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論文要旨

今日の情報産業を支える半導体デバイスは微細化と集積化によりメモリの大容量化を実現し
てきたが，従来技術の延長ではその微細化集積化も数年の内に限界を迎えることが指摘されて
おり，新しい技術の確立が待ち望まれている．その一つとして，従来のデバイスでは別々に利
用されている電子の電荷とスピンの双方を利用した新しい電子デバイスを創製しようという試
みが“スピントロニクス”という分野として提案されている．このスピントロニクスを実現す
るためにはスピン秩序がマクロに現れる材料，即ち強磁性を示す材料が必要である．その候補
の一つとして，母体となる半導体結晶の一部を磁性元素に置き換えた物質群である希薄磁性半
導体 (DMS)が注目されている．現在まで様々なホスト半導体と磁性元素の組み合わせが研究さ
れているが，中でも II-VI族半導体である ZnTeに Crを添加したDMS (Zn,Cr)Te は，理論的
にも高温での強磁性転移が予測されており，我々のグループを含めたいくつかのグループが強
磁性転移を報告している．特に齋藤らによってCr濃度 20% の (Zn,Cr)Teにおいて室温付近の
キュリー温度 ( TC ) が報告され，スピントロニクス実現材料として注目されるようになった．
これまでの齋藤らと我々の研究結果により (Zn,Cr)Teにおける強磁性発現が確認され，またそ
の強磁性がDMSとしての性質であって析出物等によるものではないことが明らかになってい
る．しかしながら，(Zn,Cr)Teの強磁性の発現メカニズムについては未解明な部分が多く存在
する．
そこで本研究では，この物質の強磁性発現メカニズムに関する知見を得るために荷電不純物

のドーピング及び成長時の分子線供給比の変化による強磁性特性の変化を観測した．その結果，
(Zn,Cr)Teの強磁性は荷電不純物のドーピング及び成長時の分子線供給量比をストイキオメト
リーからずらすことによって磁性は大きく変化することがわかった．さらに，試料内のCr組成
分布の変化及びMCDスペクトルの変化を調べることにより，この物質の強磁性発現メカニズ
ムと強磁性特性の制御の可能性について検証した．TEM及び EDSによる構造観察と Cr分布
観察の結果， TC の低い試料ではCr分布は比較的一様であるのに対し， TC のより高い試料で
は不均一な Cr分布が観測され，30∼50nm程度の Cr-rich領域が形成されていることが確認さ
れた．Cr-rich領域の形成と強磁性との相関は，Cr間に強磁性相互作用が短距離の範囲で有効
にはたらくと仮定することで解釈することができる．すなわち，Cr-rich領域はそのCr間の距
離が短いためCr-rich領域が単磁区構造を形成し，超常磁性的に振舞う．このことにより強磁性
特性が増強されていると解釈される．また，Crの不均一分布の形成の起源は，Cr間に引力が
働く場合でのスピノーダル分解による相分離のためであると考えられる．本研究の実験結果の
ように Cr分布の均一性に違いが生じる原因については，荷電不純物のドーピングや成長条件
によってCrの価数が変化し，Cr間の引力的相互作用が変化したためであると考えられる．ま
た，各試料のMCDスペクトルを比較した結果，比較的Cr濃度の高い試料ではCrの 3d軌道を
介した遷移が見られたが，この遷移は Cr濃度の減少さらにはNドーピングにより減衰してい
き，代わってアクセプタ準位から伝導帯への遷移が顕著に現れた．また，磁場依存性において
も強磁性的振る舞いから常磁性的なものへと変化した．この結果は，Crの 3d準位中の電子密
度がNをドープすることにより減少したことを示している．
以上の結果から (Zn,Cr)Teの強磁性発現モデルを考察した．アンドープの (Zn,Cr)Teに対し
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て提唱されている二重交換相互作用を基にしたメカニズムでは，強磁性特性は Cr3d準位中の
電子密度に依存すると考えられてる．Nドープにおける強磁性の抑制は過剰なホールの供給に
よりこの準位中の電子密度が減少し，さらに消失したためであると考えられる．一方，Iドー
ピングに関しては電子の供給によるCr3d の電子密度の増加によりCr間の引力的相互作用が変
化したため，Cr分布が不均一になり強磁性が増強されたと考えられる．
本研究では Zn1−xCrxTeの強磁性起源を解明する重要な知見が得られた．荷電不純物ドーピ

