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１．委託業務の目的 

１．０ 委託業務の目的 

本委託業務では、革新的な高出力・高周波デバイスの実現に必須となる 3つの要素技

術について、ヘテロ構造最適化の観点から基礎的研究を実施する。具体的には、高出力

に特化した基幹となる要素技術群について、シミュレーションを基に原理検証を進め、

最終的に各要素技術を統合することで高出力化に向けた確実な道筋を提示する。 

各要素技術のうち、「高電流密度を達成するエピタキシャル結晶技術」においては、

本研究の基盤を成す高電流密度の実現に有用な InAlN、InAlGaN 結晶の高品質化に取り

組む。また、ピンチオフ特性の改善ではシミュレーションを用いて最適エピ構造を設計

すると共に、設計構造を具現化するためのバックバリア成長技術開発を進める。 

「出力性能を向上させるデバイス設計・プロセス技術」においては、In系結晶に適

用可能なプロセス技術を追求し、オーミックコンタクトの低抵抗化技術を確立する。同

時に、高出力化で低下が懸念される信頼性の確保に向けて低トラップ絶縁膜の適用を検

討し、絶縁膜性能向上の技術課題抽出とその解決に向けた取り組みを実践する。また、

デバイスシミュレーションによる高電流密度設計から最適なデバイス構造を提案・フィ

ードバックする。 

「出力増加による発熱影響を緩和する高放熱技術」においては、放熱計算シミュレー

ションを用いて現行技術の限界見極めと異種材料による性能向上効果を検証する。また、

異種材料接合に要求される表面平坦性を確保するための研磨技術および最適な界面構

造の実現に向けた接合技術を検討する。 

最終年度においては各要素技術の融合・検証を実施し、現行素子サイズで従来比出力

2倍を目標としたデバイス実証を行う。 
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１．１ 研究開始時に設定した研究目標の達成度 

 

研究背景 

 特異な物理特性を有する窒化物半導体は、産業界に革命

を起こしたLEDのみならず高出力・高周波デバイスのキーマ

テリアルとしても近年脚光を浴びており（図1）、特に安全

保障の観点から、レーダー・通信用デバイスへの応用を目

指して各国で熾烈な開発競争が繰り広げられている。日本

は窒化物半導体において有数の技術先進国であり、既に従

来の真空管やSiデバイスを凌駕する高い電力変換効率を備

えた増幅器の実用化が進んでいる。一方で、更なる電波到

達距離の延伸や大容量通信およびレーダー用途における高

精細化など、我が国が描く将来の安全保障を実現するには既存概念を覆す革新的な高出

力デバイスの創出が鍵となる。しかしながら、現行の窒化物デバイス技術を単に延長す

るだけでは既存技術の限界と高出力化に伴う発熱の影響により改善効果は限定的であ

り、早晩飽和することが予測されている。この現状を打破するには窒化物半導体の限界

性能を引き出す先進的デバイス技術の研究が不可欠である。 

  

現在の高周波デバイスとして主流である窒化

ガリウム高電子移動度トランジスタ （Gallium 

Nitride High Electron Mobility Transistor：

GaN-HEMT）は、GaN チャネル上に電子供給層とし

て AlGaN を配した構造であり、AlGaN/GaN のヘテ

ロ界面に形成される高濃度な 2 次元電子ガスを

動作に用いることを特徴とする。 

AlGaN/GaN-HEMT の開発は、1990 年代前半に発

表された Asif Khan 氏（現 University of South 

Carolina）らの研究成果に端を発し[1]、その後、

各国の研究機関において AlGaN/GaN-HEMT をベースとしたデバイスの高周波・高出力化

が精力的に進められた。図 2 は各材料系における動作周波数と出力との関係を示してい

るが、アプリケーション別に見ても GaN-HEMT は広範な動作周波数領域で従来材料では

不可能な高周波・高出力特性を実現している。 

しかしながら、AlGaN/GaN-HEMT デバイスの特性改善の流れは近年鈍化傾向にあり、

さらなる高出力化を達成するには界面制御技術まで含めた新規材料技術の導入および

デバイス設計・プロセス技術の進展が必須となる。HEMT 型デバイスは多数の異種材料

接合から構成されるため、界面の状態がデバイス性能を大きく左右することが知られて

図 1 材料別の適用可能領域 

図 2 GaN 系デバイスの既適用領域 
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いるが、その学術的知見や克服技術は現在でも十分とは言えない。例えば、AlGaN/GaN- 

HEMTでは電子供給層におけるAl組成の増加が低抵抗化に寄与するが、同時にAlGaN/GaN

界面の格子不整合が増大するため界面欠陥の導入による特性劣化が生じる。そのため長

期信頼性においても実用に足る AlGaN/GaN-HEMT の低抵抗化は 300Ω/sq.台前半に留ま

る。 

また、ゲートリーク電流の低減や高出力化を目的とした印加電圧の増加など、革新的

な高出力・高周波デバイスを追求するには耐圧性能の更なる改善が主要技術のひとつと

なる。  

一般に耐圧課題の対処には、電極 -半導体間に絶縁膜を配した所謂 MIS

（Metal-Insulator-Semiconductor）型構造の適用が有効であるとされている。しかし

窒化物半導体と絶縁膜との異種材料界面には電子トラップを誘起する欠陥が導入され

易く、更なる高周波・高出力化における阻害要因の一つとなっている。さらに、高周波

化と電力変換効率はトレードオフの関係にある。高効率を誇る GaN-HEMT においても大

幅な高出力化を達成するには、デバイス構造の理論的最適化による発熱抑制に加え、発

生した熱を効率的に排熱する高放熱化が大きな課題となる。現行のデバイスでは発生し

た熱を支持基板側に配置したヒートシンクにより排熱しているが、実デバイスの熱抵抗

は 150 W 級 S 帯 GaN デバイスを例にとると 1.5℃/W 程度である。さらなる性能向上を図

ると、熱抵抗が出力限界を決定することになり、熱の拡散をより促進する構造も同時に

必要となる。 

上述のように、現状性能を打破する高出力・高周波 GaN-HEMT デバイスの実現には、

異種材料の界面制御、即ちヘテロ構造における最適化技術の創出が極めて肝要となる。

また、この核となる技術を最大限活かすためには、新材料に領域を広げた結晶技術の確

立やデバイス構造の刷新、さらには新規放熱技術などの要素技術群も並行して研究する

ことが求められる。 

 

研究方針 

本研究では、我々がこれまでに蓄積した窒化物半導体の知見をベースとして、GaNデ

バイスの飛躍的な性能向上に必須となるヘテロ構造最適化に関する基礎的検討を実施

する。具体的には、高出力に特化した基幹となる要素技術群について、シミュレーショ

ンを基に原理検証を進め、最終的に各要素技術を統合することで高出力化に向けた確実

な道筋を提示する。 

ヘテロ構造の最適化技術が確立されれば、従来技術では到達し得なかった窒化物半導

体デバイスにおける限界的性能の実現が可能となり、レーダー用途においても探知距離

の増大や対象物の高精細探知など、基本性能の大幅な改善に貢献できる。 

このように本研究では国民の安心・安全を具体的な手段で実現し、日本の産業界にも

大いなる活力を与えうる先進的デバイス技術の創出に向け、窒化物半導体の飛躍的な性
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能向上に必須となる要素技術群の確立を目指すものである。 

 

研究の進め方 

 本研究では、革新的な高出力・高周波デバイスの実現に必須となる 3つの要素技術に

ついてヘテロ構造の最適化に着眼した基礎的研究を遂行すると共に、確立された各要素

技術を統合したデバイスを試作して性能検証を行った。なお、デバイス性能の最終目標

は現行素子サイズにおいて従来比出力 2倍とし、以下の進め方で研究開発を実施した。 

 

本研究が開発対象とした 3 つの要素技術を図 3に、それらの要素技術を統合したデバ

イス構造と従来構造の比較模式図を図 4に示す。それぞれの要素技術は 2ないし 3項目

の個別技術（図中①～⑧に相当）から構成される。各々の個別技術は独立した技術課題

に対応するが、最終目標に向けて相互に機能を補完する関係にある。そこで、研究進捗

の目安として本研究期間の各年度に個別技術のマイルストーンを設定すると共に（表1）、

開発ステージの区切り毎に各技術を融合したデバイス試作（図中⑨に相当）を実施し、

最終目標への達成度を検証した。さらに、デバイス評価で獲得した知見と新たに抽出さ

れた課題を開発へフィードバックすることで要素技術の改善と最適化を図った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

従来構造（AlGaN/GaN-HEMT） 本研究構造（In系 GaN-HEMT） 

図 3 本研究で検討した要素技術と開発項目 

図 4 従来構造と本研究構造の比較 
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研究成果 

要素技術開発 

 前述した研究方針に従い、ヘテロ構造最適化の観点から高出力に特化した基幹となる

要素技術群の開発に取り組み、開発技術項目の①～⑧における全ての設定目標を達成し

た。開発した各技術項目の概要を以下に示す。なお、各開発技術項目の詳細は 1.1.1 項

から 1.1.8 項に記載した。 

 

① InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術の開発 

平成 27 年度は、InAl(Ga)N/GaN-HEMT の性能を左右する Al(Ga)N スペーサ層の平坦化

を実施し、原料マイグレーション長を制御することで 0.25 nm 未満の Ra（算出平均粗

さ）を達成した。 

平成 28 年度は、前年度に開発したスペーサ層を適用した InAlN/GaN-HEMT の構造最適

化を実施し、シート抵抗 200 Ω/sq.未満の HEMT 構造結晶を実現した。 

平成 29 年度は、InAlGaN 供給層の高品質化と構造最

適化を実施し、目標性能として設定したシート抵抗200 

Ω/sq.以下かつ表面平坦性 Ra 0.20 nm 未満を達成した

（図 5）。また、開発で獲得した知見を基に最適化した

In 系結晶を作製し統合デバイス最終試作へ適用した。 

 

 

 

 

表 1 開発項目と各年度の設定目標 

図 5 InAlGaN 結晶の AFM 像 
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② バックバリア（Back Barrier：BB）成長技術の開発 

平成 27 年度は、BB 構造のデバイスシミュレーション（図 6）および、4種の BB 構造

HEMT 結晶を有機金属化学気相成長（Metal-Organic Chemical Vapor Deposition：MOCV

D）法により作製し、表面平坦性や結晶性の評価からデバイスへ適用するバックバリア

構造を選定した。 

平成 28 年度は、BB 構造を有する AlGaN/

GaN-HEMT 結晶を作製し、統合デバイス一次

試作の結果から 1E-6 A/mm 以下（Vds= 50 

V）のオフリーク電流抑制効果が得られる

ことを確認した。 

平成 29 年度においては、Fe 濃度プロフ

ァイルの制御性向上技術、および InGaN BB

の上方 GaN 層における品質改善を検討し、

In 系 GaN-HEMT においてオフリーク電流の

目標値 1e-5A/mm 未満（Vds= 50V）を達成し

た。確立した最適構造成長技術を統合デバ

イス最終試作に適用した。 

 

③ コンタクト抵抗低減技術の開発 

平成 27 年度は、Si イオンの高濃度注入により、目標とした 0.5 Ωmm を下回る低コ

ンタクト抵抗を実現した。 

平成 28 年度は、分子線エピタキシー法（Molecular Beam Epitaxy：MBE）を用いた低

温低抵抗再成長によるコンタクト抵抗低減技術を開発し、0.1 Ωmm 台の低コンタクト

抵抗を実現した。 

平成 29 年度は、MOCVD 法による再成長技

術を確立し、目標値となる 0.5 Ωmm を大

幅に低減する 0.1 Ωmm 台を実現すると共

に（表 2）、プロセス容易性による優れた量

産性能を実証した。本技術は最適化を実施

し、統合デバイス最終試作に適用した。 

 

④ 高電流構造シミュレーション 

平成 27 年度は、デバイスシミュレーション環境を構築し、高濃度イオン注入による

効果予測計算を完了した。 

平成 28 年度は、低抵抗再成長技術を適用したオーミック電極構造の計算を実施し、

最適構造をデバイスシミュレーションにより決定した。また、試作デバイス測定結果と

図 6 BB 構造のシミュレーション結果 

表 2 各再成長法によるコンタクト抵抗比較 
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図 8  2 層 Al2O3低トラップ絶縁膜の適用効果 

(左図)閾値電圧変動の抑制 (右図)ゲートリーク電流の低減 

予測計算結果の比較を行い、本計算手法の高い精度を確認した。 

平成 29 年度は、ドレイン耐圧向上によるトランジスタ出力の改善について検討を行

い、電子供給層組成を制御することで、ゲート電極近傍の電界集中を緩和できることを

示した（図 7）。また、本計算で得られた最適構造を統合デバイス最終試作に適用した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

⑤ In 系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 

 平成 27 年度は、原子層堆積法(Atomic Layer Deposition：ALD)を用いた Al2O3 の成

膜条件について基礎検討を行い、O2 プラズマ-Al2O3 を InAlN/GaN-MIS-HEMT に適用する

ことで、ゲートリーク電流の低減(Ig ＜ 1E-6 A/mm)を達成した。 

 平成 28 年度は、低ダメージ水蒸気処理層を形成した 2 層構造を開発し、低トラップ

化の指標である C-V 特性のヒステリシスを±0.5 V 以下に抑制した。 

平成 29 年度は、Al2O3を成膜する際のプラズマパワーを低減すると共に、H2O 蒸気酸

化層の膜厚制御性を向上させることで、InAlN/GaN-MIS-HEMT の閾値電圧変動(ΔVth)を

±0.05 V 以下まで抑制し、開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V, Ig ＜ 1E-6 A/mm)を達成し

た（図 8）。また、「④高電流構造シミュレーション」の予測を基に膜厚を決定した Al2O3

を統合デバイス最終試作に適用した。 

 

図 7 ゲート電極ドレイン端近傍における電界集中とそのキャリア依存性 
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⑥ 放熱設計・熱評価 

平成 27 年度は、3D 熱シミュレーション技術の計算環境を構築して放熱シミュレー

ションの初期検討を開始し、現行技術の限界見極めと異種材料による性能向上効果を検

証した。 

平成 28 年度は、現行放熱構造である SiC/AuSn/Cu 系ベースプレートにおける放熱限

界および理想的に接合した SiC/ダイヤモンド構造による放熱限界の見極めを行った。

また、適切な熱評価手法を選定・適用して SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを取

得し、精度向上に向けたシミュレーションへのフィードバックも併せて実施した。 

平成 29 年度は、前年度に取得した熱パラメータを用いた熱シミュレーションを行い、

実現可能なデバイス構造における放熱の最適化を図った（図 9）。さらに熱抵抗を従来

デバイス比で 30%低減するために必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレ

ーションにより見極め、接合プロセス技術にフィードバックした。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

⑦ 接合用切削・研磨技術の開発 

平成 27 年度は SiC 研削・研磨およびダイヤモンドの研磨の初期検討を実施し、100  

m まで薄化した SiC において 0.2 nm 以下、ダイヤモンドにおいて 4.0 nm 以下の Ra を

実現した。 

平 成 28 年度 は表 面活 性化接 合（ Surface 

Activated Bonding:SAB）の適用を目的として SiC

およびダイヤモンドの更なる平坦化を追求すると

共に、放熱性向上に有利となる SiC の薄層化を行

い、目標値である SiC 膜厚 50 m および 0.1 nm 以

下の Ra を実現した。また、ダイヤモンドの平坦化

については化学機械研磨（Chemical Mechanical 

Polishing：CMP）、機械研磨のいずれにおいても約

0.1 nm の Ra が得られ、目標値とした 0.3 nm 以下

図 9 200 W 級 GaN PA の表面温度分布比較 

図 10 ダイヤモンド表面の AFM 像 



 

9 
 

を達成した（図 10）。 

平成 29 年度は、高放熱なデバイス構造の実現を目指し、SiC 膜厚を 30 m 以下まで

薄膜化可能な切削・研磨技術を確立した。また、目標とした研磨表面の平坦化（Ra＜0.1 

nm）も達成した。さらに、薄化した SiC 基板端は脆弱となるため、クラックやチッピン

グを抑制するウェハーサポート技術も開発した。 

 

⑧ 接合プロセス技術開発 

平成 28 年度は、SiC とダイヤモンドの接合手法として SAB 法を検討し、ボイド率が

50%未満となる接合状態を達成した。一方、Ar 照射によりダイヤモンド表面に非晶質層

が形成され、接合強度低下の要因になることが示唆された。 

平成 29 年度は、接合強度の向上を目的としてダイヤモンド上に Tiカバー膜を用いる

新規の接合技術を開発し、ほぼボイドのない強固なSiC/ダイヤモンド接合を実現した。

Ti カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合技術を統合デバイス最終試作に適用し、未

適用デバイスと比較して熱抵抗を 60%以上低減可能であることを示した（図 11、12）。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 11 熱抵抗評価におけるダイヤ有無の比較 

図 12 パワー印加時の発熱状態比較 
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統合デバイス実証（⑨要素技術統合向けインテグレーション） 

前述の各要素技術を統合したデバイス試作を実施・検証し、本研究の最終目標となる

「現行素子サイズにおいて従来比出力 2倍」を達成した。 

 

 デバイス試作にあたり複数の要素技術を同時に適用した場合、相互に影響を及ぼし合

うことにより意図せず特性が低下することが予想される。そのため、本研究開発におい

ては、要素技術の一部統合から始め、段階的に統合技術を増やして最終的に全要素技術

の統合を行った。表 3に統合デバイス試作毎の適用要素技術の一覧を示す。 

 本節では、最終目標を達成した二次試作（Ⅰ）、最終試作（Ⅰ）（Ⅱ）について結果を

報告する。なお、本開発技術の詳細は 1.1.9 項に記載した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

二次試作（Ⅰ）ミリ波帯向けデバイス 

図 13 に作製した HEMT の 3 端子特性の結果を示す。In 系電子供給層による 2DEG 濃度

増加および、オーミック電極部の再成長技術によるコンタクト抵抗低減により、従来の

AlGaN/GaN-HEMT に比べ、電流値は 1.5 倍以上と大幅に増加した。一方、バックバリア

の効果により、ゲート長 0.08 m の短ゲートデバイスにおいても、漏れ電流を大幅に低

減させることに成功した。 

 図 14に、W帯（75-110 GHz）における、MMIC（Monolithic Microwave Integrated Circuit）

の CW（連続波）動作による出力パワーのベンチマーク図を示す。従来、MMIC のパワー

評価は AlGaN 電子供給層によるものであり、およそ 2 W/mm が最大値であった。今回、

①In系供給層

②バックバリア

③コンタクト

⑤絶縁膜

⑦切削・研磨

⑧ダイヤ接合

要素技術 一次試作

統合デバイス

（Ⅰ）（Ⅱ）（Ⅲ）

二次試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

最終試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

○ ○ ○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○

○ ○

○ ○

表 3 統合デバイス試作毎の適用要素技術一覧 
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94 GHz 帯において世界最高となる 4.16 W/mm という従来比 2 倍超の高い出力密度を有

する MMIC を実現させることができた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 13 従来および新構造での HEMT 特性比較 

図 14 W 帯 MMIC ベンチマークと試作した MMIC 写真 

従来 AlGaN/GaN-HEMT InAlGaN/GaN-HEMT 
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最終試作（Ⅰ）マイクロ波帯向けデバイス（ショットキーゲート） 

最終試作（Ⅰ）のダイヤ接合後の様子を図 15 に示す。後述のパワー測定は、図示の

ゲート幅 1 mm の櫛歯型の単体トランジスタを用いた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 図 16 に S 帯（3 GHz 帯）でのロードプル評価におけるパルス Duty 比依存を示す。ダ

イヤ接合無しのサンプルは、パルス Duty 比が増える、つまりパルス占有率が増加する

に従い、熱の影響により出力が下がってくる。一方、ダイヤ接合有りのサンプルは、ヒ

ートスプレッダとしての効果により、その減少分をかなり抑制することができた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 15 最終試作にてダイヤ接合したサンプルおよび測定トランジスタ 
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図 16 出力パワー密度のパルス Duty 比依存 
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 次に、図 17に Pin-Pout特性の飽和出力の動作電圧依存を示す。従来の AlGaN 供給層を

有するサンプル（図の緑色のプロット）では 70 V で破壊してしまうものが散見される

ものの、最終試作（Ⅰ）のサンプルにおいては、ダイヤ接合の有無に関わらず、動作電

圧 100 V まで破壊することなく測定できた。本研究成果の InAlGaN 電子供給層を用いる

ことにより非常に強固なデバイスを実現させることができたといえるが、これは、スペ

ーサ層の挿入による InAlGaN 電子供給層の内部電界低減を、メカニズムの可能性の一つ

として考えている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 結果として、同様のプロセスにて作製した S帯 AlGaN-HEMT のパワー密度（図中の緑

色のプロット）は 6.5 W/mm であり、本研究での 22.3 W/mm はこれを 3倍以上と大きく

凌駕することができた。 

 

 

最終試作（Ⅱ）マイクロ波帯向けデバイス（MIS ゲート） 

MIS ゲートの最大の利点は、ショットキーゲートに比べて順方向ゲート耐圧を大きく

でき、出力パワーの増加が可能となる点にある。まず、ウェハ状態における Pin-Pout特

性の動作電圧依存性を図 18 に示す。各動作電圧において飽和出力電力 Psatは MIS ゲー

トの方が高く、出力特性の向上を確認することができた。また、副次的な効果として、

MIS ゲートの採用により効率が 10％程度向上することが明らかとなった（図 18(b)）。

これは、MIS ゲート形成時の界面改質（パッシベーション膜/InAlGaN）によって電子ト

ラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と考えられる。 

 

 

ダイヤ有り (1%パルス)
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図 17 最終試作（Ⅰ）における出力パワー密度の動作電圧依存 

ここで破壊 
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 最後に、MIS デバイス裏面にダイヤモンドを接合し、Pin-Pout特性を評価した結果を図

19 に示す。動作電圧 50 V における MIS ゲートの出力パワー密度は 12.6 W/mm と、ダイ

ヤモンド接合前の値（10.9 W/mm）よりも更に向上した。これは最終試作（Ⅰ）と同様、

ダイヤモンドを用いた放熱により、移動度低下など、特性劣化要因が抑制された効果と

考えられる。今回の評価では、MIS ゲートの耐圧により、動作電圧の上限は 50 V とし

たが、今後、低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上するとともに、デバイス構造の工夫によ

りゲート絶縁膜部での電界緩和が実現した際には、動作電圧を上げることで更にパワー

特性が向上すると期待できる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 18 (a)出力パワー密度、(b)電力付加効率の動作電圧依存 
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図 19 出力パワー密度の動作電圧依存性 
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 以上のように、本研究開発にて進めてきた要素技術を統合することにより、デバイス

特性の大幅な向上を達成した。研究開発の最終結果として、ミリ波帯、マイクロ波帯の

両周波数帯において、最終目標である「現行素子サイズで従来比出力 2倍」を充分に達

成させることができた。 

 

 

まとめ 

本委託業務では、革新的な高出力・高周波デバイスの実現に必須となる「高電流密度

を達成するエピタキシャル結晶技術」、「出力性能を向上させるデバイス設計・プロセス

技術」、「出力増加による発熱影響を緩和する高放熱技術」の３つの要素技術について、

ヘテロ構造最適化の観点から基礎的研究を遂行した。また、各要素技術を統合した試作

デバイスにより、ミリ波帯およびマイクロ波帯のいずれにおいても In系 HEMT 構造で世

界最高となる出力密度を実証した。 

本研究成果は、ヘテロ構造の界面制御がデバイスの飛躍的性能向上に不可欠な核心技

術であることの証左であり、高出力と高周波を両立させる固体素子実現への道筋を明示

するものである。 
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研究成果の詳細説明 

 
本研究で確立した要素技術並びに統合デバイス技術について、研究の詳細と成果を以

下の項目に沿って報告する。 
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１．１．１ ①InAlN、InAlGaN系結晶成長技術の開発 

 

開発概要 

本項で報告する「①InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術の開発」は、高周波デバイスの

高出力化に有効な高電流密度を実現するための高品質な In 系結晶の成長技術確立を目

的とした。結晶構造の構成要素である InAlN、InAlGaN 電子供給層および Al(Ga)N スペ

ーサ層の品質改善と構造最適化を実施し、「②バックバリア成長技術」と融合した

InAl(Ga)N/GaN 高電子移動度トランジスタ（High Electron Mobility Transistor：HEMT）

結晶を統合試作デバイスへ適用した。 

 

本開発の概要は次のとおりである（開発フローチャート図①-1）。 

平成 27 年度は、InAl(Ga)N/GaN-HEMT の性能を左右する Al(Ga)N スペーサ層の平坦化

を実施した。平坦化の指標には算術平均粗さ Ra を用い、開発目標値である 0.25 nm 未

満を達成した。 

平成 28 年度は、平成 27 年度に開発したスペーサ層を適用した InAlN/GaN-HEMT の構

造最適化を行った。最適化により性能目標として設定したシート抵抗 200 /sq.未満を

達成した。また、高耐圧化に有利な InAlGaN 電子供給層の基礎検討にも着手した。 

平成 29 年度は、InAlGaN 電子供給層の高品質化と構造最適化を実施し、目標性能と

して設定したシート抵抗 200 /sq.以下かつ表面平坦性 Ra 0.20 nm 未満を達成した。

また、開発で獲得した知見を基に最適化した In 系結晶を作製して統合デバイスへ適用

した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図①-1 本技術の開発フローチャート 
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①－１ 本技術の開発意義 

InAlN、InAlGaN を電子供給層に用いた HEMT は、従来の AlGaN を電子供給層に用いた

AlGaN/GaN-HEMT に比べ、高濃度の二次元電子ガス（2 Dementional Electron Gas：2DEG）

を誘起できるため、従来にない高電流密度を実現出来る。しかしながら、In 材料は飽

和蒸気圧が高いために高品質な結晶成長が困難であり、InAlN や InAlGaN を電子供給層

に用いた InAl(Ga)N/GaN-HEMT は表面平坦性が悪く、リーク電流も大きいという課題が

ある（図①-2）。 

そこで本研究では、革新的な高出力デバイスの実現のため、InAl(Ga)N/GaN-HEMT 結

晶の高性能化に取り組み、デバイスの高電流密度化を目指した。具体的には、結晶構造

の構成要素である InAlN、InAlGaN 電子供給層および Al(Ga)N スペーサ層の界面に着眼

し、平坦性を中心とした高品質化およびヘテロ構造の最適化を実施した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

            図①-2 In 系結晶の品質課題 

 

① －２ 実験手法 

実験に用いたエピ結晶は、3 インチ半絶縁性炭化ケイ素（Silicon Carbide：SiC）基

板上に有機金属化学気相成長（Metal-Organic Chemical Vapor Deposition：MOCVD）法

により AlN 核形成層、AlGaN バッファ層、GaN チャネル層（1300 nm）、Al(Ga)N スペー

サ層（2 nm）、InAl(Ga)N 電子供給層を順に成長した。成長には図①-3 に示す Horizontal 

Flow MOCVD 装置を使用し、Ga 原料としてトリメチルガリウム（TMGa）またはトリエチ

ルガリウム（TEGa）、Al 原料としてトリメチルアルミニウム（TMAl）、In 原料としてト

リメチルインジウム（TMIn）、窒素原料としてアンモニア（NH3）を用いた。 

 

Al(Ga)N スペーサ層の成長は、成長温度 955℃、成長圧力 5 kPa で行い、原料ガスと

してTMAlおよびNH3を用い、キャリアガスにはH2を用いた。InAlN電子供給層の成長は、

成長温度 695℃、成長圧力 5 kPa で行い、原料ガスとして TMAl、TMIn、NH3を用い、キ

ャリアガスには N2を用いた。InAlGaN 電子供給層の成長は、成長温度 695℃～875℃、
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成長圧力 5 kPa で行い、原料ガスとして TMAl、TMIn、TMGa または TEGa、NH3を用い、

キャリアガスには N2を用いた。成長時の基板温度は、MOCVD 装置にダミーとして設置し

た Si 基板を赤外線放射温度計により測定した。温度評価に Si 基板を用いた理由は SiC

基板が透明であり正確な温度測定が難しいためである。 

 

本研究の結晶評価に用いた装置の一覧を図①-4 に示す。表面モフォロジは原子間力

顕微鏡（Atomic Force Microscopy： AFM）測定から求めた算術平均粗さ（Ra）により

評価した。電子移動度およびキャリア濃度は Van der Pauw 法による Hall 測定により、

シート抵抗は渦電流法による非接触測定により求めた。InAlN/GaN-HEMT構造において、

Al(Ga)N スペーサ層膜厚および InAlN 電子供給層の組成、膜厚は X 線回折法（X-Ray 

Defraction：XRD）による 2θ-ω測定から導出した。XRD による組成、膜厚の測定例を

図①-5 に、同一サンプルの TEM 像を図①-6 に示す。図①-5 および図①-6 より、

InAlN/GaN-HEMT の膜厚は、XRD 法で精度良く評価できることがわかる。一方、

InAlGaN/GaN-HEMT 構造においては、InAlGaN が 4 元系であり XRD による組成評価が困難

であるため、膜厚を高精度に評価可能な X線反射率法（X-Ray Reflectivity ：XRR）に

より InAlGaN 電子供給層の膜厚を評価した。XRR による膜厚の測定例を図①-7 に、同一

サンプルの TEM 像を図①-8 に示す。図①-7 および図①-8 から InAlGaN/GaN-HEMT の膜

厚が精度良く評価できていることが確認できた。なお、InAlGaN 組成は①-5 で述べる手

法により導出した。 

 

 

 
 

 
 
 
 
 

 
図①-3 Horizontal Flow MOCVD 装置の模式図 
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[装置名] 

Hall 測定装置 

[測定手法] 

Hall 測定（Van der Pauw 法） 

[評価項目] 

 電子移動度 

 キャリア濃度 

 

[装置名] 

非接触シート抵抗測定装置 

[測定手法] 

渦電流法 

[評価項目] 

 シート抵抗 

 

[装置名] 

AFM 装置 

[測定手法] 

AFM 

[評価項目] 

 表面ラフネス Ra 

 

[装置名] 

X 線回折装置 

[測定手法] 

2θ-ω法 

XRR 

[評価項目] 

膜組成および膜厚（2θ-ω法） 

膜厚（XRR） 
 

 

図①-4 エピ結晶評価装置一覧 
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図①-5  XRD による組成・膜厚測定例 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図①-6  XRD 評価サンプルの TEM 像 
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図①-7 XRR による膜厚測定例 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図①-8 XRR 評価サンプルの TEM 像 
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①－３ Al(Ga)N スペーサ層の高品質化  

 

成長レート依存性 

 AlN スペーサ層およびInAlN 電子供給層の表面モフォロジに AlNスペーサ層の成長レ

ートが与える影響について調査した。AlN スペーサ層と InAlN 電子供給層のモフォロジ

の相関を調べるため、AlNスペーサ層まで成長したサンプルとAlNスペーサ層上にInAlN

電子供給層まで成長したサンプルの両方を作製した。AlN スペーサ層は NH3供給量を 2 

slm で固定し、TMAl 供給量を 56.9、342、513、683 mol/min.とそれぞれ変更すること

により、1.5、9.6、13.8、15.2 nm/min.と成長レートが異なる 4水準で成長した。 

図①-9 に表面モフォロジの AlN 成長レート依存性を、図①-10 に成長したサンプルの

AFM 像を示す。図①-9 から AlN スペーサ層の表面モフォロジは AlN の成長レートが増加

するほど改善する傾向が見られる。同様に InAlN 電子供給層の表面モフォロジも AlN の

成長レートが増加するほど良化する傾向にあるため、AlN スペーサ層の表面モフォロジ

が InAlN 電子供給層の表面モフォロジに影響を与えていることがわかる。 

さらに、図①-10 から AlN の成長レートが遅いサンプルでは AlN スペーサ層表面に深

いピットとそれを中心として延びるクラックが存在しているが、AlN の成長レートが増

加するほどピットとクラックが浅く小さくなる（図①-11）。つまり、AlN の成長レート

を増加させると、ピットとクラックの発生が抑制されるため、表面モフォロジの改善に

極めて有効であることがわかった。 

 

成長レートが 15.2 nm/min.である AlN においては、ほぼクラックのない表面が得ら

れた。これは、AlN の成長レートが増加することにより、Al 吸着原子（adatom）の表面

マイグレーションが抑制されるためであると考えられる。Al 吸着原子が十分にマイグ

レーションするとエネルギー的に安定な島状成長が進むが[1]、成長レートが増加する

とエネルギー的に安定な位置まで移動する前に反応が開始するため、平坦な表面が得ら

れると考えられる。なお、AlN 表面の小さい網目状のクラックは AlN スペーサ層が露出

した状態で成長を中断し温度を下げた際に生じたマイクロクラックであり、表面を

InAlN 電子供給層で覆った InAlN/GaN-HEMT 構造であれば通常発生しない。 

続いて、InAlN 電子供給層に注目すると、InAlN 電子供給層の表面状態は AlN スペー

サ層の表面状態を強く反映していることがわかる。つまり、AlN の成長レートが遅いサ

ンプルでは InAlN 電子供給層の表面にも深いピットとそれを中心として延びるクラッ

クが存在している。また、スペーサ表面状態の傾向と同様に、AlN の成長レートが増加

するにつれピットとクラックは縮減し、AlN の成長レートが 15.2 nm/min. に達すると

クラックのない平坦な表面が得られている。したがって、AlN スペーサ層を平坦化する

ことにより、InAlN 電子供給層の平坦化も実現できることがわかった。 
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図①-9 表面モフォロジの AlN 成長レート依存性 
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図①-10 AlNスペーサ層およびInAlN電子供給層表面のAFM像（AlN成長レート依存性） 

  



 

26 
 

 

 
(a) 成長レート 1.5 nm/min. 

 
(b) 成長レート 9.6 nm/min. 

 
(c) 成長レート 13.8 nm/min. 

 
(d) 成長レート 15.2 nm/min. 

 

図①-11 AlN スペーサ層表面の断面プロファイル 
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NH3供給量依存性 

前述の通り、AlN の成長レートを増加させることで表面モフォロジは改善するが、AlN

スペーサ層は約 2 nm と非常に薄いため、AlN の成長レートが高くなると成長時間は 8

秒程度となる。一般に短時間成長では面内の膜厚や組成の分布が悪化し、結果として膜

品質の再現性や安定性が損なわれる。そこで、成長時間を確保しつつ表面モフォロジを

改善するため、AlN スペーサ層成長時の NH3供給量依存性について調査した。AlN スペ

ーサ層成長時の TMAl 供給量を 342 mol/min.で固定し、NH3供給量は 2、8、12 slm の 3

水準で成長した。 

 図①-12 に表面モフォロジの NH3供給量依存性、図①-13 に成長したサンプルにおけ

る InAlN 電子供給層表面の AFM 像を示す。図①-12 から InAlN 電子供給層の表面モフォ

ロジは NH3供給量が増加すると改善する傾向が見られるが、8 slm 以上では Ra の低下が

ほぼ飽和する。また、図①-13 から NH3供給量 2 slm まではクラックが確認できるが、

NH3供給量 8 slm 以上ではクラックが消失し、NH3供給量の増加にともなってピット径が

小さくなる傾向が見られる。つまり、NH3供給量 8 slm まではクラックが減少していく

ため表面モフォロジが大きく改善し、NH3供給量 8 slm 以上ではピットのみとなるため、

Ra の低下量は鈍化すると考えられる。 

 

 

 
図①-12 表面モフォロジの NH3供給量依存性 
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 図①-13 InAlN 電子供給層表面の AFM 像（NH3供給量依存性） 

 
 

前述のとおり、NH3供給量を増加させることによりピットとクラックが埋まり、表面

モフォロジが改善することがわかった。これは、NH3供給量の増加により Al 吸着原子と

NH3の反応確率が向上するため、AlN の成長レート増加と同様に Al 吸着原子の表面マイ

グレーションが抑制されるためと考えられる。以上の結果から、低成長レートにおいて

も表面平坦性が改善可能であることがわかった。この成長手法を適用することで成長時

間を 8 秒程度から 15 秒程度と約 2 倍長くすることが可能となり、成長安定性の向上が

実現できた。 
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AlN スペーサ層への Ga取り込み 

 MOCVD 法による結晶成長において、GaN 上に AlN 層を形成した場合、AlN 層中に多量

の Ga が取り込まれる[2]。そのため、AlN スペーサ層においても多量の Ga が取り込ま

れていると考えられる。そこで、NH3供給量依存性の実験と同一の成長条件で GaN チャ

ネル上に AlN スペーサ層を 5 nm 成長し、X線光電子分光法（X-ray Photoerectron 

Spectroscopy: XPS）による組成分析を行った。図①-14 に AlN スペーサ層における Ga

組成の NH3供給量依存性を示す。図から、AlN スペーサ層には Ga源となる原料ガスを供

給していないにもかかわらず、25～35%程度の Gaが含まれていることがわかる。これは、

AlN 成長時に GaN 下地から脱離してきた Ga を取り込むためである。また、NH3供給量の

増加により Ga 含有量が増加しているのは、取り込まれた Ga の再脱離が抑制されたため

と考えられる。この様に、MOCVD 法により成長した AlN スペーサ層には多量の Ga を含

有している。そのため、今後は AlGaN スペーサ層と表記する。 

 

 

 

図①-14 AlN スペーサ層における Al 組成の NH3供給量依存性 

 

 



 

30 
 

①－４ InAlN/GaN-HEMT 結晶構造の改善  

 

AlGaN スペーサ層膜厚依存性 

 AlGaN スペーサ層は、InAlN、InAlGaN の合金散乱を低減し、2DEG の移動度低下を抑

制する。そこで、AlGaN スペーサ層の膜厚を最適化することにより、2DEG 移動度の改善

を目指した。AlGaN スペーサ層膜厚が電気特性に与える影響について調査するため、

AlGaN スペーサ層膜厚 1.0～4.0 nm のサンプルを作製した。なお、InAlN 電子供給層は

In 組成 14.3%、膜厚 20 nm の構造を用いた。 

図①-15 にシート抵抗、電子移動度およびシート電子濃度の AlGaN スペーサ層膜厚依

存性を示す。図①-15 に示すように、AlGaN スペーサ層膜厚が薄い場合は膜厚の増加に

伴いシート抵抗は減少するが、膜厚 2～3 nm でシート抵抗は最小値を取り、その後は増

加傾向に転じた。シート電子濃度は、AlGaN スペーサ層の膜厚増加により微増傾向が見

られるが、ほぼ一定であった。一方、電子移動度については、AlGaN スペーサ層の膜厚

が 2～3 nm までは膜厚の増加に伴い増加し、スペーサ膜厚が 3 nm 以上では減少してい

る。つまり、ここで得られたシート抵抗の変化は、おもに電子移動度に依存しているこ

とが分かった。電子移動度はスペーサ層膜厚 2～3 nm において極大値をとるが、これは

以下のように理解できる。つまり AlGaN スペーサ層膜厚が 2～3 nm よりも薄い場合、

AlGaN スペーサ層が厚くなるほど InAlN 電子供給層との距離が離れるため、合金散乱の

影響が低減して電子移動度が増加する。AlN スペーサ層においては、1 nm までは AlN ス

ペーサ層膜厚の増加にともなって合金散乱が減少することが報告されているが[3]、

AlGaN スペーサにおいては、より厚い膜厚が必要であることがわかる。一方、AlGaN ス

ペーサ層膜厚が 2～3 nm よりも厚い場合は、GaN と AlGaN スペーサ層の格子定数差に起

因した歪みの増加によりスペーサ層にクラックが発生し、電子移動度を著しく低下させ

ていると考えられる。図①-16 に AlGaN スペーサ層膜厚 2 nm と 4 nm の InAlN/GaN-HEMT

表面の AFM 像を示すが、AlGaN スペーサ層膜厚 4 nm のサンプル表面にはクラックが確

認できた。従って、これまでの検討に照らし合わせれば、4 nm の AlGaN スペーサ層表

面にはクラックの存在が示唆される。 

 本実験で得られたように、AlGaN スペーサ層膜厚 2～3 nm の間で最も低いシート抵抗

が得られるが、信頼性の観点から結晶に内包される歪みは小さい方が良いため、特に 2 

nm が最適であると判断した。 
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図①-15 InAlN/GaN-HEMT におけるシート抵抗、電子移動度および 

シート電子濃度の AlGaN スペーサ層膜厚依存性 
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図①-16  InAlN 電子供給層表面の AFM 像 

 

 

 

InAlN 電子供給層 In組成依存性 

 InAlN は In 組成 17～18%において GaN に格子整合するが、In 組成を変化させること

により、格子歪みを発生させピエゾ分極を生じさせることができる。従って結晶欠陥へ

の影響が少ない範囲で格子歪みを制御することができれば、さらなるシート抵抗の低減

が期待できる。そこで、InAlN 電子供給層の In 組成が電気特性に与える影響について

調査するため、In 組成が 6.6～20.2%である 8 種サンプルを製作した。なお、InAlN 電

子供給層膜厚は 20 nm、AlGaN スペーサ層膜厚は 2 nm の構造を用いた。 

 

図①-17 にシート抵抗、電子移動度およびシート電子濃度における InAlN 電子供給層

の In 組成依存性を示す。ここで In 組成 6.6%のサンプルに関しては、表面全体にクラ

ックが発生し、シート抵抗が測定器の測定限界を超えるほどの高抵抗となり電気特性評

価を行えなかったため、図①-17 には含んでいない。図から、In組成の低下に伴ってシ

ート抵抗は低減するが、14.3%以下ではほぼ一定となることがわかる。なお、シート抵

抗が一定の領域においても、In 組成の低下に伴って電子移動度は低下し、シート電子

濃度は逆に増加している。 

In 組成が低下、つまり Al 組成が増加すると自発分極が増加するだけでなく、下地の

ベースである GaN より電子供給層の格子定数が小さくなる。その結果、電子供給層中の

引張り歪みが発生・増大しピエゾ分極が重畳され、電荷中性を補償する 2DEG 濃度、ひ

いてはシート電子濃度が増加したものと考えられる。一方、シート電子濃度が増加する

と電子がフォノンと衝突する確率が増加するため、フォノン散乱による電子移動度の低

下が顕著になる[4]。そのため、シート電子濃度の増加により電子移動度が低下してい
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ると解釈できる。 

 以上のように、In 組成を GaN と格子整合する 17～18%より低くすることによりシート

抵抗は低減するが、14.3%以下の領域では、シート電子濃度増加による効果を電子移動

度の低下が打ち消す。また、低 In 組成では電子供給層中の結晶歪みが増大するため、

信頼性の観点からは In 組成は高い方が良い。したがって、信頼性と低シート抵抗特性

の両方の観点から、In組成は 14.3%が最適であると考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図①-17 InAlN/GaN-HEMT におけるシート抵抗、電子移動度および 

シート電子濃度の InAlN 電子供給層 In 組成依存性 
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InAlN 電子供給層膜厚依存性 

InAlN電子供給層は自発分極が大きいため薄い電子供給層でも高いシート電子濃度を

実現できる。しかしながら、低いシート抵抗を実現するためには、十分な電子供給層厚

を確保する必要がある。そこで、低シート抵抗の実現を目的として InAlN 電子供給層膜

厚が電気特性に与える影響について調査を行った。評価のため InAlN 電子供給層膜厚が

6～30 nm の範囲において 5 種類のサンプルを製作した。InAlN 電子供給層の In 組成は

14.3%、AlGaN スペーサ層膜厚は 2 nm の構造を用いた。 

図①-18 にシート抵抗、電子移動度およびシート電子濃度における InAlN 電子供給層

の膜厚依存性を示す。図から、InAlN 電子供給層膜厚が薄い場合は、膜厚の増加に伴い

シート抵抗は減少するが、膜厚 12 nm で極小値を示した後に再び増加傾向へ転じること

がわかる。一方、電子移動度は InAlN 電子供給層膜厚の増加に伴って低下し、膜厚 20 nm

以上でほぼ一定となる。また、シート電子濃度も InAlN 電子供給層膜厚の増加にともな

い増加するが、膜厚 20 nm 以上でほぼ一定となる。 

今回の実験では InAlN 電子供給層の In 組成が 14.3%と電子供給層内部に引っ張り歪

みを有する電子供給層を適用しているため、膜厚が厚くなると電子供給層の格子緩和が

発生し、シート電子濃度の変化が鈍化したと考えられる。また、電子移動度の低下はシ

ート電子濃度の増加によるフォノン散乱の増加に起因すると考えられる。 

以上のように、InAlN 電子供給層の膜厚が薄い場合は電子移動度が高いものの、シー

ト電子濃度が低いためにシート抵抗は高くなる。逆に電子供給層膜厚が厚い場合は、シ

ート電子濃度の増加による電子移動度の低下および格子歪みの緩和により、シート抵抗

が高くなると考えられる。したがって、高出力トランジスタ実現の要求特性となるシー

ト抵抗の低減には、InAlN 電子供給層膜厚 12 nm が最適であると考えられる。 
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図①-18 InAlN/GaN-HEMT におけるシート抵抗、電子移動度および 

シート電子濃度の InAlN 電子供給層膜厚依存性 
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最適化した InAlN/GaN-HEMT 結晶構造 

これまでの検討から決定した、AlGaN スペーサ層、InAlN 電子供給層の最適構造を表

①-1 に示す。 

 本構造はシート抵抗 171 /sq.、電子移動度 1235 cm2V-1s-1、シート電子密度 2.96×1013 

cm-3 という高い性能を有する。また、最適化した InAlN/GaN-HEMT 構造を基に、統合デ

バイス一次試作用のエピ結晶の設計・成長を行い、試作デバイスへ適用した。デバイス

結果は「⑨要素技術統合向けインテグレーション」に詳述するが、InAlN 電子供給層は

良好な電気特性を示す一方で、ゲートリークや耐圧が課題であることがわかった。そこ

で、比較的高温成長が可能で更なる品質向上が期待できる InAlGaN の検討に着手した。 

 

  

表①-1 最適な InAlN/GaN-HEMT 構造 

InAlN 電子供給層 AlGaN スペーサ 

In 組成（%） 膜厚（nm） 膜厚（nm） 

14.3 12 2 
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①－５ InAlGaN 組成制御 

 

 InAlN はシート抵抗低減を実現したが、統合デバイス一次試作においてゲートリーク

電流が高いという課題が判明した。また、InAlN の成長温度は、コンタクト抵抗低減に

用いる低抵抗層 GaN 選択再成長の成長温度よりも低いため、選択再成長時に InAlN 電子

供給層の変質も懸念される。これらの問題を解決するため、4元系の InAlGaN の開発に

着手した。InAlGaN は、成長温度を増加して結晶品質を高めることが可能であるため

InAlN よりも高耐圧化が期待でき、かつ選択成長時における電子供給層変質も抑制でき

る。 

 

Al および Ga 組成制御 

 InAlGaN 電子供給層における Al組成と Ga 組成は、Al（TMAl）と Ga（TMGa または TEGa）

の原料供給比を変更することにより制御した。図①-19 に InAlGaN 結晶中の Al 組成比

（Al/（Al+Ga））の Al 原料供給比（Al/(Al＋Ga)）依存性を示す。なお、Al 組成と Ga

組成は XPS により評価した。図から、Ga に対する Al 組成比は成長温度に依存せず原料

供給比に一致していることが確認できる。したがって、Al 組成および Ga組成は原料供

給比によって制御が可能であることがわかる。 

 

 

図①-19 InAlGaN 結晶中の Ga に対する Al 組成比の原料供給比依存性 
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In 組成制御 

エピ結晶への In 取り込み量は成長温度による影響が大きいため、InAlGaN における

In 組成は成長温度に依存する。そのため、In源である TMIn の供給量を一定とし、成長

温度を変更することより In 組成の制御を行った。図①-20 に InAlGaN 結晶中の In 組成

の成長温度依存性を示す。サンプルの Gaに対する Al 組成比は青い四角、赤い三角がそ

れぞれ 0.66～0.73、0.18～0.31 である。図①-20 から In組成は成長温度の上昇に伴い

一意的に減少することから、In 組成は温度制御がキーであることが示された。また、

Inの取り込み量は温度のみではなく電子供給層結晶中のAl組成にも依存することがわ

かる。つまり、In取り込み量の最大値（青い点線）は成長温度で決まり、さらに Al 組

成が低下すると、In 取り込み量が減少することが判明した。そこで、Al 組成の減少に

よって In 組成が低下するというパラメータを新たに結晶成長の制御値として導入した。

図①-21 に InAlGaN における In 組成制御値と実測値の比較を示す。In 組成の制御値と

実測値は良く一致しており、一連の検討によって In 組成の制御が可能となった。 

 

 

  

図①-20 InAlGaN 結晶中の In 組成比の成長温度依存性 
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図①-21 InAlGaN における In 組成制御値と In組成実測値の比較 
 
 
①－６ InAlGaN/GaN-HEMT 結晶構造の最適化 
 
表面平坦性 

表面平坦性の劣化は、ゲートリーク量の増大などを引き起こす。そのため、表面ラフ

ネス Ra＜0.20 nm を満たす InAlGaN 電子供給層成長条件の調査を行った。実験に用いた

InAlGaN 電子供給層の膜厚は 5.5 nm±0.8 nm である。膜厚は XRR により同定した。図

①-22 に InAlGaN 電子供給層における Ra の In 組成依存性を示す。なお、この時の Ga

に対する Al 組成比は 0.51 である。図から、In 組成が低くなるにつれて表面ラフネス

Ra は増加することがわかった。これは、In 組成の減少により、InAlGaN 電子供給層中

の歪みが増加し 3 次元的な成長が促進されたためと考えられる。したがって、Ga に対

する Al 組成比が 0.51 の本サンプルでは In 組成が 0.04 以上あれば、Ra＜0.20 nm を満

たすことがわかる。 

以上の結果から、InAlGaN 電子供給層において、Ra＜0.20 nm を実現した。例えば、

In0.04Al0.49Ga0.47N では Ra = 0.180 nm である。 
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図①-22 InAlGaN 電子供給層における表面ラフネス Raの In 組成依存性 

 
 
シート抵抗低減 
 InAlGaN/GaN-HEMT の高出力化を実現するため、シート抵抗＜200 /sq.を満たす

InAlGaN 電子供給層の成長条件を調査した。実験に用いた InAlGaN 電子供給層の膜厚は

5.5 nm±0.8 nm である。膜厚は XRR により同定した。図①-23 に InAlGaN 電子供給層に

おけるシート抵抗の成長温度依存性を示す。Al 供給比 1.00、つまり InAlN では、成長

温度の上昇にともなってシート抵抗は微減するが、755℃から増加に転じ、770℃以上に

なるとシート抵抗が大きく増加した。この現象は次のように説明できる。つまり、755℃

までは成長温度の上昇により In 組成が低下することで自発分極およびピエゾ分極が増

加し、シートキャリア濃度が増える。一方、成長温度が更に上昇して In 組成が小さく

なりすぎると、電子供給層の歪みが大きくなることで GaN チャネルへの圧縮ひずみが増

加し、結果として移動度が低下する [5]。 

Al 供給比 0.73 の InAlGaN に関しては、成長温度が 720℃の時点で InAlN よりもシー

ト抵抗が高いが、成長温度を増加させることでシート抵抗は低減し、755℃以上では、

InAlN よりもシート抵抗が低くなった。また、785℃の高温に至っても 200 /sq.以下

の低シート抵抗を維持しており、これは Ga により InAlGaN 電子供給層内の歪みを抑制

しているためと考えられる。なお、Al 供給比が 0.51 になると、成長温度を高温化して

も生成されるキャリア濃度が不十分のため、シート抵抗が下がらず 200 /sq.以下には

ならない。Al 組成比の低下は自発分極を大きく減少させるため、ピエゾ分極が増加し

てもシート抵抗が低減しなかったと考えられる。 
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以上の結果から、複数の InAlGaN 電子供給層組成においてシート抵抗＜200 /sq.の

目標を達成し、InAlN に比べ最大で 90℃の成長温度の高温化を実現した。例えば、

In0.02Al0.72Ga0.26N では、成長温度 785℃、シート抵抗：183.6 /sq.である。 

 

 

 

図①-23 InAlGaN 電子供給層におけるシート抵抗の成長温度依存性 

 

 

表面平坦性と低シート抵抗の両立 
 続いて、表面平坦性と低シート抵抗を両立する構造について検討した。図①-24 に

InAlGaN 電子供給層における表面ラフネスとシート抵抗の関係を示す。表面ラフネスに

関しては In 組成が高く、Al 組成が低いほど改善する傾向がある。一方、シート抵抗に

関しては、In 組成が低く、Al 組成が高いほど良化する。したがって、互いにトレード

オフの関係にあるため、表面平坦性と低シート抵抗とを両立する組成範囲は非常に狭い。

本実験においては、In 組成 0.02～0.05、Al 組成 0.64～0.83 の組成範囲における一部

のサンプルにおいて、両立する構造が得られた。例えば、In0.05Al0.70Ga0.25N 電子供給層

において、表面ラフネス Ra：0.189 nm（図①-25）、シート抵抗：195.9 /sq.を実現し

た。 
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図①-24 InAlGaN 電子供給層における表面ラフネスとシート抵抗の関係 

 

 

図①-25 In0.05Al0.70Ga0.25N 電子供給層表面の AFM 像 

 

 

試作デバイスに適用した InAlGaN/GaN-HEMT 結晶構造 
InAlGaN/GaN-HEMT の高性能化を目的とし、InAlGaN 電子供給層において表面平坦性と

低シート抵抗を両立する構造の調査を行った。表面平坦性とシート抵抗は In 組成の多

寡でトレードオフの関係にある。そのため、表面平坦性と低シート抵抗を両立する組成

範囲は非常に狭いが、成長条件を最適化することで両者を両立する構造が得られた。本

実験で得られた表面平坦性と低シート抵抗を両立する構造の一覧を表①-2 に示す。 
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表①-2 最適な InAlGaN/GaN-HEMT 構造 

構造 シート抵抗 ( /sq.) Ra (nm) 

In0.06Al0.83Ga0.11N 179.1 0.192 

In0.05Al0.70Ga0.25N 195.9 0.189 

In0.03Al0.71Ga0.26N 184.7 0.170 

In0.03Al0.64Ga0.33N 197.9 0.192 

In0.02Al0.72Ga0.25N 183.6 0.185 

 

本実験により得られた結果を基に、InAlGaN/GaN-HEMT エピを成長し、統合デバイス

二次試作に適用した。デバイス結果は「⑨要素技術統合向けインテグレーション」に詳

述するが、InAlN/GaN-HEMT を上回る良好な特性が得られた。 

一方で、二次試作においてもゲートリーク抑制や耐圧性能が十分ではないことが示さ

れた。この課題への対応策を検討するため、「④高電流構造シミュレーション」により

デバイスシミュレーションを実施した結果、高濃度なキャリア濃度と高い内部電界が特

性劣化の主因であることが判明した。そこで、本項で確立した InAlGaN 結晶成長技術を

駆使し、シミュレーションで耐圧劣化が生じると示唆される下限以下に Al 組成を制御

した InAlGaN 結晶の成長を実施した。作製した結晶は Al 組成を下げることによりキャ

リア濃度は減少したが、平坦化技術を適用しているため電子移動度が高く、シート抵抗

の上昇は最小限に抑えられた。この結晶は統合デバイス最終試作に適用され、S帯にお

ける従来比出力 2倍超の達成に大きく貢献した。 

 

①－７ まとめ 

平成 27 年度は、InAl(Ga)N/GaN-HEMT の性能を左右する Al(Ga)N スペーサ層の平坦化

を実施した。平坦化の指標には算術平均粗さ Ra を用い、開発目標値である 0.25 nm 未

満を達成した。 

平成 28 年度は、平成 27 年度に開発したスペーサ層を適用した InAlN/GaN-HEMT の構

造最適化を行った。最適化により性能目標として設定したシート抵抗 200 /sq.未満を

達成した。また、高耐圧化に有利な InAlGaN 電子供給層の基礎検討にも着手した。 

平成 29 年度は、InAlGaN 電子供給層の高品質化と構造最適化を実施し、目標性能と

して設定したシート抵抗 200 /sq.以下かつ表面平坦性 Ra 0.20 nm 未満を達成した。

また、開発で獲得した知見を基に最適化した In 系結晶を作製して統合デバイスへ適用

した。 
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１．１．２ ②バックバリア成長技術の開発 

 

開発概要 

本項で報告する「②バックバリア成長技術の開発」は、高周波デバイスの高出力化を

目的として、ソース-ドレイン間オフリーク電流の低減を行った。チャネル層中の電子

が基板側へ拡散することを抑制するために、InGaN 層の分極電荷を利用した InGaN バッ

クバリア(Back Barrier: BB)構造の開発と成長最適化を実施し、結晶構造の構成要素で

ある「①InAlN, InAlGaN 系結晶成長技術」と融合した InGaN BB 構造 HEMT 結晶を統合

デバイス最終試作へ適用した。 

 

本開発の概要は次のとおりである（開発フローチャート図②-1）。 

平成 27 年度は、BB 構造のデバイスシミュレーションおよび、4 種の BB 構造 HEMT 結

晶を MOCVD 法により試作し、表面平坦性や結晶性の評価からデバイスへ適用するバック

バリア構造を選定した。 

平成 28 年度は、BB HEMT 結晶を試作し、統合デバイス一次試作（Ⅰ）においてオフ

リーク電流抑制効果が得られることを示し、目標値 1E-6 A/mm 以下（Vds= 50 V）を達成

した。 

平成 29 年度においては、バッファ層上方の Fe濃度プロファイルの制御性向上技術、

および InGaN BB の上方に位置する GaN 層の品質改善を検討し、確立した最適構造成長

技術を統合デバイス最終試作に適用した。統合デバイス（最終試作（Ⅰ））においてオ

フリーク電流の目標値 1E-5 A/mm 未満（Vds= 50 V）を達成し、本研究の最終目標である

出力２倍の達成に貢献した。 

 
図②-1 本技術の開発フローチャート 

平成27年度 平成28年度 平成29年度
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②－１ 本技術の開発意義 

 

トランジスタの高周波動作と大電流動作を実現するためには、ゲート長の短縮が直接

的なアプローチである。しかし、ゲート長が例えば数百 nm 程度の領域になると、ゲー

ト電極に負バイアスを印加したとしても、図②-2(a)に示すようにゲート電極から離れ

た基板側の領域を迂回するリーク電流（オフリーク電流）が流れるようになる。 

このオフリーク電流は、トランジスタの耐圧低下や動作効率の低下を引き起こし、本

研究が目指すデバイスの高出力化を阻害するため、チャネル層基板側の電位を制御し、

それを抑制する技術の確立が求められる。それを実現する一つの構造が図②-2(b)に示

す InGaN BB 構造であり、模式的に示すように電子拡散を抑制する障壁層を有する。 

ミリ波帯を含む超高周波デバイスにおいては、本技術の重要性はさらに高くなり、将

来高周波デバイスの必須要素技術になると考えられる。 

 

 

図②-2 (a)BB 非適用構造と(b)BB 適用構造におけるリーク電流の抑制 

 

 

②－２ デバイスシミュレーションモデル 

本研究におけるデバイスシミュレーションは、シノプシス社の Sentaurus Device Si

mulator を用いて行った。以下に半導体デバイスシミュレーションが取り扱う基本的な

方程式とモデルについて簡単に説明する。 

半導体デバイスシミュレーションは、デバイス断面を短冊状に分割し、全ての格子点

におけるキャリア濃度、電位、電界、キャリア温度等の物理量を同時に自己無撞着に解

くことで、デバイス内部の電子分布・電界強度分布などを明らかにしていく。デバイス

動作を予測する上で最も基本となる方程式は、ポアソン方程式、電界の式、電子・ホー

ルに対する連続方程式の 4 式になる。 
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[ポアソン方程式] 

∅( ) = − ( − + − )    (式②-1) 

 

[電界の式] 

=  − ∅( )       (式②-2) 

 

[電流連続方程式] 

= + − +  （電子）  (式②-3) 

= + − +  （ホール）  (式②-4) 

 

[エネルギーバランス方程式] 

= ∇ + ∇ − ∇ln + λ ∇ − 1.5 ∇ ∗  (電子)    (式②-5) 

= ∇ + ∇ − ∇ln + λ ∇ − 1.5 ∇ ∗  (ホール)  (式②-6) 

 

[Shockley-Read-Hall(SRH)統計] 

=  = −  （電子） (式②-7) 

=  = −  （ホール） (式②-8) 

 

 ここでφは電位、n は電子密度、p はホール密度、NDはドナー密度、NAはアクセプタ

密度、ε0およびεsは真空中の誘電率および半導体の比誘電率、μe, μpは電子および

ホールの移動度を、E は電界強度、De, Dh は電子およびホールの拡散定数、n0, p0 は真

性半導体におけるキャリア濃度、mn
*, mp

*は有効質量である。 

 また、SRH 統計においては、τn, τpは電子およびホールトラップの放出時定数を、C

n, Cpは電子およびホールの捕獲断面積を、NC, NVは伝導帯および価電子帯の実行状態密

度である。Ec, Ev, Et はそれぞれ、伝導帯下端のエネルギー、価電子帯上端のエネルギ

ー、トラップ準位のエネルギーである。 
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さらに、本研究の目標となる超高出力デバイスでは従来以上の高電圧を印加した動作

環境が想定される。従って、シミュレーション精度の向上には高電界中において電子が

ホットエレクトロン化することを考慮する必要があり、上記の 4方程式に加え、エネル

ギーバランス方程式を同時に解かなければならない。また、電子トラップにおける電子

放出およびそれによる過渡応答特性を取り扱うためには、Shockley-Read-Hall(SRH)統

計に基づき時定数を算出し、時間経過に伴うトラップの荷電状態変化も組み込む必要が

ある。なお、(式②-1)～(式②-6)の式は全て簡単化のため、一次元の場合の方程式を記

述したが、実際にデバイスシミュレータが扱うのは、全て二次元の方程式になる。 

 

