電子

像を図４．２．６(a)に示す。酸素終端表面は正の電子親和力を持つため、2 次電子放出

量は表面形状に敏感であるが、均一な像であることから、極めて平坦な表面となってい

ることが分かる。一方、水素プラズマ処理によって水素終端表面にした場合には複数の

明暗が見られた（図４．２．６(b)）。この場合、Ｘ線トポグラフィーで見られた転位や

積層欠陥などより広い面積で分布し、成長セクターごとの点欠陥などの準位にキャリア

がトラップされ、面内でキャリア密度分布が大きく変動していることが分かった。 

 CVD 層を 11μｍ成長させた後の 2 次電子像を図４．２．８に示す。表面のキャリア

密度分布が消え、面内のキャリア密度の均一性が高いダイヤモンド層が得られることが

分かった。これは 5 度の OFF 角をつけて CVD 成長させることで横方向成長が促進さ

れ、種基板の点欠陥を打ち消して成長することができたためと思われる。 

 しかしながら、試料の右側と下側の積層欠陥があった場所では線状の暗いコントラス

トが残留した。CL スペクトルでも Band A と H3 センターでキャリアがトラップされ

ることが分かっており、積層欠陥がある場所では均一なキャリア密度分布を得ることが

できないことが確認された。 

 この積層欠陥は第２章で述べたポストアニール処理によって消滅させることが出来

ることが分かっている。これらの結果から、広い(100)成長セクターを持った IIa 型単

結晶ダイヤモンドを作製し、積層欠陥をポストアニール処理で消滅させることにより、

結晶学的にもキャリア状態としても単結晶全面で極めて高品質の CVD 単結晶ダイヤモ

ンドが形成できることが期待できる。 
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図４．２．７ IIa 型単結晶ダイヤモンド種基板の 2 次電子像 

(a)酸素終端表面、 (b)水素終端表面。

(a) 

(b) (111) (100) 

(111) 

(100) 

(100) upon the seed 
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図４．２．８ 水素終端した CVD 層の 2 次電子像によるキャリア密度分布 

広い面積で均一なキャリア密度となったが、右側と下側の積層欠陥上ではキャリア密度

が低いことが確認された。 

 

 

 

４．３．結言 

 

 本章では、第 2 章、第 3 章で述べたような高品質かつ表面欠陥の少ない IIa 型単結晶

ダイヤモンドの欠陥評価を行った。この種基板は広い(001)成長セクターを持ち、点欠

陥・転位・積層欠陥がほとんどない高品質な結晶であることが分かった。その上にダイ

ヤモンドをホモエピタキシャル成長させることで、自由励起子発光強度が極めて強く、

それ以外の欠陥由来の発光がバックグラウンドレベルとなる高品質 CVD単結晶ダイヤ

モンド層が得られることが分かった。 

 一方、種基板の外周部分の(111)成長セクターでは積層欠陥が残留しており、その上

の CVD 層は表面の異常形状と発光欠陥が生成されることが分かり、積層欠陥の場所と

よく一致することが分かった。今後、第 2 章で示された欠陥低減法を用いることにより、

より大面積での高品質単結晶ダイヤモンドが得られる可能性があり、将来のダイヤモン

ドデバイスの広い利用に期待ができる結果となった[13]。 

(a) 

積層欠陥上の部分 
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第 5章 結論 

 結晶欠陥と表面欠陥について課題を持つダイヤモンドを次世代の光学デバイス・電子

デバイスとして開発するため、本研究では単結晶ダイヤモンドの結晶欠陥とその影響を

分析すると共に、単結晶ダイヤモンド内部の結晶欠陥を低減する技術と、研磨時に生じ

る表面欠陥を低減する技術を追求した。 

 

 第 2章「高圧合成プロセス時に生じるダイヤモンドの結晶欠陥の低減」では、ダイヤ

モンド内部にある転位と積層欠陥は、常圧でも 1500℃のアニールで炭素原子の配列の

移動によって変化することが分かった。直線状の転位は湾曲して他の転位と収束するこ

とにより、転位密度が半減することが分かった。また、積層欠陥は完全転位に転換し、

単結晶ダイヤモンド表面で線状に存在した欠陥が点状に収束し、欠陥面密度を低減させ

ることができることが分かった。 

 この挙動から、ダイヤモンド中の積層欠陥は Shockley 型であり、2 次元的な積層欠

陥を 1 次元的な完全転位に縮小できることが分かった。またこの挙動から、(111)成長

セクターで生成される完全転位の方向がダイヤモンド結晶のすべり方向と一致するが、

(001)成長セクターで生成される完全転位はすべり面と高い角度が付いているためすべ

ることができず、その結果から高温高圧法で合成した単結晶ダイヤモンドは(111)成長

セクターでのみ欠陥が高い密度で残留するという新たな成長モデルを提案した。 

 