ングによりその強磁性特性は大きく変化し，Nによる強磁性抑制は前述のモデル通りフェルミ
レベルの下方へのシフトによるもので，Iによる強磁性の増強はCr-rich領域の形成によるもの
であることが明らかとなった．加えて，本研究の結果は Zn1−xCrxTeの外因性の作用による強
磁性の制御の可能性を示すものである．すなわち，外部からのキャリアを注入することによっ
てフェルミレベルを外部からシフトさせ，強磁性を制御できる可能性が考えられる．また，成
長条件により磁性ナノクラスターの形成を制御することで大きく強磁性を変化させることがで
きると考えられる．
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第1章 序論

1.1 はじめに

1.2 本研究の背景

スピントロニクス

室温強磁性半導体の探索

(Zn,Cr)Te

1.3 研究目的

1.4 本論文の構成
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第 1 章 序論

1.1 はじめに
本研究は強磁性半導体 (Zn,Cr)Teの磁性メカニズムを解明しスピントロニクスにおける実用

可能性を検証することを目的とした研究である．
現在のエレクトロニクスでは，電子の電荷とスピンは半導体材料と磁性体材料でそれぞれ別々

に利用されてきた. しかし近年，電子の電荷とスピンを同時に利用する次世代のデバイス技術
“スピントロニクス”が提案され,その実現に向けて世界中で活発に研究が行われている．この
ような次世代デバイスの実現には,電子のスピンを制御するために室温以上で強磁性を示しか
つ電荷制御もできる物質が必要でり，このような材料の有力な候補として希薄磁性半導体と呼
ばれる物質群が有望視されている．
希薄磁性半導体のうち本研究の対象としたのは，II-VI族化合物半導体 ZnTeに磁性元素 Cr

を添加した (Zn,Cr)Teである．これまでに我々を含むいくつかのグループによってこの物質の
強磁性発現が報告されているが，この物質の強磁性特性の発現メカニズムについては未解明な
部分が多く存在している．
そこで，本研究ではこの (Zn,Cr)Teに対し荷電不純物ドーピング及び成長時の分子線供給量

比の変化による強磁性特性の変化を観測し，その変化の原因を多角的に検証した．検証の方法
として，試料の断面を高分解能透過型電子顕微鏡 (HRTEM)を用いて観察し，エネルギー分散
型X線分光 (EDS)法を用いて試料中の Crの分布を調べることにより Cr分布と強磁性特性と
の相関関係を考察した．また，磁気光学効果として磁気円二色性 (MCD)を測定し，そのスペ
クトル及び磁場依存性からドーピングや成長条件による Crの d準位中の電子密度の変化を調
べた．これらの結果を基に (Zn,Cr)Teの強磁性発現メカニズムを考察した．
本章では，本研究の目的を理解する上で必要な背景を述べた後，研究の目的及び本論文の構

成を示す．

1.2 本研究の背景

1.2.1 スピントロニクス

今日の IT産業を支える電子デバイスにおいて半導体と磁性体の果たす役割は非常に大きい．
半導体デバイスは半導体中の電子の電荷を使って情報の伝達や演算処理を行う．他方，HDDな
どに代表される磁性体を用いた電子デバイスでは磁性体中のスピンを用いて情報処理を行って
いる．これら電子の二つの自由度，すなわち電荷とスピンをそれぞれ利用したこれらの材料の
研究はこれまで必ずしも一体となって進められてきたわけではなく，むしろ半導体分野，磁性
体分野として独立に進められ発展してきた．
磁性体分野では，様々な材料を探索することによりデバイスの高性能化を目指した研究がな

されてきた．1980年代後半にFertやGrünberg らによってFe/Cr多層膜が磁場によって電気抵
抗が大きく変化する巨大磁気抵抗効果（giant magnetoresistance effect : GMR) [1，2] が発見
され，さらに 1995年にはMiyazakiらによってGMRよりもさらに大きな磁気抵抗比を示す室
温でのトンネル磁気抵抗効果（tunnel magnetoresistance effect : TMR）[3] が報告された．こ
れらのことが引き金となって従来型の磁性体そのものの応用ではなく，磁性研究に伝導の寄与
を組み込んだ研究が注目されるようになった．一方半導体分野では，今日まで DRAMに代表
されるように Siの微細化と集積化によりメモリの大容量化を実現してきた．しかし，従来技術
の延長ではその微細化集積化も数年の内に限界を迎えることが指摘されており，この限界を打
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1.2 本研究の背景

破すべく磁性半導体の研究に見られるようにスピンの重要性が認識され，新デバイスの研究が
注目されている．
このような経緯から半導体分野と磁性体分野の垣根を越えた新デバイスの研究・開発が盛ん