短ゲート化によるオフリーク電流の発生 

図②-3 に計算に用いた基本となる AlGaN/GaN-HEMT 構造を示す。電子供給層の Al 組

成、膜厚はそれぞれ 20％、20 nm に固定した。図②-4 はゲート長(Lg)が 200 nm および

500 nm におけるドレイン電流-ドレイン電圧(Id-Vds)特性の計算結果である。両デバイス

の特性を比較すると、飽和領域の振る舞いが大きく異なる。Lg= 500 nm においても、図

中に示す飽和領域においてドレイン電流がドレイン電圧の上昇に伴って増加する傾向

が見られているが、その傾向は Lg= 200 nm とゲート長が短い、いわゆる短ゲートデバ

イスにおいて特に顕著になっている。さらに、ゲート電圧を閾値電圧以下の Vgs= -3 V

における計算結果を比較すると、Lg= 500 nm のデバイスではトランジスタがオフ状態で

あるのに対し、Lg= 200 nm においてはドレイン電圧が 5 V を越えた辺りから電流が流れ

始め、Vds= 20 V に至っては 0.2 A/mm に迫る電流が流れている。 

 

 

 

SiN SiN

SiC基板

AlGaN供給層 20 nm

AlN 30 nm

GaNチャネル
1000 nm

S

G

1.5 um LG 3.0 um

D

0

Y 
( m

m
)

0 X (mm)
図②-3 シミュレーションに用いたAlGaN-HEMT構造

LG1.5 mm 3.0 mm
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このようにゲート電極に閾値電圧以下の電圧が印加された状態でソース-ドレイン間

に流れる電流を、オフリーク電流と呼ぶ。 

 
オフリーク電流の発生メカニズム 

図②-5(a)および(b)は Lg= 200 nm と 500 nm のデバイスがそれぞれ Vgs= -3 V、Vds= 20 

Vの条件下でオフ状態にあるときのポテンシャル分布と電流分布を比較している。なお、

以降において述べるポテンシャルは、すべて電子に対するポテンシャルを意味している。 

図②-5(a)に示すように、正バイアスが印加されているドレイン電極近傍の電子に対

するポテンシャルは低く、さらにゲート-ドレイン電極間で大きな電圧降下はないため、

デバイス中のポテンシャル分布はゲート電極端までドレイン電極とほぼ等電位となっ

ている。その電位の伝播を遮るのがゲート電極の役割であり、図②-5(a)からも分かる

ように、ゲート電極の位置を境に電位が急激に持ち上がり、ソース－ゲート間の領域で

はソース電極とほぼ同電位にある。ポテンシャル分布のみで比較すると、Lg= 200 nm

と 500 nm のデバイスに大差はないように見える。しかし、図②-5(b)に示す電流分布像

を見ると両者の違いは歴然であり、Lg= 200 nm のデバイスにおいては、ゲート電極の下

を迂回するように大きなリーク電流が流れているのが分かる。このリーク電流の存在に

より、図②-4 に示すように Lg= 200 nm のデバイスにおいては、Vgs= -3 V でもトランジ

スタが十分なオフ状態とならない。 

両者の差の本質は、ゲート電極よりもソース側の位置において、電子がデバイスの奥

部（基板側）へ流れるかどうか、ということにある。Lg= 200 nm でのデバイスにおいて

電子がゲート電極下へ迂回した理由を明らかにするため、図②-5 に示す破線の位置に

て切り出した一次元ポテンシャル分布を図②-6 に示す。図②-6(a)に示すように、Lg= 

200 nm のデバイスにおいて、2DEG の存在する AlGaN/GaN 界面から奥側に向かって、ポ

図②-4 Id-Vgs特性のゲート長依存性 
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テンシャルが低下しているのが分かる。これはゲート長の短いデバイスにおいて、ドレ

インに印加している正電位がゲート電極の下を回りこみ、ソース電極側の電位分布にも

影響を与えていることによる。 

したがって、ソース電極からドレイン電極へ電子が流れる際に、電子に対するポテン

シャルが相対的に高いゲート直下の表面付近を流れることはせず、図②-6(a)に示した

ポテンシャル分布に従って一度デバイスの奥側へ流れ、ゲート電極の下を迂回するよう

にドレイン電極側へ移動する（図中に電子移動方向を示す）。ゲート電極下を通過した

後は、ドレイン電極に印加されている正バイアスのために表面側の電位が低くなってお

り、電子は図②-6(b)に示すように再度 AlGaN/GaN 界面の 2DEG 付近に落ち込み、それか

らドレイン電極に向かって流れる。したがって、図②-6(b)に示すような電子輸送経路

が形成され、大きなオフリーク電流が流れることになる。 

以上のように、ドレイン電圧を印加することによりソース電極側の電位プロファイル

が変調され、ソースからドレインへ向かう電流輸送経路が形成されるか否かによってデ

バイスのオフリーク電流の大小が決まる。以上のように、オフリーク電流の多寡はデバ

イスのゲート長によって特に大きく左右されるほか、電子供給層膜厚、チャネル層中の

電子トラップ濃度、バッファ構造等、複数の要因が絡み合って決まる。 

なお、ソース電極側からの電子の回り込みを抑制するため、ゲート電極に極端に大き

な負電圧を印加し、ゲート電極付近の電位を持ち上げることも考えられる。しかし、表

面から離れた領域の電位制御性は低く、効果的な方法とは言えない。さらに、ゲート-

ドレイン間電位差が不用意に大きくなり、ゲートリーク電流の増加や、印加できる最大

ドレイン電圧が小さくなるなど、高出力化を阻害することになる。 
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図②-5 オフバイアス印加時の(a)ポテンシャル分布および(b)電流密度分布 

 

 

図②-6 (a)ソース側ゲート電極端及び、(b)ドレイン側ゲート 

電極端における一次元ポテンシャル分布 
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オフリーク電流を抑制する構造 

前述したように、オフリーク電流の有無は、ドレイン電圧を印加することによってソ

ースからドレインへ向かう電子輸送経路が形成されるか否かによって決まる。したがっ

て、オフリーク電流の低減には、その輸送経路の形成を抑制することが最適なアプロー

チとなる。 

オフリーク電流を抑制する構造として、ここでは以下に示す 4種類の構造を検討した。 

各構造の利点と、実際の結晶成長における技術的課題を図②-7 にまとめる。 

 

 

 
 

シンプルなアプローチの一つとして、GaN チャネル層の薄層化が挙げられる。前述し

たように、オフリーク電流はゲート電極の下の GaN チャネル層内を迂回して流れるため、

チャネル層を薄くしてリーク電流の低減を図る。GaN チャネル層/バッファ(AlGaN 層)

界面には、負の分極電荷が存在するため、GaN チャネル層奥部の電位は持ち上がった状

態となっている。したがって、GaN チャネル層膜厚を薄くすれば、GaN 中のリークチャ

ネルを狭窄することが出来る。この構造の利点は、後述する AlGaN BB 構造、InGaN BB

構造のように、結晶中の不純物・欠陥密度が高くなりやすい Al, In 系の結晶層を有し

ないこと、構造が単純であること、が挙げられる。しかし、実際の結晶成長においては、

GaN 層の薄層化により表面平坦性および結晶性の悪化が顕著になる。 

窒化物半導体の特徴の一つである分極電界を利用する方法としては、AlGaN BB 構造

AlGaN BB構造 InGaN BB構造薄層GaN
チャネル構造

SiC基板

Al0.2Ga0.8N 20 nm
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抑制の原理
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表面平坦性悪化
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図②-7 オフリーク電流を低減するための構造 



 

53 
 

が挙げられる。AlGaN 層の自発分極が大きいことにより、GaN/AlGaN BB 界面には負の分

極電荷が発生し、GaN チャネル層奥部の電位を持ち上げるために電子がデバイス奥部へ

拡散することが抑制される。ただし、AlGaN 結晶の成長においては、結晶構成元素に化

学的に活性な Al を含み、結晶中の不純物濃度の低減が GaN 結晶に対して難しい。例え

ば AlGaN BB 層中の炭素不純物は、電子トラップとして働き、電流コラプス現象の原因

となることが懸念される。また、Al 原子の表面マイグレーション長が短いことに起因

して、高い平坦性を有する AlGaN BB 表面の実現が難しい。GaN 層は高い平坦性を実現

しやすいため、表面平坦性の改善を目的として AlGaN BB 層上に厚い GaN 層を形成する

こともできる。しかし、後述するように GaN 層内部でオフリーク電流経路が形成される

ため、安易に GaN 層を厚くすることは出来ない。このため、バックバリア上の GaN チャ

ネル層を薄く保ちつつ、平坦化することが求められる。 

さらに、AlGaN BB 構造と薄層化を組み合わせた構造として、薄層 AlGaN BB 構造が挙

げられる。AlGaN BB 層の目的は、GaN チャネル層との界面に負の分極電荷を発生させる

ことであり、結晶性および平坦性が確保できれば厚膜化の必要は無い。したがって、で

きるだけリークチャネル幅を薄くする目的で、AlGaN BB 層および GaN チャネル層を薄

くすればさらなるリーク電流低減が図れる可能性がある。 

最後に InGaN BB 構造について説明する。本構造も分極効果を利用して電子閉じ込め

を改善する点は AlGaN BB 構造の発想と同様である。GaN 層に挟まれる形の InGaN BB 層

を形成すると、InGaN BB 層表面側、基板側の界面にはそれぞれ正、負の分極電荷が発

生し、電子を表面側に閉じ込める強い分極電界が発生する。図②-8 に InGaN BB 構造の

バンドプロファイルの模式図を示す。InGaN BB 層に発生した内部電界により、InGaN BB

層の下に位置する GaN 層のポテンシャルが持ち上がり、電子が InGaN BB 層の下の GaN

層へ拡散することを抑制できる。本構造の利点は、比較的厚い AlGaN 層を必要とする

AlGaN BB 構造に対し、In 含有層は数 nm以下で効果を発現することにある。AlGaN 層が

欠陥・不純物濃度が高くなりやすいことを考慮すると、電流コラプス現象の抑制という

観点からも有利な特長となる。しかし、In 系材料は飽和蒸気圧が高く熱的に不安定で

あることから、高品質な InGaN 層の実現が難しい。さらに、InGaN 層の直上に成長する

GaN チャネル層についても、GaN 層形成時に InGaN 層の脱離が生じるため、直接高品質

な GaN チャネル層を成長させることが困難である。また、InGaN 層のバンドギャップは

GaN 層よりも小さく、電子が溜まる量子井戸構造が形成され、それによるリークパスが

発生する可能性にも注意する必要があるといった設計上の難しさも有する。 
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図②-8 InGaN BB 構造のバンドプロファイル 

 
 
各提案構造のシミュレーション検討 

 以下のシミュレーション構造においては、全てゲート長を 0.25 m とした。 

 

薄層 GaN チャネル構造 

始めに、薄層 GaN チャネル構造におけるオフリーク低減効果を検証した。図②-9 に

Id-Vgs特性の GaN チャネル層膜厚依存性を示す。Id-Vgs特性は GaN チャネル層厚に強く依

存し、厚みが増加するほどオフリーク電流も大きくなる。このオフリーク電流は②-2

項で説明したように、ドレイン側に印加された正バイアスがソース側領域の電位を引き

下げ、ゲート電極下を迂回する電子輸送経路が形成されることによる。図②-10 に GaN

チャネル層膜厚が 1 m および 200 nm のデバイスが Vgs= -3 V、Vds= 20 V の条件下でオ

フ状態にあるときの電流分布像を示す。GaN チャネル層膜厚を薄くすることでゲート電

極下を回りこむ電流が抑制されていることが分かる。しかし、GaN チャネル層薄層化に

よるオフリーク電流抑制効果は緩慢であり、200 nm まで薄層化しても-3 V 付近におい

てゲート制御性の低下が見られる。 
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図②-10 オフ状態(Vgs= -3 V、Vds= 20 V)における 

電流密度分布の GaN チャネル層厚依存性 

 

AlGaN BB 構造 

次に AlGaN BB 構造を有するデバイスの検討を行った。シミュレーションに用いた

AlGaN BB 構造は図②-7に示すものであり、GaN チャネル層および AlGaN BB 層の総膜厚

を 1 m に固定することで、GaN チャネル層膜厚に対するバックバリア効果を検証した。

なお、高 Al 組成 AlGaN 層の平坦成長が難しいこと、Al組成が低くても分極効果による

ポテンシャル制御が期待できることから、AlGaN BB 層の組成は 5%一定とした。 

図②-11 に AlGaN BB 構造 HEMT の Id-Vgs特性の GaN チャネル層膜厚依存性を示す。図

②-11 に示すように、GaN チャネル層膜厚が 20～250 nm 程度の範囲において、オフリー

ク電流が特に小さく、高いバックバリア効果が得られることがわかった。ここで、Vgs= -3 

V 以下の領域におけるリーク電流は、これまで議論してきたようなソース電極側からド
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図②-9 Id-Vgs特性の GaN チャネル層厚依存性 
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レイン電極側へ電子が流れることによるオフリーク電流ではなく、トンネル機構によっ

てゲート電極から注入された電子による電流である。この場合、ドレイン電流の下限を

決めるのはゲート電極からのトンネル電子数であり、その数はゲート電極周辺の電界強

度に依存する。次に、低いオフリーク特性を実現するための最適な GaN 膜厚が存在する

理由を説明する。図②-11 に示すように GaN チャネル層が 500 nm と厚い場合、リーク

電流が顕著に増加している。これは GaN チャネル層内部にリークパスが形成されるため

であり、本シミュレーションで検討した結果より、GaN チャネル層膜厚は 250 nm 以下

であることが望ましいことが分かった。 

一方、GaN チャネル層の薄層化を図っていくと、図②-11 に示すように、GaN 層が 16 nm

になると、一転してリーク電流が増加することが明らかになった。この電流輸送機構を

理解するために、GaN チャネル層が 8 nm と 30 nm のデバイスにおいて、X= 1.4 m の位

置で切り出した縦方向の一次元ポテンシャルプロファイルを比較した。ゲートおよびド

レインへの印加バイアスはそれぞれ-3 V, 20 V である。図②-12 に示すように、GaN チ

ャネル層が極端に薄くなることで、AlGaN BB 層による GaN チャネル層の電位上昇効果

が十分に得られていないことが分かる。以上のように GaN チャネル層膜厚が 20 nm 以下

となると、AlGaN/GaN 界面の電子がデバイス奥部へ拡散しやすい状態となっており、

AlGaN BB 構造における最適な GaN 膜厚は 20～250 nm 程度であることが本シミュレーシ

ョンによって明らかになった。 

 

薄層 AlGaN BB 構造 

さらなるオフリーク低減を期待し、AlGaN BB 層の薄層化を行い、リークチャネル幅

の低減による効果を検証した。図②-13 に Id-Vgs特性の AlGaN BB 膜厚依存性を示すよう

に、AlGaN BB 膜厚を 1 m から 0.4 m まで減少させることでオフリーク電流には若干

の減少が見られた。しかし、オフリーク電流がデバイス奥部のポテンシャル分布に敏感

であり、実際に図②-9 及び図②-11 に示すように数桁以上の変化が見られることを考え

ると、AlGaN BB 薄層化のオフリーク電流抑制効果は小さい。AlGaN BB 構造においては、

前述したように分極電荷による電子の閉じ込め効果が効果的に働き、AlGaN 層内への電

子注入自体が抑制されているため、AlGaN 層を薄くした際の効果は小さいものと理解で

きる。 
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図②-11 AlGaN BB 構造 HEMT の Id-Vgs特性と 

GaN チャネル層膜厚依存性 

 
 

 

図②-12 ゲート電極端近傍(X=1.4 m)における 

深さ方向の一次元ポテンシャル分布 
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InGaN BB 構造 

次に InGaN BB 構造を有するデバイス構造のオフリーク低減を検討した。シミュレー

ションに用いた InGaN BB 構造は図②-7に示したものであり、GaN チャネル層、InGaN BB

および GaN バッファ層の総膜厚を 1 m に固定して、GaN チャネル層膜厚に対するバック

バリア効果を検証した。In 系結晶の MOCVD 成長においては、高 In 組成 InGaN 層の成長

は成長温度を高品質 GaN 層の成長条件に対して、数百度以上と大幅に低減する必要があ

るほか[1, 2]、膜厚が厚くなると InGaN 層の相分離が始まる[3]、といった結晶成長上

の課題があることを考え、シミュレーションにおいても InGaN BB 層の組成、膜厚はそ

れぞれ 5%、4 nm の現実的な構造設計とした。 

図②-14 に InGaN BB 構造を有する HEMT の Id-Vgs特性における GaN チャネル層膜厚の

依存性を示す。図②-14(a)に示すように、BB 構造を適用することによりオフリーク電

流は 10-5～10-6 A/mm まで低減しており、InGaN BB 導入の効果が確認できた。GaN チャ

ネル層膜厚の依存性を見ると、膜厚が薄くなるに従い、図②-14(b)に示すように 0.3 

A/mm 以下の領域におけるゲート制御性が大幅に改善していくことが分かる。 

得られた Id-Vgs特性の振る舞いを明らかにするために、図②-15(a)に GaN チャネル層

膜厚が 10 nm および 50 nm のデバイスにおいて計算した電流分布像を示す。デバイスに

印加したバイアスは、Vgs= -5 V, Vds= 20 V である。図②-15(a)に示すように、GaN チ

ャネル層が 50 nm の場合には、チャネル層内にリーク電流経路が形成されている。X= 1.6 

m の位置において一次元プロファイルを書き出したものを図②-15(b)に示す。GaN チャ

ネル層が厚い場合には、電子が AlGaN/GaN 界面から GaN/InGaN BB 界面の広い領域に渡

って高濃度に存在している。さらに図②-15(b)に示すように、50 nm の位置に鋭いリー

ク電流のピークが現れ、これはInGaN BB層が量子井戸構造となることに起因している。
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図②-13 オフリーク特性の AlGaN BB 層厚依存性 
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以上のリーク電流解析と図②-14 に示す Id-Vgs特性から、GaN チャネル層膜厚は 50 nm

未満であることが望ましい。 

一方、図②-14(a)に示すように、GaN チャネル層膜厚が薄くなると、10-4～10-6 A/mm

の領域において、オフリーク電流が逆に増加する傾向があることも分かった。図②

-16(a)は GaN チャネル層膜厚 6 nm および 20 nm のデバイスの Vgs= -5 V, Vds= 20 V に

おけるリーク電流分布である。さらに、図②-16(b)に X= 1.4 m の位置において書き出

したポテンシャルおよび電子濃度の一次元プロファイルを示す。図②-16(b)に示す電流

密度分布から分かるように、GaN チャネル層層が 6 nm まで薄くなると、2DEG と InGaN

層を流れる電流の区別が出来なくなっている。高密度の電子が InGaN BB 層に到達する

ことで、より多くの電子がバックバリア層の裏側にまで拡散している。それでも InGaN 

BB 層内部には電子を表面側に閉じ込める方向の内部電界が発生しており、バックバリ

ア層裏側に回りこむ電子数が抑制されているためにリーク電流は10-6～10-5 A/mmのオー

ダーであるが、チャネル層が極端に薄いと 2DEG と InGaN BB 層が接するようになり、リ

ーク電流は増加を始めることが分かった。 

以上から、InGaN BB 構造においては、10～50 nm 未満の GaN チャネル層膜厚が最適値

となることがわかった。 
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図②-15 (a)InGaN BB 構造 HEMT のオフリーク電流密度分布と 

(b)X= 1.4 m の位置における一次元電位および電流密度 

プロファイル(GaN チャネル層膜厚 10 nm および 50 nm) 

 

 
図②-16 (a)InGaN BB 構造 HEMT のオフリーク電流密度分布と 

(b)X= 1.4 m の位置における一次元電位および電流密度 

プロファイル(GaN チャネル層膜厚 6 nm および 20 nm） 

 
②－３ バックバリア構造適用 HEMT の試作と評価 

平成 27 年度に試作した Fe ドープ BB、AlGaN BB、InGaN BB 構造をベースとした結晶

構造において、トランジスタ試作(統合デバイス一次試作（Ⅰ）)とその電気特性評価を

行った。デバイス試作を行った結晶構造を図②-17 に示す。図②-17(a)は BB 構造によ

るオフリーク低減効果検証のため、BB 非適用構造とした。ここで、バッファ構造、電

子供給層およびキャップ層については、GaN チャネル層および GaN キャップ層の成長温

度は 1010℃程度、電子供給層については 1040℃程度とし、全ての試料間で同一条件に

て成長した。電気特性評価系の写真を図②-18 に示す。 
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図②-17 (a)BB 非適用の基本 HEMT 構造、(b)Fe ドープ BB 構造、 

(c)AlGaN BB 構造、(d)InGaN BB 構造 

 

 

図②-18 電気特性評価システム 

 

 

表面平坦性の評価 

 図②-19(a)-(d)に成長した HEMT 構造の AFM 像を示す。図②-19(a)に示すように、Si

C 基板上に成長した BB非適用 HEMT 構造の平坦性は非常に高く、表面に観察される微小

なピットの数も少ない。表面ピットは貫通転位と一対一に対応することがこれまでの研

究から分かっており、本研究にて作製した AlGaN/GaN-HEMT 構造の結晶性の高さを裏付

けるものといえる[4]。同様に、図②-19(b), (d)においても高い平坦性と、低いピット

密度が確認された。また、各試料の結晶性は図①-5 に示す X 線回折装置を用いて行っ

た。図②-20 に示す X 線ロッキングカーブより見積もられる GaN(0002)回折ピークの半

値幅は、基本構造、Feドープ BB構造、InGaN BB 構造において、それぞれ 186 arcsec.

, 155 arcsec.,170 arcsec.といずれも良好で、X 線回折からも高い GaN 結晶品質が確
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認できた。 

一方、図②-19(c)に示す AlGaN BB 構造①においては、表面平坦性が著しく悪化して

いることは無いものの、ピット密度が増加していることが分かる。これは図②-19(c)

に示すように、AlGaN BB 構造においては、GaN 結晶層の膜厚が 200 nm と薄く、GaN チ

ャネル層と AlGaN BB 層の総膜厚も他構造に比して薄いため、縦方向に延びる転位が十

分に消滅していないためと理解できる。 

 
図②-19 (a)BB 非適用の基本 HEMT 構造、(b)Fe ドープ BB 構造、 

(c)AlGaN BB 構造①、(d)InGaN BB 構造の AFM 像 

 

 

図②-20 BB 非適用の AlGaN/GaN-HEMT 構造、Feドープ BB構造、 

AlGaN BB 構造、InGaN BB 構造の GaN(0002)回折 X 線ロッキングカーブ 

 

トランジスタ DC 特性の評価 

 次に試作した AlGaN/GaN-HEMT の Id-Vgs特性を評価し、トランジスタオフ状態におけ

るオフリーク電流について比較した。図②-21(a)-(d)に測定した Id-Vgs特性を示す。ド
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レイン電圧は 5 V から 50 V の範囲で、15 V 毎に測定を行った。測定はオフリーク特性

の変化をより明瞭に観察するため、全てゲート長 0.12 m の短ゲートデバイスにおいて

行った。統合デバイス一次試作（Ⅰ）の概要については、「⑨要素技術統合向けインテ

グレーション」を参照されたい。 

 図②-21(a)に示すように、BB非適用構造においては、Vds= 5 V 時においても、大きな

ソース-ドレイン間リーク電流が観察され、それは Vdsの増加に伴って顕著に増加する傾

向が見られた。オフリーク電流は極めて大きく、Vds= 50 V 時においては、オン状態と

オフ状態の電流比が 1 桁程度まで縮小している。一方、Fe ドープバックバリア構造で

は、ゲート制御性が著しく改善されていることが分かる。さらに、Vds= 50 V 時におい

ても目標とした 1E-6 A/mm を下回る低いオフリーク電流が実現された。ただ、Vds= 5 V

時の Id-Vgs特性の形状と、Vds= 50 V 時のものを比較すると、閾値電圧付近において大き

く開きがあり、高ドレインバイアス印加時はゲート制御性の悪化が見え始めていること

を示している。同様に AlGaN BB 構造についても、BB 非適用構造と比較すると、ゲート

の制御性は大きく改善し、目標値 1E-6 A/mm 以下を達成している。しかし、本構造にお

いては閾値電圧が Vdsに依存して変化する様子が見えており、結晶中のトラップ準位が

関係している可能性を示唆している。なお、この点は後述するパルス IV 特性の結果を

基に再度議論する。最後に、InGaN BB 構造においては、Vds= 5～50 V のどの電圧におい

ても、理想的な Id-Vgs特性が得られた。特に、閾値電圧近傍において、Vds= 5 V と Vds= 

50 V 時の Id-Vgs特性の開きが小さく、Fe ドープバックバリア構造に対しても良好なゲ

ート制御性が実現している。 

 以上のように、いずれの BB 構造においても、ゲート制御性が著しく改善することが

分かった。特に InGaN BB 構造においては、Vds= 50 V 時においても良好なオフ特性を保

っており、高い BB 効果が確認できた。さらに、AlGaN BB 構造で見られたような閾値電

圧のふらつきも見られなかったことから、トラップが関連するようなデバイス動作の不

安定性も小さく、良好なトランジスタ動作が確認できた。 
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図②-21 (a)BB 非適用の基本 AlGaN/GaN-HEMT 構造、(b)Fe ドープ BB構造、 

(c)AlGaN BB 構造、(d)InGaN BB 構造の Id-Vgs特性 

 

パルス IV 特性の評価 

 トランジスタの電流安定性を評価するために、パルス IV測定を行った。パルス IV 測

定においては、設定した保持バイアス状態から、測定するゲート電圧およびドレイン電

圧へ印加電圧をパルス状に変化させ、その瞬間の電流値をドレイン電流として測定する

。このときの電圧パルスの与え方を図②-22 に示す。これを繰り返し、Id-Vds 特性を記

録する。保持バイアスに電圧を保持する時間は 1 msec.とし、ドレイン電流を測定する

ときのパルス幅は 1 μsec.とした。 
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図②-22 パルス IV 評価におけるストレス印加タイミング 

 

 

 図②-23(a)に各 AlGaN/GaN-HEMT 構造の測定結果を示す。実線は保持電圧を(Vds, Vgs)

=(0,0 V)とした測定結果、破線は保持ストレス電圧を(50,-3 V)とした場合の測定結果

である。 

 図②-23(a)に示すように、保持ストレス印加後の電流は保持電圧が(0, 0 V)の測定に

比べて小さい。これはデバイスにオフストレスが印加された際に、電子トラップに電子

が捕獲され、デバイスが負にチャージアップしたために電流が減少するためである。つ

まり、デバイス中の電子トラップ量が多いほど、実線と破線の開きが大きくなる。電子

トラップによる電流コラプス現象の発生について、エネルギーバンド図を用いて図②-

24 に説明する。デバイス奥部のポテンシャルが持ち上がり、それに引きずられる形で 2

DEG も減少し、結果的にドレイン電流が減少することになる。 
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 BB 非適用構造、Fe ドープ BB 構造、AlGaN BB 構造、InGaN BB 構造において得られた

Vds= 5 V におけるドレイン電流低下率はそれぞれ、28.7％、24.1％、43.5％、24.1％

であった。特に AlGaN BB 構造において顕著なドレイン電流の低下が見られ、BB 非適

用構造に対してデバイス中の電子トラップ密度が増加していることが推察される。こ

の電流安定性悪化の要因については、AlGaN BB 層中の電子トラップが影響の一つと考

えられるが、AFM 像でも見られたピットの増加、つまり GaN チャネル層中の貫通転位

密度の増加に起因している可能性もある。Fe ドープ BB 構造および InGaN BB 構造につ

いては、BB 非適用構造を凌駕する良好な電流安定性を示している。これは、オフリー

ク電流の低減により、バッファ中へ拡散する電子数が減少した効果と理解できる。以

上のように、Feドープ BB 構造および InGaN BB 構造においては、DC 特性に加えてパル

ス IV 特性でも良好な特性を確認できた。 

 

 

図②-23 (a)BB 非適用の基本 AlGaN/GaN-HEMT 構造、(b)Fe ドープ BB構造、 

(c)AlGaN BB 構造、(d)InGaN BB 構造のパルス IV 特性 

 

 
図②-24 電子捕獲によるバンド位置の上昇と 2DEG 濃度の減少 
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各 AlGaN/GaN-HEMT 構造の SIMS 分析結果 

 前項にて議論したように、AlGaN BB 構造にて特に顕著なパルス IV 特性の悪化が見ら

れた。その原因を明らかにするため、不純物濃度プロファイルをそれぞれの構造におい

て取得した。図②-25 に各試料の C, O, H, Si 濃度プロファイルを示す。図②-25(a)に

示すように、標準構造、Fe バックバリア構造、InGaN BB 構造においては、いずれも C

濃度は 2×1016 cm-3と低い値となっている。一方、AlGaN BB 層中の C濃度は、これに比

べて突出して高く、4×1019 cm-3であることが分かった。Hについてはいずれの試料にお

いても測定バックグランド以下であることを確認した。 

 ドレイン電流低下率が AlGaN BB 構造において顕著に増加した原因については、GaN

チャネル層中の貫通転位欠陥の可能性も否定できないが、膜中の不純物については、特

に C 不純物に関連している可能性が高いことが分かった。 

 

 
図②-25 (a)BB 非適用の基本 AlGaN/GaN-HEMT 構造、(b)Fe ドープ BB構造、 

(c)AlGaN BB 構造、(d)InGaN BB 構造の SIMS 分析結果 
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②－４ バックバリア構造の成長最適化 

 

これまでのシミュレーション検討および統合デバイス一次試作（Ⅰ）の結果から、

InGaN BB構造が最も良好な特性を示すことがわかった。そこで平成29年度においては、

InGaN BB構造の成長条件の最適化としてGaNバッファ中のFe濃度プロファイルおよび

GaNチャネル層の品質改善を検討し、その結果を統合デバイス最終試作へ適用した。 

 

Fe濃度プロファイルの制御 

InGaN BB構造におけるリーク電流低減の本質は、「②-2 デバイスシミュレーションモ

デル」で議論したように分極電界を利用してGaNバッファ中の電位を持ち上げることに

ある。一方で、電位障壁を形成するInGaN BB層を有する構造においても、依然としてそ

の下に位置するGaN層全体の絶縁性を高めることは、更なるリーク電流の低減に求めら

れる。この目的で、GaN中に深いアクセプタ準位を形成するFeが用いられる[5]。しかし、

実際のMOCVD成長においてFeの濃度プロファイルを制御することが難しい[6-9]。Fe濃度

プロファイルを制御することが可能になれば、デバイス設計の自由度が広がり、更なる

オフリーク電流抑制に繋がることが期待できる。本項では、Fe濃度プロファイルの制御

について検討した。 

 

図②-26(a)に示すように、FeドープGaNバッファ層、アンドープGaNチャネル層を異な

る成長条件および成長シーケンスにて成長し、各試料のFe濃度プロファイルを二次イオ

ン質量分析法(Secondary Ion Mass Spectrometry：SIMS)により比較・検討した。SIMS

分析はPHI ADEPT1010にて行い、低濃度のFe観察を可能とするため、一次イオン種はCs
+、

加速電圧5 kVにて行った。なお、本SIMS分析については外注分析を利用したが、検討試

料数が多くなるため分析費用が高額となる。そこで実験計画を調整することで試料作製

を同時期に計画的に行い、多試料同時分析とすることで、外注分析費用を可能な限り抑

制した。SIMS分析結果においては、試料表面の汚染や凹凸の影響により最表面の付近の

データ信憑性が低下するため、表面から100 nm以上奥側の領域のデータにて試料間のFe

濃度プロファイルを比較した。 

図②-26(b)は、FeドープGaNバッファ層と同じ成長条件にてGaNチャネル層を連続的に

成長した際のFe濃度プロファイルである。図②-26(b)に示すように、リアクタへFeを供

給していないにも関わらず、アンドープGaNチャネル層にも高濃度のFeが存在しており、

複数の機関から報告されているようにFeが上方へ拡散することを示している[6-9]。 



 

69 
 

 

図②-26 (a)アンドープGaN/FeドープGaN構造と(b)Fe濃度プロファイル 

 

これまでの実験から、例えば800～900℃といったFeドープ層の成長温度(1010℃程度)

よりも低い温度においてGaN層をその直上に成長することで、上方へのFe拡散が抑制さ

れることが分かっている[6]。しかし、一般にGaNチャネル層の成長温度を低下させると、

GaN中へ炭素などの不純物の取り込みが増加し、②-2で議論した電流コラプス現象が顕

著に発生することが懸念される。 

Feの上方拡散抑制がFeドープ層とGaNチャネル層の成長温度差に起因するものであれ

ば、Feドープ層の成長温度を1010℃以上に設定し、1010℃まで降温した後にGaNチャネ

ル層を成長することで、低温化による不純物の増加を引き起こすことなく、Feの上方拡

散が抑制できることが期待される。このため、Feドープ層の成長温度を従来の1010℃か

ら1060℃に増加させて成長を行い、GaNチャネル層は1010℃にて成長を行った。しかし、

図②-27(a)に示すように、Feドープ層の成長温度を変更してもGaNチャネル層中のFe濃

度プロファイルに変化は無く、上方へのFe拡散抑制効果は見られなかった。 
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これまでの知見からアンドープGaN層成長時のFe取り込み量は、成長再表面における

Fe原子の脱離率と、膜中への取り込み率に依存する[6]。ここでは、Feドープ層の成長

温度を高く設定し、アンドープGaN層成長温度との間に差分を設けたものの、アンドー

プGaN層従来条件は同じであり、成長再表面におけるFe原子の脱離率、取り込み率に変

化はなかったものと推察される。また、図②-27(a)において1.0～1.2 mに位置するFe

ドープ層のFe濃度プロファイルが異なるが、これはFeドープ層の成長温度が高いことに

起因する。高温かつ水素雰囲気に曝される成長表面においては、GaNのエッチングが成

長と同時に起こる。エッチングが早いレートで進行することで、実効的なGaN成長レー

トが低下したために、表面に存在するFeがより高い濃度で濃縮されたものと理解できる。 

次に、サーファクタントを利用したFe取り込み抑制効果について検証した。サーファ

クタントとは結晶成長過程においてリアクタ内へ同時に供給されるが、結晶中へ取り込

まれることのない材料を指す。例えばGaN 結晶成長においては、TMInといった結晶構成

材料以外の原料ガスをリアクタ内へ同時に供給することで表面モフォロジ向上やピッ

ト密度の低減が報告されている(Inサーファクタント効果)[10, 11]。これはIn-Nよりも

Ga-Nの結合エネルギが大きいため、GaNの最適成長条件において供給したIn 原子が成長

膜中へは取り込まれないものの、In原料が表面におけるプリカーサのマイグレーション

を促進することを利用したものである。Feドープ層成長後のGaNチャネル層成長表面の

原子マイグレーション状態に着目すれば、サーファクタントの利用により成長最表面に

おけるFe取り込みが低減されることが期待できると考えた。 

1010℃程度のGaN成長温度においては、In原子は膜中に取り込まれないことが分かっ

ているため、GaNチャネル層の成長時にリアクタ内にTMInを同時供給し、Fe濃度プロフ

ァイルへの影響を調査した。しかし、図②-27(b)に示すように、Fe濃度プロファイルは

TMInを供給せずに通常の条件で成長した場合と変化が無く、Feの上方拡散を抑制する効

果は確認できなかった。Inサーファクタントは表面のマイグレーション長を変化させる

ものと考えられるが、結局In原子は表面から全て脱離し、残されたGaおよびFe原子の成

長表面における脱離率、GaN層への取り込み率に変化を与えなかったものと考えられる。 

一方、FeドープGaN層を含む結晶構造に対して、1000℃以上の高温で熱処理を行った

場合においてもFe濃度プロファイルが変化することはない[6]。つまりFeの上方拡散は

成長中にのみ生じることから、成長層の最表面付近に存在するFe原子が上方拡散のソー

スである。従って、最表面付近に存在するFeを除去することがFeの上方拡散抑制に向け

た有効なアプローチになると考えられる。 

成長層最表面に存在するFeを除去するには、FeドープGaN層を成長後に一旦GaN成長温

度以上に基板表面温度を上昇させ、Fe原子の脱離を強制的に促進させる手法が考えられ

る。しかし、水素雰囲気中において成長温度以上の高温に表面を曝すと、以下の反応に

よりGaN結晶の熱分解が著しく進行し、表面荒れやGaドロップレットが形成され結晶品

質を損なう恐れがある。 
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GaN + 3/2H2  Ga + NH3      (式②-9) 

 

そこで、本実験においてはFeドープGaN層の成長後、MOCVD装置のキャリアガスを全て

窒素に切り替え、窒素雰囲気下で表面温度1070℃にて10分間成長を停止した。これによ

り、(式②-9) に示すGaN熱分解が抑制され、水素雰囲気中では表面荒れのために実現で

きなかった1070℃という高温にて、成長中断を行うことが可能となる。 

図②-28に得られた結晶のFe濃度プロファイルを示す。図②-28に示すように、Feドー

プバッファ層成長後にFe濃度がより急峻に減少することが確認できた。200 nm程度の

GaNチャネル層を成長した時点で比較すると、Feドープ層の成長後に高温熱処理を行う

ことでFe濃度は凡そ半分程度に減少しており、Feの上方拡散に対して一定の効果が得ら

れた。しかし、その後のFe濃度プロファイルの傾きに変化はなく、大きな濃度プロファ

イル差を得ることは出来なかった。これは図②-27(a)に示すように、GaNチャネル層の

成長温度が同一であれば、温度に応じてFeが一定の割合で上方へ拡散するためと考えら

れる。また、高温熱処理を行わない試料と、行った試料のGaN(0002)回折ピークの半値

幅は、それぞれ351 arcsec., 340 arcsec.であり、高温熱処理によってGaN成長中断界

面に起因した結晶品質の劣化がないことも分かった。 
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図②-27 (a)高温FeドープGaN成長および(b)Inサーファクタントを 

利用したGaN成長におけるFe濃度プロファイル 
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図②-28 FeドープGaN成長後に窒素雰囲気下で高温熱処理を 

施した試料のFe濃度プロファイル 

 

図②-28に示す2種類のFe濃度プロファイルを「②-2 デバイスシミュレーションモデ

ル」で議論したデバイスシミュレーションに取り込み、オフリーク特性の計算を行った。

濃度プロファイルの簡略化のため、高温熱処理を適用した場合のGaNチャネル層中のFe

濃度は、熱処理を行わないものの1/2として設定した。 

その結果、図②-29に示すように、高温熱処理を実施した構造においては、GaN層全体

のFe濃度が低下しているため、デバイス基板側のバンド位置が下がりやすくなり、ソー

ス-ドレイン間のオフリーク電流が増加することが示唆された。 

 

 

図②-29  FeドープAlGaN/GaN-HEMT構造のオフリーク電流密度分布計算結果 

(a) 高温熱処理なし(ref)および(b)高温熱処理あり 
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最後に、Feドーププロファイルと同時に、アンドープGaN層の不純物濃度についても

検討を行った。「②-3 バックバリア構造適用HEMTの試作と評価」で議論したように、BB

構造においてもバッファ層中の炭素不純物が電流コラプスの要因となるため、Feドープ

プロファイルと同時に、炭素不純物の濃度を低減することも必要である。 

炭素不純物の濃度を低下させるためには、MOCVD成長においてTMG供給量を下げること、

つまり成長レートを下げることが効果的である。そこで図②-30に示すように、成長レ

ートを変化させて、結晶中の炭素不純物濃度をSIMS分析において確認し、低い不純物濃

度と10 nm/min.の成長レートが達成できる条件を採用した。 

 
 
 

図②-30 アンドープGaN層の成長レートと炭素不純物濃度の関係 

 

以上の結果を総合的に判断し、本研究においてはGaNチャネル層の成長温度は1010℃、

Feドープ層とGaNチャネル層の界面は連続成長とし、不純物の取り込みを抑制するため

10 nm/min.の成長条件を採用することとした。 

 

GaNチャネル品質の改善 

 図②-31に本研究において成長したInGaN BB層およびGaNチャネル層の構造を示す。高

品質GaNチャネル層の成長に適した条件は、約1010℃程度の高温、水素雰囲気下での成

長であるが、InGaN BB層は表面の安定性がGaN結晶に比べて低く、InGaN BB層成長直後

に高品質GaNチャネル成長条件へ移行することが出来ない。このため、InGaN BB層の成

長後は、低温成長GaN層によりInGaN BB層の表面を保護する必要があり、図②-31に示す

ようにInGaN BBの成長条件を引継ぎ連続して低温成長GaN層を形成し、その後成長条件

を水素雰囲気、基板温度を1010℃程度まで上昇させ、高温成長GaN層を形成した。 
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図②-31 試作したInGaN BB構造 

 

はじめに、低温成長GaN層および高温成長GaN層の設計膜厚をそれぞれ5 nmおよび25 nm

とした構造のAFM像およびPL発光を図②-32に示すが、AFM像からも明らかなように、高

い平坦性を有するInGaN BB構造HEMTが得られた。図②-32(b)には、GaNチャネル層と

InGaN BB層のバンド端発光のほか、GaN結晶の欠陥・不純物関連発光として知られるイ

エロールミネッセンス(YL)が観察される。しかし、GaNチャネル層およびInGaN BB層か

らの発光は非常に弱い。さらに、InGaN BB層の発光波長は380 nm付近と、設計In組成10%

から期待される400 nmに対して大きく短波長側に位置する。低温成長GaN層は高温およ

び水素雰囲気において脱離しやすいInGaN BB層を保護する目的で形成するが、5 nmと非

常に薄い条件としたため、低温GaN層の成長後においても一部InGaN表面が露出している

か、条件切り替え時に低温GaN層が脱離したことによりInGaN表面が露出し、In原子の脱

離やInGaN層の薄層化が進行したと考えられる。 

 
図②-32 低温成長GaN層を5 nmに薄層化したときのGaNチャネル/InGaN BB構造の 

(a)AFM像と(b)PLスペクトル 

 

 次に図②-33(a)および(b)に低温成長GaN層および高温成長GaN層の設計膜厚を10 nm

および20 nmとした構造のAFM像およびPL発光を示す。AFM像においては、図②-32(a)と

同様に高い平坦性を有することが確認できた。さらに、図②-32(b)の発光特性に比べる

と、GaN層およびInGaN BB層に起因した明瞭な発光が観察された。膜厚1 nm程度の非常

SiC基板

Fe-GaN
GaN
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AlGaN barrier

低温成長GaN

GaN cap
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に薄いInGaN BB層の発光が明瞭に観察されており、高い平坦性を持ったInGaN BB層が形

成されていると推察される。発光波長も395 nmと、低温GaN層5 nmの構造に対して長波

長化しており、Inの脱離またはInGaN層の脱離が抑制された結果と考えられる。 

図②-33(c)に本構造におけるSIMS分析結果を示す。図②-33(c)に示すように、GaNチ

ャネル層のC濃度は2E16 cm-3と低いことが確認できた。さらに、InGaN BB層に起因した

Inピークが明瞭に観察されており、平坦性の高い積層構造が形成されていることがSIMS

分析結果からも推察される。 

 

 

 

図②-33 低温成長GaN層 10 nmを有するGaNチャネル/InGaN BB構造の 

(a)AFM像、(b)PLスペクトルおよび(c)SIMS分析結果 

 

以上の検討結果を総合的に判断し、本研究では図②-33(b)に示す明瞭なGaNチャネル

層およびInGaN BB層からの発光が観察される成長条件および成長シーケンスが最適と

判断し、統合デバイス最終試作に適用した。 
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②－５ 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））におけるオフリーク特性の評価 

 平成29年度に実施した以上の検討結果を踏まえ、Fe濃度プロファイルおよびGaNチャ

ネル品質に関してそれぞれ最適と判断したInGaN BB構造適用HEMT構造を成長し、統合デ

バイス最終試作に適用した。 

 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））においては、ソース－ドレイン間のオフリーク電流

が1E-5 A/mm以下であることを目標とした。図②-34にドレイン電圧Vds= 50 V印加時のド

レイン電流－ゲート電圧特性を示す。図②-34に示すように、ソース－ドレイン間リー

ク電流は、1E-5 A/mm未満であることを確認した。 

 本研究において開発したInGaN BB構造は、特にオフリーク電流の増加が懸念される短

ゲートデバイスにおいて重要であり、ミリ波帯を含む超高周波デバイスにおいて必須な

要素技術である。 

 

 

図②-34 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））における 

ソース―ドレイン間オフリーク電流（Vds= 50 V） 

 

 

②－６ まとめ 

平成 27 年度においては、デバイスシミュレーションを実施し、短ゲートデバイスに

おいてオフリーク電流が発生するメカニズムを詳細に解析した。その上で、リーク電流

を低減する施策を組み込んだ 4 種類の構造を提案し、シミュレーション上においてその

効果検証を進めた。また、シミュレーション検討を行った 4 種の構造を MOCVD 法により

試作し、結晶評価を行った。 

平成 28 年度においては、平成 27 年度に設計したバックバリア構造を用いてトランジ

スタを試作し、オフリーク電流抑制効果の検証を行った。Id-Vgs 特性については、いず

れの構造においても BB 非適用構造に対してゲート制御性の著しい改善が確認され、平
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成 28 年度の目標値としたオフリーク電流 1E-6 A/mm 以下を達成した。特に、InGaN BB

構造においては、閾値電圧近傍において Vds= 5 V と Vds= 50 V 時の Id-Vgs特性の開きが

小さく、良好なゲート制御性が得られた。また、パルス IV 特性においては、AlGaN BB

構造において顕著な劣化が見られた。一方、Feドープ BB構造、InGaN BB 構造について

は、BB 非適用構造を凌駕する良好な電流安定性が観察された。 

平成 29 年度は、統合デバイス一次試作（Ⅰ）において最も良好な結果を示していた

InGaN BB 構造の最適化を行った。種々の GaN 成長条件、成長シーケンスとアンドープ

GaN 層中に拡散した Fe 濃度プロファイルについて評価し、デバイスシミュレーション

の結果を踏まえて最適な条件を選定した。また、GaNチャネル層の成長においては、InGaN 

BB 層の表面保護と高品質 GaN チャネル層の成長を行うため、低温および高温 GaN 層を

積層する構造を選定した。統合デバイス（最終試作（Ⅰ））では、最適化した Fe 濃度プ

ロファイル及び GaN チャネル層を適用し、Vds= 50 V にてソース-ドレイン間のオフリー

ク電流 1E-5 A/mm 未満を達成した。 
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１．１．３ ③コンタクト抵抗低減技術の開発 

 

開発概要 

 本項で報告する「③コンタクト抵抗低減技術の開発」は、InAlGaN/GaN-HEMT の高い

オーミックコンタクト抵抗を低減する技術確立を目的とした。この課題を解決するため

に、“イオン注入によるコンタクト抵抗低減技術の開発”および、“低抵抗再成長層によ

るコンタクト抵抗低減技術開発”を実施した。開発した低抵抗再成長層によるコンタク

ト抵抗低減技術は、「⑨要素技術統合向けインテクレーション」にて適用された。 

 

 本研究の概要は次のとおりである（開発フローチャート図③-1）。 

平成 27 年度は、金属元素や Si 注入によるオーミックコンタクト抵抗低減を目指し、

高ドーズ量注入プロセス開発を行った。Si 注入により、目標の 0.5 mm を下回る低コ

ンタクト抵抗を実現した。 

平成 28 年度は、MBE 法を用いた低温低抵抗層再成長技術によるコンタクト抵抗低減

を実施した。イオン注入法とのベンチマークにおいて、低温低抵抗再成長層オーミック

技術の優位性を示した。 

平成 29 年度は、MBE 法による再成長技術を統合デバイス二次試作に適用し、W 帯増幅

器における従来比出力 2倍の達成に貢献した。またプロセス安定性を有する MOCVD 法に

よる再成長オーミック技術を確立し、目標値となる 0.5 mm を大幅に低減する 0.1 mm

台を実現した。本技術は最適化を実施し、統合デバイス最終試作に適用した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-1 本技術の開発フローチャート 
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③－１ 本技術の開発意義 

 一般的に、InAlGaN/GaN-HEMT などの In 系窒化物半導体上、または高 Al 組成窒化

物半導体上では、良好なオーミック接合を形成しにくい。高出力・高周波デバイスでは

オーミックコンタクト抵抗がデバイス性能を左右することから、多くの研究機関におい

て、デバイス特性を改善するための様々な改善手法が試みられてきたが[1-2]、

InAlGaN/GaN-HEMT に対してオーミック特性改善技術の検討は少ない。電極金属構成元

素が半導体側に広範に拡散する GaAs 等のオーミック接合と異なり、窒化物半導体上の

オーミック接合では電極金属構成元素が半導体側にあまり拡散しないと報告されてい

る[3]。そのため、一部にショットキー界面の性質を残した界面が残留していると考え

られ、我々はこの性質により、ショットキーバリアの高い In 系窒化物半導体はオーミ

ックコンタクト抵抗の低減が困難であると解釈している。 

 図③-２にミリ波デバイス帯向けの AlGaN と Ni、および InAlGaN と Ni のショットキ

ー接合の伝導帯バンド図を示す。図示するように、AlGaN と Ni 界面における障壁高さ

は 0.83 eV、InAlGaN と Ni 界面における障壁高さは 1.58 eV となり、電気伝導に対して

は大きな障壁となることが知られている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-2 AlGaN および InAlGaN に対するショットキー接合 

 

③－２ イオン注入によるコンタクト抵抗低減技術 

  結晶工学的に In 系窒化物半導体は、高 Al 組成電子供給層の影響によりオーミックコ

ンタクト抵抗が増大する傾向にある。これまでの InAlGaN/GaN-HEMT 試作結果に基づく

コンタクト抵抗は 0.8 mm 程度、InAlN/GaN-HEMT のコンタクト抵抗は 0.5 mm 程度で

あり、同様のプロセスで試作した AlGaN/GaN-HEMT のコンタクト抵抗（0.3 mm 程度）

を大きく上回っている。本実験では、高いコンタクト抵抗を低減するために、以下に示



 

81 
 

す 2 種類のイオン注入手法によりコンタクト抵抗の低減を試みた。 

 

1)電極を形成する金属元素(Al,Ti)イオンを、オーミック電極の形成領域に注入

し、疑似的にオーミック電極金属拡散領域を形成する。 

2)Si イオンのオーミック電極形成領域への注入およびその活性化により低コン

タクト抵抗領域を形成する。なお、Si イオン注入は電子供給層領域に限定する。 

 

③－２－１ 電極金属元素イオン注入 

 化合物半導体のオーミック電極形成工程では、熱アロイによりオーミック電極金属を

結晶内に拡散させオーミック接合を形成する。しかし、前述のとおり GaN 系半導体では

電極金属構成元素が半導体層に拡散しない性質を有する。そこで本実験では、電極形成

金属元素(Al,Ti)イオンをオーミック電極形成領域に注入し、オーミック電極金属拡散

領域の金属元素濃度を増大させることにより、コンタクト抵抗の低減を試みた。 

 

注入プロファイル 

 前述したように、本手法では電極形成金属元素(Al,Ti)イオンをオーミック電極形成

領域に注入し、付加的にオーミック電極拡散領域を形成する。図③-3 に LSS

（Lindhard-Scharff-Schiott）理論に基づく注入プロファイルを示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

          Al 注入プロファイル       Ti 注入プロファイル 

図③-3 金属イオン注入プロファイル 
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Al 注入に関しては、3 keV の低加速注入が可能である。そのため、図示するように注

入ピークを InAlGaN/GaN ヘテロ界面近傍に設定した。これは、イオン注入によって結晶

欠陥を誘起する場合があり、結果としてデバイス性能や信頼性を損なう可能性があるた

めである。従って今回の実験ではチャネル層への積極的な注入は実施しなかった。 

 一方、Ti 注入では、安定したビームの射出電圧下限が 7 keV となる。そのため、注

入ピークがチャネル側に移動するが、装置性能上実現可能な最低加速であることから、

今回はこのプロファイルで実験を進めた。 

 

プロセス工程 

 一般的に、イオン注入時には、半導体表面を被覆する絶縁膜マスクを用いる場合があ

る。今回の実験では、絶縁膜構成元素のノックオンおよび高濃度注入に起因する絶縁膜

変質を避けるために、マスクなしでイオン注入を実施した。 

最初に、注入領域以外をレジストマスクで被覆し、非注入領域へのイオンの打ち込み

を防ぐ。このレジストマスク形成工程には、紫外線を用いた露光装置で感光性フォトレ

ジストをパターニングして形成する。図③-4 に、レジストマスク形成に用いた紫外線

(i 線)露光装置を示す。ところが、フォトレジストは、約 130～150℃程度で熱変性し固

化する性質を有する。イオン注入では、レジストマスクを含む半導体表面へのイオン照

射により表面温度が上昇し、レジストを固化させる場合がある。また、レジストに対す

る Al や Ti の注入は、レジストの溶解性を低下させる可能性がある。特に今回の実験で

は、非常に高いドーズ量を用いるため、レジストの熱変性を防止する目的で、低ドーズ

(イオン源電流量小：低電流モード)で、時間をかけてイオン注入処理することにより表

面温度状況を回避した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

             図③-4 紫外線(i線)露光装置  
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剥離実験では、注入後のレジスト剥離を N-methyl-2-pyrrolidone(略称:NMP 一般名

称:ピロリドン)で実施した。アッシング等オーミック形成面に影響を与える処理はして

いない。図③-5(a)に Al 注入品のレジスト剥離処理比較を示す。Al 注入品に関しては、

ピロリドンへの浸漬による膨潤剥離のみでは十分にレジストを剥離することが出来な

かった。そのため、ピロリドンに浸漬した状態で超音波印加を実施した。測定に影響し

ないレベルまで剥離は出来たがデバイス作製上は課題が残る。また、図③-5(b)に Ti 注

入品のレジスト剥離処理比較を示す。シート上の残渣物が残った状態での大気中での乾

燥は、残渣の原因となるため、Ti 注入品の処理時には、ピロリドン浸漬とピロリドン

浸漬+超音波印加の 2 処理を連続して実施した。その後、金属イオン注入領域上にオー

ミック電極金属を形成し、活性化アニールとオーミック電極アロイを兼ねる熱処理を実

施した。 

 

  



 

84 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-5(a) Al 注入品のレジスト剥離処理比較 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-5(b) Ti 注入品のレジスト剥離処理比較 

図③-5 Al,Ti 注入後のピロリドンを用いたレジスト剥離の観察結果 
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電極間ギャップL
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2

コンタクト抵抗測定方法 

 コンタクト抵抗は、最も一般的な手法である Transmission Line Model(TLM：伝送線

路モデル)法を用いて求めた。図③-6に測定方法を示す。コンタクト抵抗を測定するた

めに、半導体上に電極間ギャップが異なる 3組の電極を形成した試料を作製する。測定

は四端子法により、電極 A-B 間に一定電流を流し電圧降下から抵抗 Rallを測定する。同

様に電極 B-C 間、電極 C-D 間の測定を行う。これらの測定結果から、コンタクト抵抗、

シート抵抗およびコンタクト抵抗率が得られる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

             図③-6 TLM 法について 

 

コンタクト抵抗測定結果 

金属元素の注入について、得られた結果を解析・検証し、金属元素注入の技術的優位

性について考察した。図③-7 に、Al および Ti 注入品のコンタクト抵抗のアニール温度

依存性を示す。Al 注入に関しては、600℃アニールで Rc>100 mm であった。追加の熱

処理による改善効果を試みたが、アニール温度上昇に伴いコンタクト抵抗Rcは上昇し、

700℃アニールでは 600 mm 超となりドレイン電流が得られない程度までコンタクト抵

抗が増大した。一方、Ti注入では、800℃のアニールで Rc=2.498 mm が得られた。800℃

のアニール温度は、通常の電極金属層構造が劣化する温度に近く、これ以上のアニール

温度上昇は困難であった。 

このAl注入品とTi注入品のアニール温度に対する挙動の差の原因について定性的な
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検討を行った。窒化物半導体上の Al は、GaN から N を引き抜き半導体側にドナーとし

て作用する窒素空孔を作ることが知られており、この作用は、Ti の場合も同様に発現

すると考えられる。一方、オーミック電極形成時のアニール処理では、ppm オーダの残

留酸素によりAlおよびTiにコンタクト抵抗低減の妨げとなる酸化膜の形成反応が進行

する可能性がある。ここで、ギブスの自由エネルギーは、Al2O3:-377.9 kcal/mol、

TiO2:-211.0 kcal/mol であり、Al の方が酸化物を形成しやすい化学的性質を有してい

る[4-6]。従ってこの差異が、Al 注入でコンタクト抵抗の低減が困難な一因であると推

察している。本研究では、設備上の制約で酸素のない環境でのアニール実験を行うこと

ができなかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-7 コンタクト抵抗のアニール温度依存性 

 

 ここまでの検討から、Al 注入に関してはコンタクト抵抗低減の観点からは効果なし

と判断した。一方、Tiについては、Al と比較して酸化の影響を受け難く、AlTi 混晶形

成がコンタクト抵抗の低減に寄与したものと思われる。 

以上より、金属元素注入によるコンタクト抵抗低減技術の開発では、Ti を用いたイ

オン注入・活性化プロセスが、コンタクト抵抗低減効果に一定の効果を有することがわ

かった。ただし、図③-3に示すように Ti元素が GaNチャネル層に侵入する課題が残る。 

改善案について検討を重ねたが、Ti 注入時の加速電圧のさらなる低加速化は困難で

あり、チャネル領域では注入による欠陥導入等の悪影響が顕在化すると予想している。

これらの注入技術的課題のため、現段階では、後述するドーパント(Si)注入や低抵抗層

再成長法との性能比較において、メリットは低いと結論づけた。 
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③－２－２ Si イオン注入 

本手法では、Si イオンをオーミック電極形成領域の電子供給層に注入し、コンタク

ト抵抗の低減を試行した。 

 

注入プロファイル 

図③-8 に、金属イオンと同様のシミュレーションによる注入プロファイルを示す。GaN

と比較して成長温度の低い InAlGaN 中では、GaN 中より低温で Si が活性化する可能性

がある。ただし、この仮説が正しい場合でも、GaN 中での Si 活性化は期待できず、か

えって欠陥導入の要因となる。そのため、本実験では、Si 注入領域を電子供給層内部

に限定するために、加速電圧を 3 KeV まで低下させて注入処理を実施した。また、この

手法でも、活性化アニールを用い Si を活性化させる。ただし、InAlGaN の成長温度

(750 ℃～850 ℃)を大幅に上回る温度での活性化アニールは、電子供給層の劣化原因と

なる。また、電極金属劣化の観点から、アニール温度上限は、第１次注入実験品(通常

型電極構造)では 800℃、第 2次注入実験品(高耐熱電極構造)では 850℃以下とした。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-8 Si イオン注入プロファイル 

 

プロセス工程 

Si イオン注入も、マスクなしで実施した。金属イオン注入と同様に、注入領域以外

をレジストマスクで被覆し、非注入領域へのイオンの打ち込みを防ぐ。このレジストマ

スク形成工程には、紫外線を用いた露光装置で感光性フォトレジストをパターニングし

て形成する。次に、レジストの熱変性を防止する目的で、低ドーズ(イオン源電流量小：
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低電流モード)で、時間をかけてイオン注入処理を実施した。その後、Si イオン注入領

域上にオーミック電極金属を形成し、活性化アニールとオーミック電極アロイ兼ねる熱

処理を実施した。 

剥離工程では、Si イオン注入後のレジスト剥離をピロリドンで実施した。アッシン

グ等オーミック形成面に影響を与える処理はしていない。図③-9(a)に Si 注入第 1次注

入実験品のレジスト剥離写真を示す。Si 注入第 1 次注入実験品に関しては、ピロリド

ンへの浸漬による膨潤剥離のみでは十分にレジストを剥離することが出来なかった。そ

のため、ピロリドンに浸漬した状態で超音波印加を実施した。Al 注入と異なり剥離後

の光学顕微鏡検査では残渣の無い表面が確認できた。また、図③-9(b)に Si 注入第 2 次

注入実験品のレジスト剥離写真を示す。Si 注入第 2 次注入実験品に関しては、ピロリ

ドン浸漬とピロリドン浸漬+超音波印加を連続して実施した。本来であれば、シート上

の残渣物が残った状態での大気中での乾燥は残渣残留の原因となるため、Si 注入第 2

次注入実験品の処理時には、2 処理を連続して実施した。同様に、光学顕微鏡レベルで

残渣の無い表面が確認出来た。この剥離工程後、オーミック電極金属形成を行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-9(a)  Si 注入第 1 次注入実験品のレジスト剥離処理比較 
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図③-9(b)  Si 注入第 2 次注入実験品のレジスト剥離処理比較 

図③-9 Si 注入後のピロリドンを用いたレジスト剥離の観察結果 

 

 

コンタクト抵抗測定結果 

レジスト剥離後、Si 注入第 1 次注入実験品に対しては、一般的な Ti/Al からなるオ

ーミック電極を形成してコンタクト抵抗を評価した。コンタクト抵抗評価は、図③-6

に示した手法を用いた。また、Si 注入第 2 次注入実験品については、第 1 次試作の課

題を踏まえて、高耐熱オーミック電極からなるオーミック電極を形成し、同様に TLM に

よりコンタクト抵抗を評価した。 

 