 第 3章「ダイヤモンドの研磨プロセス時に生じる表面・表面近傍の欠陥の低減」では、

ダイヤモンドは SiO2盤との間でトライボプラズマを発生させることにより、電気的及

び光学的に励起されたエネルギーがダイヤモンド表面に吸収されて活性化し、化学的が

研磨が促進されることが分かった。このため、研磨速度の異方性が小さくなり、表面層

に形成される機械的ダメージが低下することが分かった。 

 また、またダイヤモンドが負の電子親和力を示すことを利用して、2次電子像でダイ

ヤモンド中のキャリアの消滅状態分布を測定した。その結果、機械的研磨ではキャリア

が消滅する結晶欠陥が生成されるのに対し、化学的研磨では表面層ダメージが少なく、

理想に近い表面が得られることを明らかにした。 

 

 第 4章「新規化学的研磨を施した低欠陥密度 IIa型ダイヤモンド上のホモエピタキシ

ャルＣＶＤ積層膜の欠陥評価」では、このような高品質かつ表面欠陥の少ない IIa型単
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結晶ダイヤモンドの欠陥評価を行った。この種基板は広い(001)成長セクターを持ち、

点欠陥・転位・積層欠陥がほとんどない高品質な結晶であることが分かった。その上に

ダイヤモンドをホモエピタキシャル成長させることで、自由励起子発光強度が極めて強

く、それ以外の欠陥由来の発光がバックグラウンドレベルとなる高品質 CVD単結晶ダ

イヤモンド層が得られることが分かった。 

 一方、種基板の外周部分の(111)成長セクターでは積層欠陥が残留しており、その上

の CVD層は表面の異常形状と発光欠陥が生成されることが分かり、積層欠陥の場所と

よく一致することが分かった。今後、第 2章で示された欠陥低減法を用いることにより、

より大面積での高品質単結晶ダイヤモンドが得られる可能性があり、将来のダイヤモン

ドデバイスの広い利用に期待ができる結果となった。 

 

 本研究により、極めて優れた基礎物性を持ちながらも、安定した特性が得られない単

結晶ダイヤモンドに対し、高品質低欠陥かつ表面欠陥が極めて少ない単結晶ダイヤモン

ドを形成する原理が解明されたと考えられる。今後本研究によって光学的、電気的なダ

イヤモンドの応用と、従来より更に優れた機械的特性を持つデバイスや工具の利用が加

速されると期待される。 
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Appendix 

Ａ１．X線トポグラフィー 

 

 本研究で転位や積層欠陥の観察に用いたＸ線トポグラフィーは A. R. Lang によって

考案された結晶欠陥評価手法である。Bragg条件を満たしたＸ線回折を基板全体でスキ

ャンし、回折強度分布から基板の欠陥を分析するものである。Bragg条件は 

         (A.1) 

で与えられ、: wavelength of X-ray, 2: diffraction angle であり、 は格子定数 a を持つ

結晶のミラー指数 についての面間隔 

       (A.2) 

である（図Ａ１．１）。Ｘ線の波長は線源のエネルギーで決まる。実験室系の X 線装

置で一般的な物は特性Ｘ線を用いた CuKαの 1.54ÅとMoKαの 0.71Åである。 

 

 

  

Incident Beam Diffracted Beam

 

2

Interplanar  Distance

2 Diffraction Angle
 

 

図Ａ１．１ 結晶試料のミラー指数 の面間隔 と回折角 2 

 

 

ただし、これは単純格子についての概念であり、実際の結晶は面心立方、体心立方、あ

るいは六方晶などの構造を持つため、結晶構造因子に応じた回折強度を持つ。 



 Appendix  

107 

 

X 線の回折波を平面波の重ね合わせ Aとして表すと、 

    (A.3) 