に行われるようになり，この分野は“スピントロニクス”と呼ばれ活発に研究がなされている．
スピントロニクスとは従来のデバイスでは別々に利用されている電子の電荷とスピンの双方を
利用した新しい電子デバイスを創製しようという試みであり，近年の高度に進んだ材料成長技
術とナノスケールサイズの微細構造作製技術の進歩はこの分野の可能性をより一層高めている．
スピントロニクスは大きく金属ベースと半導体ベースの領域に分けられ，それぞれ“金属系ス
ピントロニクス”と“半導体スピントロニクス”と呼ばれることがある．前者は磁気抵抗効果
を利用したMRAM(magnetroresistive randam access memory)とHDD(hard disk drive)用の再
生磁気ヘッドに関するものが主である．2007年にこの分野の発展のトリガーとなったGMR発
見に対し前述の FertやGrünberg らがノーベル賞を受賞したことからもわかるように，この分
野の成果は非常に注目を集めており，また着々とその成果が実用化されている．一方，後者は
磁性半導体の種々の性質を利用し半導体材料へのスピン注入を目指す分野である．こちらの分
野は金属系スピントロニクスのさらに先を見据えた研究といえ，実用化に至るまでさまざまな
課題が残されており今後も継続的な研究が必要な分野である．本研究はこの半導体スピントロ
ニクスのベース材料の開発として位置づけられる．半導体半導体半導体半導体デバイスデバイスデバイスデバイス(電荷電荷電荷電荷) 磁性体磁性体磁性体磁性体デバイスデバイスデバイスデバイス(スピンスピンスピンスピン)

スピン伝導
スピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクスSpintronicsSpintronics

半導体半導体半導体半導体デバイスデバイスデバイスデバイス(電荷電荷電荷電荷) 磁性体磁性体磁性体磁性体デバイスデバイスデバイスデバイス(スピンスピンスピンスピン)
スピン伝導

スピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクススピントロニクスSpintronicsSpintronics
Fig. 1.1: スピントロニクスの概念図

1.2.2 強磁性半導体の探索

半導体スピントロニクスを実現するためにはスピン秩序がマクロに現れる材料，即ち強磁性
を示す材料が必要である．その要件を満たす材料は金属や絶縁体でも数多く存在し，また利用
されているが，磁性またはスピン機能を持つ半導体が作製できれば現存の半導体エレクトロニ
クスとの整合性から大きなメリットが期待できる．そのため半導体でありながら強磁性を示す
材料の探索が，理論・実験の両面から盛んに行われている．
その候補の一つとして，母体となる半導体結晶の一部を磁性元素に置き換えた物質群である

希薄磁性半導体 (Diluted Magnetic Semiconductor:DMS)が注目されている．DMSは，磁性元
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素の局在スピンとキャリアスピンとの相互作用 (sp-d 交換相互作用)により巨大 Zeemann分裂
や巨大ファラデー効果などの特異な物性を示す物質として以前からよく知られている物質群で
あったが，大野らによる III-V族DMS(Ga,Mn)Asの強磁性転移の報告 [4，5] 以来，スピント
ロニクスを実現する材料として注目されるようになった．
この分野で最も盛んに扱われているのがMn添加の III-V族系の物質群 [6] であるが，それ

らの強磁性転移温度 TC は室温よりもはるかに低く [7，8] ，実用性を考慮すると材料としての
要件を満たしているとはいえず，基礎研究の域を出ない．そのため，より高い TC をもつ強磁
性DMSの探索が実験及び理論の両面から活発に行われている．

1.2.3 (Zn,Cr)Te

強磁性半導体の物質探索においては現在まで様々なホスト半導体と磁性元素の組み合わせが
研究されている．中でも II-VI族半導体である ZnTeにCrを添加したDMS (Zn,Cr)Te は，理
論的にも高温での強磁性転移が予測されており [9，10] ，我々のグループを含めたいくつかのグ
ループが強磁性転移を報告している [11–13]．特に齋藤らによってCr濃度 20%のZn1−xCrxTe(

x=0.20)が室温付近の TC を持つと報告され [12] ，スピントロニクス実現材料として注目され
るようになった．
しかしながら，前述の齋藤らの強磁性転移報告では，Cr濃度は x=0.035, 0.20のみの報告で，

Cr濃度を変化させた際の構造の変化や磁気特性の詳細などについては報告されていなかった．
そこで我々のグループではこれまでに，分子線エピタキシー (MBE)法を用いCr組成を系統的
に変化させた Zn1−xCrxTeの薄膜を作製し磁気特性を測定することで，この物質の詳細な構造
特性及び磁気特性を明らかにした．超伝導磁束量子干渉計 (SQUID)による磁化測定では，磁化
曲線にヒステリシスが見られ，強磁性的振舞いが確認された．また，Cr組成の増加に伴って飽
和磁化や保磁力は増加した．さらにArrott Plotにより見積もられる TC はCr組成にほぼ比例
して増加し，Cr組成 17% で最高の TC = 275Kが得られた [13–16] ．この結果は前述の齋藤ら
による報告と矛盾しないものであった．
これまでの齋藤らと我々の研究結果により (Zn,Cr)Teにおける強磁性発現が確認され，また