 Si 注入第 1 次注入実験品の TLM 測定結果を図③-10(a)に示す。アニール温度の上昇

に伴ってコンタクト抵抗の改善が見られる。また、800 ℃のアロイにおいては、未注入

品 800℃時点のコンタクト抵抗よりも低いコンタクト抵抗が得られた。経験上、Ti/Al

電極はアロイ温度の上昇に伴って劣化が進む。Al の酸化等が影響していると考えてい

る。Si 注入第 2 次注入実験品では、高耐熱オーミック電極を用いて、アロイ温度の上

昇によるコンタクト劣化要因を排除し、Si 注入によるコンタクト抵抗低減効果を見極

めた。評価結果を図③-10(b)に示す。850℃アロイにおいて目標を達成するコンタクト

抵抗率が得られた。 
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(a)コンタクト抵抗のアニール温度依存  (b)コンタクト抵抗のアニール温度依存 

    (第１次注入実験品、通常電極)     (第 2次注入実験品、高耐熱電極) 

 

図③-10 Si イオン注入によるコンタクト抵抗低減効果 

 

③－２－３ 改善試作 

プロセス工程 

平成 27 年度実験結果より、Si ドーズ量：2×1015 cm-3、活性化アニール温度：850 ℃

において、0.5 mm 以下の低いコンタクト抵抗が観測された。一方、この活性化アニー

ル温度は結晶成長温度に近く、デバイス表面の劣化または電子供給層/チャネル層界面

特性を構造的に劣化される恐れがある。一方、Si の活性化アニールは、残留酸素濃度

10 ppm 程度のアニール炉で実施する。そのため、表面酸化および変質が避けられず、

結晶性能劣化の一つの原因となる(図③-11 参照)。 

この問題を回避するために、本実験では酸化されやすい Inおよび Al を外部環境から

保護するために、図③-12 に示す GaN キャップを採用したエピ構造を用い、表面酸化・

変質の課題に対応した。さらに、イオン(Si)活性化の際には表面を原子層堆積(Atomic 

Layer Deposition：ALD)法による Al2O3薄層膜で覆い、表面酸化の進行を抑制した。 

実際の工程は、金属イオン注入および Si イオン注入品と同様に、マスクなしで実施

した。Si イオン注入領域以外をレジストマスクで被覆し、非注入領域へのイオンの打

ち込みを防ぐ。このレジストマスク形成工程では、紫外線などを用いた露光装置で感光

性フォトレジストをパターニングして形成する。次に、レジストの熱変性を防止する目

的で、低ドーズ(イオン源電流量小：低電流モード)で、時間をかけてイオン注入処理を
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実施した。その後、Si イオン注入領域上にオーミック電極金属を形成し、活性化アニ

ールとオーミック電極アロイを兼ねる熱処理を実施した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-11 高温アニール時の表面劣化に伴うシート抵抗の上昇 

                           

 

 

 

 

 

 

 

 

 

         (a) GaN キャップなし構造     (b) GaN キャップあり構造 

（平成 27 年度検討）        （平成 28 年度検討） 

          図③-12 実験に用いた HEMT 構造エピ断面図 

 

図③-13 に、Si 注入・活性化工程の詳細説明図を示す。図③-13-1 に示すように、GaN

キャップを採用した InAlGaN/GaN-HEMT 構造を、SiC基板上に MOCVD 法により成長する。

この半導体基板に対し、Ar イオン等を用いて素子間分離領域を形成する。次に、図③

-13-2 に示すように、ドライエッチングにより GaN キャップおよび電子供給層の一部を

除去した。続いて、図③-13-3 に示すように、オーミック電極形成領域直下の半導体層
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へ Si イオンを注入する。Si イオンの注入は、加速電圧 3 keV、Si ドーズ量 2×1015 cm-2

で実施した。この注入条件では、Si イオンピークは電子供給層内にあり、チャネルへ

のイオン拡散(打ち込み)は最小限に抑制される。次に、図③-13-4 に示すように、Siイ

オン注入領域直上にオーミック電極を配置する。平成 28 年度の実験では、より高温の

活性化アニールに耐えられるように高耐熱構造オーミック電極構造を採用した。次に、

表面酸化の影響をさらに抑制する目的で、図③-13-5 に示すように ALD 法による Al2O3

膜を形成した。その後、N2雰囲気中 600℃～850℃の範囲でオーミックアロイを兼ねた

活性化アニールを行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-13 GaN キャップあり構造における Si 注入・活性化工程説明図 
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コンタクト抵抗測定結果 

図③-14 にエピ結晶シート抵抗 Rsh の活性化アニール温度依存性を示す。今回の測定

では、表面酸化および変性の抑制効果を検証するために、シート抵抗 Rshの変動に着目

した評価を行った。評価は、TLM 法を用いて実施した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-14 エピ結晶シート抵抗 Rshの活性化アニール温度依存性 

 

実験の結果、In 系窒化物半導体上に形成された GaN キャップおよび GaN キャップ上

に形成された Al2O3パッシベーション膜により、シート抵抗の上昇が抑制されているこ

とがわかった。これは、In 系窒化物半導体(InAlGaN)の表面変性が抑制されたことを示

唆しており、In 酸化物および Al 酸化物の生成が抑制されたと想定される。一方、850 ℃

までのアニール温度範囲で、シート抵抗 Rshの上昇が抑制されていることから、In系窒

化物半導体を用いた電子供給層自体のピエゾ分極・自発分極量に変化を及ぼす変性は起

きていないと推測される。本実験で採用した GaN キャップ付き In系窒化物半導体 HEMT

構造は、高温の活性化アニールを実施する上で有用な構造である。ただし、GaN キャッ

プと Al2O3のシート抵抗 Rshの安定性へ対する寄与については分離が出来ない。一方、一

般的に In系窒化物半導体は GaN と比較して成膜温度が低い。そのため、In 系窒化物半

導体上に成膜される GaN キャップは品質的にやや劣る場合がある。したがって、本構造

を用いた活性化アニールを実施する場合は、この点に注意して適用する必要がある。ま

た、Al2O3 単独での十分な活性化アニール効果を得られる技術開発も効果的と考えられ

る。 

 また、今回の実験で得られたコンタクト抵抗を図③-15 に示す。平成 27 年度取得デー
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タも併せて示す。コンタクト抵抗における活性化アニール依存性は両年度とも同様の傾

向を示した。平成 28 年度の評価結果は若干コンタクト抵抗が増加しているが、これは

GaN キャップをドライエッチングで除去する際に、27 年度実験時よりも電子供給層を約

1 nm 厚く残したことが原因であると考えている。 

結論として、Si イオン注入および In 系半導体表面を保護する GaN キャップや Al2O3

保護などの改善プロセスにより、シート抵抗の増大抑制と 0.5 Ωmm 以下のオーミック

コンタクト抵抗低減を達成することができた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-15 コンタクト抵抗 Rcの活性化アニール温度依存性 

 

 

③－２－４ イオン注入によるコンタクト抵抗低減技術の有効性評価 

 以上の実験結果を踏まえ、金属イオン注入法および Si イオン注入法によるコンタク

ト抵抗低減効果について有効性を判断する。 

 Al 注入に関してはコンタクト抵抗低減の観点から効果なしと判断した。Al 注入は、

プロセス中に酸化アルミニウムの生成が懸念され、コンタクト抵抗低減の阻害要因にな

ると考えている。一方で Ti 注入については、一定の低減効果が確認された。この効果

の一因としては、Ti による GaN からの N 引き抜きに伴うドナー準位が形成され、伝導

帯の押し下げに寄与したためと考えている。ただし、図③-3に示すように Ti 元素が GaN

チャネル層に侵入する課題が残る。現時点では、Ti 注入時の加速電圧の更なる低加速

化は困難であるが、将来的に注入装置の性能が改善され、低加速注入が可能になった場

合は本実験の成果を上回るコンタクト抵抗低減効果が得られる可能性は十分にある。 
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 また、プロセス工程上の課題としては、レジストマスクの熱変性や注入イオンによる

溶解性低下を避けるために、低加速・低ドーズで実施される金属イオン注入では、長時

間の処理が必要となり、コスト上の課題となる。 

 一方、Si イオン注入によるコンタクト抵抗低減手法では、目標の 0.5 Ωmm のコンタ

クト抵抗を実現することができた。さらに、In を含有する半導体表面を保護する目的

で、GaN キャップを配置することや、Al2O3等の表面保護膜を配置する手法が結晶の劣化

（主に表面）を抑制するために非常に有効であることを示した。これらの実験結果から、

プロセス工程のコストを加味しても、Si イオン注入法は、In 系窒化物半導体

(InAlGaN/GaN-HEMT)に対して、一定の有効性を持っていると判断した。 
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③－３ 低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術 

 

本項では、オーミックコンタクト抵抗を低減する手法として、高濃度ドナー型不純物

がドーピングされた GaN 再成長層の適用技術を検討した。In 系窒化物半導体に選択再

成長を実施する場合の課題、デバイス試作工程、オーミック特性およびトランジスタ特

性について述べる。 

 

③－３－１ オーミック形成領域リセスエッチング技術 

 

 低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術は、1)オーミック形成領域の電子供給

層を選択的にドライエッチングにより除去し、2)その後、高濃度ドナー型不純物がドー

ピングされた低抵抗 GaN 層を再成長する、という２つのプロセスを踏む。そこで、はじ

めに 1）のプロセスとなる半導体表面のドライエッチングにおける低ダメージ化技術の

確立が必要となる。 

従来の AlGaN/GaN-HEMT 作製プロセスでは、Cl2ガスを用いて AlGaN 電子供給層のドラ

イエッチングを行う。しかし、エッチング後の表面平坦性は著しく悪化し、ドライエッ

チングによるプロセスダメージが入っていることが推察される。一般的に、Cl2 のみを

用いたドライエッチングでは、半導体表面の酸化膜除去作用が低く、酸化部分のエッチ

ングレートが異なるため平坦なエッチングが困難となる。また、半導体表面がプラズマ

損傷によるダメージを受けやすい特性を持ち、窒素空孔などの欠陥が発生する[7]。さ

らに、表面荒れによる表面積の増大は、酸素などの吸着を促進する。前述の窒素空孔も

表面の酸化を助長する要素になりうると考える。この酸素吸着は、電子供給層の Al と

結合した場合 AlO を形成し、コンタクト抵抗の増大要因となる。そのため、低ダメージ

かつ平坦な表面形成は、コンタクト抵抗低減のため効果的であると考える。このような

従来のCl2のみによるドライエッチングで形成したオーミック電極のコンタクト抵抗の

一例は、0.455 Ωmm(3 インチ面内平均)であった。 

 

そこで我々は、これらプラズマダメージおよび平坦性を改善するために、Cl2と BCl3

の混合ガスを用いたドライエッチング技術を開発した。エッチング装置を用いて、ドラ

イエッチングダメージを間接的に評価するためのショットキー障壁高さのバイアスパ

ワー依存性を調査した。実験結果を図③-16 に示す。なお、ショットキー障壁高さは、

GaN 単層膜上にニッケル（Ni）ショットキー電極を形成したダイオード構造で調べた。

ここで、バイアスパワーとは、ICP(Inductively Coupled Plasma )エッチング装置にお

いて、プラズマ化したエッチングガスを基板上に導入するパワーである。このバイアス

パワーの大きさが、エッチング速度やプラズマダメージに影響を与える。また、図③-17

に、エッチング表面の AFM 像を示す。 
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これらの実験結果から、Cl2ガスに BCl3を添加することにより、ドライエッチングダ

メージが低減し、エッチング後の表面平坦性は大きく改善することがわかった。これは

BCl3の B が酸化部分を除去する効果があり、結果として均一なエッチングが進行したた

めと考えている。 

このときのコンタクト抵抗の一例は、0.349 mm(3 インチ面内平均)であり、ドライ

エッチング表面の低ダメージ化および平坦化がコンタクト抵抗の低減に寄与したと考

えている。 

以上の結果から、低抵抗層再成長によるコンタクト抵抗低減効果を享受するために本

技術を用いることで、再成長層形成前のドライエッチングダメージが小さく表面が平坦

に形成できることが実証された。本手法の開発により、低抵抗層（低温）再成長技術に

適用可能な低ダメージドライエッチング技術開発の目標を達成した。 
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図③-16  ショットキー障壁高さのバイアスパワー依存性 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-17 Cl2ガスおよび Cl2+BCl3混合ガスを用いた 

ドライエッチング後の AlGaN 表面の原子間力顕微鏡(AFM)像 
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③－３－２ In 系 GaN への低抵抗層再成長技術適用上の課題 

 In 系窒化物半導体は一般に低温で成長され、かつ表層部に化学的に不安定な In酸化

物や、その酸化が電気抵抗に大きな影響を与える Al を多く含む。そのため、In系窒化

物半導体へ低抵抗層再成長技術を適用する場合、AlGaN よりも低い温度耐性や In、Al

酸化物の影響等、評価・解決しなくてはならない課題が多い。以下に考えうる課題を列

挙する（図③-18 参照）。 

 

例えば MOCVD 法を用いた場合、In 系窒化物半導体は AlGaN と比較して数百度程度低

温で成長する。そのため、電子供給層やチャネル層を成長温度以上の高温に曝した場合、

InAlGaN 電子供給層内、特に表面の In が脱離する。この脱離によって、In ドロップレ

ットやヒロックなどの成長欠陥が表面に形成される可能性がある。さらに、電子供給層

表層部とプロセス用マスクや絶縁膜間で反応が進行する場合も想定される。 

これらの事象は、キャリア密度の低下すなわちドレイン電流の低下や表面トラップの

増大として顕在化する恐れがある。 

 

＜高温下処理で想定される障害事例＞ 

1)電子供給層（特に表面）からの In 脱離 

2)電子供給層表層部での In ドロップレットおよびヒロックの形成 

3)電子供給層表層部とマスク絶縁膜反応によるトラップ形成 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

    図③-18 In 系窒化物半導体への低抵抗層再成長技術適用上の課題 
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また、電子供給層表層部においては、In の酸化等による材質劣化が進む恐れもある。

In 酸化物は、化学的に不安定であり生成を回避すべき酸化物である[8]。酸化物が再分

解する過程においてダングリングボンド等が生成され、結果としてトラップ型欠陥が発

生し電流コラプス等の原因となる。これらの課題は、従来の AlGaN/GaN-HEMT では、顕

在化しづらくかつ影響が軽微であるが、In系窒化物半導体(高 Al 組成 In系窒化物半導

体)に対しては、影響が大きいと認識している。我々はこれらの課題に対し、工業的生

産にも対応する解決方法に道筋をつけるために、製造安定性も含めた検討試作を行った。 

低抵抗再成長層の形成には分子線エピタキシー（Molecular Beam Epitaxy：MBE）法

および MOCVD 法の 2通りの成長技術を比較した。それぞれのデバイス作製工程と評価結

果を以下に述べる。 

 

③－３－３ MBE 法による低抵抗層再成長デバイス作製工程 

MBE 法を用いた低抵抗層再成長デバイス作製工程について説明する。 

図③-19 にデバイス作製工程を示す。まず、図③-19-1 に示すように、MOCVD 法によ

り InAlGaN/GaN-HEMT 構造を SiC 基板上に成膜した半導体基板に対し、Arイオン等を用

いて不活性領域（素子間分離領域）を画定する。次に、図③-19-2 に示すように、半導

体基板上に SiN 膜を堆積させる。次に、図③-19-3 に示すように、ドライエッチングに

より低抵抗再成長層成膜領域を開口した SiN 膜マスクを形成する。次に、図③-19-4 に

示すように、低ダメージドライエッチングにより GaN チャネルまでのリセスを形成する。 

今回の試作では構造依存性を評価するために半導体基板表面からおおよそ 10 nm～40 

nm の範囲内でリセス深さ、即ち低抵抗再成長層厚さを変化させた。なお、リセス深さ

の範囲は次項の「④高電流構造シミュレーション」においてデバイスシミュレーション

の結果より決定した。図③-19-5 に示すように、MBE 法を用いてリセス領域内に、Si を

1×1019 cm-3以上ドーピングした GaN 層を成長する。次に、図③-19-6 に示すように、エ

ッチング液を用いて SiN 膜上に形成された多結晶 GaN をリフトオフ除去する。このリフ

トオフ工程では、多結晶 GaN の下部の SiN 膜をフッ酸溶液を用いて溶解し、上部の多結

晶 GaN を半導体表面から除去する。 

次に、図③-19-7に示すように、再成長領域の直上へTi/Al等からなる電極を配置し、

N2雰囲気中で合金化処理しオーミック電極を形成する。最後に、図③-19-8 に示すよう

にトランジスタ特性を評価するために、高周波向け T型ゲート電極を形成した。 

 

図③-20 に低抵抗層再成長後表面の走査型電子顕微鏡(Scanning Electron 

Microscope: SEM)像を示す。低抵抗層再成長時に、SiN マスク上に成膜された GaN は多

結晶化する。GaN は、酸に対して十分な薬剤耐性を持つため、リフトオフプロセスの障

害となっている。一方、図中の再成長領域内(リセス部)は、マクロには平坦面が形成さ

れている。ただし、ウエハの中心と周辺で、表面モフォロジやクラックの度合いに違い
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が認められる。この差異は、結晶品質の違いを示している可能性があり、デバイス信頼

性に対する影響に関して継続的に検証していく必要がある。また、SEM 像からは再成長

部端部に結晶の盛り上がりが認められる。図③-21 に、AFM による段差プロファイル測

定結果を示す。この図より、再成長領域端部では 10 nm 程度の側壁が形成されているこ

とがわかった。この端部側壁は、SiN マスク側壁隣接部での成膜速度変動を示唆してい

ると考えられる。 
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図③-19 MBE 法を用いた低抵抗層再成長オーミックデバイス作製工程 
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          図③-20 低抵抗層再成長後表面の SEM 像 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-21 AFM で取得した低抵抗層再成長デバイスのデプスプロファイル 
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③－３－４ MBE 法による低抵抗層再成長デバイス電気特性評価 

オーミックコンタクト特性 

図③-22 と 23 には、InAlGaN/GaN-HEMT に MBE 法による低抵抗層再成長オーミックを

適用した場合のコンタクト抵抗、コンタクト抵抗率およびシート抵抗の 3インチウエハ

面内分布と再成長深さの依存性をそれぞれ示す。これらの評価は TLM 法で行った。なお、

リセスエッチング深さは、図示するように InAlGaN 電子供給層表面から 11.6 nm、25.7 

nm、33.6 nm の 3 水準である。 

 実験結果から、概ねリセス深さによらず、低いコンタクト抵抗 Rc および抵抗率 ρc

が得られていることがわかる。また、InAlGaN/GaN-HEMT の成長温度近傍(750 ℃)で実

施される低抵抗層再成長工程後の結晶へのダメージについては、再成長前後でのシート

抵抗Rshがほぼ変化していないことから、影響は小さいと判断した(再成長前は230～240 

/sq.)。 

これらの結果が示すとおり、MBE 法を用いた低抵抗層再成長技術により、開発目標と

したオーミックコンタクト抵抗 0.5 mm を大幅に下回る低コンタクト抵抗を実現した。 

また、本技術は統合デバイス二次試作に適用され、W 帯 MMIC 増幅器における従来比

出力 2 倍の達成に貢献した。 

 

   図③-22 MBE 法による低抵抗層再成長オーミック品の Rc, ρc, Rsh面内分布 
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     コンタクト抵抗 Rc分布        コンタクト抵抗率ρc分布 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

               シート抵抗 Rsh分布 

 

図③-23 MBE 法による低抵抗層再成長オーミック品の Rc, ρc, Rsh分布 

 

トランジスタの DC特性 

オーミックコンタクト抵抗の低減はデバイスの出力性能を大幅に改善する。そこで、

作製したデバイスの電気特性を測定し、低抵抗層再成長オーミックの効果を DC 特性の

観点から評価した。 

図③-24 に、再成長層厚が 11.6 nm および 33.6 nm の試作デバイスにおける DC 特性

を比較している。測定は、半導体パラメータアナライザを用いて行った。図から明らか

なように、得られた DC特性は再成長層深さに依存せず、最大ドレイン電流は 1.8 A/mm

以上に達することが分かる。これは、低抵抗再成長層が非適用である InAlGaN/GaN-HEMT

デバイス(1.4 A/mm)と比較して約 30%の電流密度向上であり、低抵抗層再成長技術が増
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幅器の高出力化に直接的に貢献することを示している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-24 試作した低抵抗再成長層技術適用デバイスの DC特性 

(GaN 再成長深さ依存性) 
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なお、最大ドレイン電流は、ゲート電圧(Vgs)2 V の ON 状態で観測される最大のドレイ

ン電流を示す。なお、ドレイン電圧(Vds)>5 V で観測される負性微分抵抗は、発熱によ

る移動度低下が原因となっている。そのため、当該最大ドレイン電流も発熱の影響を受

け低めに計測されていると考えている。 

 

図③-25 には、カーブトレーサを用いた測定結果を示す。半導体パラメータアナライ

ザが、1 回の電圧スイープで電流-電圧特性を描くのに対して、カーブトレーサでは、1

秒間に 100 回の電圧スイープを繰り返して電流-電圧特性を描く。この測定手法では、

低周波に追従するトラップ応答が観察できる。測定結果から、低抵抗再成長層プロセス

を施したデバイスも、良好な 3端子特性やゲートリーク特性が得られること、トラップ

に起因する大きな過渡応答は見られなかったことを確認した。 

また、パワーに制限をかけている条件下ではあるが、オン耐圧の低下がないことも確

認した。高いオン耐圧や小さなゲートリーク電流は、増幅器動作電圧の高電圧化を実現

し、最大ドレイン電流と同様に増幅器の高出力化へ寄与する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-25 試作した低抵抗層再成長技術適用デバイスの耐圧およびゲート特性 

(GaN 再成長深さ: 25.7 nm) 
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パルス特性(電流コラプス評価) 

 GaN-HEMT 等の窒化物半導体は、結晶内部や結晶表面のトラップによる電流低下現象

即ち電流コラプス現象により、出力特性が劣化する。これまで結晶技術や、半導体表面

パッシベーション技術の改善により、電流コラプスの小さいデバイス開発が進められて

きた。ところが先行研究では、低抵抗層再成長デバイスではマスクとなる酸化ケイ素

（SiO2）と窒化物半導体表面の反応により、大きな電流コラプスが発生することが報告

されている[9]。これは、SiO2 膜の酸素と窒化物半導体表面の反応により、トラップが

発生し電流コラプスが増大すると解釈されている。また、このトラップ生成反応は、低

抵抗層再成長時の成長温度が原因である。 

 本実験の低抵抗層再成長では、In 系窒化物半導体上に SiN 膜を低抵抗層再成長マス

クとして形成し GaN 層を成長する。この SiN 膜は窒化物半導体、具体的には InAlGaN 上

に直接形成されている。また、GaN 低抵抗層再成長は、成膜温度 750 ℃程度で実施され

る。即ち、再成長 GaN 成膜中、SiN マスク/InAlGaN 界面は、750 ℃の温度に曝される。

InAlGaN は 750-850 ℃程度の温度で成長される一方、SiN 膜は概ね 300 ℃以下で成膜さ

れる。この場合、界面に元素拡散等の反応が発生する可能性がある。元素の相互拡散は

ダングリングボンドなどを含む結合欠陥を生じ、結果的にトラップを形成して電流コラ

プスの原因となり得る。 

 今回の実験では、この相互拡散を極力抑制するために、SiN 膜は水素含有量が少ない

ストイキオメトリ比率の膜を用いた（Si-H および N-H 濃度：≒1.6×1022 cm-3、Si/N≒

3/4）。ストイキオメトリ比率は、633 nm 光に対する屈折率が 2.0±0.05 になるように

調整され、プラズマ CVD で成膜した。成膜時の窒素原料としては、膜質を脆弱にする水

素結合基を低減するために窒素ガスを用いた。ただし、前述したようにプラズマ CVD 法

による SiN 膜堆積であるため、成膜温度は 200℃-300℃の範囲で実施した。そのため、

低抵抗層再成長時の温度下で界面反応を起こす可能性を否定できない。 

 そこで電流コラプスの影響を評価するために、パルス IV特性評価を実施した。（パル

ス IV 法は、「②バックバリア成長技術の開発」を参照） 

図③-26 にパルス IV 特性の GaN 再成長深さ依存性を示す。GaN 再成長深さに依存せず

オフストレスの印加により最大ドレイン電流は約 25％低下した(Vds= 5 V)。GaN 再成長

を用いない同一デバイスでの平均的なドレイン電流低下は 10～15％程度であり、GaN 再

成長により 10%程度ドレイン電流の低下が増大した。定性的な解釈となるが、Knee 電圧

付近の ON状態(Vgs> 1 V)で特に顕著な電流コラプスが生じていることから、半導体表面

のトラップの影響が増大したと推定している。これは、低抵抗層再成長時のSiN/InAlGaN

界面の加熱が、トラップ形成に影響した可能性を示しており、再成長技術の今後の課題

である。 
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図③-26 パルス IV 特性の GaN 再成長深さ依存性 

 

③－３－５ MBE 法による低抵抗層再成長技術の課題 

 「③-3-3 MBE 法による低抵抗層再成長デバイス作製工程」で述べたように、MBE 法

を用いた低抵抗層再成長では、マスク SiN 上に成膜された多結晶 GaN をリフトオフ法に

より除去する必要がある。このリフトオフ性はデバイス作製プロセスの安定性を左右す

ることから、本開発ではリフトオフ再現性について調査を実施した。また、MBE 法によ

る低抵抗層は 0.1 mm 程度の低いコンタクト抵抗を実現出来たが、MBE 法は真空中で成

長するため成長環境による膜品質への影響が大きい。そこでコンタクト抵抗の再現性に

ついても観察を行った。 

 

リフトオフの再現性 

 図③-27 に、MBE 法を用いた低抵抗層再成長層リフトオフ時の、オーミック電極形成

領域に成膜された単結晶GaNとマスクSiN上に形成された多結晶GaN間の間隙部概略図

を示す。マスク用 SiN 上面(多結晶 GaN 層下面)と再成長低抵抗 GaN 上面との空隙は設計

上 40 nm とした。マスク SiN の厚みについては、詳細な実験を実施してないが、マスク

SiN が薄すぎると多結晶 GaN 層下面と再成長 GaN 上面が接続され、フッ酸エッチング液

の浸透経路が塞がり、リフトオフ不良となる。一方、マスク SiN が厚過ぎるとエッチン
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グ液の浸透経路は十分に確保できるが、多結晶 GaN が側壁へ成膜されるリスクがある。 

 現設計でのリフトオフ容易性および再現性について実験した結果、部分的に多結晶

GaN に起因したリフトオフ不良が生じ、リフトオフ時間も 10 分から 1 時間弱まで変動

することがわかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-27 MBE 法を用いた低抵抗再成長層リフトオフ時断面概要図 

 

コンタクト抵抗値の再現性 

 続いて、コンタクト抵抗の再現性について調査した。MBE 法を用いた低抵抗層再成長

は、真空中で分子ビームを照射して行われる。半導体表面の酸化膜除去は、MBE 装置に

試料を投入する前に酸洗浄等で実施されるが、投入するまでの間は再度大気に暴露され

るため、再成長表面が酸化やコンタミ付着等の影響を受ける可能性がある。図③-28 に

異なる低抵抗層再成長基板のコンタクト抵抗における面内分布を示す。#1 基板のコン

タクト抵抗は高い均一性を示したが、#2基板では最大 3倍の抵抗変動が観察された。 

  

以上のように、MBE 法を用いた低抵抗層再成長はコンタクト抵抗低減に極めて有効で

あるが、プロセス安定性および性能再現性が今後の課題である。 
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図③-28 MBE 法による低抵抗層再成長品のコンタクト抵抗変動 
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③－３－６ MOCVD 法による低抵抗層選択再成長技術 

次に MOCVD 法を用いた低抵抗層再成長技術について説明する。 

 図③-29 に示すように、デバイス作製は基本的に MBE 法を用いた場合のプロセス工程

と同様の工程を用いることができる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-29 MOCVD 法を用いた低抵抗層オーミックデバイス作製工程 
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後述するように、MOCVD 法は、MBE 法と異なり選択的な再成長が実現できる。図③-30

に、MBE 法および MOCVD 法を用いた低抵抗 GaN 層再成長後における表面 SEM 像の比較を

示す。図から明らかなように、MOCVD法ではマスク SiN膜上に GaNは成膜されていない。 

そのため、MBE 法を用いた低抵抗層再成長では必須であったリフトオフプロセスが必要

なくなり、プロセス安定性や量産性の向上が見込まれる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

                 (a) MBE 法                       (b) MOCVD 法 

図③-30 MBE 法,MOCVD 法を用いた低抵抗層表面 SEM 像 

 

 

③－３－７ MBE 法と MOCVD 法による再成長メカニズムの比較 

MOCVD 法の低抵抗層形成プロセスで選択的な再成長が実現した点について、反応メカ

ニズムの観点から考察する。両手法の成長メカニズム概要を図③-31 に示す。MBE 法で

は、原料分子線がウエハ表面に到達した後、大きくはマイグレーションせず被着し結晶

成長する。この場合、SiN 上に被着した原料は多結晶化し、オーミック電極が形成され

る GaN 上に被着した原料は単結晶 GaN となる。成長が進むにつれて多結晶 GaN と単結晶

GaN の隙間が狭まるため、多結晶 GaN の存在はリフトオフ不良などプロセス不安定性の

原因となり得る。 

一方、MOCVD 法を用いた選択再成長では、原料ガスによる結晶成長と水素によるエッ

チングが同時並行的に進行する。SiN 上に到達した原料ガスは、多結晶 GaN として成長

するものの、成長速度よりも速いエッチングにより消滅する。この消滅過程で放出され

た Ga は再度成長に寄与するため、SiN マスク近傍の GaN 露出開口部(再成長面)へは Ga

供給が実質的に増大する。一方、オーミック電極が形成される GaN 再成長面では、原料

ガスにより単結晶GaNが成長する。SiN上と同様に水素によるエッチングが進行するが、

単結晶 GaN はエッチングレートが遅いため層形成される。 

以上のように、MOCVD 成長では、SiN 上に多結晶 GaN が形成されないために MBE 法と

比較して製造プロセスが簡便となる。 
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(a) MBE 法による再成長 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(b) MOCVD 法による選択再成長 

 

図③-31  MBE 法および MOCVD 法による低抵抗層再成長メカニズム 
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③－３－８ 選択再成長膜厚の再成長領域密集度依存性 

 前述したように、MOCVD 法を用いた選択再成長ではマスク SiN 上に吸着した Ga がエ

ッチングされた後に再度成長に寄与すると推察される。従って、再成長領域とマスク

SiN の面積比および選択再成長領域の配置すなわちトランジスタ密集度により、再成長

膜厚は依存性を有する可能性が高い。そこで、この仮説を検証するため 3種類のトラン

ジスタ密集度と再成長膜厚について検討を加えた。なお、以下の分類は定性的分類で、

定量的数値範囲を示しているものではない。 

 

トランジスタ密集度「低」 

小さなトランジスタ(50 m×100 m)が離散的に配置(トランジスタ間隔 500 m)され

た場合。図③-32 の観察領域 A が該当。 

トランジスタ密集度「中」 

中程度のトランジスタ(200 m×400 m)が離散的に配置(トランジスタ間隔 500 m)

された場合。図③-32 の観察領域 B が該当。 

トランジスタ密集度「高」 

 中程度トランジスタ(200 m×300 m)が集中配置(トランジスタ間50 m)された場合。

図③-32 の観察領域 Cが該当。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-32 トランジスタ密集度の例 
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これらの観察領域において、再成長後の GaN 膜厚を AFM により測定した。なお、選択

再成長領域は、事前に Si 高濃度ドープ GaN 選択再成長領域が 2 次元電子ガスに接続さ

れるように 25 nm リセスした。再成長膜厚評価結果を図③-33 に示す。観察領域 Aでは

再成長膜厚 188 nm、観察領域 B では再成長膜厚 54.6 nm、観察領域 C では再成長膜厚

19.81 nm であった。 

実験結果から、再成長膜厚には大きなトランジスタ密集度依存性があることがわかっ

た。この依存性は、トランジスタ配置を工夫することで、依存性の影響を低減できると

考えている。なお、統合デバイスでは予め 50 nm に調整した再成長条件を適用した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

            

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-33 再成長膜厚評価結果(初期リセス深さは設計値) 

 

  



 

117 
 

③－３－９ MOCVD 法による低抵抗層選択再成長デバイス電気特性評価 

 

オーミックコンタクト特性 

 図③-34 に、MOCVD 法で低抵抗層を形成した InAlGaN/GaN-HEMT のコンタクト抵抗、

コンタクト抵抗率およびシート抵抗を示す。コンタクト抵抗は 0.080～0.192 mm の範

囲であり、開発目標とした 0.5 mm を大幅に下回るコンタクト抵抗を達成した。また、

ウエハ面内の分布も安定しており、これは MOCVD 法を用いた再成長では、成長時に水素

キャリアガスへ暴露されることで表面が清浄化されることも一因であると考えている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-34 MOCVD 法による低抵抗層再成長オーミック品の Rc, ρc, Rsh面内分布 

 

 これらの測定結果および前述したマスク SiN の剥離容易性(リフトオフ容易性)から、

MOCVD 法による低抵抗層再成長技術には、大きな優位性があると考えている。 
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トランジスタの DC特性 

 前述したように、オーミックコンタクト抵抗は、MBE 製低抵抗層再成長と比較して安

定に低減出来ている。この低コンタクト抵抗は、オン抵抗を低減し、最大ドレイン電流

を増大させる。トランジスタ特性について、課題⑨の統合試作項目に詳細を記載した。 

 

 

③－３－１０ Ge ドーパントによる MOCVD 法再成長技術の最適化 

 MOCVD 法再成長技術は均一性の高い低抵抗層を高い再現性で形成できる。そこで本手

法をベースとして、更なるコンタクト抵抗低減を目指した最適化に取り組んだ。 

 コンタクト抵抗低減には再成長層へのドープ濃度増加が有効である。一般に、低抵抗

再成長 GaN 層には Si をドーパントとして用いるが、ドープ濃度が 2×1019 cm-3程度を超

えると再成長結晶品質が低下して表面荒れが発生する。結晶品質の低下は電気特性や信

頼性の劣化要因になることが懸念されるため、これ以上の Si ドープ濃度増加は好まし

くない。一方、Ge は Si より Ga とイオン半径が近く母材結晶への負荷が小さいことか

ら、より高濃度なドーピングが期待できる[10]。そこで本実験では Ge をドーパントに

用いた低抵抗 GaN 層再成長について検討した。 

 図③-35 に、表面粗さ RMS における Siおよび Ge のドープ濃度依存性を示す。ドープ

した GaN 膜厚はどちらも 50 nm である。図から明らかなように、Si はドープ濃度の増

加に伴い RMS が直線的に増加しており、高濃度ドープにより GaN の結晶性が低下する様

子が示唆された。一方、Ge は今回検証した最大ドープ濃度である 2.5×1020 cm-3におい

ても RMS の増加は観察されなかった。この結果は図③-37 に示す AFM 像からも明らかで

ある。図③-36 は、シート抵抗における各ドーパントのドープ濃度依存性を示す。低濃

度領域では Si ドープによる抵抗低減効果が大きいが、ドープ濃度が 1.0×1020 cm-3以上

になると Ge ドープ GaN のシート抵抗は Si ドープ品以上の低抵抗化を示した。本結果か

ら、MOCVD 法再成長では Ge をドーパントに用いることで結晶品質を維持したまま高濃

度なドーピングが可能であることがわかった。 
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図③-35 表面粗さ RMS のドープ濃度依存性  図③-36 シート抵抗のドープ濃度依存性 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ge ドープ(2.5×1020cm-3)      Si ドープ(1.0×1020cm-3) 

                図③-37 AFM 観察結果 
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オーミックコンタクト特性の比較 

 前項で確立したGeドーピング技術を用いて低抵抗層を形成したInAlGaN/GaN-HEMTの

コンタクト抵抗およびコンタクト抵抗率を図③-38 に示す。比較として示した Si ドー

ピングにおけるコンタクト抵抗の面内平均は 0.158 mm である。一方、Ge ドーピング

を用いた再成長によるコンタクト抵抗の面内平均は 0.129 mm まで低減し、面内分布

も比較的良好であった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図③-38 各ドーパントのコンタクト抵抗およびコンタクト抵抗率の比較 

 

 

統合デバイス試作適用構造 

 以上のとおり、Ge をドーパントとした MOCVD 法再成長技術の最適化を実施し、Si ド

ーピングを上回る低コンタクト抵抗を達成した。本技術検討を基にオーミック電極構造
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は、リセス深度(設計値) 25 nm、Ge ドープ低抵抗 GaN 層厚を 50 nm と決定し、統合デ

バイス最終試作に適用した。 

 

③－３－１１ まとめ 

 本項では「③コンタクト抵抗低減技術の開発」について総括する。「④高電流構造シ

ミュレーション」に詳述する通り、オーミックコンタクト抵抗の改善は、図③-39 に示

すように、大幅な最大ドレイン電流 Idmax(Vgs= +2 V)の増大および相互コンダクタンス

gmの改善に寄与する。これは、トランジスタ内部での抵抗損失を低減させ、増幅器の高

出力化および高効率化を実現する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  図③-39 デバイスシミュレーションを用いた、コンタクト抵抗改善による 

最大ドレイン電流 Idmaxおよび相互コンダクタンス gmの変化予測 
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 本開発は、オーミックコンタクト抵抗の低減が困難な In 系窒化物半導体、具体的に

は InAlGaN/GaN-HEMT のオーミックコンタクト抵抗を低減するため、イオン注入による

コンタクト抵抗低減、および低抵抗 GaN 層再成長によるコンタクト抵抗低減についてそ

れぞれ 2手法の検討を行った。以下に、検討した手法を列挙する。 

 

 A.イオン注入法によるコンタクト抵抗低減技術 

  A-1 電極金属元素イオン注入(Al および Ti) 

          A-2 Si イオン注入 

 B.低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術 

          B-1 MBE 法による低抵抗再成長層 

          B-2 MOCVD 法による低抵抗再成長層 

              

 

A-1 電極金属元素イオン注入(Al および Ti) 

 この手法については、Ti について一定の効果が認められた。ただし、イオン注入技

術に関して、加速電圧の低加速化により、GaNチャネルへの注入損傷低減が必要である。

また、量産工程としての観点からは、現状の技術水準では金属元素注入には非常に長時

間の注入時間が必要であり、工程適用の障害となっている。また、Al に関しては低減

効果が見られなかった。 

 

A-2 Si イオン注入 

 この手法については低減効果が認められた。コンタクト抵抗は、目標とする 0.5 mm

以下になることを確認した。なお、成長温度の低い InAlGaN/GaN-HEMT への適用に際し

て、表面劣化を防止するために GaN キャップおよび Al2O3保護膜を導入し、シート抵抗

の増大抑制を達成した。 

 

B-1 MBE 法による低抵抗再成長層 

 この手法については大きな効果が認められ、開発目標としたオーミックコンタクト抵

抗 0.5 mm を大幅に低減する低コンタクト抵抗を達成した。また本手法は統合デバイ

ス二次試作に適用され、W帯 MMIC増幅器における従来比出力 2倍の実現にも貢献した。 

 

B-2 MOCVD 法による低抵抗再成長層 

 この手法については大きな効果が認められ、開発目標としたオーミックコンタクト抵

抗 0.5 mm を大幅に低減する低コンタクト抵抗を達成した。また本手法は、MBE 法と比

較し、プロセスコストおよび歩留りを大幅に改善するポテンシャルを有することが実証

された。統合デバイス最終試作には Ge ドーピングで最適化した本手法を適用した。 
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以上、本開発では、複数のコンタクト抵抗低減技術を検討し、試作ウエハの電気特性評

価(オーミック特性)結果から開発目標を大幅に上回る再成長オーミック技術を完成さ

せた。開発技術は統合デバイスに適用され、優れた出力特性を有するデバイスの実現に

貢献できた。 
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１．１．４ ④高電流構造シミュレーション 

 

開発概要 

本項で報告する「④高電流構造シミュレーション」は、デバイス特性の事前予測を行

い、「③コンタクト抵抗低減技術の開発」を支援するとともに、最適構造設計を通して

高出力トランジスタの実現に寄与することを目的する。開発した計算技術のもとに最適

デバイス構造設計を行い、得られた知見を統合デバイス最終試作に適用した。 

 

 本研究の概要は次のとおりである（開発フローチャート図④-1）。 

平成 27 年度は、デバイスシミュレーション環境の構築に加え、計算スキルの向上に

努めた。さらに、コンタクト抵抗の低減によるデバイス特性の改善予測を示した。 

平成 28 年度は、低抵抗層再成長技術を適用したオーミック構造の計算を実施し、最

適構造をデバイスシミュレーションにより決定した。また、試作デバイス測定結果と予

測計算結果の比較を行い、本計算手法の高い精度を確認した。 

平成 29 年度は、前年度に決定した最適再成長オーミック構造を統合デバイス二次試

作に適用し、W 帯増幅器 MMIC において世界最高出力性能の実現に寄与した。さらに、

ドレイン耐圧向上によるトランジスタ出力の改善について検討を行い、電子供給層組成

を制御することで、ゲート電極近傍の電界集中を緩和できることを示した。本計算で得

られた最適構造を統合デバイス最終試作に適用し、本研究の目標である出力２倍の達成

に貢献した。 

 
図④-1 本技術の開発フローチャート 

平成27年度 平成28年度 平成29年度

計算環境構築
および

計算手法確立

最適条件探索の
効率化

実測値と計算値
の比較検証

統合試作向け
エピ・デバイス

構造設計

統合
最終試作

統合
二次試作

W帯
出力>2倍

達成

S帯
出力>2倍

達成

成果等

実施事項

低抵抗層再成長
デバイス向け

計算手法の開発

高い実測値
再現性を確認

（±10％）

高耐圧
設計

コンタクト抵抗
低減時の

電気特性予測計算 高電流
設計

低温再成長層
最適条件探索の

効率化
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④－１ 本技術の開発意義 

 一般的に GaN-HEMT の開発は、高電圧・高電流密度の実現を目指す。このようなデバ

イスでは、高電界による絶縁破壊、ゲート空乏層下を流れる漏れ電流、電子トラップに

よる過渡応答、高キャリア密度に起因した強いバンドベンディング等、多くの物理現象

が複雑に絡み合う。そのため、種々の物理モデルに立脚したシミュレーション技術は、

効率的なデバイス開発を推進する上で必須な技術となっている。 

 

④－２ オーミック特性改善時のデバイス特性予測計算 

計算上の課題 

図④-2に In系電子供給層および従来の AlGaN 電子供給層における分極電荷分布を示

す（図中の+記号および－記号の数は、分極電荷量のイメージである）。図④-2 に示す

ように、In 系窒化物半導体は従来 AlGaN 電子供給層に対して、主に自発分極の影響で

電子供給層内部の分極が大きい。電子供給層とチャネル層の界面には、電子供給層側の

プラス電荷とチャネル層側のマイナス電荷の差分に対応する量の 2 次元電子ガスが誘

起されるため、In 系電子供給層 HEMT 構造において高い電子密度が実現できる。このと

き、図④-2 に示すように In 系電子供給層内部には強い内部電界が生じている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) In 系窒化物半導体          (b) 従来窒化物半導体 

        図④-2 In 系電子供給層および従来電子供給層に 

おける分極電荷とバンド構造の模式図 
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以上のように In系電子供給層 HEMT 構造は、その系の中に高い電子密度と強い内部電

界という特徴を併せ持つ。デバイスシミュレーションに In系電子供給層 HEMT 構造を取

り込む場合、高密度のキャリアや固定電荷（ここでは分極電荷）が存在し、その近傍で

ポテンシャルおよびキャリア密度が急激に変化する状態が起こりやすい。加えて、電子

供給層内部には強い内部電界が存在し、バンドが急激に上下する状況が発生する。自己

無撞着な計算を行って収束解を求めるデバイスシミュレータにとっては、これらはいず

れもその収束性を悪化させることになり、安定に収束解を得ることが難しい。その上、

窒化物半導体はバンドギャップが広く、例えばGaNの真性キャリア濃度は1.7×10-10 cm-3

と、Si の 1.5×1010 cm-3に対して 20 桁も低い。窒化物半導体デバイスシミュレーション

においては、この微小なキャリア濃度まで取り扱った計算が必要になり、これも計算の

収束性を悪化させる。 

したがって、In 系電子供給層 HEMT 構造の計算を行うためには、計算の収束性を高め

るためにメッシュ分割を細かくする必要があるが、メッシュ分割の微細化は、計算量を

劇的に増大させ、現実的な時間で自己無撞着解を得ることが困難になる。 

本研究では、計算に取り込むモデルを適宜取捨選択することで収束性の問題を回避し、

精度の高い予測計算を実現するシミュレーション技術の開発に注力した。 

 

計算環境構築について 

 平成 27 年度は計算環境の構築を実施した。前述したように収束性の悪化が予想され

るため、計算能力を左右する CPU の性能を中心に計算機選定を行った。以下に計算機の

スペック概要を示す。図④-3 に本研究において導入した計算機の外観を示す。 

 

Workstation 

1st CPU Intel(R) Xeon(R) E5-2620v3(2.40 GHz, 6 コア, 15 MB, 1866 MHz) 

2nd CPU Intel(R) Xeon(R) E5-2620v3(2.40 GHz, 6 コア, 15 MB, 1866 MHz) 

1st グラフィックス NVDIA Quadro K420 2 GB 

2nd グラフィックス NVDIA Quadro K420 2 GB 

 

Operating System 

Linux 6.0 
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       図④-3 導入したデバイスシミュレーション用計算機 

 

計算モデルと収束性の改善 

本デバイスシミュレーションでは、以下の①から⑤の基本方程式・モデルを用いて計

算を行い、自己無撞着解を得ている。なお、①から⑤の方程式の詳細については、「②

バックバリア成長技術の開発」を参照されたい。⑥格子温度依存モデルは、移動度等の

電気伝導パラメータが格子温度で変化することを考慮するモデルである。 

 

①ポアソン方程式 

②電界の式 

③電流連続方程式 

④エネルギーバランス方程式 

⑤SRH 統計および界面・バルクトラップモデル 

（トラップによる電子捕獲・放出を取り扱うモデル） 

⑥格子温度依存モデル 

（デバイス内部における格子温度上昇を取り扱うモデル） 

 

 デバイスシミュレータにおいては、①ポアソン方程式および②電界の式を用いてデバ

イス内部の電荷分布に応じたポテンシャル分布を計算し、それと同時に③電流連続方程

式を連立して解くことで、トランジスタ特性の計算を行う。 

これに加えて、④エネルギーバランス方程式を同時に解くことで、高電界下において

加速され、高い運動エネルギーを有する電子やホールの振る舞いを考慮した計算をする

ことが可能となる。これにより、ドレイン側のゲート電極端付近で一気に加速され、高

エネルギー状態となったホットエレクトロンが電子供給層内部に拡散し、それによるポ

テンシャル分布の変化も取り込んだ解析が可能となる。本項の計算においては、このエ

ネルギーバランス方程式を組み込み、高電界領域における電子のエネルギー上昇を考慮

した計算を実施した。 

計算の収束性を改善させるため、取り扱う方程式の数は必要最低限として計算を行っ
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た。具体的には、GaN はバンドギャップが大きくホールの影響は無視できると考え、エ

ネルギーバランス方程式の計算は電子に限定した。また、ドレインリーク電流に影響を

与えない程度の電子濃度の領域においては、エネルギーバランス方程式を除外すること

で、計算時間の短縮・収束性の改善を実現した。 

 

コンタクト抵抗低減効果の試算 

デバイスシミュレータを用いて、コンタクト抵抗低減による InAlGaN/GaN-HEMT の特

性改善予測を行った。計算では、前述の基本方程式・モデル①～⑤を用いて、電流-電

圧特性の計算を実施した。図④-4 に Id-Vgs特性のコンタクト抵抗依存性、図④-5 に相

互コンダクタンス gmのコンタクト抵抗依存性を示す。 

コンタクト抵抗低減と共に Idmax、gmの増加が確認できる。また、閾値(Vth=-1.5V)およ

びサブスレショルド特性(Vgs=-1.5 V～-0.5 V)には変化が見られず、これは定性的な説

明とも合致する計算結果である。 

また、図④-5 に示すように、ソース抵抗(主にソース側コンタクト抵抗)の低減によ

り、相互コンダクタンス gmの大幅な増大がみられる。なお、本計算では Vgs=0 V 近傍で

gmに不連続点が生じている。これは収束性の低下に起因するものと考えられるが、計算

から得られる結論に大きな影響はない。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-4 Id-Vgs特性のコンタクト抵抗(Rc)依存性 
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図④-5 gm特性のコンタクト抵抗(Rc)依存性 

 

また、図④-6に最大ドレイン電流Idmaxおよび最大gmのコンタクト抵抗依存性を示す。

計算結果より、本研究の目標値(500 m mm)までオーミックコンタクト抵抗 Rcを低減し

た場合、最大ドレイン電流 Idmaxは従来 InAlGaN/GaN-HEMT デバイスと比較して約 15%の

改善が期待できる。さらに、相互コンダクタンス gmも従来 InAlGaN/GaN-HEMT と比較し

て約 20％改善することがわかった。これらの計算結果は、コンタクト抵抗の低減が、

増幅器の最大出力、利得および効率改善に大きく寄与することを定量的に示している。 
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図④-6 最大ドレイン電流 Idmaxおよび最大相互コンダクタンス gm 

のコンタクト抵抗(Rc)依存性 

 

④－３ 低抵抗層再成長向けモデル改善 

 

モデルの改善と計算手法の課題 

 一般的なデバイスシミュレーションでは、金属/半導体界面のコンタクト抵抗は、オ

ーミック電極構成金属の半導体に対する仕事関数差を 0 として計算するか、図④-7 に

示すように外部直列抵抗として取り扱う。しかしながら、実際のデバイスのコンタクト

抵抗 Rcは半導体内部に存在する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-7 実デバイスとシミュレータにおけるコンタクト抵抗の設定方法 
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本研究課題③において開発を行う低抵抗層再成長技術では、オーミック電極直下に低

抵抗 GaN 層を設ける。低抵抗 GaN 層の形成深さなどの構造最適化をデバイスシミュレー

ションから進めるためには、実際の低抵抗 GaN 層の存在を模擬した構造で計算を行う必

要がある。 

また、リセス構造を形成し低抵抗 GaN 層を埋め込む場合、低抵抗 GaN 層と GaN チャネ

ルの界面にポテンシャル障壁が存在することになり、デバイス動作時にオーミック電極

端に電界が集中することも考えられる。半導体内部の抵抗計算を厳密に行わず、外部直

列抵抗を設定する場合には、この現象を再現することは出来ない。以上のように、再成

長 GaN 層を有するデバイスの電気特性を正確に計算するために、実際の低抵抗 GaN 層の

存在を模擬して計算を行う本手法は効果的である。 

 

 本研究では、図④-8に示すように、オーミック電極直下の電子供給層(Barrier)、中

間層(Spacer)およびチャネルの一部(Channel)を除去し低抵抗 GaN 層を配置した。この

低抵抗 GaN 層の Si ドーピング濃度は 1×1019 cm-3とした。これにより、ソース電極から

注入された電子は、チャネルに入る際にポテンシャル障壁を感じる構成となる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-8 従来モデルと本研究で採用したコンタクト抵抗の設定方法 

 

低抵抗 GaN 層の最適構造設計 

 課題③の低抵抗層再成長技術においては、コンタクト抵抗の低減化と同時に、適用構

造の最適化を図るため再成長層の構造依存性についても検討を加えた。 

まず、シミュレーションを用いて低抵抗再成長層の深さを変えた場合の電気特性変化

を計算した。図④-9 に、低抵抗再成長層の深さが異なるデバイス構造における電子分

布比較を示す。再成長層によるオーミックコンタクト形成では、オーミック電極直下の

低抵抗層部分とソース-ドレイン間の 2 次元電子ガスが接続していることが重要である。

計算では、10 nm、25 nm、40 nm の低抵抗再成長層深さで、オーミック電極直下の低抵

抗層と 2 次元電子ガスの間に低電子濃度領域が形成されず直接コンタクト出来ている

ことが、計算結果として確認出来た。 



 

132 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-9 低抵抗再成長層深さを変化させた場合の電子分布 

 

実測データと計算値の比較 

課題③で技術開発を行った低抵抗層再成長法では、オーミック電極形成領域直下の電

子供給層(Barrier)、中間層(Spacer)およびチャネルの一部(Channel)を除去してリセス

領域を形成し、その後低抵抗 GaN 層を再成長した。「低抵抗 GaN 層の最適構造設計」で

述べたように、リセスの深さを 10 nm から 40 nm まで変化させても、オーミック電極直

下の高濃度キャリア領域と 2 次元電子ガスの接続に影響しないことが予測されている。 

試作実験では、リセス深さを 3 水準に作り分け、そのリセス深さに対応した電気特性

を測定し、計算結果と比較した。課題③で実施した低抵抗層再成長技術適用デバイス

の DC 実測結果および計算結果を図④-10 に示す。比較した低抵抗層構造はリセス深さ

が 11.6 nm および 33.6 nm である。再成長した低抵抗 GaN 層の Si ドーピング濃度は 1

×1019 cm-3以上とし、膜厚は 50 nm とした。図④-10 に示すように、低抵抗層のリセス

深さによらず約 1.8 A/mm 程度の最大ドレイン電流（Vgs=2 V で得られるドレイン電流の

最大値）が得られている。シミュレーションによる計算値は DC 実測値と比較的良い一

致を示しており、シミュレーションモデルの妥当性と高い計算精度を確認することが出

来た。 
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 図④-11 は、計算から求めた最大ドレイン電流のオーミックコンタクト抵抗 Rc依存性

である。図中の点は実測データであるが計算結果と良く一致している。この結果から、

デバイスに低抵抗層再成長技術を適用することにより、従来よりも大幅な特性改善が可

能なことを計算および実験の両面で証明できた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-10 低抵抗層再成長技術適用デバイスの DC 特性および計算結果 

    (オーミックリセス深さ依存性) 
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図④-11 低抵抗層再成長デバイスの評価結果と 

シミュレーション結果の比較 

 

 

このように、本研究で確立した低抵抗層再成長デバイスに対する、定量的予測計算技術

と試作へのフィードバックは、本課題の目標を達成するものである。 

 

④－４ デバイス高耐圧化に向けての構造計算 

④－４－１ キャリア濃度低減による高耐圧化 

 

計算構造(統合デバイス（最終試作（Ⅰ））構造)について 

  平成 28 年度研究まで用いてきた In 系窒化物半導体 InAlGaN は、高 Al組成の 4元混

晶半導体である。この材料系では、Al組成が高いほど多くの分極電荷(自発およびピエ

ゾ)を発生させることができ、高濃度の 2 次元電子ガスを得ることができる。 

一方、高濃度な 2次元電子ガスが存在するとドレイン側のゲート電極端近傍における

電界集中が促進され、耐圧を低下させる恐れがある。そのため、平成 29 年度の課題⑨

要素技術統合向けインテグレーションでは、ドレイン電流密度と破壊耐圧の両立を図る

ために、2次元電子濃度を制御することでトランジスタ耐圧を向上させる手法も検討し

た。 
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電界強度計算 

 シミュレーションで用いたモデルは、「④-2 オーミック特性改善時のデバイス特性予

測計算」の①-④である。さらに、ゲートリーク電流を計算するために、新たにモデル

⑦として「トンネル電流モデル」を追加した。なお、本計算では定常解を求めるため⑤

界面・バルクトラップモデルは適用しなかった。 

 計算に用いたデバイスの構造概略図を図④-13 に示す。ゲート-ソース間距離＜ゲー

ト-ドレイン間距離となるオフセットゲート構造を用いて計算した。結晶構造は InGaN

層からなるバックバリアをチャネル下部に配置した。T型ゲートオーバーハング構造(半

導体に直接接する幅の狭い部位とその上部に位置し幅広のオーバーゲート部位から構

成される電極形状の総称)およびオーバーゲート下の SiN 膜からなる絶縁膜厚は、我々

の研究開発で実績のある構造と類似構造を採用した。なお、すべての電極を含むデバイ

ス表面全体は、実デバイスと同様に SiN 膜からなる配線層間膜で被覆した。 

 次に、図④-14 に 2 次元電子濃度を変化させた 2つの構造のゲート電極ドレイン端近

傍の電界強度計算結果を示す。電界強度は、図④-13 のゲート電極オーバーハング部下

部の電界集中がもっとも大きい箇所の計算結果を表示(電界強度表示拡大領域と記載)。

図中左図は、電子供給層の Al 組成を変化させキャリア濃度を低下させた場合の電界強

度分布、右図はキャリア濃度が従来品と同様に高い場合の電界強度分布を示す。計算は、

Vds=100 V、Vgs=-8 V のオフ状態時で実施した。これらの計算結果が示すように、高濃度

キャリアを有するデバイス構造では、ゲート電極オーバーゲート端直下の SiN 膜および

InAlGaN からなる電子供給層内部の電界強度が 3～4 MV/cm 程度に達していることが分

かる。この強電界領域では、SiN膜や電子供給層内部の絶縁破壊が生じる可能性がある。

一般論としては、SiN 膜の絶縁破壊耐圧は、5 MV/cm 以上とされるが、半導体プロセス

で用いられるプラズマ CVD 膜では、やや耐圧は低下する。さらに、InAlGaN 電子供給層

についても、極めて高品質の結晶を成膜することが現時点では難しく、バンドギャップ

から想定される絶縁破壊耐圧よりも実耐圧は低い可能性がある。そのため、キャリア濃

度を低減させたデバイス構造で予測される電界集中の緩和は、デバイスの耐圧向上すな

わち高電圧動作を可能にすると考えている。 

 

 これらの結果は、課題⑨要素技術統合向けインテグレーション試作への反映を目的に、

試作デバイスと概ね同等の構造で計算されている。実際の試作結果については、「⑨要

素技術統合向けインテグレーション」で詳述するが、我々の先行研究で蓄積した知見を

基にデバイスシミュレーションモデルを構築し、その予測計算結果を基に試作をすすめ

たことにより、開発効率の改善や、実測定データに物理的裏付を十分に付与することに

成功した。 
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図④-13 計算に用いたデバイスの構造概略図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-14 ゲート電極ドレイン端近傍における電界集中と 

そのキャリア密度依存性 

 

 

実測データの再現性の検証 

 計算結果の精度検証を行う必要がある。本研究では、⑨要素技術統合向けインテグレ

ーションにて試作した実測データと計算値を比較することで、精度検証を行った。図④

-15 に Al 組成を低下させた中キャリア濃度デバイスと従来高キャリア濃度デバイスの

実測 Id-Vgs特性および計算 Id-Vgs特性を示す。実測データと計算値の比較では、閾値や

最大ドレイン電流値など、±10%の精度で実測データを再現することが出来た。これら

の計算結果およびエピ・デバイス構造設計方針をもって、⑨要素技術統合向けインテグ
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レーション試作にフィードバックをかける目標も達成した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図④-15 実測 Id-Vgs特性および計算 Id-Vgs特性のキャリア濃度依存性 

 

④－４－２ MIS 化による高耐圧化 

 

 一般論として、ショットキーデバイスの破壊はゲート電極近傍で発生していると考え

られる。この引き金の一つはゲートリーク電流である。そのため、ゲート絶縁膜を導入

した MIS(Metal-Insulator-Semiconductor)構造は、デバイスの耐圧を向上させる一つ

の手法であると考えている。本項では、MIS 構造での特性改善効果の予測計算を実施し

た。 

 

計算構造(統合デバイス（最終試作（Ⅰ））構造)について 

 構造計算に用いたデバイス構造は、比較しやすいように「④-4-1 キャリア濃度低減

による高耐圧化」で計算を実施したものと同一の構造とした。ただし、本計算では、Al2O3

からなる絶縁膜をゲート直下に配置した構造を用いた。 

 

電界強度計算 

 計算手法は、「④-4-1 キャリア濃度低減による高耐圧化」電界強度計算時と同一であ

る。ただし、MIS 構造ゲート電極のためリーク電流は流れないか、もしくは非常に低い

値となる。現実的な MIS トランジスタでは、nA～µA/mm 程度のゲートリーク電流が流れ

るケースもあるが、今回の場合は、複雑な絶縁膜中リーク電流は加味していない。計算

に用いたデバイス構造は、図④-14 に示す電界強度計算時と同一である。ただし、ゲー

ト直下には 10 nm の Al2O3が挿入されている。 
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 図④-16 に、MIS 型トランジスタのゲート周辺における電界強度分布を示す。計算結

果より、絶縁膜中の電界強度は相対的に高いことが示唆され、絶縁膜厚が薄い場合には、

破壊耐圧を超過する恐れがあることがわかった。従って、絶縁膜破壊を回避するには適

正膜厚を詳細なデバイスシミュレーションにより決定する必要がある。今回の統合試作

では、デバイスシミュレータの計算結果より、Al2O3の破壊電界を超えない厚みを 10 nm

以上と決定し、試作を行った。 

 

 

図④-16 MIS 構造のゲート電極ドレイン端近傍の電界強度計算結果 

 

  



 

139 
 

④－５ まとめ 

 

 本研究では、計画段階より物理的見地からの予測計算技術開発を計画に組み込み研究

を遂行した。特に、高電流・高電圧で動作するデバイスの開発では、試作事例の少ない

材料やデバイス構造を用いる場合が多い。そのため、経験値に基づくデバイス開発は困

難である。そこでまず、InAlGaN/GaN-HEMT のような 2 A/mm を超える材料系かつ高いド

レイン電圧で動作させるデバイスでも、エネルギーバランス方程式を含む計算ができる

ように、計算環境およびスキルを向上された。これにより、低抵抗層再成長デバイスの

設計を、迅速かつ正確に行うことができた。さらに、あえてキャリア濃度を低下させて

動作電圧を高める方法の物理的裏付けも行うことができた。 

 ⑨要素技術統合向けインテグレーション試作において、統合デバイス二次試作におけ

る W 帯 MMIC での世界最高性能実証、および統合デバイス最終試作での世界最高性能実

証は、この高電流シミュレーション技術が大きく貢献している。 
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１．１．５ ⑤In 系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 

