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半導体デバイスは，現代における我々の生活のあらゆる分野で利用され，高度情報化

社会に欠かせないものとなっている．その技術革新は，スマートフォンやタブレット PC，

人工知能（Artificial Intelligence：AI），インターネットとものを繋げる技術（Internet of 

Things：IoT），およびクラウドサービスなどの社会インフラを可能にし，創造的かつ豊

かな文明の実現に大きく貢献している[1-3]．さらに半導体デバイスは，省エネ社会の実

現のために，太陽電池や電力制御などにも利用されている[4, 5]． 

半導体デバイスの種類には，電子デバイスの制御を行う大規模集積回路（Large Scale 

Integrated Circuit：LSI）に実装されている相補型金属酸化膜半導体（Complementary Metal 

Oxide Semiconductor：CMOS）などのトランジスタやメモリ[6]，電力制御を行う絶縁ゲ

ート型バイポーラトランジスタ（Insulated Gate Bipolar Transistor：IGBT）やパワー用金

属酸化膜半導体電界効果トランジスタ（Power Metal Oxide Semiconductor Field Effect 

Transistor：Power MOSFET）などがある[4]．それらの半導体デバイスを支える基板材料

はシリコン（Si）であり，図 1.1 に示す高品質 Si 単結晶ウェーハ（以降，Si ウェーハと

記す）が重要な役割を担っている[7]． 

Si ウェーハの材料となる Si 単結晶の大部分は，Si 融液からの結晶成長，特に融液か

らの結晶引き上げチョクラルスキー（Czochralski：Cz）法により製造されている[8, 9]．

Cz 法による Si 単結晶成長プロセスにおいては，ヒーターを熱源とした Cz 炉内の熱輸

送，自然対流や結晶および坩堝回転による融液の対流，結晶化に伴う酸素，炭素，ドー

パントなどの不純物取り込みや点欠陥の導入など，様々な輸送現象が結晶成長に関与し

ている．これらの輸送現象は結晶の品質と成長安定性に大きな影響を与えるため，その

制御が重要となっている[10]．それゆえ，結晶成長プロセスにおける様々な輸送現象に
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ついて，より深く理解する必要がある．    

Si 単結晶の品質や成長安定性は Si ウェーハの品質や生産歩留まりに直接影響するた

め，半導体デバイスの性能向上や生産コスト削減において重要な課題となっている．今

後，電子デバイスの性能向上，省エネ，コスト削減を目的に半導体デバイスの微細化が

さらに進むと予想されている．LSI に用いられるトランジスタに関しては，図 1.2 に示

すように，近い将来において Si 結晶の原子間隔に近い 2 nm スケールでの開発が予定さ

れている[11]．このロードマップからも，Si 単結晶の高品質化や生産プロセスの最適化

がますます重要になると考えられる． 

しかしながら，Cz 法成長炉内の温度や流れ，不純物濃度や点欠陥濃度のリアルタイ

ムによる直接測定は困難である．そこで，計算機による数値解析を用いた研究が期待さ

れている[12]．Cz 法による Si 単結晶成長に関する数値解析は，過去 50 年にわたって研

究されてきた．現在では計算機の高性能化に伴って，3 次元構造を考慮した数値解析が

可能となり，精度の高い解析結果を得ることができている[10]．一方，将来の半導体デ

バイスの超微細化に適した高品質な Si ウェーハとその材料となる Si 単結晶の開発は継

続されており，数値解析のさらなる高精度化が求められている．  

 

 

図 1.1 Si 単結晶インゴットと Si ウェーハ[13] 
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以上のような技術背景を鑑み，本論文では，Cz 法による高品質 Si 単結晶を実現する

ための数値解析に関する研究を行った． 

本章では，まず，Si 単結晶の特性，Cz 法による成長方法とその各要素技術と課題，

および結晶の品質に関わる結晶欠陥や組成的過冷却に関して説明する．さらに，Cz 法

による Si 単結晶成長技術に関する数値解析の現状とその課題を示したうえで，本研究

の目的を述べる．  

 

 

図 1.2 トランジスタの開発ロードマップ[11] 

 

 Si は周期表の IV 族に属し，現代の半導体デバイスにとってもっとも重要な半導体

材料の 1 つである．Si は原子構造の最外殻に 4 個の電子を持つため，共有結合で Si 原

子同士が結びつき，図 1.3(a)に示すような 3 次元構造を有している．これはダイヤモン

ド構造と呼ばれ，Si 以外に同族の半導体である Ge も同じ構造をとることが知られてい

る[14, 15]．1 個の Si 原子が正四面体の各頂点に配置された 4 個の Si 原子に囲まれてお

り，隣接した Si 原子は互いに相手方向に伸びた電子軌道を持っていて，この電子軌道
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で電子を共有することによって Si 原子間が結合される[14, 16]．また，図 1.3(b)に示すよ

うに，Si の主要な結晶面方位は{100}，{110}および{111}（成長方位で記す場合は，<100>，

<110>および<111>）であり，これらの方位に依存して結晶の化学的，機械的，電気的特

性が異なる．このことから，Si 単結晶を成長させる際，対象とするデバイスに応じて結

晶方位を変えている．例えば，LSI 用の Si ウェーハの大部分は，<100>の Si 単結晶で製

造されている[8]． 

前述したように，現在，LSI，IGBT，MOSFET などの半導体電子デバイスの大部分に

Si 単結晶が用いられている．その主な理由は，Si 結晶の特性の良さに由来している．Si

結晶は単元素で構成されており，Si 原子同士が強い共有結合で結びついて結晶構造を構

成しているために，半導体デバイスの性能に影響する結晶欠陥が入りにくく，高純度な

結晶を成長させやすい．特に，成長技術の進展により，無転位の Si 単結晶が実現して

いる[17]．また，N 型や P 型の結晶を作りやすく, 各種電子デバイスに応じて電気的特

性を制御しやすいのも大きな特長である．N 型半導体を作るにはリン（P）やヒ素（As）

などの V 族元素，P 型半導体を作るにはボロン（B），ガリウム（Ga）などの III 族元

素といったドーパントを結晶中に導入する必要がある[8]．このようなドーパントの導

入をドーピング技術といい，ドーパントを含む融液から結晶成長させる方法やイオン注

入法などが用いられている[9, 10]．ドーピングされた Si 結晶は安定しており，所望の電

気伝導率を再現性よく得られる．電気特性の再現性は高い歩留まりを必要とする半導体

産業において重要であり，電子デバイスのような Si 基板上の複雑な微細構造の形成を

可能にしている．さらに Si 結晶が普及した重要な要因として，Si 単結晶を安価に生産

できる点が挙げられる．Si は地球の地殻中で酸素に次いで 2 番目に多く存在する元素

であり，Si 単結晶の原料である多結晶 Si を安価で製造できる[8]．また，Si 融液からの

高速成長が可能で，大量生産できる．以上のように，Si 単結晶の利用には多くの利点が

あるものの，前述で述べたように将来の半導体デバイスの超微細構造化やデバイス性能



5 
 

の向上に伴い，さらなる結晶品質の向上が求められている． 

次節では，Si ウェーハとその材料である Si 単結晶の成長方法および関連する技術的

課題に関して述べる． 

 

 

図 1.3 (a)ダイヤモンド構造, (b)Si 単結晶の主要な結晶面方位[8] 

 多結晶 Si を原料とした Si 単結晶の成長には様々な成長技術が検討されてきたが，現

在では主に二つの方法が採用されている．一つはフローティングゾーン（Floating Zone： 

Fz）法であり，もう一つは Cz 法である[8, 18]．  

各々の成長方法には長所と短所があり，適用する電子デバイスの種類に応じて使い分

けられている．IGBT などのパワー半導体デバイス用基板は，高抵抗を必要とするため，

成長中の結晶への酸素の取り込みが少ない Fz 法で成長した Si 単結晶が主に用いられて

いる．ただし，近年では，後述する横磁場を用いた MCZ 法による製造も可能となって

いる[19]．一方，LSI に利用される CMOS や MOSFET などのパワーデバイスに使用さ
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れる Si ウェーハは，一般的に Cz 法により成長した Si 単結晶が用いられている[8]．い

ずれの方法においても，結晶の高品質化と製造コスト削減を目的に，開発および改良が

進められている．なお，生産量としては，Cz 法で成長した Si 単結晶が圧倒的に多くな

っている[9]． 

 

図 1.4 と図 1.5 に，Cz 法による Si 単結晶成長に用いられる Cz 炉と一連のプロセス概

略図をそれぞれ示す．原料となる多結晶 Si の塊を石英坩堝中で加熱溶融し，種結晶を

融液に着液させて坩堝および結晶をゆっくり回転させながら単結晶を引き上げる方法

が Cz 法である[8]. 一般的な Cz 法による Si 結晶成長プロセスは，主に以下の段階に

分けられる． 

I）多結晶 Si 原料の溶融 

多結晶 Si の塊が石英坩堝内に配置され，アルゴン（Ar）ガス雰囲気下（0.02 - 0.5 bar）

で Si の融点（1685 K）以上の温度において溶融される．ドーパントである B は，この

段階で原料に添加される． 

II）溶融 Si の安定化 

完全な溶融と融液内のガス（バブル）の排出を目的として，一定の時間，高温状態で

保持される．リン（P），ヒ素（As）またはアンチモン（Sb）などのドーパントは，この

段階で添加される． 

III）種子付けとネッキング 

Si 融液の自由表面に，ワイヤーで吊るされた特定の結晶方位を持つ種結晶を着液させ

る．このとき，結晶内に急激な熱応力が発生し，それを緩和するように転位が形成され

る．種結晶はさらに融液内に沈められ，種結晶の一部をメルトバックさせる．その後，

種結晶の直径が小さくなるように引き上げられる．これによって，種結晶内の残留転位
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を消滅させることができ，その後の無転位の Si 単結晶成長が可能となる．一般的に，

このような方法をダッシュ・ネッキング法と呼び，これは Cz 法による Si 単結晶成長に

おいて重要な技術である． 

IV）結晶インゴットの肩部の形成 

結晶直径を徐々に大きくすることによって，Si 単結晶インゴットの肩部を形成させ

る．さらに，融液の温度または引き上げ速度を調整することによって，所望の結晶直径

まで引き上げる． 

V）結晶インゴットの直胴および尾部の形成 

肩部形成後，引き上げ速度およびヒーターパワーを制御することによって直径を一定

に保ちながら結晶を引き上げていく．このとき，CCD カメラ等で測定した結晶直径を

もとに引き上げ速度が調整される[20]．しかしながら，測定や調整の精度によっては，

完全な直胴形状にならず，結晶直径の揺らぎが見られる．成長の最終段階では，徐々に

引き上げ速度を上げていき，尾部を形成させながら融液から結晶を引き離していく． 

 

 

図 1.4 Cz 法 Si 単結晶成長に用いられる炉構造[21] 
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図 1.5 Cz 法による Si 単結晶成長プロセス[22] 

 Cz 法による Si 単結晶の製造プロセスにおいて，結晶と融液の界面（以降，固液界面

と記す）で発生する潜熱（結晶化熱）の除去が安定な結晶成長には重要であり，高品質

な Si 単結晶を製造するためには，Cz 炉内の熱輸送の正確な理解と精密な制御が必要と

なる．以下に，Cz 炉内の熱輸送のプロセスを整理する[10, 18]．また，図 1.6 に Cz 炉内

における熱輸送の模式図を示す． 

I）石英坩堝内の Si 融液は，周囲の抵抗加熱ヒーターにより融点（1685 K）以上の温度

になるように加熱される．このとき，ヒーターの温度はおよそ 1700 K 以上と高温であ

るため，石英坩堝は主にヒーターからの輻射熱により加熱される． 

II）ヒーターから坩堝に供給された熱は，坩堝固体内を伝導伝熱により輸送される． 

III）坩堝を通して融液に入った熱は，後述する融液の対流による対流伝熱と伝導伝熱に

より固液界面と融液自由表面まで輸送される． 

IV）融液自由表面では，融液を通して輸送された熱が周囲の Ar ガスによる対流伝熱と

輻射熱により融液外部に輸送される．なお，融液上部の熱遮蔽版により，融液自由表面

からの輻射熱が遮断され，結晶の輻射熱による加熱が抑制される． 

V）固液界面では，融液から輸送された熱と成長に伴い発生した潜熱が結晶内に輸送さ
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れる．このとき，固液界面では第 2 章で述べるステファン問題と呼ばれる熱収支が成り

立つ．結晶内に輸送された熱は，伝導伝熱と結晶引き上げによる移流により輸送される．

結晶側面まで輸送された熱は，輻射と Ar ガス流れによる対流伝熱により，結晶外部に

排出される． 

  

 

図 1.6 数値解析で得られた Cz 炉内温度分布（左）と主要な熱輸送の模式図（右） 

図 1.7 に示すように，Cz 法における融液の対流は，加熱により坩堝壁に沿って鉛直方

向に駆動される自然対流，坩堝回転と結晶回転が坩堝の鉛直断面内に起こす強制対流，

融液自由表面での温度分布や不純物濃度分布に起因する表面張力差を駆動力とするマ

ランゴニ対流および Ar ガス流れのせん断応力に由来する流れの複合的な流れとして理

解できる．各々の対流の強度に依存して，融液内の対流パターンは大きく変化すること

が知られている[12]．また，Cz 法における融液対流は，一般的に乱流状態であると考え

られる[12]．乱流とは時間および空間的に不規則で不安定な対流である．その乱流強度

は，坩堝サイズ（融液量）や Ar ガス流量などさまざまな成長パラメータに依存してお
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り，現在も研究対象となっている． 

融液対流は，融液内の温度分布と不純物の濃度分布に影響することから，Cz 法によ

る Si 単結晶成長において重要な制御対象の一つである[23]．   

 

 

図 1.7 Si 融液中の主な対流 

 

 

Cz 法では石英坩堝に多結晶 Si 原料を充填して溶融するため，後述するように，石英

坩堝と Si 融液の界面から酸素が溶出し，融液および結晶中の酸素濃度が高くなる．200 

mm 以上の大口径結晶を成長させる場合，それに伴って石英坩堝の直径が大きくなり，

融液の自然対流と結晶の回転による強制対流が増大し，酸素の溶出量が増加する．そこ

で，これらの融液対流を制御することを目的とした磁場を印加する Magnetic field applied 

CZ（MCZ）法が用いられている[12]．磁場印加の方法は，主に以下の三つに大別される． 

I)  横磁場型（HMCZ）：電磁石のコイルを Cz 炉の左右に配置し，Si 融液に対して水平

方向の磁界分布を印加するタイプである．（図 1.8 (a)）． 

II)  縦磁場型（VMCZ）：電磁石コイルを Cz 炉の周囲に配置し，Si 融液に対して垂直方

向の磁界を印加するタイプである．（図 1.8 (b)）． 
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III)  カスプ型（Cusp MCZ）：電磁石コイルを Cz 炉の上下に設置し，それぞれに逆方向

の電流を流し，Si 融液に対して対向する磁場を印加するタイプである．HMCZ と VMCZ

の中間的な磁界分布を Si 融液に印加できる．（図 1.8 (c)）． 

現在では，主に HMCZ 法と Cusp MCZ 法が Si 単結晶の製造に適用されている．磁場

印加の効果は融液量や坩堝および結晶回転速度などの成長条件に強く依存することか

ら，実験および数値解析によって研究が行われている[24-26]． 

 次節では，Cz 法による Si 単結晶成長中の熱応力に関して述べる． 

 

 

図 1.8  MCZ 法で用いられる磁場印加の種類 

 

Cz 法による Si 単結晶成長では，前述したように複雑な熱輸送を通じて Si 単結晶内の

温度が決定される．近年では，結晶直径が 300 mm を超える Si 単結晶が製造されてお

り，この様なサイズの結晶では結晶内の温度勾配が大きくなり，大きな熱応力が発生す

る[27, 28]．成長プロセスにおいては，Si 単結晶の固液界面中心部に圧縮応力，周辺部に

引張応力が発生することが報告されている[29]．この様に結晶内で発生した熱応力は，

結晶内における転位欠陥の形成を誘発し[30]，電子デバイスの性能や信頼性を低下させ

る原因となる．したがって，成長プロセス中の Si 単結晶の熱応力を低減することは重
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要な課題の一つである．また，Takano ら[31]の数値解析を用いた研究により，結晶直径

の増大に伴い固液界面近傍における熱応力が大きくなることが示された．具体的には，

次世代の 400 mm 直径の大口径 Si 単結晶成長では熱応力が数十 MPa に達し，その大き

さは固液界面形状に強く依存する[31]．  

後述するように，熱応力は結晶内に取り込まれる点欠陥挙動にも影響することが明ら

かとなっている．このことから，熱応力は高品質 Si 単結晶を製造する上で，より重要

な課題となると考えられる． 

次節では，Cz 法成長プロセスにおける Si 結晶への不純物の取り込みに関して述べる． 

 

 Cz 法による Si 単結晶成長プロセスにおいて，特に重要な不純物は酸素，炭素および

ドーパントである[8]．結晶内に取り込まれる不純物濃度は，結晶の引き上げ軸方向と半

径方向の両方に分布することから，同じ Si 単結晶インゴットでも異なる電気的特性を

持った Si ウェーハが生産される可能性がある[32-34]．したがって，均一な電気的特性

をもつ Si 単結晶インゴットを成長させるためには，成長中の不純物の挙動を理解して

精密に制御する必要がある． 

Si 融液中に存在する不純物は，成長中に偏析によって固液界面から結晶内に取り込ま

れる．合金や結晶など Si を含めた大部分の結晶材料において，固液界面近傍における

結晶中と融液中の不純物濃度の比は，k0= Ccryst/Cmeltとして表される[35]．ここで，k0は平

衡偏析係数と呼ばれる．また，Ccryst と Cmelt はそれぞれ結晶と融液中の不純物濃度であ

る．k0 < 1 の場合，不純物濃度は成長中における結晶の長さ方向に増加する．Cz 法によ

る Si 単結晶成長プロセスでは，表 1.1 に示すように，ほとんどの不純物は k0≒1 である

酸素を除いて 1 よりも小さい値をもつ．すなわち，結晶成長の後半において，結晶内の

不純物濃度が高くなる． 
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結晶に取り込まれた不純物は，後述するように，Si 単結晶の電気的特性に影響するだ

けでなく，結晶内に取り込まれる点欠陥や成長欠陥の挙動にも影響する．したがって，

Si 単結晶の高品質化の観点からも，不純物の制御は重要な課題となっている． 

 

表 1.1 各種ドーパントの平衡偏析係数[8] 

ドーパント種 平衡偏析係数 

B 0.8 

P 0.35 

As 0.3 

Sb 0.023 

O 1.0 

 

Si 単結晶成長プロセスにおいて，Si 単結晶の電気的特性や機械的強度に影響する酸

素の挙動を理解することは特に重要である[8]．図 1.9 に，融液および Ar ガス中での酸

素およびその化合物の反応および輸送形態を示す．酸素（O）は石英坩堝と融液の界面

から融液内に溶出し，対流と拡散によって融液内を輸送される．溶出した大部分（およ

そ 99 %）は融液自由表面から一酸化ケイ素（SiO）ガスとして蒸発するが，残りの酸素

は固液界面を通して偏析によって結晶内に取り込まれる[18]．成長条件にも依存するが，

Si 結晶内の O 濃度は 2×1017～1×1018 cm-3となっている[10]．蒸発した SiO ガスは，比

較的低温の結晶表面や周囲の部材表面に付着する[36]．この付着物が融液内に落下して

結晶に接触すると，結晶内に転位を発生させることが知られている．そのため，発生し

た SiO ガスは Ar などのパージガスによって，すみやかに成長ゾーン内から Cz 炉下部

の排出口を通して外部へ排出される[18]． 

炭素（C）も，Cz 法による Si 単結晶成長の性質上，意図せず混入する不純物の一つ
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である[37]．炭素は酸素に比べると低濃度（2.5×1016 cm-3以下）で融液中に存在するが，

結晶格子間に存在すると Si 単結晶の電気的特性を劣化させることから，濃度制御の対

象となっている[38]．炭素の混入経路として，原料である Si 多結晶に含まれている場合

もあるが，支配的な混入源は Cz 炉内のホットゾーンを構成する黒鉛材料に由来する．

融液から蒸発した SiO ガスが黒鉛材料表面に達し，表面反応を通して CO ガスが発生す

る．発生した CO ガスは，ガス中を拡散によって輸送し，Si 融液の自由表面から融液内

に炭素として溶解する[37, 39]．現在，炭素の混入を抑制するため，Cz 炉内構造設計や

Ar パージガス流量の最適化などが試みられている[8]． 

 

 

図 1.9  Cz 法 Si 単結晶成長プロセスにおける酸素および炭素輸送の模式図[37] 

 

前述したように，Si 単結晶から製造された Si ウェーハは CMOS や MOSFET などの

半導体デバイスの基板として利用されている．これらの半導体デバイスの電気的特性を

制御する目的で，ドーパントを添加した Si ウェーハが用いられている[8]．ドーパント

の添加濃度は，所望の電気的特性に応じて低濃度から高濃度まで幅広い．垂直構造のパ

ワーデバイスでは，低電気抵抗率を持つ Si ウェーハが必要となってくる．この低電気
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抵抗率は，スイッチング損失を最小限に抑え，デバイス効率を高めるために必要とされ

る．例えば，5 mΩ 未満の電気抵抗率を得るためには，キャリア濃度が 1.0×1019 cm-3を

超える, つまり，1.0×1019 cm-3 よりも高いドーパント濃度を実現する必要がある[40]．

また，LSI などに用いられる CMOS デバイスでは，Si 基板中の電子の流れを制御する

目的で高濃度の B を添加した P 型基板が用いられる[6]． 

このような高濃度にドーピングされた Si 単結晶は Cz 法のみで成長可能であり，Si 融

液に B，P，As，Sb などのドーパントを添加することによって実現される[8]． 

 次節では，Cz 法による Si 単結晶成長中において結晶に導入される点欠陥および成長

欠陥の概要に関して述べる． 

 

Si 単結晶の点欠陥は，図 1.10 に示すように，結晶格子の原子が存在しない原子空孔

（V）と結晶格子間に存在する格子間 Si 原子（I）の 2 種類がある[10]．図 1.11 に示す

ように，これらの点欠陥は結晶化の際に固液界面から導入され，結晶の冷却に伴って，

各温度で決まる熱平衡濃度に近づいていく．点欠陥濃度は，その生成消滅の場所である

結晶表面や固液界面では熱平衡濃度となっているが，点欠陥の移動速度よりも結晶の育

成速度（引き上げ速度）が大きい場合，平衡濃度に達することができず，結晶内部は過

飽和となる．過飽和となった点欠陥は，ある過飽和度で凝集して成長欠陥（Grown-in 欠

陥とも呼ぶ）を作ることが知られている[9]．V と I の成長欠陥を，それぞれボイドと格

子間型転位クラスターと呼ぶ．これら成長欠陥は電子デバイスの性能に影響することか

ら，成長中の Si 結晶への点欠陥取り込みの物理的な理解と制御が重要となっている[41]． 

Voronkov は，引き上げ速度（Vp）と固液界面近傍における結晶内成長方向の温度勾配

（Gn）の比（Vp / Gn）が，点欠陥分布と成長欠陥の形成において重要なパラメータであ

ることを理論的に説明した[42, 43]．この理論モデルの基礎となっているのは，V と I の



16 
 

輸送および対消滅反応速度である．これらの速度のバランスによって結晶内に取り込ま

れる優勢点欠陥種が決まる．V は主に引き上げられる結晶内の移流によって輸送される

が，I は冷却時に結晶内の拡散によって輸送する．したがって，Cz 法による Si 単結晶

成長においては，移流に影響を与える引き上げ速度（Vp）と拡散過程に影響を与える固

液界面近傍における結晶内成長方向の温度勾配（Gn）が点欠陥を制御するための重要な

パラメータとなる．優勢点欠陥種を決める Vp / Gnは臨界 Vp / Gnと定義され，その臨界

値以下では格子間 Si 原子優位の I 型 Si 結晶となり，以上では原子空孔優位の V 型 Si 結

晶となる．しかしながら，実験による温度勾配の測定が難しいことから，正確な臨界 Vp 

/ Gnは収束していない[9]． 

 

 

図 1.10 原子空孔（V）と格子間 Si 原子（I） 

 

 

図 1.11  Si 単結晶内における点欠陥の輸送および凝集過程の模式図[9] 
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現在では，無欠陥の 300 mm 直径の Si 単結晶の製造が可能となっている．しかしなが