その強磁性がDMSとしての性質であって析出物等によるものではないことが明らかになった．
しかしながら，(Zn,Cr)Teの強磁性の発現メカニズムについては未解明な部分が多く存在する．
(Zn,Cr)Teは非常に高抵抗でキャリアがほとんど存在しないことから，Mn添加の III-V族DMS

系で考えられているキャリア (ホール)誘起による強磁性発現とは異なる起源を持つと考えられ
ている．(Zn,Cr)Teのような絶縁性の強磁性半導体に対しては超交換相互作用による機構 [9] と
二重交換相互作用による機構 [10] が提唱されている．超交換相互作用は絶縁状態でも作用する
ため観測された伝導特性とは矛盾しないが，その相互作用は非常に弱く 300Kに達する TC を
説明することは困難である．一方，二重交換相互作用を基にした機構は，Crイオンにより導入
されたCr3d準位がバンドギャップ中に形成され，それが部分的に占有されることにより強磁性
状態が安定化すると言う機構である．この場合，深い準位の波動関数の局在性を反映してほぼ
最近接Cr間のみに相互作用がはたらく．この機構を基にした計算された TC は実験で得られた
TC と良く一致しており [17] ，この機構を基に (Zn,Cr)Teの強磁性発現を考察することが妥当
であると考えられている．

6
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1.3 研究目的
以上のような背景からスピントロニクス実現材料候補として有望視されている (Zn,Cr)Teの

強磁性発現メカニズムの解明が必要とされている．そこで本研究では，成長条件の変化による
強磁性特性の変化を観測し，その変化の原因を多角的に検証することで，この物質の強磁性発
現メカニズムに関する知見を得ることを目的とした．

Fig.1.2に本研究の概略図を示す．本研究では，まず (Zn,Cr)Teへの荷電不純物ドーピング及
び成長時の分子線供給量比を変化させ強磁性特性の変化を測定した．ここで得られた強磁性の変
化に対し，次に二つの観点からその変化の原因の解明を目指した．まず，試料の断面をHRTEM

を用いて観察しEDS法を用いて試料中のCrの分布を調べることにより，Cr分布と強磁性特性
との相関関係を考察した．また，磁気光学効果として磁気円二色性 (MCD)を測定し，そのス
ペクトル及び磁場依存性からドーピングや成長条件による Crの d準位中の電子密度の変化を
調べた．以上の結果から，(Zn,Cr)Teの強磁性発現機構を考察した．

3.磁気光学特性によるCr3d準位の電子密度の評価（第6章）Cr3d準位中の電子密度 ⇔ 強磁性特性

荷電不純物ドーピング窒素( N ) ・ヨウ素( I )分子線供給比の変化[Te]/[Zn] ⇒ 強磁性特性の変化
1.荷電不純物のドーピングによる強磁性特性の制御(第4章)

2. TEM/EDSによるCr組成分布観察(第5章)Cr組成分布 ⇔ 強磁性特性
原因の解明

(Zn,Cr)Teのののの強磁性発現機構強磁性発現機構強磁性発現機構強磁性発現機構
3.磁気光学特性によるCr3d準位の電子密度の評価（第6章）Cr3d準位中の電子密度 ⇔ 強磁性特性

荷電不純物ドーピング窒素( N ) ・ヨウ素( I )分子線供給比の変化[Te]/[Zn] ⇒ 強磁性特性の変化荷電不純物ドーピング窒素( N ) ・ヨウ素( I )分子線供給比の変化[Te]/[Zn] ⇒ 強磁性特性の変化
1.荷電不純物のドーピングによる強磁性特性の制御(第4章)

2. TEM/EDSによるCr組成分布観察(第5章)Cr組成分布 ⇔ 強磁性特性
原因の解明

(Zn,Cr)Teのののの強磁性発現機構強磁性発現機構強磁性発現機構強磁性発現機構
Fig. 1.2: 本研究のの概略図

1.4 本論文の構成
本論文はこの第 1章から第 7章までの全 7章から構成されている．以下に各章の概要を述べ

る．

• 第 1章 序論
本章．本研究の背景と目的，本論文の概要と構成についてまとめる．
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• 第 2章 (Zn,Cr)Teの基礎物性
この章では，母体となる II-VI族化合物半導体の物性，本研究の研究対象である (Zn,Cr)Te