 

開発概要 

In 系窒化物半導体を用いた GaN-HEMT はその特徴である高い自発分極により、供給層

内部の電界強度が高く、ゲートリーク電流が大きい。そこで本項では、ゲートリーク電

流の低減を目的として、原子層堆積法(Atomic Layer Deposition：ALD)にて形成した

Al2O3を用いた絶縁ゲート(Metal-Insulator-Semiconductor：MIS)構造の開発を行った。 

 

本開発の概要は次のとおりである（開発フローチャート図⑤-1）。 

 平成 27 年度は、Al2O3の ALD 成膜条件について基礎検討を行い、O2プラズマ-Al2O3を

InAlN/GaN-MIS-HEMT に適用することで、開発目標値(ゲートリーク電流 ＜ 1E-6 A/mm)

を達成することに成功した。 

 平成 28 年度は、平成 27 年度に確立した MIS 構造の低トラップ化を図るため、Al2O3

成膜前の H2O 蒸気処理を検討し、低トラップ化の指標である C-V 特性のヒステリシスを

±0.5 V 以下に抑制することに成功した。 

平成 29 年度は、Al2O3を成膜する際のプラズマパワーを低減すると共に、H2O 蒸気酸

化層の膜厚制御性を向上することで、InAlN/GaN-MIS-HEMT の閾値電圧変動(ΔVth)を±

0.05 V 以下まで低減し、開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V, Ig ＜ 1E-6 A/mm)を達成した。

また、「④高電流構造シミュレーション」の予測を基に膜厚を決定した Al2O3を統合デバ

イス最終試作（Ⅱ）に適用し、50 V 動作電圧においてショットキーゲートより高い出

力特性を実現した。 

 

図⑤-2 本技術の開発フローチャート 

平成27年度 平成28年度 平成29年度

統合
最終試作

S帯
出力>2倍

達成

低ゲートリーク化

ｹﾞｰﾄﾘｰｸ
<10-6 A/mm

ALD-Al2O3
酸素原料検討

MIS構造
(ALD-Al2O3)

統合
一次試作

H2O処理
酸化層

H2O処理
最適化

O2ﾌﾟﾗｽﾞﾏ
ﾀﾞﾒｰｼﾞ低減

絶縁膜成長ｼｰｹﾝｽ最適化

低トラップ化

コラプス
低減

CVﾋｽﾃﾘｼｽ
<±0.5 V

ΔVth
<±0.5 V
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⑤－１ 本技術の開発意義 

近年、GaN-HEMT の更なる高出力化に向け、In系電子供給層を用いた InAl(Ga)N-HEMT

が注目されている。InAl(Ga)N は自発分極が高く、薄膜であっても高濃度の 2 次元電子

ガスを誘起できるため、高出力性と高周波特性を両立できる点が従来の AlGaN 電子供給

層よりも優れている。しかしながら、InAl(Ga)N/GaN-HEMT はその特徴である高い自発

分極により、供給層内部の電界強度が高くゲートリーク電流が大きい。この高いゲート

リークはデバイスの耐圧や信頼性を大幅に劣化させるため、In 系 HEMT デバイスが市場

で普及しない要因の一つとなっている。この課題を解決するために、In 系結晶の品質

改善やデバイス構造改善に加え、従来デバイスと同等の低ゲートリークを実現する MIS

技術の検討を行った。 

 

⑤－２ 実験手法 

⑤－２－１ InAlN/GaN-MIS-HEMT の試作 

本研究で試作した InAlN/GaN-MIS-HEMT の断面構造を図⑤-2 に示す。本デバイスの主

要部分である InAlN 表面の酸化層、及び絶縁膜の形成については詳細を以下に示す。 

 
⑤－２－２ InAlN 表面の酸化処理 

ソース・ドレイン電極を InAlN/GaN-MIS-HEMT 上に形成した後、H2O 処理にて InAlN

表面に 2 nm の酸化層を形成した。H2O 処理は、ALD 装置内で、H2O 蒸気を用いて 300℃の

表面温度で 30 分間行った。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

図⑤-2 試作した InAlN/GaN-MIS-HEMT の断面構造 
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⑤－２－３ ALD による絶縁膜の形成 

H2O 酸化方式 
Thermal-ALD 装置を用い、Al2O3を表面温度 300 ℃で成膜した。この時の Al2O3形成の

化学反応式を式⑤-1 に示す。ALD 法の成膜シーケンスは図⑤-3 に示すように、(1)H2O

を基板へ供給し、化学吸着させ、(2)過剰な H2O 及び副生成物を N2で 10 秒間パージし、

(3) トリメチルアルミニウム(TMA)を供給し、基板に吸着した H2O と反応させた後、(4)

過剰な TMA 及び副生成物を 10 秒間パージする。以上の一連動作を 1 サイクルとし、サ

イクル数を制御することで所望の膜厚を得た。 

 

 

2Al(CH3)3 + 3H2O → Al2O3 + 6CH4                              (式⑤-1) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
O2プラズマ酸化方式 

Plasma-ALD 装置を用い、Al2O3を表面温度 300 ℃で成膜した。この時の Al2O3形成の

化学反応式を式⑤-2 に示す。ALD 法の成膜シーケンスは、(1)TMA を基板へ供給し、化

学吸着させ、(2)過剰な TMA 及び副生成物を Ar で 10 秒間パージし、(3) O2プラズマを

発生させ、基板に吸着した TMA と反応させた後、(4)過剰な O2及び副生成物を 10 秒間

パージする。以上の一連動作を 1サイクルとし、サイクル数を制御することで所望の膜

厚を得た。 

 
4Al(CH3)3 + 3O2 → 2Al2O3 + 6C2H6                            (式⑤-2) 

 
 
⑤－２－４ Al2O3成膜後のアニール 

ランプアニール装置を用い、N2雰囲気下で Al2O3成膜後のアニール(Post Deposition 

Anneal：PDA)を行った。処理時間は 1 分、表面温度は 600℃とした。 

図⑤-3  ALD 法の成膜シーケンス 
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⑤－２－５ Al2O3の膜密度評価 

 Ｘ線回折装置を用いた X-ray reflectivity (XRR)にて、2θ＝0.0～1.5 °の範囲で

反射率を測定し、下記のフィッティング方程式を使用することで Al2O3の膜密度を算出

した。XRR の測定手法は「①InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術の開発」に詳述している。 

 
⑤－２－６ Al2O3の絶縁性評価 

抵抗加熱型真空蒸着装置にて、Si基板上に成膜した Al2O3の上に直径 1 mm，厚さ 100 

nm の金電極を形成した後、I-V メータを用いて絶縁耐圧を測定した(図⑤-4､図⑤-5)。 

 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 

 

⑤－２－７ InAlN/GaN-MIS-HEMT の DC 特性評価 

試作したデバイスの DC 特性は、ドレイン電流-ゲート電圧(Id-Vgs)、ゲートリーク電

流-ゲート電圧(Ig-Vgs)にて評価した。Id-Vgs、Ig-Vgs測定では Vdsを 10 V とし、Vgsを-3 V

から 2 V まで掃引した。 

 

⑤－２－８ 光照射 TLM による電子トラップの評価 

 InAlN/GaN-MIS-HEMT の Al2O3/InAlN 界面における電子トラップを評価するため、光照

射前後で TLM (Transmission-line-model)測定を行い、シート抵抗(Rsh)変化の波長依存

性から電子トラップ準位を見積もった。ハロゲンランプとバンドパスフィルターを併用

し、500, 600, 700 nm の光をサンプルに照射し、評価を行った。 

 

⑤－２－９ Al2O3/InAlN 界面の化学結合状態、および InAlN 酸化層の深さ評価 

X 線光電子分光法（X-ray Photoelectron Spectroscopy：XPS)にて Al2O3/InAlN 界面

の化学結合状態を評価した（図⑤-6）。照射 X 線には、単色化したモノクロ光源（Al K

α1）を用いた。InAlN/GaN-HEMT 上に 2 nm の Al2O3を成膜し、Al2O3の上から InAlN 酸化

図⑤-4  Al2O3の絶縁性評価 図⑤-5  I-V メータ 
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層を分析した。得られた O 1s スペクトルを Al2O3と In2O3に波形分離し、Al2O3/In2O3比

を算出した。なお、表面付着物に起因する組成ずれを排除するため、前処理として測定

面への Arクリーニングを施した。また、検出器の取出角を 15，30，45°と変化させる

ことで化学結合状態の深さ依存性を取得した。また、XPS 装置内で Ar エッチングを行

い、酸素濃度のデプスプロファイルを取得することで、酸化層の深さを見積もった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

⑤－２－１０ InAlN/GaN-MIS-HEMT の電流コラプス評価 

InAlN/GaN-MIS-HEMT の電流コラプスは、パルス I-V 測定にて評価した。パルス I-V

の測定手法は「②バックバリア成長技術の開発」に詳述している。電圧ストレス(Vgs= -3 

V、Vds= 20 V)の印加前後で Id-Vds測定を行い、Vds = 5 V における Idの減少率から電流

コラプスを見積もった。 

 

 

⑤－２－１１ InAlN/GaN-MIS-HEMT の C-V ヒステリシス評価 

マニュアルプローブを用い、InAlN/GaN-HEMT上に成膜されたAl2O3のC-V測定を行い、

C-V ヒステリシスを評価した。-20 V の電圧を印加し 0.02 V/sec で+10 V まで掃引 

(Forward)し、続けて+10 Vから-20 Vまで掃引 (Reverse)することでC-Vカーブを得た。 

 

⑤－２－１２ InAlN/GaN-MIS-HEMT の Vthシフト評価 

マニュアルプローブを用い、InAlN/GaN-MIS-HEMT の Id-Vgs測定を行った。Vthシフト

は得られた I-V カーブのヒステリシスから算出した。Vdsを 10 V とし、Vgsを-10 V から

2 V、10 V から-20 V と掃引することで I-V カーブを得た。 

 

 

図⑤-6  XPS 装置の外観 
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⑤－３ 結果と考察 

⑤－３－１ ALD-Al2O3の酸素原料が絶縁特性に与える影響 

図⑤-7 に ALD-Al2O3成膜時の酸素原料に H2O 蒸気、O2プラズマを用い、それぞれの絶

縁特性を評価した結果を示す。Si基板上に成膜した 40 nm の Al2O3の上に直径 1 mm，厚

さ 100 nm の金電極を形成した後、I-V メータを用いてリーク電流を評価した。この結

果から、酸素原料に O2プラズマを用いた ALD-Al2O3 (O2プラズマ-Al2O3)は、H2O 蒸気を用

いたALD-Al2O3 (H2O蒸気-Al2O3)よりも大幅にリーク電流を低減できていることがわかる。

ALD-Al2O3の成膜反応は、式⑤-1，式⑤-2 にそれぞれ示すように、Al原料である TMA に

起因した Al-CH3結合を、H2O 蒸気、もしくは O2プラズマによって、Al-OH、Al-O＊(＊: ラ

ジカル)に置換することによって反応が進んでいく。したがって、酸化力が不十分であ

る場合には、Al-CH3結合が置換されず、Al2O3のネットワーク形成(Al-O-Al)が阻害され

てしまう。また、H2O 蒸気を用いた際に形成される Al-OH は、O2プラズマを用いた際に

形成される Al-O＊よりも酸化還元電位が小さく酸化力が低いため(表⑤-1)、新たに供給

された TMAの Al-CH3結合との反応が十分に進まず、膜中に残留する可能性が高い。Al-OH

として残留した際には、上述した Al2O3のネットワーク形成が進まないため、密度の低

い膜が形成されると考えられる。したがって、ALD 酸素原料を変えた際のリーク電流差

は、Al2O3の膜密度差に起因している可能性が高い。 

そこで、本仮説を検証するため、X線反射率法(XRR)により ALD-Al2O3の X線反射強度

を測定し(図⑤-8)、得られたプロファイルから膜密度を算出した結果を表⑤-2に示す。

この結果から、H2O 蒸気-Al2O3の膜密度は 2.96 g/cm3と、O2プラズマ-Al2O3の膜密度(3.00 

～3.30 g/cm3)よりも低く、我々の予想どおり、H2O 蒸気-Al2O3では Al2O3のネットワーク

形成が十分に進んでいない可能性が示唆された。一方、O2プラズマ-Al2O3では、O2プラ

ズマ中のラジカルやイオンが Al-CH3結合との置換反応に寄与し、Al2O3のネットワーク

形成が促進され、H2O蒸気-Al2O3に比べて緻密な膜が形成されているものと考えられる。 

以上の結果から、InAlN/GaN-MIS-HEMT に適用するゲート絶縁膜としては、O2 プラズ

マを酸素原料に用いた O2プラズマ-Al2O3が好ましいと考えられる。 

また、本分析結果からは、Al2O3/Si 界面において低密度な界面層が形成されており、

その存在は図⑤-9 に示す断面 TEM 写真からも確認されている。Si 基板表面に存在する

自然酸化膜は、Al2O3 の成膜前にフッ酸を用いて除去しているため、本界面層は、Al2O3

成膜時の酸素原料(O2プラズマ、H2O 蒸気)によって形成された可能性が高い。実デバイ

スの Al2O3/InAlN 界面にも同様の層が存在した際には、絶縁特性、ゲートリーク電流へ

の影響が懸念される。本件については、⑤-3-3 で検証を進める。 
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図⑤-7  ALD- Al2O3の絶縁特性 

表⑤-1 ALD 酸素原料の酸化還元電位 
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表⑤-2  ALD-Al2O3の膜密度算出結果 

図⑤-8  ALD-Al2O3の X線反射率測定結果 

図⑤-9  ALD-Al2O3/Si sub.構造の断面 TEM 写真(H2O 蒸気) 
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⑤－３－２ MIS 構造による InAlN/GaN-HEMT のゲートリーク電流低減 

図⑤-10 に O2プラズマ-Al2O3を適用した InAlN/GaN-MIS-HEMT、及びリファレンスサン

プルとして用いたショットキーデバイスの Ig-Vgs特性を示す。この結果から、今回開発

した MIS デバイスは、Vgs = -3 V におけるゲートリーク電流が 7.9×10-7 A/mm と、従来

のショットキーデバイスよりも 1 桁以上ゲートリーク電流を低減できており、平成 27

年度の開発目標値(Ig ＜ 1E-6 A/mm)を達成することができた。これは、InAlN 上に緻

密な O2 プラズマ-Al2O3 を形成したことで、2 nm という極めて薄い膜厚でも高い絶縁性

を実現できたためと考えられる。 

図⑤-11 に示す Id-Vgs, gm-Vgs特性からは、MIS 構造によりゲートとチャネル間の距離

が広がることで、閾値が 0.2 V 程度深くなっているが、相互コンダクタンス(gm)に有意

差は見られない。式⑤-3，⑤-4 に示すように、ゲート-チャネル間距離(d + Δd)が広

がった際には gm が低下し、高周波特性の劣化が懸念されるが、今回の試作ではその影

響は見られなかった。したがって、薄膜 Al2O3形成による MIS 構造は、高周波特性を維

持したゲートリーク電流の低減に有効であることが、本結果から明らかとなった。 

 
 

gm = εo εs Wg νs / (d + Δd)                                     (式⑤-3) 
 

gm：相互コンダクタンス、εo：真空の誘電率、εs：比誘電率 

Wg：ゲート幅、νs：飽和ドリフト速度、d + Δd：ゲート-チャネル間距離 
 
 
 

ft = gm / 2π (Cgs + Cgd)                                  (式⑤-4) 
 

fT：電流利得遮断周波数、gm：相互コンダクタンス 

Cgs：ゲート-ソース間容量、Cgd：ゲート-ドレイン間容量 
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図⑤-10  InAlN/GaN-HEMT の Ig-Vgs特性 

図⑤-11  InAlN/GaN-HEMT の Id-Vgs, gm-Vgs特性 
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⑤－３－３ Al2O3/InAlN 界面の酸化制御による電子トラップの低減 

Al2O3/InAlN界面におけるInAlN酸化層が電子トラップに与える影響を調査するため、

光照射前後で TLM 測定を行い、Rshの変化を評価した。図⑤-12 に光照射 TLM による電子

トラップ評価のメカニズムを示す。InAlN/GaN-MIS-HEMT において、Al2O3/InAlN 界面に

電子トラップが存在した場合(図⑤-12 (a))、Rshは本来の特性(as-grown)よりも高い値

を示す。一方、それらのサンプルに対して光を照射し、照射光の波長とトラップ準位が

一致した場合には、電子がトラップから放出され(図⑤-12 (b))、Rshは本来の値まで低

減する。InAlN 酸化層に起因する電子トラップとしては、コンダクションバンドエッジ

(Ec)から 1.6～2.45 eV 付近の深いトラップ準位が想定されるため[1]、本評価では 1.77 

eV (700 nm), 2.07 eV (600 nm), 2.48 eV (700 nm)の光を InAlN/GaN-MIS-HEMT に照

射し、Rshの波長依存性を調査した。その際、Al2O3成膜前の H2O 処理の有無を比較した。

これらの結果を図⑤-13 に示す。 

この結果から、H2O 処理無しにおいて、600，700 nm の Rsh は光照射前(291  /sq.)

とほぼ同程度であるのに対し、500 nm の光を照射した際には Rshが大きく低減しており、

波長依存性が明確に観察されている。一方、Al2O3成膜前に H2O 処理を行った H2O 処理有

りでは、Rshの波長依存性は小さく、光照射前の Rshも as-grown の値(220～230  / sq.)

と同程度である。このことから、H2O 処理無しの InAlN 酸化層には、H2O 処理を行ったも

のよりも多くの電子トラップが存在しており、それらの準位位置は波長 500～600 nm の

エネルギー帯に対応した 2.07～2.48 eV と推察される。そして、Al2O3 成膜前に InAlN

表面を H2O 処理することで、InAlN 酸化層の化学状態が変化し、電子トラップ密度が低

減していると考えられる。 

そこで本研究においては、XPSにてInAlN酸化層の化学結合状態を分析し、Al2O3/InAlN

界面における電子トラップの起源を調査した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑤-12 光照射 TLM による電子トラップ評価のメカニズム 
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     図⑤-13 光照射 TLM による Rsh評価結果 

 

 

 

Al2O3/InAlN 界面における InAlN 酸化層の化学結合状態を調査するため、2 nm の

ALD-Al2O3上からInAlNを XPSにて分析した。得られたO 1sスペクトル(図⑤-14)を Al2O3

と In2O3 に波形分離し、Al2O3/ In2O3 比を算出した(図⑤-15)。本分析では、検出器の取

出角を 15，30，45°と変化させることで、Al2O3/ In2O3比の深さ依存性を取得した。15°

の取出角では、2～3 nm、30°では 4～5 nm、45°では 6～7 nm の深さまで検出可能で

ある。 

この結果から、Al2O3/InAlN 界面における InAlN 酸化層の Al2O3/In2O3比は H2O 処理に

より上昇しており、H2O 処理有りでは Al2O3が選択的に形成されていることがわかる。本

分析から得られるスペクトルには、Al2O3 と InAlN からの情報が混在しているが、検出

器の取出角が浅いほど Al2O3/InAlN 界面に対する感度が高くなる。よって、15°の取出

角で Al2O3/In2O3比に最も顕著な差が観察されたのは、Al2O3/InAlN 界面における InAlN

酸化層の組成変化が大きく影響していることがわかる。 

これは、300℃の H2O 蒸気を用いて InAlN 表面を酸化した際には、In(OH)xが昇華する

とともに、Al(OH)xの脱水縮合反応(式⑤-5)が進行し、Al2O3が選択的に形成されるため

と考えられる[1]。一方、H2O 処理を行わない場合は、無垢の InAlN 表面が Al2O3成膜時

に O2プラズマに曝されるため、Al2O3に加え In2O3が生成しやすい。In2O3のバンドギャ
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ップ(3.4 eV)は Al2O3(7.0 eV)よりも低いため、InAlN 酸化層における In2O3の割合が増

加し、InAlN に対して十分なΔEcを確保できない場合には、ゲートリーク電流を抑制で

きない(InAlN に対するΔEcは Al2O3が 0.9 eV 、In2O3は-2.2 eV)。また、In2O3は Al2O3

に比べてギブス自由エネルギーが大きく(In2O3：-198.6 kcal/mol，Al2O3：-377.9 

kcal/mol)、化学的に不安定であることから酸素欠損を形成しやすく、電子トラップと

して作用することもわかっている[2]。なお、In2O3中に酸素空孔が形成された際のトラ

ップ準位は、コンダクションバンドから 2.45 eV 前後と報告されており[3]、光照射 TLM

にて見積られたトラップ準位とほぼ一致している。 

したがって、Al2O3成膜前の H2O 処理は、InAlN/GaN-MIS-HEMT のゲートリーク電流だ

けでなく、電流コラプスのようなトラップ起因の特性変動現象を抑制する効果も期待で

きる。 

 

2Al(OH)3 → Al2O3 + 3H2O                                  (式⑤-5) 

 

図⑤-16にInAlN/GaN-MIS-HEMTの電流コラプス評価結果を示す。電圧ストレス(Vgs ＝ 

-3 V、Vds = 20 V)の印加前後で Id-Vds測定を行い、Vds = 5 V における Idの減少率から

電流コラプスを見積った。これらの結果から、H2O 処理により予想通り電流コラプスが

低減しており、H2O 蒸気を用いた InAlN 酸化は、ゲートリーク電流だけでなく、電流コ

ラプスに対しても抑制効果を示すことが明らかとなった。これは、H2O 蒸気を用いた酸

化処理により、In(OH)xが昇華することで不安定な In2O3が低減し[4, 5]、酸素空孔に起

因した電子トラップが低減した効果と考えられ、図⑤-13 に示した光照射 TLM の結果と

一致する。しかしながら、図⑤-16 の Id-Vds特性から見積もった H2O 処理なしのオン抵

抗(Ron)は、TLM 測定から得られた Rc、Rshから見積もった値(2.31 mm)よりも小さい。

これは、パルス I-V 測定中の周囲の光の影響によりトラップから電子が放出され、測定

時の Rshが小さくなったためと推察される。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑤-14 InAlN 酸化層の XPS 分析結果(O 1s スペクトル) 
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図⑤-15 InAlN 酸化層の Al2O3/In2O3比 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑤-16 InAlN/GaN-MIS-HEMT の Id-Vds特性 
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次に、Al2O3成膜前に H2O 処理を適用した InAlN/GaN-MIS-HEMT の C-V 特性評価結果を

図⑤-17 に示す。この結果から、Forward (-20 → +10 V)と Reverse (+10 → -20 V)

の C-V ヒステリシス(ΔVth)が 0.34 V と、平成 28年度の開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V)

を達成することに成功した。以上の結果から、H2O 蒸気を用いた Al2O3 成膜前処理は、

InAlN/GaN-MIS-HEMTのAl2O3/InAlN界面における電子トラップの低減に有効であること

が明らかとなった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑤-17  H2O 前処理を適用した InAlN/GaN-MIS-HEMT の C-V 特性 
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⑤－３－４ Al2O3成膜時のプラズマダメージ低減、および H2O 酸化膜厚の最適化 

Al2O3成膜時の O2プラズマダメージを低減するため、プラズマパワーの制御を検討し

た。図⑤-18 に、プラズマパワーを 400 W から 75 W に制御した際の、InAlN 中における

酸素濃度のデプスプロファイルを XPS にて取得した結果を示す。この結果から、いずれ

の深さにおいても酸素濃度は 400 W の方が 75 W よりも高く、InAlN の酸化が O2プラズ

マによって促進されていることがわかる。また、酸素が検出される深さも酸素原料間で

差が見られ、400 W ではプラズマ酸化層が 4 nm に達することが明らかとなった。これ

は、プラズマパワーが高いと、InAlN 表面がより活性なラジカルやイオンに晒され、酸

素が深くまで侵入するためと考えられる。また、プラズマ酸化層の低減により、Rsh も

361 /sq.から 282 /sq.に低減しており、ダメージが抑制されていることがわかる。 

以上の結果から、Al2O3成膜時のプラズマパワーは 75 W とし、2 nm のプラズマダメー

ジを抑制するため、H2O 酸化層の狙い膜厚は 2 nm とした。 

 

 

 

 

 

図⑤-18 Al2O3/InAlN 界面における InAlN 酸化層の深さ 
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H2O酸化層を2 nmに制御するため、処理温度、処理時間と酸化膜厚の関係を調査した。

図⑤-19 に、表面温度を 300、400℃として、処理時間を変化させた際の酸化膜厚を示す。

この結果から、処理温度を固定した際には、一定の処理時間で酸化膜厚が飽和しており、

300℃では約 2 nm、400℃では約 3 nm の酸化膜が形成されることがわかる。どちらの処

理温度においても、15 分以上の処理時間では、酸化膜厚に大きな変化は見られない。

これは、酸化膜厚の増加に伴い、H2O 蒸気の InAlN 層への到達が抑制されているためと

考えられる。また、上述したように、Al2O3 成膜時のプラズマダメージを抑制するため

には、2 nm 以上の酸化膜厚が有効と考えられるが、必要以上に InAlN を酸化してしま

うと、電子供給層が薄くなり、2DEG 密度が低下する恐れがある。したがって、H2O 蒸気

の処理温度は、膜厚が 2 nm で飽和する 300℃が適していると考えられる。一方、処理

時間については、面内バラツキ等も考慮すると、十分な処理時間を確保するため、30

分が好ましいと考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑤-19 H2O 処理時間と酸化膜厚の関係 
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図⑤-20 に最適化した絶縁膜成長シーケンスにて試作した InAlN/GaN-MIS-HEMT の

Id-Vgs、Ig-Vgs特性を示す。この結果から、Id-Vgs カーブにおける閾値電圧変動(ΔVth)は

±0.05 V と、最終年度である平成 29 年度の開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V)を達成する

ことができた。 

Ig-Vgs カーブからは、最適化した絶縁膜成長シーケンスにおいてもゲートリーク電流

は 1.0×10-6 A/mm 以下であり、Al2O3成膜時のプラズマパワー制御と、H2O 酸化条件の最

適化により、低トラップと低ゲートリーク電流を両立することに成功した。 

 

 

 

図⑤-20 InAlN/GaN-MIS-HEMT の Id-Vgs，Ig-Vgs特性 
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⑤－３－５ 低トラップ絶縁膜の統合デバイスへの適用 

本技術を統合デバイスに適用する際には、H2O 蒸気を用いて電子供給層表面に 2 nm

の酸化層を形成した後、「④高電流構造シミュレーション」の結果をフィードバックし

て、破壊電界を超えない 10 nm の Al2O3を酸化層の上に形成した（図⑤-21(b)）。そのた

め、絶縁層の厚さは合計 12 nm となる。また、電子供給層については、「①InAlN、InAlGaN

系結晶成長技術の開発」の検討結果から InAlN よりもゲートリーク電流を低減可能な

InAlGaN を用いた。 

S 帯のロードプル評価において Pin-Pout特性を取得した結果、出力パワー密度(Psat)は

ショットキーゲートよりも MIS ゲートの方が高く、50 V の動作電圧において 12.6 W/mm

の出力特性を実現した。これは、MIS ゲートは順方向ゲートリーク電流が低く、より高

い順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加した効果と考えられる。また、MIS

ゲートの採用により、電力付加効率(Power-Added Efficiency：PAE)も 10％程度向上す

ることが明らかとなった。これは、本項で示した Al2O3形成時の界面改質（パッシベー

ション膜/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と

考えられる。 

今回の評価では、MIS ゲートの耐圧により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、

低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上するとともに、デバイス構造の工夫により電界緩和が

実現した際には、動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

図⑤-21 統合デバイス最終試作における HEMT 構造の断面模式図 
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⑤－４ まとめ 

高出力 GaN HEMT への適用が期待される InAl(Ga)N-HEMTのゲートリーク電流低減に向

け、ALD-Al2O3を用いた MIS 構造を開発し、以下の結論を得た。 

 

1)O2 プラズマを酸素原料に用いた ALD-Al2O3 (O2 プラズマ-Al2O3)は、O2 プラズマ中のラ

ジカルやイオンが反応促進に寄与するため、H2O 蒸気を酸素原料に用いた ALD- Al2O3 (H2O

蒸気-Al2O3)よりも膜密度が高く、InAlN/GaN-MIS-HEMT 向けのゲート絶縁膜として適し

ている。 

 

2)InAlN/GaN-MIS-HEMT に O2 プラズマ-Al2O3 を適用することで、従来のショットキーデ

バイスよりも大幅にゲートリーク電流を低減でき、平成 27 年度の目標値(Ig ＜ 1E-6 

A/mm)を達成することに成功した。また、MIS 構造を適用した際には、ゲート絶縁膜に

よってゲートとチャネル間の距離が広がるため、gm低下による高周波特性の劣化が懸念

されるが、今回適用した 2 nm の Al2O3膜厚では、閾値が 0.2 V 程度深くなるものの、gm

に有意差は見られない。 

 

3) Al2O3/InAlN 界面に存在する In2O3中は、化学的に不安定であるため酸素空孔を形成

しやすく、電子トラップとして作用する。このため、InAlN/GaN-MIS-HEMT の Al2O3/InAlN

界面に In2O3が存在した場合には、シート抵抗(Rsh)上昇や電流コラプスの原因となる。 

 

4) InAlN/GaN-MIS-HEMT の Rsh上昇や電流コラプスは、Al2O3成膜前の InAlN 表面を H2O

蒸気にて酸化することで抑制できる。これは、H2O 蒸気を用いて In(OH)x を昇華させる

ことで、不安定な In2O3を選択的に除去でき、酸素空孔に起因した電子トラップを低減

できるためである。本デバイスの C-V ヒステリシスを評価した結果、ΔVth = 0.34 V と

平成 28 年度の目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V)を達成することに成功した。 

 

5) 上述した絶縁膜成長シーケンスを最適化することで、InAlN/GaN-MIS-HEMT の Id-Vgs

カーブにおける閾値電圧変動(ΔVth)は±0.05 V 以下まで低減し、最終年度となる平成

29 年度の開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V)を達成することができた。Ig-Vgs カーブにおい

ても、ゲートリーク電流は 1.0×10-6 A/mm 以下を維持しており、Al2O3成膜時のプラズ

マパワー制御と、H2O 酸化条件の最適化により、低トラップと低ゲートリーク電流を両

立することに成功した。 

 

6) 本技術を統合デバイスに適用する際には、H2O 蒸気を用いて電子供給層表面に 2 nm

の酸化層を形成した後、「④高電流構造シミュレーション」の結果をフィードバックし

て、破壊電界を超えない 10 nm の Al2O3を酸化層の上に形成した。また、電子供給層に
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ついては、「①InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術の開発」の検討結果から InAlN よりもゲ

ートリーク電流を低減可能な InAlGaN を用いた。S帯のロードプル評価において Pin-Pout

特性を取得した結果、Psatはショットキーゲートよりも MIS ゲートの方が高く、50 V の

動作電圧において 12.6 W/mm の出力特性を実現した。これは、MIS ゲートは順方向ゲー

トリーク電流が低く、より高い順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加した

効果と考えられる。また、MIS ゲートの採用により、PAE も 10％程度向上することが明

らかとなった。これは、本項で示した Al2O3 形成時の界面改質（パッシベーション膜

/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と考えられ

る。 

今回の評価では、MIS ゲートの耐圧により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、

低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上するとともに、デバイス構造の工夫により電界緩和が

実現した際には、動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 
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１．１．６ ⑥高放熱設計・熱評価 

 

開発概要 

本項で報告する「⑥高放熱設計・熱評価」は、3次元熱シミュレーション技術および

熱特性評価技術を駆使して高放熱を実現する SiC/ダイヤモンド構造の界面状態を算出

し、「⑧接合プロセス技術開発」へフィードバックすることでデバイスの放熱特性向上

に貢献することを目的とした。 
 

本研究の概要は次のとおりである（開発フローチャート図⑥-1）。 
平成 27 年度は、3D熱シミュレーション技術の環境構築を実施するとともに、放熱シ

ミュレーションについて初期検討を行い、現行技術の限界見極めと異種材料による性能

向上効果を検証した。 

平成 28 年度は、現行放熱構造である SiC/AuSn/Cu 系ベースプレートにおける放熱限

界および理想的に接合した SiC/ダイヤモンド構造による放熱限界の見極めを行った。

また、適切な熱評価手法を選定・適用して SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを取

得し、精度向上に向けたシミュレーションへのフィードバックも併せて実施した。 

平成 29 年度は、平成 28年度に取得した熱パラメータを用いた熱シミュレーションを

行い、実現可能なデバイス構造における放熱の最適化を図った。さらに熱抵抗を従来デ

バイス比で 30%低減するために必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレー

ションにより見極め、接合プロセス技術にフィードバックを行った。さらに統合デバイ

ス（最終試作（I））の熱抵抗を実測し、シミュレーションとの整合性を検証した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑥-3 本技術の開発フローチャート 
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⑥－１ 本技術の開発意義 

デバイスの高出力化を実現すると、その出力の増加に伴い発熱量も増加するため、高

放熱技術の研究は極めて重要である。一般的に GaN-HEMT 高出力アンプ（High Power 

Amplifier：HPA）は CuMo 等のパッケージ材料に AuSn で実装される (図⑥-2)。GaN 結

晶を成長する SiC 基板は熱伝導率の高い材料（～420 W/mK）ではあるが、放熱性能向上

のため 150 m 程度まで薄層化している。図⑥-3に赤外線（IR）顕微鏡による出力 150 W

級の S 帯 GaN HPA の熱分布を示す。この評価によれば、熱抵抗はチップ中心で最大 1.5℃

/W 程度となる。このため、150 W 出力時にはジャンクション温度は 200℃を超え、デバ

イス信頼性の観点から限界に近づいている。高放熱技術として、これまでに GaN on ダ

イヤモンド構造が報告されている[1-3]。ダイヤモンドの熱伝導率は 2000 W/mK と非常

に高く、ヒートスプレッダ材料として効果的である。従来技術としては、ダイヤモンド

基板貼り合わせ、GaN 結晶裏面 CVD ダイヤモンド成膜、ダイヤモンド基板上 GaN 成長等

がある。 

 

本研究では、In 系結晶を有する GaN-HEMT 構造に高放熱技術を適用するため、結晶成

長後に実施可能なダイヤモンド基板貼り合わせ技術を検討した。従来のダイヤモンド基

板貼り合わせ技術では GaN とダイヤモンドとの界面に Dielectric Layer 等の接合層を

設けている(図⑥-4)が、この接合層は熱抵抗になると考えられる。そこで、この接合層

を無くすため、GaN チップとダイヤモンド等の高熱伝導ヒートスプレッダ材料の原子層

レベルでの表面活性化接合（直接接合）を検討した（図⑥-5）。表面活性化接合とは、

接合面を真空中でアルゴンビーム等により表面処理を行い、表面の原子同士を化学結合

させる接合方法である(図⑥-6)。さらに、上記施策に加え、デバイスサイズ、界面熱抵

抗、ヒートスプレッダサイズ等を最適化するため、本研究では 3次元（3D）熱シミュレ

ーションを用いたデバイス高放熱構造設計および熱パラメータ評価を実施した。 

 

 

         

図⑥-2 一般的な GaN HPA 実装     図⑥-3 150W 級 GaN HPA の温度分布 
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図⑥-4 従来の GaN on ダイヤモンド構造 

 

 

 

図⑥-5 直接接合による GaN on ダイヤモンド構造 

 

 

 

図⑥-6 表面活性化接合（直接接合） 

 

 

 

⑥－２ 3D 熱シミュレーション環境構築と初期検討 

本研究は汎用のワークステーションを用い、Mentor Graphics 社製 FloTHERM により

3D の熱シミュレーションを行った。各種パラメータは参考文献[4-7]を参考にした。一

覧を表⑥-1 にまとめる。GaN, SiC, ダイヤモンド, AuSn, CuW の熱伝導率は、それぞれ

160, 430, 2000, 57, 200 W/mK とした。また、ここでは定常状態のシミュレーション

のため、比熱・密度はデフォルト１のままにした。過渡分析の場合、比熱・密度の設定

が必要である。GaN/SiC 界面、GaN/ダイヤモンド界面、SiC/ダイヤモンド界面の熱抵抗
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は一律 2.5×10-8 m2K/W とした。熱シミュレーションでは各材料の界面熱抵抗のパラメ

ータが重要であるが、SiC/ダイヤモンド界面の熱抵抗のパラメータは未知であるため、

参考文献[4-7]と同じ値を用いた。 

 

図⑥-7 は基本的なシミュレーション構造である。GaN, AuSn, CuW の膜厚は、それぞ

れ 2, 25, 1000 m に固定し、SiC 層、ダイヤモンド層はシミュレーション毎に変化さ

せた。チップサイズは 1 mm×6 mm の長方形で、ベース材サイズは 10 mm×10 mm×1 mm 

t の正方形とした。発熱領域はゲート長 0.5 m ×ゲート幅 0.3 mm×深さ 0.1 m とし、

GaN 層内に設定した。出力密度 5 W/mm の場合、効率 50%としてゲート 1本当たりの発熱

量を 1.5 W とした。出力 2倍の場合、発熱量は 3 W とした。また、ゲート数は 96 本で、

ゲート-ゲート間距離を 50 m とし、チップ中央に配置した。環境は空気, 30℃, 1 気

圧で、ベース材底面温度を 27℃一定とした。 

 

図⑥-7 に示す GaN/100 m 厚 SiC/CuW ベースの基本構造の場合、144 W 出力で最高表

面温度は 215℃に達する（図⑥-8）ことがわかる。全体の熱抵抗としては 1.3℃/W で実

測値 1.5℃/W に近い値となっている。さらに、SiC をダイヤモンドに置き換えた GaN/100 

m 厚ダイヤモンド/CuW ベース構造の場合、最高表面温度は 174℃とダイヤモンドがヒ

ートスプレッダとして効果があることがわかった。 

 

一方、出力を 2倍（288 W）にした場合、GaN/100 m 厚 SiC/CuW ベースの基本構造で

は最高表面温度は 404℃にまで達する（図⑥-9）。さらに GaN/100 m 厚ダイヤモンド/CuW

ベース構造でも最高表面温度は 322℃とヒートスプレッダとしての効果はあるが、SiC

基板をそのままダイヤモンド基板に置き換えても十分でないことがわかった。 

 

 

 

 

表⑥-１ 現行構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN SiC Diamond GaN/SiC 

GaN/Diamond 

SiC/Diamond 

AuSn CuW 

熱伝導率(W/mK) 160 430 2000 NA 57 200 

界面熱抵抗(m2K/W) NA NA NA 2.5x10-8 NA NA 
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図⑥-7 3D 熱シミュレーションの GaN/100 m 厚基板/CuW ベース構造 

 

 

  
図⑥-8 144W GaN HPA/100 m 厚基板/CuW ベース構造の表面温度（SiC、ダイヤモンド） 

 

 
図⑥-9 288W GaN HPA/100 m 厚基板/CuW ベース構造の表面温度（SiC、ダイヤモンド） 
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そこで、ダイヤモンド層を厚く、かつ、CuW ベース材と同じサイズに変更した

GaN-HEMT/30 m 厚 SiC/300 m 厚ダイヤモンド/直接接合/CuW ベース構造（図⑥-10）を

シミュレーションした。結果として、144 W 出力で最高表面温度は 121℃まで低減し、

288 W 出力でも最高表面温度は 215℃と、144 W 出力の現行構造と同等の表面温度とな

っている（図⑥-11）。図⑥-11 に示すように、熱がダイヤモンドを通じて横方向に逃げ

ているのがわかる。AuSn ソルダーによる熱抵抗が存在する場合、いかに上層部で熱を

横方向に拡散させるかが高放熱技術の鍵となる。 

 

以上のように、3D 熱シミュレーション技術の環境構築と立ち上げを実施し、GaN-HEMT

の放熱シミュレーションについて初期検討を行った。ダイヤモンド層を厚く（300 m）、

かつ、CuW ベース材と同じサイズに変更することによりダイヤモンドを通じて横方向に

熱を逃がし、出力2倍でも最高表面温度は215℃に抑えることができることを確認した。 

 

 

図⑥-10 GaN/30 m 厚 SiC/300 m 厚ダイヤモンド/CuW ベース構造 

 

図⑥-11 GaN HPA/30 m 厚 SiC/300 m 厚ダイヤモンド/CuW 表面温度 

（出力 144 W, 288 W） 
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⑥－３ 現行構造および理想ダイヤモンド接合構造の放熱限界 

平成 28 年度は、平成 27年度に導入した熱シミュレーションを活用して現行放熱構造

である SiC/AuSn/Cu 系ベースプレートにおける放熱限界および理想的に接合した SiC/

ダイヤモンド構造による放熱限界の見極めを行った。また、適切な熱評価手法を選定・

適用して SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを取得し、精度向上に向けたシミュレ

ーションへのフィードバックも併せて実施した。 

 

図⑥-7 は、シミュレーションした現行構造である。GaN, SiC, AuSn, CuW の膜厚は、

それぞれ 2, 100, 25, 1000 m に固定した。チップサイズは 1 mm×6 mm の長方形で、

ベース材サイズは 10 mm×10 mm×1 mm t の正方形とした。発熱領域はゲート長 0.5 m 

x ゲート幅 0.3 mm x 深さ 0.1 m とし、GaN 層内に設定した。ここでは、入力電力（Pin）

は約 25 dBm（0.3 W）で、出力電力（Pout）144, 288 W よりも十分小さいので無視し、

発熱量（Pdiss）は以下に定義した。 

 

          Pdiss ＝ PDC – Pout = Pout×(1/ηD - 1)        （式⑥-1） 

PDC：直流電力、ηD：ドレイン効率 

 

このため、出力密度 5 W/mm（出力 144 W）でドレイン効率 50, 60, 70%の場合、ゲー

ト 1 本当たりの発熱量をそれぞれ 0.643, 1, 1.5 W とした。加えて、出力密度 10 W/mm

（出力 288 W）でドレイン効率 50, 60, 70%の場合、ゲート 1 本当たりの発熱量をそれ

ぞれ 1.286, 2, 3 W とした。また、ゲート数は 96 本で、ゲート-ゲート間距離を 50 m

とし、チップ中央に配置した。 

 

表⑥-2 は、現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションに用い

たパラメータを示す。GaN, SiC の熱伝導率およびGaN/SiC界面熱抵抗は、後述の GaN/SiC

構造の熱分析測定から求めた 88, 420 W/mK、および、1.6×10-8 m2K/W とした。一方、

AuSn, CuW の熱伝導率は、参考文献[4-7]の 57, 200 W/mK を用いた。SiC/ダイヤモンド

界面の熱抵抗は 2.5×10-8 m2K/W とした。また、CW 動作の場合、定常状態のシミュレー

ションのため、比熱・密度はデフォルト１のままにした。環境は空気, 30℃, 1 気圧で、

ベース材底面温度を 27℃一定とした。 

 

図⑥-12 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC 現行構造である。AuSn, CuW の膜

厚は、それぞれ 25, 1000 m に固定し、シミュレーション毎に GaN エピ層厚と SiC 基板

厚はそれぞれ 0.5～10um、10～350 m の範囲で変化させた。図⑥-13 は、シミュレーシ

ョンした GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造である。SiC, Diamond, AuSn, CuW の膜厚は、

それぞれ 30, 300, 25, 1000 m に固定し、GaN エピ層厚はシミュレーション毎に 0.5
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～10 m の範囲で変化させた。チップサイズは 1 mm×6 mm の長方形で、ダイヤモンド

および CuW ベース材サイズは 10 mm ×10 mm×1 mm t の正方形とした。発熱領域はゲー

ト長0.5 m ×ゲート幅0.3 mm×深さ0.1 mとし、GaN層内に設定した。出力密度10 W/mm

（出力 288W）で、ドレイン効率 60%としてゲート 1本当たりの発熱量を 2 W とした。ま

た、ゲート数は 96 本で、ゲート-ゲート間距離を 50 m とし、チップ中央に配置した。 

 

 

 

図⑥-12 GaN HPA on SiC 現行構造 

 

 

 

図⑥-13 GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造 
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表⑥-2 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造ｼﾐｭﾚｰｼｮﾝのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

160 

88(※) 

NA 420 

420(※) 

NA 2000 57 200 

界面熱抵 抗

(m2K/W) 

NA 2.5x10-8 

1.6x10-8(※) 

NA 2.5x10-8 NA NA NA 

比熱(J/KgK) 490 NA 690 NA 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 NA 3.21 NA 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値（表⑥-3 より） 

 

図⑥-14 は、CW 動作時の現行構造および SiC/ダイヤ接合構造の最高表面温度の SiC

基板厚依存性を示している。GaN エピ層厚は 2 m 固定とした。現行構造の場合、SiC

膜厚 150 m を最小として、膜厚 100 m よりも薄くなると、最高表面温度が急激に上昇

することがわかった。図⑥-15 に現行構造断面の温度分布（SiC 膜厚：10 m（左）, 150 

m（右））を示している。図⑥-15 は最高表面温度から 200℃下げた温度範囲でプロット

している。SiC 膜厚 10 m の場合、SiC 層で熱が十分拡がる前に熱抵抗となる AuSn に到

達している。一方、SiC 膜厚 150 m の場合、AuSn 到達前に SiC 層内で熱が十分拡がり、

均一化していることがわかる。ただし、SiC 膜厚を 150 m より大きくすると AuSn まで

に到達する時間がかかるため、わずかに最高表面温度が上昇する。 

 

 

一方、SiC/ダイヤ接合構造の場合、SiC 膜厚の薄化とともに最高表面温度は低減して

いる。ダイヤ接合の場合、できる限り速く熱をダイヤモンドに到達させ、ダイヤモンド

で熱を横に拡げた方が有効と考えられる。さらに GaN 熱伝導率を文献値の 160 W/mK ま

で向上させると、SiC 膜厚 30 m 以下で最高表面温度は 200℃以下とすることが可能に

なる。GaN-HEMT HPA の放熱特性は、実際には GaN エピ層の熱伝導率の影響をかなり受

けていることがわかった。 
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図⑥-14 現行構造および SiC/ダイヤ接合構造の最高表面温度の SiC 基板厚依存性 

（GaN 層 2 m, 出力 288 W, CW, 効率 60%） 

 

 

  

図⑥-15 現行構造断面の温度分布（SiC 膜厚：10 m（左）, 150 m（右）） 

 

 

⑥－４ GaN/SiC および SiC/ダイヤモンドの熱抵抗評価 
平成 28 年度には、上記の熱シミュレーションの精度向上に向けて、適切な熱評価手

法を選定・適用して SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを取得した。熱抵抗の測定

は、実際にデバイスを形成して、デバイス温度を実測する方法もあるが、簡便に測定す

る方法としてピコ秒サーモリフレクタンス法（PicoTR）を検討した。 

 

評価サンプルは SiC 基板および GaN（1 m）/SiC 基板とした。また、評価にはピコ秒
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サーモリフレクタンス法による薄膜熱物性測定装置（PicoTR）を用いた。今回、サンプ

ル厚が、GaN 層(1 m)/SiC 基板(360～380 m)であり、裏面加熱/表面測温ができないた

め、表面加熱/表面測温にて熱拡散率を計測した。PicoTR は、サンプルの加熱と測定の

ため、サンプル表面に Mo 等の金属膜が必要となる。サンプル表面の Mo膜は、赤外光に

より加熱され反射率が変化し、反射した測温光の強度と位相が変化する。測定対象物の

熱拡散率が高いほど、Mo 膜の温度が早く元に戻り、反射した測温光の強度と位相が早

く元に戻る。その時間変化を最速 1 ps の時間分解能で測定し、解析することにより、

熱拡散率を算出している。 

 

得られた温度履歴曲線から算出した、各サンプルの熱伝導率および層間の界面熱抵抗

を表⑥-3に示す。各数値は GaN の熱伝導率を除いて、J.W.Pomeroy らの報告と良く一致

しており[4]、本測定による薄膜評価の妥当性を裏付けている。一方、GaN の熱伝導率

が低下した理由については、GaN を成長する際に中間層として用いた AlGaN 層の影響を

受けたものと推察している。 

 

     表⑥-3 SiC 基板および GaN 層/SiC 基板の熱伝導率と界面熱抵抗 

サンプル Mo/SiC, Mo/GaN 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN 

熱伝導率

λ 

W/(m･K) 

GaN 

熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN/SiC 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

SiC 

熱伝導率

λ 

W/(m･K) 

Mo/SiC 基板 

 
3.3×10-9 NA NA NA 420 

Mo/GaN 層/ 

SiC 基板 
4.5×10-9 88 1.1×10-8 1.6×10-8 420 

 

平成 29 年度は、周期加熱法を用いて実際に接合した SiC/ダイヤモンドの熱抵抗評価

を実施した。周期加熱法は伝播される熱を加熱部の反対側で測定し、温度伝達の位相差

の周波数依存から熱拡散率を求める手法である。本検討では、得られた熱拡散率と比熱、

密度の物性値からサンプルの熱抵抗を導出する。サンプルには SiC 基板、ダイヤモンド

基板、および、SAB 接合した SiC/ダイヤモンドを用いた。表面活性化接合した SiC/ダ

イヤモンドの熱抵抗と SiC およびダイヤモンドそれぞれの熱抵抗の差分から、SiC/ダイ

ヤモンド界面熱抵抗 6.72×10-8 m2K/W を算出した。 

 

また、統合デバイス（最終試作（I））の熱抵抗を実測し、シミュレーションとの整合

性を検証するため、統合デバイス（最終試作（I））構造に近い InGaN バックバリアを有

する結晶の熱パラメータも取得した。（表⑥-4） 
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    表⑥-4 SiC 基板および GaN 層/SiC 基板の熱伝導率と界面熱抵抗 

サンプル Mo/SiC, Mo/GaN 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN 

熱伝導率λ 

W/(m･K) 

GaN 

熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN/SiC 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

InGaN バック

バリア構造 
9.0×10-9 140 1.0×10-8 9.0×10-9 

 

 

⑥－５ 実測した熱パラメータを用いた高放熱構造設計 
平成 29 年度は、平成 28年度に取得した SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを用

いた熱シミュレーションを行い、実現可能なデバイス構造における放熱の最適化を図っ

た。さらに熱抵抗を従来構造から 30%低減するために必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱

抵抗を熱シミュレーションにより見極め、接合プロセス技術にフィードバックを行った。 

 

図⑥-16 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC 現行構造である。GaN, SiC, AuSn, 

CuW の膜厚は、それぞれ 2, 100, 25, 1000 m に固定した。一方、図⑥-17 は、シミュ

レーションした GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造である。GaN, Diamond, AuSn, CuW の

膜厚は、それぞれ 2, 300, 25, 1000 m に固定し、SiC の膜厚はシミュレーション毎に

30～100 m の範囲で変化させた。チップサイズは 1 mm×6 mm の長方形で、ダイヤモン

ドおよび CuW ベース材サイズは 10 mm×10 mm×1 mm t の正方形とした。発熱領域はゲ

ート長 0.5 m×ゲート幅 0.3 mm×深さ 0.1 m とし、GaN 層内に設定した。ここで、入

力電力（Pin）は約 25 dBm（0.3 W）で、出力電力（Pout）288 W よりも十分小さいので無

視し、発熱量（Pdiss）は以下に定義した。 

 

Pdiss ＝ PDC – Pout = Pout×(1/ηD - 1) 

PDC：直流電力、ηD：ドレイン効率 

 

このため、出力密度 10 W/mm（出力 288 W）でドレイン効率 60%の場合、ゲート 1 本当

たりの発熱量を 2 W とした。また、ゲート数は 96 本で、ゲート-ゲート間距離を 50 m

とし、チップ中央に配置した。 

表⑥-5 は、現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションに用い

たパラメータを示す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗は、GaN/SiC 構造

の熱分析測定から求めた 88, 420 W/mK、および、1.6x10-8 m2K/W とした。一方、AuSn, CuW

の熱伝導率は、参考文献[4-7]の 57, 200 W/mK を用いた。環境は空気, 30℃, 1 気圧で、

ベース材底面温度を 27℃一定とした。 
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図⑥-16 GaN HPA on SiC 現行構造 

 

図⑥-17 GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造 

 

 

表⑥-5 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

88(※) NA 420(※) NA 2000 57 200 

界 面 熱 抵 抗

(m2K/W) 

NA 1.6x10-8(※) NA 1x10-8 

～

5x10-7 

NA NA NA 

比熱(J/KgK) 490 NA 690 NA 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 NA 3.21 NA 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値（表⑥-3 より） 
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図⑥-18 は、GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性の SiC 膜

厚比較を示している。GaN HPA トータル熱抵抗は、温度差分（最高温度-ベースプレー

ト温度 27℃）/発熱量（192 W）とした。現行構造のトータル熱抵抗（点線：黒）は 1.53℃

/W で、熱抵抗 30%低減の目標値（点線：赤）は 1.07℃/W である。 

 

SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より小さい場合、SiC 膜厚が薄くなるとと

もにトータル熱抵抗は低減する。一方、SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W よ

り大きくなると、SiC 膜厚が薄くなるとともにトータル熱抵抗は増大する。SiC/ダイヤ

モンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より小さい場合、できる限り速く熱をダイヤモンドに

到達させ、ダイヤモンドで熱を横に拡げた方が有効と考えられる。一方、SiC/ダイヤモ

ンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より大きい場合、SiC/ダイヤモンド界面到達前に SiC 層

内で熱を十分横に拡げた方が有効と考えられる。ダイヤモンドヒートスプレッダを用い

ることにより現行構造よりもトータル熱抵抗は大幅に低減できるが、SiC/ダイヤモンド

界面熱抵抗により SiC 厚に対して高放熱構造設計の指針が異なることがわかった。 

 

実際にSAB接合した最新のSiC/ダイヤモンド界面熱抵抗は6.72E-8 m2K/Wであること

から、288 W 級 GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。 

 

 

 

図⑥-18 GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤ界面熱抵抗依存性の SiC 膜厚比較 
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本研究では単結晶ダイヤモンド基板を使用しているが、大面積化・低コスト化のため

には多結晶ダイヤモンド基板を利用できることが望ましい。しかしながら、多結晶ダイ

ヤモンド基板は、一般的に単結晶ダイヤモンド基板と比べて熱伝導率が低い。そのため、

熱伝導率の異なるダイヤモンド基板との接合した GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイ

ヤモンド界面熱抵抗依存性を検証した。 

図⑥-19 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造を示している。

表⑥-6 は、GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションに用いたパラメータを示

す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗は、GaN/SiC 構造の熱分析測定から

求めた 88, 420 W/mK、および、1.6×10-8 m2K/W とした。一方、AuSn, CuW の熱伝導率は、

参考文献[4-7]の 57, 200 W/mK を用いた。環境は空気, 30℃, 1 気圧で、ベース材底面

温度を 27℃一定とした。 

 

図⑥-20 は、GaN HPA トータル熱抵抗における SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性の

ダイヤモンド熱伝導率比較を示している。結果として、SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が

1E-7 m2K/W より小さい場合、ダイヤモンド熱抵抗率が 1000 W/mK であっても、288 W 級

GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。これにより、大面積化・低コ

スト化可能な多結晶ダイヤモンド基板を利用することも視野にいれることができる。多

結晶ダイヤモンド基板の課題としては、SAB 接合に必要な表面平坦性（Ra<0.1～0.3 nm）

が得られるかどうかである。 

 

 

 

図⑥-19 GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造 
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表⑥-6 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

88(※) NA 420(※) NA 1000,1500, 

2000 

57 200 

界面熱抵抗

(m2K/W) 

NA 1.6x10-8(※) NA 1x10-8 

～

5x10-7 

NA NA NA 

比 熱

(J/KgK) 

490 NA 690 NA 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 NA 3.21 NA 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値（表⑥-3 より） 

 

 

 

図⑥-20 GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性 

    （ダイヤモンド熱伝導率比較） 

 

 

 

⑥－６ 統合デバイス（最終試作（I））の熱シミュレーション整合性検証 
赤外線（IR）顕微鏡を用いて統合デバイス（最終試作（I））の熱分布評価を実施した。

サンプルを銀ペーストでパッケージに実装し、各電極にワイヤーボンディングを行い結
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線する。その後、60℃に加熱したステージ上にサンプルをセットし、DC パワーを印加

し、発熱量を測定する。赤外線による温度評価は材料（表面）の放射率に大きく依存す

るため、黒体スプレーなどをサンプルに塗布し放射率を１に近づけることが必要である

が、その後の評価に支障があるため今回はサンプルをそのまま評価している（図⑥-21）。 

 

 

 

図⑥-21 IR 評価サンプル 

 

 

図⑥-22 は、IR 評価による統合デバイス（最終試作（I））表面の熱分布を示している。

デバイスのディメンジョンは、ゲート長 0.5 m、ゲート幅 100 m、ゲート間距離 30 m、

ゲート本数 10 本となっている。IR 評価の空間分解能は約 1.5 m/Pixel である。図⑥

-23 は、印加した DC 電力における現行構造のゲート幅中央部表面温度の熱分布を示し

ている。図⑥-24 は、図⑥-22 の中央の最大表面温度の DC 電力依存性である。IR 評価

ではステージ温度を 60℃まで加温して、それよりも上昇した温度を計測しているが、

ダイヤモンド接合構造では、印加した DC 電力が低い場合（<5 W）に温度上昇が小さす

ぎるため、精度のある熱抵抗評価が難しいと思われる。このため、現行構造よりも高い

DC 電力（>5 W）を印加して評価した。結果として、現行構造の熱抵抗は 17.6℃/W、ダ

イヤモンド接合構造の熱抵抗は 5.95℃/W と 1/3 程度まで低減することがわかった。し

かしながら、IR 評価は空間分解能が低く、放射率の影響を受けやすいことから、3D 熱

シミュレーションによる検証を行った。 
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現行構造（DC 電力 3.93 W）     ダイヤモンド接合構造（DC 電力 12 W） 

 

図⑥-22 IR 評価による統合デバイス（最終試作（I））熱分布 

 

 

 

図⑥-23 IR 評価による現行構造のゲート幅中央部の表面温度分布の DC電力依存性 
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図⑥-24 マルチゲート中央の最大表面温度の DC 電力依存性 

 

 

図⑥-25 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC 現行構造である。一方、図⑥-26

は、シミュレーションした GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造である。GaN, SiC, 

Diamond, AuSn, CuW の膜厚は、それぞれ 1.4, 50, 500, 25, 1000 m に固定した。チ

ップサイズは Diamond チップに合わせて 5 mm×5 mm の長方形で CuW ベース材サイズは

10 mm ×10 mm×1 mm t の正方形とした。ゲート-ゲート間距離 30 m で、10 か所の発

熱領域（長さ 0.5 m×幅 0.1 mm×深さ 0.1 m）を GaN 層内に設定した。ここで、発熱

量は実際に投入した DC電力とし、ゲート 1本当たりの発熱量をそれぞれ 0.393 W, 1.2 

W とした。表⑥-7 は、現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造シミュレ

ーションに用いたパラメータを示す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗

は、GaN/SiC 構造の熱分析測定から求めた 140, 420 W/mK、および、9x10-9 m2K/W とした。

一方、AuSn, CuW の熱伝導率は、参考文献[4-7]の 57, 200 W/mK を用いた。環境は空気, 

30℃, 1気圧で、ベース材底面温度を IR評価時のステージ温度と同じ 60℃一定とした。 
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図⑥-25 GaN HPA on SiC 現行構造 

 

 

 

図⑥-26 GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造 

 

 

表⑥-7 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

140(※) NA 420(※) NA 2000 57 200 

界 面 熱 抵 抗

(m2K/W) 

NA 9x10-9(※) NA 7x10-8 NA NA NA 

比熱(J/KgK) 490 NA 690 NA 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 NA 3.21 NA 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値（表⑥-4 より） 

 

AuSn/CuW

GaN

10 mm

10 mm

ソース（幅0.5 μm x 長さ100 μm x 深さ0.1 μm）

5 mm

5 mm

GaN, SiC, Diaのサイズは一致

… …

CuW
AuSn

GaN

1 mm
25 μm

50 μmSiC

界面熱抵抗 30 μm pitch
… 1.4 μm

10本

ソース（幅0.5 μm x 長さ100 μm x 深さ0.1 μm）

CuW
AuSn

Diamond

GaN

1 mm
25 μm

50 μmSiC

界面熱抵抗

500 μm

30 μm pitch
… 1.4 μm

AuSn/CuW

GaN

10 mm

10 mm

5 mm

5 mm

GaN, SiC, Diaのサイズは一致

… …

10本
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図⑥-27 は、シミュレーションした現行構造の熱分布（60～160℃スケール表示）を

示している。また、図⑥-28 は、シミュレーションと IR 評価による現行構造のゲート

幅中央部表面温度の比較を示している。結果として、ピーク位置でシミュレーションと

IR 評価の温度差が、平均約 40℃と非常に大きいことがわかった。実際のデバイスでは

GaN 表面に SiN パッシベーション膜や金属電極・配線が存在し、IR 評価ではその最表面

からの放射温度を測定している。また、SiN パッシベーション膜の最表面は GaN 層に存

在する真の熱源から離れており、さらに金属電極・配線は熱を伝導することが考えられ

る。そこで、上述の現行構造に対して、SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施

した、実物により近い現行構造での熱シミュレーションを実施した。表⑥-8 に、シミ

ュレーションに用いた SiN パッシベーション膜、金属電極・配線のパラメータを示す。 

 

 

 

 

図⑥-27 シミュレーションした現行構造（発熱量 3.93 W）の熱分布 

（60～160℃スケール表示） 
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図⑥-28 シミュレーションと IR 評価による現行構造（発熱量 3.93 W）の表面温度比較 

 

 