ら，最近になって，成長中の結晶内に発生する熱応力が点欠陥濃度分布に影響すること

が Nakamura らの実験による研究[44]や Vanhellemont らの第一原理計算による研究[45, 

46]によって明らかとなった．前述したように，熱応力は成長中の Si 結晶内温度分布の

不均一性に由来するものであり，結晶直径，引き上げ速度などの成長条件，周囲の温度

環境などに依存する．特に，点欠陥が発生する固液界面近傍での熱応力が重要であり，

Sueoka らの第一原理計算を用いた研究によって，圧縮応力が V の生成を促進させ，逆

に，引張応力が I の生成をわずかに促進させることが分かっている[47]．図 1.12 に，

Sueoka らの第一原理計算によって得られた点欠陥の形成エンタルピーの応力依存性を

示す．この計算では，等方性応力（Isotropic stress）と平面応力（Plane stress）の両方が

検討されている．図中の赤色と青色の実線は，それぞれ等方性応力と平面応力の場合を

示している．固液界面では成長方向の応力を無視できるため，固液界面での点欠陥形成

を検討するうえでは，平面応力の考慮が重要となる．この結果から分かるように，V の

形成においては，平面応力が圧縮応力になったとき形成エンタルピーが負の状態となっ

ている．さらに，圧縮応力が大きくなるほど形成エンタルピーが下がることがわかる．

すなわち，固液界面の圧縮応力が大きいほど V の形成が促進されることを示している．

一方，I の形成の場合，平面応力が引張応力になったとき形成エンタルピーがわずかに

負の状態となっている． 

固液界面近傍の熱応力は，固液界面形状に依存することから，固液界面形状の制御

も点欠陥濃度分布の制御において重要となると考えられる． 

今後期待される 400 mm 以上の大口径 Si 単結晶成長において，熱応力はより増大し

ていくと考えられる．したがって，点欠陥挙動に与える熱応力の影響およびその成長

条件依存性を評価することは，無欠陥 Si 結晶成長を実現するうえで重要である． 
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図 1.12 空孔（左）と格子間 Si 原子（右）の形成エンタルピーの応力依存性 

 

これまでの実験による研究から，Si 単結晶成長において P 型（B），N 型（P，As，Sb）

や電気的中性（C，Sn）の置換型不純物を添加すると，結晶内部の V と I の濃度が影響

を受けることが知られている．ここで，B，P，As，Sb は Si ウェーハの電気伝導率制御

のための代表的なドーパントである．これらの実験結果の一部を表 1.2 にまとめる．こ

れらの結果から，結晶内の優勢点欠陥の種類が，不純物の種類や濃度に依存することが

分かる． 

 

表 1.2 実験により観測された優勢点欠陥種の不純物種および濃度依存性 

ドーパント種 成長法 濃度 優勢点欠陥種 文献 

Sb Fz > 1×1017 cm-3  V  [48] 

As Cz > 2×1018 cm-3 V  [49] 

B Cz > 2×1019 cm-3 I  [50] 

C Cz > 6×1016 cm-3 I  [51] 
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近年，Sueoka らは，第一原理計算を用いた不純物の点欠陥挙動に与える影響のメカニ

ズムに関して報告している[52, 53]．彼らの第一原理計算の結果から，Si 結晶内の不純

物の存在が点欠陥周囲の局所的な電気的環境と格子歪みに影響を与え，点欠陥の形成に

影響することが分かった．P，Sb，Sn，O の不純物では V の形成が促進され，V 型の Si

結晶になる．一方，B や C では，1×1018  cm-3以上の濃度で I の形成が促進され，I 型の

Si 結晶になることが示された． 

前述したように，現在，半導体デバイス基板用に高濃度にドーパントを添加した Si 単

結晶が使用されている．これら高濃度添加 Si 単結晶の高品質化を実現するうえで，点

欠陥挙動に与えるドーパント種および濃度の依存性を定量的に評価することが重要と

なる． 

 次節では，高濃度にドーパントを添加した際に問題となる組成的過冷却の概要に関し

て述べる． 

 

 Cz 法による Si 単結晶成長中の高濃度ドーパント添加により，結晶内において転位や

粒界の発生頻度が増加することが知られている．この様な結晶欠陥が発生する主要因の

一つは，固液界面の組成的過冷却に起因する形態的不安定性であると考えられている

[40, 54]． 

組成的過冷却とは，固液界面近傍の融液中において平衡偏析係数 k0 が 1 以下のドー

パントが偏析により強く濃縮されることによって，固液界面近傍融液中の実際の温度が

平衡温度より下がる現象のことである[35, 55]． 

前述したように，Si 単結晶成長に関連するドーパント（例えば, B，P，As）の k0は 1

よりも小さい. これは, 結晶に取り込まれるドーパント濃度 Ccryst が融液中の濃度 Cmelt

よりも低いことを意味する. この場合, 結晶に取り込まれなかったドーパントは固液界
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面近傍の融液中で濃縮され，固液界面とバルク融液領域との間に，非常に薄い濃度境界

層が形成される．この局所的なドーパント濃度の分布は，局所的な平衡温度分布をもた

らす． 

組成的過冷却が発生した場合，固液界面は形態的に不安定となる．これは，固液界面

に形成された微小な突起が過冷却状態の融液領域に向けて成長するためである．このよ

うな突起が局所的にある距離を保ち，成長することが知られている．これをセル成長と

呼び，組成的過冷却による固液界面の形態不安定性の初期にみられる現象である[54]．

図 1.13 は，実験によって観測された固液界面内のセル成長を示す．このような突起の

間の領域では，ドーパントが徐々に濃縮され，最終的には結晶に含まれるようになる．

セル成長の後，ファセット成長を経て，多結晶成長へと移行することが実験的に観測さ

れている[54]．したがって，組成的過冷却が起こると，その後の安定した単結晶成長を

行うことが不可能となる． 

次節では，上記の Cz 法による Si 単結晶成長の技術的内容を踏まえ，Cz 法による Si

単結晶成長技術に関する数値解析の概要とその課題に関して述べる． 

 

 

図 1.13 Si 単結晶の(a)垂直と(b)水平断面におけるセル成長の光学顕微鏡写真[54] 
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Cz 法による Si 単結晶成長において，Si 融液およびガス流れや伝導伝熱および輻射熱

といった Cz 炉内の輸送現象は，結晶の品質を決定する主要因子の一つである．したが

って，高品質な Si 単結晶を得るためには成長中の輸送現象の深い理解とその制御が必

要である．しかしながら，Cz 炉内の輸送現象に関係する因子は非常に多く，またそれ

らが互いに複雑に関係しているため，高温である Cz 炉内の輸送現象を実験によって理

解することは非常に困難である．この様な Cz 炉内の複雑な輸送現象の理解に対して，

数値解析が学術研究のみならず生産現場でも精力的に利用されている[10, 18]．図 1.14

は，数値解析によって予想された Cz 炉内の温度分布と融液内の流速分布および流線を

示す． 

 

 

図 1.14 数値解析で得られた炉内温度分布（左）と融液内の流速分布と流線（右） 

 

数値解析とは，流体や固体部材を連続体とみなし，離散化した解析空間内に対して熱

輸送方程式，流体の運動方程式（ナビエ・ストークス式），不純物の輸送方程式などの

微分方程式を数値解析的に計算する手法である[56-58]．解析結果として Cz 炉内の温度
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分布，流速分布，不純物（酸素，炭素，ドーパントなど）の濃度分布，固液界面形状や

熱応力分布などを得ることができる．解析手法の詳細に関しては，第 2 章で述べる． 

数値解析には，Cz 炉構造および物理量分布の回転対称を仮定した 2 次元軸対称定常

解析，融液対流の非対称性および時間変動を考慮した 3 次元非定常解析がある[12]．近

年では，実際に結晶が引き上がる過程を考慮した 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミ

ック解析も開発されており，結晶長や融液残量の変化に伴う過渡的な物理現象を考慮し

た成長プロセス全体の解析も可能となってきている[30, 59]． 

Cz 法による Si 単結晶成長の数値解析の歴史は比較的古く，結晶直径が 100 mm 以下

であった 1970 年代初頭から Si 融液のみを解析対象とした 2 次元軸対称定常解析が主に

行われていた[10]．その後，結晶直径の大口径化および融液量の増加に伴い，融液対流

を乱流と仮定した 3 次元非定常解析が行われるようになった[60]．2000 年代に入ってく

ると結晶直径が 300 mm の Si 単結晶の製造が開始され，融液の対流制御を目的とした

磁場印加が適用されるようになり，特に横磁場を印加した成長方法が広く利用されるよ

うになった．それに伴い磁場印加を考慮した 3 次元数値解析も開発され，現在では現実

に即した精度の高い数値解析が可能となっている[24, 26, 61]． 

 融液対流などの解析以外に，近年，結晶の高品質化を目的とした成長中の Si 結晶内

の点欠陥（原子空孔，格子間 Si 原子）および成長欠陥の数値解析モデルが開発されて

いる[62, 63]．これらの点欠陥解析では，固液界面で発生した点欠陥の結晶内での再結合

および凝縮を伴う輸送現象を解析することができ，解析結果として結晶内の点欠陥や成

長欠陥の濃度分布を得ることができる. また，前述で示した 2 次元軸対称非定常引き上

げダイナミック解析モデルを適用することによって，結晶が引き上げられていく過程で

の結晶内の点欠陥濃度分布の時間変化や成長欠陥の形成過程を詳細に解析することが

できる． 

 上述したように，Cz 法による Si 単結晶の数値解析の進展は著しいものの，将来の半
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導体デバイスの超微細化および高性能化に向けて基板材料である Si 単結晶のさらなる

高品質化が求められる中で，数値解析もさらなる高精度化が必要となっている．さらに

数値解析は，近年研究が進んでいるプロセスインフォマティクス[64, 65]に応用される

など，ますます重要なツールとなっている． 

以下では，本研究の対象である解析技術とその課題に関して述べる． 

 

Si 単結晶の点欠陥は，原子空孔と格子間 Si 原子の 2 種類に分けられる．これらの結

晶内に導入される点欠陥の制御に対して，数値解析を用いた成長プロセスの最適化が試

みられている．  

前述したように，近年，点欠陥の生成が結晶内熱応力や結晶に取り込まれる不純物（酸

素，炭素）およびドーパント（B，P など）の種類や濃度に依存することが実験や第一

原理計算によるアプローチから分かってきた．最近になって，Kamiyama らにより，小

口径（200 mm）Si 結晶に対する熱応力を考慮した点欠陥の数値解析と実験との比較が

報告され，モデルの妥当性が明らかにされた[66]．しかしながら，大口径 Si 結晶におけ

る熱応力に関するこのような数値解析は行われていない．さらに，不純物やドーパント

の影響を考慮した点欠陥輸送に関する数値解析モデルの報告は無いことから，それらの

種類，濃度および分布が結晶内の点欠陥分布に与える影響は明らかになっていない． 

 

前述したように，B，P，As などの高濃度添加条件下での成長の場合，組成的過冷却

により結晶成長が不安定化し，最終的には多結晶成長につながる．したがって，組成的

過冷却の現象を数値解析で予測することは，結晶品質の向上および生産ロスを低下する



24 
 

うえで強力なツールとなりうる．しかしながら，組成的過冷却に関する数値解析モデル

の研究はほとんど報告されていないことから，今後の開発および検証が期待される．  

 

 本研究の目的は，半導体デバイスの高性能化にとって重要である Cz 法による高品質

Si 単結晶成長の数値解析に関する研究である．具体的な研究項目は，以下の通りである． 

I) Si 単結晶成長における熱応力と不純物の影響を考慮した点欠陥挙動の数値解析モデ

ルを構築し，2 次元軸対称定常解析を通じて，熱応力やドーパントなどの不純物種およ

び濃度が結晶内の点欠陥濃度分布に与える影響を明らかにする．また，熱応力と点欠陥

濃度分布の引き上げ速度依存性に関して研究を行う． 

II) I)で構築した解析モデルを実装した 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミック解析

を通じて，引き上げ中の熱応力，ドーパント濃度，結晶直径の過渡的な変化が点欠陥濃

度分布に与える影響を明らかにする． 

III) 組成的過冷却を考慮した結晶成長数値解析モデルを構築し，3 次元非定常解析を通

じて，組成的過冷却のドーパント種および濃度や成長条件依存性を明らかにするととも

に，組成的過冷却を抑制する方法を検討する． 

Ⅳ) III)で構築した解析モデルを用いて 3 次元非定常解析を行い，実験データとの比較を

通して，解析モデルの定量的な評価とモデルの限界に関して検討する． 

 本論文は，7 章により構成される．各章の構成を図 1.15 に示す． 

第 1 章では，本研究の背景を述べたうえで，研究目的と本論文の構成を示す． 

 第 2 章では，第 3 章から第 6 章の研究内容の基礎となる Cz 法による Si 単結晶成長に

関する数値解析の概要（計算格子作成，物理モデル，解析手法）について述べる． 

第 3 章では，熱応力と不純物の影響を考慮した点欠陥輸送解析モデルの構築と，400 

mm 直径の大口径 Cz 法 Si 単結晶成長プロセスに対する数値解析の結果について述べ
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る．また，同直径の結晶に対する熱応力と点欠陥濃度分布の引き上げ速度依存性に関す

る数値解析の結果について述べる． 

第 4 章では，結晶中の熱応力とドーパント（B）の結晶への取り込みの影響を考慮し

た 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析に基づく点欠陥輸送解析モデルにつ

いて述べる．また，結晶中における B 濃度，熱応力，結晶直径の過渡的な変化が結晶中

の点欠陥濃度分布に与える影響について述べる． 

第 5 章では，高濃度ドーパント(P，B，As)添加条件下での組成的過冷却を考慮した

数値解析モデルについて述べる．また，その数値解析から明らかとなった組成的過冷却

のドーパント種，濃度，引き上げ速度などの成長条件依存性について述べたうえで，組

成的過冷却を抑制する方法について述べる． 

第 6 では，Cz 実験炉による高濃度 B 添加 Si 単結晶で観測されたセル成長の実験結果

を用いた組成的過冷却の数値解析モデルの評価について述べる． 

第 7 章では，本研究を総括して結論とする． 

 

 

図 1.15 本論文の構成 
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第 1 章でも述べたように，Cz 法による Si 単結晶成長において Cz 炉内の各種輸送現

象は Si 単結晶の品質を決定する主要因子の一つである．従って，高品質な Si 単結晶を

得るためには，これら輸送現象の理解と精密な制御が必要である．数値解析は，Cz 炉

内の輸送現象を理解するための強力なツールであり，温度分布，流速分布，不純物の濃

度分布，固液界面形状，熱応力分布，点欠陥濃度分布などの解析結果を得ることができ

る．  

本章では，本研究の数値解析に使用した STR Group 社製の結晶成長解析専用ソフト

ウェアである CGSim[67]で考慮される数値解析の種類，解析領域，各種物理現象の支配

方程式と境界条件，計算格子，計算手法，および Si 融液と Si 単結晶の物性に関して述

べる． 

 

Cz 法による Si 単結晶成長の数値解析には，2 次元軸対称定常解析，3 次元非定常解

析および 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析が適用できる．各解析の概要

は次のとおりである． 

・2 次元軸対称定常解析：Cz 炉構造および物理量分布の回転対称を仮定し，2 次元軸対

称の解析領域に対して定常計算を行う．このとき，結晶形状の変化速度に比べて熱輸送

と対流の速度が大きいと仮定し，Si 単結晶と融液の形状を固定する（擬定常近似）． 

・3 次元非定常解析：3 次元構造に対して，融液対流の時間変動および空間的な非対称

性を考慮した非定常解析を行う．このとき，結晶形状の変化速度に比べて熱輸送と対流

の速度が大きいと仮定し，Si 単結晶と融液の形状を固定する（擬定常近似）． 
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・2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析：Cz 炉構造および物理量分布の回転対

称を仮定し，2 次元軸対称の解析領域に対して非定常計算を行う．このとき，結晶成長

に伴う結晶と融液の形状の時間変化を考慮して解析を行う． 

次節では，対象とする解析領域の詳細に関して述べる． 

 

一般的な Si 単結晶成長用 Cz 炉の構造を図 2.1 に示す．主に断熱材，グラファイト坩

堝，石英坩堝および SUS 外壁で構成されており，成長段階では Si 融液および Si 単結

晶が存在する．Cz 炉内は Ar ガスで満たされており，炉の上部と下部に Ar ガスの流入

口と流出口が存在する．数値解析の対象となる解析領域は，解析の目的や考慮する空間

の次元によって異なる．2 次元軸対称を仮定した数値解析では，Cz 炉全体が解析領域

となる． 

図 2.1 Cz 炉構造全体の模式図
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図 2.2 3 次元非定常解析の解析領域 

 

一方，Si 融液内の詳細な熱輸送と対流の計算を目的とした 3 次元非定常解析では，図

2.2 のような Si 融液，Si 単結晶, 石英坩堝，グラファイト坩堝および Ar ガス雰囲気で

構成される 3 次元構造が解析領域となる. 

各解析領域で計算する問題として，Si 融液と Ar ガスの流体領域では，熱輸送（伝導

伝熱と対流伝熱），対流，不純物輸送の解析を行う．グラファイト坩堝，断熱材，石英

坩堝，抵抗加熱グラファイトヒーターなどの固体領域では伝熱解析を行う．Si 単結晶で

は，熱輸送（伝導伝熱と引き上げによる熱の移流），熱応力，点欠陥輸送の解析を行う．

透明な Ar ガスを通した固体間では，輻射熱も考慮する． 

次節では，解析に使用される各種支配方程式の詳細に関して述べる．なお，各種物性

値を表す記号と計算に用いた物性値に関しては，2.10 節でまとめている． 
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本節では，流体領域（Si 融液と Ar ガス）および固体領域（Si 結晶と石英坩堝など）

における，熱と物質の輸送に関連する支配方程式と境界条件に関して述べる． 

 

流体領域における熱輸送および対流は，式(2-1)～式(2-3) の微分方程式で表される．

これらは順番に，連続の式，運動方程式（ナビエ・ストークス方程式），熱エネルギー

輸送方程式である．式(2-2)の右辺第 2 項はせん断応力項を示し，せん断応力は式(2-5)

で表される[26, 68]．ここで，μeff は分子粘性（μ）と乱流粘性（μt）の和として表される．

乱流粘性の詳細に関しては，2.4.1.4 目で詳細を述べる．式(2-2)の右辺第 4 項はローレン

ツ力を示し，これは磁場印加を考慮した場合にのみ適用される．式(2-3)の右辺第 1 項の

λfluid_effは，乱流効果を考慮した有効熱伝導率を示し，式(2-4)で表される．  

 

(2-1) 

(2-2)
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式(2-2)は，低マッハ数ナビエ・ストークス方程式であり，亜音速で大きな温度変化を

伴うガス流れに最も適したモデルである[68]．また，非圧縮性流体と仮定した Si 融液の

流れにも適用される．特に Si 融液の対流の計算では，自然対流が重要であり，密度の

温度依存性を考慮する必要がある．Ar ガス雰囲気の密度は，Ar の分子量および炉内圧

を用いて理想気体を仮定した状態方程式から計算される．式(2-1)～式(2-3)の左辺第 1 項

は時間項を示し，非定常計算の場合のみ適用される．一方，定常計算の場合は，この時

間項は考慮しない． 

後述する境界条件を満たすように上記の微分方程式を用いて数値解析することによ

り，例えば図 2.3 に示す Si 融液内の温度分布，流速分布および対流パターン（流線）を

得ることができる． 

 

 

図 2.3 3 次元非定常解析で得られたある瞬間の融液内の(a)温度分布，(b)流速分布お

よび(c)対流パターン（流線） 
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Si 融液に静磁場を印加すると，融液内に誘導電流が発生することが知られている．誘

導電流は，スカラーポテンシャル（Φ）を用いた式(2-6)から計算される．このとき，ス

カラーポテンシャルは電流保存式である式(2-7)から計算される．得られた誘導電流は，

式(2-2)のローレンツ力の計算に使用される[10, 68]． 

 

(2-6)

(2-7)

 

Si 融液以外に Si 単結晶も導電体であり，固液界面を通して Si 融液内の誘導電流分布

に影響を与える．従って，Si 融液に加えて Si 単結晶も磁場計算領域として考慮する． 

流体内の不純物輸送の支配方程式は式(2-8)で表される．不純物は対流による移流と

濃度勾配による拡散によって輸送されると考え，左辺第 2 項および右辺第 1 項はそれ

ぞれ移流項と拡散項を表す．移流項の流速 は，計算された Si 融液の流速が使用され

る．なお，不純物は媒質である Si 融液より十分希薄であることから，融液の物性に影

響を与えないと仮定する． 

 

(2-8) 

 

さらに Dφiは不純物の拡散係数を示し，各不純物に固有の値が使用される．本研究で

は，Si 融液内のドーパント輸送に対して，不純物輸送方程式を適用した[69]． 
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Cz 法による Si 単結晶成長中の融液対流は，自然対流や坩堝と結晶の回転による強制

対流などが複雑に作用するため，乱流状態となっている．乱流とは，運動量，熱エネル

ギー，不純物などを輸送する流速の変動によって特徴付けられる流れである．乱流を解

析する方法として，直接数値解析法（DNS）がある[58]．しかし，この解析法は膨大な

計算機資源と計算時間を必要とする．そこで開発された，より計算負荷が少ない解析法

がレイノルズ平均モデル（RANS）とラージエディーシミュレーション（LES）である

[58]．これらのモデル化方法は，Cz 法の Si 単結晶成長解析でも頻繁に使用されている

[12, 26, 70]．RANS では，平均流に対する乱れの効果であるレイノルズ応力を表現する

ために乱流モデルが導入される．乱流モデルとしては，1 方程式モデルや k-ε モデルが

用いられる[57, 70]．一方，LES は，乱流の非定常解析に用いられる手法であり，計算

格子以下のサブグリッドスケールの渦を乱流モデルでモデル化し，それ以上の大きな

グリッドスケールの渦を直接計算する方法である．用いられる乱流モデルとしては，1

方程式モデルやスマゴリンスキーモデルがある．乱流モデル式の詳細に関しては，他の

文献を参照されたい[70]．本研究では，融液および Ar ガス対流を乱流状態と仮定し，2

次元軸対称定常解析と非定常解析では RANS と 1 方程式モデルを使用した．一方，3 次

元非定常解析では LES と 1 方程式モデルを使用した． 

 

固体領域における熱輸送の支配方程式は式(2-9)で表される．解析に考慮される固体

材料を不透明と仮定した場合，伝導伝熱のみが考慮される．右辺は伝導伝熱による熱流

束を表し，固体材料に固有の熱伝導率 が使用される[71]． solid
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(2-9)

Cz 法による Si 結晶成長では，グラファイト製の抵抗加熱ヒーターが使用される．こ

のような熱源をもつ固体材料における熱輸送の支配方程式は，式(2-9)の右辺に熱源

を加えた式(2-10)で表される． 

(2-10)

  

なお，Si 単結晶は成長中であることから，結晶内の熱輸送に関しては，伝導伝熱に加

えて，結晶内の局所的な移動速度から計算される熱の移流も考慮される[72]． 

Si 融液や Ar ガス雰囲気の対流計算における境界条件は，流体と固体壁，Ar ガスと Si

融液（以後，融液自由表面と記す）の境界に適用される．静止している固体と流体の境

界条件として，non-slip 条件が適用される[57]．この条件では，固体壁との摩擦により，

流体と固体の境界における流体の流速がゼロとなる．一方で，回転している結晶および

石英坩堝と Si 融液の境界条件は，non-slip 条件の仮定のもとで壁面に対する法線方向の

速度成分をゼロとし，接線方向の速度成分を回転している壁の速度と等しいとする．2

次元軸対称モデルの中心軸上では，半径方向の速度勾配をゼロとする．融液自由表面で

は，各相の流速における接線成分は界面上で等しいとし，併せて式(2-11)の条件が適用

される．ここで，左辺および右辺第 1 項は，流体の流れによるせん断応力項を示し，右
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辺第 2 項はマランゴニ力を表す．マランゴニ力は，マランゴニ係数 に融液自由表面

の接線方向の温度勾配を乗じたものとして表わされる[12]．  

 

(2-11) 

磁場解析における境界条件は，各種材料間の境界によって異なる．Si融液と石英坩堝，

Si融液とArガス，Si結晶とArガスの境界は絶縁条件と考えられる．これらの境界を通し

て電流は流れないと仮定すると，境界条件は式(2-12)と式(2-13)のように表される． 

 

(2-12) 

(2-13) 

 

導電性のあるSi融液とSi単結晶の固液界面では電流が流れるため，境界と垂直方向の

電流成分が等しいとする電流保存則が適用され，境界条件は式(2-14)と式(2-15)のように

表される． 

 

(2-14) 

(2-15) 
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熱輸送計算に使用される境界条件は，各種材料間の境界によって異なり，異なる不透

明材料間の境界は式(2-16)で表される．この境界条件は，不透明材料 1 と不透明材料 2

の境界を通して入る伝導伝熱による熱流束が等しいことを表している． 

 

 
(2-16) 

 

一方，不透明材料と透明 Ar ガス雰囲気間の境界は式(2-17)で表される．この境界条件

では，伝導伝熱による熱流束に加えて，右辺第 2 項で境界から Ar ガス雰囲気中に放出

される自己輻射熱と右辺第 3 項の外部から入射する輻射熱が考慮される[68]．輻射熱の

計算に関しては，2.4.2.4 目で詳細を述べる． 

(2-17) 

輻射熱は媒体を介さない固体表面間の熱輸送であり，その計算には輻射熱の放出面

と入射面の幾何学的配置で決まる形態係数が使用される[10, 71]．輻射熱の対象となる

のは Ar ガスに接する固体表面や融液自由表面であり，輻射熱を等方的に放射および反

射する拡散面と仮定する．このとき，Ar ガスによる輻射熱の吸収および屈折は考慮し

ない． 

表面要素 i で放出される熱流束は式(2-18)で表される．式(2-18)の右辺第 1 項と第 2 項

は，自己輻射熱と反射による輻射熱をそれぞれ表している．表面要素 i に入射する全輻
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射熱は，表面要素 j から放出される輻射熱と形態係数を用いて式(2-19)で表される．こ

こで，表面要素 i と j が図 2.4 のように配置されている場合，形態係数は式(2-20)で表さ

れる． 

 

(2-18) 

1

eN
in out
rad i j ij

j

q q F


  (2-19) 

(2-20) 

 

 

 

図 2.4 形態係数の計算に関する要素表面間の関係 

 

結晶成長速度は，Si 融液から固液界面に入る熱流束，固液界面から Si 単結晶側に入

る熱流束および結晶化に伴い放出される潜熱の熱収支によって決定される．この熱収

支はステファン問題と呼ばれ，式(2-21)で表される[72, 73]．ここで左辺は，放出される

潜熱を表す．一方，右辺第 1 項と第 2 項は，それぞれ固液界面から結晶に入る熱流束と

融液から固液界面に入る熱流束を表している．さらに実際の現象に近い解析を目的と

する場合，熱的過冷却の効果を考慮することが可能である[55]．この場合，式(2-22)が熱
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収支の式と併せて使用される．ここで，成長速度 Vcrystはカイネティクス係数 αKと過冷

却度 の積として表される．実際の成長解析では，熱輸送および対流計算を通して，

指定した成長速度における式(2-21)の熱収支を満たすようにヒーターパワーが手動ま

たは自動調整される．自動調整に関しては，PID アルゴリズムが使用される[74]. 