の母体半導体である ZnTeの物性について述べ，最後に本研究の前提となる (Zn,Cr)Teの
基礎物性及び理論的背景について述べる．

• 第 3章 試料作製方法と構想・組成評価
この章では，本研究で共通に行った実験手法について述べる．MBE法による試料の作製
方法および試料の基礎物性としてX線回折による構造評価および試料内の不純物濃度の
測定方法について述べる．

• 第 4章 実験結果�　荷電不純物ドーピングによる強磁性特性の制御
本研究では，ZnCrTeの強磁性特性の成長条件による変化について述べる．Crのみをドー
プしたアンドープ試料ではその成長時の Znと Teの分子線供給量比を変化させた場合の
強磁性の変化について述べる．その後，ドナー性不純物としてヨウ素を，またアクセプタ
性不純物として窒素をドープした試料についてその試料特性と不純物濃度に対する強磁
性特性の変化について述べる．

• 第 5章 実験結果 II　TEM/EDSによるCr組成分布観察
この章では，第 4章で明らかとなった強磁性特性の変化，特に強磁性増強についてその原
因を探るため試料の断面構造と内部の Cr分布観察を行い，その Cr分布と強磁性特性の
相関関係について考察を行う．考察として，Cr不均一分布と強磁性増強の関係について，
不均一分布の起源及び不均一化の起源についてそれぞれ述べる．

• 第 6章 実験結果 III　磁気光学特性によるCr3d準位の電子密度の評価
この章では，第 4章で述べられた強磁性特性の変化，特に強磁性抑制の原因を磁気光学効
果として磁気円二色性による評価を行うことで調べた．

• 第 7章 結論
第 4章での成長条件による強磁性特性の変化を第 5章で示したCr分布及び第 6章で示し
た磁気光学特性の結果から考察し，(Zn,Cr)Teの強磁性発現起源について統一的な見解を
示す．さらに，この結果から考えられる (Zn,Cr)Teの今後の可能性について述べる
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第2章 基礎物性

2.1 II-VI族化合物半導体

2.2 ZnTe

2.3 希薄磁性半導体

歴史

希薄磁性半導体中のd電子の準位

希薄磁性半導体の磁性

強磁性半導体の現状

2.4 (Zn,Cr)Teの基礎物性

これまでの (Zn,Cr)Teに関する実験的報告

(Zn,Cr)Teの強磁性発現機構
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第 2 章 基礎物性

本章では，本研究の研究対象である (Zn,Cr)Teの母体半導体 ZnTeの基本的な物性について
説明する．まず，ZnTeの属する II-VI族化合物半導体の一般的な性質を述べ，その後 ZnTeの
性質について述べる．最後に，本研究までに報告された (Zn,Cr)Teの強磁性特性についてまと
める．

2.1 II-VI族化合物半導体
本節では，本研究の母体半導体 ZnTeを含む II-VI族化合物半導体の基礎的な物性を述べる．

特に II-VI族化合物半導体に共通な自己補償効果については第 4章で重要な意味を持つ．
II-VI族化合物半導体は Zn,Cd,及びHgなどの II族元素とO,S,Se,TeのVI族元素からなる半

導体群を指す．
II-VI族化合物半導体は，全て Γ点に伝導帯の底と価電子帯の頂上を持つ直接遷移型のバン

ド構造をもつ．また，バンドギャップは，Fig.2.1 に示すように，HgTeの-0.30eVから ZnSの
3.8eVまで広範囲であるため，赤外領域ー可視光ー紫外線領域の広い範囲をカバーしている．ま
た，混晶を作製することによりバンドギャップを連続的に制御することが可能である．これらの
ことから，II-VI族化合物半導体は光半導体デバイスへの応用が期待されている材料群である．

Fig. 2.1: II-VI族化合物半導体のバンドギャップと格子定数の関係

II-VI族化合物半導体はウルツ鉱型と閃亜鉛鉱型のどちらかの構造をとり，ZnSのように双方
の結晶エネルギーの差が小さい物質では積層欠陥を含んで両方の構造が存在するものもある．
ZnO，CdS，CdSeはウルツ鉱型構造が支配的なのに対して，ZnSe，ZnTe，CdTe，HgTe，HgSe，
HgSは閃亜鉛鉱型が支配的である．

II-VI族化合物半導体の II族元素とVI族元素は，1つの原子あたり平均して 4つの価電子を
持ち，四面体配位をとることによって安定している．その四面体配位の組み方によってウルツ
鉱型と閃亜鉛鉱型の 2種類の構造に分かれる．以下にこの 2つの構造の特徴について示す．
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2.1 II-VI族化合物半導体