図⑥-29 は、シミュレーションした SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施し

た現行構造の熱分布（60～160℃スケール表示）である。図⑥-30 は、シミュレーショ

ンと IR 評価による SiN 膜と金属電極・配線を施した現行構造の表面温度の比較を示し

ている。結果として、ピーク位置でシミュレーションと IR評価の温度差は、平均 13℃

に縮まることが分かった。シミュレーションにより表面ピーク温度から求めた現行構造

の熱抵抗は 16.5℃/W と、IR 評価による実測値と一致している。一方、金属電極・配線

上でシミュレーションと IR 評価の温度差は平均 24℃と差が大きい。金属電極・配線上

は放射率の影響から温度が低く見積もられているように推測される。また、シミュレー

ションによれば、図⑥-31 に示すように GaN 層の温度は表面温度よりも約 17℃高く、IR

では真の熱源の温度を過小評価していると推測される。 

 

 

表⑥-8 SiN パッシベーション膜、金属電極・配線のパラメータ 

パラメータ SiN Al Au 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

1.1 201 296 

膜厚（ m） 1 0.5 1.5 
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図⑥-29 シミュレーションした SiN 膜と金属配線を施した現行構造（発熱量 3.93 W）

の熱分布（60～160℃スケール表示） 

 

 

 

図⑥-30 シミュレーションと IR 評価による SiN 膜と金属配線を施した現行構造 

（発熱量 3.93 W）の表面温度比較 
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図⑥-31 シミュレーションによる SiN 膜と金属配線を施した現行構造 

（発熱量 3.93 W）の表面温度と GaN 層温度の比較 

 

 

上述と同様に、SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施した、実物により近い

ダイヤモンド接合構造での熱シミュレーションを実施した。図⑥-32 に、シミュレーシ

ョンした SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造（発熱量 12 W）の熱分布（60

～160℃スケール表示）を示す。また、図⑥-33 は、シミュレーションによる SiN 膜と

金属配線を施したダイヤモンド接合構造の表面温度、GaN 温度、IR実測温度の比較を示

している。結果として、シミュレーションにより表面温度から求めたダイヤモンド接合

構造の熱抵抗は 10.3℃/W で、先にシミュレーションした現行構造より 38%低減可能で

あることがわかった。しかしながら、ピーク位置でシミュレーションと IR 評価の温度

差は平均 69℃と非常に大きく、金属電極・配線上でシミュレーションと IR 評価の温度

差も平均 41℃と上述の現行構造のシミュレーションよりも温度差が大きくなっている

ことがわかった。これらの要因としては、接合技術の改善による SiC/ダイヤモンド界

面熱抵抗の低減、また、ワイヤーボンディングを介した熱伝導など別のルートの放熱を

考慮する必要があるかもしれない。 

 

以上のように、ダイヤモンド接合により統合デバイス（最終試作（I））の熱抵抗は、

IR 評価では現行構造の 1/3、シミュレーションでは 38%低減した。ただし、ダイヤモン

ド接合構造のシミュレーションにおいては、定性的な傾向は一致しているが、ピーク温

度には大きく差があり、他の放熱メカニズムを考える必要がある。 
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図⑥-32 シミュレーションした SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造 

（発熱量 12 W）の熱分布（60～160℃スケール表示） 

 

 

 

図⑥-33 シミュレーションによる SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造の

表面温度、GaN 温度、IR実測温度の比較（発熱量 12 W） 
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⑥－７ まとめ 

本研究の最終年度となる平成 29 年度までに、SiC/ダイヤモンド構造の界面熱抵抗依

存性およびダイヤモンド基板の熱伝導率依存性の熱シミュレーションを行い、実際に

SAB接合したSiC/ダイヤモンド構造の界面熱抵抗でトータル熱抵抗を従来よりも30%低

減可能かどうかを検討した。さらに統合デバイス（最終試作（I））の SiC/ダイヤモン

ド接合を実施し、熱分布評価を行い、熱シミュレーション結果との整合性を検討した。 

 

結果として、以下のことがわかった。 

 

・実際に SAB 接合した最新の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗 6.72E-8 m2K/W で、288 W

級 GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。 

 

・現行構造モデルに SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を付加することによ

り、シミュレーションから求めた熱抵抗は IR 評価による実測値と一致している。 

 

・ダイヤモンド接合構造ではピーク領域でシミュレーションと IR評価の温度差が大

きく、接合技術の改善による SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗の低減、ワイヤーボンデ

ィングを介した熱伝導等別ルートの放熱を考慮する必要がある。 

 

・ダイヤモンド接合により統合デバイス（最終試作（I））の熱抵抗は、IR評価では

現行構造の 1/3、シミュレーションで 38％低減した。 

 

以上のように実測した熱パラメータを用いた熱シミュレーションを行い、実現可能な

デバイス構造での放熱の最適化を図った。さらに熱抵抗を従来構造より 30%低減するた

めに必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレーションにより見極め、接合

プロセス技術にフィードバックを行った。さらに統合デバイス（最終試作（I））の熱抵

抗を実測し、シミュレーションとの整合性を検証した。 
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１．１．７ ⑦接合用切削・研磨技術の開発 
 

開発概要 

本項で報告する「⑦接合用切削・研磨技術の開発」は、熱抵抗低減に必須な SiC 基板

の薄層化技術２および SiC とダイヤモンドの接合プロセスに不可欠な表面研磨技術を

確立し、開発技術を「⑧接合プロセス技術開発」へ適用することでデバイスの放熱特性

向上に貢することを目的とした。 

 

本研究の概要は次のとおりである（開発フローチャート図⑦-1）。 
平成 27 年度は SiC 研削・研磨およびダイヤモンドの研磨の初期検討を実施し、100 m

まで薄化した SiC において 0.2 nm 以下、ダイヤモンドにおいて 4.0 nm 以下の平均表面

粗さ（Ra）を実現した。 

平成 28 年度は SAB への適用を狙って SiC およびダイヤモンドの更なる平坦化を追求

すると共に、放熱性の向上に有利なSiCの薄層化を行い、目標値SiC膜厚 50 m, Ra 0.1 

nm 以下を実現した。また、ダイヤモンドの平坦化についても CMP、機械研磨のいずれに

おいても約 0.1 nm の Ra が得られ、目標値 0.3 nm 以下を達成した。 

平成 29 年度は、高放熱なデバイス構造の実現を目指し、SiC 膜厚を 30 m まで薄膜

化可能な切削・研磨技術を確立した。目標とする研磨表面の Ra は 0.1 nm（AFM）であ

る。さらに、薄化した SiC 基板端は脆弱となるため、クラックやチッピングを抑制する

ウェハーサポート技術を開発した。 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑦-1 本技術の開発フローチャート 

平成27年度 平成28年度

膜厚100 mm
Ra<0.2 nm

成果等実施事項

Ra<4 nmﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ研磨
初期検討

SiC基板研削・研磨
初期検討

膜厚50 mm
Ra~0.1 nm

Ra~0.1 nmﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ研磨
平坦化検討

SiC基板研削・研磨
薄化、平坦化検討

膜厚30 mm
Ra~0.1 nm

SiC基板研削・研磨
極薄化検討

統合
最終試作

SiC/ﾀﾞｲﾔﾓﾝﾄﾞ接合

S帯
出力>2倍

達成

平成29年度
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⑦－１ 本技術の開発意義 

 デバイスの高出力化には In 系 HEMT の適用・改善やオーミック電極技術の向上などに

加え、発熱量の増加を緩和する放熱の構造設計が重要となる。ダイヤモンドは熱伝導率

が 2000 W/mK と極めて高く、比較的熱伝導率の高い SiC(400 W/mK)と比べても 5倍程度

ある。そのため、ダイヤモンドをヒートスプレッダとして用いた GaN on ダイヤモンド

は高放熱技術として有力な構造であり、主に DARPA(Defense Advanced Research 

Projects Agency)等で先行研究が行われている[1-4]。GaN on ダイヤモンドの作製方法

としてはダイヤモンド上への GaN 成長[2]、ダイヤモンド貼り合わせ[3,4]等が報告され

ているが、本研究では高品質な InAlN 系エピ構造を使いこなす必要があるため、低温で

のダイヤモンド貼り合わせ技術の適用が望ましい。しかしながら、従来のダイヤモンド

貼り合わせ技術には GaN とダイヤモンドとの界面に数 10 nm の Dielectric Layer の接

合層が用いられるため、その界面での熱抵抗が懸念される。 

本研究では、GaN チップとダイヤモンドを直接接合させることで低い界面熱抵抗の実

現を狙い、そのための表面活性化接合 SAB(Surface Activated Bonding)法の検討を開

始した。SAB 法は Ar の FAB（Fast Atomic Beam）あるいは Ar イオンビームを照射して

物質表面を活性化し、活性化面同士を高真空中で常温接合させる手法である。SAB 法を

適用するには接合面を平滑にすることが必須であることから、SiC 研削・研磨およびダ

イヤモンドの研磨検討を実施した。 

 

 

⑦－２ 実験手法 

⑦－２－１ SiC 切削、研磨 

本研究において、SiC 研削は当社所有 2軸自動グラインダー装置を用いて荒研削、仕

上げ研削を行った。砥石番手は、荒研削#1500、仕上げ研削#30000 である。スピンドル

の送りレート, 回転数およびステージの回転数は、荒研削の場合、20 m/min, 1200 rpm, 

50 rpm , 仕上げ研削の場合、5 m/min, 600 rpm, 25 rpm とした。まず、残し膜厚 130 

m まで荒研削を行った後、残し膜厚 100 m まで仕上げ研削を行った。さらに残し膜厚

100 m から 75 m まで研削した際には、10 m 荒研削後、15 m 仕上げ研削を行った。

それ以降は仕上げ研削のみで処理した。その後、化学機械研磨（Chemical Mechanical 

Polishing：CMP）は当社所有 CMP 装置で SiC 専用スラリーを用い、処理した。プラテン

/ウェハの回転数は、60/61 rpm である。本 CMP では SiC はほとんど削れない。最後に

当社所有スクラブ洗浄装置で洗浄液を用いて研磨面をスクラブ洗浄した。研削後、レー

ザー顕微鏡を用いて SiC 膜厚の面内分布を評価した。また、CMP 後、原子間力顕微鏡

（Atomic Force Microscope：AFM）にて評価した。  
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⑦－２－２ ダイヤモンド研磨 

 一般的に基板表面には多量の異物が付着しており研磨前に洗浄が必要である。特にダ

イヤモンド表面の異物はアセトンや NMP 等の有機洗浄では除去できず、外部メーカのチ

ップ洗浄機（中性洗浄液を流しながらブラッシング）でも洗浄効果を確認できなかった。 

様々な洗浄手法による効果を検証した結果、唯一 CMP 後洗浄機で洗浄効果が認められ

たことから、全ての試料の研磨前後にこの洗浄機の工程を用いた。ダイヤモンドの研磨

は SiC-CMP 用のスラリーを用いて CMP を行った。CMP においては広域な凹凸や深い凹凸

を平坦化することが困難であったことから、機械研磨も検討した。ダイヤモンド研磨は

プロセス条件を選定した後、外注加工にて機械研磨作業を行った。研磨前後のラフネス

は AFM で評価を行った。また、最終的なデバイスではチップ面積以上の接合が要求され

ることから光学測定による広域面積での三次元プロファイルも併せて取得した。 

 

⑦－２－３ ウェハーサポート 

SiC を 30 m まで薄化した際にクラックやチッピングが発生することが懸念されるた

め、形状の異なる 2種類のウェハエッジトリミング加工を施した。ウェハエッジを SEM

で観察した後、4inch サファイアサポートキャリアに接着剤で 3inch SiC 基板を貼り付

けた。研削面は C 面である。 

 

⑦－３ 結果と考察 

⑦－３－１ SiC 基板研削・研磨 

平成 27 年度には SiC 研削・研磨の初期検討を実施した。３インチ SiC 基板を厚さ 100 

m まで薄層化した表面のラフネスは、AFM 計測による Ra で 3.68 nm であった。高いラ

フネスは中心部の切削痕に起因するため、中心エリアにおける CMP について研磨時間延

長による最適化を実施した。その結果、研磨時間を 2 時間以上とすることで、設定目標

である 0.2 nm 以下の Raを実現できることがわかった。図⑦-2 に CMP 前後における SiC

表面ラフネスの比較を示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 図⑦-2  CMP 前後における SiC 表面ラフネスの比較 
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平成 28 年度には SAB への適用を狙って SiC およびダイヤモンドの更なる平坦化を追

求するとともに、放熱性の向上に有利な SiC の薄層化を行い、目標値 SiC 膜厚 50 m, Ra 

0.1 nm 以下を実現した。 

図⑦-3 は研削後にレーザー顕微鏡で評価した SiC 基板厚の面内分布を示している。

また、表⑦-1は研削後の SiC 膜厚面内分布まとめである。狙いの SiC 基板厚は 100, 75, 

50 m である。結果として、SiC 膜厚の平均値は狙い値に対して±2.5 m の範囲となっ

ている。さらに、SiC 膜厚による高低差(Range)の変化はほとんどなく 5.6 m±0.13 m

で、均一に研削できていることがわかった。このため、SiC 膜厚が薄くなると膜厚の面

内分布が悪く見えるのは SiC 膜厚の絶対値が小さくなっているためである。しかしなが

ら、SiC 膜厚 50 m まで均一に研削できることがわかった。さらに、図⑦-4 は SiC 基板

の CMP 後表面 AFM 像で、表⑦-2 は AFM 評価まとめである。Raはいずれも 0.1 nm 未満と

なっている。 

SiC 膜厚 50 m までの研削・CMP では、SiC 基板のクラックやエッジチッピング等も

ほとんど見られなかったが、図⑦-5 に示すように、基板エッジは、さらなる薄化とと

もにナイフ形状となるため、チッピングやクラックが入りやすいことが懸念される。 

 

 

 

 

 

(a)100 m 厚（研削後） 

 

 

 

 

 

(b)75 m 厚（研削後） 

 

 

 

 

 

(c)50 m 厚（研削後） 

 

図⑦-3 SiC 基板厚の面内分布 

  



 

192 
 

 

表⑦-1 研削後の SiC 膜厚面内分布まとめ 

 100 m 狙い 75 m 狙い 50 m 狙い 

Average.( m) 99.174 72.562 51.226 

Max.( m) 102.657 76.102 54.511 

Min.( m) 97.028 70.394 49.036 

Unif.(％) 2.838 3.933 5.344 

Range.( m) 5.629 5.708 5.475 

 

 
図⑦-4 CMP 後 SiC 基板表面 AFM 像 

 

表⑦-2 CMP 後 SiC 表面の AFM 評価まとめ 

 Center Top 

10 m 角 2 m 角 10 m 角 2 m 角 

RMS (nm) 0.0956 0.109 0.0965 0.116 

Ra (nm) 0.0757 0.0871 0.0769 0.0925 

 

 

図⑦-5 基板エッジ概略図 
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そこで、最終年度となる平成 29 年度は、クラックやチッピングを抑制するウェハー

サポート技術を開発し、ウェハエッジトリミング加工を行った SiC 基板について 30 m

厚までの研削・CMP を実施した。 

図⑦-6 は、研削前の SiC 基板のエッジトリミング加工形状と SEM 像である。2種類の

エッジトリミング加工形状は Type1, 2 とし、Type1 は SiC 基板エッジを垂直形状に 200 

m トリミング加工を、Type2 は表面側基板エッジを階段形状に深さ 100 m, 幅 500 m

にトリミング加工を施した。これにより SiC 膜厚 100 m 未満になるまで研削した際に

SiC 基板エッジ形状はナイフ状にはならない。 

上述のエッジトリミング加工を施したSiC基板を膜厚30 mまで研削した後の膜厚面

内分布を表⑦-3にまとめる。結果として、SiC 膜厚の平均値は狙い値に対して-0.3～1.7 

m の範囲となっている。さらに、SiC 膜厚による高低差（Range）の変化はほとんどな

く 2.6～3.2 m で、均一に研削できていることがわかった。なお、SiC 膜厚が薄くなる

と膜厚の面内分布が悪く見えるのは SiC 膜厚の絶対値が小さくなっているためである。

また、図⑦-7 に示すように 30 m 厚まで研削後、SiC 基板のクラックやエッジチッピン

グ等は見られなかった。エッジトリミング加工により薄化した際のナイフエッジ化を防

ぐとともに、ウェハーサポートに用いた接着剤がウェハエッジを保護することにより、

30 m 厚まで薄化しても SiC 基板のクラックやエッジチッピングを発生させなかったと

推測される。 

図⑦-8 は 30 m 厚 SiC 基板（Type 1）の CMP 後表面 AFM 像で、表⑦-4 は AFM 評価

まとめである。ウェハ－中央部、トップ部の平均面粗さ Raはいずれも 0.1 nm となって

おり、こちらも平成 29年度の目標値を達成した。 

以上のように、クラックやチッピングを抑制するウェハーサポート技術を開発し、

SiC 膜厚を 30 m まで薄膜化可能な切削技術、および、平均面粗さ Ra= 0.1 nm（AFM）

の研磨技術を確立した。 
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図⑦-6 SiC ウェハエッジ加工形状と SEM 像 

 

 

表⑦-3 研削後の SiC 膜厚面内分布まとめ 

 Type 1 Type 2 

Average.( m) 31.716  29.678  

Max.( m) 33.124  31.149  

Min.( m) 30.502  27.919  

Unif.(％) 4.134  5.442  

Range.( m) 2.622  3.230  
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図⑦-7 30 m まで研削後の SiC ウェハのエッジ（SEM, 光学顕微鏡） 

 

 

 

Center     Top      

図⑦-8 CMP 後 30 m 厚 SiC 基板（エッジ加工 Type 1）表面の AFM 像（2 m 角） 

 

 

 

表⑦-4 CMP 後 30 m 厚 SiC 表面（エッジ加工 Type 1）の AFM 評価まとめ 

 Top Center 

10 m 角 2 m 角 10 m 角 2 m 角 

RMS (nm) 0.158 0.170 0.106 0.128 

Ra (nm) 0.126 0.136 0.0846 0.101 
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⑦－３－２ ダイヤモンド研磨 
 平成 27 年度にはダイヤモンド研磨の初期検討を実施した。研磨前後におけるダイヤ

モンドのAFM像(10 m角)を図⑦-9に示す。なお研磨はSiC-CMP向けのスラリーを用い、

累計 14 時間の処理を実施した。 

図⑦-9 から明らかなように、ダイヤモンドへの CMP は平滑化に十分効果があり、凹

凸の一部がまだ残存するが、AFM の視野角においては本研究の指標となる 4 nm 以下の

Ra を達成できた。一方、光学測定による数百 m の広域 3 次元プロファイルの比較では

（図⑦-10）、全体的な平滑化は観察されるものの、スクラッチ痕が解消されていないこ

とがわかった。表面活性化接合では未研磨部における接合不良が熱抵抗を増大させると

考えられることから、広域面での平滑性にも着眼した改善が必要であることがわかった。 

 

 

 

 
 
 

 

  

図⑦-9 ダイヤモンド研磨前後の AFM 像;(a)研磨前, (b)研磨後 

図⑦-10 ダイヤモンド研磨前後の 3次元プロファイル;(a)研磨前, (b)研磨後 
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 上述のとおり、ダイヤモンド表面の面粗さは微小領域の粗さに加え、広域（数百 m）

における膜のうねりの寄与も大きいことが明らかとなったため、平成 28年度には、光

学的手法による広域評価も併せて実施し、ダイヤモンド研磨技術の最適化を図った。 

まず、ダイヤモンドの中で広域な領域の凹凸が少ない試料を選別し、SiC-CMP 用スラ

リーによる平坦化を試みた。研磨後の AFM 像および光学測定による広域 3次元プロファ

イルを図⑦-11 に示す。結果、14 時間の CMP 実施によって 0.1 nm 程度の Ra を実現し、

接合に十分に適用できるような平坦性が実現できた。また、広域の 3次元プロファイル

においては Sa 値 1.33 nm となり、接合にも適用できるレベルともいえるが、初期状態

にある大きな凹凸を平坦化することは困難であった。 

 次に機械研磨によるダイヤモンドの研磨表面を図⑦-12 に示す。機械研磨によって広

域の光学的評価において Sa= 0.256 nm の平坦性が得られ、大きなサイズの凹凸を機械

研磨で平坦化できることが確認できた。AFM による評価でも機械研磨で十分に平滑化で

きることがわかった。ただし、CMP で得られる面よりもスクラッチのようなものが多く

みられ、機械研磨による物理ダメージも懸念される。したがって、機械研磨によって大

きな凹凸を平坦化し、それに続いて CMP を行って仕上げ面を得ることが最も効果的な手

法である。 

 以上のように CMP、機械研磨のいずれにおいても約 0.1 nm の Ra が得られ、目標値 0.3 

nm 以下を達成した。ダイヤモンド研磨技術の開発は平成 28 年度までに完了した。 

 

 

 図⑦-11 CMP による研磨後のダイヤモンド表面;(a)2 m 角 AFM 像,  

(b)10 m 角 AFM 像, (c) 3 次元プロファイル 
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 図⑦-12 機械研磨による研磨後のダイヤモンド表面;(a)2 m 角 AFM 像,  

(b)10 m 角 AFM 像, (c) 3 次元プロファイル 

 

 

⑦－４ まとめ 
 本研究の最終年度となる平成 29 年度までに SiC とダイヤモンドの表面活性化接合

（SAB）が実現可能な SiC 研削・研磨技術、および、ダイヤモンド研磨技術の開発を完

了した。 

・SiC 研削・研磨については、クラックやチッピングを抑制するウェハーサポート技

術を開発し、SiC 膜厚を 30 m まで薄膜化可能な切削技術、および、平均面粗さ Ra= 0.1 

nm（AFM）の研磨技術を確立した。 

・ダイヤモンド研磨については、大きな凹凸や深い凹凸を平坦化するには機械研磨が

優れ、AFM レベルで平坦な面を得るには CMP が優れることがわかった。平均面粗さ Ra= 

0.1 nm 程度（AFM）の研磨技術を確立した。 
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１．１．８ ⑧接合プロセス技術開発 

 

開発概要 
本項で報告する「⑧接合プロセス技術開発」では、GaN-HEMT の放熱性を向上させる

ダイヤモンドヒートスプレッダの構造を実現するため、表面活性化接合 SAB(Surface 

Activated Bonding)法を用いた SiC とダイヤモンドの接合技術を開発した。開発は「⑥

高放熱設計・熱評価」および「⑦接合用切削・研磨技術」と連携して行い、さらに、本

開発技術を「⑨要素技術統合向けインテグレーション」に適用することで、本プロジェ

クトで開発した GaN-HEMT の高出力動作を可能とすることを目的とした。 

 

本研究の概要は次のとおりである（開発フローチャート図⑧-1）。 
平成 28 年度は、SiC とダイヤモンドの接合について、SAB 法を検討した。SiC、ダイ

ヤモンドともに Ar 照射により接合面の表面粗さは増大したが、600 秒以下の照射時間

では接合可能な平坦性が維持されることがわかった。一方、Ar 照射によりダイヤモン

ド表面に非晶質層が形成され、接合強度低下の要因になることが示唆された。 

平成 29 年度は、接合強度を向上させるためにダイヤモンド上に Tiカバー膜を用いる

新規の接合技術を開発し、ボイドのない強固な SiC/ダイヤモンド接合を実現した。Ti

カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合技術を GaN-HEMT に適用し、従来のデバイスと

比べて熱抵抗を約 1/3 に低減する優れた放熱構造を実現した。 

 

 

図⑧-1 本技術の開発フローチャート 

平成27年度 平成28年度 平成29年度

カバー膜を用いた
SiC/ダイヤモンド
接合検討

統合
最終試作

S帯
出力>2倍

達成

SiC基板研削・研磨
薄化、平坦化検討

SiC/ダイヤモンド
接合検討

界面熱抵抗評価
・シミュレーション

従来
GaN HEMT

に適用

熱抵抗
30%以上低減

達成

SiC/ダイヤモンド
接合に成功

空隙率 50%以下

分析結果から
接合強度低下を推定

SiC基板研削・研磨
薄化、平坦化検討

課題⑨

課題⑥課題⑦

課題⑦

ダイヤモンド研磨
平坦化検討

課題⑦
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⑧－１ 本技術の開発意義 

デバイスの高出力化には In 系 HEMT の適用・改善やオーミック電極技術の向上などに

加え、発熱量の増加を緩和する放熱構造の設計が重要となる。ダイヤモンドは熱伝導率

が 2000 W/mK と極めて高く、比較的熱伝導率の高い SiC(400 W/mK)と比べても 5倍程度

も優れている。そのため、ダイヤモンドをヒートスプレッダとして用いた GaN on ダイ

ヤモンドは高放熱技術として有力な構造であり、主にDARPA(Defense Advanced Research 

Projects Agency)等で先行研究が行われている[1-5]。GaN on ダイヤモンドの作製方法

としてはダイヤモンド上への GaN 成長[2,3]、ダイヤモンド貼り合わせ[4,5]等が報告さ

れているが、本研究では高品質な In 系エピ構造を使いこなす必要があるため、低温で

のダイヤモンド貼り合わせ技術の適用が望ましい。しかしながら、従来のダイヤモンド

貼り合わせ技術には GaN とダイヤモンドとの界面に数 10 nm の Dielectric Layer の接

合層が用いられるため、その界面での熱抵抗の増加が懸念される。本研究では、GaN デ

バイスの SiC 基板とダイヤモンドを直接接合させることで低い界面熱抵抗の実現を狙

い、そのための表面活性化接合 SAB(Surface Activated Bonding)法の検討を開始した。 

SAB 法は Ar の FAB（Fast Atomic Beam）あるいは Ar イオンビームを照射して物質表

面を活性化し、活性面同士を高真空中で常温接合させる手法である。FAB は高速の中性

原子ビームであり、イオンビームよりも一粒子当たりのエネルギーが大きいことから、

表面の活性化に適している。また、イオンビームよりも接合界面への不純物の混入が少

ないという特徴があることから、本研究では Ar FAB を用いた SAB 法を採用した。また、

SAB 法を適用するには接合面を平滑化することが必須であり、一般的には Ra < 0.5 nm

程度の平坦性が要求される。 

本研究では 28 年度までに接合に必要な SiC とダイヤモンドの研磨技術を確立し、SiC

とダイヤモンドの接合にも成功した。29 年度は SiC/ダイヤモンドの接合を改善すると

ともに、その技術を GaN-HEMT on SiC のデバイスに適用して従来構造から熱抵抗を 30%

低減する優れた放熱構造の実現を目指した。 
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⑧－２ 実験手法 

⑧－２－１ 基板 

基板には、T社製の 3 インチ SiC 基板、ダイヤモンドには E 社製ダイヤチップを用い

た(図⑧-2)。SiC、ダイヤモンドともに接合予定面を研磨し、SiC の Ra を 0.15 nm 以下

(AFM 評価)、ダイヤモンドの Raを 0.2 nm 以下として接合の検討に用いた。研磨の詳細

は「⑦接合用切削・研磨技術の開発」を参照されたい。 

 

 

 

 

 

⑧－２－２ 接合方法（SAB 法） 

 接合には SAB 法を用いた。SAB による SiC 基板とダイヤモンドの接合のイメージを図

⑧-3 に示す。SAB 法では 3×10-7 Pa～1×10-6 Pa の高真空中で SiC 基板とダイヤモンド

に Ar FAB（電圧 1 kV）を照射し、表面を活性化した。活性化とは表面のコンタミや酸

化層を除去し、ダングリングボンドを生成させることであり、それぞれの基板の活性面

同士を合わせることで新たに結合を生じさせ、接合を実現する。 

 

 

 

 

  

Ar

Ar

ステージ

SiC

ステージ

ダイヤモンド

FABガン

FABガン

高真空チャンバー(<1x10-6 Pa)

ステージ

SiC

ステージ

高真空チャンバー(<1x10-6 Pa)

Ar照射面
が活性化

Ar照射面
が活性化

Ar照射による試料表面の活性化 接合

0 ～ 2000 N

図⑧-3  SAB 法による接合実験の実施イメージ 

図⑧-2  E 社製ダイヤチップ(研磨前) 
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⑧－３ 結果と考察 

⑧－３－１ SiC およびダイヤモンドへの Ar照射実験 

 SAB 法による接合には試料に Ar または他の希ガスを照射して表面を活性化すること

が必須である。しかしながら、基板に Ar を照射すると表面の平滑性が損なわれ、接合

に支障をきたす可能性もある。そこで Ar 照射による試料表面への影響を評価するため、

SiC(C 面)およびダイヤモンドへの Ar 照射実験を実施した。 

 手法としては図⑧-4のように、SAB 法と同じ接合チャンバーを用い、Ar を 90 秒から

600 秒の範囲で照射し、その照射面を AFM で評価した。 

 

 
 

 

 

図⑧-5 に Ar 照射後の SiC の AFM 像（2 m 視野）、図⑧-6 にダイヤモンドの AFM 像（2 

m 視野）を示す。また、Ar 照射時間と表面粗さの関係を図⑧-7 に示す。これらの結果

が示すように、Ar 照射により表面粗さが増大するものの、照射時間 600 秒においても

Ra < 0.5 nm と接合に適用可能なレベルで平坦性を維持できることを確認した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑧-4  Ar 照射実験のイメージ 
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図⑧-5  Ar 照射後の SiC(C 面)の AFM 像(2 m 視野); 

(a)照射なし, (b)90 秒, (c)180 秒, (d)360 秒, (e)600 秒 



 

204 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑧-6  Ar 照射後のダイヤモンドの AFM 像(2 m 視野); 

(a)照射なし, (b)90 秒, (c)180 秒, (d)360 秒, (e)600 秒 
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⑧－３－２ SiC/ダイヤモンドの接合（接合プロセス改善前） 
 3 インチの SiC(C 面)と 5 mm×5 mm のダイヤモンドの接合を検討した。Ar の照射時間

には表面荒れ(Ra の上昇)の影響が比較的小さい 180 秒を選択した結果、空隙率 2～3%

の接合に成功して平成２８年度に目標とした空隙率 50％以下を十分に達する結果を得

た（図⑧-8）。図⑧-8(c)は接合した試料を SiC 側から観察し、複数の光学顕微鏡像を繋

ぎ合わせたものである。白く見えるところは空隙で、直径 0.2 mm～0.5 mm 程度の円形

状の空隙は SiC 基板のマイクロパイプが CMP によって拡大したものである。このマイク

ロパイプの拡大は SiC 基板の品質差によって生じることがあり制御は困難である。また、

SiC/ダイヤモンドの接合強度は十分ではなく、物理的な負荷により剥離しやすいことが

大きな問題と判明した。 

剥離の原因を探るため、Ar 照射したダイヤモンド表面を評価した。図⑧-9 は Ar FAB

を 90 秒照射したダイヤモンドにおける表面近傍の断面 TEM (Transmission Electron 

Microscopy)の結果であり、表面から 3～4 nm 厚程度のダメージ層が生成されているこ

とが確認された。また、X 線反射率法 XRR (X-Ray Reflectivity)を用いてダメージ層の

評価を行い、測定データの臨界角度（全反射から急激に反射強度が低下する角度）から

ダメージ層の密度、さらに振幅から膜の厚さを算出した。90 秒および 360 秒の Ar照射

から得られた XRR の結果を図⑧-10 に示す。また、XRR のフィッティングデータから算

出した表面変質層の厚さ・密度と Ar 照射時間の関係を図⑧-11 に示す。これらの結果、

図⑧-7  SiC およびダイヤモンドの表面粗さ Ra と Ar 照射時間の関係 
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Ar 照射でダイヤモンド表面に低密度の層が形成され、照射時間とともに厚膜化する傾

向がみられた。試料表面の密度は Ar 照射前に 3.5 g/cm3であったのに対し、90 秒の照

射で 2.5 g/cm3、360 秒の照射で 2.2 g/cm3まで低下した。このことは Ar 照射によって

結晶性ダイヤモンドから非晶質に改質したことを示しており、ダイヤモンドの密度：

3.51 g/cm3[6]と、非晶質のカーボンの密度：2.0 g/cm3 以下[6]のそれぞれの物性値と

近い値となっている。また、ダイヤモンド表面の結合が Ar 照射によって sp3 から sp2

に変わることが大阪市立大からも報告されており[7]、この非晶質層は 3 次元的な結合

である sp3をほとんど有さず、sp2とファンデルワールス力によって成り立つ非常に脆い

層と推定される。また、sp2 の結合が増加すると接合に必要な表面のダングリングボン

ドが減少するため、接合には不利になる。これらのことから、SiC/ダイヤモンドの接合

界面に非晶質炭素が生じることが SiC/ダイヤモンドの接合強度を低下させる要因にな

ったと推測できる。なお、非晶質炭素の熱伝導率は 10 W/mK 未満であり、ダイヤモンド

の数百分の 1あるいは数千分の 1程度しかないため、この層が厚くなると熱抵抗を増加

させ放熱性低下の原因にもなる。 
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図⑧-8  接合した SiC/ダイヤモンド; (a)全体写真, (b)SiC 側から観察した

実体顕微鏡像、(c)SiC 側から観察した光学顕微鏡像（9個の画像をマージ） 
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図⑧-9  Ar FAB照射後のダイヤモンドの断面TEM像;(a) 2,000,000倍, (b) 

10,000,000 倍 

図⑧-10  ダイヤモンドの Ar 照射表面の XRR 結果 
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⑧－３－３ ダイヤモンドへのカバー膜の検討（接合の改善） 

カバー膜のコンセプト 

 接合界面の非晶質炭素が接合強度を低下させると考え、SAB の Ar 照射時にダイヤモ

ンドをカバーする膜の採用を検討した。カバー膜に要求される特性としては以下の 1)

～6)などがあげられる。 

 

1)ダイヤモンドとの密着性が良好である。 

・・・接合強度の観点から必須である。 

2)厚さの制御が可能である。 

・・・膜が厚いと熱抵抗を増加させる懸念があり、nm オーダーでの膜厚制御 

が要求される。 

3)形成される自然酸化膜が薄い。 

・・・接合時の Ar 照射で自然酸化膜の除去が必要である。自然酸化膜が厚  

く、除去が困難になると接合に支障をきたす。 

4)膜の平坦性が良い。 

・・・SAB で接合するためには膜表面の平坦性が極めて重要である。 

5)Ar FAB を照射しても表面粗さが劣化しにくい。 

・・・接合時の Ar 照射による表面の平坦性の劣化が SAB に適用可能なレベル 

である必要がある。 

図⑧-11  XRR から得た Ar 照射時間と表面改質層の関係; 

(a)ダメージ層の膜厚, (b)ダメージ層の密度 
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6)熱伝導率が高い 

・・・熱伝導率が低い材料を用いると熱抵抗を増大させる懸念がある。 

 

これらを考慮してダイヤモンド表面を Tiスパッタ膜でカバーすることを検討した。Ti

カバー膜を用いた SAB による接合のイメージを図⑧-12 に示す。Tiスパッタ膜に関して

はこれまでの予備検討から要求特性の 1)～3)は問題ないと考えられることから、本報

告書では 4)、5)について検討した。また、Tiの熱伝導率は 21.6 W/mK[8]であり、他の

金属と比べて熱伝導率は高くないが、膜を数 nmに薄く制御できれば問題にはならない

と考える。 

 

 

 

 

 

 

 

 

ダイヤモンドに成膜した Ti のモフォロジと Ar 照射への耐性 

 Ti の表面モフォロジを図⑧-13 に、Ti膜厚と表面粗さの関係を図⑧-14 に示す。これ

までの検討では AFM から得られる Ra によって面粗さを判断していたが、以降は RMS に

よって判断する。RMS には微細な凹凸がより大きく反映されるため、接合面の評価に適

切と考えたためである。検討の結果、Tiの膜厚増加により表面粗さが増大することが

確認され、特に 10 nm 以上で Ti が凝集する傾向もみられた。ただし、15 nm も含めて

接合に適用可能な平坦性を有しているといえる。また、図⑧-14 に示すように、下地が

ダイヤモンドでも Si でも Ti のモフォロジは同等であることが確認できたため、以降は

Si基板上に成膜したTiも検討に用いた（研磨済ダイヤモンドの数量に限りがあるため）。 

 次に図⑧-15 および図⑧-16 に示すように、Tiの Ar FAB に対する耐性の評価を AFM

で行ったところ、比較的長い照射時間（例えば 240 秒）を用いても Ti表面に著しい荒

れが生じることはなく、Ar FAB に対して十分に耐性がある（平滑性が損なわれにくい）

図⑧-12  Ti カバー膜を用いた SAB による接合の実施イメージ 
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ことを確認した。図⑧-17 は Ar FAB 照射時間と Ti 膜厚（XRR による算出）の関係であ

る。Ar FAB による Ti のエッチングレートは 1.2 nm/min.程度であり、Ti の自然酸化膜

を 0.5～2 nm 程度とすると、Ti の活性化には 120 秒程度の Ar 照射が妥当である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑧-13  ダイヤモンド上に成膜した Ti の表面モフォロジ;(a)Ti 成膜

無し(ダイヤモンドの研磨面), (b)Ti 5 nm, (c)Ti 10 nm, (d)Ti 15 nm 

図⑧-14  ダイヤモンド上および Si 上に成膜した Ti の厚さと表面粗さ(RMS)

の関係 



 

212 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図⑧-16  Ar FAB 照射時間と Ti の表面粗さ(RMS)の関係 (Si 基板を使用) 

図⑧-15  Ar FAB 照射後の Ti の表面モフォロジ (Si 基板を使用) 
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Ti 厚さと Ar FAB 照射の最適化検討（Si 使用） 

 Ti カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合の事前検討として、Ti カバー膜を成膜し

た Si（3インチ）と Si（4 インチ）の接合を行った。図⑧-18 および図⑧-19 は接合し

た Si/Si の IR（赤外線）画像であり、図中の黒い箇所が空隙である。全ての接合にお

いて空隙率が 3%以下と概ね接合できたが、Ar照射が 60秒の時と Ti が 15 nm の時には

比較的広範囲で空隙がみられた。Ar 照射 60 秒では Ti 酸化膜の除去が不十分の可能性

があり、Ti 15 nm の時には表面荒れが空隙の生成に繋がっているとみられる。Tiの初

期厚が薄いと Ar照射により Ti が消失し、厚いと表面荒れのリスクがある。また、Ar

照射が短いと Tiの酸化膜除去が不十分となり、照射が長いと表面が荒れや Ti 消失のリ

スクがある。本検討では Ti 厚さや Ar照射時間において十分なマージンを確認できた

Ti 5～10 nm、Ar 照射 120 秒を条件の候補とした。 

 

 

図⑧-17  Ar FAB 照射時間と Ti膜厚の関係(Si 基板を使用) 
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図⑧-18  Ti カバーSi と Si の接合実施結果(Ti 10 nm で固定）; (a)Ar 照射 60

秒, (b) Ar 照射 90 秒, (c) Ar 照射 120 秒, (d) Ar 照射 180 秒, (e) Ar 照射 240

秒 

図⑧-19  Ti カバーSi と Si の接合実施結果(Ar 照射 120 秒で固定）;  

(a)Ti 5 nm, (b)Ti 7.5 nm, (c)Ti 10 nm, (d)Ti 12.5 nm, (e)Ti 15 nm 
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ダイヤモンド / SiC 接合の実施 

 Ti カバー膜を用いた本技術を 5 mm×5 mm および 9 mm×9 mm のダイヤモンドの SiC

への接合に適用し（図⑧-20）、研削・CMP により薄化した SiC にも適用可能であること

を示した（図⑧-20(e)）。さらに断面 TEM 像（図⑧-21）に示すように、カバー膜を用い

た SiC/ダイヤモンド接合の断面には空隙はなく、良好な接合界面が形成しており、ま

たダイヤモンドに非晶質層のない狙い通りの構造となっていることを確認した。なお、

Ti の厚さは 8 nm 程度であるが、成膜する厚さを調整することで薄くすることは可能で

ある。また、接合はプロセスに耐えうる十分な強度を有しており、接合後に物理的な力

を加えても剥れが生じることはなかった。 
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図⑧-20 作製した SiC/ダイヤモンド接合;  

(a)接合試料 A*1の全体写真, (b)接合試料 A の SiC 側から観察した実体顕微鏡像, 

(c)接合試料 B*1の全体写真, (d)接合試料 B の SiC 側から観察した実体顕微鏡像, 

(e)接合試料 C*3の全体写真, (f)接合試料 C の SiC 側から観察した実体顕微鏡像 

 
*1接合試料 A：5 mm×5 mm ダイヤと SiC の接合 
*2接合試料 B：9 mm×9 mm ダイヤと SiC の接合 
*3接合試料 C：5 mm×5 mm ダイヤと 100 m まで薄化した SiC の接合 
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⑧－３－４ SiC/ダイヤモンド接合技術のデバイスへの適用 

SiC/ダイヤモンド接合のデバイス適用フロー 

チップ化した GaN on SiC デバイスを用いてダイヤモンドとの接合を行った。これま

では SiC ウエハとダイヤモンドの接合について検討したが、ここでは SiC 基板を有する

GaN-HEMT への適用について述べる。薄化し、かつチップ化した SiC を接合に用いるた

めには工程の工夫が必須である。開発した工程フローを下記（1）～（6）の順に説明す

る。 

 

（1）GaN on SiC デバイスを Si サポート基板に貼付 

接合に用いる GaN-HEMT をサポート基板に貼付した。詳細には GaN-HEMT 表面をレジス

トで保護し、熱可塑性の接着剤を使用して接着を行った。 

 

（2）SiC 基板を薄化、CMP 

GaN-HEMT の SiC を 50 m まで薄化し、CMP によって平滑化を行った。SiC の表面粗さ

は AFM での評価で Ra= 0.1 nm 以下を狙いとした。SiC の研削および CMP については「⑦

接合用切削・研磨技術の開発」を参照されたい。SiC は 30 m まで薄くすることも可能

であるが、「⑥高放熱設計・熱評価」で 50 m の薄化でも十分に熱抵抗低減が可能であ

ることが示されている。本検討では接合時の荷重で SiC が割れるリスクを低減するため、

50 m の薄化とした。 

 
（3）ダイヤモンドをサファイアサポート基板に貼付 

接合に用いるダイヤモンドの研磨条件と表面モフォロジ、さらに表面の洗浄方法につ

図⑧-21  Ti カバー膜を適用して接合した SiC/ダイヤモンドの断面 TEM 像 
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いては「⑦接合用切削・研磨技術の開発」を参照されたい。 

 
（4）カバー層(Ti)成膜 

表面活性化接合時にダイヤモンド表面にアモルファス層が形成されることを防止する

ために、スパッタにより Ti を製膜した。なお、「⑧-4-3 ダイヤモンドへのカバー膜

の検討（接合の改善）」において、5 nm～15 nm の Ti 厚みで接合可能であることを確

認しており、本件は 7.5 nm の Ti 厚みとした。 

 

（5）表面活性化接合 

GaN-HEMT の SiC 基板とダイヤモンドの接合を表面活性化接合で実施した。これまで

の検討結果から Ar 照射時間は 120 秒とした。また、接合時の荷重が大きいと 50 m の

薄い SiCが割れる傾向があったため、5 mm×5 mmのダイヤモンドを用いる場合は 70 kg、

9 mm×9 mm のダイヤモンドを用いる場合は 200 kg を最適条件とした。 

 

（6）GaN-HEMT on SiC/ダイヤモンドを SiC 研削用サポート基板から剥離 

ダイヤモンドに接合した GaN-HEMT on SiC/ダイヤモンドを研削用サポート基板(Si)

から剥離した。 

以上の工程によって GaN-HEMT とダイヤモンドを接合した。本接合プロセスでは接合

後に試料をサポート基板から剥離する工程で強い物理的負荷および熱的負荷がかかる

がそれに耐えうる強固な SiC/ダイヤモンド接合が得られたといえる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

接合試料の光学顕微鏡観察 

ダイヤモンドに接合したGaN-HEMTの外観および光学顕微鏡像を図⑧-22、23に示す。

図⑧-23 においてダイヤモンドの基板端部に空隙が形成されているものの、中心付近は

問題なく接合できることを確認した。熱抵抗の評価の詳細は「⑥高放熱設計・熱評価」

を参照されたいが、ダイヤモンドの接合によって従来デバイスに比べて 1/3 程度の熱抵

図⑧-22 完成後の GaN-HEMT / ダイヤモンド 
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抗となることが示され、本検討の目標値である熱抵抗 30%低減を大幅にクリアした。 

 

 

 

 

 

 

 

⑧－４ まとめ 
 本研究では GaN-HEMT の放熱性を向上させるダイヤモンドヒートスプレッダの構造を

実現するため、SAB 法を用いた SiC とダイヤモンドの接合技術の開発を行った。 

 

 SiC、ダイヤモンドともに Ar 照射によって接合面の表面粗さが増大する傾向がみら

れたが、600 秒以下の Ar照射時間では SAB による接合可能な平坦性（Ra < 0.5 nm）

が維持されることがわかった。 

 Ar 照射によってダイヤモンド表面に非晶質層が形成し、SiC/ダイヤモンドの接合

強度を低下させることが示唆された。 

 ダイヤモンド上に Ti カバー膜を用いる新規の接合技術を開発し、ボイドのない強

固な SiC/ダイヤモンド接合を実現した。その際の適切な Ti の膜厚を 5～10 nm、Ar

照射時間は 120 秒とした 

 Ti カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合技術を GaN-HEMT に適用し、従来のデバ

イスと比べて熱抵抗を約 1/3 に低減する優れた放熱構造を実現した。 

図⑧-23 ダイヤモンドに接合した GaN-HEMT の光学顕微鏡像 
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１．１．９ ⑨要素技術統合向けインテグレーション 

 

開発概要 

本項で報告する「⑨要素技術統合向けインテグレーション」は、前項までに報告を行

ってきた各要素技術開発を統合し、本プロジェクトの最終目標である「現行素子サイズ

での従来比出力 2倍のデバイス」を実証することを目的とした。 

 
 
 本研究の概要は次のとおりである。 

表⑨-1 に、統合デバイス試作ロット名と、それらに適用した要素技術の一覧を示す。

平成 28 年度に、In 系電子供給層（InAlN）をベースとした 3 種類の一次試作を行い、

In 系電子供給層とゲート絶縁膜を組み合わせた際に、低耐圧および大リーク電流が問

題になることを明らかにした。 

その後、平成 29 年度の二次試作においては、並行して開発を行っていたゲート絶縁

膜を一旦非適用とし、新たに開発を行った 4元系 InAlGaN 電子供給層を用い、表側プロ

セス（トランジスタ部）の統合を行った。この際、（Ⅰ）ミリ波向け、（Ⅱ）マイクロ波

向けの 2種類のデバイス構造を試みた。結果として、動作電圧が低いミリ波向けデバイ

スでは、94 GHz の W 帯において従来構造比 2 倍の出力密度を有する回路（MMIC：モノ

リシックマイクロ波集積回路）を実証した。一方、より高耐圧が必要なマイクロ波向け

デバイスでは、更なるリーク電流低減施策が必要であることを示した。 

最終試作においては、InAlGaN 電子供給層の更なる最適化（チャネル領域の電子密度

抑制＋電子移動度向上）により耐圧向上を図り、またダイヤモンドの直接接合による放

熱技術の統合を行った。この際、（Ⅰ）ショットキーゲート、（Ⅱ）絶縁ゲートの 2種類

のデバイス構造を試みた。この統合デバイス最終試作（Ⅱ）が、全要素技術を適用した

構造となる。結果として、ショットキーゲートにおいては、S 帯において従来構造比 2

倍を大きく超える 22.3 W/mm の出力密度が得られた。一方、絶縁ゲートにおいては、ド

レインバイアス 50 V までの動作においてショットキーゲートを上回る出力密度が得ら

れた。更に絶縁ゲート品では、低トラップ絶縁膜のパッシベーション膜への適用により、

パワーアンプの効率特性も改善することができた。 

以上のように、本研究開発にて進めてきた各要素技術を組み合わせることにより、従

来構造を大きく凌駕するデバイスを実現することができた。 
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表⑨-1 統合デバイス試作に適用した要素技術一覧 

 

 

 

⑨－１ 本技術の開発意義 

デバイス作製にあたり複数の要素技術を同時に適用した場合、相互に影響を及ぼし合

うことにより意図せず特性が低下することが予想される。そのため、本研究開発におい

ては、要素技術の一部統合から始め、段階的に統合技術を増やして最終的に全要素技術

の統合を行った。 

 

 

⑨－２ 試作に用いたプロセス装置及び試作ロットの運用方法 

図⑨-1 に、統合デバイスの試作時に用いた主な半導体プロセス装置の一覧を示す。

紫外線露光によるパターン形成、金属や絶縁膜などの薄膜形成、ガスによる掘り込み形

状形成を行うドライ加工、酸・アルカリや有機溶剤などの薬液処理に分けられる。 

これらの装置を用いる際には、なるべくまとめて処理をすることにより、時間や経費

（工数及び材料費）の観点から効率的に運用することが可能である。本研究における統

合デバイスの試作ロットにおいては、一次、二次、最終の全てにおいて、同様の処理を

なるべくまとめて処理を行うことにより、効率的な運用に努めた。 

①In系供給層

②バックバリア

③コンタクト

⑤絶縁膜

⑦切削・研磨

⑧ダイヤ接合

要素技術 一次試作

統合デバイス

（Ⅰ）（Ⅱ）（Ⅲ）

二次試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

最終試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

○ ○ ○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○

○ ○

○ ○
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図⑨-1 統合デバイス試作に用いた主なプロセス装置一覧 

 
 
⑨－３ 統合デバイス一次試作の概要 

平成 28 年度の一次試作においては、要素技術として下記 3 種類の統合を行った。要

素技術①による In 系結晶を用いた電子供給層は、本研究の目標達成のための最有力の

構成要素であり、これに、要素技術②バックバリア、同③コンタクト抵抗低減技術、さ

らに同⑤低トラップ絶縁膜を各々組み合わせることとした。 

 

 （Ⅰ） ①In 系結晶成長技術 ＋ ②バックバリア技術 

 （Ⅱ） ①In 系結晶成長技術 ＋ ③コンタクト抵抗低減技術 

 （Ⅲ） ①In 系結晶成長技術 ＋ ⑤低トラップ絶縁膜技術 

 

 

⑨－４ 一次試作（Ⅰ）In 系結晶とバックバリア技術の統合 

要素技術②におけるバックバリア構造は、ゲート長の短縮時もしくはドレイン電極へ

の高電圧印加時における、オフリーク電流と呼ばれるゲート電極直下のチャネル層深く

を流れる漏れ電流を抑制するために検討している。前述のとおりチャネルより基板側の

伝導帯の底を持ち上げることにより、トランジスタ動作時に電子が基板側へ漏れるのを

防ぐことが可能となる。平成 28 年度の要素技術②においては、ゲート電流の影響をな
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るべく排除するために、現状でゲートリーク電流を抑制する技術を有する AlGaN 電子供

給層の系にて各種バックバリア構造を検討し、InGaN 材料を用いたバックバリアにより

最も優れた効果が得られることを示した。本項においては、この InGaN バックバリアを、

InAlN電子供給層へ適用し、オフリークの低減効果を同様に得られるかの確認を行った。 

本項で用いる結晶構造を図⑨-2 に示す。(a)基本構造、(b)AlGaN 電子供給層+InGaN

バックバリアに加え、(c)InAlN 電子供給層+InGaN バックバリアを比較した。(a)および

(b)のサンプルは図②-17 の(a)および(d)と同一であり、比較のため再掲した（図⑨-3

の特性も同様）。 

 

 
図⑨-2 (a)BB 非適用の基本 HEMT 構造、(b)AlGaN 電子供給層+InGaN BB 構造 

(c)InAlN 電子供給層+InGaN BB 構造における結晶構造の断面模式図 

 
 

試作した HEMT の Id-Vgs特性を評価し、トランジスタのピンチオフ状態におけるリー

ク電流（オフリーク電流）について比較した。図⑨-3 に測定した Id-Vgs特性を示す。ド

レイン電圧は 5 V から 50 V の範囲で、15 V ごとに測定を行った。測定したデバイスの

ゲート長は②-3 と同様に全て 0.12 m である。結果として、電子供給層を InAlN にし

た場合でも、サブスレッショルド領域におけるオフリーク電流増加は殆ど見られなかっ

た。ドレイン電圧を 50 V まで印加してもピンチオフ不良は確認されず、バックバリア

が意図したとおりに機能していることを確認することができた。但し、InAlN 電子供給

層においてはゲートリーク電流が多いため、続く試作ではこの抑制の施策も併せて統合

することとした。 

 

SiC基板

Al0.17Ga0.83N 18nm

Buffer 

GaN channel
1300 nm

GaN cap 5nm

基本構造

(a)

SiC基板

In0.17Al0.83N 18nm

Buffer 

GaN buffer
1000 nm

GaN:Fe 300 nm

GaN channel 30nm
In0.1Ga0.9N BB 1nm

(c)

AlGaN電子供給層
InGaN BB構造

SiC基板

Al0.17Ga0.83N 18nm

Buffer 

GaN buffer
1000 nm

GaN cap 5nm

GaN:Fe 300 nm

GaN channel 30nm
In0.1Ga0.9N BB 1nm

(b)

InAlN電子供給層
InGaN BB構造
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図⑨-3 (a)BB 非適用の基本 HEMT 構造、(b)AlGaN 電子供給層+InGaN BB 構造 

(c)InAlN 電子供給層+InGaN BB 構造における Id-Vgs特性 

 

 

⑨－５ 一次試作（Ⅱ）In 系結晶とコンタクト抵抗低減技術の統合 

本項では、InAlN 電子供給層と、要素技術③におけるコンタクト抵抗低減技術の組み

合わせについて言及する。「③コンタクト抵抗低減技術の開発」の結果に示すとおり、

平成 28 年度の検討結果としては、オーミック電極のコンタクト抵抗を低減させる試み

としては、イオン注入よりも選択再成長技術が優れていることが分かった。なお、「③

コンタクト抵抗低減技術の開発」においては、当初より In 系電子供給層を用いて要素

技術の実験を行った。その理由としては、In を含む材料は AlGaN と比べ成長温度が非

常に低いことに起因し、選択再成長時における温度を含めた成長条件を、再度見直す必

要が生じてしまうからである。 

結果として、In 系電子供給層＋選択再成長技術により、0.1 Ωmm という極めて良好

なコンタクト抵抗を得ることができた。本試作を行った当初、最終統合に向けて懸念さ

れる事項として、前述の InGaN バックバリアの再成長時における劣化、半導体最表面の

プロセス履歴がデバイス特性に与える悪影響を考えていた。具体的には、オフリーク電

流やゲートリーク電流の増加によるパワー測定時の破壊、半導体表面の電子トラップに

よるパワー特性の劣化などが挙げられる。しかしながら、続く二次試作、最終試作にお

いて、これらに起因した特性劣化は見られなかった。 

 

⑨－６ 一次試作（Ⅲ）In 系結晶と低トラップ絶縁膜の統合 

最後に、要素技術⑤の低トラップ絶縁膜技術に関する検討を行った。この絶縁膜は、

MIS 構造のゲート絶縁膜及び電極間のパッシベーション膜として用いている。図⑨-4に、

本実験にて比較検討を行った HEMT 構造の断面模式図を示す。InAlN 電子供給層を有す

る通常のショットキーゲートに対し、平成 28 年度に開発した絶縁膜を、膜厚を変更し

て比較を行った。具体的には、下層の InAlN の酸化膜は 2 nm で固定し、ALD 法による

Al2O3膜の膜厚を 2 nm 及び 10 nm の 2 種類形成した。 
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図⑨-4 統合デバイス一次試作（Ⅲ）における HEMT 構造の断面模式図 

 

図⑨-5 に、これら 3 種類の構造のゲート・ドレイン間における 2 端子逆方向特性を

示す。横軸のゲート電圧に対し、(a)は線形表示、(b)は対数表示である。これらの結果

より、MIS 構造にすると、低電圧側はゲート電極に挿入された絶縁膜の効果でリーク電

流が小さいものの、破壊耐圧が非常に低いことが分かる。これは、ゲート絶縁膜のリー

ク電流が低いことにより、ゲート電極へ逆方向電圧を印加した際にゲート電極端の電界

強度が大きくなり、破壊しやすくなったためと考えられる。絶縁膜が 2 nm と薄い構造

においては、ショットキー電極と 10 nm-MIS 構造の間の特性を示している。なお、破壊

耐圧は、MIS(10 nm)がおよそ 10 V、MIS(2 nm)が 90 V、ショットキー電極が 200 V 以上

であった。但し、ショットキー電極は、破壊こそしないものの、リーク電流が極めて大

きく、パワーアンプ動作時における入力信号を増加させた際の発熱に起因した破壊が懸

念される。 

 

 

図⑨-5 ゲート・ドレイン 2端子逆方向特性 
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次に、図⑨-6 に、ゲート・ソース間における 2 端子順方向特性を示す。MIS(10 nm)

においては、ゲート絶縁膜がしっかり挿入されていることから、電流値は測定限界まで

低い値を示し、7 V 程度で破壊した。一方、MIS(2 nm)においては、バリアハイトの高

いショットキー電極のような振る舞いをしている。これは、絶縁膜の厚みが 2 nm と薄

く、電子がトンネルを起こしているためと考えられ、MIS 構造であるものの、疑似ショ

ットキー電極ともいえる。なお、順方向耐圧が高いとパワー測定時により大きな入力電

力を印加することができるため、トランジスタ動作の観点からは好ましい。 

 

 

図⑨-6 ゲート・ソース 2端子順方向特性 

 

次に、ショットキーゲートと MIS(2 nm)構造において、順方向特性の劣化の様子を調

査した。まず図⑨-7 に、ショットキーゲートの場合を示す。初期特性を順方向で測定

後、逆方向に 10 V の sweep 測定を行い、再び順方向の特性を測定する。その後、逆方

向を 50 V, 100 V, 200 V と徐々に増加させていき、その都度順方向の特性を比較する。

結果として、ショットキーゲートの場合は、50 V までは順方向の波形は全く変化が無

く、100 V, 200 V 印加後に、低電圧側にわずかにハンプ形状が見られた。また、逆方

向特性のリークレベルに関しては、100 V 以下でトラップの充放電と思われる特性が見

られるものの、顕著な劣化は観察されなかった。 
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図⑨-7 ショットキーゲートにおける順方向特性の劣化の様子 

 

一方、図⑨-8 に、2 nm 厚の MIS ゲートの場合を示す。測定手法は図⑨-7 と同様であ

るが、逆方向の印加電圧を下げ、10 V から 50 V までとした。こちらは順方向特性の劣

化が顕著に観察された。逆方向 20 V 印加までは変化が無いが、30 V 印加後に順方向リ

ーク電流の増加が見られ始め、さらに 40 V, 50 V と印加するにつれ増加し続けた。2 nm

の薄膜 MIS ゲートはバリアハイトの高い疑似ショットキー電極と前述したが、この接合

は、このままでは劣化しやすく、何らかの対策が必要であることが分かった。 

 

 
図⑨-8 2 nm 厚の MIS ゲートにおける順方向特性の劣化の様子 
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⑨－７ 一次試作のまとめ 

最終年度における各要素技術の統合の前段階として、一部技術の組み合わせを行い、

それらの整合性の調査や新たな課題の抽出を行った。バックバリア、コンタクト抵抗技

術に関しては、In系電子供給層との組み合わせにより充分な効果を得ることができた。

課題としては、ゲート絶縁膜を挿入した際のトランジスタ耐圧が挙げられる。低トラッ

プ絶縁膜の開発により、ゲートリーク電流の小さな膜は得られているものの、劣化しや

すいため、破壊耐圧としてはショットキー電極に比べかえって下がってしまう。もちろ

ん、ゲート絶縁膜の厚みを極端に増やせば耐圧は向上するはずだが、いわゆるゲートの

効き（相互コンダクタンス：gmなどの指標で表す）は低下する方向となる。 

この後の開発は、ショットキー電極のゲートリーク電流低減、MIS 構造における破壊

耐圧の向上、の 2つの方向性が考えられる。 

 

 

⑨－８ 統合デバイス二次試作の概要 

平成 29 年度の二次試作においては、前項の結果を受け、MIS 構造を有しないショッ

トキーゲートによるデバイスを試作した。要素技術としては、①In 系結晶を用いた電

子供給層、②バックバリア、③コンタクト抵抗低減技術の統合を行った。①In 系電子

供給層においては、一次試作において課題となったゲートリーク電流を更に低減させる

ため、「①InAlN、InAlGaN系結晶成長技術の開発」において検討を行った4元系のInAlGaN

を電子供給層として用いることとした。この InAlGaN は、成長温度を上げることにより

結晶品質を高めることが可能である。これにより、InAlN よりも高耐圧が期待できる。

なお、図⑨-9 に、二次試作における HEMT 構造の断面模式図を示す。本試作においては、

2種類のデバイスを検討した。1つは、ミリ波帯向け短ゲートデバイス（ゲート長：0.08 

m）であり、動作電圧が 10～20 V 程度と低いため、耐圧が低い状態でも各要素技術の

効果を確認しやすいメリットがある。もう 1つは、マイクロ波帯向けの比較的長いゲー

ト長（0.25～0.5 m）のデバイスであり、より高い出力を目指す構造である。 

 

図⑨-9 統合デバイス二次試作における HEMT 構造の断面模式図 
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⑨－９ 二次試作（Ⅰ）ミリ波帯向けデバイス 

図⑨-10 に、作製した HEMT の 3 端子特性の結果を示す。In 系電子供給層による 2DEG

濃度増加および、オーミック電極部の再成長技術によるコンタクト抵抗低減により、従

来の AlGaN/GaN-HEMT に比べ、電流値は 1.5 倍以上と大幅に増加した。一方、バックバ

リアの効果により、ゲート長 0.08 m の短ゲートデバイスにおいても、漏れ電流を大幅

に低減させることに成功した。 

 

 

図⑨-10 従来及び新構造での HEMT 特性の比較 

 