 

(2-21) 

1/cryst KV T  (2-22) 

 

計算された成長速度をもとに，固液界面形状を予測できる．計算では，移動境界法を

用いる．結晶，融液，Ar ガスの三重点位置は固定とし，固液界面上の局所的な成長速

度（Vcryst）と三重点での成長速度（Vcryst_triple）の差から式(2-23)で相対成長速度（Vcryst_relative）

を計算する．計算された固液界面上の局所的な相対成長速度に仮想的な微小タイムス

テップ を乗じることにより，式(2-24)で局所的な界面の移動距離 を計算する．得

られた を使用して固液界面を移動させる．さらに修正された固液界面形状を用いて，

再度，ヒートバランスの計算を行う．定常解析では， が変化しなくなるまで上記の

計算を続ける．一方，非定常解析では，実際の非定常タイムステップから各時間の瞬間

的な移動距離を計算する． 

 

(2-23) 

(2-24) 

 

図 2.5(a)と(b)は，2 次元軸対称定常解析における修正前と修正後の固液界面形状の計
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算例を示す．固液界面形状は引き上げ速度に強く依存することが知られている[75]．図

2.6 に固液界面形状の引き上げ速度依存性の解析例を示す．引き上げ速度の増加ととも

に，固液界面形状がより上凸になることが確認できる．これは，引き上げ速度の増大に

伴う成長速度の増大によって固液界面で大きな潜熱が発生し，それを外部に逃がすた

めに固液界面がより低温の結晶上部に移動するためである． 

 

図 2.5 (a) 修正前の固液界面形状（赤線）と(b)計算を通して修正された固液界面形状

図 2.6 固液界面形状の引き上げ速度依存性の解析例
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偏析による固液界面を通した不純物の結晶への取り込みを考えた場合，固液界面近

傍における融液中の不純物濃度分布は図 2.7 のようになる[35]．ここで，Ccryst，Cmelt_0，

および Cmelt_∞は，それぞれ固液界面近傍の結晶内と融液内および固液界面から離れた

バルク融液内の不純物濃度を表す．このとき，Cmelt_0と Ccrystの関係は平衡偏析係数 k0を

用いて式(2-25)で表される．通常，Cz 法 Si 単結晶成長に使用されるドーパントの k0 は

1 以下のため，取り込まれたドーパントの一部は融液内に排出され，図 2.7 に示される

ように固液界面近傍の融液内のドーパント濃度は高くなる．この排出される不純物の

質量流束は，式(2-26)で表される． 

 

(2-25) 

(2-26) 

  

これらの境界条件を満たすように，融液の熱輸送，対流計算，不純物輸送解析を行う

ことにより，図 2.8 のように融液内の不純物濃度分布を得ることができる．本計算例で

は，不純物としてボロン（B）（k0 = 0.8）を考慮しており，排出された B が固液界面直

下に蓄積していることが確認できる． 

 

 

0 _ 0C Ccryst meltk
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図 2.7 偏析を考慮した場合の固液界面近傍の不純物濃度分布の模式図 

 

図 2.8 3 次元非定常解析で得られたある瞬間の融液内における B 濃度分布

成長中の Si 単結晶の熱応力解析では, 線形弾性変形の理論を適用する[27]．この理論

では，応力と歪み成分の間に線形関係があり，Si 単結晶の変形が可逆的かつ小さいと

仮定している．この理論では，無転位 Si 単結晶を仮定しており，塑性変形や降伏は考

慮されない．また，外部からの力も考慮していない． 

結晶内の各点は変位ベクトル u に沿って可逆的に変位する．変位が小さい場合，歪み

の状態は式(2-27)のように表される．結晶内の温度が不均一の場合，機械的応力による

物体の歪みに加えて，式(2-28)で表される基準温度からの温度差に起因する熱歪みが考

慮される．温度差のある物体における応力と歪みの線形関係は，式(2-29)のようにフッ
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クの法則で表される．荷重を受けた結晶において，応力場は結晶内のすべての点で力が

均衡するように形成する．外力を考慮しないため，式(2-30)の力の平衡式が成り立つ． 

一般的に応力テンソルの 9 成分は，微小立方体要素の表面に法線方向または接線方向

に働く力の成分で表すことができる．法線応力（対角要素）は表面法線方向に作用し，

せん断応力は接線方向に作用する．応力テンソルの 9 成分のうち 6 成分だけが独立であ

る．Si 単結晶は立方晶系であるため，剛性行列の独立成分の数は 3 個に減少し，この係

数は式(2-31)のように表される．さらに，結晶の等方性を仮定できる場合，結晶の弾性

特性は式(2-32)のようにヤング率とポアソン比で置き換えられる．式(2-27)，(2-29)およ

び(2-30)を計算することによって，図 2.9 のように Si 単結晶内の応力分布を得ることが

できる． 
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図 2.9 2 次元軸対称定常解析で得られた Si 単結晶内の(a)Von Mises 応力と(b)平均化

応力分布（赤コンターは引張応力，青コンターは圧縮応力を示す．）

固液界面および Si 結晶と Ar ガスの境界では，束縛が無い自由境界とする．また，2

次元軸対称モデルにおける結晶の中心軸に関しては，半径方向の変位勾配をゼロとする． 

 

Si 結晶内の点欠陥輸送の支配方程式は，式(2-33)で表される[63, 68]．点欠陥は，結晶

引き上げに伴う移流と濃度勾配による拡散によって輸送されるとし，左辺第 2 項およ

び右辺第 1 項は，それぞれ移流項と拡散項を表す．移流項の流速 Vpは，引き上げによ

る結晶内の局所的な移動速度を示す． （添え字 k は，格子間 Si 原子あるいは空孔を

表す）は，格子間 Si 原子と空孔の拡散係数を示し，式(2-34)のように温度の依存式とし

て表される．式(2-33)の右辺第 2 項は，格子間 Si 原子と空孔の対消滅速度を表してい

る．通常，低温領域で点欠陥の凝集に伴う成長欠陥が発生するが，この点欠陥輸送方程

式では凝集に伴う点欠陥の消失分は考慮されていない． 

kD
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(2-33) 

(2-34) 

Si 結晶内の点欠陥輸送解析では，式(2-35)に示すように，境界条件として固液界面と

結晶外周において各点欠陥の濃度を熱平衡濃度とする． 

 

(2-35) 

式(2-35)の境界条件を満たすように，式(2-33)および(2-34)を計算することによって，

図 2.10 のように Si 単結晶内の点欠陥濃度分布を得ることができる．

図 2.10 2 次元軸対称定常解析で得られた Si 単結晶内の(a)空孔濃度，(b)格子間 Si 原

子濃度，(c)空孔と格子間 Si 原子濃度の差の分布
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数値解析を実行するには，解析領域を微小空間に分割する必要がある[58]．このよう

な微小空間の集まりを計算格子と呼ぶ．この微小空間に対して，後述する離散化処理に

よって代数方程式に変換された各種支配方程式を当てはめて解析する．解析精度や収

束性が計算格子のサイズに依存することから，解析する問題や必用な精度に応じて計

算格子のサイズを決定する必要がある． 

計算格子の種類として，2 次元軸対称解析では四角形の構造格子や三角形の非構造格

子がある．一方，3 次元解析では六面体の構造格子や四面体の非構造格子がある．本研

究では，使用する解析モデルに応じて以下のように計算格子を作成した． 

・2 次元軸対称定常解析：図 2.11 のように，構造格子と非構造格子のハイブリッドで計

算格子を作成した．解析精度が求められる固液界面付近の融液内および結晶内の計算格

子は，構造格子を用いて作成した． 

・3 次元非定常解析：図 2.12 のように，すべての領域に対して構造格子で計算格子を作

成した．流速や濃度の勾配の大きい融液と坩堝および融液と結晶の境界付近の計算格

子について，特に細かく作成した． 

・2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析：構造格子と非構造格子のハイブリッ

ドで計算格子を作成した．図 2.13 のように，引き上げに伴う結晶および融液形状の変

化に応じて，計算中に計算格子を自動的に変形するようにした． 
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図 2.11 2 次元軸対称定常解析の典型的な(a)計算領域全体と(b)固液界面近傍の計算

格子

図 2.12 3 次元非定常解析の典型的な(a)計算領域全体と(b)融液内断面の計算格子
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図 2.13 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析における典型的な計算格子

とその時間変化

数値解析を実行するためには，上述した支配方程式を計算機で解析できるように処理

する必要がある．これを 離散化 といい，具体的には微分方程式で表された支配方程式

を代数方程式 に変換する処理である．CGSim では，離散化手法として有限体積法（Finite 

Volume Method: FVM）を採用している．有限体積法は，微分方程式の離散化手法の一種

である．積分形に変換した基礎方程式を導出し，これを離散化することで代数方程式を

得ることができる[58]．構造格子と非構造格子のいずれにも適用可能であり，物理量の

保存性が良く，複雑な形状に対しても適用可能である．得られた代数方程式を解析領域
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内の各計算格子に当てはめて反復計算を行う．残差が指定の閾値以下に到達した段階で，

収束解が得られたと判断する．なお，流体解析における圧力補正の手法として SIMPLEC

法を採用する[56, 58]． 

 

3 次元非定常解析には，2D/3D カップリング法を採用した[10, 26]．この方法では，Si

融液，Si 単結晶，石英坩堝，グラファイト坩堝，Ar ガス雰囲気で構成される 3 次元構

造を解析領域とする．解析領域の最外周に対する熱境界条件として，2 次元軸対称定常

解析で得られた伝導伝熱および輻射熱の熱流束を与える．図 2.14 に手法の概念図を示

す．Ar ガスと固体部材の境界では，式(2-36)の熱収支が考慮される．左辺第 1 項と第 2

項は，境界を挟んで 3 次元解析領域側の伝導伝熱による熱流束と 2 次元軸対称定常解

析で得られた輻射熱による熱流束をそれぞれ表す．右辺第 1 項と第 2 項は，2 次元軸対

称定常解析で得られた伝導伝熱による熱流束と境界での輻射熱の熱流束をそれぞれ表

す．一方，固体部材間の境界では，式(2-37)の熱収支が考慮される．式(2-37)の左辺と右

辺は，境界を挟んで 3 次元解析領域側の伝導伝熱による熱流束と 2 次元軸対称定常解

析で得られた伝導伝熱による熱流束をそれぞれ表す． 

(2-36) 

(2-37) 

4

3

in
rad b i w

D gas

T T
Q T

n n
                

3D solid

T T

n n
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図 2.14 2D/3D カップリング法の概念図 

 

上記の境界条件を与えて，以下の手順で 3 次元非定常解析を行う． 

1） 2 次元軸対称定常解析で得られた物量分布を 3 次元構造にマッピングし，初期条件

として使用する． 

2） 融液内の流速や温度分布について，非対称性が見られるまで定常計算を行う． 

3） 2)の計算結果を初期値として非定常計算を行う．この時，目的の成長速度になるよ

うに，最外周の熱流束を調整する． 

4） 目的とする成長プロセス時間の非定常計算を行い，計算結果を得る． 
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Cz 法による Si 単結晶成長解析に用いられる一般的な Si 融液および単結晶の基本物

性を表 2-1 にまとめる． 

 

 

表 2-1 Si 融液と Si 単結晶の物性[76] 

Si phase Property Value 

Melt 

Melting temperature, Tm, K 1685 

Dynamic viscosity, μ, Pas 8×10-4 

Heat conductivity, λ, W/Km 66.5 

Specific heat, Cp, J/K kg 915 

Density, ρ, kg/m3 3194 - 0.3701×T 

Emissivity, ε 0.3 

Electric conductivity, σ, 1/mOhm 1.23×106 

The Marangoni parameter, Mg, N/mK 1.0×10-4 

Crystal 

Heat conductivity, λ, W/Km 75(T/300)-0.32exp(-5.3×10-4(T-300)) 

Emissivity, ε 0.9016 - 0.00026208×T 

Specific heat, Cp, J/K kg 1000 

Density, ρ, kg/m3 2530 

Electric conductivity, σ, 1/mOhm 1.2×104 
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第 1 章でも述べたように，Si 単結晶は Cz 法により工業的に生産され，LSI やパワー

半導体である MOSFET などの半導体デバイスの基板材料として使用されている．これ

らの半導体デバイスの性能を向上させるためには，結晶中に取り込まれる点欠陥である

空孔と自己格子間 Si 原子（以降，V と I と記す）の濃度を精密に制御し，デバイス性能

に直接影響する成長欠陥（ボイド，転位クラスター）の形成を抑制することが重要であ

る．近年，Si 結晶中に取り込まれたドーパントなどの不純物や熱応力が点欠陥挙動に影

響を与えることが，実験や理論的なアプローチを通じて明らかとなった[77]．不純物の

効果に関しては，実験を用いた研究により，Si 単結晶成長において P 型（B），N 型（P，

As，Sb）や電気的中性（C，Sn）などの置換型不純物を添加すると，結晶中の V と I の

濃度が影響を受けることが報告されている[48-51]．さらに，Cz 法で導入される酸素（O）

も V と I の濃度に影響を与える．これらの不純物が点欠陥形成に与える影響について，

Sueoka らの第一原理計算を用いた系統的な研究によってそのメカニズムが明らかとな

っている[52, 53]．彼らの研究報告によると，結晶に取り込まれた不純物周囲における原

子レベルの局所的な歪みや電気的状態の変化が点欠陥の形成に影響する．不純物以外で

も，Vanhellemont や Sueoka らの第一原理計算を用いた研究[47]によって，熱応力が点欠

陥の形成に影響することが示されている．彼らの研究によると，固液界面近傍における

熱圧縮応力が V の形成を促進させ，逆に，熱引張応力が I の形成をわずかに促進させる

ことがわかった．熱応力は，成長中の Si 結晶内温度分布の不均一性に由来するもので

あり，結晶直径，固液界面形状，成長条件，炉内の温度環境など様々な因子に依存する．

将来的に期待される直径 400 mm 以上の大口径 Si 単結晶成長において，結晶内におけ
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る熱応力の増大が点欠陥濃度分布へ強く影響することが考えられる． 

これまでに，Cz 法による Si 単結晶中の点欠陥挙動に関するいくつかの理論モデルお

よび数値解析モデルが提案され，点欠陥濃度分布の制御に利用されている[62, 63]．しか

し，これらのモデルには，上記の不純物や熱応力の効果は考慮されていない．今後の半

導体デバイスの超微細化や高性能化を考えると，不純物や熱応力の効果を考慮したより

精度の高い点欠陥挙動の数値解析モデルが必要になると考えられる．そこで，本研究で

は，これらの効果を考慮した点欠陥輸送解析モデルを構築し，結晶成長シミュレーショ

ンソフトウェアである CGSim に実装した．さらに，そのソフトウェアを使用して，不

純物や熱応力の結晶中の点欠陥濃度分布に与える影響に関する基礎的な検討を行った．

本研究で行った検討内容は，以下とおりである． 

 

（1）不純物の効果を考慮した点欠陥挙動の数値解析 

2 次元軸対称定常解析を用いて，不純物 B，C，P，Sb，Sn および O の Si 結晶内にお

ける点欠陥濃度分布に与える影響とそれらの濃度依存性を検討した．また，2 次元軸対

称非定常引き上げダイナミクス解析を用いて，引き上げ速度を変化させた場合の，これ

ら不純物の点欠陥濃度分布に与える影響を調べた．引き上げ速度は，結晶中の点欠陥挙

動を決定する成長パラメータであるため，点欠陥挙動の引き上げ速度依存性について不

純物の影響を検討することは重要である． 

 

（2）熱応力の効果を考慮した点欠陥挙動の数値解析 

2 次元軸対称定常解析を用いて，熱応力の点欠陥濃度分布に与える影響の引き上げ速

度依存性を検討した．引き上げ速度は，熱応力と点欠陥の取り込みの両方を支配する基

本的な要因の一つである．したがって，引き上げ速度，熱応力および点欠陥挙動の関係

を明らかにすることは，Cz 法により成長させた Si 単結晶の品質向上にとって重要であ
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る．なお，上記でも述べたように，将来的に期待される大口径 Si 結晶では，熱応力の増

大によって点欠陥への影響が大きくなると推察されるため，本研究では直径 400 mm の

結晶を考慮した． 

 

 

2 次元軸対称定常解析には，CGSim ソフトウェアパッケージの Basic module を使用

し，Cz 炉全体の熱・物質輸送，熱応力および点欠陥輸送の定常解析を行った．Si 融液

対流における乱流解析について，レイノルズ平均ナビエ・ストークス方程式アプローチ

（RANS）を使用した．また，乱流モデルには，1 方程式モデルを使用した．解析に用い

た Si 融液と Si 単結晶の材料物性は，文献[76]から引用した．Ar ガス密度は理想気体と

仮定し，設定された炉内の圧力を用いて計算した．固液界面形状に関しては，計算され

た成長速度をもとに修正を行った．ここで，成長速度の計算にはステファン問題を適用

した．このとき，固液界面の温度は Si の融点固定と仮定し，三重点の成長速度が指定

した引き上げ速度になるように，ヒーターパワーが PID アルゴリズムにより調整され

る． 

引き上げ速度の時間プロファイルを考慮した 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミ

クス解析には，CGSim ソフトウェアパッケージの Basic module と Cz Dynamics module

を使用した．ステファン問題に従って，固液界面形状が各時間ステップで修正される．

なお，定常計算と同様に，固液界面の温度は Si の融点固定と仮定し，三重点の成長速

度が指定した引き上げ速度になるように，時間ステップごとにヒーターパワーが PID

アルゴリズムにより調整される． 
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Si 結晶中の熱応力は，熱輸送解析を通して得られた結晶中の温度分布を用いて弾性応

力解析により決定される．熱応力の境界条件として，結晶側面，固液界面および結晶ホ

ルダー/結晶界面を自由境界とした．解析に用いた Si 単結晶の応力に関する物性は，文

献[78]から引用した．また，各点欠陥種の熱平衡濃度計算では，応力の各テンソル成分

を用いて表される平均応力（式(3-1)）が適用される．ここで，添え字 r，z，φ は，回転

座標系における，半径，垂直，周方向を示す． 

 

 (3-1) 

 

結晶中の点欠陥輸送に関しては，式(3-2)で表される点欠陥輸送方程式を適用した．こ

こで，拡散係数 Dk は式(3-3)で表される．なお，定常解析の場合は，式(3-2)の左辺第一

項の時間項は無視される． 

熱平衡状態における V と I の濃度，すなわち熱平衡濃度には，第一原理計算の結果を

再現するように構築した不純物濃度と熱応力を変数とする関数を適用した．これらの関

数は，式(3-4)と式(3-5)でそれぞれ表され，等方性応力を考慮した V と I の熱平衡濃度を

示す．ここで，各種パラメータ a, b, c, d, A, B はフィッティングパラメータを示し，その

値は不純物の種類に依存する[79]．さらに，固液界面はほぼ平面応力となるので，等方

性応力を考慮した熱平衡濃度（式(3-4)と式(3-5)）に平面応力に関する変換補正係数を乗

じた熱平衡濃度式(3-6)と式(3-7)が，固液界面および結晶側面に対して上記の点欠陥輸送

方程式の境界条件として適用される[79]．なお，固液界面から離れた結晶中の再結合計

算においても，不純物および熱応力の影響を考慮した点欠陥の熱平衡濃度を適用した． 

 

( ) / 3ave rr zz      
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(3-7) 

 

本研究では，不純物の点欠陥挙動に与える影響の解析において，不純物 B，P，Sb，

Sn，C および O を考慮した．なお，不純物の輸送解析は行わず，固液界面を含む結晶中

において均一な不純物濃度を仮定した．また，不純物は結晶の熱物性や応力物性に影響

しないと仮定した．したがって，不純物種やその濃度が，結晶内の温度勾配や熱応力に
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影響することはない． 

図 3.1(a)と(b)に，上記の式で計算した V と I の熱平衡濃度差（Cve - Cie）の不純物種お

よびその濃度依存性を示す．なお，図 3-1 (a)と(b)に示す結果においては，温度に Si 融

点を使用し，熱応力の効果は無視した．ここで，正の Cve - Cie は V の形成が支配的であ

り，負の値は I の形成が支配的であることを意味する．図 3.1(a)から，B：1×1019 cm-3と

C: 1×1018 cm-3以上の高濃度で，固液界面での I の形成が大きく促進されることが確認で

きる．C は，成長中に混入する不純物で，その濃度は通常 1×1015~1×1017 cm-3 程度であ

るため，I の形成への影響は小さいと考えられる．一方，図 3.1(b)から，P，Sb，Sn およ

び O を高濃度に添加した場合は，V が支配的，つまり固液界面での V の形成が促進さ

れることがわかる．O は，Cz 法による成長中に石英坩堝から融液中に溶解し，固液界

面を通して結晶に取り込まれる不純物であり，その一般的な濃度は 1×1017 ～1×1018 cm-

3 である．図 3.1(b)の結果から，O はその濃度範囲で V の形成をわずかに促進させるこ

とがわかる．また，その他の不純物に関しては，P：1×1019 cm-3，Sb：1×1018 cm-3，Sn：

5×1018 cm-3以上の高濃度添加で，V の形成が大きく促進されることが確認できる． 
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図 3.1 点欠陥熱平衡濃度の不純物種および濃度依存性             

（温度：Si 融点，熱応力の効果：考慮せず） 

本解析に使用した Cz 炉全体の構造[80]と計算格子を図 3.2 に示す．定常解析に使用

した Si 単結晶の結晶全体の高さと直胴部直径は，それぞれ 364 mm と 400 mm である．

一方，非定常解析では，結晶の直胴部直径を 400 mm とし，結晶高さは引き上げ速度に

応じて計算される．坩堝と結晶の回転速度は，定常および非定常解析ともに，それぞれ

8 rpm と 13 rpm とし，逆回転を考慮した．また，引き上げ速度に関しては，定常解析で

は 0.45 mm/min を使用し，非定常解析では 0 mm/min～0.7 mm/min の範囲の時間プロフ

ァイルを使用した．計算に使用した時間プロファイルについては，後述する． 
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図 3.2 解析に使用した Cz 炉全体の構造（左）と計算格子（右） 

 まず，各不純物が結晶中の点欠陥濃度分布に与える影響を検討するために，2 次元軸

対称定常計算を用いて，不純物種とそれらの濃度依存性に関する解析を行った．特に，

B や P のドーパントは，所望のウェーハ電気抵抗に応じて広い範囲の濃度が使用される

ため，低濃度から高濃度までの複数の濃度を考慮した．なお，O は成長プロセス中に常

に結晶に混入することから，各種不純物の効果に加えて O の効果も考慮した．また，C

も成長中に混入する不純物であるが，前述したように点欠陥形成に与える影響が小さい

ことから，C の効果は無視した．図 3.3(a)，(b)および(c)は，O：1×1018 cm-3 を添加し，そ

の他の不純物添加を考慮しない場合の結晶内の V と I の濃度およびその濃度差（以降 Cv 

- Ciと記す）分布を示す．ここで，赤色コンターは正の Cv - Ci分布を示し，結晶中にお
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いて V が支配的であることを意味する．この結果から分かるように，O 以外の不純物が