Fig. 2.2: ウルツ鉱型構造 (右図)とその四面体
配位 (左図)

Fig. 2.3: 閃亜鉛鉱型構造 (右図)とその四面体
配位 (左図)

• ウルツ鉱型 (wurtzite;WZ)構造 (Fig.2.2)

ウルツ鉱型構造は六方晶系の構造であり，Fig.2.2の左図のような配位を基本にしている．
結晶は，六方最密充填構造を c軸方向に 3

8
c ずらして重ねた構造をしており，II族元素の

最近接距離にVI族元素が存在する (Fig.2.2(右))．最近接原子間距離は 3
8
c もしくは

√
3
8
a

である．

• 閃亜鉛鉱型 (zinc blende;ZB)構造 (Fig.2.3)

閃亜鉛鉱型構造は立方晶の構造であり，Fig.2.3の左図のような配位を基本にしている．結
晶は面心立方構造を (a

4
, a

4
, a

4
) ずらして重ね合わせた構造をしており，II族元素の最近接

距離にVI族元素が存在する (Fig.2.3(右))．最近接原子間距離は
√

3
4

aである．

一般に，II-VI族化合物半導体の原子間結合は共有結合だけでなくイオン結合の影響も強く受
けており，共有結合性の比較的強いCdTeを除いて伝導型の制御が困難である．そのほとんどに
おいて，高キャリア濃度かつ低抵抗なn型化の実現は比較的容易であるが，高キャリア濃度かつ
低抵抗なp型化の実現は困難である．このような性質を単極性 (unipolarityまたはmonopolarity)

と呼ぶ．表 2.1に，Zn，Cd系の各 II-VI族化合物半導体における伝導型とその最大キャリア濃
度を示す．
このように伝導型の制御が困難である理由として，格子欠陥などが原因となる自己補償効果

と残留不純物による効果の 2つが考えられている．

自己補償効果 (self-compensation)

自己補償効果は格子欠陥とキャリアとの相互作用に基づくものであると考えられ，全ての結
晶中において起こる．イオン結合の強い材料では、結晶中に電気的に活性な不純物が入ると，
結晶内部の電気的中性を保つように，不純物と反対の電荷にイオン化された格子欠陥が生じる．
この過程で生じた電子と正孔は再結合してEr なるエネルギーを放出する．このとき，Er に比
べて格子欠陥の生成エネルギーEf が大きければ，不純物の添加によって格子欠陥の生成され
る割合が少なく，結晶の電気的特性の制御は容易である．逆にEf がEr より小さい場合には，
不純物の添加が格子欠陥を導くことになり，結晶の電気的特性の制御は困難になる．一般にEr

はバンドギャップEg と相関があり，またEf は格子位置の原子を他種原子の格子位置や格子間

11



第 2 章 基礎物性

Table. 2.1: Zn，Cd系の各種化合物半導体における最大キャリア濃度とドーパント
化合物 伝導型 ドーパント 基板 最大キャリア濃度 (cm−3)

ZnS
n Cl GaP 3.8 × 1017 [18]

p Li GaAs 8.0 × 1015 [19]

ZnSe
n Cl GaAs 3.0 × 1020 [20]

p N GaAs 1.0 × 1018 [21]

ZnTe
n Al p-ZnTe 4.0 × 1018 [22]

p N CdZnTe ∼ 1020 [23]

CdS
n In 8.0 × 1016 [24]

p 作製困難 —

CdSe
n 3.0 × 1018 [25]

p N GaAs 1.0 × 1017 [26]

CdTe
n I GaAs 5.8 × 1018 [27]

p N CdZnTe 1.0 × 1018 [23]

に置くためのエネルギーであるから，結晶の凝集エネルギーと関係する．このことから，バン
ドギャップの広いものほど，またイオン結合性強いものほど自己補償効果が強くなる．Fig.2.4

に各種化合物半導体のバンドギャップEg と空格子点生成エンタルピー∆Hv の関係を示す．バ
ンドギャップの広いものほど，またイオン結合性の強いものほどEg/∆Hv が大きく，自己補償
効果の影響を受けやすいことがよく分かる．
一方，空格子生成のメカニズムは主に，化合物構成元素の蒸気圧に関係しているとも考えら