図⑨-11 に、W 帯（75-110 GHz）における、MMIC の CW（連続波）動作による出力パワ

ーのベンチマーク図を示す。従来、MMIC のパワー評価は AlGaN 電子供給層によるもの

であり、およそ 2 W/mm が最大値であった。今回、94 GHz 帯において 4.16 W/mm という

従来比 2 倍超の高い出力密度を有する MMIC を実現させることができた。また、発熱の

観点からより高い信頼度が求められる CW動作においても焼損は見られなかった。 
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図⑨-11 W 帯 MMIC ベンチマーク及び試作した MMIC 写真 

 

⑨－１０ 二次試作（Ⅱ）マイクロ波帯向けデバイス 

二次試作（Ⅱ）では、同（Ⅰ）のデバイス諸元を変更し、マイクロ波帯においてより

高出力を目指す構造とした。ゲート長は 0.25 m から 0.5 m クラスであり、1～10 GHz

帯程度に対応したものとなっている。本試作においては、電子供給層に4元系のInAlGaN

を用いており、前述の通り、リーク電流低減が期待できる。結果として、50 V 印加時

におけるゲートリーク電流は、一次試作の-3乗 A/mm 台（図⑨-5）から-4乗 A/mm 台（図

⑨-13）へ 1 桁低減させることができた。しかしながら、パワー評価を行うためには更

に 1 桁のゲートリーク電流の低減を実現させることが好ましく、次項の最終試作におい

て新たな改善施策を行うこととした。

 

 

⑨－１１ 統合デバイス最終試作の概要 

最終試作においては、全要素技術の統合を目的とした。表⑨-1 及び図⑨-12 に示すよ

うに、最終試作（Ⅰ）では、ショットキーゲートにおいて、ダイヤ接合を含めた絶縁膜

以外の要素技術を統合した。また、同（Ⅱ）においては、ゲート絶縁膜を含めた全要素

技術の統合を行った。ダイヤ接合に際しては、「⑦接合用切削・研磨技術の開発」に示

すように、SiC 基板を研削により 50 m にまで薄化し、CMP 処理による平坦化後に接合

を行った。 

また、最終試作においては、二次試作から更なるゲートリーク電流の低減を目指し、

InAlGaN 電子供給層の変更を行った。具体的には、「①InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術

の開発」及び「④高電流構造シミュレーション」に示す通り、InAlGaN 電子供給層によ

る 2DEG 部のキャリア密度低減を行った。これによりバイアス印加時の電位分布を変調

し、ゲート端の電界集中を緩和することによりゲートリーク電流の低減を図った。なお、
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併せて 2DEG の移動度を向上させることにより、デバイスのシート抵抗は同程度にとど

め、ドレイン電流の低下を防いだ。 

 

図⑨-12 統合デバイス最終試作における HEMT 構造の断面模式図（再掲） 

 

 

⑨－１２ 最終試作（Ⅰ）ショットキーゲート 

前述の改善 InAlGaN 電子供給層の効果を図⑨-13 に示す。カーブトレーサによる、ゲ

ート-ドレイン電極間の 2 端子逆方向特性である。二次試作（Ⅱ）から最終試作（Ⅰ）

の電子供給層変更により、ゲートリーク電流を大幅に低減させることができた。50 V

印加時におけるゲートリーク電流は、二次試作の-4 乗 A/mm 台から-5 乗 A/mm 台へ 1 桁

低減しており、一次試作から比べると 2桁低減させることができた。 

 

 

図⑨-13 二次試作(Ⅱ)と最終試作(Ⅰ)でのゲートリーク電流の比較 
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最終試作（Ⅰ）のダイヤ接合後の様子を図⑨-14 に示す。「⑧接合プロセス技術開発」

で示すように SiC 基板の裏面側にダイヤモンドは強固に接合されている。後述の、熱抵

抗測定、パワー測定は、図示のゲート幅 1 mm の櫛歯型の単体トランジスタを用いた。 

 

 
図⑨-14 最終試作にてダイヤ接合したサンプル及び測定トランジスタ 

 

次に、ダイヤモンドによる放熱効果を検証するため、赤外線カメラを用いて、パワー

入力時の表面温度の様子を評価した（IR評価）。図⑨-15 に、4 W 印加時のトランジス

タ表面の赤外線像を示す。ダイヤ有無を比較しており、カラーバーの範囲は揃えてある。

図から明らかなように、ダイヤ接合無しのサンプルは 4 W の入力において最大で 120℃

近くまで上昇しているものの、ダイヤ接合有りのサンプルは 70℃程度に抑えられてい

る。ダイヤモンドのヒートスプレッド効果は絶大であることが分かった。 

図⑨-16 に、IR 評価において入力パワーを振った際の最大表面温度をプロットしたグ

ラフを示す。このグラフの傾きが、熱抵抗と呼ばれるパラメータであり、この値が低い

ほど放熱性に優れた構造であるといえる。図から分かるように、ダイヤ有無の両サンプ

ル共、プロットは良い線形性を示しており、評価が妥当であることを示唆している。熱

抵抗の値は、ダイヤ接合無しのサンプルが 17.6℃/W、ダイヤ接合有りのサンプルが

5.95℃/W であった。ダイヤを接合することにより、SiC 基板上 GaN-HEMT の熱抵抗をお

よそ 3 分の 1 に低減させることが可能となった。 
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図⑨-15 パワー(4 W)印加時における発熱状態の比較 

 

 

図⑨-16 熱抵抗評価におけるダイヤ有無の比較（再掲） 

 

最後に、パワー測定の結果を示す。チューナーにより最適なインピーダンス整合点を

求め、その整合条件でのトランジスタへの入力パワーと出力パワーの相関（Pin-Pout特性）

を評価した（ロードプル評価）。 

まず、S帯（3 GHz 帯）でのロードプル評価において、図⑨-17 に、Vdsを 50 V に固定

した際の、出力パワー密度のパルス Duty 比依存を示す。パルス幅は 10 s にて固定し、

Duty 比を振る際はパルス周期を変化させた。図⑨-18 にパルス測定の概要を示す。ダイ

ヤ接合無しのサンプルは、パルス Duty 比が増える、つまりパルス占有率が増加するに

従い、熱の影響により出力が下がってくる。一方、ダイヤ接合有りのサンプルは、その

減少分がかなり抑制されていることが分かる。10%パルスと 90%パルスの差分は、ダイ
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ヤ無しで 1.83 W/mm、ダイヤ有りで 0.39 W/mm であり、熱による影響を 80%近く低減さ

せることが可能となった。 

 

 

図⑨-17 出力パワー密度のパルス Duty 比依存 

 

 

図⑨-18 パルス測定の概要 

 

次に、同じく S帯において、Pin-Pout特性の飽和出力の動作電圧依存を取得した（図⑨

-19）。なお、ダイヤ有り無し両サンプル共に、銅プレートに銀ペーストにて実装を行っ

ている。最終試作（Ⅰ）のサンプルにおいては、ダイヤ有り無しに関わらず、動作電圧

100 V まで破壊することなく測定できた。一方、同様のプロセスにて作製した通常の

AlGaN/GaN-HEMT のサンプルを図中の緑色のプロットにて示す。AlGaN 電子供給層では 2

種類の Al組成共に 70 V 程度で破壊してしまうものが散見される（図⑨-20：破壊後の

サンプル写真）が、本研究成果の InAlGaN 電子供給層は非常に強固なデバイスを実現さ

せることができた。これは、スペーサ層の挿入による InAlGaN 電子供給層の内部電界低
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減を、メカニズムの可能性の一つとして考えている。図⑨-21 はゲート電極直下のエネ

ルギーバンド図であり、線の傾きが電界強度を表している。スペーサ層の挿入により、

InAlGaN 層の内部電界強度が抑制されていることが分かる。また、図⑨-19 では、パル

ス Duty 比やダイヤ有無の差も確認できた。これは、熱の影響がある場合、主に移動度

低下などの原因により特性が劣化することを示している。ダイヤ接合をすることにより、

パルス 10%において 14.8 W/mm から 19.8 W/mm へ、パルス 1%においては、19.9 W/mm か

ら 22.3 W/mm へと大きく改善することができた。10%のダイヤ有り品と 1%のダイヤ無し

品がほぼ重なった特性を示していることから、ダイヤ接合により、およそ 10 倍の熱量

を放熱処理できていることが分かった。また、今回は所有する設備の関係で動作電圧の

最大値は 100 V だが、ダイヤ接合における 1%パルス測定では、更に出力が向上される

可能性がある。同様のプロセスにて作製した S帯 AlGaN/GaN-HEMT のパワー密度（図中

の緑色のプロット）は 6.5 W/mm 程度であり、本研究での 22.3 W/mm はこれを 3倍以上

と大きく凌駕することができた。 

 

 

図⑨-19 最終試作（Ⅰ）における出力パワー密度の動作電圧依存 
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図⑨-20 パワー測定時の破壊サンプルの例 

 

 

図⑨-21 ゲート電極直下のエネルギーバンド図（模式図） 

 

 

⑨－１３ 最終試作（Ⅱ）MIS ゲート 

MIS ゲートの最大の利点は、ショットキーゲートに比べて順方向ゲート耐圧を大きく

できる点にある。パワーアンプにおいて入力電力を増加させた場合、ドレイン電圧とゲ

ート電圧のバランスにより、ゲート電極とその直下の半導体の間に順方向の立ち上がり

電圧以上の電位差が生じると、ゲート電流が一気に流れて出力電力が頭打ちとなってし

まう。ショットキーゲートの順方向立ち上がり電圧は、概ね半導体と電極金属の材料物

性に起因したショットキーバリアハイトで決まる。そこで、飽和領域での順方向ゲート

リーク電流を抑制するため、MIS ゲートが有効となる。最終試作（Ⅱ）では、「⑤In 系

窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発」で開発を進めてきた“低トラップ絶縁

膜”を MIS ゲートに適用し、DC 特性、及びパワー特性の評価を行った。 
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図⑨-22 は順方向ゲートリーク電流を MIS とショットキーで比較した結果である。こ

の結果から、MIS ゲートの採用により順方向耐圧が 7.7 V にまで向上し、ゲート電圧を

7 V 程度まで振り込めることがわかった。 

図⑨-23 は、2 端子逆方向耐圧測定の結果である。MIS ゲートのリーク電流は Vgd= -40 

V において 3.5×10-9 A/mm と、ショットキーゲートよりも 3～4桁ほど低い値を示して

いる。その後、リーク電流が徐々に増加し、最終的には 150 V 前後で絶縁破壊に至った。

最終試作では、InAlGaN 電子供給層による 2DEG 部のキャリア密度低減により、ゲート

端の電界集中が緩和しているため、MISゲートの耐圧も一次試作より大幅に向上したが、

ショットキーゲートを上回る耐圧は得られなかった。この点については、現状における

MIS ゲートの課題であり、今後改善していく必要がある。 

 

図⑨-22 順方向ゲートリーク電流 

 

 

図⑨-23 最終試作（Ⅱ）における 2端子逆方向耐圧 
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次に、試作したデバイスの 3 端子パルス I-V 評価を行った（パルス I-V の評価方法に

ついては「②バックバリア成長技術の開発」を参照）。MIS ゲートの特性を図⑨-24 (a)

に、ショットキーゲートの特性を図⑨-24 (b)に示す。この結果から、ショットキーゲ

ートの最大ドレイン電流は 1200 mA/mm 程度（@ Vgs= 2 V）であるのに対し、MIS ゲート

は Vgs= 3 V において 1550 mA/mm と、順方向に振り込むことで最大ドレイン電流が 30％

程度向上することがわかった。また、電圧ストレス印加後（Vds= 20 V）のドレイン電流

減少率から電流コラプスを見積もると、MIS ゲートの採用により電流コラプスが大きく

抑制されることがわかった（ドレイン電流減少率が 19％から 2％に低減）。これは、「⑤

In 系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発」で述べたように、絶縁膜である

Al2O3の成膜前に In 系電子供給層の表面を水蒸気処理することで、Al2O3/InAlGaN 界面に

おける電子トラップが低減した効果と考えられる。 

 

 

図⑨-24 パルス I-V 測定による電流コラプス評価 

 

 次に、S 帯において、ロードプル評価における Pin-Pout特性の動作電圧依存性をウェハ

状態で取得した（図⑨-25）。図⑨-25 (a)に出力パワー密度（Psat）、図⑨-25 (b)に電力

付加効率（PAE: Power-Added Efficiency）の評価結果を示す。この結果から、各動作

電圧において Psatは MIS ゲートの方が高く、出力特性が向上していることがわかる。こ

れは、図⑨-22 で示したように、MIS ゲートは順方向ゲートリーク電流が低く、より高

い順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加した効果と考えられる。また、図

⑨-25 (b)に示す効率の動作電圧依存からは、MIS ゲートの採用により効率が 10％程度

向上することが明らかとなった。これは、MIS ゲート形成時の界面改質（パッシベーシ

ョン膜/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と考

えられる。 
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図⑨-25 出力パワー密度，電力付加効率の動作電圧依存性 

 

 最後に、統合デバイスの裏面にダイヤモンドを接合し、Pin-Pout特性を評価した結果を

図⑨-26に示す。通常のAlGaN/GaN-HEMTのサンプルを図中の緑色のプロットにて示す。

この結果から、動作電圧 50 V における MIS ゲートの出力パワー密度は 12.6 W/mm と、

ダイヤモンド接合前の値（10.9 W/mm）よりも更に向上することが明らかとなった。こ

れは最終試作（Ⅰ）で述べたように、ダイヤモンドを用いた放熱により、移動度低下な

ど、特性劣化要因が抑制された効果と考えられる。今回の評価では、MIS ゲートの耐圧

により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上す

るとともに、デバイス構造の工夫によりゲート絶縁膜部での電界緩和が実現した際には、

動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 

 

図⑨-26 出力パワー密度の動作電圧依存性 
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⑨－１４ まとめ 

本研究開発にて進めてきた要素技術を統合することにより、デバイスの高性能化を図

った。統合時にゲートリーク電流及び破壊耐圧という新たな課題も明らかになり、これ

らを解決することで、デバイス特性の大幅な向上を達成した。なお、統合にあたっては、

各要素技術の適用数を徐々に増やすことにより、全部で 7通りの試作を行った。本研究

開発の最終結果として、ミリ波帯、マイクロ波帯の両周波数帯において、最終目標であ

る「現行素子サイズで従来比出力 2倍」を充分に達成させることができた。 
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１．２ 研究課題終了後の将来性 

本研究は、革新的な高出力・高周波デバイスの実現に必須となる 3つの要素技術につ

いてヘテロ構造最適化の観点から基礎的研究を推進し、要素技術群を融合したデバイス

の試作・実証から最終目標となる現行素子サイズで従来比出力 2倍を達成した。本研究

のモチベーションは我が国の科学技術発展への貢献に深く根ざすことから、研究を通じ

て得られた成果の将来性と波及効果を以下に論じる。 

 

学術分野（基盤的有効性）への波及効果 

本研究は、従来の AlGaN 結晶ではなく In 系結晶を電子供給層に適用することを特徴

の一つとする。In 系 HEMT 構造は 2002 年の発表以降、10 nm 以下の薄い電子供給層であ

りながら高密度の 2次元電子ガスが得られる利点により、特に高周波デバイスとしての

研究が精力的に進められた。しかし、報告される優れた高周波特性とは対照的に、ゲー

トリーク電流やオフリーク電流が極めて大きく、これまで高出力デバイスとして十分に

検討された例は少なかった。 

以上の状況にある中、本研究は図 17 に示すように、これまでの AlGaN/GaN-HEMT 構造

をも凌ぐ電圧にてパワーアンプの動作を実証し、従来比およそ 3倍となる革新的な出力

密度を達成した。これは In 系 HEMT 構造において世界初の成果であり、In 系は低耐圧

故に高出力デバイスとして不適であるとするこれまでの常識を覆すものである。In 系

材料の真のポテンシャルを引き出すことで、In系 HEMT 構造が高周波デバイスのみなら

ず、高出力デバイスとしても有効性が実証された本研究の意義は極めて大きい。 
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図 17 最終試作（Ⅰ）における出力パワー密度の動作電圧依存（再掲） 
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 本研究において高い出力密度を達成した背景には、In 系 HEMT 構造における課題の本

質を理解し、学術的な深い洞察の下に高出力化に向けた適切なアプローチを行ったこと

にある。 

先に述べたように、In系 HEMT 構造はその高い電子密度から高周波・高出力デバイス

として期待されてきた。一方、本研究では、電子密度とデバイス特性との相関をシミュ

レーションにて解析し、高濃度な電子密度に起因した耐圧低下を明らかにした。この知

見を基に、In 系結晶/GaN チャネル層における構造最適化を実施して高出力化を実現す

る最適な電子密度を見出すに至った。具体的には電子供給層内部の電界強度が電子供給

層とスペーサ層の分極電荷量の関係に左右される点に着目し、電子供給層内部の電界強

度を抑制する結晶組成制御を行った。 

以上のように、本研究は内部電界強度に着眼したヘテロ界面制御によりデバイス動作

時の耐圧向上を実現したものである。基本原理の理解の下で飛躍的な高出力化を達成し、

更なる高性能化に向けた指針を示した本研究の学術的価値は高い。 

 

さらに、高出力化に向けた普遍的な課題として自己発熱による性能低下が存在する。

そこで本研究ではダイヤ基板を用いた高放熱構造を提案し、ヘテロ構造の最適化を推進

して熱抵抗を従来比 1/3 にまで削減することで、デバイス動作時の温度を大幅に低下さ

せることに成功した（図 12）。なお、本研究で開発したダイヤ接合技術は In 系結晶に

限らず、発熱課題を有するデバイスへの応用が可能である。従って、ダイヤモンド接合

技術は本研究成果を契機として広範な分野への波及効果が期待できる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 12 パワー印加時の発熱状態比較（再掲） 
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民生分野（実用的有効性）への波及効果 

本研究成果により実現した高出力・高周波デバイスは、実用的有効性が極めて高い。 

マイクロ波およびミリ波帯パワーアンプの民生分野への波及としては、主に無線通信、

レーダー、加熱応用が見込まれる。これらの詳細について以下に説明する。 

 

 無線通信分野においては、W 帯（75 GHz～110 GHz）と呼ばれる高周波領域での応用

が期待できる。モバイル通信による無線データトラフィックは、近年、爆発的な増加を

見せており、これに対応する大容量の次世代無線通信ネットワークの構築が求められて

いる。W 帯は電波を利用できる周波数帯の幅が広く、通信速度を飛躍的に高めることが

できる。このため、本質的に大容量無線通信に向いている周波数とされているが、現行

のデバイスでは高出力化が困難なため通信可能距離が短い。そのため、更なる長距離・

大容量化のためには、パワーアンプの出力密度を増加させることが求められる。本研究

においては、新材料の適用とヘテロ接合の制御により W 帯において圧倒的な出力密度の

デバイスを実現することができた（図 14）。本技術を活用することで次世代無線通信ネ

ットワークの飛躍的な進展が期待できる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 次にレーダー応用としては、気象や航空管制レーダーへの適用が想定される。特に気

象レーダーに関しては近年のゲリラ豪雨予測など、より広範囲・高精細な情報のニーズ

が高まっている。本研究で開発した In系 HEMT デバイスは広い周波数帯において既存デ

バイスを凌駕する出力性能を実現していることから、製品性能の向上を目的としたデバ

イスのリプレースなどレーダー市場への波及効果が見込まれる。 

 

図 14 W 帯 MMIC ベンチマークと試作した MMIC 写真（再掲） 
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 最後にマイクロ波を用いた加熱応用について言及する。従来のマグネトロンやヒータ

ーを用いた加熱用途に対し、固体素子を用いたマイクロ波加熱では、小型・軽量・高効

率・長寿命など豊富なメリットを有する。また、素子配置や位相制御によって局所加熱

や均質加熱なども容易となる。一方加熱応用においては、レーダー用途に代表されるパ

ルス出力ではなく連続波による運用が求められるため、素子発熱による性能低下への対

処が課題となっていた。 

本研究では、ダイヤモンドヒートスプレッダの直接接合を用いた高放熱技術により、

連続波においてもパルス波と同等の出力を持続的に得ることができた（図 16）。この成

果により高出力固体素子の発熱課題は解消されたことから、今後は GaN 素子の高いメリ

ットを活かした加熱応用技術の実用化が進むと期待される。 

    

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 続いて、本研究成果の更なる発展を目的として取り組みを検討している研究項目を以

下に 3点列記する。いずれの技術も開発難易度が高く、学術的および実用的価値を有す

る。 

１） 無線通信、レーダー、加熱などの応用例における普及を後押しするためには、出

力のみならず「高効率化技術」も重要となる。効率の改善により消費電力を低減

させることが可能であり、結果としてデバイスやシステム運用におけるランニン

グコストの低減にもつながる。本研究においても、要素技術⑤の低トラップゲー

ト絶縁膜を半導体最表面のパッシベーション膜として適用することにより、効率

の改善を確認することができた。 
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図 16 出力パワー密度のパルス Duty 比依存（再掲） 
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２） 無線通信やレーダー応用では送信に加えて電波の受信も必要である。現在、受信

側アンプには GaAs などの異なる材料が広く利用されているが、GaN 系材料への置

き換えが可能となれば、同一材料、同一チップによるコストメリットが享受でき

る。そのため、受信側に求められる低雑音性能を GaN 素子で実現する「低雑音化

技術」の開発が重要である。 

３） パワーアンプとして回路の大電流動作、高周波動作を実現する場合、基板を貫通

する VIA ホールが必要になる場合がある。今後は、ダイヤ接合基板における「貫

通 VIA ホールの形成技術」が有用であると考える。 

 

 

 

 

本研究成果の今後の発展や波及にあたっては、生産化の観点としてスループットおよ

び製造再現性が、コストの面ではダイヤモンド利用がボトルネックになることが想定さ

れる。本研究で得られた解決の見通しも含めて以下に説明する。 

 

１）低抵抗コンタクト層における再成長工程のスループット 

1.1 に述べたとおり、MBE 法による再成長工程は、スループットや製造歩留りの点

で大きな障害となる。本研究では低抵抗再成長層の形成を MBE 法による実証した後、

量産時の実用性を考慮して MOCVD 法による再成長技術の確立に着手した。MOCVD 法は

表面マイグレーションの点で MBE 法に対して不利であり、成長温度の低温化が困難な

ことから技術的難度は高かったが、MBE 法と同等の低いコンタクト抵抗を優れた量産

性で実現するに至った。これは低抵抗再成長工程を量産技術として適用するための画

期的な成果である。 

２）MOCVD 法による In系 HEMT 結晶の製造再現性 

ヘテロ構造最適化の一つとして、電子供給層と GaN チャネル層の間に位置するスペ

ーサ層の平坦化を進めた。開発当初、スペーサ層の平坦化はⅢ族原料供給量を増加さ

せることで実現できることが明らかとなった。しかし、その開発条件を適用すると、

2 nm 程度の薄いスペーサ層では成長時間が数秒程度まで短くなるため、10～20 rpm

程度で回転する自公転式の商用反応炉においては、１回転以内に成長が終了する。こ

の結果、成長基板面内での膜厚分布が顕著となるなど成長再現性が悪化するため、量

産技術としての適用は困難と判断した。そこで、本研究では成長再現性を考慮した成

長条件の見直しを実施することで、表面平坦性を維持したまま、成長時間を 10～20

秒程度まで増加させることに成功した。本成果は将来の量産性を見据えた上で重要な

成果であり、成長再現性の課題解決に向けた指針を示すものである。 
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３）ダイヤ基板を利用した高放熱構造の製造コスト 

本研究では、熱伝導率が最も高い単結晶ダイヤ基板を採用しているが、商用化に際

しては製造コストを圧迫する。一方で、CVD ダイヤ成長技術は着実に生産性が向上し

ており、１インチ基板で比較すると単位面積当たり 1/3 程度までコストを圧縮できる。

さらに CVD ダイヤ成膜は原理的に異種基板上への大面積成長が可能であり、今後はさ

らに低コスト化が進むことも期待出来る。CVD ダイヤは熱伝導率の観点で単結晶ダイ

ヤに劣るものの、本研究では CVD ダイヤ基板（～1000 W/mK）を想定した熱伝導率に

おいても高い放熱性能が得られることを熱シミュレーションで確認している。従って、

今後低コスト化が進めば、CVD ダイヤを用いた接合構造が主流になると予想される。 
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１．３ 副次的成果や目標を超える成果 

 計画時に想定していなかった副次的成果として、低トラップ絶縁膜の効果が挙げられ

る。当初、MIS ゲートのゲート絶縁膜としてのみ開発を進めていたが、電極間の半導体

を保護するパッシベーション膜として適用したところ、電子トラップに起因する電流コ

ラプスが抑制され、パワーアンプの効率が向上した。 

 また、目標を超える成果としては、W 帯と S 帯という複数の周波数帯において目標の

2 倍以上の出力密度を達成したことが挙げられる。特に S 帯では従来デバイスと比較し

て、出力密度が 3 倍以上となるデバイスを実現できた。これは、本研究により破壊耐圧

を 200 V 以上に改善できたことで、100 V の動作電圧印加時においても破損が生じず、

安定したデバイス特性を発現したことによる。さらに、ダイヤモンド接合による高放熱

技術においては当初の目標性能である熱抵抗 30%低減を凌駕する 60%低減を達成した

（図 11）。高電圧領域における出力密度の増加は、この高い放熱性能が大きく貢献して

いる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 11 熱抵抗評価におけるダイヤ有無の比較（再掲） 
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１．４ 論文、特許、学会発表等の研究の成果 

本研究では科学技術の振興と情報開示の観点から得られた成果を精力的に外部発信

した。発表した成果は、投稿論文数 1 件、学会発表件数 13 件、特許出願数 9 件にのぼ

る。また、特筆すべき 2つの研究成果については富士通株式会社にてプレスリリースを

実施した（2017 年 7 月：W帯向け窒化ガリウム送信用パワーアンプで世界最高の出力密

度を達成。2017 年 12 月：世界初、単結晶ダイヤモンドと炭化シリコンを常温で接合す

る技術を開発）。 

プレスリリース後は、日経産業新聞 他 のべ 17種以上の国内外媒体（新聞、Web 等）

で報道・掲載され、関連技術について複数の招待講演依頼を受けるなど、大きな反響を

戴いた。また、2018 年 5 月には無線通信技術の研究開発に関する展示会として国内最

大級の展示会「Wireless Technology Park 2018（WTP 2018）」に W帯向け窒化ガリウム

送信用パワーアンプの研究成果を出展するなど（図 20）、技術交流をはじめとする科学

技術の振興活動を行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 20 展示会の様子（WTP2018） 
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１．５ 研究実施体制とマネジメント 

研究開始当初において、本研究は 8項目に及ぶ個別要素技術開発を同時並行的に推進

し、最終年度において全要素技術を統合したデバイス試作を遂行する計画であった。し

かしながら、1つのデバイス構造に 8項目の要素技術を統合するためには、プロセス工

程の最適化を綿密に検討しつつ、段階的に統合試作を進めて課題抽出とフィードバック

のサイクルを繰り返し実施する必要性が生じた。このため、本研究では研究開始次年度

に「⑨要素技術統合向けインテグレーション」を新設し、統合プロセス全体をマネジメ

ントできる半導体プロセスに精通した人材をアサインすることで統合試作プロセスの

最適化課題に対応した。結果として、2年間で 7回のデバイス試作を遂行し、最終年度

は全要素技術を統合したデバイスにて最終目標を達成することに成功した。 

 

また、本研究は全 9 つの開発項目を 3つの要素技術分野に分割して開発を進めた。各

要素技術分野については、グループリーダーが開発を主導し、全体マネジメントを研究

代表者が行った。これにより全体指示系統を明確化し、要素技術分野はグループリーダ

ーが指揮系統となることで負担の分散化が図れたことから、効率的な研究マネジメント

体制の下で研究が推進できた。 

研究代表者は月例のミーティングを開催して、研究進捗報告やトピックスのディスカ

ッションを通じて情報共有を図った。さらに、研究拠点は開発設備群も含めて単一であ

るため、研究者間のコミュニケーションが容易であり、要素技術をまたがる開発案件で

もタイムラグが生じることなく、スムーズに研究開発が進められた。 
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１．６ 経費の効率的執行 

本研究を推進するにあたり、特に下記の点において経費の効率的な執行に努めた。 

 

１）外注費用の圧縮 

電子供給層膜厚は本研究のデバイス特性を左右するキーパラメータとなる。膜厚同

定は断面 TEM 観察により可能だが、開発段階において多数の試料作製を繰り返す場合、

多額の分析費用が発生する。このため、本研究では X線反射率法による膜厚同定技術

を確立・適用することで分析費用を大幅に削減した。 

また、特殊評価など外注分析が必要な案件については、実験計画を調整することで

試料作製を同時期に実施し、一括して多試料同時分析とすることで、外注費用の抑制

に努めた。 

 

２）リソースの効率的活用 

要素技術の統合では 7回のデバイス試作を実施した。1回の試作は数ヶ月の期間を

要するため、実際は複数の試作工程が並行して進む。そこで時間や経費（工数および

材料費）の観点から、可能な範囲でまとめてプロセス処理を実施することで効率的な

ライン運用に努めた。また、デバイスプロセスでは類似の工程が繰り返されるため（パ

ターニング、金属・絶縁膜製膜、エッチングなど）、これらのプロセスを計画的に処

理することでリソースの効率的活用を実施した。 
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２．平成２９年度（報告年度）の実施内容 
 

２.１ 実施計画 
①InAlN、InAlGaN系結晶成長技術の開発 

平成29年度は、平成28年度に確立した低シート抵抗を実現するInAlNの最適成長条件

を検討し統合デバイス二次試作に適用する。また、更なる高信頼性付与を目的としてI

nAlGaN成長技術の開発に着手する。InAlGaNの組成制御と分極効果の最適化でInAlN HE

MT構造と同等の低シート抵抗を目指すと共に、4元系にすることで可能となる成長温度

の高温化を実践しInAlNに残存するピット径・ピット密度の縮減を図る。なお、表面の

平坦化はAl組成の低減が有効であるがシート抵抗の増加を伴うことから、InAlNを超え

る表面平坦性を実現しつつシート抵抗の増加を最小限にする構造を探索する。目標とし

てシート抵抗＜200Ω/sq.を実現するInAlGaN（1）、表面平坦性Ra＜0.20nm（AFM）を実

現するInAlGaN（2）の各成長技術を確立する。また、両者の優位性を融合したInAlGaN

（3）を統合デバイス最終試作に適用する。なお、InAlGaN（3）の目標性能はシート抵

抗＜200Ω/sq.かつ表面平坦性Ra＜0.20nm（AFM）とする。 

 

②バックバリア成長技術の開発 

平成28年度はデバイスシミュレーションから抽出したバックバリア構造の成長試作

を行い、AlGaN電子供給層を有するHEMT構造において、Vds50V印加時のオフリーク量1E

-6A/mm未満を達成した。なお、電流安定性の観点では、Feドープバッファ構造およびI

nGaNバックバリア構造が他構造に比して優れた性能を有することが確認された。 

平成29年度はInGaNバックバリアの最適成長条件を検討し統合デバイス二次試作に適

用する。また、Fe濃度プロファイルの制御性改善、およびInGaNバックバリアの上層に

位置するGaNチャネル層の品質改善に取り組み、改善技術を統合デバイス最終試作に適

用する。目標とするソース-ドレイン間のオフリーク量は1E-5A/mm未満（Vds50V印加時）

とする。 

 

③コンタクト抵抗低減技術の開発 

平成28年度までに実施した2種のオーミック抵抗低減化技術の検討を踏まえ、高い性

能向上が見込まれる再成長オーミック技術を適用したウェハ上電気特性評価を遂行す

る。また、上記電気特性評価のフィードバックより再成長プロセス技術の最適化を実施

し、改善技術を統合デバイス最終試作に適用する。なお、関連成果については12th In

ternational Conference of Nitride Semiconductors (Strasbourg,France)にて発表

を行う予定である。 

 

④高電流構造シミュレーション 

平成29年度は2A/mmクラスの電流密度を実現するIn系電子供給層、バックバリアおよ

び再成長オーミックの融合構造をモデルとして、実測データのフィードバックからシミ

ュレーションの精度向上を図り、実測データ再現精度±10％以内の計算技術を確立する。

さらに耐圧向上の観点から統合構造のデバイスシミュレーションを進め、得られた成果

を最終試作におけるデバイス構造へフィードバックする。 

 

⑤In系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 

平成29年度は平成27年度および平成28年度に確立した原子層堆積法（ALD：Atomic L

ayer Deposition）による低ゲートリーク電流絶縁膜形成技術、および製膜後アニール
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（PDA：Post-Deposition-Anneal）による電子トラップ低減技術をベースとして絶縁ゲ

ート構造の最適化を図る。具体的にはALDによる絶縁膜成長シーケンスの見直しにより

堆積膜厚の制御性を向上させると共に、多層化による品質劣化を抑制する。また、本技

術を統合デバイス最終試作に適用し、閾値電圧変動およびゲートリーク電流の抑制を検

証する（Ig＜1E-6A/mm、⊿Vth＜±0.5V）。 

 

⑥高放熱構造設計・熱評価 

平成28年度に取得したSiCやダイヤモンド膜等の熱パラメータを用いた熱シミュレー

ションを行い、実現可能なデバイス構造での放熱の最適化を図る。また、熱抵抗を従来

比で30%低減するために必要なSiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレーションに

より見極め、接合プロセス技術にフィードバックを行う。さらに最終試作で作製したデ

バイスの熱抵抗を実測し、シミュレーションとの整合性を検証する。 

 

⑦接合用切削・研磨技術の開発 

高放熱なデバイス構造の実現には熱伝導度が相対的に低いSiC基板の膜厚削減が有効

であることから、SiC膜厚を30um未満まで薄膜化可能な切削・研磨技術を確立する。目

標とする研磨表面の平均面粗さRaは0.1nm以下（AFM）とする。さらに、薄化したSiC基

板端はナイフ状となり極めて脆弱となるため、クラックやチッピングを抑制するウェハ

サポート技術を開発する。 

 

⑧接合プロセス技術開発 

平成29年度は電極が形成されたGaN HEMT/SiC基板とダイヤモンドとの接合技術を開

発する。 

膜厚30um未満まで薄化したSiC基板は非常に脆弱であるため、本研究では薄層化基板

とダイヤモンドとの接合技術を開発する。また、プラズマ処理した表面に形成される変

質層（アモルファス層）を制御し、SiC/ダイヤモンド界面の熱抵抗の低減を図る。二次

試作では課題抽出と改善施策を検討し、得られた知見を統合デバイス最終試作に適用す

る。目標は従来比30%の熱抵抗低減とする。なお、関連成果については、2017 MRS Fal

l Meeting (Boston,USA)にて発表を行う予定である。 

 

⑨要素技術統合向けインテグレーション 

高電流化・低リーク電流化・高放熱化の各要素技術の統合によるデバイス試作を行う。

その際、平成28年度に試作した一部統合ロットにより得られたプロセス課題の解決も併

せて検討する。高電流デバイスでは破壊耐圧の低下が特に懸念されることから、耐圧向

上の鍵となるゲート電極周辺構造やプロセス処理の開発を実施する。なお、統合デバイ

ス二次試作では昨年度に実施した一次試作の改善技術および耐圧向上施策による効果

を検証し、統合デバイス最終試作では全要素技術を統合したデバイス作製を行い、最終

目標である出力2倍を実証する。 
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２.２ 研究実施日程 

 

 
業務項目／月 ４ ５ ６ ７ ８ ９ 10 11 12 １ ２ ３ 

① InAlN、InAlGaN系結

晶成長技術の開発 
                 

  
    

② バックバリア成長技

術の開発 
                        

③ コンタクト抵抗低減

技術の開発 
            

④ 高電流構造シミュレ

ーション 
            

⑤ In 系窒化物半導体向

け低トラップ絶縁膜

技術の開発 

            

⑥ 高放熱構造設計・熱評

価 
            

⑦ 接合用切削・研磨技術

の開発 
            

⑧ 接合プロセス技術開

発 
            

⑨ 要素技術統合向けイ

ンテグレーション 
            

 

  

InAlGaN の結晶成長技術の開発・最終試作適用 

InGaN および Fe ドープ構造成長技術の開発・最終試作

オンウエハ評価および再成長条件最適化・最終試作適用 

高電流構造計算技術の確立とフィードバック、実デバイス検証 

低リークと低トラップとを両立する絶縁膜形成技術の開発・最終試作適用 

シミュレーションによる設計、実デバイス検証 

SiC 薄層化技術の開

界面熱抵抗低減化技術、ダイヤモンド接合技術の開

統合デバイス二次試作 統合デバイス最終試作 

デバイス耐圧向上技術開発 

二次試作用結晶成長（最適化） 

二次試作用結晶成長（最適化） 
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２.３ 研究成果の説明 
 

本節では、ヘテロ構造最適化による高周波デバイスの高出力化を実現するために今年

度実施した研究の詳細と成果について以下の項目に沿って報告する。 

 

2.3.1 ①InAlN, InAlGaN系結晶成長技術の開発 ・・・・・・・・・・・・・・・257 

  2.3.1.1 はじめに 

  2.3.1.2 実験手法 

  2.3.1.3 InAlGaN組成制御 

  2.3.1.4 InAlGaN/GaN-HEMT結晶構造の最適化 

  2.3.1.5 まとめ 

2.3.2 ②バックバリア成長技術の開発 ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・267 

2.3.2.1 はじめに 

  2.3.2.2 バックバリア構造の成長最適化 

  2.3.2.3 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））におけるオフリーク特性の評価 

  2.3.2.4 まとめ 

2.3.3 ③コンタクト抵抗低減技術の開発・・・・・・・・・・・・・・・・・・・278 

2.3.3.1 はじめに 

  2.3.3.2 低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術 

  2.3.3.3 まとめ 

2.3.4 ④高電流構造シミュレーション ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・297 

2.3.4.1 はじめに 

  2.3.4.2 オーミック特性改善時のデバイス特性予測計算 

2.3.4.3 デバイス高耐圧化に向けての構造計算 

  2.3.4.4 まとめ 

2.3.5 ⑤In系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 ・・・・・・・・・304 

2.3.5.1 はじめに 

  2.3.5.2 実験手法 

  2.3.5.3 結果と考察 

  2.3.5.4 まとめ 

2.3.6 ⑥高放熱設計・熱評価 ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・313 

2.3.6.1 はじめに 

  2.3.6.2 GaN/SiCおよびSiC/ダイヤモンドの熱抵抗評価 

  2.3.6.3 実測した熱パラメータを用いた高放熱構造設計 

  2.3.6.4 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱シミュレーション整合性検証 

2.3.6.5 まとめ 

2.3.7 ⑦接合用切削・研磨技術の開発 ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・331 
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2.3.7.1 はじめに 

  2.3.7.2 実験手法 

  2.3.7.3 結果と考察 

  2.3.7.4 まとめ 

2.3.8 ⑧接合プロセス技術開発 ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・336 

2.3.8.1 はじめに 

  2.3.8.2 実験手法 

  2.3.8.3 結果と考察 

  2.3.8.4 まとめ 

2.3.9 ⑨要素技術統合向けインテグレーション ・・・・・・・・・・・・・・・349 

2.3.9.1 はじめに 

  2.3.9.2 統合デバイス試作の概要 

  2.3.9.3 試作に用いたプロセス装置 

  2.3.9.4 統合デバイス二次試作の概要  

  2.3.9.5 二次試作（Ⅰ）ミリ波帯向けデバイス 

  2.3.9.6 二次試作（Ⅱ）マイクロ波帯向けデバイス 

  2.3.9.7 統合デバイス最終試作の概要 

  2.3.9.8 最終試作（Ⅰ）ショットキーゲート 

  2.3.9.9 最終試作（Ⅱ）MISゲート 

  2.3.9.10 まとめ 
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２．３．１ ①InAlN、InAlGaN系結晶成長技術の開発 

 

２．３．１．１ はじめに 

 昨年度は、InAlN/GaN-HEMT 構造の最適化によりシート抵抗低減を実現したが、統合

デバイス一次試作においてゲートリーク電流が高いという課題が判明した。また、InAlN

の成長温度は、コンタクト抵抗低減に用いる低抵抗層 GaN 選択再成長の成長温度よりも

低いため、選択再成長時に InAlN 電子供給層の変質も懸念される。これらの問題を解決

するため、平成 29 年度は、4元系の InAlGaN の開発に着手した。InAlGaN は、成長温度

を増加して結晶品質を高めることが可能であるため InAlN よりも高耐圧化が期待でき、

かつ選択成長時における電子供給層変質も抑制できる。最適化の目標性能としてシート

抵抗 200 /sq.以下かつ表面平坦性 Ra 0.20 nm 未満を設定した。最適化した

InAlGaN/GaN-HEMT は統合デバイスへ適用する予定である。 

 

２．３．１．２ 実験手法 

実験に用いたエピ結晶は、3インチ半絶縁性炭化ケイ素（Silicon Carbide：SiC）基

板上に有機金属化学気相成長（Metal-Organic Chemical Vapor Deposition：MOCVD）法

により AlN 核形成層、AlGaN バッファ層、GaN チャネル層（1300 nm）、Al(Ga)N スペー

サ層（2 nm）、InAl(Ga)N 電子供給層を順に成長した。成長には図 1-1 に示す Horizontal 

Flow MOCVD 装置を使用し、Ga 原料としてトリメチルガリウム（TMGa）またはトリエチ

ルガリウム（TEGa）、Al 原料としてトリメチルアルミニウム（TMAl）、In 原料としてト

リメチルインジウム（TMIn）、窒素原料としてアンモニア（NH3）を用いた。 

Al(Ga)N スペーサ層の成長は、成長温度 955℃、成長圧力 5 kPa で行い、原料ガスと

して TMAl および NH3を用い、キャリアガスには H2を用いた。InAlGaN 電子供給層の成長

は、成長温度 695℃～875℃、成長圧力 5k Pa で行い、原料ガスとして TMAl、TMIn、TMGa

または TEGa、NH3を用い、キャリアガスには N2を用いた。成長時の基板温度は、MOCVD

装置にダミーとして設置した Si 基板を赤外線放射温度計により測定した。温度評価に

Si 基板を用いた理由は SiC 基板が透明であり正確な温度測定が難しいためである。 
表面モフォロジは原子間力顕微鏡（Atomic Force Microscopy： AFM）測定から求め

た算術平均粗さ（Ra）により評価した。シート抵抗は渦電流法による非接触測定により

求めた。InAlGaN 電子供給層の膜厚は X線反射率法（X-Ray Reflectivity ：XRR）によ

り I 導出した。XRR による膜厚の測定例を図 1-2 に、同一サンプルの TEM 像を図 1-3 に

示す。図 1-2 および図 1-3 から InAlGaN/GaN-HEMT の膜厚が精度良く評価できているこ

とが確認できた。なお、InAlGaN 組成は 2.3.1.3 で述べる手法により導出した。 
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図 1-1 Horizontal Flow MOCVD 装置の模式図 
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図 1-2 XRR による膜厚測定例 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1-3 XRR 評価サンプルの TEM 像 
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２．３．１．３ InAlGaN 組成制御 

 

Al および Ga 組成制御 

 InAlGaN 電子供給層における Al組成と Ga 組成は、Al（TMAl）と Ga（TMGa または TEGa）

の原料供給比を変更することにより制御した。図1-4に InAlGaN結晶中のAl組成比（Al/

（Al+Ga））の Al原料供給比（Al/(Al＋Ga)）依存性を示す。なお、Al組成と Ga組成は

XPS により評価した。図から、Ga に対する Al 組成比は成長温度に依存せず原料供給比

に一致していることが確認できる。したがって、Al 組成および Ga 組成は原料供給比に

よって制御が可能であることがわかる。 

 

 

図 1-4 InAlGaN 結晶中の Ga に対する Al 組成比の原料供給比依存性 
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In 組成制御 

エピ結晶への In 取り込み量は成長温度による影響が大きいため、InAlGaN における

In 組成は成長温度に依存する。そのため、In源である TMIn の供給量を一定とし、成長

温度を変更することより In 組成の制御を行った。図 1-5 に InAlGaN 結晶中の In組成の

成長温度依存性を示す。サンプルの Ga に対する Al 組成比は青い四角、赤い三角がそれ

ぞれ 0.66～0.73、0.18～0.31 である。図 1-5 から In 組成は成長温度の上昇に伴い一意

的に減少することから、In 組成は温度制御がキーであることが示された。また、In の

取り込み量は温度のみではなく電子供給層結晶中の Al 組成にも依存することがわかる。

つまり、In 取り込み量の最大値（青い点線）は成長温度で決まり、さらに Al 組成が低

下すると、In 取り込み量が減少することが判明した。そこで、Al 組成の減少によって

In 組成が低下するというパラメータを新たに結晶成長の制御値として導入した。図 1-6

に InAlGaN における In組成制御値と実測値の比較を示す。In 組成の制御値と実測値は

良く一致しており、一連の検討によって In 組成の制御が可能となった。 

 

 

  

図 1-5 InAlGaN 結晶中の In 組成比の成長温度依存性 
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図 1-6 InAlGaN における In 組成制御値と In組成実測値の比較 
 
 
２．３．１．４ InAlGaN/GaN-HEMT 結晶構造の最適化 
 
表面平坦性 

表面平坦性の劣化は、ゲートリーク量の増大などを引き起こす。そのため、表面ラフ

ネス Ra＜0.20 nm を満たす InAlGaN 電子供給層成長条件の調査を行った。実験に用いた

InAlGaN 電子供給層の膜厚は 5.5 nm±0.8 nm である。膜厚は XRR により同定した。図

1-7 に InAlGaN 電子供給層における Ra の In 組成依存性を示す。なお、この時の Ga に

対する Al 組成比は 0.51 である。図から、In 組成が低くなるにつれて表面ラフネス Ra

は増加することがわかった。これは、In組成の減少により、InAlGaN 電子供給層中の歪

みが増加し 3 次元的な成長が促進されたためと考えられる。したがって、Ga に対する

Al 組成比が 0.51 の本サンプルでは In 組成が 0.04 以上あれば、Ra＜0.20 nm を満たす

ことがわかる。 

以上の結果から、InAlGaN 電子供給層において、Ra＜0.20 nm を実現した。例えば、

In0.04Al0.49Ga0.47N では Ra = 0.180 nm である。 
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図 1-7 InAlGaN 電子供給層における表面ラフネス Ra の In 組成依存性 

 
 
シート抵抗低減 
 InAlGaN/GaN-HEMT の高出力化を実現するため、シート抵抗＜200 /sq.を満たす

InAlGaN 電子供給層の成長条件を調査した。実験に用いた InAlGaN 電子供給層の膜厚は

5.5 nm±0.8 nm である。膜厚は XRR により同定した。図 1-8 に InAlGaN 電子供給層に

おけるシート抵抗の成長温度依存性を示す。Al 供給比 1.00、つまり InAlN では、成長

温度の上昇にともなってシート抵抗は微減するが、755℃から増加に転じ、770℃以上に

なるとシート抵抗が大きく増加した。この現象は次のように説明できる。つまり、755℃

までは成長温度の上昇により In 組成が低下することで自発分極およびピエゾ分極が増

加し、シートキャリア濃度が増える。一方、成長温度が更に上昇して In 組成が小さく

なりすぎると、電子供給層の歪みが大きくなることで GaN チャネルへの圧縮ひずみが増

加し、結果として移動度が低下する [1]。 

Al 供給比 0.73 の InAlGaN に関しては、成長温度が 720℃の時点で InAlN よりもシー

ト抵抗が高いが、成長温度を増加させることでシート抵抗は低減し、755℃以上では、

InAlN よりもシート抵抗が低くなった。また、785℃の高温に至っても 200 /sq.以下

の低シート抵抗を維持しており、これは Ga により InAlGaN 電子供給層内の歪みを抑制

しているためと考えられる。なお、Al 供給比が 0.51 になると、成長温度を高温化して

も生成されるキャリア濃度が不十分のため、シート抵抗が下がらず 200 /sq.以下には

ならない。Al 組成比の低下は自発分極を大きく減少させるため、ピエゾ分極が増加し

てもシート抵抗が低減しなかったと考えられる。 
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以上の結果から、複数の InAlGaN 電子供給層組成においてシート抵抗＜200 /sq.の

目標を達成し、InAlN に比べ最大で 90℃の成長温度の高温化を実現した。例えば、

In0.02Al0.72Ga0.26N では、成長温度 785℃、シート抵抗：183.6 /sq.である。 

 

 

 

図 1-8 InAlGaN 電子供給層におけるシート抵抗の成長温度依存性 

 

 

表面平坦性と低シート抵抗の両立 
 続いて、表面平坦性と低シート抵抗を両立する構造について検討した。図 1-9 に

InAlGaN 電子供給層における表面ラフネスとシート抵抗の関係を示す。表面ラフネスに

関しては In 組成が高く、Al 組成が低いほど改善する傾向がある。一方、シート抵抗に

関しては、In 組成が低く、Al 組成が高いほど良化する。したがって、互いにトレード

オフの関係にあるため、表面平坦性と低シート抵抗とを両立する組成範囲は非常に狭い。

本実験においては、In 組成 0.02～0.05、Al 組成 0.64～0.83 の組成範囲における一部

のサンプルにおいて、両立する構造が得られた。例えば、In0.05Al0.70Ga0.25N 電子供給層

において、表面ラフネス Ra：0.189 nm（図 1-10）、シート抵抗：195.9 /sq.を実現し

た。 
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図 1-9 InAlGaN 電子供給層における表面ラフネスとシート抵抗の関係 

 

 

図 1-10 In0.05Al0.70Ga0.25N 電子供給層表面の AFM 像 

 

 

２．３．１．５ まとめ 

InAlGaN/GaN-HEMT の高性能化を目的とし、InAlGaN 電子供給層において表面平坦性と

低シート抵抗を両立する構造の調査を行った。表面平坦性とシート抵抗は In 組成の多

寡でトレードオフの関係にある。そのため、表面平坦性と低シート抵抗を両立する組成

範囲は非常に狭いが、成長条件を最適化することで両者を両立する構造が得られた。本

実験で得られた表面平坦性と低シート抵抗を両立する構造の一覧を表 1-1 に示す。 
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表 1-1 最適な InAlGaN/GaN-HEMT 構造 

構造 シート抵抗 ( /sq.) Ra (nm) 

In0.06Al0.83Ga0.11N 179.1 0.192 

In0.05Al0.70Ga0.25N 195.9 0.189 

In0.03Al0.71Ga0.26N 184.7 0.170 

In0.03Al0.64Ga0.33N 197.9 0.192 

In0.02Al0.72Ga0.25N 183.6 0.185 

 

本実験により得られた結果を基に、InAlGaN/GaN-HEMT エピを成長し、統合デバイス

二次試作に適用した。その結果は「⑨要素技術統合向けインテグレーション」に詳述す

るが、InAlN/GaN-HEMT を上回る良好な特性が得られた。 

一方で、二次試作においてもゲートリーク抑制や耐圧性能が十分ではないことが示さ

れた。この課題への対応策を検討するため、「④高電流構造シミュレーション」により

デバイスシミュレーションを実施した結果、高濃度なキャリア濃度と高い内部電界が特

性劣化の主因であることが判明した。そこで、本項確立した InAlGaN 結晶成長技術を駆

使し、シミュレーションで耐圧劣化が生じると示唆される下限以下に Al組成を制御し

た InAlGaN 結晶の成長を実施した。作製した結晶は Al 組成を下げることによりキャリ

ア濃度は減少したが、平坦化技術を適用しているため電子移動度が高く、シート抵抗の

上昇は最小限に抑えられた。この結晶は統合デバイス最終試作に適用され、S帯におけ

る従来比出力 2倍超の達成に大きく貢献した。 

 

 

参考文献 

[6]  C. E. Dreyer, A. Janotti, and C. G. Van de Walle, Appl. Phys. Lett., 102, 142105 (2013) 
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２．３．２ ②バックバリア成長技術の開発 

 

２.３.２.１ はじめに 

トランジスタの高周波動作と大電流動作を実現するためには、ゲート長の短縮が直接

的なアプローチである。しかし、ゲート長が例えば数百 nm 程度の領域になると、ゲー

ト電極に負バイアスを印加したとしても、図 2-1(a)に示すようにゲート電極から離れ

た基板側の領域を迂回するリーク電流（オフリーク電流）が流れるようになる。 

このオフリーク電流は、トランジスタの耐圧低下や動作効率の低下を引き起こし、本

研究が目指すデバイスの高出力化を阻害するため、チャネル層基板側の電位を制御し、

それを抑制する技術の確立が求められる。それを実現する一つの構造が図 2-1(b)に示

す InGaN バックバリア（Back Barrier: BB）構造であり、模式的に示すように電子拡散

を抑制する障壁層を有する。ミリ波帯を含む超高周波デバイスにおいては、本技術の重

要性はさらに高くなり、将来高周波デバイスの必須要素技術になると考えられる。 

これまでのシミュレーション検討および平成28年度に実施した統合デバイス一次試

作（I）の結果から、InGaN BB構造が最も良好な特性を示すことがわかった。そこで平

成29年度においては、InGaN BB構造の成長条件の最適化としてGaNバッファ中のFe濃度

プロファイルおよびGaNチャネル層の品質改善を検討する。最適なInGaN BB構造成長条

件を確立し、統合デバイス最終試作に適用することで、本研究が目指す出力の向上に貢

献する。 

 

図 2-1 (a)BB 非適用構造と(b)BB 適用構造におけるリーク電流の抑制 

 

 

２.３.２.２ バックバリア構造の成長最適化 

 

Fe濃度プロファイルの制御 

InGaN BB構造におけるリーク電流低減の本質は、分極電荷を利用してGaNバッファ中

の電位を持ち上げることにある。一方で、電位障壁を形成するInGaN BB層を有する構造

においても、依然としてその下に位置するGaN層全体の絶縁性を高めることは、更なる
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リーク電流の低減に求められる。この目的で、GaN中に深いアクセプタ準位を形成する

Feが用いられる[1]。しかし、実際のMOCVD成長においてFeの濃度プロファイルを制御す

ることが難しい[2-5]。Fe濃度プロファイルを制御することが可能になれば、デバイス

設計の自由度が広がり、更なるオフリーク電流抑制に繋がることが期待できる。本項で

は、Fe濃度プロファイルの制御について検討した。 

 

図2-2(a)に示すように、FeドープGaNバッファ層、アンドープGaNチャネル層を異なる

成長条件および成長シーケンスにて成長し、各試料のFe濃度プロファイルを二次イオン

質量分析法(Secondary Ion Mass Spectrometry：SIMS)により比較・検討した。SIMS分

析はPHI ADEPT1010にて行い、低濃度のFe観察を可能とするため、一次イオン種はCs
+、

加速電圧5 kVにて行った。なお、本SIMS分析については外注分析を利用したが、検討試

料数が多くなるため分析費用が高額となる。そこで実験計画を調整することで試料作製

を同時期に計画的に行い、多試料同時分析とすることで、外注分析費用を可能な限り抑

制した。SIMS分析結果においては、試料表面の汚染や凹凸の影響により最表面の付近の

データ信憑性が低下するため、表面から100 nm以上奥側の領域のデータにて試料間のFe

濃度プロファイルを比較した。 

図2-2(b)は、FeドープGaNバッファ層と同じ成長条件にてGaNチャネル層を連続的に成

長した際のFe濃度プロファイルである。図2-2(b)に示すように、リアクタへFeを供給し

ていないにも関わらず、アンドープGaNチャネル層にも高濃度のFeが存在しており、複

数の機関から報告されているようにFeが上方へ拡散することを示している[2-5]。 

 

図2-2 (a)アンドープGaN/FeドープGaN構造と(b)Fe濃度プロファイル 

 

これまでの実験から、例えば800～900℃といったFeドープ層の成長温度(1010℃程度)

よりも低い温度においてGaN層をその直上に成長することで、上方へのFe拡散が抑制さ

れることが分かっている[2]。しかし、一般にGaNチャネル層の成長温度を低下させると、
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GaN中へ炭素などの不純物の取り込みが増加し、電流コラプス現象が顕著に発生するこ

とが懸念される。 

Feの上方拡散抑制がFeドープ層とGaNチャネル層の成長温度差に起因するものであれ

ば、Feドープ層の成長温度を1010℃以上に設定し、1010℃まで降温した後にGaNチャネ

ル層を成長することで、低温化による不純物の増加を引き起こすことなく、Feの上方拡

散が抑制できることが期待される。このため、Feドープ層の成長温度を従来の1010℃か

ら1060℃に増加させて成長を行い、GaNチャネル層は1010℃にて成長を行った。しかし、

図2-3(a)に示すように、Feドープ層の成長温度を変更してもGaNチャネル層中のFe濃度

プロファイルに変化は無く、上方へのFe拡散抑制効果は見られなかった。 

これまでの知見からアンドープGaN層成長時のFe取り込み量は、成長再表面における

Fe原子の脱離率と、膜中への取り込み率に依存する[2]。ここでは、Feドープ層の成長

温度を高く設定し、アンドープGaN層成長温度との間に差分を設けたものの、アンドー

プGaN層従来条件は同じであり、成長再表面におけるFe原子の脱離率、取り込み率に変

化はなかったものと推察される。また、図2-3(a)において1.0～1.2 mに位置するFeド

ープ層のFe濃度プロファイルが異なるが、これはFeドープ層の成長温度が高いことに起

因する。高温かつ水素雰囲気に曝される成長表面においては、GaNのエッチングが成長

と同時に起こる。エッチングが早いレートで進行することで、実効的なGaN成長レート

が低下したために、表面に存在するFeがより高い濃度で濃縮されたものと理解できる。 

次に、サーファクタントを利用したFe取り込み抑制効果について検証した。サーファ

クタントとは結晶成長過程においてリアクタ内へ同時に供給されるが、結晶中へ取り込

まれることのない材料を指す。例えばGaN 結晶成長においては、TMInといった結晶構成

材料以外の原料ガスをリアクタ内へ同時に供給することで表面モフォロジ向上やピッ

ト密度の低減が報告されている(Inサーファクタント効果)[6, 7]。これはIn-Nよりも

Ga-Nの結合エネルギが大きいため、GaNの最適成長条件において供給したIn 原子が成長

膜中へは取り込まれないものの、In原料が表面におけるプリカーサのマイグレーション

を促進することを利用したものである。Feドープ層成長後のGaNチャネル層成長表面の

原子マイグレーション状態に着目すれば、サーファクタントの利用により成長最表面に

おけるFe取り込みが低減されることが期待できると考えた。 

1010℃程度のGaN成長温度においては、In原子は膜中に取り込まれないことが分かっ

ているため、GaNチャネル層の成長時にリアクタ内にTMInを同時供給し、Fe濃度プロフ

ァイルへの影響を調査した。しかし、図2-3(b)に示すように、Fe濃度プロファイルはTMIn

を供給せずに通常の条件で成長した場合と変化が無く、Feの上方拡散を抑制する効果は

確認できなかった。Inサーファクタントは表面のマイグレーション長を変化させるもの

と考えられるが、結局In原子は表面から全て脱離し、残されたGaおよびFe原子の成長表

面における脱離率、GaN層への取り込み率に変化を与えなかったものと考えられる。 
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一方、FeドープGaN層を含む結晶構造に対して、1000℃以上の高温で熱処理を行った

場合においてもFe濃度プロファイルが変化することはない[2]。つまりFeの上方拡散は

成長中にのみ生じることから、成長層の最表面付近に存在するFe原子が上方拡散のソー

スである。従って、最表面付近に存在するFeを除去することがFeの上方拡散抑制に向け

た有効なアプローチになると考えられる。 

成長層最表面に存在するFeを除去するには、FeドープGaN層を成長後に一旦GaN成長温

度以上に基板表面温度を上昇させ、Fe原子の脱離を強制的に促進させる手法が考えられ

る。しかし、水素雰囲気中において成長温度以上の高温に表面を曝すと、以下の反応に

よりGaN結晶の熱分解が著しく進行し、表面荒れやGaドロップレットが形成され結晶品

質を損なう恐れがある。 

 

GaN + 3/2H2  Ga + NH3            (式2-1) 

 

そこで、本実験においてはFeドープGaN層の成長後、MOCVD装置のキャリアガスを全て

窒素に切り替え、窒素雰囲気下で表面温度1070℃にて10分間成長を停止した。これによ

り、(式2-1) に示すGaN熱分解が抑制され、水素雰囲気中では表面荒れのために実現で

きなかった1070℃という高温にて、成長中断を行うことが可能となる。 

図2-4に得られた結晶のFe濃度プロファイルを示す。図2-4に示すように、Feドープバ

ッファ層成長後にFe濃度がより急峻に減少することが確認できた。200 nm程度のGaNチ

ャネル層を成長した時点で比較すると、Feドープ層の成長後に高温熱処理を行うことで

Fe濃度は凡そ半分程度に減少しており、Feの上方拡散に対して一定の効果が得られた。

しかし、その後のFe濃度プロファイルの傾きに変化はなく、大きな濃度プロファイル差

を得ることは出来なかった。これは図2-3(a)に示すように、GaNチャネル層の成長温度

が同一であれば、温度に応じてFeが一定の割合で上方へ拡散するためと考えられる。ま

た、高温熱処理を行わない試料と、行った試料のGaN(0002)回折ピークの半値幅は、そ

れぞれ351 arcsec., 340 arcsec.であり、高温熱処理によってGaN成長中断界面に起因

した結晶品質の劣化がないことも分かった。 
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図2-3 (a)高温FeドープGaN成長および(b)Inサーファクタントを 

利用したGaN成長におけるFe濃度プロファイル 
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図2-4 FeドープGaN成長後に窒素雰囲気下で高温熱処理を 

施した試料のFe濃度プロファイル 

 