存在しない場合，本解析条件において，結晶中では V が支配的であることが確認でき

る．図 3.4 に，B と C をある濃度で添加した場合の結晶中の Cv - Ci分布を示す．なお，

図中の黒線は，Cv - Ci = 0 の等値線を示す．この等値線は，一般的に I-V バウンダリー

と呼ばれ，本論文でもこの呼称を使用する．また，図 3.5 に，図 3.4(a)に記載の矢印位

置の Cv - Ci分布を示す．これらの結果は，B を添加した場合，添加濃度が増加するとと

もに Cv - Ciの値が低下する，すなわち取り込まれる I の濃度が増加することを示す．ま

た，B の添加濃度 1×1019 cm-3 で I-V バウンダリーが観測される．さらに，添加濃度が

1×1020 cm-3 の場合，結晶全体において I が支配的になっていることがわかる．一方，C

を添加した場合は，添加濃度の増加に伴ってわずかに Iが増加しているのが確認できる．

以上の結果は，B と C の添加が固液界面での点欠陥形成に影響を与えた結果と考えら

れる．図 3.1(a)に示すように，B と C を添加した場合は，正の熱平衡濃度 Cve - Cie が添

加濃度の増加に伴って負に変化することがわかる．さらに，高濃度では急激に減少する

ことがわかる．前述したように，これは固液界面において I の形成が促進されることを

意味する．このことから，B と C を添加した場合は，固液界面で取り込まれる I の濃度

が増加し，結晶中の I の濃度が増加したと考えられる．特に，B を 1×1020 cm-3添加した

場合，I の形成が大きく促進されることから，結晶全体において I が支配的になったと

考えられる． 

図 3.6 に，P，Sb および Sn をある濃度で添加した場合の結晶中の Cv - Ci分布を示す．

また，図 3.7 に，図 3.4(a)に記載の矢印位置の Cv - Ci分布を示す．これらの結果から，

各不純物において，添加濃度が増加するとともに Cv - Ciの値が増加する，すなわち取り

込まれる V の濃度が増加することが確認できる．前述の B と C と同様に，これらの不

純物の添加による点欠陥濃度分布の変化は，固液界面での点欠陥の形成のこれら不純物

種および濃度依存性に起因すると考えられる．図 3.1(b)に示すように，P，Sb および Sn
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を添加した場合は，熱平衡濃度 Cve - Cie が不純物の濃度の増加とともに増加することが

わかる．これは固液界面において V の形成が促進されることを意味する．このことか

ら，P，Sb，および Sn を添加した場合は，固液界面で取り込まれる V の濃度が増加し，

結晶中の V の濃度が増加したと考えられる．特に，P を 5×1019 cm-3以上添加した場合，

結晶全体において V の濃度が顕著に高いことがわかる．これは，P の高濃度添加によっ

て，固液界面での V の形成が大きく促進されたためである． 

次に，O の点欠陥濃度分布に与える影響に関して検討を行った．図 3.8(a)と(b)に，B

濃度を 1×1015 cm-3に固定して，O 濃度を変化させた場合の Cv - Ci分布を示す．また，図

3.8(c)に，図 3.4(a)に記載の矢印位置の，Cv - Ci 分布の分布を示す．これらの結果から，

O 濃度の増加とともに Cv - Ci の値が増加する，すなわち取り込まれる V の濃度が増加

することが確認できる．これは，図 3.1(b)に示したように，O の添加により固液界面に

おける V の形成が促進されたためである． 

 

図 3.3  O：1×1018 cm-3を添加した場合の結晶中の(a)V，(b)I，(c) Cv - Ciの濃度分布
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図 3.4 (a)-(d)B，(e)-(f)C の異なる濃度を考慮した場合の Cv -Ci濃度分布 
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図 3.5 (a)B，(b)C の異なる濃度を考慮した場合の結晶中半径方向の中心から端位置

までの Cv - Ci濃度分布



62 
 

 
図 3.6  (a)-(d)P，(e)-(f)Sb，(g)-(h)Sn の異なる濃度を考慮した場合の Cv - Ci濃度分布 
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図 3.7 (a)P，(b)Sb，(c)Sn の異なる濃度を考慮した場合の結晶中半径方向の中心から端

位置までの Cv - Ci濃度分布
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図 3.8  (a)，(b)異なる O 濃度を考慮した場合の Cv - Ci濃度分布, (b) 結晶中半径方向

の中心から端位置までの Cv - Ci濃度分布（B 濃度を 1×1015 cm-3で固定） 
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最後に，引き上げ速度の変化は点欠陥濃度分布に影響を与えるが，この影響に対する

不純物の効果を検討するために，2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析を使用

して解析を行った．図 3.9 に，本解析で考慮した引き上げ速度の時間プロファイルと実

際に計算されたプロファイルを示す．両者にわずかな差異が見られるものの，ほぼ指定

したプロファイルに近い引き上げ速度となった． 

図 3.10 に，O 濃度を 1×1018 cm-3 で固定した条件のもと，それ以外の不純物を添加し

ない場合の解析で得られた各引き上げ位置での Cv - Ci 分布とその位置での引き上げ速

度を示す．これらの結果から，引き上げ速度の変化に応じて点欠陥の分布が変化するこ

とがわかる．特に，引き上げ速度の低下に伴い，結晶中に I-V バウンダリーが出現し，

それが結晶中心に向かって移動することが確認できる．この現象は，第 1 章でも述べた

ように，結晶の引き上げに伴う点欠陥輸送とその再結合によって説明できる．引き上げ

速度の低下によって点欠陥の移流速度が低下することから，拡散係数の低い V の輸送

速度が I のそれに比べて小さくなり，再結合により V が消滅することによって結晶に取

り込まれる V の濃度が低下する．また，この効果は，特に温度勾配が大きい三重点付近

において顕著であり，結晶側面付近で I が支配的になりやすい．再度，引き上げ速度が

増加すると，Si 結晶中で V が増加することになる． 

このような引き上げ速度の変化が点欠陥挙動に与える影響において，定常計算と同様

に B，C，P，Sb，Sn の各不純物について検討を行った．図 3.11 に，B と C をある濃度

で添加した場合の結晶中の Cv - Ci分布を示す．なお，B に関しては濃度の影響を確認す

るために，低濃度と高濃度の二種類について検討を行った．これらの結果から，低濃度

の B と C を添加した場合は，Cv - Ci 分布の変化は，O のみを添加した場合と同程度で

あることが確認できる．一方，高濃度に B を添加した場合は，I が支配的な領域が大き

く，引き上げ速度が低下するにしたがって，急激にその領域が拡大することが確認でき

る．これは，高濃度の B の添加によって固液界面での I の形成が大きく促進されたため



66 
 

である． 

P，Sb および Sn をある濃度で添加した場合の結晶中の Cv - Ci分布を図 3.12 に示す．

これらの結果から，P を高濃度に添加した場合は I が支配的な領域が存在せず，高濃度

の V が存在することが確認できる．また，Sb を高濃度に添加した場合は，I が支配的な

領域は存在するものの，無添加の場合よりもその領域が小さいことが確認できる．これ

は，Sb の高濃度添加によって，固液界面での V の形成が大きく促進されたためである．

Sn を添加した場合は，Cv - Ci分布の変化は，無添加の場合と同程度であることが確認で

きる．これは，この添加濃度では，固液界面での V の形成が促進されないためである． 

 
図 3.9 計算に考慮した引き上げ速度の時間プロファイル（実線）と計算で得られた引

き上げ速度の時間プロファイル（破線） 

 

 

図 3.10 O: 1×1018 cm-3 のみ添加した場合の各引き上げ位置における引き上げ速度と

Cv - Ci濃度分布 
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図 3.11 (a)B: 1×1015 cm-3，(b)B: 1×1019 cm-3，(c)C: 1×1017 cm-3を添加した場合の各引

き上げ位置における引き上げ速度と Cv - Ci濃度分布 （O 濃度を 1×1018 cm-3 で固定） 
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図 3.12 (a)P: 5×1019 cm-3，(b)Sb: : 1×1018 cm-3，(c)Sn: 1×1018 cm-3を添加した場合の各

引き上げ位置における引き上げ速度と Cv - Ci濃度分布（O 濃度を 1×1018 cm-3で固定） 

 

第 1 章でも述べたように，Cz 法による Si 単結晶成長では，点欠陥挙動は引き上げ速

度（Vp）と固液界面近傍結晶内の温度勾配（Gn）の比である Vp/ Gnで決まる．しかしな

がら，本研究によって，Vp と Gn がそれぞれ一定の場合でも，支配的な点欠陥が不純物

の種類や濃度に依存することが明らかとなった．これらの結果は，不純物種や濃度に応

じた Vp/ Gnと点欠陥挙動の関係を再構築する必要があることを示している． 
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定常解析に使用した Cz 炉全体の構造と計算格子は，図 3.2 と同じものを使用した．

本解析に使用した Si 単結晶の結晶全体の高さと直胴部直径は，それぞれ 364 mm と 400 

mm である．坩堝と結晶の回転速度は，それぞれ 8 rpm と 13 rpm とし，逆回転を考慮

した．引き上げ速度は，0 mm/min～1.0 mm/min の範囲を考慮した．   

図 3.13 に，本解析で得られた各引き上げ速度における結晶中の Cv - Ci 分布をそれぞ

れ示す．これらの結果から，引き上げ速度 0.2 mm/min では，V と I の支配的な領域が結

晶中に存在していることがわかる．ここで，図中の黒線は，Cv - Ci = 0 の等値線を示す．

また，引き上げ速度の増加に伴い，Cv - Ciの値が正の領域，すなわち V の支配的な領域

が結晶全域で確認できる．このような引き上げ速度依存性は，過去の研究からも報告さ

れている[77]．さらに本研究では，熱応力が点欠陥分布の引き上げ速度依存性に与える

影響を調査するために，応力効果を考慮した場合としない場合の解析を行い，得られた

Cv - Ciの分布を比較した．引き上げ速度が 0.2 mm/min と 0.8 mm/min の場合における

半径方向の Cv - Ci分布を図 3.14 に示す．なお，プロットは図中矢印の位置で取得した．

この結果から，応力効果を考慮した場合の Cv - Ci分布は，応力効果を考慮しない場合よ

りも全領域で高くなることがわかる．引き上げ速度 0.2 mm/min の場合において，その

差は 150 mm 位置で最大となり，約 1×1013 cm-3であることが確認される．一方，引き上

げ速度が 0.8 mm/min の場合は，結晶中央で最大となり，約 4×1013 cm-3 であることがわ

かった．以上の結果から，引き上げ速度が大きいほど，結晶中央部において熱応力の点

欠陥濃度分布に与える影響が大きいことが確認できた．  
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図 3.13 引き上げ速度(a)0.2，(b)0.4，(c)0.6，(d)0.8 mm/min での結晶中の Cv - Ci 分布

（黒色の等高線は，Cv - Ci = 0 を示す） 
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図 3.14 引き上げ速度(a)0.2 mm/min と(b)0.8 mm/min での結晶中心から端位置までの

半径方向の Cv - Ci分布 

 

 

引き上げ速度の熱応力と点欠陥濃度分布に与える影響をより詳細に調査するために，

解析において熱応力の効果を考慮した場合としない場合の Cv - Ci の差 （本論文では

Δ(Cv - Ci) = (Cv - Ci )with_stress - (Cv - Ci )without_stress と記す）の分析を行った．図 3.15 に，本解

析で得られた Δ(Cv - Ci)の引き上げ速度依存性示す．ここで，赤のコンターカラーは正
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の値を示し，固液界面から熱応力の効果により過剰に V が供給されたことを意味する．

これらの結果から，固液界面における Δ(Cv - Ci)の最大値の位置は，引き上げ速度の増

加とともに側面領域から中心領域へとシフトすることがわかる．なお，引き上げ速度 0.2 

mm/min の場合（図 3.15(a)）において，結晶中の Δ(Cv - Ci)が固液界面の最大値の位置か

ら固液界面に対して垂直方向に分布することが確認できる．これは，固液界面に垂直方

向に点欠陥が拡散で輸送された結果と考えられる． 

 

 

 
図 3.15 引き上げ速度が(a)0.2，(b)0.4，(c)0.6，(d)0.8 mm/min の場合における結晶中

の Δ(Cv - Ci)分布 

 

 

熱応力効果による過剰な V 形成の引き上げ速度の影響をより詳細に調べるために，

固液界面における熱応力と Δ(Cv - Ci)の引き上げ速度依存性を分析した．図 3.16 に，各
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引き上げ速度における結晶中の平均熱応力 σave 分布を示す．ここで，赤のコンターカラ

ーは正の値を示し，これは引張応力の状態を意味する．一方，青のコンターカラーは負

の値を示し，これは圧縮応力の状態を意味する．これらの結果から，固液界面付近で圧

縮応力の状態が確認できる．また，引き上げ速度の増加に伴い固液界面形状は下凸から

上凸に変化し，固液界面付近の最大圧縮応力は，側面から中心付近へとシフトし，その

最大値が増加することがわかる．これらの結果をもとに，固液界面近傍の熱応力の引き

上げ速度の依存性に関して考察する．2.4.2.5 目で述べたように，固液界面形状は引き上

げ速度に依存する．引き上げ速度が大きいほど，固液界面は上凸形状へと変化する．こ

れらの固液界面形状の変化に応じて，固液界面付近の温度勾配および熱応力が変化した

と考えられる．固液界面が下凸形状の場合，固液界面は高温の融液側に向かい温度勾配

が小さくなり，圧縮応力が小さくなる．一方，固液界面が上凸形状の場合，固液界面は

低温の結晶内部に向かい温度勾配が大きくなり，高い圧縮応力が形成される．  

 

 
図 3.16 引き上げ速度(a)0.2，(b)0.4，(c)0.6，(d)0.8 mm/min での結晶中の平均熱応力

分布 
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図 3.17(a)と(b)に，固液界面近傍における中心と側面付近の熱応力と Δ(Cv - Ci )に対し

て引き上げ速度を横軸にプロットしたものを示す．図 3.17(a)の結果から，中央の圧縮応

力が引き上げ速度の増加とともに急激に増加していることが確認できる．一方，側面付

近では，圧縮応力から引張応力へと変化することが確認できる．また，図 3.17(b)から，

中央付近では引き上げ速度の増加に伴って Δ(Cv - Ci)が増加することがわかる．引き上

げ速度の増加にともなって，固液界面中央の形状がより上凸になることにより，圧縮応

力の増大とそれに伴う V の形成が促進されたためと考えられる．一方，結晶側面付近で

は，引き上げ速度の増大に伴い引張応力の増大と Δ(Cv - Ci)の減少が見られる．これは，

引張応力が I の形成をわずかに促進した結果と考えられる．しかし，これらの値は非常

に小さく，結晶中の点欠陥濃度分布にはあまり寄与しないと考えられる． 

本研究によって，結晶内の点欠陥濃度分布が固液界面近傍の熱応力に依存することが

明らかとなった．これらの結果は，前述の不純物同様に，結晶中の熱応力に応じた Vp/ 

Gnと点欠陥挙動の関係を再構築する必要があることを示している． 
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図 3.17 固液界面近傍における中心と側面付近の(a)熱応力と(b)Δ(Cv - Ci)の引き上げ

速度依存性 

 

 

本研究では，Cz 法による Si 単結晶成長における代表的な不純物やドーパントに関し

て，それらが点欠陥挙動に与える影響を検討した．点欠陥制御を目的として添加する元

素として他に水素（H）と窒素（N）の報告[81]があるが，H と N が点欠陥濃度と成長欠

陥に与える影響のメカニズムについて，詳細は未解明である．従って，これらの定量的

な解析および数値解析への適用が今後の重要課題である． 
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また，結晶中の不純物が Si 単結晶の応力に関する物性に影響を与えることが報告さ

れている[82]．このことから，不純物の添加が熱応力の変化を介して点欠陥挙動に影響

を与えることが考えられる．より精度の高い点欠陥挙動の数値解析を実現するうえで，

これらの影響について知見を得る研究も今後の課題である． 

                                                                                                                                                                       

本研究では，Cz 法による Si 単結晶成長中における不純物と熱応力の効果を考慮した

点欠陥挙動の数値解析モデルの構築を行った．さらにこの数値解析を通じて，不純物種

やそれらの濃度および熱応力が結晶内の点欠陥濃度分布に与える影響に関する研究を

行った． 

 B と C を添加した場合は，固液界面での I の形成が促進され，点欠陥 V と I の濃度差

Cv - Ciが小さくなることがわかった．特に，高濃度の B を添加した場合は，結晶内にお

ける I の支配的な領域が拡大することが確認できた．一方，P，Sb および Sn を添加し

た場合は，固液界面での V の形成が促進され，Cv - Ciが大きくなることがわかった．特

に，高濃度の P を添加した場合は，結晶内における V の濃度を顕著に増加させること

が確認できた．さらに，熱応力の点欠陥濃度分布に与える影響の引き上げ速度依存性に

関する検討も行った．解析の結果，引き上げ速度が大きいほど，固液界面中央での圧縮

応力が大きくなり，結晶内における V の濃度が過剰に増加することが明らかとなった． 

 以上の結果から，不純物や熱応力を考慮した成長中の Si 結晶内部の点欠陥挙動を解

析することは，将来の低抵抗基板用 Si 結晶や大口径 Si 結晶の品質を向上させるために

必要不可欠であると結論した． 
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第 3 章では，Cz 法による Si 単結晶成長におけるドーパントなどの不純物や熱応力が

Si 結晶中の点欠陥挙動に与える影響に関して，2 次元軸対称定常解析を用いた基礎検討

を行った．具体的には，不純物の影響に関して，固液界面を含む結晶内の不純物濃度分

布を均一と仮定し，その点欠陥挙動への影響を検討した．また，熱応力の影響に関して，

擬定常状態を仮定し，ある引き上げ位置における結晶形状を固定した条件下で定常解析

を行った． 

しかしながら，実際の結晶成長過程は過渡的な現象であり，不純物や熱応力が点欠陥

挙動に与える影響は，結晶の引き上げに伴う固液界面を含む結晶形状の変化とともに時

間的に変化する．すなわち，固液界面での偏析と結晶引き上げに伴う融液体積の変化に

より，融液中および結晶に取り込まれる不純物の濃度は時間的に変化する．また，結晶

長や固液界面形状の変化に伴い，結晶中の温度分布とその温度分布不均一性に起因する

熱応力も時間的に変化する．したがって，不純物濃度や熱応力に影響を受ける点欠陥挙

動も時間変化すると推察される． 

さらに，成長中の過渡的な現象として，Si 単結晶の直径変化に伴う結晶形状の時間変

化が挙げられる．実際の Cz 法による Si 単結晶成長では，結晶直径は精密に制御されて

いるものの，直径のわずかな時間変化が観測される．このことから，直径の時間変化が

点欠陥挙動に与える影響に関しても検討する必要がある．例えば，近年の数値解析を用

いた研究により，結晶直径の変動が結晶側面に高い熱応力を引き起こし，転位形成を通

じて結晶側面付近の Si 単結晶の品質を劣化させる可能性が報告されている[83, 84]．こ

のような研究報告を踏まえると，結晶直径の時間変化は，温度分布や熱応力分布の時間
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変化を通じて，結晶中の点欠陥挙動にも影響を与える可能性がある． 

以上のことから，Cz 法による Si 単結晶成長中の点欠陥挙動を精度よく解析するため

には，成長中の不純物濃度，熱応力，固液界面形状を含む結晶形状などの時間変化を考

慮した非定常数値解析が必要と考えられる． 

本研究では，まず直径 400 mm の Si 単結晶に対して，2 次元軸対称非定常引き上げダ

イナミクス解析を用いて，成長中における Si 単結晶内の不純物濃度と熱応力の時間変

化が点欠陥濃度分布に与える影響について解析を行い，それらの影響に関して考察を行

った．このとき，結晶直径は一定（側面形状は平ら）として解析を行った．解析で考慮

した直径 400 mm の Si 単結晶は，次世代の大口径 Si 単結晶として期待されており，そ

の点欠陥挙動の時間変化を研究することは将来の産業において重要である．なお，本解

析では，不純物として B を考慮した．B は工業的に使用される典型的なドーパントであ

り，その点欠陥挙動に与える影響を研究することも工業的に重要である． 

次に，結晶直径の時間変化が点欠陥濃度分布に与える影響に関して，同じく 2 次元軸

対称非定常引き上げダイナミクス解析を用いて検討を行った．本解析では，平均直径300 

mm の結晶に対して，直径の時間変化を考慮した．現在，産業的に主流の 300 mm 直径

の Si 単結晶成長においても直径制御は重要な課題であり，それゆえ平均直径 300 mm の

結晶における直径の時間変化が点欠陥挙動に与える影響を研究することは工業的に重

要と考える．  

 

 

2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析には，CGSim ソフトウェアパッケー

ジの Basic module と Cz Dynamics module を使用し，結晶の引き上げを考慮した Cz 炉全

体の熱・物質輸送，熱応力および点欠陥輸送の非定常解析を行った．Si 融液対流におけ
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る乱流解析について，レイノルズ平均ナビエ・ストークス方程式アプローチ（RANS）

を使用した．また，乱流モデルには，1 方程式モデルを使用した．解析に用いた Si 融液

と Si 単結晶の材料物性は，文献[76]から引用した．なお，結晶形状変化に伴うガス領域

の自動再メッシュ作成ができないという同ソフトウェアの制限により，Si 結晶の周囲の

ガス対流は考慮しなかった． 

非定常解析では，ステファン問題に従って，固液界面形状が各時間ステップで修正さ

れる．また，Si 単結晶形状は，各時間ステップにおける引き上げ速度に応じて時間的に

変化する．さらに，融液形状は，結晶と融液の質量バランスを保つように変化する．こ

のとき，三重点の成長速度が指定した速度になるように，ヒーターパワーが PID アル

ゴリズムにより調整される． 

Si 融液中に溶解した B の濃度分布に関する解析には，不純物輸送方程式を適用した．

不純物輸送解析の境界条件として，融液自由表面上の B の質量流束をゼロと仮定した．

これは，融液自由表面上での B の蒸発を無視することを意味する．Cz 法による Si 単結

晶成長プロセスでは，B はほとんど蒸発しないことが知られている．このことから，本

境界条件は妥当と考えられる．また，B は融液および結晶の物性に影響を与えないと仮

定する． 

融液中における B 濃度は，偏析および結晶引き上げに伴う融液の体積変化による濃

縮によって時間変化する．さらに，B は偏析によって成長中の Si 単結晶に取り込まれ

ると仮定し，固液界面を介した結晶と融液間の B の質量収支を式(4-1)および(4-2)より

計算した．偏析係数に関しては，B（k0 = 0.8）の一般的な値を使用した． 

 

(4-1) 

(4-2) 

0 _ 0cryst meltC k C

_ 0 0(1 )inc cryst cryst meltF V C k 
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結晶中の熱応力は，熱輸送解析により得られた結晶中の温度分布を用いて弾性応力解

析により決定される．熱応力の境界条件として，結晶側面，固液界面および結晶ホルダ

ー/結晶界面を自由境界とした．解析に用いた Si 単結晶の応力に関する物性は，文献[78]

から引用した．また，点欠陥の熱平衡濃度計算では，応力の各テンソル成分を用いて表

される平均応力（式(4-3)）が用いられる．ここで，添え字 r，z，φ は，回転座標系にお

ける，半径，垂直，周方向を示す． 

 

(4-3) 

 

熱平衡状態における空孔と格子間 Si 原子（以降，V と I と記す）の濃度は，熱応力と

Si 結晶中に取り込まれた B 濃度を変数とする関数として決定される．計算された結晶

中の熱応力と結晶に取り込まれた B 濃度は，点欠陥の熱平衡濃度を決定するために利

用される．熱平衡濃度の詳細に関しては，3.2.3 項を参照されたい．この熱平衡濃度は，

固液界面および結晶側面での点欠陥輸送解析の境界条件として適用される．非定常解析

における結晶中の点欠陥輸送の支配方程式は式(4-4)で表される．ここで，拡散係数 Dk

は式(4-5)で表される． 

 

( ) 4 ( ) exp ( )k
p k k k r V I Ve Ie V I

B

C G
V C D C a D D C C C C

t k T


  
            

(4-4) 

(4-5) 

( ) / 3ave rr zz      

,0 exp Dk
k k

B

G
D D

k T
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図 4.1 に，2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析に使用した Cz 炉全体の構

造と計算格子を示す．ここで，Si 単結晶は，最終的な引き上げ後の形状を示す．なお，

本解析では，引き上げられた結晶形状を事前に作成し，計算された引き上げ速度を基に

その形状が引き上げられる．また，本解析では，肩部（Shoulder）工程から直胴部

（Cylindrical body）工程を経て尾部（Tail）工程までの引き上げ過程を考慮した．Cz 炉

の形状および基本的な成長プロセス条件は文献[80]から引用した． 

解析に使用した Si 単結晶の直胴部の直径と結晶全体の高さは，それぞれ 400 mm と

1320 mm である．坩堝と結晶の回転速度は，全成長工程でそれぞれ 8 rpm と 13 rpm と

し，逆回転を考慮した．三重点での成長速度は，全成長工程で 0.6 mm/min とした．引

き上げ速度は，各工程の結晶の形状と上記の成長速度をもとに自動的に計算される．ま

た，結晶の引き上げ中は，融液自由表面と熱遮蔽板底の距離が保たれるように，坩堝の

高さが自動的に調整される．    

本解析では，B 濃度の点欠陥濃度分布への影響を検討するために，結晶中の初期 B 濃

度として，約 1×1019 cm-3 と 1×1020 cm-3 を考慮した．このとき，融液中の初期 B 濃度は，

結晶中の初期濃度が上記の濃度になるように偏析係数から決定した．これらの融液中の

初期 B 濃度は，それぞれ 1.4×1019 cm-3と 1.25×1020 cm-3である． 
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図 4.1 解析に使用した Cz 炉全体の構造（左）と計算格子（右） 

 

 

図 4.2 引き上げ速度と Vp/Gnの時間変化 
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解析により得られた成長過程における引き上げ速度と Vp/Gn の時間変化を図 4.2 に示