れている．II-VI族化合物半導体において n型，p型の一方しか得られないのは，化合物の化学
量論的組成からの偏差が影響していると考えている．Fig.2.5に II-VI族化合物半導体の蒸気圧
特性を示す．例えば，ZnSeではVI族元素の Seの蒸気圧PSe が II族元素のZnの蒸気圧PZn よ
り高く，伝導型は n型を示す．同様のことが，ZnS，CdSについて当てはまる．一方，ZnTeで
は PZnの方が PTeより高く p型を示している．つまり，II族元素の蒸気圧より VI族元素の蒸
気圧が高いときはVI族元素の空格子点 (vacancy)が生じ，結果的に n型伝導を示す．逆に II族
元素の蒸気圧がVI族元素のものよりも高い時は II族元素の空格子点を生じ，結果的に p型伝
導を示すと考えられる．

残留不純物効果

自己補償効果説では II-VI族化合物半導体において伝導型の制御が出来ないのは，主に空格子
点などの真性欠陥が関係していると考えている．一方，Neumarkは結晶中の残留不純物が伝導
型の制御を困難にしていると考えている [30，31] ．ここで残留不純物の例として，両性のドー
パントとしてはたらく可能性のある I族元素に注目してみる．I族元素が II族元素位置に入り
アクセプタとしてはたらくものと，格子間に割り込みドナーとしてはたらくものを考える．そ
れぞれに対して別々に化学熱平衡式を求め，それらの平衡定数から伝導型や有効キャリア濃度
を求めている．ZnSeに対してLiやNaは格子間に割り込み，ドナーとしてはたらくものの方が
多いと考えられ，これらの物質を過剰にドープしてもドナーになるものとアクセプタになるも
ので互いに補償し，有効キャリア (ホール)の増加，p型 ZnSeの形成には至らない．ホール濃
度は高々1012 ∼ 1014cm−3 にしかならない．逆に LiやNaの量が残留不純物程度まで減ったと
しても，ドナーとしてはたらくものが残っているため，n型高抵抗の ZnSeしか得られない．こ
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2.1 II-VI族化合物半導体

Fig. 2.4: 各種半導体のバンドギャップと空格子
生成エンタルピー [29] ． Fig. 2.5: II-VI族化合物半導体の構成元素の蒸

気圧特性 [29] ．

れらのことから LiやNaなどの残留不純物が ZnSeなどの補償効果の主の原因になっていると
結論づけている．
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2.2 ZnTe

ZnTeは，4.2Kで 2.391eVのバンドギャップを持つ閃亜鉛鉱型構造の直接遷移型ワイドバン
ドギャップ半導体である．そのため，緑色レーザの発光材料としての研究を中心に行われてい
る．また，格子定数は 6.1037Åであり，それが基板材料として要望される大きさだったことや，
レーザの開発にともなう結晶成長においてホモエピタキシャル成長での欠陥の少ない試料の作
製が望まれることなどから，バルクの結晶成長も多く研究されている物質である．

ZnTeと他の II-VI族化合物半導体の物性定数の比較を表 2.2に示す．本項では，ZnTeの電子
状態，伝導型の制御，及び光学的性質について述べる．

Table. 2.2: ZnTe及び II-VI族化合物半導体の物性定数

化合物
結晶型 格子定数 [Å] Eg[eV] 電子親和力
結晶構造 a0 c0 4.2K 300K [eV]

ZnTe ZB 6.1037 – 2.39 2.26 3.53

ZnO WZ 3.2407 5.1955 3.44 3.2 –

ZnS:α WZ 3.820 6.260 3.91 3.8 3.90

ZnS:β ZB 5.4093 – 3.83 3.54 –

ZnSe ZB 5.6687 – 2.818 2.67 4.09

CdS:α WZ 4.1368 6.7163 2.538 2.41 4.79

CdSe WZ 4.2985 7.0150 1.841 1.74 4.95

CdTe ZB 6.481 – 1.60 1.44 4.28

HgS:β ZB 5.851 – – 2.5 –

HgSe ZB 6.084 – -0.24 -0.15 –

HgTe ZB 6.460 – -0.303 -0.14 –

電子状態

ZnTeの構成元素である ZnTeの電子配置はそれぞれ

Zn : [Ar](4d)10(4s)2

Te : [Kr](4d)10(5s)2(5p)4

である．ZnTeは 1つの原子あたり平均して 4つの価電子を持ち，四面体配位をとることによっ
て安定している．そのため，メタン (CH4 )やアンモニア (NH4 )などにみられるような sp3混
成軌道を形成する．このとき，電子状態は (4s)1(5p)3のようになるのだが，ZnよりもTeの方
が電気陰性度が大きいため (Zn:1.6，Te:2.1)，これらの sp3電子はTeの 5p軌道に入り，反対側
には Znの 5s電子が残ることになる．半導体の伝導電子は価電子帯の電子が伝導帯へ励起する
ことによって生じるが，ZnTeの場合には，Te原子側にひきつけられている電子がエネルギー
を受け取り Zn原子側に移動することによって伝導電子となる．このことから，価電子帯はTe