とすることができる。ここで、gは散乱ベクトルであり、入射波ベクトル k0、回折波ベクト

ル k に対して、g=k-k0とする。rnは n 番目の原子の位置であり、 は各原子の散乱因子

である。結晶中の単位格子内の原子の影響をすべて足し合わせた 

      (A.4) 

は結晶構造因子と呼ばれる。原子が 1種類の単純格子については F=fとなるが、他の結

晶構造では図Ａ１．２に示すように、単位格子内に複数の原子が存在する。 

体心立方では、単位格子内に 2個原子がある（r=(0,0,0)と(1/2,1/2,1/2)）ため、g=

としたとき次式で表される。 

       (A.5) 

面心立方では、単位格子内に４個原子があるため、次式で表される。 

     (A.6) 

本研究のダイヤモンド構造では、面心立方が原点(0,0,0)と(1/4,1/4,1/4)の位置に重なり、

計 8個の原子があるため、 

   (A.7) 

として表される。このため、F がゼロとならず、値を持つことができるのは が特

定の組み合わせの場合に限られる。 

 

  ① が偶数・奇数混合の場合、 となる。 

  が全て偶数または全て奇数であり、 

  ②    のとき、  

  ③  のとき、  

  ④  のとき、  

 

このように、 となって回折が現れない現象を消滅則という。 

ダイヤモンドの回折 X線が見られるのは上記②③の場合であり、代表的な回折 X 線は 

  (220), (111),(311), (331), (400) 

などに限られることになる。 
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(a)     (b)    (c) 

 

 

 

 

 

 

図Ａ１．２ 基本的な結晶構造。(a)体心立方、(b)面心立方、(c)ダイヤモンド構造。 

 

 

 上記の回折光から適切なものを選び、図Ａ１．３に示す Lang Camera[A1]で試料と撮

像板をスキャンすることによって、Ｘ線トポグラフィー像は撮影される。図は透過型の

構成で結晶全体の観察に適しているが、反射型の構成で表面に敏感な撮影を行うことも

できる。結晶が完全なものであれば一様な強度で回折光が得られるが、例えば図Ａ１．

４(a)のように結晶に歪みが生じた場合はコントラストの濃淡が生じる。また図Ａ１．４

(b)のように完全結晶では消衰効果が強く働いているため、むしろ不完全結晶の方が強

い回折強度を持つことがある。撮像板は X 線フィルムや原子核乾板などが用いられる

が、近年は CCDカメラでも充分な解像度が得られるまで発達してきている。 

    

 

図Ａ１．３ Lang Camera の模式図[A1] 

入射 X 線は OAT の線で進み、結晶で回折した X 線は OAR～OBR'の光路でスリット S

を通過して、Fで結像する。 
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図Ａ１．４ X 線トポグラフィーで発生する回折強度変化の起源 

(a)結晶のゆがみによる強度変化、 (b)不完全結晶による強度の増加  

 

 また、このような単純な濃淡によって構造欠陥の有無を判別するだけではなく、原子

の変位方向（Burgers vector）bと回折ベクトル gの関係によっても強度が変化するため、

複数の gベクトルで測定することにより、各構造欠陥のバーガース・ベクトル bを特定

することがでる。Burgers vector bと回折ベクトル gによる強度の関係を図Ａ１．５に示

す。これと、転位の伸びる方向 tとの関係から、「螺旋転位 screw dislocation」「刃状転位

edge dislocation」あるいは「複合転位 mixed dislocation」の区別を付けることができる（図

Ａ１．６）。 

 

 

図Ａ１．５ 原子の変位方向(Burgers vector) bと X 線回析ベクトルｇとその強度の関係 

gと bが平行の時に強度が最大になり、垂直の時は消滅する。 

(a) 

(b) 
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図Ａ１．６ Burgers vector bと転位の進む向き tによる、代表的な転位の定義 

bと tが垂直な物を(A)刃状転位といい、平行な物を(B)螺旋転位と呼ぶ。 

 

 