す．ここで，Vp と Gn は，引き上げ速度と固液界面の中心における成長方向の温度勾配

をそれぞれ示す．前述のとおり，Vp/Gn は成長中における結晶中の点欠陥挙動を理解す

る上で重要なパラメータであり，Vp/Gn が大きいほど，固液界面から結晶中への V の取

り込みが促進される．なお，B は熱輸送に影響を与えないことから，全ての B 濃度にお

いて，同じ Vp/Gnの時間変化が点欠陥輸送解析で考慮される． 

まず，B の初期添加濃度を変えた場合の，結晶に取り込まれた B の濃度分布が点欠陥

濃度分布に与える影響に関して述べる．例として，図 4.3 に，融液中の初期 B 濃度が

1.4×1019 cm-3の場合の 5 時間ごとの結晶中の V と I の濃度差（以降，Cv - Ciと記す）を

示す．図中の黒線は，Cv - Ci = 0 の等値線を示す．また，赤色のコンター領域は，正の

Cv - Ci領域すなわち V が支配的であることを意味する．一方，青色コンターは，負の Cv 

- Ci 領域すなわちＩが支配的であることを意味する．図 4.2 および図 4.3 の結果から，

Vp/Gnの低い 0～5 時間の肩部から直胴部の上部では I が支配的であり，それ以降の直胴

部から尾部では結晶内に V が支配的な領域が形成されることが確認できる． 

融液中への B の初期添加濃度を変化させた場合の，引き上げられた Si 単結晶中の Cv 

- Ci 分布を図 4.4 に示す．なお，全ての場合で点欠陥形成に対する熱応力の効果を考慮

している．これらの結果から，B の添加濃度が増加するにつれて Cv - Ciが減少し，結晶

全域で I が支配的になることが確認できる．このような Cv - Ci の B 濃度依存性および

メカニズムに関しては，前章を参照されたい．図 4.5 に，図 4.4 に示した結果における

結晶中心位置における引き上げ方向の Cv - Ci分布を示す．Cv - Ciは，B の初期添加濃度

の増加とともに減少することわかる．また，Cv - Ciは，すべてのケースにおいて，肩部

から直胴部と直胴から尾部で増加することがわかる．これらの挙動は，B の添加濃度の

影響とは無関係に，図 4.2 に示した Vp/Gnの時間変化で説明できる．一般的に，Vp/Gnが
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増加すると，V の結晶への取り込みが促進される．したがって，Vp/Gnが増加する上記の

各工程では，Cv - Ciの増加すなわち V の増加がみられる． 

 

 

 

 

図 4.3  5 時間ごとの結晶中の Cv - Ci分布 

（初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3） 
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図 4.4 (a)B 添加無し，(b)初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3，(c) 1.25×1020 cm-3の場合に

おける引き上げられた結晶中の Cv - Ci分布 

 

 

図 4.5 (a)B 添加無し，(b)初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3，(c) 1.25×1020 cm-3 の場合にお

ける引き上げられた結晶中心軸上の Cv - Ci分布 
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次に，B 濃度の不均一分布が点欠陥分布に与える影響に関して調べた．通常，B の平

衡偏析係数は 1 より小さい（k0 = 0.8）ため，引き上げられた結晶内の成長方向に不均一

な B の濃度分布が形成され，取り込まれる点欠陥の濃度分布に影響することが考えら

れる．そこで，偏析を考慮した場合（成長した結晶内に不均一な B の濃度分布が形成さ

れる場合）と偏析を考慮しない場合（結晶内の B 濃度は初期濃度で均一となる場合）の

各々において，成長した結晶中の Cv - Ci分布を比較した．図 4.6(a) に初期 B 添加濃度

1.4×1019 cm-3 の場合における結晶中の B の濃度分布を，図 4.6(b)と(c) に初期 B 添加濃

度 1.4×1019 cm-3と 1.25×1020 cm-3の場合における結晶中心軸上の B 濃度の分布を示す．

図 4.6(b)と(c)から，両初期濃度ともに結晶の肩部から尾部にわたって B 濃度が増加する

ことがわかる． 

図 4.7(a)と(b)に，初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3と 1.25×1020 cm-3場合について，B の偏

析を考慮した場合としない場合における結晶中の Cv - Ci の分布を示す．両初期濃度と

もに，B の偏析を考慮した場合の Cv - Ci分布は，偏析を考慮しない場合よりも低く，特

に B の取り込みが増加する直胴部と尾部で低くなることが確認できる．これらの結果

から，結晶中への B の取り込みが増加するとともに，固液界面での I の形成が促進さ

れ，Cv - Ciが減少したと考えられる．特に，初期 B 添加濃度 1.25×1020 cm-3 場合の方が，

Cv - Ciの減少幅が大きい．前章で示した熱平衡濃度 Cve - Cie と B 濃度の依存性から，B

濃度の上昇に伴って急激に Cve - Cie が減少する，すなわち I の形成が促進されることが

わかる．このことから，初期 B 添加濃度 1.25×1020 cm-3場合の方が，偏析による濃度増

加に対して I の形成が顕著に増加し，Cv - Ciが大きく減少したと考えられる． 

以上の結果から，Cz 法による Si 単結晶成長中におけるドーパント B の取り込みの過

渡的な変化が，点欠陥濃度分布に影響することが明らかとなった．このことから，より

精度の高い点欠陥濃度分布の予測には，不純物の偏析効果を考慮した非定常解析が重要

と考える． 
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図 4.6 (a)初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3の場合における結晶中の B 濃度分布，(b) 初

期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3，(c) 1.25×1020 cm-3の場合における結晶中心軸上の B 濃度

分布 
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図 4.7 (a) 初期 B 添加濃度 1.4×1019 cm-3，(b) 1.25×1020 cm-3の場合における偏析を考

慮した場合（実線）としない場合（破線）の結晶中心軸上の Cv - Ci濃度分布 
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 最後に，成長過程における熱応力の時間変化が点欠陥濃度分布に与える影響を調べ

た．図 4.8 に，5 時間ごとの結晶中の平均熱応力分布を示す．ここで，赤のコンターカ

ラーは正の応力値を示し，これは引張応力を意味する．一方，青のコンターカラーは，

負の応力値を示し，これは圧縮応力を意味する．この結果から，結晶成長が直胴部に入

ってから固液下面付近の熱応力の変化が大きいことがわかる．固液界面近傍の結晶中心

軸上における熱応力の時間変化を図 4.9(a)に示す．この結果から，肩部では引張応力で

あり，直胴部に移行するとともに圧縮応力に変化することがわかる．また，直胴部から

尾部に向かって圧縮応力が大きくなることが確認できる．この熱応力の変化は，結晶引

き上げ過程における固液界面形状の変化と関係すると考えられるため，固液界面形状の

時間変化を確認した．結晶中心軸上の固液界面位置における三重位置からの変位の時間

変化を図 4.9(b)に示す．ここで，正の値は固液界面が三重点位置よりも高い上凸形状を

示し，負の値は三重点位置よりも低い下凸形状を意味する．この結果から，固液界面形

状は，肩部から直胴部初期にかけて下凸から上凸形状に変化することが確認できる．さ

らに，直胴部から尾部に向かって上凸形状の変位が徐々に大きくなることわかる．この

変位の増大は，固液界面付近の温度勾配を増加させ，結果として圧縮応力を増加させた

と考えられる．この熱応力の変化の点欠陥濃度分布に与える影響を検討するために，点

欠陥の熱平衡濃度の計算において熱応力の効果を考慮した場合と考慮しない場合の解

析を行い，結果を比較した．図 4.10 に，初期 B 添加濃度 1.25×1020 cm-3 を共通条件と

し応力効果の有り無しの場合の各々において，引き上げられた結晶中の Cv - Ci 分布を

示す．熱応力の効果を考慮した場合の Cv - Ciの値は，熱応力効果を考慮しない場合の値

より大きいことが確認できる．特に，圧縮応力が発生する初期直胴部から Cv - Ciが徐々

に増大することがわかる．これは，圧縮応力の増大に伴って，固液界面での V の形成が

促進されたためと考えられる． 

以上の結果から，Cz 法による Si 単結晶成長中における固液界面形状と熱応力の過渡
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的な変化が，点欠陥濃度分布に影響することが明らかとなった．このことから，より精

度の高い点欠陥濃度分布の予測には，熱応力を考慮した非定常解析が重要である． 

 

 

図 4.8 5 時間ごとの結晶中の平均応力分布 
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図 4.9 結晶中心軸上の(a)固液界面近傍の熱応力，(b)固形界面高さの時間変化 

 

 

図 4.10 熱応力効果を考慮した場合としない場合の結晶中心軸上の Cv - Ci濃度分布 

（初期 B 添加濃度 1.25×1020 cm-3） 
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図 4.11 に，2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析に使用した Cz 炉全体の構

造と計算格子を示す．Cz 炉の形状および基本的なプロセス条件は文献[80]から引用し

た．また，解析に使用した Si 単結晶の直胴部直径と結晶全体の高さは，それぞれ 300 

mm と 1320 mm である．坩堝と結晶の回転速度は，全成長工程でそれぞれ 8 rpm と 13 

rpm とし，逆回転を考慮した．成長速度は，全成長工程で 0.6 mm/min とした．引き上げ

速度は，各工程における結晶の形状を考慮して自動的に計算される．また，結晶中は，

融液自由表面と熱遮蔽板底の距離が保たれるように，坩堝の高さが調整される． 

図 4.12 に，本解析で考慮した半径を変化させた結晶形状および計算格子を示す．肩

部および尾部の半径は共通として，直胴部の結晶半径を変化させた．このとき，各結晶

半径 r の変化は，正弦波関数：r(z) = r0 + Asin(2πz／λ) で表される．ここで，z は成長方

向座標，A は振幅，r0は初期半径，λ は波長を表す．本研究では，平均直径 300 mm を維

持し，A と λ の異なる 4 つのパターンを考慮した．本解析では，引き上げに伴う結晶直

径の変化を単純な正弦波として固定した形状を使用したが，実際は成長条件や自動制御

システムの精度に強く依存することに注意されたい．また，産業界で使用される Si 単

結晶の平均直径は，成長プロセス後の加工工程で成長結晶表面の揺らぎを除去すること

から，所望の直径 300 mm よりも大きな値を維持して成長させることにも注意されたい． 
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図 4.11 解析に使用した Cz 炉全体の構造（左）と計算格子（右） 
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図 4.12 (a)揺らぎ無し，(b)A = 5 mm, λ= 100 mm，(c) A = 5 mm，λ= 200 mm，(d)A 

= 2.5 mm，λ= 100 mm の直径変化をもつ最終的に成長した結晶形状 

 

 

 

各直径変動の場合における，引き上げられた Si 単結晶中の Cv - Ci分布を図 4.13 に示

す．この結果から，全ての直径変動の場合において，結晶領域全体で V が支配的である

ことがわかる．さらに，図 4.13(b)，(c)および(d)からわかるように，直径が変動する場

合において，結晶側面付近での Cv - Ci分布の揺らぎが観測され，それらは直径変動とほ

ぼ同じ位相で分布することが確認できる．一方，図 4.13 (a)に見られるように，直径の

変動がない場合は，結晶側面付近での Cv - Ci分布の揺らぎは観測されなかった． 

図 4.14(a)に引き上げられた結晶の成長方向の直径分布を，図 4.14(b)と(c)に結晶中心

軸上と結晶側面付近（平均直径（300 mm）より 15 mm 内側）の成長方向の Cv - Ci分布
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を示す．この結果から，結晶中心軸上では，結晶直径の変動の有無にかかわらず，Cv - 

Ci分布の揺らぎは確認されない．一方，結晶側面付近では Cv - Ci分布の揺らぎが観測さ

れ，それは直径の揺らぎと完全に同期している．また，結晶直径が大きくなるとともに

Cv - Ciが大きくなることが確認できる．このことから，直径の変化が結晶中の点欠陥濃

度分布に影響を与えることが考えられる．そこで，本研究では，直径変動が結晶側面近

傍の Cv - Ciの分布に与える影響に着目して解析を行った． 

 

 

図 4.13 (a)揺らぎ無し，(b)A = 5 mm, λ= 100 mm，(c) A = 5 mm，λ= 200 mm，(d)A 

= 2.5 mm，λ= 100 mm の直径変化をもつ結晶中の Cv - Ci分布 
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図 4.14 直胴部における(a)結晶直径分布，(b)中心軸上と(c)結晶側面付近の Cv - Ci分

布 

 

 

まず，直径の時間変化による過渡的な効果を確認するため，ある引き上げ位置での定

常解析と肩部から同位置までの非定常解析の結果を比較した．図 4.15(a)と(b)に，A = 5 
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mm と λ = 100 mm の直径変動の場合に対して定常解析と非定常解析で得られた Cv - Ci

分布をそれぞれ示す．定常解析の場合は，結晶側面付近での Cv - Ci分布の揺らぎは観測

されなかった．一方，非定常解析の場合は，Cv - Ci分布の揺らぎが観測された．この結

果は，Cv - Ci分布の揺らぎが直径の時間変化による何らかの過渡的な効果に起因するこ

とを示唆している． 

 

 

   

図 4.15 A = 5mm，λ = 100mm の場合における(a)定常解析，(b)非定常解析で得られ

た Cv - Ci分布 

 

 

直径の時間変化に伴う点欠陥濃度分布の揺らぎに影響を与える要因を調査するため

に，成長プロセスに関連したパラメータの Cv - Ci 分布への影響について検討した．ま
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ず，引き上げ速度 Vpと固液界面近傍における結晶内の固液界面に垂直な温度勾配 Gnの

比である Vp/Gnの影響について考える．第 1 章でも述べたように，Vp/Gnは結晶中の点欠

陥挙動を支配する最も重要なパラメータの 1 つであり，その値が高いほど V の結晶へ

の取り込みが，低いほど I の取り込みが促進される．このことから，固液界面近傍の

Vp/Gnが Cv - Ci分布の揺らぎの要因の一つと推察される．図 4.16(b)と(c)は，直胴部にお

ける結晶中の Vp/Gnおよび Cv - Ciの時間変化をそれぞれ示す．ここで，時間変化のモニ

タリングポイントの位置は，図 4.15(b)に示すポイント P である．このポイントは，三重

点より 7 mm 高く，平均直径（300 mm）より 15 mm 内側に位置する．図 4.16(a)に，こ

のモニタリングポイントの高さにおける直径の時間変化を示す．これらの結果から，

Vp/Gnと Cv - Ciの時間変化が直径の時間変化にほぼ同期することが確認できる．直径が

時間変化する全ての場合において，直径が大きくなるとともに Vp/Gnと Cv - Ciが増加す

ることがわかる．この結果は，Vp/Gn の時間的変化が，結晶側面近傍の点欠陥分布の揺

らぎと関係していることを示唆する． 

さらに，Vpと Gnの時間変化のどちらが Cv - Ci分布の揺らぎに影響するかを決定する

ため，Vpと Gnの影響を別々に評価した．まず，Vpの時間変化の影響に関して検討を行

った．図 4.17(a)に Vpの時間変化を示す．この結果から，図 4.16 (c)に示した Cv - Ciと Vp

の時間変化の位相はほぼ同じであることが確認できる．しかし，それぞれの時間変化の

波形は，大きく異なっている．特に，Vpの波形における振幅は，成長プロセスの進行に

伴って大きくなっているが，Cv - Ciの波形の振幅はプロセス中ほぼ一定であることがわ

かる．また，Vpの時間変化の平均値は成長プロセス全体にわたって一定であるが，Cv - 

Ciの時間変化の平均値は直胴部初期に増加することが確認できる．以上の結果から，Vp

の時間変化は，Cv - Ci分布の揺らぎの要因ではないと考えられる． 

次に，直径の時間変化を考慮したすべての場合において，Gnの時間変化の影響につい

て検討した．図 4.17(b)に，モニタリングポイントにおける Gnの時間変化を示す．この
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結果から，Gnの時間変化の波形は，Cv - Ciの波形とほぼ同じであるが，半波長分ずれて

いることが確認された．図 4.16 (c)と 4-17(b)が示すように，Gnが増加または減少すると，

Cv - Ciが減少または増加することがわかる．さらに，Vpの場合とは対照的に，直胴部初

期における Gn の時間変化の平均値の減少に伴い，Cv - Ci の時間変化の平均値が増加す

ることがわかる．このような Gnの変化による Cv - Ci の挙動は，Voronkov 理論によって

説明できる．Voronkov 理論によれば，固液界面近傍の Gnの増加は，I の結晶内への取り

込みの増加すなわち Cv - Ci の減少につながる．一方，Gn が減少する場合は，その逆の

挙動となる．以上の結果から，Gnの時間変化が，Cv - Ciの時間変化に大きく寄与してい

ると考えられる． 

このような結晶直径の時間変化による Gn の挙動の要因として，直径の時間変化に伴

う結晶形状の変化によって周囲の熱環境やヒーターパワーが時間変化することが考え

られる．図 4.18 に，各直径の時間変化における，計算されたヒーターパワーの時間変化

を示す．このヒーターパワーの時間変化の波形および振幅は，図 4.17(b)に示した Gnの

時間変化の波形とは大きく異なっていることがわかる．成長プロセスの進行に伴って，

ヒーターパワーの時間変化の振幅は大きくなるが，Gn のそれはほぼ一定であることが

わかる．このことから，ヒーターパワーの時間変化は Gn の時間変動に影響を与えない

と考えられる．図 4.16(a)と図 4.17(b)に各々示した結晶直径と Gnの時間変化を比較する

と，各々の時間変化の波形が同期していることがわかる．したがって，結晶直径の時間

変化に伴う結晶の幾何学的変化による周囲の熱環境の時間変化が，結晶側面近傍の Gn

の時間変化に大きく起因すると考えられる． 

図 4.19(a)と(b)に，A = 5 mm および λ = 100mm における，固液界面近傍の結晶直径が

最大および最小となるように引き上げ位置を変えた場合の固液界面付近の結晶中の温

度分布を示す．また，各図中に示した矢印上の温度分布の比較を図 4.19(c)に示す．これ

らの結果から，直径が最小の位置の温度勾配は，直径が最大の位置の温度勾配よりも大
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きいことがわかる．この結果は，結晶形状の時間変化に伴う熱環境の変化が，結晶側面

付近における固液界面近傍の Gnと Cv - Ciの時間変化に起因することを示唆する． 

 

 

 

図 4.16 直胴部工程における(a)結晶直径，(b) Vp/Gn，(c) Cv - Ciの時間変化 
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図 4.17 直胴部工程における各直径変化の(a)引き上げ速度 Vpと(b)温度勾配 Gnの時

間変化 

 

 

図 4.18 直胴部工程における各直径変化のヒーターパワーの時間変化 



102 
 

 

 

 

図 4.19 固液界面付近の結晶直径が(a)最大と(b)最小の場合における結晶中の温度分

布，(c)図中矢印方向の温度分布のプロット 

 

 

前章でも述べたように，結晶中の熱応力と取り込まれた不純物が固液界面の点欠陥形

成に大きく影響する．そこで，結晶直径の変動に伴う熱応力や不純物濃度の時間変化が

点欠陥濃度分布に与える影響に関して検討を行った．なお，本研究では，A = 5 mm，λ = 

100 mm を用いた直径の時間変化を考慮した．図 4.20(a)に，ある引き上げ位置での結晶

中の熱応力分布を示す．ここで，赤コンターカラーは正の値を示し，これは引張応力の

状態を意味する．一方，青コンターカラーは負の値を示し，これは圧縮応力を意味する．

この結果から，固液界面は圧縮応力の状態であることがわかる．本研究では，熱応力の
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効果を検証するために，熱応力の効果を考慮した場合としない場合の解析を行った．図

4.20(b)に，結晶側面付近における固液界面近傍の熱応力と応力効果を考慮した場合とし

ない場合の Cv - Ciの時間変化を示す．この結果から，成長プロセス中における圧縮応力

の時間変化が確認できる．また，応力効果を考慮した場合は，考慮しない場合よりも Cv 

- Ci値が大きいことがわかる．これは，圧縮応力が固液界面における V の形成を促進し

たためと考えられる．しかし，応力効果を考慮した場合の Cv - Ci値の時間変化の波形お

よびその振幅は，考慮しない場合とほぼ同じであった．また，熱応力の時間変化におけ

る平均値からの変動幅は約 1×106 Pa 以下であり，この応力の変動値は点欠陥形成にはほ

とんど影響しないことが先行研究で示されている[47]．したがって，固液界面付近にお

ける熱応力の時間変化は Cv - Ciの変動に影響を与えないと考えられる． 

なお，次世代に期待される大口径（400-450 mm）の Si 単結晶では，結晶中の温度勾

配が大きくなるため，熱応力が高くなると予想される．その結果，点欠陥濃度分布は熱

応力により大きな影響を受ける可能性がある．このような大口径 Si 単結晶成長におけ

る直径変動の効果は今後の研究課題である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



104 
 

 

 

    

 

 

図 4.20  (a) A = 5 mm，λ = 100 mm の場合における結晶中の熱応力分布，(b) 熱応力

と応力効果の有り無しの場合の直胴部工程における Cv - Ciの時間変化 
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次に，直径の時間変化に伴う不純物濃度の時間変化が Cv - Ciに与える影響に関して検

討を行った．本研究では，不純物の効果を検証するために，不純物の効果を考慮した場

合としない場合の解析を行った．図 4.21(a)に，B を高濃度添加した場合の結晶中の Cv 

- Ciの分布を示す．なお，本解析では，融液中の初期濃度を 1×1019 cm-3とした．この結

果から，図 4.13(b)に示す添加無しの場合に比べて，Cv - Ciが負の領域すなわち I が支配

的な領域が存在することがわかる．これは，B の高濃度添加によって，固液界面での I

の形成が促進されたためである[53]．図 4.21(b)に，B を添加した場合としなかった場合

の図 4-15(b)記載のモニタリングポイントにおける Cv - Ci の時間変化を示す．また，図

4.21(c)に，固液界面付近の結晶と融液中における B 濃度の時間変化を示す．これらの結

果から，結晶中の B 濃度が直径変動に応じて時間変化することが確認できる．なお，結

晶と融液の B 濃度の時間変化が同じ位相であることがわかる．これは，固液界面近傍の

融液と結晶内の B 濃度が偏析係数 k0 で比例するためである．図 4.21(b)の結果から，B

を添加した場合は，添加しない場合よりも Cv - Ci が低くなることが確認できる．これ

は，前述のとおり B の添加により固液界面での I の形成が促進されたためである．しか

し，その時間変化や変動振幅は両者において大差無いことがわかる．B 濃度の時間変化

における平均値からの濃度変動幅は約 1×1015 ～1×1016 cm-3 であった．過去の研究報告

から，この程度の B 濃度は点欠陥の取り込みに影響しないことわかっている[52]．従っ

て，結晶に取り込まれた B 濃度の時間変化は，結晶中の Cv - Ci の時間変化に寄与しな

いと考えられる． 
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図 4.21 A = 5 mm，λ = 100 mm の場合における(a)結晶中の Cv - Ci分布，(b) B 添加の

有り無しの場合の Cv - Ci値の時間変化，(c) 固液界面近傍における結晶と融液中の B

濃度の時間変化 
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 本研究から，Cz 法による Si 単結晶成長における結晶中の点欠陥濃度分布が，結晶の

引き上げに伴う結晶中の不純物濃度や熱応力の時間変化に影響を受けることが明らか

となった．さらに，結晶直径の時間変化に伴う結晶側面付近における固液界面近傍の温

度勾配の時間変化が，結晶側面付近の点欠陥濃度分布に影響を与えることが示された．

本研究の結果をもとに，結晶中の点欠陥濃度分布を精密に制御する方法を以下のように

提言する．

(1)ドーパント濃度の時間変化の影響：本研究から，結晶に取り込まれるドーパント濃度

の時間変化により固液界面で形成する点欠陥濃度が変化し，成長方向に不均一な点欠陥

濃度分布が形成されることが示された．このドーパント濃度の時間変化は，偏析と結晶

引き上げに伴う融液の体積減少による融液中のドーパントの凝縮に起因する．したがっ

て，融液中のドーパント濃度を一定に保つことによって，成長方向の点欠陥濃度分布を

均一にできると考えられる．例えば，P や Sb など揮発性のドーパントの場合は，成長

中に Ar ガス流量や圧力などを調整して，ドーパントの蒸発を促進させ，融液における

ドーパントの蓄積分を相殺させる方法が考えられる． 

(2)熱応力の時間変化の影響：本研究から，固液界面近傍，特に固液界面中央の熱応力の

時間変化により固液界面から取り込まれる点欠陥の濃度が変化し，成長方向に不均一な

点欠陥濃度分布が形成されることが示された．また，この熱応力の時間変化には，結晶

引き上げに伴う固液界面形状の変化が大きく寄与することが明らかとなった．これは，

結晶長の増大に伴う結晶の熱抵抗の増大により，固液界面はより上凸になって圧縮応力

が増大し，V の形成が促進されたためである．そこで．圧縮応力の増大による V 濃度の

増大を緩和する方法として，引き上げ速度を徐々に低下させることによって，V の取り

込みを調整する方法が考えられる．また，水冷ジャケットを結晶上部に設置して，結晶

長の変化に応じてその位置を可変させることによって，結晶長の変化に伴う熱抵抗の影
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響を緩和して固液界面が上凸形状になることを抑制できると考えられる． 

 

 