図2-4に示す2種類のFe濃度プロファイルを「②-2 デバイスシミュレーションモデル」

で議論したデバイスシミュレーションに取り込み、オフリーク特性の計算を行った。濃

度プロファイルの簡略化のため、高温熱処理を適用した場合のGaNチャネル層中のFe濃

度は、熱処理を行わないものの1/2として設定した。 

その結果、図2-5に示すように、高温熱処理を実施した構造においては、GaN層全体の

Fe濃度が低下しているため、デバイス基板側のバンド位置が下がりやすくなり、ソース

-ドレイン間のオフリーク電流が増加することが示唆された。 

 

 

図2-5 (a)GaN表面におけるFe濃度2e16 cm-3および 

(b)GaN表面におけるFe濃度2e16 cm-3におけるオフリーク電流密度分布 
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最後に、Feドーププロファイルと同時に、アンドープGaN層の不純物濃度についても

検討を行った。「②-3 バックバリア構造適用HEMTの試作と評価」で議論したように、BB

構造においてもバッファ層中の炭素不純物が電流コラプスの要因となるため、Feドープ

プロファイルと同時に、炭素不純物の濃度を低減することも必要である。 

炭素不純物の濃度を低下させるためには、MOCVD成長においてTMG供給量を下げること、

つまり成長レートを下げることが効果的である。そこで図2-6に示すように、成長レー

トを変化させて、結晶中の炭素不純物濃度をSIMS分析において確認し、低い不純物濃度

と10 nm/min.の成長レートが達成できる条件を採用した。 

 
 
 

図2-6 アンドープGaN層の成長レートと炭素不純物濃度の関係 

 

以上の結果を総合的に判断し、本研究においてはGaNチャネル層の成長温度は1010℃、

Feドープ層とGaNチャネル層の界面は連続成長とし、不純物の取り込みを抑制するため

10 nm/min.の成長条件を採用することとした。 

 

GaNチャネル品質の改善 

 図2-7に本研究において成長したInGaN BB層およびGaNチャネル層の構造を示す。高品

質GaNチャネル層の成長に適した条件は、約1010℃程度の高温、水素雰囲気下での成長

であるが、InGaN BB層は表面の安定性がGaN結晶に比べて低く、InGaN BB層成長直後に

高品質GaNチャネル成長条件へ移行することが出来ない。このため、InGaN BB層の成長

後は、低温成長GaN層によりInGaN BB層の表面を保護する必要があり、図2-7に示すよう

にInGaN BBの成長条件を引継ぎ連続して低温成長GaN層を形成し、その後成長条件を水

素雰囲気、基板温度を1010℃程度まで上昇させ、高温成長GaN層を形成した。 
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図2-7 試作したInGaN BB構造 

 

はじめに、低温成長GaN層および高温成長GaN層の設計膜厚をそれぞれ5 nmおよび25 nm

とした構造のAFM像およびPL発光を図2-8に示すが、AFM像からも明らかなように、高い

平坦性を有するInGaN BB構造HEMTが得られた。図2-8(b)には、GaNチャネル層とInGaN BB

層のバンド端発光のほか、GaN結晶の欠陥・不純物関連発光として知られるイエロール

ミネッセンス(YL)が観察される。しかし、GaNチャネル層およびInGaN BB層からの発光

は非常に弱い。さらに、InGaN BB層の発光波長は380 nm付近と、設計In組成10%から期

待される400 nmに対して大きく短波長側に位置する。低温成長GaN層は高温および水素

雰囲気において脱離しやすいInGaN BB層を保護する目的で形成するが、5 nmと非常に薄

い条件としたため、低温GaN層の成長後においても一部InGaN表面が露出しているか、条

件切り替え時に低温GaN層が脱離したことによりInGaN表面が露出し、In原子の脱離や

InGaN層の薄層化が進行したと考えられる。 

 
図2-8 低温成長GaN層を5 nmに薄層化したときのGaNチャネル/InGaN BB構造の 

(a)AFM像と(b)PLスペクトル 

 

 次に図2-9(a)および(b)に低温成長GaN層および高温成長GaN層の設計膜厚を10 nmお

よび20 nmとした構造のAFM像およびPL発光を示す。AFM像においては、図2-8(a)と同様

に高い平坦性を有することが確認できた。さらに、図2-8(b)の発光特性に比べると、GaN

層およびInGaN BB層に起因した明瞭な発光が観察された。膜厚1 nm程度の非常に薄い

SiC基板

Fe-GaN
GaN

buffer

InGaN BB

高温成長GaNチャネル

AlGaN barrier

低温成長GaN

GaN cap
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InGaN BB層の発光が明瞭に観察されており、高い平坦性を持ったInGaN BB層が形成され

ていると推察される。発光波長も395 nmと、低温GaN層5 nmの構造に対して長波長化し

ており、Inの脱離またはInGaN層の脱離が抑制された結果と考えられる。 

図2-9(c)に本構造におけるSIMS分析結果を示す。図2-9(c)に示すように、GaNチャネ

ル層のC濃度は2e16 cm-3と低いことが確認できた。さらに、InGaN BB層に起因したInピ

ークが明瞭に観察されており、平坦性の高い積層構造が形成されていることがSIMS分析

結果からも推察される。 

 

 

 

図2-9 低温成長GaN層 10 nmを有するGaNチャネル/InGaN BB構造の 

(a)AFM像、(b)PLスペクトルおよび(c)SIMS分析結果 

 

以上の検討結果を総合的に判断し、本研究では図2-9(b)に示す明瞭なGaNチャネル層

およびInGaN BB層からの発光が観察される成長条件および成長シーケンスが最適と判

断し、統合デバイス最終試作に適用した。 



 

276 
 

 

２.３.２.３ 統合デバイス（最終試作（I））におけるオフリーク特性の評価 

 平成29年度に実施した以上の検討結果を踏まえ、Fe濃度プロファイルおよびGaNチャ

ネル品質に関してそれぞれ最適と判断したInGaN BB構造適用HEMT構造を成長し、統合デ

バイス最終試作に適用した。 

 統合デバイス（最終試作（I））においては、ソース－ドレイン間のオフリーク電流が

1E-5 A/mm以下であることを目標とした。図②-10にドレイン電圧Vds= 50 V印加時のドレ

イン電流－ゲート電圧特性を示す。図②-10に示すように、ソース－ドレイン間リーク

電流は、1E-5 A/mm未満であることを確認した。 

 本研究において開発したInGaN BB構造は、特にオフリーク電流の増加が懸念される短

ゲートデバイスにおいて重要であり、ミリ波帯を含む超高周波デバイスにおいて必須な

要素技術である。 

 

図②-10 統合デバイス（最終試作（I））における 

ソース―ドレイン間オフリーク電流（Vds= 50 V） 

 

 

２.３.２.４ まとめ 

平成 29 年度は、統合デバイス一次試作（Ⅰ）において最も良好な結果を示していた

InGaN BB 構造の最適化を行った。種々の GaN 成長条件、成長シーケンスとアンドープ

GaN 層中に拡散した Fe 濃度プロファイルについて評価し、デバイスシミュレーション

の結果を踏まえて最適な条件を選定した。また、GaNチャネル層の成長においては、InGaN 

BB 層の表面保護と高品質 GaN チャネル層の成長を行うため、低温および高温 GaN 層を

積層する構造を選定した。統合デバイス（最終試作（Ⅰ））では、最適化した Fe 濃度プ

ロファイル及び GaN チャネル層を適用し、Vds= 50 V にてソース-ドレイン間のオフリー

ク電流 1E-5 A/mm 未満を達成した。 
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２．３．３ ③コンタクト抵抗低減技術の開発 

 

２．３．３．１ はじめに 

一般的に、InAlGaN/GaN-HEMT などの In 系窒化物半導体上、または高 Al 組成窒化物

半導体上では、良好なオーミック接合を形成しにくい。高出力・高周波デバイスではオ

ーミックコンタクト抵抗がデバイス性能を左右することから、多くの研究機関において、

デバイス特性を改善するための様々な改善手法が試みられてきたが[1-2]、

InAlGaN/GaN-HEMT に対してオーミック特性改善技術の検討は少ない。電極金属構成元

素が半導体側に広範に拡散する GaAs 等のオーミック接合と異なり、窒化物半導体上の

オーミック接合では電極金属構成元素が半導体側にあまり拡散しないと報告されてい

る[3]。そのため、一部にショットキー界面の性質を残した界面が残留していると考え

られ、我々はこの性質により、ショットキーバリアの高い In 系窒化物半導体はオーミ

ックコンタクト抵抗の低減が困難であると解釈している。 

 図 3-1 にミリ波帯デバイス動作向けの AlGaN と Ni、および InAlGaN と Ni のショット

キー接合の伝導帯バンド図を示す。図示するように、AlGaN と Ni 界面における障壁高

さは 0.83 eV、InAlGaN と Ni 界面における障壁高さは 1.58 eV となり、電気伝導に対し

ては大きな障壁となることが知られている。 

 この問題を解決するために、平成 27 年度より、イオン注入法や低抵抗層再成長法に

よるオーミックコンタクト抵抗低減技術を開発してきた。実験結果から、MBE 法を用い

た低抵抗層再成長技術により、目標の 0.5 mm を大幅に下回る 0.1 mm を達成した。

平成 29 年度は、MBE 法による低抵抗層再成長の課題とそれを解決する MOCVD 法による

低抵抗層再成長について報告する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-1 AlGaN および InAlGaN に対するショットキー接合 
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２．３．３．２ 低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術 

 

オーミックコンタクト抵抗を低減する手法として、平成 28 年度より検討を進めてい

る高濃度ドナー型不純物がドーピングされた GaN 再成長層の適用技術の開発を推進し

た。本項では、In 系窒化物半導体に低抵抗層再成長を実施する場合の課題、デバイス

試作工程およびオーミック特性について述べる。 

 

２－１ オーミック形成領域リセスエッチング技術 

 

 低抵抗再成長層によるコンタクト抵抗低減技術は、1)オーミック形成領域の電子供給

層を選択的にドライエッチングにより除去し、2)その後、高濃度ドナー型不純物がドー

ピングされた低抵抗 GaN 層を再成長する、という２つのプロセスを踏む。そこで、はじ

めに 1）のプロセスとなる半導体表面のドライエッチングにおける低ダメージ化技術の

確立が必要となる。 

従来の AlGaN/GaN-HEMT 作製プロセスでは、Cl2ガスを用いて AlGaN 電子供給層のドラ

イエッチングを行う。しかし、エッチング後の表面平坦性は著しく悪化し、ドライエッ

チングによるプロセスダメージが入っていることが推察される。一般的に、Cl2 のみを

用いたドライエッチングでは、半導体表面の酸化膜除去作用が低く、酸化部分のエッチ

ングレートが異なるため平坦なエッチングが困難となる。また、半導体表面がプラズマ

損傷によるダメージを受けやすい特性を持ち、窒素空孔などの欠陥が発生する[7]。さ

らに、表面荒れによる表面積の増大は、酸素などの吸着を促進する。前述の窒素空孔も

表面の酸化を助長する要素になりうると考える。この酸素吸着は、電子供給層の Al と

結合した場合 AlO を形成し、コンタクト抵抗の増大要因となる。そのため、低ダメージ

かつ平坦な表面形成は、コンタクト抵抗低減のため効果的であると考える。このような

従来のCl2のみによるドライエッチングで形成したオーミック電極のコンタクト抵抗の

一例は、0.455 mm (3 インチ面内平均)であった。 

 

そこで我々は、これらプラズマダメージおよび平坦性を改善するために、Cl2と BCl3

の混合ガスを用いたドライエッチング技術を開発した。エッチング装置を用いて、ドラ

イエッチングダメージを間接的に評価するためのショットキー障壁高さのバイアスパ

ワー依存性を調査した。実験結果を図 3-2 に示す。なお、ショットキー障壁高は、GaN

単層膜上にニッケル（Ni）ショットキー電極を形成したダイオード構造で調べた。ここ

で、バイアスパワーとは、ICP(Inductively Coupled Plasma )エッチング装置において、

プラズマ化したエッチングガスを基板上に導入するパワーである。このバイアスパワー

の大きさが、エッチング速度やプラズマダメージに影響を与える。また、図 3-3 に、エ

ッチング表面の AFM 像を示す。 
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これらの実験結果から、Cl2ガスに BCl3を添加することにより、ドライエッチングダ

メージが低減し、エッチング後の表面平坦性は大きく改善することがわかった。これは

BCl3の B が酸化部分を除去する効果があり、結果として均一なエッチングが進行したた

めと考えている。 

このときのコンタクト抵抗の一例は、0.349 mm(3 インチ面内平均)であり、ドライ

エッチング表面の低ダメージ化および平坦化がコンタクト抵抗の低減に寄与したと考

えている。 

以上の結果から、低抵抗層再成長によるコンタクト抵抗低減効果を享受するために本

技術を用いることで、再成長層形成前のドライエッチングダメージが小さく表面が平坦

に形成できることが実証された。本手法の開発により、低抵抗層（低温）再成長技術に

適用可能な低ダメージドライエッチング技術開発の目標を達成した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-2  ショットキー障壁高さのバイアスパワー依存性 
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図 3-3 Cl2ガスおよび Cl2+BCl3混合ガスを用いた 

ドライエッチング後の AlGaN 表面の原子間力顕微鏡(AFM)像 

 

 

２－２ In 系 GaN への低抵抗層再成長技術適用上の課題 

 In 系窒化物半導体は一般に低温で成長され、かつ表層部に化学的に不安定な In酸化

物や、その酸化が電気抵抗に大きな影響を与える Al を多く含む。そのため、In系窒化

物半導体へ低抵抗層再成長技術を適用する場合、AlGaN よりも低い温度耐性や In、Al

酸化物の影響等、評価・解決しなくてはならない課題が多い。以下に考えうる課題を列

挙する（図 3-4 参照）。 

 

例えば MOCVD 法を用いた場合、In 系窒化物半導体は AlGaN と比較して数百度程度低

温で成長する。そのため、電子供給層やチャネルを成長温度以上の高温に曝した場合、

InAlGaN 電子供給層内、特に表面の In が脱離する。この脱離によって、In ドロップレ

ットやヒロックなどの成長欠陥が表面に形成される可能性がある。さらに、電子供給層

表層部とプロセス用マスクや絶縁膜間で反応が進行する場合も想定される。 

これらの事象は、キャリア密度の低下すなわちドレイン電流の低下や表面トラップの

増大として顕在化する恐れがある。 

 

＜高温下処理で想定される障害事例＞ 

1)電子供給層（特に表面）からの In 脱離 

2)電子供給層表層部での In ドロップレットおよびヒロックの形成 

3)電子供給層表層部とマスク絶縁膜反応によるトラップ形成 
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    図 3-4 In 系窒化物半導体への低抵抗層再成長技術適用上の課題 

 

また、電子供給層表層部においては、In の酸化等による材質劣化が進む恐れもある。

In 酸化物は、化学的に不安定であり生成を回避すべき酸化物である[8]。酸化物が再分

解する過程においてダングリングボンド等が生成され、結果としてトラップ型欠陥が発

生し電流コラプス等の原因となる。これらの課題は、従来の AlGaN/GaN-HEMT では、顕

在化しづらくかつ影響が軽微であるが、In系窒化物半導体(高 Al 組成 In系窒化物半導

体)に対しては、影響が大きいと認識している。我々はこれらの課題に対し、工業的生

産にも対応する解決方法に道筋をつけるために、製造安定性も含めた検討試作を行った。 

低抵抗再成長層の形成には分子線エピタキシー（Molecular Beam Epitaxy：MBE）法

および MOCVD 法の 2 通りの成長技術を比較した。それぞれのデバイス作製工程と評価結

果を以下に述べる。 

 

２－３ MBE 法による低抵抗層再成長デバイス作製工程 

MBE 法を用いた低抵抗層再成長デバイス作製工程について説明する。 

図 3-5 にデバイス作製工程を示す。まず、図 3-5-1 に示すように、MOCVD 法により

InAlGaN/GaN-HEMT 構造を SiC 基板上に成膜した半導体基板に対し、Ar イオン等を用い

て不活性領域（素子間分離領域）を画定する。次に、図 3-5-2 に示すように、半導体基

板上に SiN 膜を堆積させる。次に、図 3-5-3 に示すように、ドライエッチングにより低

抵抗再成長層成膜領域を開口した SiN 膜マスクを形成する。次に、図 3-5-4 に示すよう

に、低ダメージドライエッチングにより GaN チャネルまでのリセスを形成する。 

今回の試作では構造依存性を評価するために半導体基板表面からおおよそ 10 nm～40 
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nm の範囲内でリセス深さ、即ち低抵抗再成長層厚さを変化させた。なお、リセス深さ

の範囲は次項の「④高電流構造シミュレーション」においてデバイスシミュレーション

の結果より決定した。図 3-5-5 に示すように、MBE 法を用いてリセス領域内に、Si を 1

×1019 cm-3以上ドーピングした GaN 層を成長する。次に、図 3-5-6 に示すように、エッ

チング液を用いて SiN 膜上に形成された多結晶 GaN をリフトオフ除去する。このリフト

オフ工程では、多結晶 GaN の下部の SiN 膜をフッ酸溶液により溶解し、上部の多結晶

GaN を半導体表面から除去する。 

次に、図 3-5-7 に示すように、再成長領域の直上へ Ti/Al 等からなる電極を配置し、

N2雰囲気中で合金化処理しオーミック電極を形成する。最後に、図 3-5-8 に示すように

トランジスタ特性を評価するために、高周波向け T型ゲート電極を形成した。 
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図 3-5 MBE 法を用いた低抵抗層再成長オーミックデバイス作製工程 
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２－４ MBE 法による低抵抗層再成長技術の課題 

 MBE 法を用いた低抵抗層再成長では、マスク SiN 上に成膜された多結晶 GaN をリフト

オフ法により除去する必要がある。このリフトオフ性はデバイス作製プロセスの安定性

を左右することから、本開発ではリフトオフ再現性について調査を実施した。また、MBE

法による低抵抗層は 0.1 mm 程度の低いコンタクト抵抗を実現出来たが、MBE 法は真空

中で成長するため成長環境による膜品質への影響が大きい。そこでコンタクト抵抗の再

現性についても観察を行った。 

 

リフトオフの再現性 

 図 3-6 に、MBE 法を用いた低抵抗層再成長層リフトオフ時の、オーミック電極形成領

域に成膜された単結晶GaNとマスクSiN上に形成された多結晶GaN間の間隙部概略図を

示す。マスク用 SiN 上面(多結晶 GaN 層下面)と再成長低抵抗 GaN 上面との空隙は設計上

40 nm とした。マスク SiN の厚みについては、詳細な実験を実施してないが、マスク SiN

が薄すぎると多結晶 GaN 層下面と再成長 GaN 上面が接続され、フッ酸エッチング液の浸

透経路が塞がり、リフトオフ不良となる。一方、マスク SiN が厚過ぎるとエッチング液

の浸透経路は十分に確保できるが、多結晶 GaN が側壁へ成膜されるリスクがある。 

 現設計でのリフトオフ容易性および再現性について実験した結果、部分的に多結晶

GaN に起因したリフトオフ不良が生じ、リフトオフ時間も 10 分から 1 時間弱まで変動

することがわかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-6 MBE 法を用いた低抵抗再成長層リフトオフ時断面概要図 
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コンタクト抵抗値の再現性 

 続いて、コンタクト抵抗の再現性について調査した。MBE 法を用いた低抵抗層再成長

は、真空中で分子ビームを照射して行われる。半導体表面の酸化膜除去は、MBE 装置に

試料を投入する前に酸洗浄等で実施されるが、投入するまでの間は再度大気に暴露され

るため、再成長表面が酸化やコンタミ付着等の影響を受ける可能性がある。図 3-7 に異

なる低抵抗層再成長基板のコンタクト抵抗における面内分布を示す。#1 基板のコンタ

クト抵抗は高い均一性を示したが、#2 基板では最大 3倍の抵抗変動が観察された。 

  

以上のように、MBE 法を用いた低抵抗層再成長はコンタクト抵抗低減に極めて有効で

あるが、プロセス安定性および性能再現性が今後の課題である。 

 

 

図 3-7 MBE 法による低抵抗層再成長品のコンタクト抵抗変動 
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２－５ MOCVD 法による低抵抗層選択再成長技術 

次に MOCVD 法を用いた低抵抗層再成長技術について説明する。 

 図 3-8 に示すように、デバイス作製は基本的に MBE 法を用いた場合のプロセス工程と

同様の工程を用いることができる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-8 MOCVD 法を用いた低抵抗層オーミックデバイス作製工程 
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後述するように、MOCVD 法は、MBE 法と異なり選択的な再成長が実現できる。図 3-9

に、MBE 法および MOCVD 法を用いた低抵抗 GaN 層再成長後における表面 SEM 像の比較を

示す。図から明らかなように、MOCVD法ではマスク SiN膜上に GaNは成膜されていない。 

そのため、MBE 法を用いた低抵抗層再成長では必須であったリフトオフプロセスが必要

なくなり、プロセス安定性や量産性の向上が見込まれる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-9 MBE 法,MOCVD 法を用いた低抵抗層表面 SEM 像 

 

 

２－６ MBE 法と MOCVD 法による再成長メカニズムの比較 

MOCVD 法の低抵抗層形成プロセスで選択的な再成長が実現した点について、反応メカ

ニズムの観点から考察する。両手法の成長メカニズム概要を図 3-10 に示す。MBE 法で

は、原料分子線がウエハ表面に到達した後、大きくはマイグレーションせず被着し結晶

成長する。この場合、SiN 上に被着した原料は多結晶化し、オーミック電極が形成され

る GaN 上に被着した原料は単結晶 GaN となる。成長が進むにつれて多結晶 GaN と単結晶

GaN の隙間が狭まるため、多結晶 GaN の存在はリフトオフ不良などプロセス不安定性の

原因となり得る。 

一方、MOCVD 法を用いた選択再成長では、原料ガスによる結晶成長と水素によるエッ

チングが同時並行的に進行する。SiN 上に到達した原料ガスは、多結晶 GaN として成長

するものの、成長速度よりも速いエッチングにより消滅する。この消滅過程で放出され

た Ga は再度成長に寄与するため、SiN マスク近傍の GaN 露出開口部(再成長面)への Ga

供給が実質的に増大する。一方、オーミック電極が形成される GaN 再成長面では、原料

ガスにより単結晶GaNが成長する。SiN上と同様に水素によるエッチングが進行するが、

単結晶 GaN はエッチングレートが遅いため層形成される。 

以上のように、MOCVD 成長では、SiN 上に多結晶 GaN が形成されないために MBE 法と

比較して製造プロセスが簡便となる。 
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MBE 法による再成長 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

             MOCVD 法による選択再成長 

 

図 3-10  MBE 法および MOCVD 法による低抵抗層再成長メカニズム 
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２－７ 選択再成長膜厚の再成長領域密集度依存性 

 前述したように、MOCVD 法を用いた選択再成長ではマスク SiN 上に吸着した Ga がエ

ッチングされた後に再度成長に寄与すると推察される。従って、再成長領域とマスク

SiN の面積比および選択再成長領域の配置すなわちトランジスタ密集度により、再成長

膜厚は依存性を有する可能性が高い。そこで、この仮説を検証するため 3種類のトラン

ジスタ密集度と再成長膜厚について検討を加えた。なお、以下の分類は定性的分類で、

定量的数値範囲を示しているものではない。 

 

トランジスタ密集度「低」 

小さなトランジスタ(50 m×100 m)が離散的に配置(トランジスタ間隔 500 m)され

た場合。図 3-11 の観察領域 A が該当。 

トランジスタ密集度「中」 

中程度のトランジスタ(200 m×400 m)が離散的に配置(トランジスタ間隔500 m)さ

れた場合。図 3-11 の観察領域 Bが該当。 

トランジスタ密集度「高」 

 中程度トランジスタ(200 m×300 m)が集中配置(トランジスタ間50 m)された場合。

図 3-11 の観察領域 C が該当。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-11 トランジスタ密集度の例 
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これらの観察領域において、再成長後の GaN 膜厚を AFM により測定した。なお、選択

再成長領域は、事前に Si 高濃度ドープ GaN 選択再成長領域が 2 次元電子ガスに接続さ

れるように 25 nm リセスした。再成長膜厚評価結果を図 3-12 に示す。観察領域 A では

再成長膜厚 188 nm、観察領域 B では再成長膜厚 54.6 nm、観察領域 C では再成長膜厚

19.81 nm であった。 

実験結果から、再成長膜厚には大きなトランジスタ密集度依存性があることがわかっ

た。この依存性は、トランジスタ配置を工夫することで、依存性の影響を低減できると

考えている。なお、統合デバイスでは予め 50 nm に調整した再成長条件を適用した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

            

 

 

 

 

 

 

図 3-12 再成長膜厚評価結果(初期リセス深さは設計値) 

 

 

２－８ MOCVD 法による低抵抗層選択再成長デバイス電気特性評価 

 

オーミックコンタクト特性 

図 3-13 に、MOCVD 法で低抵抗層を形成した InAlGaN/GaN-HEMT のコンタクト抵抗、コ

ンタクト抵抗率およびシート抵抗を示す。コンタクト抵抗は 0.080～0.192 mm の範囲

であり、開発目標とした 0.5 mm を大幅に下回るコンタクト抵抗を達成した。また、

ウエハ面内の分布も安定しており、これは MOCVD 法を用いた再成長では、成長時に水素

キャリアガスへ暴露されることで表面が清浄化されることも一因であると考えている。 

 これらの測定結果および前述したマスク SiN の剥離容易性(リフトオフ容易性)から、

MOCVD 法による低抵抗層再成長技術には、大きな優位性があると考えている。 
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図 3-13 MOCVD 法による低抵抗層再成長オーミック品の Rc, ρc, Rsh面内分布 

 

トランジスタの DC特性 

 前述したように、オーミックコンタクト抵抗は、MBE 製低抵抗層再成長と比較して安

定に低減出来ている。この低コンタクト抵抗は、オン抵抗を低減し、最大ドレイン電流

を増大させる。トランジスタ特性について、課題⑨の統合試作項目に詳細を記載した。 

 

２－９ Ge ドーパントによる MOCVD 法再成長技術の最適化 

 MOCVD 法再成長技術は均一性の高い低抵抗層を高い再現性で形成できる。そこで本手

法をベースとして、更なるコンタクト抵抗低減を目指した最適化に取り組んだ。 

 コンタクト抵抗低減には再成長層へのドープ濃度増加が有効である。一般に、低抵抗

再成長 GaN 層には Si をドーパントとして用いるが、ドープ濃度が 2×1019 cm-3程度を超

えると再成長結晶品質が低下して表面荒れが発生する。結晶品質の低下は電気特性や信

頼性の劣化要因になることが懸念されるため、これ以上の Si ドープ濃度増加は好まし

くない。一方、Ge は Si より Ga とイオン半径が近く母材結晶への負荷が小さいことか

ら、より高濃度なドーピングが期待できる[5]。そこで本実験では Ge をドーパントに用
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いた低抵抗 GaN 層再成長について検討した。 

 図 3-14 に、表面粗さ RMS における Si および Ge のドープ濃度依存性を示す。ドープ

した GaN 膜厚はどちらも 50 nm である。図から明らかなように、Si はドープ濃度の増

加に伴い RMS が直線的に増加しており、高濃度ドープにより GaN の結晶性が低下する様

子が示唆された。一方、Ge は今回検証した最大ドープ濃度である 2.5×1020 cm-3におい

ても RMS の増加は観察されなかった。この結果は図 3-16 に示す AFM 像からも明らかで

ある。図 3-15 は、シート抵抗における各ドーパントのドープ濃度依存性を示す。低濃

度領域では Si ドープによる抵抗低減効果が大きいが、ドープ濃度が 1.0×1020 cm3以上

になると Ge ドープ GaN のシート抵抗は Si ドープ品以上の低抵抗化を示した。本結果か

ら、MOCVD 法再成長では Ge をドーパントに用いることで結晶品質を維持したまま高濃

度なドーピングが可能であることがわかった。 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

図 3-14 表面粗さ RMS のドープ濃度依存性  図 3-15 シート抵抗のドープ濃度依存性 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

          Ge ドープ(2.5×1020cm-3)      Si ドープ(1.0×1020cm-3) 

               図 3-16 AFM 観察結果 
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オーミックコンタクト特性の比較 

 前項で確立したGeドーピング技術を用いて低抵抗層を形成したInAlGaN/GaN-HEMTの

コンタクト抵抗およびコンタクト抵抗率を図 3-17 に示す。比較として示した Si ドーピ

ングにおけるコンタクト抵抗の面内平均は 0.158 mm である。一方、Ge ドーピングを

用いた再成長によるコンタクト抵抗の面内平均は 0.129 mm まで低減し、面内分布も

比較的良好であった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3-17 各ドーパントのコンタクト抵抗およびコンタクト抵抗率の比較 

 

 

統合デバイス試作適用構造 

 以上のとおり、Ge をドーパントとした MOCVD 法再成長技術の最適化を実施し、Si ド

ーピングを上回る低コンタクト抵抗を達成した。本技術検討を基にオーミック電極構造

は、リセス深度(設計値) 25 nm、Ge ドープ低抵抗 GaN 層厚を 50 nm と決定し、統合

デバイス最終試作に適用した。 
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２．３．３．３ まとめ 

 本項では「③コンタクト抵抗低減技術の開発」について総括する。「④高電流構造シ

ミュレーション」に詳述する通り、オーミックコンタクト抵抗の改善は、図 3-18 に示

すように、大幅な最大ドレイン電流 Idmax(Vg=+2 V)の増大および相互コンダクタンス gm

の改善に寄与する。これは、トランジスタ内部での抵抗損失を低減させ、増幅器の高出

力化および高効率化を実現する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  図 3-18 デバイスシミュレーションを用いた、コンタクト抵抗改善による 

最大ドレイン電流 Idmaxおよび相互コンダクタンス gmの変化予測 

 

MOCVD 法による低抵抗再成長層 

 これらの実験結果から、MOCVD を用いた低抵抗層再成長手法には大きな効果が認めら

れ、開発目標としたオーミックコンタクト抵抗 0.5 mm を大幅に低減する低コンタク

ト抵抗を達成した。また本手法は、MBE 法と比較し、プロセスコストおよび歩留りを大

幅に改善するポテンシャルを有することが実証された。統合デバイス最終試作には Ge

ドーピングで最適化した本手法を適用した。 

以上、本開発では、複数のコンタクト抵抗低減技術を検討し、試作ウエハの電気特性

評価(オーミック特性)結果から開発目標を大幅に上回る再成長オーミック技術を完成

させた。開発技術は統合デバイスに適用され、優れた出力特性を有するデバイスの実現

に貢献できた。 
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２．３．４  ④高電流構造シミュレーション 

 

２．３．４．１ はじめに 

 一般的に GaN-HEMT の開発は、高電圧・高電流密度の実現を目指す。このようなデバ

イスでは、高電界による絶縁破壊、ゲート空乏層下を流れる漏れ電流、電子トラップに

よる過渡応答、高キャリア密度に起因した強いバンドベンディング等、多くの物理現象

が複雑に絡み合う。そのため、種々の物理モデルに立脚したシミュレーション技術は、

効率的なデバイス開発を推進する上で必須な技術となっている。 

 

２．３．４．２ オーミック特性改善時のデバイス特性予測計算 

計算上の課題 

図 4-1 に In 系電子供給層および従来の AlGaN 電子供給層における分極電荷分布を示

す（図中の+記号および－記号の数は、分極電荷量のイメージである）。図 4-1 に示すよ

うに、In 系窒化物半導体は従来 AlGaN 電子供給層に対して、主に自発分極の影響で電

子供給層内部の分極が大きい。電子供給層と電子走行層の界面には、電子供給層側のプ

ラス電荷と電子走行側のマイナス電荷の差分に対応する量の 2 次元電子ガスが誘起さ

れるため、In 系電子供給層 HEMT 構造において高い電子密度が実現できる。このとき、

図 4-1 に示すように In系電子供給層内部には強い内部電界が生じている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) In 系窒化物半導体          (b) 従来窒化物半導体 

        図 4-1 In 系電子供給層および従来電子供給層に 

おける分極電荷とバンド構造の模式図 
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実測データと計算値の比較 

 平成 28 年度には、MBE 法による低抵抗再成長層を用いたコンタクト抵抗低減実験を

行った。その実測結果と、平成 27 年度に実施したシミュレーション技術構築により得

られた最大ドレイン電流 Idmaxのコンタクト抵抗 Rc依存性を比較する。図 4-2 に示すよ

うに、デバイスシミュレータによる予測計算結果と実測結果は、非常に良い一致を示し

た。この結果から、デバイスに低抵抗層再成長技術を適用することにより、従来よりも

大幅な特性改善が可能なことを計算からも証明できた。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4-2 低抵抗層再成長デバイスの評価結果と 

シミュレーション結果の比較 

 

このように、本研究で確立した低抵抗層再成長デバイスに対する、定量的予測計算技術

と試作へのフィードバックは、本課題の目標を達成するものである。 

 

２．３．４．３ デバイス高耐圧化に向けての構造計算 

３－１ キャリア濃度低減による高耐圧化 

 

計算構造(統合デバイス（最終試作（Ⅰ））構造)について 

  平成 28 年度研究まで用いてきた In 系窒化物半導体 InAlGaN は、高 Al組成の 4元混

晶半導体である。この材料系では、Al組成が高いほど多くの分極電荷(自発およびピエ

ゾ)を発生させることができ、高濃度の 2 次元電子ガスを得ることができる。 

一方、高濃度な 2次元電子ガスが存在するとドレイン側のゲート電極端近傍における
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電界集中が促進され、耐圧を低下させる恐れがある。そのため、平成 29 年度の課題⑨

要素技術統合向けインテグレーションでは、従来の高 Al 組成高電流構造に加え、ドレ

イン電流密度と破壊耐圧の両立を図るために、2次元電子濃度を制御することでトラン

ジスタ耐圧を向上させる手法も検討した。 

 

 

電界強度計算 

 本年度のシミュレーションでは、ゲートリークの影響を加味するために、「トンネル

電流モデル」を追加した。なお、本計算では定常解を求めるため「界面・バルクトラッ

プモデル」は適用しなかった。 

 計算に用いたデバイスの構造概略図を図 4-3 に示す。ゲート-ソース間距離＜ゲート-

ドレイン間距離となるオフセットゲート構造を用いて計算した。結晶構造は InGaN 層か

らなるバックバリアをチャネル下部に配置した。T 型ゲートオーバーハング構造(半導

体に直接接する幅の狭い部位とその上部に位置し幅広のオーバーゲート部位から構成

される電極形状の総称)およびオーバーゲート下の SiN 膜からなる絶縁膜厚は、我々の

研究開発で実績のある構造と類似する構造を採用した。なお、すべての電極を含むデバ

イス表面全体は、実デバイスと同様に SiN 膜からなる配線層間膜で被覆した。 

 次に、図 4-4 に 2 次元電子濃度を変化させた 2つの構造のゲート電極ドレイン端近傍

の電界強度計算結果を示す。電界強度は、図 4-3 のゲート電極オーバーハング部下部の

電界集中がもっとも大きい箇所の計算結果を表示(電界強度表示拡大領域と記載)。図中

左図は、電子供給層の Al 組成を変化させキャリア濃度を低下させた場合の電界強度分

布、右図はキャリア濃度が従来品と同様に高い場合の電界強度分布を示す。計算は、Vds= 

100 V、Vgs= -8 V のオフ状態時で実施した。これらの計算結果が示すように、高濃度キ

ャリアを有するデバイス構造では、ゲート電極オーバーゲート端直下の SiN 膜および

InAlGaN からなる電子供給層内部の電界強度が 3～4 MV/cm 程度に達していることが分

かる。この強電界領域では、SiN膜や電子供給層内部の絶縁破壊が生じる可能性がある。

一般論としては、SiN 膜の絶縁破壊耐圧は、5 MV/cm 以上とされるが、半導体プロセス

で用いられるプラズマ CVD 膜では、やや耐圧は低下する。さらに、InAlGaN 電子供給層

についても、極めて高品質の結晶を成膜することが現時点では難しく、バンドギャップ

から想定される絶縁破壊耐圧よりも実耐圧は低い可能性がある。そのため、キャリア濃

度を低減させたデバイス構造で予測される電界集中の緩和は、デバイスの耐圧向上すな

わち高電圧動作を可能にすると考えている。 

 

 これらの結果は、課題⑨要素技術統合向けインテグレーション試作への反映を目的に、

試作デバイスとおおむね同等の構造で計算されている。実際の試作結果については、「⑨

要素技術統合向けインテグレーション」で詳述するが、我々の先行研究で蓄積した知見
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を基にデバイスシミュレーションモデルを構築し、その予測計算結果を基に試作をすす

めたことにより、開発効率の改善や、実測定データに物理的裏付を十分に付与すること

に成功した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4-3 計算に用いたデバイスの構造概略図 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4-4 ゲート電極ドレイン端近傍における電界集中と 

そのキャリア密度依存性 

 

 

実測データの再現性の検証 

 計算結果の精度検証を行う必要がある。本研究では、⑨要素技術統合向けインテグレ

ーションにて試作した実測データと計算値を比較することで、精度検証を行った。図

4-5 に Al 組成を低下させた中キャリア濃度デバイスと従来の高キャリア濃度デバイス



 

301 
 

の実測 Id-Vgs特性および計算 Id-Vgs特性を示す。実測データと計算値の比較では、閾値、

最大ドレイン電流値およびゲートリークは、±10%の精度で実測データを再現できてい

ることがわかった。これらの計算結果およびエピ・デバイス構造設計方針をもって、⑨

要素技術統合向けインテグレーション試作にフィードバックをかける目標も達成した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4-5 実測 Id-Vgs特性および計算 Id-Vgs特性のキャリア濃度依存性 

 

３－２ MIS 化による高耐圧化 

 

 一般論として、ショットキーデバイスの破壊はゲート電極近傍で発生していると考え

られる。この引き金の一つはゲートリーク電流である。そのため、ゲート絶縁膜を導入

した MIS(Metal-Insulator-Semiconductor)構造は、デバイスの耐圧を向上させる一つ

の手法であると考えている。本項では、MIS 構造での特性改善効果の予測計算を実施し

た。 

 

計算構造(統合デバイス（最終試作（I））構造)について 

 構造計算に用いたデバイス構造は、比較しやすいように「３－１ キャリア濃度低減

による高耐圧化」で計算を実施したものと同一の構造とした。ただし、本計算では、Al2O3

からなる絶縁膜をゲート直下に配置した構造を用いた。 

 

電界強度計算 

 計算手法は、「３－１ キャリア濃度低減による高耐圧化」電界強度計算時と同一で

ある。ただし、MIS 構造ゲート電極のためリーク電流は流れないか、もしくは非常に低

い値となる。現実的な MIS トランジスタでは、nA～ A/mm 程度のゲートリーク電流が流
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れるケースもあるが、今回の場合は、複雑な絶縁膜中リーク電流は加味していない。計

算に用いたデバイス構造は、図 4-4 に示す電界強度計算時と同一である。ただし、ゲー

ト直下には 10 nm の Al2O3が挿入されている。 

 図 4-6 に、MIS 型トランジスタのゲート周辺における電界強度分布を示す。計算結果

より、絶縁膜中の電界強度は相対的に高いことが示唆され、絶縁膜厚が薄い場合には、

破壊耐圧を超過する恐れがあることがわかった。従って、絶縁膜破壊を回避するには適

正膜厚を詳細なデバイスシミュレーションにより決定する必要がある。今回の統合試作

では、デバイスシミュレータの計算結果より、Al2O3の破壊電界を超えない厚みを 10 nm

以上と決定し、試作を行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4-6 MIS 構造のゲート電極ドレイン端近傍の電界強度計算結果 
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２．３．４．４ まとめ 

 

 本研究では、計画段階より物理的見地からの予測計算技術開発を計画に組み込み研究

を遂行した。特に、高電流・高電圧で動作するデバイスの開発では、試作事例の少ない

材料やデバイス構造を用いる場合が多い。そのため、経験値に基づくデバイス開発は困

難である。そこでまず、InAlGaN/GaN-HEMT のような 2 A/mm を超える材料系かつ高いド

レイン電圧で動作させるデバイスでも、エネルギーバランス方程式を含む計算ができる

ように、計算環境およびスキルを向上された。これにより、低抵抗層再成長デバイスの

設計を、迅速かつ正確に行うことができた。さらに、あえてキャリア濃度を低下されて

動作電圧を高める方法の物理的裏付けも行うことができた。 

 ⑨要素技術統合向けインテグレーション試作において、統合デバイス二次試作におけ

る W 帯 MMIC での世界最高性能実証、および統合デバイス最終試作での世界最高性能実

証は、この高電流シミュレーション技術が大きく貢献している。 
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２．３．５ ⑤In 系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 

 

２.３.５.１ はじめに 

窒化ガリウム高電子移動度トランジスタ(GaN High Electron Mobility Transistor：

GaN-HEMT)は大きな絶縁耐圧、高い 2 次元電子密度といった GaN の優れた材料特性を活

かし、高出力送信増幅器への応用が期待されている[1]。近年、GaN-HEMT の更なる高出

力化に向け、InAlN 電子供給層を用いた InAlN/GaN-HEMT の開発が進められている[2]。 

InAlNは自発分極が高く、薄膜であっても高濃度の2次元電子ガスを誘起できるため、

高出力性と高周波特性を両立できる点が従来の AlGaN 電子供給層よりも優れている。 

しかしながら、InAlN/GaN-HEMT はその特徴である高い自発分極により、供給層内部

の電界強度が高く、ゲートリーク電流が大きい。そこで、InAlN 表面を酸化した MOS 

(Metal-Oxide-Semiconductor)構造の検討が進められている[3,4]。InAlN 表面の酸化膜

は酸化インジウム(In2O3)と酸化アルミニウム(Al2O3)から構成されるが、In2O3 のバンド

ギャップ(～3.4 eV)は Al2O3 (～7.0 eV)よりも低いため、ゲートリーク電流を効果的に

低減するには Al2O3の選択形成が鍵となる。 

 そこで本研究では、平成 28 年度までに、H2O 蒸気を用いた表面酸化制御により、

InAlN 表面に Al2O3 を選択形成するとともに、酸化層上に原子層堆積法(Atomic Layer 

Deposition：ALD)にて Al2O3 を形成した MIS (Metal-Insulator-Semiconductor)構造を

開発し、ゲートリーク電流の低減(Ig ＜ 1E-6A/mm)と、電子トラップの低減(C-V ヒステ

リシス ＜ ±0.5 V)を実現した。 

最終年度となる平成 29年度は、昨年度までに確立した ALD 法による Al2O3成膜技術を

ベースとして絶縁ゲート構造の最適化を図る。具体的には ALD による絶縁膜成長シーケ

ンスの見直しにより堆積膜厚の制御性を向上させると共に、多層化による品質劣化を抑

制する。設定した開発目標値はΔVth ＜ ±0.5 V, Ig ＜ 1E-6 A/mm とした。 
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２.３.５.２ 実験手法 

２-１ InAlN/GaN-MIS-HEMT の試作 

本研究で試作した InAlN-MIS-HEMT の断面構造を図 5-1 に示す。本デバイスの主要部

分である InAlN 表面の酸化層、及び絶縁膜の形成については詳細を以下に示す。 

 
２-２ InAlN 表面の酸化処理 

ソース・ドレイン電極を InAlN/GaN-MIS HEMT 上に形成した後、H2O 処理にて InAlN

表面に 2 nm の酸化層を形成した。H2O 処理は、ALD 装置内で、H2O 蒸気を用いて 300℃の

表面温度で 30 分間行った。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
２-３ ALD による絶縁膜の形成 

H2O 酸化方式 
Thermal-ALD 装置を用い、Al2O3を表面温度 300 ℃で成膜した。この時の Al2O3形成の

化学反応式を式 5-1 に示す。ALD 法の成膜シーケンスは図 5-2 に示すように、(1)H2O を

基板へ供給し、化学吸着させ、(2)過剰な H2O 及び副生成物を N2で 10 秒間パージし、(3) 

トリメチルアルミニウム(TMA)を供給し、基板に吸着した H2O と反応させた後、(4)過剰

な TMA 及び副生成物を 10 秒間パージする。以上の一連動作を 1 サイクルとし、サイク

ル数を制御することで所望の膜厚を得た。 

 

 

 

図 5-1 試作した InAlN/GaN-MIS-HEMT の断面構造 
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2Al(CH3)3 + 3H2O → Al2O3 + 6CH4                               (式 5-1) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
O2プラズマ酸化方式 

Plasma-ALD 装置を用い、Al2O3を表面温度 300 ℃で成膜した。この時の Al2O3形成の

化学反応式を式 5-2 に示す。ALD 法の成膜シーケンスは、(1)TMA を基板へ供給し、化学

吸着させ、(2)過剰な TMA 及び副生成物を Ar で 10 秒間パージし、(3) O2プラズマを発

生させ、基板に吸着した TMA と反応させた後、(4)過剰な O2及び副生成物を 10 秒間パ

ージする。以上の一連動作を 1 サイクルとし、サイクル数を制御することで所望の膜厚

を得た。 

 
4Al(CH3)3 + 3O2 → 2Al2O3 + 6C2H6                               (式 5-2) 

 
 
２-４ Al2O3成膜後のアニール 

ランプアニール装置を用い、N2雰囲気下で Al2O3成膜後のアニール(Post Deposition 

Anneal：PDA)を行った。処理時間は 1 分、表面温度は 600℃とした。 

 

２-５ InAlN/GaN-MIS-HEMT の DC 特性評価 

試作したデバイスの DC 特性は、ドレイン電流-ゲート電圧(Id-Vgs)、ゲートリーク電

流-ゲート電圧(Ig-Vgs)にて評価した。Id-Vgs、Ig-Vgs測定では Vdsを 10 V とし、Vgsを-3 V

から 2 V まで掃引した。 

 

 

 

図 5-2  ALD 法の成膜シーケンス 
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２-６ Al2O3/InAlN 界面の化学結合状態、および InAlN 酸化層の深さ評価 

X 線光電子分光法（X-ray Photoelectron Spectroscopy：XPS)にて Al2O3/InAlN 界面

の化学結合状態を評価した（図 5-3）。照射 X 線には、単色化したモノクロ光源（Al K

α1）を用いた。InAlN/GaN-HEMT 上に 2 nm の Al2O3を成膜し、Al2O3の上から InAlN 酸化

層を分析した。得られた O 1s スペクトルを Al2O3と In2O3に波形分離し、Al2O3/In2O3比

を算出した。なお、表面付着物に起因する組成ずれを排除するため、前処理として測定

面への Arクリーニングを施した。また、検出器の取出角を 15，30，45°と変化させる

ことで化学結合状態の深さ依存性を取得した。さらに、XPS 装置内で Ar エッチングを

行い、酸素濃度のデプスプロファイルを取得することで、酸化層の深さを見積もった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

２-７ InAlN/GaN-MIS-HEMT の Vthシフト評価 

マニュアルプローブを用い、InAlN-MIS-HEMT の Id-Vgs測定を行った。Vthシフトは得

られた I-V カーブのヒステリシスから算出した。Vdsを 10 V とし、Vgsを-10 V から 2 V、

10 V から-20 V と Sweep することで I-V カーブを得た。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5-3  XPS 装置の外観 
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２.３.５.３ 結果と考察 

３-１ Al2O3成膜時のプラズマダメージ低減、および H2O 酸化膜厚の最適化 

Al2O3成膜時の O2プラズマダメージを低減するため、プラズマパワーの制御を検討し

た。図 5-4 に、プラズマパワーを 400 W から 75 W に制御した際の、InAlN 中における

酸素濃度のデプスプロファイルを XPS にて取得した結果を示す。この結果から、いずれ

の深さにおいても酸素濃度は 400 W の方が 75 W よりも高く、InAlN の酸化が O2プラズ

マによって促進されていることがわかる。また、酸素が検出される深さも酸素原料間で

差が見られ、400 W ではプラズマ酸化層が 4 nm に達することが明らかとなった。これ

は、プラズマパワーが高いと、InAlN 表面がより活性なラジカルやイオンに晒され、酸

素が深くまで侵入するためと考えられる。また、プラズマ酸化層の低減により、Rsh も

361 /sq.から 282  /sq.に低減しており、ダメージが抑制されていることがわかる。 

以上の結果から、Al2O3成膜時のプラズマパワーは 75 W とし、2 nm のプラズマダメー

ジを抑制するため、H2O 酸化層の狙い膜厚は 2 nm とした。 

 

 

 

 
図 5-4 Al2O3/InAlN 界面における InAlN 酸化層の深さ 
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H2O酸化層を2 nmに制御するため、処理温度、処理時間と酸化膜厚の関係を調査した。

図 5-5 に、表面温度を 300、400℃として、処理時間を変化させた際の酸化膜厚を示す。

この結果から、処理温度を固定した際には、一定の処理時間で酸化膜厚が飽和しており、

300℃では約 2 nm、400℃では約 3 nm の酸化膜が形成されることがわかる。どちらの処

理温度においても、15 分以上の処理時間では、酸化膜厚に大きな変化は見られない。

これは、酸化膜厚の増加に伴い、H2O 蒸気の InAlN 層への到達が抑制されているためと

考えられる。また、上述したように、Al2O3 成膜時のプラズマダメージを抑制するため

には、2 nm 以上の酸化膜厚が有効と考えられるが、必要以上に InAlN を酸化してしま

うと、電子供給層が薄くなり、2DEG 密度が低下する恐れがある。したがって、H2O 蒸気

の処理温度は、膜厚が 2 nm で飽和する 300℃が適していると考えられる。一方、処理

時間については、面内バラツキ等も考慮すると、十分な処理時間を確保するため、30

分が好ましいと考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5-5 H2O 処理時間と酸化膜厚の関係 
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図5-6に最適化した絶縁膜成長シーケンスにて試作したInAlN/GaN-MIS-HEMTのId-Vgs、

Ig-Vgs特性を示す。この結果から、Id-Vgs カーブにおける閾値電圧変動(ΔVth)は±0.05 V

と、最終年度である平成 29 年度の開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V)を達成することができ

た。 

Ig-Vgs カーブからは、最適化した絶縁膜成長シーケンスにおいてもゲートリーク電流

は 1.0×10-6 A/mm 以下であり、Al2O3成膜時のプラズマパワー制御と、H2O 酸化条件の最

適化により、低トラップと低ゲートリーク電流を両立することに成功した。 

 

 

 

図 5-6 InAlN/GaN-MIS-HEMT の Id-Vgs，Ig-Vgs特性 
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３-２ 低トラップ絶縁膜の統合デバイスへの適用 

本技術を統合デバイスに適用する際には、H2O 蒸気を用いて電子供給層表面に 2 nm

の酸化層を形成した後、「④高電流構造シミュレーション」の結果をフィードバックし

て、破壊電界を超えない 10 nm の Al2O3を酸化層の上に形成した（図 5-7(b)）。そのた

め、絶縁層の厚さは合計 12 nm となる。また、電子供給層については、「①InAlN、InAlGaN

系結晶成長技術の開発」の検討結果から InAlN よりもゲートリーク電流を低減可能な

InAlGaN を用いた。 

S 帯のロードプル評価において Pin-Pout特性を取得した結果、出力パワー密度(Psat)は

ショットキーゲートよりも MIS ゲートの方が高く、50 V の動作電圧において 12.6 W/mm

の出力特性を実現した。これは、MIS ゲートは順方向ゲートリーク電流が低く、より高

い順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加した効果と考えられる。また、MIS

ゲートの採用により、電力付加効率(Power-Added Efficiency：PAE)も 10％程度向上す

ることが明らかとなった。これは、本項で示した Al2O3形成時の界面改質（パッシベー

ション膜/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と

考えられる。 

今回の評価では、MIS ゲートの耐圧により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、

低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上するとともに、デバイス構造の工夫により電界緩和が

実現した際には、動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

図 5-7 統合デバイス最終試作における HEMT 構造の断面模式図 
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２.３.５.４ まとめ 

ALD-Al2O3 を用いた MIS 構造について、絶縁膜成長シーケンスを最適化し、統合デバ

イス最終試作に適用した結果、以下の結論を得た。 

 

1) Al2O3 を成膜する際のプラズマパワーを低減すると共に、H2O 蒸気酸化層の膜厚制御

性を向上することで、InAlN/GaN-MIS-HEMT の閾値電圧変動(ΔVth)を±0.05 V 以下まで

低減し、開発目標値(ΔVth ＜ ±0.5 V, Ig ＜ 1E-6 A/mm)を達成した。 

 

2) 本技術を統合デバイスに適用する際には、H2O 蒸気を用いて電子供給層表面に 2 nm

の酸化層を形成した後、「④高電流構造シミュレーション」の結果をフィードバックし

て、破壊電界を超えない 10 nm の Al2O3を酸化層の上に形成した。また、電子供給層に

ついては、「①InAlN、InAlGaN 系結晶成長技術の開発」の検討結果から InAlN よりもゲ

ートリーク電流を低減可能な InAlGaN を用いた。S帯のロードプル評価において Pin-Pout

特性を取得した結果、Psat はショットキーゲートよりも MIS ゲートの方が高く、50 V

の動作電圧において 12.6 W/mm の出力特性を実現した。これは、MIS ゲートは順方向ゲ

ートリーク電流が低く、より高い順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加し

た効果と考えられる。また、MIS ゲートの採用により、PAE も 10％程度向上することが

明らかとなった。これは、本項で示した Al2O3形成時の界面改質（パッシベーション膜

/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と考えられ

る。 

今回の評価では、MIS ゲートの耐圧により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、

低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上するとともに、デバイス構造の工夫により電界緩和が

実現した際には、動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 
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２.３.６ ⑥高放熱設計・熱評価 
 

２.３.６.１ はじめに 

デバイスの高出力化を実現すると、その出力の増加に伴い発熱量も増加するため、高

放熱技術の研究は極めて重要である。このため、GaN 高出力増幅器（High Power 

Amplifier：HPA）on SiC チップとダイヤモンド基板貼り合わせ技術を検討している。

ダイヤモンドの熱伝導率は 2000 W/mK と非常に高く、ヒートスプレッダ材料として効果

的である。 

従来のダイヤモンド基板貼り合わせ技術では、図 6-1 に示すように GaN とダイヤモン

ドとの界面に Dielectric Layer 等の接合層を設けているが[1]、この接合層は熱抵抗に

なると考えられる。そこで、この接合層を無くすため、GaN チップとダイヤモンド等の

高熱伝導ヒートスプレッダ材料の原子層レベルでの表面活性化接合（直接接合）したデ

バイス構造（図 6-2）を検討している。表面活性化接合とは、接合面を真空中でアルゴ

ンビーム等により表面処理を行い、表面の原子同士を化学結合させる接合方法である。

さらに、上記施策に加え、デバイスサイズ、界面熱抵抗、ヒートスプレッダサイズ等を

最適化するため、3 次元（3D）熱シミュレーションを用いたデバイス高放熱構造設計が

重要である。平成 28 年度までに、現行放熱構造である SiC/AuSn/Cu 系ベースプレート

における放熱限界および理想的に接合した SiC/ダイヤモンド構造による放熱限界の見

極めを行った。また、適切な熱評価手法を選定・適用して SiC やダイヤモンド膜等の熱

パラメータを取得し、精度向上に向けたシミュレーションへのフィードバックも併せて

実施した。 

平成 29 年度は、平成 28年度に取得した熱パラメータを用いた熱シミュレーションを

行い、実現可能なデバイス構造における放熱の最適化を図った。また、熱抵抗を従来デ

バイス比で 30%低減するために必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレー

ションにより見極め、接合プロセス技術にフィードバックを実施した。さらに最終試作

で作製した統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱抵抗を実測し、シミュレーションとの

整合性を検証した。 

 

 

図 6-1 従来の GaN on ダイヤモンド構造 
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図 6-2 直接接合による GaN-HEMT on SiC/ダイヤモンド構造 

 

 

 

２.３.６.２ GaN/SiC および SiC/ダイヤモンドの熱抵抗評価 

平成 29 年度は、周期加熱法を用いて実際に接合した SiC/ダイヤモンドの熱抵抗評価

を実施した。周期加熱法は伝播される熱を加熱部の反対側で測定し、温度伝達の位相差

の周波数依存から熱拡散率を求める手法である。本検討では、得られた熱拡散率と比熱、

密度の物性値からサンプルの熱抵抗を導出する。サンプルには SiC 基板、ダイヤモンド

基板、および、SAB 接合した SiC/ダイヤモンドを用いた。表面活性化接合した SiC/ダ

イヤモンドの熱抵抗と SiC およびダイヤモンドそれぞれの熱抵抗の差分から、SiC/ダイ

ヤモンド界面熱抵抗 6.72×10-8 m2KW-1を算出した。 

 

また、統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱抵抗を実測し、シミュレーションとの整

合性を検証するため、統合デバイス（最終試作（Ⅰ））構造に近い InGaN バックバリア

を有する結晶の熱パラメータも取得した(表 6-1)。 

 

 

    表 6-1 SiC 基板および GaN 層/SiC 基板の熱伝導率と界面熱抵抗 

サンプル Mo/SiC, Mo/GaN 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN 

熱伝導率λ 

W/(mK) 

GaN 

熱抵抗 R 

m2K/W 

GaN/SiC 

界面熱抵抗 R 

m2K/W 

InGaN バック

バリア構造 
9.0×10-9 140 1.0×10-8 9.0×10-9 
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２.３.６.３ 実測した熱パラメータを用いた高放熱構造設計 
平成 29 年度は、平成 28年度に取得した SiC やダイヤモンド膜等の熱パラメータを用

いた熱シミュレーションを行い、実現可能なデバイス構造における放熱の最適化を図っ

た。さらに熱抵抗を従来構造から 30%低減するために必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱

抵抗を熱シミュレーションにより見極め、接合プロセス技術にフィードバックを行った。 

 

図 6-3 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC 現行構造である。GaN, SiC, AuSn, 

CuW の膜厚は、それぞれ 2, 100, 25, 1000 m に固定した。一方、図 6-4 は、シミュレ

ーションした GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造である。GaN, Diamond, AuSn, CuW の膜

厚は、それぞれ 2, 300, 25, 1000 m に固定し、SiC の膜厚はシミュレーション毎に 30

～100 m の範囲で変化させた。チップサイズは 1 mm×6 mm の長方形で、ダイヤモンド

および CuW ベース材サイズは 10 mm×10 mm×1 mm t の正方形とした。発熱領域はゲー

ト長 0.5 m×ゲート幅 0.3 mm×深さ 0.1 m とし、GaN 層内に設定した。ここで、入力

電力（Pin）は約 25 dBm（0.3 W）で、出力電力（Pout）288 W よりも十分小さいので無視

し、発熱量（Pdiss）は以下に定義した。 

 

 

           Pdiss ＝ PDC – Pout = Pout×(1/ηD - 1)      （式 6-1） 

PDC：直流電力、ηD：ドレイン効率 

 

 

このため、出力密度 10 W/mm（出力 288 W）でドレイン効率 60%の場合、ゲート 1 本当

たりの発熱量を 2 W とした。また、ゲート数は 96 本で、ゲート-ゲート間距離を 50 m

とし、チップ中央に配置した。 

 

表 6-2 は、現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションに用い

たパラメータを示す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗は、GaN/SiC 構造

の熱分析測定から求めた 88, 420  W/mK、および、1.6x10-8 m2K/W とした。一方、AuSn, 

CuW の熱伝導率は、参考文献[2-5]の 57, 200 W/mK を用いた。環境は空気, 30℃, 1 気

圧で、ベース材底面温度を 27℃一定とした。 
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図 6-3 GaN HPA on SiC 現行構造 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 6-4 GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造 

 

 

表 6-2 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

88(※) - 420(※) - 2000 57 200 

界 面 熱 抵 抗

(m2K/W) 

- 1.6x10-8(※) - 1x10-8 

～

5x10-7 

- - - 

比熱(J/KgK) 490 - 690 - 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 - 3.21 - 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値 

CuW

GaN

10 mm

10 mm

ソース（幅0.5 μm x 長さ300 μm x 深さ0.1 μm）

6 mm

1 mm

GaN, SiC, AuSnのサイズは一致

… …

96本

… …

CuW
AuSn

GaN

1 mm
25 μm

100 μm

2 μm 界面熱抵抗

SiC

50 μm pitch
… ……

Dia/AuSn/CuW

GaN

10 mm

10 mm

ソース（幅0.5 μm x 長さ300 μm x 深さ0.1 μm）

6 mm

1 mm

GaN, SiCのサイズは一致

… …

96本

… …

CuW
AuSn

Diamond

GaN

1 mm
25 μm

30-100 μmSiC

界面熱抵抗

300 μm

50 μm pitch
… …… 2 μm
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図 6-5 は、GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性の SiC 膜厚

比較を示している。GaN HPA トータル熱抵抗は、温度差分（最高温度-ベースプレート

温度 27℃）/発熱量（192 W）とした。現行構造のトータル熱抵抗（点線：黒）は 1.53℃

/W で、熱抵抗 30%低減の目標値（点線：赤）は 1.07℃/W である。 

 

SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より小さい場合、SiC 膜厚が薄くなるとと

もにトータル熱抵抗は低減する。一方、SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W よ

り大きくなると、SiC 膜厚が薄くなるとともにトータル熱抵抗は増大する。SiC/ダイヤ

モンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より小さい場合、できる限り速く熱をダイヤモンドに

到達させ、ダイヤモンドで熱を横に拡げた方が有効と考えられる。一方、SiC/ダイヤモ

ンド界面熱抵抗が 4E-7 m2K/W より大きい場合、SiC/ダイヤモンド界面到達前に SiC 層

内で熱を十分横に拡げた方が有効と考えられる。ダイヤモンドヒートスプレッダを用い

ることにより現行構造よりもトータル熱抵抗は大幅に低減できるが、SiC/ダイヤモンド

界面熱抵抗により SiC 厚に対して高放熱構造設計の指針が異なることがわかった。 

 