 ダイヤモンドの転位や積層欠陥については、1970 年代に Langらが X 線トポグラフィ

ーで精力的に研究を重ねた[A1-A4]。その後は TEM での局所観察や理論計算などが多く

[A5-A6]、X 線トポグラフィーの報告はやや少なかったが[A7]、近年再び X 線トポグラ

フィーの報告が増えてきており[A8]、高品質の IIa 型単結晶ダイヤモンドの参考文献に

ついては第 2章に記載した。また筆者らも鹿田らと共に研究を行い、X線トポグラフィ

ーで観察される複合転位とエッチピット、およびショットキー・バリア・ダイオードの

逆方向リーク電流の相関について報告した [A9]。 
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Ａ２．フォトルミネッセンス／カソードルミネッセンス 

 

 本研究で点欠陥の観察に用いたフォトルミネッセンス(PL)やカソードルミネッセン

ス(CL)は、励起光あるいは一次電子により過剰の電子・正孔を励起し、これらの電子・

正孔の発光性再結合によって放出される光のことである。発光スペクトルを分析するこ

とにより、不純物や欠陥の電子準位を決定でき、それを元に不純物や欠陥の種類の同定

を行う。 

 図Ａ２．１に代表的な発光再結合過程を示す。図Ａ２．１(a)(b)は励起プロセスであ

る。一般に PL の場合は励起光の試料への侵入長は高エネルギー(短波長)になるほど浅

くなり[A10]、CLの場合は高エネルギーになるほど深くなる[A11]。CL ではダイヤモン

ドのバンドギャップ(5.45 eV, 225 nm)以上の高いエネルギーの 1次電子が使えるのに対

して、PL でスペクトルを測定できるほど充分強度が取れる励起光は He-Cd レーザーの

325 nmまでに留まっているため、ダイヤモンドの一般的な PLでは励起子発光ではなく

不純物や欠陥の分析に制限される。ただし、本研究で用いた DiamondView
TMは UV Lamp

と 225 nm 波長フィルターを組み合わせているため、CL と同じく(a)のバンド間遷移を

起こした PLの画像撮影になっている。ダイヤモンドは間接遷移型であるため、発光再

結合過程では一般に、運動量保存のためのフォノン放出が必要となる。その結果、いく

つかのカラーセンターについてはフォノン・サイドバンドが現れ、ゼロ・フォノン・ラ

イン(ZPL)の強度が弱まることがある（図Ａ２．２）[A12]。 

 

     

図Ａ２．１ 代表的な発光再結合過程 

(a)CLおよび波長 225 nm以下での励起過程, (b)一般的なPLでの励起過程, (c)自由励起子, 

(d)束縛励起子, (e)ドナー-自由正孔, (f)自由電子-アクセプタ, (g)ドナー-アクセプタ・ペア 

 

 



 Appendix  

112 

 

   

図Ａ２．２ CLでの測定温度によるフォノン・サイドバンドと ZPLの形状[A12]。 

LNT は液体窒素温度、RT は室温。フォノン散乱が無い低温ではシャープな ZPLが見え

るのに対し、室温ではサイドバンドが大きくなって ZPLが不明確になっている。 

 

 

 結晶性の良いダイヤモンドの場合は、自由電子と自由正孔がクーロン相互作用によっ

て対をなし、結晶中を動く状態を自由励起子(Free Exciton, FE)、励起子が中性のホウ素

の準位に束縛された状態を束縛励起子(Bound Exciton, BE)と呼ぶ。高純度ほど FEが強く

なり、ホウ素濃度が高くなると不純物に束縛された BEが強くなる。 

 本研究では FE以外の発光がほぼ無視できる結晶が得られたが、一般的には不純物や

欠陥による発光が多数見られる。表Ａ２．１にダイヤモンド中に見られる代表的なルミ

ネッセンスを示す。発光強度から不純物や欠陥の濃度に対応する情報をある程度引き出

すことができるが、それぞれの発光効率や、他の準位によってキャリアが消費されてし 

まうなど、場合によって感度が変動するため、定量的な評価を行うのは困難である。 
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 表Ａ２．１ ダイヤモンド中に見られる代表的なルミネッセンス 

 

 

   

Wavelength
(nm)

Luminescence Center

235 Free Exciton

238 Bound Exciton

388 N and Interstitial C

394 ND1 (Vacancy)

415 N3 center (3N-V)

436 Band A

496 H4 center (V-N-N-V)

504 H3 center (N-V-N)

575 NV0 center

638 NV－ center

763 SiV－ center

886 Ni center
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