今後の研究課題を以下にまとめる． 

他のドーパントの効果：本研究では，B を用いて，成長方向の B 濃度不均一性とその点

欠陥濃度分布への影響に関して検討を行った．しかしながら，産業的には P，Sb などの

ドーパントも重要であることから，これらのドーパントに関しても検討を行う必要があ

る．また，P，Sb などのドーパントは成長プロセス中に蒸発し，融液中の濃度が変化す

ることが知られている．このことから，蒸発を考慮した非定常解析の構築と検証は，今

後の重要な研究課題である． 

磁場の効果：本研究では，磁場を印加しない条件での検討を行った．これに対し，産業

界では，横磁場印加による融液対流の制御が行われている[10]．このことから，磁場印

加を考慮した解析モデルの構築と評価が重要となる． 

不純物の面内不均一性の効果：本研究では，2 次元軸対称のモデルを用いて，主に結晶

成長方向の B 濃度分布の不均一性の点欠陥濃度分布への影響に関して検討を行った．

しかし，実際の成長では面内における不純物濃度分布の不均一性も重要と考えられる

[32, 33]．例えば，図 4.22(a)と(b)は，結晶直径 300 mm に対する 3 次元非定常解析によ

り得られたある瞬間の固液界面近傍結晶中における B の濃度分布と点欠陥熱平衡濃度

（Cve - Cie）分布を示す．これより，結晶面内に取り込まれる B の濃度分布は不均一で

あり，それに応じて Cve - Cie 分布も不均一になることがわかる．また，図 4.22(c)は，固

液界面中心における結晶中の B 濃度と Cve - Cie の時間変化を示す．この結果から，B 濃

度および Cve - Cie が時間的に変動していることが確認できる．このような固液界面にお

ける不純物の面内不均一性や時間変動が結晶内の点欠陥濃度分布に与える影響は，今後

の重要な研究課題と考える． 
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図 4.22 3 次元非定常解析で得られた固液界面におけるある瞬間の(a)結晶中 B 濃度

分布，(b) Cve - Cie 分布，(c)固液界面中央における B 濃度と Cve - Cie の時間変化 
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本研究では，結晶中の熱応力とドーパント（B）の結晶への取り込みの影響を考慮し

た 2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析に基づく点欠陥輸送解析モデルを構

築した．この解析モデルを用いて，結晶中における B 濃度と熱応力の過渡的な変化が，

結晶中の点欠陥分布に与える影響を調べた．その結果，結晶に取り込まれた B 濃度と熱

応力の時間変化が，結晶中の点欠陥分布に有意に影響することが明らかとなった．さら

に，同解析モデルを用いて，成長中における結晶直径の時間変化が，結晶中の点欠陥濃

度分布に与える影響を調査した．その結果，結晶側表面付近における固液界面近傍の温

度勾配の時間変化が，結晶中の点欠陥濃度分布に影響を与えることがわかった． また，

結晶直径の時間変化に伴う熱応力や B 濃度の時間変化は，点欠陥濃度の変動に寄与し

ないことが明らかとなった．  

最後に，本解析結果をもとに，ドーパント濃度や熱応力の時間変化による点欠陥濃度

分布に与える影響を緩和する方法に関する提言を行った． 

点欠陥挙動に対する熱応力と不純物の効果を考慮した 2 次元軸対称非定常引き上げ

ダイナミクス解析は，Cz 法による Si 単結晶の成長における過渡的な現象の点欠陥挙動

への影響に関する重要な知見を与え，精度の高い点欠陥濃度分布の予測に活用できると

考えられる． 
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第 1 章でも述べたように，Cz 法は低抵抗の Si ウェーハの材料となる，高濃度にドー

パントが添加された Si 単結晶の製造方法として幅広く産業界で利用されている．添加

されるドーパント種は B，P および As などで，添加濃度は所望の電気抵抗率に応じて

変化させる[8]．製造された低抵抗 Si ウェーハは，MOSFET，IGBT および CMOS など

の半導体デバイスの基板材料として使用されている．これらの半導体デバイスの性能を

向上させるためには，低抵抗基板の品質向上が必要である．一般的に，高濃度ドーパン

ト添加 Si ウェーハに用いられるドーパント濃度は，約 1×1019 cm-3 以上である．各ドー

パント種の最大添加濃度は，Si 融液への溶解度によって制限される．しかしながら，Cz 

法により高濃度ドーパント添加 Si 単結晶を製造する際に，組成的過冷却により Si 単結

晶の品質が劣化するという重大な問題があり，成長条件に応じて添加可能な濃度が制限

される[40]． 

これまでの研究により，組成的過冷却が固液界面にセル成長を誘発し，その後ファセ

ット成長を経て多結晶が形成されることが報告されている[54, 85, 86]．さらなる低抵抗

基板が求められる中で，組成的過冷却は低抵抗 Si ウェーハの製造にとって重要な問題

である[87]．従って，高濃度ドーパント添加 Si 単結晶を安定に製造するためには，成長

中の組成的過冷却を抑制することが必要不可欠である． 

組成的過冷却が形成する成長条件を評価するために，Tiller [88]や Hurle [89]らによっ

て理論モデルが提案されている．例として，式(5-1)に Tiller の式を示す． 

0

0

( / )(1 )melt melt

cryst

G mC D k

V k


  (5-1) 
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Tiller の理論モデルによると，式(5-1)の右辺が左辺よりも大きくなった場合に組成的

過冷却が形成する．つまり，成長速度（Vcryst）が大きいほど，Si 融液中のドーパントの

濃度（Cmelt）が高いほど，固液界面近傍の Si 融液中の温度勾配（Gmelt）が小さいほど，

液相線の傾き（m）と拡散係数（D）の比が大きいほど，組成的過冷却が形成しやすいこ

とを意味している．さらに，平衡偏析係数（以降，偏析係数と記す）k0も組成的過冷却

の形成条件に関係しており，k0が小さいほど組成的過冷却が形成しやすい．偏析係数は

ドーパントの種類によって異なることが知られており，産業における代表的なドーパン

ト種である B，P，As の偏析係数は，それぞれ 0.8，0.35，0.3 である[8]． 

このような理論モデルは，組成的過冷却の近似的な予測において有益である．しかし

ながら，固液界面直下での組成的過冷却分布の予測や，成長条件や Cz 炉構造に関連し

た組成的過冷却の形成の原因を直接的に評価することは難しい．そこで，本研究では，

偏析効果を含む Si 融液中のドーパントの輸送，熱輸送および対流を考慮した 3 次元非

定常解析に基づく組成的過冷却を予測可能な解析モデルを構築した．次に，本解析モデ

ルを用いて，組成的過冷却の形成メカニズムに関する基本的な検討を行った．さらに，

組成的過冷却の引き上げ速度（成長速度），ドーパント種，ドーパント濃度の依存性に

関する解析を行い，その結果を通じて本解析モデルを評価した．最後に，組成的過冷却

に対する結晶回転速度と横磁場印加の効果に関する解析を行い，組成的過冷却を抑制す

る方法を検討した． 

3 次元非定常解析は，Si 融液の対流，温度分布およびドーパント濃度分布を精密に予

測できることから[69, 90]，本解析モデルは組成的過冷却を抑制するための有効な工学

的ツールになると期待される． 
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3 次元非定常解析には，2D/3D カップリング法を採用した．2 次元軸対称定常解析に

は，CGSim ソフトウェアパッケージの Basic module を使用し，Cz 炉全体の熱・物質輸

送解析を行った．Si 融液中の乱流，熱輸送およびドーパント輸送を精密に解析するため

に，同ソフトウェアパッケージの Flow module を使用して 3 次元非定常解析を行った. 

Si 融液および Ar ガス対流における乱流解析について，2 次元軸対称定常解析ではレイ

ノルズ平均ナビエ・ストークス方程式アプローチ（RANS）を使用し，3 次元非定常解

析ではラージ・エディーシミュレーション（LES）を使用した．また，乱流モデルには，

1 方程式モデルを使用した．解析に用いた Si 融液と Si 単結晶の材料物性は，文献[76] 

から引用した．なお，横磁場を印加した解析では，Steady LES 法（SLES）[70]を適用し

た 3 次元定常解析を行った．このモデルは，横磁場印加により融液対流が強く抑制され，

対流や温度の時間変動が小さい場合に適用できる． 

 3 次元非定常解析では，計算された成長速度をもとに固液界面形状の修正も併せて

考慮した．成長速度の計算にはステファン問題の熱収支に加えて，熱的過冷却の効果を

考慮した．この場合，計算される成長速度の符号に応じて固液界面温度が異なる．成長

速度が正の値の場合，固液界面温度 Tiは Si の融点 Tmと異なり，熱的過冷却を考慮した

式(5-2)を用いて計算される．本研究では，カイネティクス係数 αK は，文献[91, 92]から

推定された 1.25×105 Ks/m を使用した．一方，固液界面での局所的な融解により成長速

度が負の値になる場合は，固液界面温度は融点に等しいと仮定した． 

 

 1 /cryst K m iV T T   (5-2) 

 



114 
 

Si 融液中に溶解したドーパント濃度分布の解析には，不純物輸送方程式を適用した．

ドーパント輸送解析の境界条件として，融液自由表面上のドーパントの質量流束をゼロ

と仮定した．これは，融液自由表面上でのドーパントの蒸発を無視することを意味する．

Cz 法による Si 単結晶成長プロセスでは，P や As などのドーパントの蒸発が知られて

おり[34]，蒸発が固液界面付近のドーパント濃度分布に影響を与える可能性がある．し

かし，表面反応や蒸発速度に関する解析に必要なパラメータの詳細が不明であるため，

本研究ではドーパントの蒸発は無視した．これらのドーパント種の蒸発係数[34, 93]は，

Cz 法による Si 単結晶成長プロセスで発生する酸素の蒸発速度からの推定値[94]よりも

1 桁から 3 桁低い．このことから，これらのドーパントの蒸発は，酸素の蒸発と比べて

固液界面近傍の濃度分布に大きな影響を与えないと推察される．  

3 次元解析では，Si 単結晶と Si 融液の体積は一定とし，Si 融液の体積変化に伴うド

ーパントの濃縮による濃度変化は無視し，固液界面から離れたバルク融液中のドーパン

ト濃度を融液/石英坩堝界面に境界条件として指定した．さらに，ドーパントは偏析効果

によって成長中の Si 単結晶に取り込まれると仮定し，固液界面を介した結晶と融液間

のドーパント種の質量収支を式(5-3)および(5-4)より計算した． 

 

0 _0C Ccryst meltk
 

(5-3) 

_ 0 0(1 )inc cryst cryst meltF V C k 
 

(5-4) 

 

本研究では，代表的なドーパント種である B，P，As を考慮した．偏析係数に関して

は，B（k0 = 0.8），P（k0 = 0.35），As（k0 = 0.3）の一般的な値[8]を使用した．Taishi らに

よって，B を高濃度に添加した場合の偏析係数は，低濃度添加の場合に比べて低くなる

ことが報告されている[54]．そこで，本研究では，B を高濃度に添加した場合の偏析係
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数（k0 = 0.38）[54]についても考慮した． 

 

本研究では，固液界面近傍での組成的過冷却を予測するためのモデルを構築した．図

5.1 に，固液界面近傍での組成的過冷却の形成を理論的に説明する模式図を示す．図 5.1 

(a)は，融液中の固液界面近傍でのドーパント濃度分布を示す．図中の Ccryst は，結晶に

取り込まれたドーパントの濃度，Cmelt_0 は固液界面近傍の融液中のドーパント濃度， 

Cmelt_∞はバルク融液中のドーパント濃度をそれぞれ示す．ドーパントの偏析係数 k0は通

常 1 より小さいため，ドーパントは固液界面から融液中に排出され，固液界面近傍に蓄

積される．このため，固液界面近傍の融液中のドーパント濃度は，バルク融液中よりも

高くなる．図 5.1(b)に，Si 融液中の固液界面近傍の実際の温度（Tmelt）と平衡温度（Teq）

の分布を示す．平衡温度の分布は，図 5.1(a)に示すドーパント濃度分布と Si-ドーパント

二元系化合物の相図における液相線から求められる．これまでの理論的な研究[40, 88]

によれば，実際の温度が平衡温度より低い場合に，固液界面近傍の融液中に組成的過冷

却が形成する．本研究では，図 5.1(b)に示すように，数値解析で求めた実際の温度と平

衡温度の勾配から組成的過冷却形成の可能性を評価した．このとき，実際の温度勾配（以

降，温度勾配と記す）は，解析結果として得られる．一方，平衡温度勾配は，解析で得

られた固液界面近傍のドーパント濃度勾配と文献[54, 95, 96]で報告されている液相線の

傾き(m)に基づいて計算される．この差は式(5-5)で表わされ，本論文では組成的過冷却

勾配（Constitutional Supercooling Gradient: CSG）と呼ぶ． 

  

eqmelt melt melt
CSG

TT T C
m

n n n n


  
   

   
 (5-5) 
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式(5-5)の右辺の第 1 項と第 2 項は，それぞれ温度勾配と平衡温度勾配を表す．ここ

で，平衡温度勾配は，液相線の傾きに固液界面近傍のドーパント濃度勾配を乗じること

で得られる．CSG の値が負の場合に，固液界面近傍が組成的過冷却の状態であることを

示す．この評価方法では，バルク融液中の実際の温度と平衡温度の差である組成的過冷

却度を予測することはできないことに注意されたい． 

本解析で使用した各種ドーパント種の特性を，表 5.1 にまとめる． 

 

 

 

 

表 5.1 解析に用いた各ドーパント種の平衡偏析係数，拡散係数および液相線の傾き 

Dopant properties P B As 

Equilibrium segregation coefficient, k0, (-) 0.35 0.8 (0.38) 0.3 

Diffusivity, D, (cm2/s) [97] 5.1×10-4 2.4×10-4 3.3×10-4 

Slope of liquidus-line, m, (K/wt%) 6.74 3.58 1.45 
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図 5.1 固液界面近傍における融液中の(a)ドーパント濃度分布，(b)実際の温度と平衡

温度分布の模式図  
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図 5.2(a)に 2 次元軸対称定常解析に使用した Cz 炉全体の構造と計算格子を，図 5.2(b)

に 3 次元非定常解析に使用した計算格子と解析で得られた温度分布を示す．Cz 炉の構

造は，Yokoyama ら[98]と Kalaev ら[99]による研究報告から引用した．また，解析に使用

した Si 単結晶の直径と高さは，それぞれ 300 mm と 1050 mm である． 

一般的に，固液界面近傍のドーパント濃度勾配を精度良く予測するためには，固液界

面近傍における濃度境界層内の計算格子を細かく作成する必要がある．本研究で使用す

る条件に対して，Burton-Prime-Slichter（BPS）理論[100]を用いて見積もられた濃度境界

層の厚さは約 0.38 ~0.48 mm であった．しかしながら，本研究では，計算負荷低減のた

めに，濃度境界層に相当する固液界面近傍の融液中に対して，厚み約 1.0 mm の比較的

粗い計算格子を適用した． 

  

図 5.2 (a) 2 次元軸対称定常解析に使用した Cz 炉全体の構造（左）と計算格子

（右），(b) 3 次元非定常解析で使用した計算格子と温度分布 
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本研究では，まず，P を高濃度に添加した場合の基本的な解析を行った．その後，ド

ーパント種，ドーパント濃度，引き上げ速度，結晶回転速度および横磁場印加が組成的

過冷却に与える影響に関する解析を行った．表 5.2 に各検討項目の条件をまとめる．  

 

表 5.2 各検討項目と解析に用いた成長条件 

検討項目 基本条件 変更条件 

ドーパント種 

引き上げ速度：0.6 mm/min  

ドーパント種： 

P, As, B 

結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm（逆回転） 

ドーパント濃度：2×1020 cm-3 

無磁場 

ドーパント濃度 

引き上げ速度：0.6 mm/min  

ドーパント濃度： 

1×1020 cm-3 ~ 3×1020 cm-3 

結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm（逆回転） 

ドーパント種：P 

無磁場 

引き上げ速度 

結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm（逆回転） 

引き上げ速度： 

0. 4 mm/min ~ 0.8 mm/min 

ドーパント種：P 

ドーパント濃度：2×1020 cm-3 

無磁場 

結晶回転速度 

引き上げ速度：0.6 mm/min  

結晶：5 rpm，10 rpm 

坩堝：-7 rpm （固定） 

ドーパント種：P 

ドーパント濃度：2×1020 cm-3 

無磁場 

磁場印加 

引き上げ速度：0.6 mm/min  

横磁場印加 

磁場強度：0.3 T 

結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm（逆回転） 

ドーパント種：P 

ドーパント濃度：2×1020 cm-3 
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高濃度の P を添加した場合の解析を行い，組成的過冷却形成の予測とその形成に関わ

る要因に関して考察した．図 5.3 に，引き上げ速度：0.6 mm/min, 結晶/坩堝回転速度：

10 rpm/-7 rpm（逆回転），無磁場および P 添加濃度：2×1020 cm-3 の条件を用いた解析で

得られた，固液界面直下のある瞬間の CSG 分布を示す．図中の黒線は CSG がゼロの等

値線であり，青色コンターカラーの領域は CSG が負の値の領域，すなわち組成的過冷

却の領域に相当する．なお，図中の赤，青，緑色の 3 つの点は，後述する CSG の時間

変化を取得するためのモニタリングポイントであり，順番に固液界面中心，1/2 半径，

端位置と呼ぶ．この結果から，固液界面近傍で負の CSG 分布が形成されることがわか

った．また，CSG は固液界面を中心に不均一な渦状分布となっている． 

CSG 分布の時間変化を分析するために，解析で得られた 30 秒間隔の CSG 分布を確

認した．図 5.4(a)と(b)に，各時間における CSG 分布と，固液界面中心，1/2 半径，端位

置における CSG 分布の時間変化をそれぞれ示す．これらの結果から，負の CSG 分布が

固液界面全領域で瞬間的に現れることがわかる．これは，固液界面全領域で瞬間的に組

成的過冷却が形成することを意味している．しかしながら，組成的過冷却が形成する頻

度は固液界面中心に向かって増加している．このことから，中心付近では長い時間，組

成的過冷却の状態になっていると考えられる．一方，固液界面端位置に向かって CSG

が負の値になる頻度が減少し，値の変動が大きくなることが確認された．これらの CSG

の瞬間的な分布や変動に関して，後述する温度分布やその変動の結果を用いて考察する．  
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図 5.3 ある瞬間の固液界面近傍の CSG 分布（黒線は，CSG の値がゼロの等値線を

示す．青色のコンターカラー領域は，CSG の負の領域を示す．） 
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図 5.4 (a) 30 秒間隔の各時間における固液界面近傍の CSG 分布，(b)固液界面中

心，1/2 半径，端位置における CSG の時間変化 

 



123 
 

Cz 法による Si 単結晶成長では，結晶の引き上げ速度に比べて熱輸送，対流および不

純物輸送速度が大きいことから，固液界面上の状態を時間および回転平均した分布とし

て議論できる．そこで，まず上述した CSG の時間変化を時間平均化した結果の分析を

行った．図 5.5(a)と(b)に，200 秒間で時間平均した CSG 分布とその固液界面中心から端

位置までの半径方向の 1 次元分布を示す．なお，図 5.5(a)中の矢印は，図 5.5(b)のプロ

ット位置と方向を示す．これらの結果から，固液界面端から中心位置に向かって CSG

が低下し，中心位置からおよそ 30 mm の範囲で CSG が負の値になることがわかる．こ

れは，固液界面中心付近における組成的過冷却の形成およびその後のセル成長の可能性

を示唆しており，過去に報告された[101]セル成長位置とも一致する．また，時間平均し

た CSG 分布は固液界面を中心にほぼ軸対称の分布であることがわかる．このことから，

回転平均化は CSG 分布へ影響しないと考えられる． 

 

 

 
図 5.5 200 秒間で時間平均した(a)CSG 分布，(b)固液界面中心から端位置までの半径

方向の CSG の分布 
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図 5.6 に，CSG 分布を構成する固液界面近傍の時間平均した温度勾配と平衡温度勾

配分布を示す．平衡温度勾配は，固形界面端から中心位置に向かってわずかに上昇して

いるが，固液界面全領域でほぼ均一な分布である．一方，温度勾配は，固液界面中心に

向かって著しく低下し，中心付近で平衡温度よりも低くなることがわかった． 

以上の結果から，CSG の分布には温度勾配が大きく寄与していることがわかった．Cz

法による Si 単結晶成長においては，融液中の熱輸送が固液界面近傍の温度勾配に影響

を与えることから，融液中の温度分布を詳細に分析した． 

 

 

 

 
図 5.6 固液界面中心から端位置までの 200 秒間で時間平均した温度勾配（gradT）と

平衡温度勾配（gradTeq）の半径方向の分布 
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融液中の温度分布は，図 5.7 に示すように，融液領域中心を通る水平断面として取得

した．図 5.8(a)と(b)に，ある瞬間の融液中の温度分布と時間平均した温度分布および流

速ベクトル分布をそれぞれ示す．また，図 5.8(c)に，固液界面近傍の中心，1/2 半径，端

位置における融液中の温度の時間変化を示す．図 5.8(a)と(b)から，固液界面直下の融液

温度は固液界面中心に向かって低下することがわかる．また，流速ベクトル分布から，

固液界面直下に，固液界面端から中心位置に向かう大きな渦が確認される．類似の温度

分布や対流分布は，過去の数値解析を用いた研究において報告されている[102]． 

以上の結果を用いて，固液界面中心に向かって固液界面近傍融液中の温度勾配が小さ

くなる原因に関する考察を行った．融液は抵抗加熱によって加熱された高温の坩堝に近

い領域では高温であり，自然対流によって固液界面近くに輸送される．この輸送された

高温の融液が，固液界面直下の渦により固液界面中心に向かって輸送される．このとき，

固液界面で徐々に熱が奪われると考えられる．従って，固液界面端では温度勾配が大き

く，中心ほど温度勾配が小さくなり，図 5.6 に示す温度勾配の分布が形成されたと考え

られる．また，図 5.8(c)に示すように，固液界面端に向かうほど温度の時間変動が大き

くなる．これは，端に向かうほど結晶の回転方向の移動速度が大きくなり，引きずられ

た融液が周囲の融液の対流と作用して強い乱流状態になったためと考えられる．また，

温度勾配が CSG に大きく影響することから，この固液界面外周で見られる大きな温度

の時間変動が，図 5.4(b)に示す固液界面端位置における CSG の大きな時間変動に寄与

したと考えられる． 
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図 5.7 融液領域中心を通る水平断面上の温度分布 
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図 5.8 (a)ある瞬間の融液内の温度分布，(b)200 秒間で時間平均した融液内の温度分

布と流速ベクトル分布，(c)固液界面中心，1/2 半径，端位置における固液界面近傍の

融液中温度の時間変化 
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次に，平衡温度勾配分布に関する分析を行った．図 5.9 に，固液界面中心，1/2 半径，

端位置における固液界面近傍からバルク融液までの鉛直方向のある瞬間の P の濃度分

布を示す．図 5.10 (a)と(b)に，融液全体と固液界面近くにおける融液中の P の濃度分布

および流速ベクトル分布を示す．図 5.9 から，全ての位置において固液界面近傍で P 濃

度が高く，固液界面から離れたバルク融液中で濃度がほぼ一定になることが確認される．

固液界面直下では，偏析により排出された P が蓄積し，濃度が高くなったと考えられ

る．一方，バルク融液中では，融液対流による攪拌によって均一な濃度分布が形成され

たと考えられる．また，固液界面中心に向かうほど，P の濃度勾配が大きいことがわか

った．これは，図 5.10 (b)に示すような固液界面端から中心位置に向かう対流によって，

固液界面中心付近に P が輸送された結果と考えられる．ただし，各位置での濃度差は最

大でも 1.5%程度であり，ほぼ均一な濃度分布といえる．従って，濃度勾配の大きさも

ほぼ均一と考えられ，図 5.6 の様な均一な平衡温度勾配分布になったと考えられる． 

 

 

図 5.9 固液界面中心，1/2 半径，端位置における固液界面近傍からバルク融液中まで

の P の濃度分布 
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さらに，図 5.9 から，固液界面近傍において濃度勾配の大きい濃度境界層が形成され

ており，各点における濃度境界層の厚さは約 1.0 mm であることがわかる．ただし，5.2.3

項で述べたように，固液界面近傍に比較的粗い計算格子を適用しているため，予測され

た濃度境界層の厚みが過大評価されている可能性がある． 

以上の結果から，Cz 法による高濃度ドーパント添加 Si 単結晶成長において，融液内

の熱輸送に関連する温度分布や対流パターンが組成的過冷却の形成とその分布に大き

く影響することが明らかとなった．  

 

 

 

図 5.10 (a) 融液中における P の濃度分布，(b) 固液界面付近融液中における P の濃

度分布および流速ベクトル分布 
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組成的過冷却のドーパント種依存性を評価するため，引き上げ速度：0.6 mm/min, 結

晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm, 無磁場，およびドーパント添加濃度：2.0×1020 cm-3を

共通条件として，異なるドーパント種に対する解析を行った．図 5.11 (a)，(b)，(c)，(d)