実際に SAB接合した最新の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗は 6.72E-8 m2K/W であるこ

とから、288 W 級 GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。 

 

 

 

 

図 6-5 GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤ界面熱抵抗依存性の SiC 膜厚比較 
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本研究では単結晶ダイヤモンド基板を使用しているが、大面積化・低コスト化のため

には多結晶ダイヤモンド基板を利用できることが望ましい。しかしながら、多結晶ダイ

ヤモンド基板は、一般的に単結晶ダイヤモンド基板と比べて熱伝導率が低い。そのため、

熱伝導率の異なるダイヤモンド基板との接合した GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイ

ヤモンド界面熱抵抗依存性を検証した。 

 

図 6-6 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造を示している。

表 6-3 は、GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションに用いたパラメータを示

す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗は、GaN/SiC 構造の熱分析測定から

求めた 88, 420 W/mK、および、1.6×10-8 m2K/W とした。一方、AuSn, CuW の熱伝導率は、

参考文献[2-5]の 57, 200 W/mK を用いた。環境は空気, 30℃, 1 気圧で、ベース材底面

温度を 27℃一定とした。 

 

図 6-7 は、GaN HPA トータル熱抵抗における SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性の

ダイヤモンド熱伝導率比較を示している。結果として、SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗が

1E-7 m2K/W より小さい場合、ダイヤモンド熱抵抗率が 1000 W/mK であっても、288 W 級

GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。これにより、大面積化・低コ

スト化可能な多結晶ダイヤモンド基板を利用することも視野にいれることができる。多

結晶ダイヤモンド基板の課題としては、SAB 接合に必要な表面平坦性（Ra<0.1～0.3 nm）

が得られるかどうかである。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 6-6 GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造 
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表 6-3 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

88(※) - 420(※) - 1000,1500, 

2000 

57 200 

界面熱抵抗

(m2K/W) 

- 1.6x10-8(※) - 1x10-8 

～

5x10-7 

- - - 

比 熱

(J/KgK) 

490 - 690 - 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 - 3.21 - 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値 

 

 

 

図 6-7 GaN HPA トータル熱抵抗の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗依存性 

    （ダイヤモンド熱伝導率比較） 

 

 

 

２.３.６.４ 統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱シミュレーション整合性検証 
赤外線（IR）顕微鏡を用いて統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱分布評価を実施し

た。サンプルを銀ペーストでパッケージに実装し、各電極にワイヤーボンディングを行
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い結線する。その後、60℃に加熱したステージ上にサンプルをセットし、DC パワーを

印加し、発熱量を測定する。赤外線による温度評価は材料（表面）の放射率に大きく依

存するため、黒体スプレーなどをサンプルに塗布し放射率を１に近づけることが必要で

あるが、その後の評価に支障があるため今回はサンプルをそのまま評価している（図

6-8）。 

 

 

 

図 6-8 IR 評価サンプル 

 

 

図 6-9 は、IR 評価による最終試作デバイス表面の熱分布を示している。デバイスの

ディメンジョンは、ゲート長 0.5 m、ゲート幅 100 m、ゲート間距離 30 m、ゲート

本数 10 本となっている。IR 評価の空間分解能は約 1.5 m /Pixel である。図 6-10 は、

印加した DC 電力における現行構造のゲート幅中央部表面温度の熱分布を示している。

図 6-11 は、図 6-9 の中央の最大表面温度の DC 電力依存性である。IR 評価ではステー

ジ温度を 60℃まで加温して、それよりも上昇した温度を計測しているが、ダイヤモン

ド接合構造では、印加した DC 電力が低い場合（<5 W）に温度上昇が小さすぎるため、

精度のある熱抵抗評価が難しいと思われる。このため、現行構造よりも高い DC 電力（>5 

W）を印加して評価した。結果として、現行構造の熱抵抗は 17.6℃/W、ダイヤモンド接

合構造の熱抵抗は 5.95℃/W と 1/3 程度まで低減することがわかった。しかしながら、

IR 評価は空間分解能が低く、放射率の影響を受けやすいことから、3D 熱シミュレーシ

ョンによる検証を行った。 
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現行構造（DC 電力 3.93 W）    ダイヤモンド接合構造（DC 電力 12 W） 

 

図 6-9 IR 評価による統合デバイス（最終試作（Ⅰ））熱分布 

 

 

 

図 6-10 IR 評価による現行構造のゲート幅中央部の表面温度分布の DC電力依存性 
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図 6-11 マルチゲート中央の最大表面温度の DC 電力依存性 

 

 

図 6-12 は、シミュレーションした GaN HPA on SiC 現行構造である。一方、図 6-13

は、シミュレーションした GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造である。GaN, SiC, 

Diamond, AuSn, CuW の膜厚は、それぞれ 1.4, 50, 500, 25, 1000 m に固定した。チ

ップサイズは Diamond チップに合わせて 5 mm×5 mm の長方形で CuW ベース材サイズは

10 mm ×10 mm×1 mm t の正方形とした。ゲート-ゲート間距離 30 m で、10 か所の発

熱領域（長さ 0.5 m×幅 0.1 mm×深さ 0.1 m）を GaN 層内に設定した。ここで、発熱

量は実際に投入した DC電力とし、ゲート 1本当たりの発熱量をそれぞれ 0.393W, 1.2W

とした。表 6-4 は、現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤモンド接合構造シミュレー

ションに用いたパラメータを示す。GaN, SiC の熱伝導率および GaN/SiC 界面熱抵抗は、

GaN/SiC 構造の熱分析測定から求めた 140, 420 W/mK、および、9x10-9 m2K/W とした。一

方、AuSn, CuW の熱伝導率は、参考文献[2-5]の 57, 200  W/mK を用いた。環境は空気, 

30℃, 1気圧で、ベース材底面温度を IR評価時のステージ温度と同じ 60℃一定とした。 
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図 6-12 GaN HPA on SiC 現行構造 

 

 

 

図 6-13 GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造 

 

 

表 6-4 現行構造および GaN HPA on SiC/ダイヤ接合構造シミュレーションのパラメータ 

パラメータ GaN GaN/SiC SiC SiC/Dia Diamond AuSn CuW 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

140(※) - 420(※) - 2000 57 200 

界 面 熱 抵 抗

(m2K/W) 

- 9x10-9(※) - 7x10-8 - - - 

比熱(J/KgK) 490 - 690 - 520 151 180 

密度(g/cm3) 6.15 - 3.21 - 3.515 14.52 15.65 

※熱分析評価による測定値 
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図 6-14 は、シミュレーションした現行構造の熱分布（60-160℃スケール表示）を

示している。また、図 6-15 は、シミュレーションと IR 評価による現行構造のゲート幅

中央部表面温度の比較を示している。結果として、ピーク位置でシミュレーションと

IR 評価の温度差が、平均約 40℃と非常に大きいことがわかった。実際のデバイスでは

GaN 表面に SiN パッシベーション膜や金属電極・配線が存在し、IR 評価ではその最表面

からの放射温度を測定している。また、SiN パッシベーション膜の最表面は GaN 層に存

在する真の熱源から離れており、さらに金属電極・配線は熱を伝導することが考えられ

る。そこで、上述の現行構造に対して、SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施

した、実物により近い現行構造での熱シミュレーションを実施した。表 6-5 に、シミュ

レーションに用いた SiN パッシベーション膜、金属電極・配線のパラメータを示す。 

 

 

 

 

図 6-14 シミュレーションした現行構造（発熱量 3.93 W）の熱分布 

（60-160℃スケール表示） 
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図 6-15 シミュレーションと IR評価による現行構造（発熱量 3.93 W）の表面温度比較 

 

図 6-16 は、シミュレーションした SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施し

た現行構造の熱分布（60-160℃スケール表示）である。図 6-17 は、シミュレーション

と IR 評価による SiN 膜と金属電極・配線を施した現行構造の表面温度の比較を示して

いる。結果として、ピーク位置でシミュレーションと IR 評価の温度差は、平均 13℃に

縮まることが分かった。シミュレーションにより表面ピーク温度から求めた現行構造の

熱抵抗は 16.5℃/W と、IR 評価による実測値と一致している。一方、金属電極・配線上

でシミュレーションと IR 評価の温度差は平均 24℃と差が大きい。金属電極・配線上は

放射率の影響から温度が低く見積もられているように推測される。また、シミュレーシ

ョンによれば、図 6-18 に示すように GaN 層の温度は表面温度よりも約 17℃高く、IR で

は真の熱源の温度を過小評価していると推測される。 

 

 

表 6-5  SiN パッシベーション膜、金属電極・配線のパラメータ 

パラメータ SiN Al Au 

熱 伝 導 率

(W/mK) 

1.1 201 296 

膜厚（ m） 1 0.5 1.5 
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図 6-16 シミュレーションした SiN 膜と金属配線を施した現行構造（発熱量 3.93 W） 

の熱分布（60-160℃スケール表示） 

 

 

 

図 6-17 シミュレーションと IR 評価による SiN 膜と金属配線を施した現行構造 

（発熱量 3.93 W）の表面温度比較 
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図 6-18 シミュレーションによる SiN 膜と金属配線を施した現行構造 

（発熱量 3.93 W）の表面温度と GaN 層温度の比較 

 

上述と同様に、SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を施した、実物により近い

ダイヤモンド接合構造での熱シミュレーションを実施した。図 6-19 に、シミュレーシ

ョンした SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造（発熱量 12 W）の熱分布

（60-160℃スケール表示）を示す。また、図 6-20 は、シミュレーションによる SiN 膜

と金属配線を施したダイヤモンド接合構造の表面温度、GaN 温度、IR 実測温度の比較を

示している。結果として、シミュレーションにより表面温度から求めたダイヤモンド接

合構造の熱抵抗は 10.3℃/W で、先にシミュレーションした現行構造より 38%低減可能

であることがわかった。しかしながら、ピーク位置でシミュレーションと IR 評価の温

度差は平均 69℃と非常に大きく、金属電極・配線上でシミュレーションと IR 評価の温

度差も平均 41℃と上述の現行構造のシミュレーションよりも温度差が大きくなってい

ることがわかった。これらの要因としては、接合技術の改善による SiC/ダイヤモンド

界面熱抵抗の低減、また、ワイヤーボンディングを介した熱伝導など別のルートの放熱

を考慮する必要があるかもしれない。 

 

以上のように、ダイヤモンド接合により統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱抵抗は、

IR 評価では現行構造の 1/3、シミュレーションでは 38%低減した。ただし、ダイヤモン

ド接合構造のシミュレーションにおいては、定性的な傾向は一致しているが、ピーク温

度には大きく差があり、他の放熱メカニズムを考える必要がある。 
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図 6-19 シミュレーションした SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造 

（発熱量 12 W）の熱分布（60-160℃スケール表示） 

 

 

 

図 6-20 シミュレーションによる SiN 膜と金属配線を施したダイヤモンド接合構造の

表面温度、GaN 温度、IR実測温度の比較（発熱量 12 W） 
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２.３.６.５ まとめ 

本研究の最終年度となる平成 29 年度では、SiC/ダイヤモンド構造の界面熱抵抗依存

性およびダイヤモンド基板の熱伝導率依存性の熱シミュレーションを行い、実際に SAB

接合した SiC/ダイヤモンド構造の界面熱抵抗でトータル熱抵抗を従来よりも 30%低減

可能かどうかを検討した。さらに統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の SiC/ダイヤモンド

接合を実施し、熱分布評価を行い、熱シミュレーション結果との整合性を検討した。 

 

結果として、以下のことがわかった。 

 

・実際に SAB 接合した最新の SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗 6.72E-8 m2K/W で、288 W

級 GaN HPA のトータル熱抵抗の 30%低減は実現可能である。 

 

・現行構造モデルに SiN パッシベーション膜と金属電極・配線を付加することによ

り、シミュレーションから求めた熱抵抗は IR 評価による実測値と一致している。 

 

・ダイヤモンド接合構造ではピーク領域でシミュレーションと IR評価の温度差が大

きく、接合技術の改善による SiC/ダイヤモンド界面熱抵抗の低減、ワイヤーボンデ

ィングを介した熱伝導等別ルートの放熱を考慮する必要がある。 

 

・ダイヤモンド接合により統合デバイス（最終試作（Ⅰ））の熱抵抗は、IR 評価で

は現行構造の 1/3、シミュレーションで 38％低減した。 

 

以上のように実測した熱パラメータを用いた熱シミュレーションを行い、実現可能な

デバイス構造での放熱の最適化を図った。さらに熱抵抗を従来構造より 30%低減するた

めに必要な SiC/ダイヤモンドの界面熱抵抗を熱シミュレーションにより見極め、接合

プロセス技術にフィードバックを行った。さらに最終試作で作製した統合デバイス（最

終試作（Ⅰ））の熱抵抗を実測し、シミュレーションとの整合性を検証した。 
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２.３.７ ⑦接合用切削・研磨技術の開発 
 

２.３.７.１ はじめに 

デバイスの高出力化には InAlN 系 HEMT の適用・改善やオーミック電極技術の向上な

どに加え、発熱量の増加を緩和する放熱の構造設計が重要となる。ダイヤモンドは熱伝

導率が 2000 W/mK と極めて高く、比較的熱伝導率の高い SiC(400 W/mK)と比べても 5倍

程度ある。そのため、ダイヤモンドをヒートスプレッダとして用いた GaN on ダイヤモ

ンドは高放熱技術として有力な構造であり、主に DARPA(Defense Advanced Research 

Projects Agency)等で先行研究が行われている[1-4]。GaN on ダイヤモンドの作製方法

としてはダイヤモンド上への GaN 成長[2]、ダイヤモンド貼り合わせ[3,4]等が報告され

ているが、本研究では高品質な InAlN 系エピ構造を使いこなす必要があるため、低温で

のダイヤモンド貼り合わせ技術の適用が望ましい。しかしながら、従来のダイヤモンド

貼り合わせ技術には GaN とダイヤモンドとの界面に数 10 nm の Dielectric Layer の接

合層が用いられるため、その界面での熱抵抗が懸念される。本研究では、GaN チップと

ダイヤモンドを直接接合させることで低い界面熱抵抗の実現を狙い、そのための表面活

性化接合 (Surface Activated Bonding：SAB)法の検討を開始した。SAB 法は Ar の FAB

（Fast Atom Beam）あるいはイオンビームを照射して物質表面を活性化し、活性面同士

を高真空中で常温接合させる手法である。そのためには接合面を平坦化することが必須

であり、平成 28 年度までに SAB への適用を狙って SiC およびダイヤモンドの更なる平

坦化を追求すると共に、放熱性の向上に有利な SiC の薄層化を行い、目標値 SiC 膜厚

50 m, Ra 0.1 nm を実現した。また、ダイヤモンドの平坦化についても CMP、機械研

磨のいずれにおいても約 0.1 nm の Ra が得られ、目標値 0.3 nm 以下を達成した。平成

29 年度は、高放熱なデバイス構造の実現を目指し、SiC 膜厚を 30 m まで薄膜化可能な

切削・研磨技術の確立を目指した。目標とする研磨表面の Ra は 0.1 nm（AFM）である。

さらに、薄化した SiC 基板端は脆弱となるため、クラックやチッピングを抑制するウェ

ハーサポート技術も開発する。 

 

２.３.７.２ 実験手法 

２-１ SiC 切削、研磨 

本研究において、SiC 研削は当社所有 2軸自動グラインダー装置を用いて荒研削、仕

上げ研削を行った。砥石番手は、荒研削#1500、仕上げ研削#30000 である。スピンドル

の送りレート, 回転数およびステージの回転数は、荒研削の場合、20 m/min, 1200 rpm, 

50 rpm , 仕上げ研削の場合、5 m/min, 600 rpm, 25 rpm とした。まず、残し膜厚 130 

m まで荒研削を行った後、残し膜厚 100 m まで仕上げ研削を行った。さらに残し膜厚

100 m から 75 m まで研削した際には、10 m 荒研削後、15 m 仕上げ研削を行った。

それ以降は仕上げ研削のみで処理した。その後、化学機械研磨（Chemical Mechanical 
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Polishing：CMP）は当社所有 CMP 装置で SiC 専用スラリーを用い、処理した。プラテン

/ウェハの回転数は、60/61 rpm である。本 CMP では SiC はほとんど削れない。最後に

当社所有スクラブ洗浄装置で洗浄液を用いて研磨面をスクラブ洗浄した。研削後、レー

ザー顕微鏡を用いて SiC 膜厚の面内分布を評価した。また、CMP 後、AFM 評価を行った。 

 

２－２ ウェハーサポート 

SiC を 30 m まで薄化した際にクラックやチッピングが発生することが懸念されるた

め、形状の異なる 2種類のウェハエッジトリミング加工を施した。ウェハエッジを SEM

で観察した後、4inch サファイアサポートキャリアに接着剤で 3inch SiC 基板を貼り付

けた。研削面は C面である。 

 

２.３.７.３ 結果と考察 

３-１ SiC 切削、研磨 

図 7-1 は、研削前の SiC 基板のエッジトリミング加工形状と SEM 像である。2種類の

エッジトリミング加工形状は Type1, 2 とし、Type1 は SiC 基板エッジを垂直形状に 200 

m トリミング加工を、Type2 は表面側基板エッジを階段形状に深さ 100 m, 幅 500 m

にトリミング加工を施した。これにより SiC 膜厚 100 m 未満になるまで研削した際に

SiC 基板エッジ形状はナイフ状にはならない。 

上述のエッジトリミング加工を施したSiC基板を膜厚30 mまで研削した後の膜厚面

内分布を表 7-1 にまとめる。結果として、SiC 膜厚の平均値は狙い値に対して-0.3～1.7 

m の範囲となっている。さらに、SiC 膜厚による高低差（Range）の変化はほとんどな

く 2.6～3.2 m で、均一に研削できていることがわかった。なお、SiC 膜厚が薄くなる

と膜厚の面内分布が悪く見えるのは SiC 膜厚の絶対値が小さくなっているためである。

また、図 7-2 に示すように 30 m 厚まで研削後、SiC 基板のクラックやエッジチッピン

グ等は見られなかった。エッジトリミング加工により薄化した際のナイフエッジ化を防

ぐとともに、ウェハーサポートに用いた接着剤がウェハエッジを保護することにより、

30 m 厚まで薄化しても SiC 基板のクラックやエッジチッピングを発生させなかったと

推測される。 

図 7-3 は 30 m 厚 SiC 基板（Type 1）の CMP 後表面 AFM 像で、表 7-2 は AFM 評価まと

めである。ウェハ－中央部、トップ部の平均面粗さ Raはいずれも 0.1 nmとなっており、

こちらも平成 29年度の目標値を達成した。 

以上のように、クラックやチッピングを抑制するウェハーサポート技術を開発し、SiC

膜厚を 30 m まで薄膜化可能な切削技術、および、平均面粗さ Ra=0.1 nm（AFM）の研

磨技術を確立した。 
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図 7-1 SiC ウェハエッジ加工形状と SEM 像 

 

 

 

表 7-1 研削後の SiC 膜厚面内分布まとめ 

 Type 1 Type 2 

Average.( m) 31.716  29.678  

Max.( m) 33.124  31.149  

Min.( m) 30.502  27.919  

Unif.(％) 4.134  5.442  

Range.( m) 2.622  3.230  
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図 7-2  30 m まで研削後の SiC ウェハのエッジ（SEM, 光学顕微鏡） 

 

 

 

Center       Top 

図 7-3 CMP 後 30 m 厚 SiC 基板（エッジ加工 Type 1）表面の AFM 像（2 m 角） 

 

 

表 7-2 CMP 後 30 m 厚 SiC 表面（エッジ加工 Type 1）の AFM 評価まとめ 

 Top Center 

10 m 角 2 m 角 10 m 角 2 m 角 

RMS (nm) 0.158 0.170 0.106 0.128 

Ra (nm) 0.126 0.136 0.0846 0.101 
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２.３.７.４ まとめ 

本研究の最終年度となる平成 29 年度 では、SiC 研削・研磨について、クラックやチ

ッピングを抑制するウェハーサポート技術を開発し、SiC 膜厚を 30 m まで薄膜化可能

な切削技術、および、平均面粗さ Ra 0.1 nm（AFM）の研磨技術を確立した。 
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２.３.８ ⑧接合プロセス技術開発 

 

２.３.８.１ はじめに 

デバイスの高出力化には In 系 HEMT の適用・改善やオーミック電極技術の向上などに

加え、発熱量の増加を緩和する放熱構造の設計が重要となる。ダイヤモンドは熱伝導率

が 2000 W/mK と極めて高く、比較的熱伝導率の高い SiC(400 W/mK)と比べても 5倍程度

も優れている。そのため、ダイヤモンドをヒートスプレッダとして用いた GaN on ダイ

ヤモンドは高放熱技術として有力な構造であり、主にDARPA(Defense Advanced Research 

Projects Agency)等で先行研究が行われている[1-5]。GaN on ダイヤモンドの作製方法

としてはダイヤモンド上への GaN 成長[2,3]、ダイヤモンド貼り合わせ[4,5]等が報告さ

れているが、本研究では高品質な In 系エピ構造を使いこなす必要があるため、低温で

のダイヤモンド貼り合わせ技術の適用が望ましい。しかしながら、従来のダイヤモンド

貼り合わせ技術には GaN とダイヤモンドとの界面に数 10 nm の Dielectric Layer の接

合層が用いられるため、その界面での熱抵抗の増加が懸念される。本研究では、GaN デ

バイスの SiC 基板とダイヤモンドを直接接合させることで低い界面熱抵抗の実現を狙

い、そのための表面活性化接合 SAB(Surface Activated Bonding)法の検討を開始した。 

SAB 法は Ar の FAB（Fast Atomic Beam）あるいは Ar イオンビームを照射して物質表

面を活性化し、活性面同士を高真空中で常温接合させる手法である。FAB は高速の中性

原子ビームであり、イオンビームよりも一粒子当たりのエネルギーが大きいことから、

表面の活性化に適している。また、イオンビームよりも接合界面への不純物の混入が少

ないという特徴があることから、本研究では Ar FAB を用いた SAB 法を採用した。また、

SAB 法を適用するには接合面を平滑化することが必須であり、一般的には Ra < 0.5 nm

程度の平坦性が要求される。 

本研究では 28 年度までに接合に必要な SiC とダイヤモンドの研磨技術を確立し、SiC

とダイヤモンドの接合にも成功した。29 年度は SiC/ダイヤモンドの接合を改善すると

ともに、その技術を GaN-HEMT on SiC のデバイスに適用して従来構造から熱抵抗を 30%

低減する優れた放熱構造の実現を目指した。 

 

  



 

337 
 

２．３．８．２ 実験手法 

基板 

基板には、T社製の 3 インチ SiC 基板、ダイヤモンドには E 社製ダイヤチップを用い

た(図 8-1)。SiC、ダイヤモンドともに接合予定面を研磨し、SiC の Ra を 0.15 nm 以下

(AFM 評価)、ダイヤモンドの Raを 0.2 nm 以下として接合の検討に用いた。研磨の詳細

は「⑦接合用切削・研磨技術の開発」の項を参照されたい。 

 

 

 

 

 

接合方法（SAB 法） 

 接合には SAB 法を用いた。SAB による SiC 基板とダイヤモンドの接合のイメージを図

8-2 に示す。SAB 法では 3×10-7 Pa～1×10-6 Pa の高真空中で SiC 基板とダイヤモンド

に Ar FAB（電圧 1 kV）を照射し、表面を活性化した。活性化とは表面のコンタミや酸

化層を除去し、ダングリングボンドを生成させることであり、それぞれの基板の活性面

同士を合わせることで新たに結合を生じさせ、接合を実現する。 

 

 

 

 

  

Ar

Ar

ステージ

SiC

ステージ

ダイヤモンド

FABガン

FABガン

高真空チャンバー(<1x10-6 Pa)

ステージ

SiC

ステージ

高真空チャンバー(<1x10-6 Pa)

Ar照射面
が活性化

Ar照射面
が活性化

Ar照射による試料表面の活性化 接合

0 ～ 2000 N

図 8-2  SAB 法による接合実験の実施イメージ 

図 8-1  E 社製ダイヤチップ(研磨前) 
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２．３．８．３ 結果と考察 

 

ダイヤモンドへのカバー膜のコンセプト 

 28 年度に行った SiC/ダイヤモンドの接合検討において、Ar 照射で形成する非晶質炭

素が接合強度を低下させると推定されたため、SAB の Ar 照射時にダイヤモンドをカバ

ーする膜の採用を検討した。そのカバー膜に要求される特性としては以下の 1)～6)な

どがあげられる。 

 

1)ダイヤモンドとの密着性が良好である。 

・・・接合強度の観点から必須である。 

2)厚さの制御が可能である。 

・・・膜が厚いと熱抵抗を増加させる懸念があり、nm オーダーでの膜厚制御 

が要求される。 

3)形成される自然酸化膜が薄い。 

・・・接合時の Ar 照射で自然酸化膜の除去が必要である。自然酸化膜が厚  

く、除去が困難になると接合に支障をきたす。 

4)膜の平坦性が良い。 

・・・SAB で接合するためには膜表面平坦性が極めて重要である。 

5)Ar FAB を照射しても表面粗さが劣化しにくい。 

・・・接合時の Ar 照射による表面の平坦性の劣化が SAB に適用可能なレベル 

である必要がある。 

6)熱伝導率が高い 

・・・熱伝導率が低い材料を用いると熱抵抗を増大させる懸念がある。 

 

これらを考慮してダイヤモンド表面を Tiスパッタ膜でカバーすることを検討した。Ti

カバー膜を用いた SAB による接合のイメージを図 8-3 に示す。Ti スパッタ膜に関して

はこれまでの予備検討から要求特性の 1)～3)は問題ないと考えられることから、本報

告書では 4)、5)について検討した。また、Tiの熱伝導率は 21.6 W/mK[6]であり、他の

金属と比べて熱伝導率は高くないが、膜を数 nmに薄く制御できれば問題にはならない

と考える。 

 

 

 



 

339 
 

 

 

 

 

ダイヤモンドに成膜した Ti のモフォロジと Ar 照射への耐性 

 Ti の表面モフォロジを図 8-4 に、Ti膜厚と表面粗さの関係を図 8-5 に示す。これま

での検討では AFM から得られる Raによって面粗さを判断していたが、以降は RMS によ

って判断する。RMS には微細な凹凸がより大きく反映されるため、接合面の評価に適切

と考えたためである。検討の結果、Ti の膜厚増加により表面粗さが増大することが確

認され、特に 10 nm 以上で Ti が凝集する傾向もみられた。ただし、15 nm も含めて接

合に適用可能な平坦性を有しているといえる。また、図 8-5 に示すように、下地がダイ

ヤモンドでも Siでも Tiのモフォロジは同等であることが確認できたため、以降は Si

基板上に成膜した Ti も検討に用いた（研磨済ダイヤモンドの数量に限りがあるため）。 

 次に図 8-6 および図 8-7 に示すように、Tiの Ar FAB に対する耐性の評価を AFM で行

ったところ、比較的長い照射時間（例えば 240 秒）を用いても Ti表面に著しい荒れが

生じることはなく、Ar FAB に対して十分に耐性がある（平滑性が損なわれにくい）こ

とを確認した。図 8-8 は Ar FAB 照射時間と Ti 膜厚（XRR による算出）の関係である。

Ar FAB による Tiのエッチングレートは 1.2 nm/min.程度であり、Ti の自然酸化膜を 0.5

～2 nm 程度とすると、Ti の活性化には 120 秒程度の Ar 照射が妥当である。 

 

 

 

 

図 8-3  Ti カバー膜を用いた SAB による接合の実施イメージ 

図 8-4  ダイヤモンド上に成膜した Ti の表面モフォロジ;(a)Ti 成膜無

し(ダイヤモンドの研磨面), (b)Ti 5 nm, (c)Ti 10 nm, (d)Ti 15 nm 
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図 8-5  ダイヤモンド上および Si 上に成膜した Ti の厚さと表面粗さ(RMS)の

関係 

図 8-6  Ar FAB 照射後の Ti の表面モフォロジ (Si 基板を使用) 



 

341 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 8-7  Ar FAB 照射時間と Ti の表面粗さ(RMS)の関係 (Si 基板を使用) 

図 8-8  Ar FAB 照射時間と Ti 膜厚の関係(Si 基板を使用) 
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Ti 厚さと Ar FAB 照射の最適化検討（Si 使用） 

 Ti カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合の事前検討として、Ti カバー膜を成膜し

た Si（3インチ）と Si（4 インチ）の接合を行った。図 8-9 および図 8-10 は接合した

Si/Si の IR（赤外線）画像であり、図中の黒い箇所が空隙である。全ての接合において

空隙率が 3%以下と概ね接合できたが、Ar 照射が 60 秒の時と Ti が 15 nm の時には比較

的広範囲で空隙がみられた。Ar 照射 60秒では Ti 酸化膜の除去が不十分の可能性があ

り、Ti 15 nm の時には表面荒れが空隙の生成に繋がっているとみられる。Ti の初期厚

が薄いと Ar 照射により Ti が消失し、厚いと表面荒れのリスクがある。また、Ar照射

が短いと Ti の酸化膜除去が不十分となり、照射が長いと表面が荒れや Ti 消失のリスク

がある。本検討では Ti厚さや Ar照射時間において十分なマージンを確認できた Ti 5

～10 nm、Ar 照射 120 秒を条件の候補とした。 

 

 

 

 

 

図 8-9  Ti カバーSi と Si の接合実施結果(Ti 10 nm で固定）; (a)Ar 照射 60 秒, 

(b) Ar 照射 90 秒, (c) Ar 照射 120 秒, (d) Ar 照射 180 秒, (e) Ar 照射 240 秒 
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ダイヤモンド / SiC 接合の実施 

 Ti カバー膜を用いた本技術を 5 mm×5 mm および 9 mm×9 mm のダイヤモンドの SiC

への接合に適用し（図 8-11）、研削・CMP により薄化した SiC にも適用可能であること

を示した（図 8-11(e)）。さらに断面 TEM 像（図 8-12）に示すように、カバー膜を用い

た SiC/ダイヤモンド接合の断面には空隙はなく、良好な接合界面が形成しており、ま

たダイヤモンドに非晶質層のない狙い通りの構造となっていることを確認した。なお、

Ti の厚さは 8 nm 程度であるが、成膜する厚さを調整することで薄くすることは可能で

ある。また、接合はプロセスに耐えうる十分な強度を有しており、接合後に物理的な力

を加えても剥れが生じることはなかった。 

 

 

 

図 8-10  Ti カバーSi と Si の接合実施結果(Ar 照射 120 秒で固定）;  

(a)Ti 5 nm, (b)Ti 7.5 nm, (c)Ti 10 nm, (d)Ti 12.5 nm, (e)Ti 15 nm 
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図 8-11 作製した SiC/ダイヤモンド接合;  

(a)接合試料 A*1の全体写真, (b)接合試料 A の SiC 側から観察した実体顕微鏡像, 

(c)接合試料 B*1の全体写真, (d)接合試料 B の SiC 側から観察した実体顕微鏡像, 

(e)接合試料 C*3の全体写真, (f)接合試料 C の SiC 側から観察した実体顕微鏡像 

 
*1接合試料 A：5 mm×5 mm ダイヤと SiC の接合 
*2接合試料 B：9 mm×9 mm ダイヤと SiC の接合 
*3接合試料 C：5 mm×5 mm ダイヤと 100 m まで薄化した SiC の接合 
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SiC/ダイヤモンド接合のデバイス適用フロー 

チップ化した GaN on SiC デバイスを用いてダイヤモンドとの接合を行った。これま

では SiC ウエハとダイヤモンドの接合について検討したが、ここでは SiC 基板を有する

GaN-HEMT への適用について述べる。薄化し、かつチップ化した SiC を接合に用いるた

めには工程の工夫が必須である。開発した工程フローを下記（1）～（6）の順に説明す

る。 

 

（1）GaN on SiC デバイスを Si サポート基板に貼付 

接合に用いる GaN-HEMT をサポート基板に貼付した。詳細には GaN-HEMT 表面をレジス

トで保護し、熱可塑性の接着剤を使用して接着を行った。 

 

（2）SiC 基板を薄化、CMP 

GaN-HEMT の SiC を 50 m まで薄化し、CMP によって平滑化を行った。SiC の表面粗さ

は AFM での評価で Ra=0.1 nm 以下を狙いとした。SiC の研削および CMP については「⑦

接合用切削・研磨技術の開発」の項を参照されたい。SiC は 30 m まで薄くすることも

可能であるが、「⑥高放熱設計・熱評価」の項で 50 m の薄化でも十分に熱抵抗低減が

可能であることが示されている。本検討では接合時の荷重で SiC が割れるリスクを低減

するため、50 m の薄化とした。 

 

（3）ダイヤモンドをサファイアサポート基板に貼付 

接合に用いるダイヤモンドの研磨条件と表面モフォロジ、さらに表面の洗浄方法につ

いては「⑦接合用切削・研磨技術の開発」の項を参照されたい。 

 
 

図 8-12  Ti カバー膜を適用して接合した SiC/ダイヤモンドの断面 TEM 像 
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（4）カバー層(Ti)成膜 

表面活性化接合時にダイヤモンド表面にアモルファス層が形成されることを防止す

るために、スパッタにより Ti を製膜した。なお、「3-3 ダイヤモンドへのカバー膜の検

討」の項において、5 nm～15 nm の Ti 厚みで接合可能であることを確認しており、本

件は 7.5 nm の Ti 厚みとした。 

 

（5）表面活性化接合 

GaN-HEMT の SiC 基板とダイヤモンドの接合を表面活性化接合で実施した。これまで

の検討結果から Ar 照射時間は 120 秒とした。また、接合時の荷重が大きいと 50 m の

薄い SiCが割れる傾向があったため、5 mm×5 mmのダイヤモンドを用いる場合は 70 kg、

9 mm×9 mm のダイヤモンドを用いる場合は 200 kg を最適条件とした。 

 

（6）GaN-HEMT on SiC/ダイヤモンドを SiC 研削用サポート基板から剥離 

ダイヤモンドに接合した GaN-HEMT on SiC/ダイヤモンドを研削用サポート基板から

剥離した。 

以上の工程によって GaN-HEMT とダイヤモンドを接合した。本接合プロセスでは接合

後に試料をサポート基板から剥離する工程で強い物理的負荷および熱的負荷がかかる

がそれに耐えうる強固な SiC/ダイヤモンド接合が得られたといえる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

接合試料の光学顕微鏡観察 

ダイヤモンドに接合した GaN-HEMT の外観および光学顕微鏡像を図 8-13、14 に示す。

図 8-14 においてダイヤモンドの基板端部に空隙が形成されているものの、中心付近は

問題なく接合できることを確認した。熱抵抗の評価の詳細は「⑥高放熱設計・熱評価」

の項を参照されたいが、ダイヤモンドの接合によって従来デバイスに比べて 1/3 程度の

熱抵抗となることが示され、本検討の目標値である熱抵抗30%低減を大幅にクリアした。 

図 8-13 完成後の GaN-HMET / ダイヤモンド
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２．３．８．４ まとめ 
 本研究では GaN-HEMT の放熱性を向上させるダイヤモンドヒートスプレッダの構造を

実現するため、SAB 法を用いた SiC とダイヤモンドの接合技術の開発を行った。 

 

 ダイヤモンド上に Ti カバー膜を用いる新規の接合技術を開発し、ボイドのない強

固な SiC/ダイヤモンド接合を実現した。その際の適切な Ti の膜厚を 5～10 nm、Ar

照射時間は 120 秒とした 

 Ti カバー膜を用いた SiC/ダイヤモンド接合技術を GaN-HEMT に適用し、従来のデバ

イスと比べて熱抵抗を約 1/3 に低減する優れた放熱構造を実現した。 

 

  

図 8-14 ダイヤモンドに接合した GaN-HEMT の光学顕微鏡像 
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２.３.９ ⑨要素技術統合向けインテグレーション 

 

２.３.９.１ はじめに 

前項までに、各要素技術開発の報告を行ってきた。一方、本研究の最終年度における

目標は、現行素子サイズでの従来比出力 2倍のデバイス実証である。デバイス作製にあ

たり複数の要素技術を同時に適用した場合、相互に影響を及ぼし合うことにより意図せ

ず特性が低下することが予想される。そのため、本研究開発においては、要素技術の一

部統合から始め、段階的に統合技術を増やして最終的に全要素技術の統合を行った。本

項においては、各統合デバイスの構造および評価結果の詳細について報告する。 

 
２.３.９.２ 統合デバイス試作の概要 

表 9-1 に、統合デバイス試作ロット名と、それらに適用した要素技術の一覧を示す。

昨年度となる平成 28 年度に、In 系電子供給層（InAlN）をベースとした 3 種類の一次

試作を行い、In 系電子供給層とゲート絶縁膜を組み合わせた際に、低耐圧および大リ

ーク電流が問題になることを明らかにした。 

平成 29 年度の二次試作においては、並行して開発を行っていたゲート絶縁膜を一旦

非適用とし、新たに開発を行った 4元系 InAlGaN 電子供給層を用い、表側プロセス（ト

ランジスタ部）の統合を行った。この際、（Ⅰ）ミリ波向け、（Ⅱ）マイクロ波向けの 2

種類のデバイス構造を試みた。結果として、動作電圧が低いミリ波向けデバイスでは、

94 GHz の W 帯において従来構造比 2 倍の出力密度を有する回路（MMIC：モノリシック

マイクロ波集積回路）を実証した。一方、より高耐圧が必要なマイクロ波向けデバイス

では、更なるリーク電流低減施策が必要であることを示した。 

最終試作においては、InAlGaN 電子供給層の更なる最適化（チャネル領域の電子密度

抑制＋電子移動度向上）により耐圧向上を図り、またダイヤモンドの直接接合による放

熱技術の統合を行った。この際、（Ⅰ）ショットキーゲート、（Ⅱ）絶縁ゲートの 2種類

のデバイス構造を試みた。この統合デバイス最終試作（Ⅱ）が、全要素技術を適用した

構造となる。結果として、ショットキーゲートにおいては、S 帯において従来構造比 2

倍を大きく超える 22.3 W/mm の出力密度が得られた。一方、絶縁ゲートにおいては、ド

レインバイアス 50 V までの動作においてショットキーゲートを上回る出力密度が得ら

れた。更に絶縁ゲート品では、低トラップ絶縁膜のパッシベーション膜への適用により、

パワーアンプの効率特性も改善することができた。 

以上のように、本研究開発にて進めてきた各要素技術を組み合わせることにより、従

来構造を大きく凌駕するデバイスを実現することができた。 
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表 9-1 統合デバイス試作に適用した要素技術一覧 

（一次試作は平成 28 年度に実施） 

 

 

２.３.９.３ 試作に用いたプロセス装置 

図 9-1 に、統合デバイスの試作時に用いた主な半導体プロセス装置の一覧を示す。紫

外線露光によるパターン形成、金属や絶縁膜などの薄膜形成、ガスによる掘り込み形状

形成を行うドライ加工、酸・アルカリや有機溶剤などの薬液処理に分けられる。 

 
図 9-1 統合デバイス試作に用いた主なプロセス装置一覧 

①In系供給層

②バックバリア

③コンタクト

⑤絶縁膜

⑦切削・研磨

⑧ダイヤ接合

要素技術 一次試作

統合デバイス

（Ⅰ）（Ⅱ）（Ⅲ）

二次試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

最終試作

（Ⅰ）（Ⅱ）

○ ○ ○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○ ○ ○ ○

○ ○

○ ○

○ ○
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２.３.９.４ 統合デバイス二次試作の概要 

二次試作においては、平成 29 年度の一次試作の結果を受け、まず MIS 構造を有しな

いショットキーゲートによるデバイスを試作した。要素技術としては、①In 系結晶を

用いた電子供給層、②バックバリア、③コンタクト抵抗低減技術の統合を行った。①In

系電子供給層においては、一次試作において課題となったゲートリーク電流を更に低減

させるため、２．３．１項において検討を行った 4元系の InAlGaN を電子供給層として

用いることとした。この InAlGaN は、成長温度を上げることにより結晶品質を高めるこ

とが可能である。これにより、InAlN よりも高耐圧が期待できる。なお、図 9-2 に、二

次試作における HEMT 構造の断面模式図を示す。本試作においては、2種類のデバイス

を検討した。1つは、ミリ波帯向け短ゲートデバイス（ゲート長：0.08 m）であり、

動作電圧が 10～20 V 程度と低いため、耐圧が低い状態でも各要素技術の効果を確認し

やすいメリットがある。もう 1つは、マイクロ波帯向けの比較的長いゲート長（0.25

～0.5 m）のデバイスであり、より高い出力を目指す構造である。 

 

図 9-2 統合デバイス二次試作における HEMT 構造の断面模式図 

 

２.３.９.５ 二次試作（Ⅰ）ミリ波帯向けデバイス 

図 9-3 に、作製した HEMT の 3 端子特性の結果を示す。In 系電子供給層による 2DEG

濃度増加および、オーミック電極部の再成長技術によるコンタクト抵抗低減により、従

来の AlGaN/GaN-HEMT に比べ、電流値は 1.5 倍以上と大幅に増加した。一方、バックバ

リアの効果により、ゲート長 0.08 m の短ゲートデバイスにおいても、漏れ電流を大幅

に低減させることに成功した。 

 

SiN

Gate
Source Drain

InAlGaN

GaN / Buffer / SiC Substrate

AlN

GaN InGaN

GaN
再成長

GaN
再成長

SiN
Source DrainGate

InAlGaN

GaN / Buffer / SiC Substrate

AlN

GaN InGaN

GaN
再成長

GaN
再成長

(a) 二次試作（Ⅰ）ミリ波デバイス (b) 二次試作（Ⅱ）マイクロ波デバイス



 

352 
 

 

図 9-3 従来及び新構造での HEMT 特性の比較 

 

図 9-4 に、W 帯（75-110 GHz）における、MMIC の CW（連続波）動作による出力パワ

ーのベンチマーク図を示す。従来、MMIC のパワー評価は AlGaN 電子供給層によるもの

であり、およそ 2 W/mm が最大値であった。今回、94 GHz 帯において 4.16 W/mm という

従来比 2 倍超の高い出力密度を有する MMIC を実現させることができた。また、発熱の

観点からより高い信頼度が求められる CW動作においても焼損は見られなかった。 

 

図 9-4 W 帯 MMIC ベンチマーク及び試作した MMIC 写真 
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２.３.９.６ 二次試作（Ⅱ）マイクロ波帯向けデバイス 

二次試作（Ⅱ）では、同（Ⅰ）のデバイス諸元を変更し、マイクロ波帯においてより

高出力を目指す構造とした。ゲート長は 0.25 m から 0.5 m クラスであり、1～10GHz

帯程度に対応したものとなっている。本試作においては、電子供給層に4元系のInAlGaN

を用いており、前述の通り、リーク電流低減が期待できる。結果として、50 V 印加時

におけるゲートリーク電流は、一次試作の-3 乗 A/mm 台から-4 乗 A/mm 台（図 9-6）へ 1

桁低減させることができた。しかしながら、パワー評価を行うためには更に 1桁のゲー

トリーク電流の低減を実現させることが好ましく、次項の最終試作において新たな改善

施策を行うこととした。 

 

 

２.３.９.７ 統合デバイス最終試作の概要 

最終試作においては、全要素技術の統合を目的とした。表 9-1 及び図 9-5 に示すよう

に、最終試作（Ⅰ）では、ショットキーゲートにおいて、ダイヤ接合を含めた絶縁膜以

外の要素技術を統合した。また、同（Ⅱ）においては、ゲート絶縁膜を含めた全要素技

術の統合を行った。ダイヤ接合に際しては、２．３．７項に示すように、SiC 基板を研

削により 50 m にまで薄化し、CMP 処理による平坦化後に接合を行った。 

また、最終試作においては、二次試作から更なるゲートリーク電流の低減を目指し、

InAlGaN 電子供給層の変更を行った。具体的には、２．３．１項及び２．３．４項に示

す通り、InAlGaN 電子供給層による 2DEG 部のキャリア密度低減を行った。これにより

バイアス印加時の電位分布を変調し、ゲート端の電界集中を緩和することによりゲート

リーク電流の低減を図った。なお、併せて 2DEG の移動度を向上させることにより、デ

バイスのシート抵抗は同程度にとどめ、ドレイン電流の低下を防いだ。 

 

図 9-5 統合デバイス最終試作における HEMT 構造の断面模式図 
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２.３.９.８ 最終試作（Ⅰ）ショットキーゲート 

前述の改善 InAlGaN 電子供給層の効果を図 9-6 に示す。カーブトレーサによる、ゲー

ト-ドレイン電極間の 2端子逆方向特性である。二次試作（Ⅱ）から最終試作（Ⅰ）の

電子供給層変更により、ゲートリーク電流を大幅に低減させることができた。50 V 印

加時におけるゲートリーク電流は、二次試作の-4 乗 A/mm 台から-5 乗 A/mm 台へ 1桁低

減しており、一次試作から比べると 2 桁低減させることができた。 

 

図 9-6 二次試作(Ⅱ)と最終試作(Ⅰ)でのゲートリーク電流の比較 

 

最終試作（Ⅰ）のダイヤ接合後の様子を図 9-7 に示す。２．３．８項で示すように

SiC 基板の裏面側にダイヤモンドは強固に接合されている。後述の、熱抵抗測定、パワ

ー測定は、図示のゲート幅 1 mm の櫛歯型の単体トランジスタを用いた。 

 

図 9-7 最終試作にてダイヤ接合したサンプル及び測定トランジスタ 
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次に、ダイヤモンドによる放熱効果を検証するため、赤外線カメラを用いて、パワー

入力時の表面温度の様子を評価した（IR評価）。図 9-8 に、4 W 印加時のトランジスタ

表面の赤外線像を示す。ダイヤ有無を比較しており、カラーバーの範囲は揃えてある。

図から明らかなように、ダイヤ接合無しのサンプルは 4 W の入力において最大で 120℃

近くまで上昇しているものの、ダイヤ接合有りのサンプルは 70℃程度に抑えられてい

る。ダイヤモンドのヒートスプレッド効果は絶大であることが分かった。 

図 9-9 に、IR 評価において入力パワーを振った際の最大表面温度をプロットしたグ

ラフを示す。このグラフの傾きが、熱抵抗と呼ばれるパラメータであり、この値が低い

ほど放熱性に優れた構造であるといえる。図から分かるように、ダイヤ有無の両サンプ

ル共、プロットは良い線形性を示しており、評価が妥当であることを示唆している。熱

抵抗の値は、ダイヤ接合無しのサンプルが 17.6℃/W、ダイヤ接合有りのサンプルが

5.95℃/W であった。ダイヤを接合することにより、SiC 基板上 GaN-HEMT の熱抵抗をお

よそ 3 分の 1 に低減させることが可能となった。 

 

 

図 9-8 パワー(4 W)印加時における発熱状態の比較 
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図 9-9 熱抵抗評価におけるダイヤ有無の比較（再掲） 

 

最後に、パワー測定の結果を示す。チューナーにより最適なインピーダンス整合点を

求め、その時点でのトランジスタへの入力パワーと出力パワーの相関（Pin-Pout特性）を

評価した（ロードプル評価）。 

まず、S帯（3 GHz 帯）でのロードプル評価において、図 9-10 に、Vdsを 50 V に固定

した際の、出力パワー密度のパルス Duty 比依存を示す。パルス幅は 10 s にて固定し、

パルス周期を変化させた。図 9-11 にパルス測定の概要を示す。ダイヤ接合無しのサン

プルは、パルス Duty 比が増える、つまりパルス占有率が増加するに従い、熱の影響に

より出力が下がってくる。一方、ダイヤ接合有りのサンプルは、その減少分がかなり抑

制されていることが分かる。10%パルスと90%パルスの差分は、ダイヤ無しで1.83 W/mm、

ダイヤ有りで 0.39 W/mm であり、熱による影響を 80%近く低減させることが可能となっ

た。 
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図 9-10 出力パワー密度のパルス Duty 比依存 

 

 

図 9-11 パルス測定の概要 

 

次に、同じく S帯において、Pin-Pout特性の飽和出力の動作電圧依存を取得した（図

9-12）。なお、ダイヤ有り無し両サンプル共に、銅プレートに銀ペーストにて実装を行

っている。最終試作（Ⅰ）のサンプルにおいては、ダイヤ有り無しに関わらず、動作電

圧 100 V まで破壊することなく測定できた。一方、同様のプロセスにて作製した通常の

AlGaN 電子供給層 HEMT のサンプルを図中の緑色のプロットにて示す。AlGaN 電子供給層

では 2種類の Al組成共に 70 V 程度で破壊してしまうものが散見される（図 9-13：破

壊後のサンプル写真）が、本研究成果の InAlGaN 電子供給層は非常に強固なデバイスを

実現させることができた。これは、スペーサ層の挿入による InAlGaN 電子供給層の内部

電界低減を、メカニズムの可能性の一つとして考えている。図 9-14 はゲート電極直下

のエネルギーバンド図であり、線の傾きが電界強度を表している。スペーサ層の挿入に

より、InAlGaN 層の内部電界強度が抑制されていることが分かる。また、図 9-12 では、
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パルス Duty 比やダイヤ有無の差も確認できた。これは、熱の影響がある場合、主に移

動度低下などの原因により特性が劣化することを示している。ダイヤ接合をすることに

より、パルス 10%において 14.8 W/mm から 19.8 W/mm へ、パルス 1%においては、19.9 W/mm

から 22.3 W/mm へと大きく改善することができた。10%のダイヤ有り品と 1%のダイヤ無

し品がほぼ重なった特性を示していることから、ダイヤ接合により、およそ 10 倍の熱

量を放熱処理できていることが分かった。また、今回は所有する設備の関係で動作電圧

の最大値は 100 V だが、ダイヤ接合における 1%パルス測定では、更に出力が向上され

る可能性がある。同様のプロセスにて作製した S帯 AlGaN/GaN-HEMT のパワー密度（図

中の緑色のプロット）は 6.5 W/mm 程度であり、本研究での 22.3 W/mm はこれを 3倍以

上と大きく凌駕することができた。 

 

 

図 9-12 最終試作（Ⅰ）における出力パワー密度の動作電圧依存 

 

 
図 9-13 パワー測定時の破壊サンプルの例 
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図 9-14 ゲート電極直下のエネルギーバンド図（模式図） 

 

 

２.３.９.９ 最終試作（Ⅱ）MIS ゲート 

MIS ゲートの最大の利点は、ショットキーゲートに比べて順方向ゲート耐圧を大きく

できる点にある。パワーアンプにおいて入力電力を増加させた場合、ドレイン電圧とゲ

ート電圧のバランスによりゲート電極とその直下の半導体の間に順方向の立ち上がり

電圧以上の電位差が生じると、ゲート電流が一気に流れてしまい出力電力が頭打ちとな

ってしまう。ショットキーゲートの順方向立ち上がり電圧は、概ね半導体と電極金属の

材料物性に起因したショットキーバリアハイトで決まる。そこで、飽和領域での順方向

ゲートリーク電流を抑制するため、MIS ゲートが有効となる。最終試作（Ⅱ）では、２．

３．５項で開発を進めてきた“低トラップ絶縁膜”を MIS ゲートに適用し、DC 特性、

及びパワー特性の評価を行った。 

図 9-15 は順方向ゲートリーク電流を MIS とショットキーで比較した結果である。こ

の結果から、MIS ゲートの採用により順方向耐圧が 7.7 V にまで向上し、ゲート電圧を

7 V 程度まで振り込めることがわかった。 

図 9-16 は、2 端子逆方向耐圧測定の結果である。MIS ゲートのリーク電流は Vgd=-40 V 

において 3.5×10-9 A/mm と、ショットキーゲートよりも 3～4桁ほど低い値を示してい

る。その後、リーク電流が徐々に増加し、最終的には 150 V 前後で絶縁破壊に至った。

最終試作では、InAlGaN 電子供給層による 2DEG 部のキャリア密度低減により、ゲート

端の電界集中が緩和しているため、MISゲートの耐圧も一次試作より大幅に向上したが、

ショットキーゲートを上回る耐圧は得られなかった。この点については、現状における

MIS ゲートの課題であり、今後改善していく必要がある。 
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図 9-15 順方向ゲートリーク電流 

 

 

図 9-16 最終試作（Ⅱ）における 2 端子逆方向耐圧 

 

次に、試作したデバイスの 3 端子パルス I-V 評価を行った（パルス I-V の評価方法に

ついては２．３．３項を参照）。MIS ゲートの特性を図 9-17 (a)に、ショットキーゲー

トの特性を図 9-17 (b)に示す。この結果から、ショットキーゲートの最大ドレイン電

流は 1200 mA/mm 程度（@ Vgs= 2 V）であるのに対し、MIS ゲートは Vg= 3 V において 1550 

mA/mm と、順方向に振り込むことで最大ドレイン電流が 30％程度向上することがわかっ

た。また、電圧ストレス印加後（Vds= 20 V）のドレイン電流減少率から電流コラプスを

見積もると、MIS ゲートの採用により電流コラプスが大きく抑制されることがわかった

（ドレイン電流減少率が 19％から 2％に低減）。これは、２．３．５項（低トラップ絶

縁膜技術）で述べたように、絶縁膜である Al2O3の成膜前に In 系電子供給層の表面を水
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蒸気処理することで、Al2O3/InAlGaN 界面における電子トラップが低減した効果と考え

られる。 

 

図 9-17 パルス I-V 測定による電流コラプス評価 

 

 次に、S 帯において、ロードプル評価における Pin-Pout特性の動作電圧依存性をウェハ

状態で取得した（図 9-18）。図 9-18 (a)に出力パワー密度（Psat）、図 9-18 (b)に電力付

加効率（PAE: Power-Added Efficiency）の評価結果を示す。この結果から、各動作電

圧において Psatは MIS ゲートの方が高く、出力特性が向上していることがわかる。これ

は、図 9-15 で示したように、MIS ゲートは順方向ゲートリーク電流が低く、より高い

順方向電圧を印加できるため、ドレイン電流が増加した効果と考えられる。また、図

9-19 (b)に示す効率の動作電圧依存からは、MIS ゲートの採用により効率が 10％程度向

上することが明らかとなった。これは、MIS ゲート形成時の界面改質（パッシベーショ

ン膜/InAlGaN）によって電子トラップが低減し、電流コラプスが抑制された効果と考え

られる。

 

図 9-18 出力パワー密度，電力付加効率の動作電圧依存性 
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 最後に、統合デバイスの裏面にダイヤモンドを接合し、Pin-Pout特性を評価した結果を

図 9-19 に示す。通常の AlGaN/GaN-HEMT のサンプルを図中の緑色のプロットにて示す。

この結果から、動作電圧 50 V における MIS ゲートの出力パワー密度は 12.6 W/mm と、

ダイヤモンド接合前の値（10.9 W/mm）よりも更に向上することが明らかとなった。こ

れは最終試作（Ⅰ）で述べたように、ダイヤモンドを用いた放熱により、移動度低下な

ど、特性劣化要因が抑制された効果と考えられる。今回の評価では、MIS ゲートの耐圧

により、動作電圧の上限は 50 V としたが、今後、低トラップ絶縁膜の絶縁性を向上す

るとともに、デバイス構造の工夫によりゲート絶縁膜部での電界緩和が実現した際には、

動作電圧を上げることで更にパワー特性が向上すると期待できる。 

 

 

図 9-19 出力パワー密度の動作電圧依存性 

 

 

２.３.９.１０ まとめ 

本研究開発にて進めてきた要素技術を統合することにより、デバイスの高性能化を図

った。統合時にゲートリーク電流及び破壊耐圧という新たな課題も明らかになり、これ

らを解決することで、デバイス特性の大幅な向上を達成した。なお、統合にあたっては、

各要素技術の適用数を徐々に増やすことにより、平成 29 年度は全部で 4通りの試作を

行った。本研究開発の最終結果として、ミリ波帯、マイクロ波帯の両周波数帯において、

最終目標である「現行素子サイズで従来比出力 2倍」を充分に達成させることができた。 
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2018年5月 国外

Thermal Management of High Power

GaN-HEMTs by Surface Activated

Bonding of SiC/Diamond

（口頭発表）

岡本直哉
Advancements In

Thermal Management 2018
2018年8月 国外

３．成果の外部への発表及び活動 

 
１．学会等における口頭・ポスター発表 
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２．学会誌・雑誌等における論文掲載 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
３．知的財産権の申請状況 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
４．プレスリリース 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

掲載した論文（発表題目） 発表者氏名 発表した場所
（学会誌・雑誌等名）

発表した時期 国内・外
の別

Electron mobility enhancement in

metalorganic-vapor-phase-

epitaxy-grown InAlN

high-electron-mobility

transistors by control of

surface morphology of spacer

layer

山田敦史、石黒哲郎、

小谷淳二、中村哲一

Japanese Journal of

 Applied Physics

（57,01AD01 2018）
Jan-18 　国外

実施
年度

発表タイトル 発表日 所属

29
W帯向け窒化ガリウム送信用パワーアンプで世界最高の出力密度を達成

無線通信の長距離化・大容量化と低消費電力化を実現
2017年7月24日

富士通株式会社
株式会社富士通研究所

29
世界初、単結晶ダイヤモンドと炭化シリコンを常温で接合する技術を開発

効率的に冷却し、GaN-HEMT送信用パワーアンプの

高出力化によりレーダーの観測範囲を約1.5倍に拡大

2017年12月7日
富士通株式会社

株式会社富士通研究所

実施
年度

発明の名称 発明者（所属）
出願登録

区分
出願番号（出願日）

出願
区分

出願国

29 化合物半導体装置及びその製造方法 山田　敦史,小谷　淳二 出願 2018-002897 国外国別 日本、米国

29 半導体装置及びその製造方法 山田　敦史,小谷　淳二 出願 2018-053234 国外国別 日本、米国

29 化合物半導体装置及びその製造方法
石黒　哲郎,山田　敦史,
小谷　淳二,中村　哲一,
牧山　剛三

出願 2017-137262 国外国別 日本、米国

28
化合物半導体基板及びその製造方法、
化合物半導体装置及びその製造方法、
電源装置、高出力増幅器

山田　敦史 出願 2016-189942 国内 日本

28
化合物半導体基板及びその製造方法、
化合物半導体装置及びその製造方法、
電源装置、高出力増幅器

山田　敦史 出願 15/676451 国外国別 米国

28 半導体装置及びその製造方法 美濃浦　優一,岡本　直哉 出願 2017-088692 国内 日本

28 半導体装置及びその製造方法
美濃浦　優一,岡本　直哉、
多木　俊裕

出願 2017-155032 国外国別 日本、米国

28 化合物半導体装置及びその製造方法 牧山　剛三,美濃浦　優一 出願 2017-244455 国外国別 日本、米国

28 半導体装置、電源装置及び増幅器 牧山　剛三,岡本　直哉 出願 2017-019694 国内 日本
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５．関連報道 等 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
６．展示会 出展 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

実施
年度

報道内容 新聞掲載 Web掲載

29
W帯向け窒化ガリウム送信用パワーアンプで世界最高の出力密度を達成

無線通信の長距離化・大容量化と低消費電力化を実現

日経産業新聞
化学工業日報

　　　　電波新聞　　他

日経テクノロジー online
Semicoductor Today

Compound Semiconductor　他

29
世界初、単結晶ダイヤモンドと炭化シリコンを常温で接合する技術を開発

効率的に冷却し、GaN-HEMT送信用パワーアンプの

高出力化によりレーダーの観測範囲を約1.5倍に拡大

化学工業日報
日本経済新聞 電子版

朝日新聞デジタル
Compound Semiconductor　他

実施
年度

展示内容 展示会名 開催期間

29
GaN-HEMTを用いた大容量無線通信技術を開発

世界に先駆けてW帯大容量無線通信の長距離化・省電力化を両立

ワイヤレス・テクノロジー・
パーク 2018

2018年5月23日～25日
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４．まとめ、今後の予定 
 
 

本研究はヘテロ構造最適化による高周波デバイスの高出力化実現を最終目的とする。

今年度は、高出力化の基幹となる要素技術群の開発・検討および各要素技術を統合し

たデバイス試作と性能評価を実施し、全項目において設定目標を達成した。以下に項

目別の研究成果をまとめる。 

 

① InAlN, InAlGaN 系結晶成長技術の開発 

InAlGaN 層の組成制御技術を確立し、シート抵抗と平坦性の数値目標を達成した。 

 

② バックバリア成長技術の開発 

低不純物濃度を実現する成長条件最適化を実施し、オフリーク電流の数値目標を達

成した。 

 

③ コンタクト抵抗低減技術の開発 

MOCVD 法を用いた再成長技術を開発し、MBE 法を上回る低コンタクト抵抗を実現した。 

 

④ 高電流構造シミュレーション 

要素技術融合構造をモデル化した計算手法を確立し、実測値再現性±10%を達成した。 

 

⑤ In 系窒化物半導体向け低トラップ絶縁膜技術の開発 

2 層絶縁膜の最適化を実施し、閾値電圧変動とゲートリーク電流抑制の数値目標を

達成した。 

 

⑥ 高放熱構造設計 

熱抵抗を従来比 30%低減する界面熱抵抗を算出すると共に、実測とシミュレーショ

ンの整合性を検証した。 

 

⑦ 接合用切削・研磨技術の開発 

エッジ加工を施した基板サポート技術を適用し、SiC 薄化と平坦性の数値目標を達

成した。 

 

⑧ 接合プロセス技術開発 

極薄カバー膜を付与する表面活性化接合技術を確立し、熱抵抗低減の数値目標を達

成した。 
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⑨ 要素技術統合向けインテグレーション 

要素技術を融合したデバイス試作を実施し、現行素子サイズで従来比出力 2倍を達

成した。 

 

 

 以上、本研究の最終目標を達成し、委託業務を完了した。 

 