に，ドーパント P，As および B を添加した場合の，ある瞬間の CSG 分布をそれぞれ示

す．また，5.2.1 項で述べたように，B については，高濃度添加の場合の偏析係数（k0 = 

0.38）を使用した解析も併せて行った．P，As および B（k0 = 0.38）の場合は，負の CSG

分布すなわち組成的過冷却の形成が確認された．特に，P と As の場合は，固液界面の

広範囲にわたって組成的過冷却が瞬間的に形成している．図 5.11 (e)に，各ドーパント

の固液界面中心位置における CSG の時間変化を示す．偏析係数の低い P，As，B（k0 = 

0.38）の場合，組成的過冷却になる頻度が高いことがわかる．一方，偏析係数の高い B

（k0 = 0.8）は，全時間で組成的過冷却は形成されなかった．図 5.12(a)，(b)，(c)，(d)は，

P，As，B（k0 = 0.8），B（k0 = 0.38）の場合の時間平均した CSG 分布を示す．P と As の

場合，固液界面中心付近が組成的過冷却の状態になることがわかった．一方，偏析係数

が As や P よりも大きい B に関しては，組成的過冷却の形成は見られなかった．  

本解析では，ドーパント種が熱輸送や対流計算に影響しないと仮定していることから，

全てのドーパント種に対して同じ温度勾配が CSG の計算に用いられる．すなわち，ド

ーパント種間の固液界面近傍の濃度勾配つまり平衡温度勾配の違いが組成的過冷却の

分布に影響を与える．式(5-4)から，固液界面から排出されるドーパントの質量流束は，

偏析係数と拡散係数に依存する．従って，これらの各ドーパント種固有の特性の違いが，

固液界面近傍の濃度勾配つまり平衡温度勾配の違いとして CSG 分布に影響したと考え

られる．本解析では，平衡偏析係数が小さいほど組成的過冷却が形成しやすい傾向を示

したが，P と As では逆転していることがわかる．これは，P の液相線傾きと拡散係数の

比が As のそれらより大きいためと考えられる． 
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本解析で得られた組成的過冷却形成のドーパント種依存性は，前述した理論モデルの

傾向と一致する．このことから，本解析モデルの結果は定性的に妥当と考えられる． 

 

 

   

図 5.11  (a) P，(b) As，(c) B (k0 = 0.8)，(d) B (k0 = 0.38)を添加した場合の，ある瞬間

の CSG 分布，(e) 各ドーパントの中心位置における CSG の時間変化 
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図 5.12 ドーパント種(a) P，(b) As，(c) B (k0 = 0.8)，(d) B (k0 = 0.38)を添加した場合の，

200 秒間で時間平均した CSG 分布 

 

 

 



133 
 

組成的過冷却のドーパント濃度依存性を評価するため，引き上げ速度：0.6 mm/min, 

結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm, 無磁場，ドーパント種：P を共通条件として，ドー

パント濃度を変えた解析を行った．解析に用いた P の濃度は，境界条件として融液と坩

堝の界面に対して与えた．図 5.13 (a)，(b)，(c) に，P の濃度が 1×1020，2×1020 および

3×1020 cm-3 における 200 秒間で時間平均した CSG 分布をそれぞれ示す．最も低い濃度

である 1×1020 cm-3では，負の CSG 分布は確認されなかった．これは，この濃度で組成

的過冷却が形成しないことを意味する．一方，2×1020と 3×1020 cm-3の濃度では，固液界

面中心付近で組成的過冷却の形成が確認された．さらに，この領域が，P 濃度の上昇に

伴い拡大することが確認された．図 5.13 (d)は，固液界面中心から端位置までの半径方

向の各濃度における温度勾配と平衡温度勾配の分布を示す．濃度の増加に伴って平衡温

度勾配が増加し，2×1020 cm-3以上の濃度で温度勾配よりも大きくなることがわかる．こ

の結果より，平衡温度勾配が温度勾配より大きくなることによって，組成的過冷却の範

囲が拡大することがわかった． 

本解析では，ドーパント濃度が熱輸送や対流の計算に影響しないと仮定していること

から，各濃度に対して同じ温度勾配が CSG の計算に用いられる．すなわち，ドーパン

ト濃度の違いによる固液界面近傍の平衡温度勾配の違いが組成的過冷却の分布に影響

を与えた．式(5-4)から，固液界面から排出される P の質量流束は，P 濃度の増加ととも

に大きくなることがわかる．これは，固液界面近傍のドーパント濃度勾配が大きくなる

ことを意味する．従って，ドーパント濃度の増加に伴う固液界面近傍における濃度勾配

の増大が，固液界面近傍の平衡温度勾配の増大と組成的過冷却の形成に影響を与えたと

考えられる． 

本解析で得られた組成的過冷却形成のドーパント濃度依存性は，前述した理論モデル

の傾向と一致する．このことから，本解析モデルの結果は定性的に妥当と考えられる． 



134 
 

 

 

 

図 5.13 (a) 1×1020 cm-3，(b) 2×1020 cm-3，(c) 3×1020 cm-3の P 添加濃度における 200 秒

間で時間平均した CSG 分布，(d) 各濃度における固液界面中心から端位置までの時

間平均した温度勾配と平衡温度勾配の半径方向の分布 
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組成的過冷却の引き上げ速度依存性を評価するため，結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 

rpm, 無磁場，ドーパント添加濃度：2.0×1020 cm-3 およびドーパント種：P を共通条件と

し，引き上げ速度を変えた解析を行った．本解析では，引き上げ速度 0.4 mm/min，0.6 

mm/min および 0.8 mm/min の条件を扱った．図 5.14 (a), (b), (c) に，各引き上げ速度に

おける時間平均した CSG 分布を示す．引き上げ速度が 0.4 mm/min の場合は，組成的過

冷却の領域は確認されなかった．一方，引き上げ速度 0.6 mm/min と 0.8 mm/min の場合

は，固液界面中心付近で負の CSG 分布，すなわち組成的過冷却が確認された．さらに，

引き上げ速度の上昇に伴い，固液界面中心付近における組成的過冷却領域の拡大と CSG

値の低下が確認された．以上の結果から，組成的過冷却の分布は，結晶の引き上げ速度

に強く依存することがわかる． 

図 5.14 (d)は，固液界面中心から端位置までの半径方向の温度勾配と平衡温度勾配の

時間平均分布を示す．引き上げ速度の上昇に伴って温度勾配が小さくなる一方で，平衡

温度勾配が大きくなることがわかる．一般に，高い引き上げ速度は，Cz 炉内に投入す

るヒーターパワーを低下させることで実現される．従って，引き上げ速度を上げた場合，

温度の低い融液が固液界面近傍に入ることにより温度勾配が低下したと考えられる．式

(5-4)から，引き上げ速度，すなわち固液界面での成長速度の低下により，固液界面から

排出されるドーパントの質量流束が低下することがわかる．この質量流束の低下は，固

液界近傍の濃度勾配の低下につながる．この濃度勾配の低下によって，平衡温度勾配が

低下したと考えられる．また，温度勾配や平衡温度勾配の分布の形が，引き上げ速度の

違いによって異なることがわかる．これは，引き上げ速度の違いにより固液界面の形状

が変わり，融液の対流に影響したためと考えられる． 

本解析で得られた組成的過冷却の引き上げ速度依存性は，前述した理論モデルの傾向

と一致する．このことから，本解析モデルの結果は定性的に妥当と考えられる． 
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図 5.14 引き上げ速度 (a) 0.4 mm/min，(b) 0.6 mm/min，(c)0.8 mm/min における 200 

秒間隔の時間平均した CSG 分布，(d) 各引き上げ速度における固液界面中心から端

位置までの時間平均した温度勾配と平衡温度勾配の半径方向の分布 
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これまでの結果から，Cz 法による Si 単結晶成長プロセスにおいて，ドーパント濃度

が低いほど，あるいは引き上げ速度が低いほど組成的過冷却の形成が著しく抑制される

ことが示された．しかしながら，これらの条件は，基板に要求される電気的特性や製造

コストの観点から好ましいとは言えない．特定のドーパント濃度と引き上げ速度に対し

て，組成的過冷却を抑制する方法として，次の二通りの方法が挙げられる．1) 固液界面

近傍における融液中の温度を上昇させ，温度勾配を上げる．2) 固液界面近傍の融液中

に蓄積されたドーパント濃度を低下させ，平衡温度勾配を下げる．結晶回転速度は，Cz

法による Si 単結晶成長プロセスにおいて，融液対流を変化させることで温度とドーパ

ント濃度分布を制御する有効な成長パラメータの一つである[103-105]．そこで，本研究

では，結晶回転速度の組成的過冷却への影響を検討するため，引き上げ速度：0.6 mm/min, 

坩堝回転速度：-7 rpm, 無磁場，ドーパント種：P およびドーパント添加濃度：2.0×1020 

cm-3を共通条件として，結晶回転速度を変えた解析を行った．図 5.15(a)と(b)に，結晶回

転数を 10 rpm と 5 rpm とした場合の固液界面近傍の時間平均した CSG 分布を示す．結

晶回転速度が小さいほど，負の CSG 分布の領域と強度が大きくなることがわかる．ま

た，これまでの結果と同様に，固液界面中心に軸対称状の分布となっている．図 5.15(c)

に，各回転速度における固液界面中心から端位置までの半径方向の時間平均した温度勾

配と平衡温度勾配の 1 次元分布を示す．結晶回転速度が高いほど温度勾配が大きくな

り，平衡温度勾配は小さくなることがわかる．このことから，結晶回転速度が高いほど

CSG の値が高くなり，組成的過冷却の領域が小さくなる． 

以上の結果より，結晶回転速度を高くすることによって，組成的過冷却を抑制できる

と期待される．このような結晶回転速度の温度勾配と平衡温度勾配への影響に関して，

固液界面直下の融液中の温度分布，P の濃度分布，対流パターンの解析結果をもとに考

察を行った． 
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図 5.15 結晶回転速度 (a) 10 rpm，(b) 5 rpm における 200 秒間隔の時間平均した CSG 

分布，(c) 各回転速度における固液界面中心から端位置までの時間平均した温度勾配

と平衡温度勾配の半径方向の分布 
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まず，結晶回転速度の温度勾配への影響に関して考察する．図 5.16(a)と(b)に，結晶回

転速度が 10 rpm と 5 rpm の場合における固液界面付近融液中の温度分布と対流パター

ン（流線）を示す．また，固液界面中心，1/2 半径，端位置における固液界面近傍から

バルク融液中までの鉛直方向の時間平均した温度分布を図 5.17 に示す．図 5.17 から，

回転速度が低い場合よりも回転速度が高い方が，各位置における温度勾配が大きい．こ

れは，図 5.16(a)に示すように，高回転速度によって高温領域の融液が固液界面近傍に引

き寄せられたためである．次に，結晶回転速度の平衡温度勾配への影響に関して考察す

る．図 5.18 は，各回転速度における固液界面中心から端位置までの半径方向の融液中

の P の濃度分布を示す．高回転速度の場合，P の濃度が低下することがわかる．これは，

高回転速度により固液界面近傍に強い強制対流が発生し，固液界面近傍に蓄積されたド

ーパントがバルク融液中に排出されたためと考えられる．この固液界面での P の濃度低

下によって，固液界面近傍の濃度勾配が低下し，その結果，平衡温度勾配が低下したと

考えられる． 

以上の結果から，結晶回転速度を上げることによって，組成的過冷却の形成を抑制で

きることがわかった．しかし，結晶の回転速度は，結晶品質に関わる固液界面形状や酸

素の濃度分布にも影響を与えることから，慎重に決定する必要がある．結晶回転速度以

外に，坩堝回転速度，Ar ガスの流量，グラファイトヒーターの位置および Cz 炉の構造

なども融液の対流に影響を与える可能性があることから[106, 107]，これらの要因の組

成的過冷却の形成に対する影響は今後の研究課題である． 
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図 5.16 結晶回転速度(a)10 rpm と(b)5 rpm における，固液界面付近融液中の温度分布

および流線 
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図 5.17 各結晶回転速度における，固液界面中心，1/2 半径，端位置での固液界面近傍

からバルク融液までの 200 秒間で時間平均した温度分布 

 

 

図 5.18 各結晶回転速度における固液界面近傍融液中の中心から端位置までの半径

方向の P の濃度分布 
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Si 単結晶の製造では，融液対流の制御のために横磁場印加を代表とする磁場印加法が

適用されている[10]．従って，磁場印加の組成的過冷却への影響を解析することは，産

業上も重要な課題と考えられる．本項では，組成的過冷却形成に対する横磁場印加の効

果に関して述べる．  

組成的過冷却に対する横磁場印加の影響を検討するために，引き上げ速度：0.6 

mm/min：，結晶/坩堝回転速度：10 rpm/-7 rpm, ドーパント添加濃度：2.0×1020 cm-3およ

びドーパント種 P を共通条件として解析を行った．印加する横磁場の強さは 0.3 T とし, 

横方向に一様な分布と仮定した．また，横磁場印加の効果を確認するために，横磁場印

加有無の条件での解析結果の比較を行った．図 5.19(a)と(b)に，横磁場印加有無の条件

における CSG 分布をそれぞれ示す．なお，図中の矢印は磁場の向きを示す．また，図

5.20 に，横磁場印加有りと無しの場合における固液界面中心を通る水平方向の CSG 分

布の 1 次元分布を示す．これより，磁場印加無しの条件では，固液界面中心に対して軸

対称な分布となることがわかる．一方，横磁場印加有りの条件では，磁場の方向に垂直

な方向に対してほぼ線対称な分布になることがわかる．図 5.21 に，横磁場印加有無の

条件における，固液界面中心から端位置までの水平方向の温度勾配と平衡温度勾配の分

布を示す．横磁場印加有りの条件では，温度勾配は固液界面の中心付近で大きく，端に

向かうほど小さくなって，再度大きくなることがわかる．一方，平衡温度勾配はほぼ一

様である． 

以上の結果から，横磁場印加有りの場合，特異的な温度勾配が組成的過冷却分布に寄

与していることがわかる．そこで，本研究では，磁場印加の温度勾配分布に与える影響

に関して検討した．温度勾配は，融液対流の変化によるものと考えられるため，横磁場

印加の対流および熱輸送に与える影響について検討した．図 5.22(a)，(b)，(c)に，横磁場

を印加した場合の対流の流線を示す．図中の矢印は磁場の向きを示す．磁場の方向に対
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して垂直に見ると，対向する 2 つの大きな渦が固液界面中心に対して線対称に形成され

ている（図 5.22(c)）．図 5.22 に示した対流は，横磁場を印加したときの数値解析で予

測される典型的な対流パターンであり，横磁場印加によって発生するローレンツ力によ

る対流抑制に起因する[12, 26]．このような線対称の対流構造が，固液界面近傍の温度勾

配分布に影響を与えたと考えられる．そこで，融液の各断面での温度分布と対流パター

ンを確認した．図 5.23(a)，(b)に，磁場方向に対して融液中心を通る水平断面と垂直断面

での融液中の温度分布と流速ベクトルをそれぞれ示す．磁場方向に水平の断面（図

5.23(a)）では，融液上部から下部への流れが形成される．これは，後述する磁場方向に

垂直な断面で観測される渦の下降流に相当する．したがって，磁場方向に対して水平方

向においては，高温坩堝側からの熱輸送が小さいと考えられる．一方，磁場方向に垂直

の断面（図 5.23(b)）では，高温の坩堝付近から固液界面直下の領域に向かう大きな渦が

形成されることがわかる．この渦によって，高温の融液が固液界面近傍に輸送されたと

考えられる．さらに，固液界面直下で中心から端方向に流れる小さい上昇流の渦が固液

界面直下に形成されていることが確認される（図 5.23(b)）．この渦によって，輸送され

てきた高温の融液が固液界面の中心に入り，固液界面中心付近の温度勾配の上昇に寄与

したと考えられる．しかしながら，図には載せていないが，組成的過冷却が予測される

位置では，この上昇流の渦は確認されなかった．それゆえ，固液界面への熱輸送が不十

分となり組成的過冷却が形成されたと考えられる． 

これまでの結果から，横磁場印加による組成的過冷却の抑制について，その可能性を

検討した．図 5.19 に示したように，横磁場を印加した場合の負の CSG 分布は線対称の

ため，回転平均化による負の CSG 分布の消失が期待される．図 5.24 に，磁場印加した

場合の回転平均した CSG 分布を示す．この結果から，固液界面全領域で CSG が正の分

布となることがわかった．このことから，横磁場印加法は，組成的過冷却抑制のための

有効な方法であると考えられる．ただし，固液界面の広い範囲で CSG の値が低いこと
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から，条件によっては逆に組成的過冷却になりやすい可能性がある． 

 本研究では横磁場印加により線対称の二つの渦が確認されたが，一つの渦が形成され

るという数値解析を用いた研究結果が報告されている[98]．このことから，横磁場印加

の組成的過冷却の影響に関しては，今後さらなる研究が必要である． 

 

 

図 5.19 横磁場印加(a)有り，(b)無しの場合の時間平均した CSG 分布 
 

 
図 5.20 横磁場印加有り無しの場合の水平方向の CSG の分布 



145 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
図 5.21 横磁場印加有り無しの場合の水平方向の温度勾配と平衡温度勾配の分布 
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図 5.22 横磁場印加した場合の(a)俯瞰した，(b)磁場方向に水平，(c)磁場方向に垂直

方向からみた融液中の流線 
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図 5.23 横磁場印加した場合の磁場方向に(a)水平断面，(b)垂直断面の融液中におけ

る温度分布と流速ベクトル分布 

 

 
図 5.24 回転平均した半径方向の CSG 分布 
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前述したように，低濃度のドーパント添加や低引き上げ速度によって，組成的過冷却

の形成を容易に抑制できる．しかしながら，これらの条件は，Si ウェーハに要求される

電気的特性や製造のコストパフォーマンスの観点から好ましくない． 

本研究から，固液界面近傍における融液中の温度勾配分布が，組成的過冷却の形成に

おいて重要であることが示された．このことから，固液界面近傍における融液中の温度

勾配の制御が，組成的過冷却の抑制に効果的であると考えられる．そこで，固液界面近

傍の温度勾配を大きくすることに着目し，組成的過冷却を抑制する方法を以下のように

提言する． 

(1)結晶からの抜熱促進：固液界面近傍における融液中の温度勾配を大きくするには，融

液から固液界面付近に入る熱流束を大きくする必要がある．ある引き上げ速度での固液

界面の熱収支を考えた場合，固液界面から結晶に逃げる熱流束を大きくすれば，ヒータ

ーパワーを上げて，融液から固液界面に入る熱流束を大きくし，温度勾配を大きくでき

る．結晶からの抜熱を促進させる方法としては，熱遮蔽板の改良や結晶上部に水冷ジャ

ケットを設置するなどの方法[108]があり，この様な方法により組成的過冷却を抑制で

きることが期待される． 

(2)底面ヒーターパワーの最適化：本研究から，対流構造に起因する固液界面中心付近の

温度勾配の低下が，固液界面中心付近の組成的過冷却形成に寄与することが示された．

従って，融液中の対流の制御が組成的過冷却の抑制に有効である．例えば，次の方法が

考えられる．固液界面直下の坩堝の温度を上げることによって，坩堝底から固液界面中

心に向かう上昇流をつくる．この上昇流によって，固液界面中心付近への熱流束（温度

勾配）を上げ，固液界面中心の組成的過冷却を抑制できると考えられる． 

 なお，これらの方法は，Si 単結晶の品質に関わる結晶内の固液界面形状，熱応力，点

欠陥分布などにも影響する可能性があることから，慎重に検討する必要がある． 
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本研究では，偏析効果を含む Si 融液中のドーパントの輸送，熱輸送および対流を考

慮した 3 次元非定常解析に基づく組成的過冷却の形成を予測する新しい解析モデルを

構築した．本解析モデルを用いて，組成的過冷却分布の形成メカニズムに関する基本的

な検討を行った．その結果，固液界面近傍における融液中の温度勾配分布が，組成的過

冷却の形成および分布に大きく寄与することが明らかとなった．さらに，組成的過冷却

形成の引き上げ速度，ドーパント種，ドーパント濃度の依存性に関する解析を行い，そ

の結果を通じて本解析モデルを評価した．これらの条件での組成的過冷却形成の依存性

は，理論モデルから得られる依存性と一致しており，本解析モデルの妥当性が示された． 

最後に，組成的過冷却に対する結晶回転速度や横磁場印加の効果に関する解析を行い，

組成的過冷却を抑制する方法に関する検討を行った．結晶回転速度に関する解析では，

回転速度が高いほど，固液界面近傍融液中の温度勾配が大きくなるとともに，平衡温度

勾配が小さくなることがわかった．これにより，高回転速度ほど，組成的過冷却が抑制

されることが明らかとなった．横磁場印加の解析では，横磁場印加により融液内の対流

構造が変化し，線対称の CSG 分布が形成され，回転平均をとると組成的過冷却の領域

が消失することがわかった．また，本解析で得られた知見をもとに，組成的過冷却を抑

制する方法に関して提言を行った． 
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第 5 章では，本研究で構築した Cz 法による高濃度ドーパント添加 Si 単結晶成長時の

組成的過冷却を予測するための数値解析モデルについて述べた．また，本解析モデルを

使用した組成的過冷却形成のドーパント種，ドーパント濃度，引き上げ速度の依存性に

ついて評価した．さらに，結晶回転速度および横磁場印加の組成的過冷却への影響に関

する解析を通じて，組成的過冷却を抑制する方法に関する検討を行った． 

さて，高濃度ドーパント添加 Si 単結晶の品質向上が求められる中で，本解析モデル

の精度を定量的に評価することは工業的に重要である．そこで，本章では，小型 Cz 実

験炉を用いて高濃度 B 添加 Si 単結晶を成長させ，結晶内に形成されたセル成長の観測

結果を用いて本解析モデルの評価を行った．使用した B は一般的に半導体デバイスの P

型 Si ウェーハに利用されるドーパント種であり，本研究で得られた結果は解析モデル

の評価のみならず工業的にも有益と考えられる． 

セル成長は組成的過冷却によって誘発されることから，実験で観測されたセル成長領

域を解析モデル評価のための指標とした．具体的には，特定の引き上げ位置で観測され

たセル成長と解析で得られた組成的過冷却の範囲を比較することで，解析モデルの妥当

性を定量的に評価した．また，解析結果を用いて，成長プロセス中の引き上げ速度や結

晶長の変化の組成的過冷却形成への影響に関して検討した．さらに，実験結果と解析結

果の差異を踏まえて，本解析モデルの限界に関する考察も行った．  
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図6.1(a)に示すCz実験炉を用いて，<100>成長方向で直径約60 mmの高濃度B添加Si単

結晶を成長させた．このCz炉は，主に水冷式ステンレス容器，グラファイト坩堝，石英

坩堝，グラファイトヒーターおよび断熱材で構成される．添加するBは，Si原料を融解

する前に石英坩堝内に投入した．炉内にはArガスを流入させ，炉内圧3000 Paを維持し

た．所望の結晶径である約60 mmを維持するように引き上げ速度とヒーターパワーを調

整した．このとき，引き上げ速度は0.8 mmから1.2 mmの範囲で段階的に調整された．ま

た，坩堝と結晶を10 rpmの速度で反対方向に回転させた． 

図6.2(a)と(b)に, 成長後に取り出したSi単結晶の写真と結晶断面の模式図を示す．Si単

結晶の全長は約113 mmであった．また，図6.2(a)から，結晶表面にSi単結晶特有の金属

光沢が確認できる．結晶内のセル成長を観測するために，Si単結晶を薄く切断し，切断

面の研磨を行った．研磨後のウェーハは，エッチング液（HNO3，HF，CH3COOHを4:1:10

で混合した溶液）を用いて，室温で10分間のエッチングを行った[54]．結晶断面の微細

構造の観察には，デジタル光学顕微鏡（KEYENCE VHX-900F）（図6.1(b)）を使用した．

四探針法により各結晶長における結晶の電気抵抗を測定し，結晶内に取り込まれたBの

濃度を求めた．さらに，得られた結晶のB濃度から，各結晶長段階での融液中のB濃度と

平衡偏析係数を推算した[54]．推算手順は以下のとおりである． 

最初に，凝固率と結晶内のB濃度を用いて，正規凝固の式から実効偏析係数keffを推定

した．次に，keffと結晶内のB濃度の関係式Ccrys= keffCmeltから各凝固率におけるバルク融

液中のB濃度を推算した．最後に，keffを用いてBPS理論[100]から平衡偏析係数k=0.47が

得られた． 
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図 6.1 (a)Cz 実験炉，(b)デジタル光学顕微鏡（KEYENCE VHX-900F） 

 
図 6.2 取り出した(a) Si 単結晶の写真，(b)Si 結晶断面模式図とサイズ 
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3 次元非定常解析には，2D/3D カップリング法を採用した．2 次元軸対称定常解析に

は，CGSim ソフトウェアパッケージの Basic module を使用し，Cz 炉全体の熱・物質輸

送解析を行った．Si 融液中の乱流，熱輸送およびドーパント輸送を精密に解析するため

に，同ソフトウェアパッケージの Flow module を使用して 3 次元非定常解析を行った. 

Si 融液および Ar ガス対流における乱流解析について，2 次軸対称定常解析ではレイノ

ルズ平均ナビエ・ストークス方程式アプローチ（RANS）を使用し，3 次元非定常解析

ではラージ・エディーシミュレーション（LES）を使用した．また，乱流モデルには，

1 方程式モデルを使用した．解析に用いた Si 融液と Si 単結晶の材料物性は，文献[109] 

から引用した．  

3 次元非定常解析では，計算された成長速度をもとに固液界面形状の修正も併せて考

慮した．成長速度の計算にはステファン問題の熱収支に加えて，熱的過冷却の効果を考

慮した．この場合，計算される成長速度の符号に応じて固液界面温度が異なる．成長速

度が正の値の場合，固液界面温度 Ti は Si の融点 Tm と異なり，熱過冷却を考慮した式

（5-2）を用いて計算される．このとき，Si の融点 Tmは，融液内の B 濃度の依存性を考

慮した[54]. 本研究では，カイネティクス係数 αKは，文献[91, 92]から推定された 1.25×105 

Ks/m を使用した．一方，固液界面での局所的な融解により成長速度が負の値になる場

合は，固液界面温度は融点に等しいと仮定した． 

Si 融液中に溶解した B の濃度分布の解析には，不純物輸送方程式を適用した．不純

物輸送解析の境界条件として，融液自由表面上の B の質量流束はゼロと仮定した．これ

は，融液自由表面上での B の蒸発を無視することを意味する．Cz 法による Si 単結晶成

長プロセスでは，B はほとんど蒸発しないことが知られていることから，本境界条件は

妥当と考えられる．  

3 次元解析では，Si 単結晶と Si 融液の体積は一定とし，Si 融液の体積変化に伴う B
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の濃縮による濃度変化は無視した．そこで，融液/石英坩堝界面に境界条件として B の

濃度を指定した．このとき，バルク融液中における B の濃度が実測値になるように融液

/石英坩堝界面の B 濃度を調整した．さらに，B は偏析効果によって成長中の Si 単結晶

に取り込まれると仮定し，固液界面を介した結晶と融液間の B の質量収支を考慮した．

偏析モデルの詳細については，5.2.1 項を参照されたい．使用した B の偏析係数は 0.47

で，上述のように，これは実験によって測定された結晶中の B 濃度から推定されたもの

である．組成的過冷却の予測モデルおよび解析に用いた B の特性は，5.2.2 項を参照さ

れたい． 

図 6.3(a)と(b)に，2次元軸対称定常解析に使用したCz 実験炉全体の構造と計算格子，

および，3 次元非定常解析に使用した計算格子と解析で得られた温度分布をそれぞれ示

す．固液界面近傍における B の濃度勾配を精度良く予測するために，濃度境界層内の計

算格子を細かく作成する必要がある．本解析で使用した 3 次元非定常解析では，固液界

面近傍の融液領域に対して厚み約 0.18 mmの計算格子を適用した．これは，Burton-Prime-

Slichter（BPS）理論[100]で推算された濃度境界層の厚さである約 0.38 mm よりも十分薄

い計算格子である． 
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図 6.3 (a)2 次元軸対称定常解析に使用した Cz 実験炉全体の構造（左）と計算格子

（右），(b)3 次元非定常解析に使用した計算格子と温度分布  

 

 

 

表 6.1 に，解析に使用した結晶長と各結晶長における引き上げ速度およびバルク融液

中の B 濃度をまとめる．これらの条件は，実験において用いられた条件と測定で得られ

たバルク融液中の B 濃度に対応する．図 6.4 に，成長した Si 単結晶の中心位置で{110}

面に沿って切り出した結晶長 75 mm 以下における選択エッチング後の垂直断面の写真
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を示す．灰色の領域がセル成長領域であり，結晶長 85 mm 位置から始まっていること

がわかる．図には載せていないが，結晶長 75mm 以上の領域においてセル成長は見られ

なかった．セル成長領域は，成長が進むにつれて徐々に拡大し，最終的にはおよそ結晶

長 105 mm に達した段階で結晶全体を覆っていることが確認できる．水平断面における

セル成長領域の形状は，図 6.5 に示すように円形であることがわかる．これは，過去に

報告された高濃度ドープ添加 Cz 法 Si 結晶成長時のセル成長領域と一致する[54, 101]．

また，結晶長 97 mm 付近から結晶の側面付近に牙状のセル状成長領域が形成されてい

ることがわかる．  

 

 

 

表 6.1 解析に使用した各結晶長の引き上げ速度と融液中の B 濃度 

Crystal length 

(mm) 

Pulling rate 

(mm/min) 

B concentration in the melt 

(cm-3) 

50 0.8 4.61×1020 

80 1.0 5.39×1020 

85 1.0 5.55×1020 

90 1.0 5.65×1020 

100 1.0 5.75×1020 

110 1.2 5.99×1020 
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図 6.4 結晶長 75mm 以下におけるインゴット中心を通る垂直断面（{110}面）上の写

真（灰色領域：セル成長領域，黒色領域：単結晶領域） 

 

 

 

図 6.5 結晶長 97mm におけるインゴットの水平断面（{100}面）上の写真（右半分：

非選択エッチングのみ，左半分：研磨後選択エッチング） 
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 図 6.6(a)と(b)に，解析で得られた結晶長 90 mm における固液界面直下の 10 秒間隔の

瞬間的な CSG 分布と，CSG の時間変化をそれぞれ示す．図 6.6(a)中の赤，青，緑色の 3

つの点は，CSG の時間変化を取得するためのモニタリングポイントであり，順番に固液

界面中心，1/2 半径，端位置と呼ぶ．図 6.6(a)の黒線は，CSG がゼロの等値線を示す．ま

た，青色のコンターカラーは，負の CSG 領域，すなわち組成的過冷却の状態を示す．

なお，図中の点は，図 6.6(b)の CSG の時間変化を取得するためのモニタリングポイント

である．これらの結果から，組成的過冷却領域が周期的に変動していることが確認でき

る．また，組成的過冷却になる頻度は，固液界面中心に向かうにつれて増加することが

わかる．これは，固液界面の中心領域でより長い時間，組成的過冷却の状態であること

を意味している． 

Cz 法による Si 単結晶成長では，結晶の引き上げ速度に比べて熱輸送，対流および不

純物輸送速度が大きいことから，固液界面上の状態を時間および回転平均した分布とし

て議論できる．そこで，上記で示された CSG 分布の時間変化を時間および回転平均化

した結果の分析を行った．図 6.7 に，60 秒間で時間および回転平均した CSG 分布を示

す．CSG の負の領域，すなわち組成的過冷却の領域は軸対称の円形の分布になることが

わかる．このような分布は，実験で観察されたセル成長領域の形状と一致している．こ

の結果は，時間および回転平均した組成的過冷却の状態が固液界面におけるセル成長の

形成に影響していることを示唆する． 

図 6.8 に，各結晶長の時間および回転平均した CSG 分布を示す．また，図 6.9(a)と(b)

に，固液界面中心から端位置までの半径方向の時間および回転平均した CSG 分布と縦

軸のスケールを拡大した分布をそれぞれ示す．これらの結果から，結晶長 50 mm と 80 

mm において組成的過冷却は観測されず，結晶長 85 mm から組成的過冷却が形成し，成

長の進行に伴って組成的過冷却の領域が拡大することがわかる．図 6.10 に，解析で得

られた組成的過冷却領域の半径と実験で観察されたセル成長領域の半径の比較を示す．
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結晶長 85 mm の場合を除き，各結晶長で予測された組成的過冷却の範囲は実験で観測

されたセル成長の範囲とよく一致することが確認された．結晶長 85 mm における予測

された組成的過冷却領域の半径は約 8 mm であり，実際のセル成長の範囲に比べると大

きい．さらに，結晶長 100 mm に対する解析では，実験で観測された牙状のセル成長領

域に相当する領域において組成的過冷却は予測されなかった．これらの結晶長 85 mm

と 100 mm における実験との差異については後述する． 

 

 

 

図 6.6 結晶長 90 mm における(a)10 秒ごとのある瞬間の CSG 分布，(b)固液界面中心, 

1/2 半径，端位置における CSG の時間変化 
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図 6.7 結晶長 90 mm における時間および回転平均した CSG 分布， 
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図 6.8 結晶長(a)50 mm，(b)80 mm，(c)85 mm，(d)90 mm，(e)100 mm，(f)110 mm に

おける時間および回転平均した CSG 分布 
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図 6.9 各結晶長における(a)固液界面中心から端位置までの時間および回転平均した

CSG の半径方向の分布，(b)CSG の範囲を拡大したプロット（青色背景領域：組成的

過冷却領域） 
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図 6.10 解析で得られた組成的過冷却領域の半径と実験で観測されたセル成長領域の

半径の比較 

 

 

時間および回転平均した CSG 分布を詳細に調べるために，図 6.11(a)と(b)に示すよう

に固液界面近傍における融液中の時間および回転平均した温度勾配および平衡温度勾

配の分布を分析した．平衡温度勾配の分布は，固液界面全体でほぼ均一であることがわ

かる．一方，温度勾配の分布は不均一で，固液界面の中心付近で著しく減少し，組成的

過冷却が予測された 90 mm 以上の結晶長では平衡温度勾配よりも低いことがわかる．

特に，結晶長 50 mm と 110 mm における温度勾配と平衡温度勾配は，結晶長 80～100 

mm と比べて顕著に異なっていることがわかる．これは，結晶長 50 mm と 110 mm にお

ける引き上げ速度 0.8 mm/min と 1.2 mm/min が，他の結晶長における引き上げ速度 1.0 
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mm/min と異なることに起因していると考えられる． 

まず，温度勾配の違いの原因に関して考察する．引き上げ速度が低い場合は，融液に

投入するヒーターパワーを上げる必要がある．このことから，より高温の融液が固液界

面に輸送され，固液界面付近の温度勾配が大きくなる．一方，引き上げ速度が高い場合

におけるヒーターパワーと融液温度および固液界面近傍の温度勾配の挙動は，引き上げ

速度が低い場合のそれと逆になる．実際，結晶長が 50 mm 場合では，結晶長 80～100 

mm に比べ顕著に高いヒーターパワーが予想された．一方，結晶長が 110 mm の場合で

は，顕著に低いヒーターパワーが予測された．図 6.12 に, 各結晶長における融液の 60

秒間で時間平均した温度分布を示す．ここで，紫色の領域は，1680 K 以下の温度領域を

示す．これらの結果が示すように，低い引き上げ速度の結晶長 50 mm においては，固

液界面付近の温度が他の結晶長の場合よりも顕著に高いことがわかる．一方，高い引き

上げ速度の結晶長 110 mm においては，固液界面付近の温度が他の結晶長の場合よりも

顕著に低いことがわかる． 

次に，平衡温度勾配の違いの原因に関して考察する．式(5-4)から，引き上げ速度，す

なわち固液界面での成長速度の違いにより，固液界面から排出される B の質量流束が

異なることがわかる．引き上げ速度が低い場合は，固液界面から融液に排出される質量

流束が小さくなる．これは，固液界面近傍の B の濃度勾配が小さくなり，結果として平

衡温度勾配が小さくなる．一方，引き上げ速度が高い場合における濃度勾配および質量

流束の挙動は，低い引き上げ速度のそれと逆になる． 

図 6.11 に示すように，結晶長が 80 mm から 100 mm の成長過程では，引き上げ速度

が一定であるにもかかわらず，温度勾配と平衡勾配が変化している．また，平衡温度勾

配に比べて温度勾配が顕著に変化していることがわかる．これは，温度勾配の変化が結

晶長 80 mm から 100 mm の成長過程における CSG 値の変化に大きく寄与していること

を意味している．固液界面近傍の融液中の温度勾配は，融液中の熱輸送に大きく影響さ
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れることから，各結晶長における融液中の温度分布を調べた．図 6.12 の結晶長 80 mm

から 100 mm における温度分布から，成長が進むにつれて固液界面付近の融液温度の低

い領域が拡大していることが確認される．これらの結果から，この固液界面付近の融液

中の低温領域の拡大が，固液界面近傍の温度勾配の低下に起因したと考えられる．この

低温領域拡大について，次の 2 つの要因が考えられる．一つは，結晶引き上げに伴う融

液残量の減少による融液の自然対流の強度の低下である．これにより，坩堝付近の高温

融液による固液界面付近への熱輸送量が低下したことが考えられる．もう一つは，結晶

長の増加に伴う結晶の熱抵抗の増加である．これにより，固液界面から結晶への抜熱が

減少し，引き上げ速度を維持するために必要な融液に投入されるヒーター電力が減少し，

融液温度の低下につながったと考えられる． 

図 6.9 および図 6.11(a)の結果から，全ての結晶長の場合において，固液界面端から中

心位置に向かって温度勾配が低下し，結果として CSG 値が小さくなることがわかる．

このような分布形成について，融液中の温度分布の解析結果を用いて考察を行った．図

6.12 から，全ての結晶長の場合において，固液界面端から中心位置に向かって，温度の

低い領域が拡大していることがわかる．これは，坩堝に近い高温の融液が，自然対流に

よって固液界面近くに輸送され，固液界面で徐々に熱が奪われた結果と考えられる．従

って，固液界面端位置では温度勾配が大きく，中心位置ほど温度勾配が小さくなり，図

6.11(a)に示すような温度勾配の分布が形成されたと考えられる． 

図 6.11(b)に示すように，結晶長 80 mm から 100 mm の成長過程で，平衡温度勾配が

わずかに変化していることがわかる．この結晶長の範囲では引き上げ速度が一定である

ことを考えると，融液残量の体積変化と偏析に伴う融液中における B 濃度のわずかな

上昇が平衡温度勾配の変化に影響したと考えられる． 
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図 6.11 (a) 各結晶長における固液界面中心から端位置までの時間および回転平均し

た温度勾配，(b)平衡温度勾配の半径方向の分布 
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図 6.12 結晶長(a)50 mm，(b)80 mm，(c)85 mm，(d)90 mm，(e)100 mm，(f)110 mm に

おける融液内の時間平均した温度分布 
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次に，上述した実験結果と計算結果との差異について考察を行う．まず，結晶長 85 

mm の場合において観察されるセル成長範囲と解析で予測された組成的過冷却範囲の

差異の要因について調査を行った．結晶長 85 mm でのセル成長開始部分の詳細を調べ

るため，光学顕微鏡を用いてセル成長開始点近傍の領域を観察した．図 6.13(a)と(b)に，

セル成長開始位置付近の垂直断面の光学顕微鏡写真とその写真スケールに相当する領

域における解析で得られた CSG 分布をそれぞれ示す．ここで，光学顕微鏡写真はグラ

フの向きに合わせるために逆転させている．図 6.13(a)から，固液界面中心位置で界面の

揺らぎ，すなわち固液界面の不安定性とその後のセル成長が観測される．さらに，セル

成長の範囲が徐々に外周に向かって拡大することが確認される．このような固液界面の

不安定性およびセル成長への変化は，Sb を高濃度に添加した Cz 法 Si 単結晶成長でも

観測されている[101]．図 6.13(b)から，固液界面中心位置で CSG の強度が最大となり外

周に向かって小さくなることがわかる．これらの結果は，組成的過冷却が発生した場合，

固液界面全面にセル成長が一度に発生するのではなく，CSG 強度の大きな固液界面中

心位置で最初にセル成長が起こり，CSG の強度に応じてセル成長が遅れて周囲に拡大

することを示唆する．特に，結晶長 85 mm では，他の結晶長の場合に比べて CSG の強

度が小さいため，固液界面の揺らぎおよびセル成長の開始までに時間を要する可能性が

ある． 

実験結果と計算結果の差異をもたらす他の要因として，数値解析の精度，解析に用い

た材料物性および引き上げ速度や B 濃度などの実験に関連するパラメータの精度に起

因することも考えられる．従って，これらの要因に関しては，今後より詳細に調査する

必要がある． 

 

 

 



169 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 6.13 (a)セル成長開始位置付近の垂直断面（{110}面上）の光学顕微鏡写真，(b)横軸

を光学顕微鏡写真のスケールに合わせた解析で得られた CSG 分布 
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さて，本解析では実験で観察された結晶側面付近の牙状のセル成長を予測できなかっ

た．図 6.9(a)に示すように，牙状のセル成長が見られた結晶長 100 mm の結晶側面付近

の CSG 値は高い正の値を示している．これは，この領域が組成的過冷却の状態ではな

く，その後のセル成長が起きないことを示している． 

この差異の要因を調べるために，牙状セル成長が起こる結晶長の水平断面を観測した．

実際には，図 6.14 に示すように，{110}面上の 4 つのリッジ位置でのみ牙状セル成長が

起きていることがわかった．図 6.15(a)に，牙状セル成長開始直前の結晶長 95 mm 付近

におけるリッジ領域の光学顕微鏡写真を示す．結晶側面に{111}ファセット面が見られ，

{111}ファセット面と<100>成長面との接触点（赤矢印で示す）で，固液界面の揺らぎが

確認できる．図 6.15(b)に，結晶長 102 mm 付近の牙状セル成長領域の光学顕微鏡写真を

示す．セル成長の範囲が，側面から結晶内部に拡大することがわかる．これは，95 mm

付近で確認された固液界面の揺らぎがセル成長に変化し拡大したものと考えられる．リ

ッジ領域近傍の固液界面は，原子レベルで滑らかな表面を持つ{111}端面であり，原子

レベルで粗い表面を持つ{100}成長面と比べて熱的過冷却効果が異なることが報告され

ている[110, 111]．したがって，リッジ近傍の組成的過冷却と温度勾配を正確に予測する

ためには，{111}ファセットの形状とそれに対応する熱境界条件を数値解析で考慮する

必要がある．しかしながら，使用したソフトウェアの制限によりこのようなモデリング

は困難であることから，今後の研究課題としたい． 
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図 6.14 結晶水平断面におけるリッジが発生する位置の模式図 

 

 

 
図 6.15 結晶長(a) 95 mm と(b)102 mm 付近における結晶側面近傍垂直断面（{110}面）

上の光学顕微鏡写真（赤矢印：固液界面揺らぎ） 
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小型 Cz 実験炉を用いた高濃度 B 添加 Si 単結晶成長の実験結果を通じて解析モデル

の評価を行ったが，前節で述べたように，モデルのさらなる評価が必要である．また，

本研究では，磁場印加のない小型 Cz 実験炉による Si 単結晶を用いて数値解析モデル

の評価を行った．しかし，生産されている Cz 法による Si 単結晶の直径は 200 mm を

超え，横磁場印加により融液対流の制御が行われている[98]．したがって，このような

大口径および磁場印加を考慮した解析モデルの評価が工業的には重要となる．さらに，

B 以外の工業的に重要なドーパント種である P, Sb, As などを用いた評価も今後の課題

である． 

 

  

本研究では，Cz 実験炉による高濃度 B 添加 Si 単結晶で観測されたセル成長の実験結

果を用いて組成的過冷却の解析モデルを評価した．解析で得られた各結晶長における組

成的過冷却の範囲と，実験で観測されたセル成長の範囲が良く一致することが明らかと

なった．さらに，成長過程における引き上げ速度や結晶長の変化が組成的過冷却形成に

及ぼす影響についても議論した．引き上げ速度や結晶長変化に伴う固液界面付近の温度

勾配分布が主に組成的過冷却形成に影響することがわかった． 

この解析モデルを使用することにより，組成的過冷却の形成を定量的に予測し，組成

的過冷却を抑制するための成長条件の最適化や Cz 炉構造設計を効率的に行うことが可

能である．しかしながら，本研究で構築した解析モデルでは，{111}ファセット面を持

つリッジ領域付近での組成的過冷却を正確に予測できなかった．これは，現在の解析モ

デルの限界であり，今後の研究課題である． 
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本論文は，半導体デバイスに用いられる Si 単結晶に着目し，高品質 Si 単結晶に資す

る Cz 法 Si 単結晶成長技術に関する数値解析モデルの構築とその研究を目的とした．

以下に，本研究を通して得られた知見を章ごとにまとめる． 

 

第 1 章では，半導体デバイスの基板として用いられる Si ウェーハの高品質化の課題

を概観しながら，研究背景について述べた．さらに，Si ウェーハの材料である Si 単結

晶の成長方法である Cz 法の技術的要素とそれらの課題について述べたうえで，Cz 法 Si

単結晶成長における数値解析の高品質化の必要性と意義について述べた．最後に，これ

らを受けて，課題解決に向けた本研究の目的，および本論文の構成を示した． 

 

第 2 章では，本研究の基礎となる Cz 法による Si 単結晶成長技術に関する数値解析に

ついて概説した．Cz 法による Si 単結晶成長プロセスでは，熱輸送，ガスおよび融液の

対流，不純物輸送，点欠陥形成など様々な輸送現象が結晶成長に関与している．そこで，

これらの輸送現象の数理モデル（支配方程式や境界条件）に関して述べたうえで，解析

に用いた数値解析の種類，解析手法および計算格子に関しても述べた．最後に，Si 単結

晶と Si 融液の物性をまとめた． 

 

第 3 章では，Cz 法による Si 単結晶成長中における不純物と熱応力の効果を考慮した

点欠陥挙動の数値解析モデルとその解析結果について述べた．最初に，2 次元軸対称定

常解析により，代表的なドーパント種（B，P，Sb，Sn）や内因性の不純物（O，C）の

点欠陥挙動に与える影響に関する基礎的な検討を行った．その結果，B と C を添加した

場合は，結晶内における I の支配的な領域が拡大することが明らかとなった．一方，P，

Sb および Sn を添加した場合は，結晶内における V の濃度を顕著に増加させることが明
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らかとなった．次に，同じく 2 次元軸対称定常解析により，熱応力の点欠陥濃度分布に

与える影響の引き上げ速度依存性に関する検討を行った．その結果，引き上げ速度が大

きいほど，固液界面中央での圧縮応力が大きくなり，結晶内の V の濃度が増加すること

が明らかとなった． 

 

第 4 章では，Cz 法成長プロセスにおける引き上げ中の結晶内熱応力，ドーパント濃

度，結晶直径の過渡的な変化が点欠陥挙動に与える影響に関する数値解析モデルとその

解析結果について述べた．最初に，2 次元軸対称非定常引き上げダイナミクス解析に基

づく不純物と熱応力の効果を考慮した点欠陥輸送解析モデルを構築した．次に，この解

析モデルを用いて，結晶中における代表的なドーパント種である B 濃度と熱応力の過

渡的な変化が，結晶中の点欠陥濃度分布に与える影響に関して解析を行った．その結果，

結晶に取り込まれた B 濃度と熱応力の時間変化が，結晶中の点欠陥濃度分布に影響を

与えることが明らかとなった．さらに，成長中における結晶直径の時間変化が，結晶中

の点欠陥濃度分布に与える影響に関して検討を行った．その結果，結晶側面付近におけ

る固液界面近傍の温度勾配の時間変化が，結晶中の点欠陥濃度分布に影響を与えること

がわかった．一方，結晶直径の時間変化に伴う熱応力や B 濃度の時間変化は，点欠陥濃

度分布に影響を与えないことが明らかとなった．  

最後に，ドーパント濃度や熱応力の時間変化による点欠陥濃度分布に与える影響を緩

和する方法を提案した． 

 

第 5 章では，高濃度ドーパント添加時における組成的過冷却の形成を予測する数値解

析モデルとその解析結果について述べた．最初に，3 次元非定常解析を用いて，組成的

過冷却分布の形成に関する基本的な検討を行った．その結果，固液界面近傍における融

液中の温度勾配分布が，組成的過冷却の形成および分布に大きく寄与することが明らか
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となった．次に，組成的過冷却形成の引き上げ速度，ドーパント種，ドーパント濃度の

依存性に関する系統的な解析を行い，本解析モデルの妥当性を従来の理論モデルを参考

にして評価した．さらに，組成的過冷却に対する結晶回転速度や横磁場印加の効果に関

する解析を通じて，組成的過冷却を抑制する方法に関する検討を行った．結晶回転速度

に関する解析結果から，回転速度が高いほど，固液界面直下の温度勾配が大きくなると

ともに平衡温度勾配が小さくなり，組成的過冷却が抑制されることが明らかとなった．

また，横磁場印加に関する解析結果から，横磁場印加により組成的過冷却が抑制される

ことが明らかとなった．最後に，本解析を通じて得られた知見をもとに，組成的過冷却

を抑制する方法を提案した． 

 

第 6 章では，小口径の高濃度 B 添加 Si 単結晶成長に関する実験結果と，組成的過冷

却の解析モデルの評価について述べた．実験で観測されたセル成長と解析で得られた組

成的過冷却の範囲の比較から，組成的過冷却の解析モデルが実現象を良く説明できるこ

とがわかった．さらに，解析結果を通して，成長中の引き上げ速度や結晶長の変化が組

成的過冷却形成に及ぼす影響についても検討を行い，引き上げ速度や結晶長変化が組成

的過冷却形成に影響することがわかった． 

最後に，本研究で構築した解析モデルの限界とその原因に関して議論した．本解析モ

デルでは{111}ファセット面を持つリッジ領域付近での組成的過冷却を正確に予測でき

なかった． 

 

本研究を通して得られたこのような知見から，本研究の学術的意義と産業的価値は次

のようにまとめられる． 

 本研究で構築した Cz 法 Si 単結晶成長の数値解析モデルにより，Cz 法 Si 単結晶成長

中における点欠陥濃度分布のドーパント種，濃度，熱応力の引き上げ速度依存性の効果
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を定量的に説明できた．さらに，ドーパント濃度，熱応力および結晶直径の過渡的な変

化が点欠陥濃度分布に与える影響や，高濃度ドーパント添加時の組成的過冷却の発生を

予測することが可能となった． 

このような Si 結晶成長中の点欠陥挙動や組成的過冷却形成を実験的に観測すること

は困難である．それゆえ，これらの現象を定量的に評価できる Cz 法 Si 単結晶成長の数

値解析モデルを構築できたことは，学術的に高い意義を有し，産業的にも価値がある．

本研究成果は，点欠陥濃度分布や組成的過冷却の形成に関わる物理現象を深く理解する

ための重要な知見を与えるとともに，高品質かつ高歩留まりな Si 単結晶の製造を実現

するうえで有益と結論する． 
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