の 5p軌道から，伝導帯は Znの 4s軌道からなっていることがわかる．II-VI族化合物半導体で
は，II族元素よりもVI族元素の方が電気陰性度が大きく，同様の考察が成り立つ．このため，
II-VI族化合物半導体の価電子帯は p軌道的な，伝導帯は s軌道的な対称性を持ち，しばしば伝
導帯電子を s電子，価電子帯電子を p電子と呼ぶ．
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2.2 ZnTe

Fig.2.6に ZnTeのエネルギーバンド構造を示す．単純なモデルでは，p軌道は 3重に縮退し
ていることを反映して価電子帯上端は 3重に縮退している．しかし，実際には，スピン軌道相
互作用のため，この縮退が解ける．スピン軌道相互作用を考慮すると,全角運動量 jに対する固
有関数 |j, jz〉 は，|j, jz〉 = |3

2
,±3

2
〉, |3

2
,±1

2
〉, |1

2
,±1

2
〉, の 6つの状態になる．Γ点では，この 6個の

状態が，エネルギー固有関数となり，スピン軌道相互作用のために jの大きさによって 2つに
分裂する．j = 3

2
を持つ 4重縮退した高いエネルギーを持つバンドと j = 1

2
を持つ 2重縮退し

たエネルギーの低いバンドに分かれる．磁場を印加するとさらにそれぞれ 4重と 2重の縮退も
Zeemanエネルギー gµBs · H のため解ける．高エネルギー側の 4重縮退したバンドは，k 6= 0

では，スピンのみの縮退を残して分裂する．上から順に重いホールバンド (heavy hole band)，
軽いホールバンド (light hole band)，スプリットオフバンドと呼ばれている．スピン軌道相互
作用は，重元素ほど大きくなる．スピンに関する縮退は SiやGeでは解けないが，反転対称性
を持たない閃亜鉛鉱型構造をとる結晶では縮退が解ける．

Fig. 2.6: ZnTeのバンド構造 [32] ．

伝導性の制御

ZnTeは，ワイドバンドギャップの II-VI族化合物半導体で唯一ノンドープで p型の電気伝導
を示す特異な物質である．ZnTeへの p型ドーピング試料は容易に得ることができ，特に窒素プ
ラズマ源を用いたドーピングによってキャリア濃度 1020cm−3程度の試料が得られている．一
方，n型ドーピングについては，高キャリア濃度の試料を得ることは非常に困難とされている
が，近年の成長技術の進歩により様々なドーパントの n型 ZnTeが報告されるようになってい
る．以下，ZnTeへの n型ドーピングについて説明を行う．

ZnTeの n型ドーパントにはAl，Ga，Clや Iが用いられている [33–37] ．特に，Alについて
の報告が多く，ChangはMBE法を用いて ZnTe基板上に成長させた ZnTe:Alでキャリア濃度
4× 1018cm−3の試料が得られたと報告している [38] ．Alと比較すると他のドーパントについて
の報告は少ないが，KuhnらはGaAs上に IをドープしたZnTe:Iでキャリア濃度 9.2× 1010cm−3

となったことを示しており，Iも nドーパントとして期待できるとしている [36] ．表 2.3にこれ
までに報告された nドーピングした ZnTeのキャリア濃度と抵抗率を示す．
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Table. 2.3: nドーピングした ZnTeの抵抗率，キャリア濃度と移動度

ドーパント 成長法 基板
抵抗率 キャリア濃度 移動度

文献
　

[Ωcm] [cm−3] [cm2/Vs]

Cl MBE GaAs – 3 × 1016 – [37]

Al
MOVPE ZnTe

0.1 4 × 1017 150
[35]

0.3 1 × 1017 200

MBE ZnTe 0.0017 4 × 1018 150 [38]

I MOVPE GaAs 3.99 × 106 9.2 × 1010 17 [36]

光学的性質

Fig. 2.7: バルクZnTeのPLスペクトル．挿
入図は励起子領域の詳細で下図が PLスペ
クトル，上図が反射スペクトル．測定温度
は 4.2K [39] ．

前述のようにZnTeはバンドギャップが2.38eV

と可視光領域にある直接遷移型半導体であるた
め，緑色の光学素子材料として非常によく研究
されている物質である．本項では ZnTeの光学
特性として Photoluminescence(PL)について説
明する．PL測定は結晶の不純物準位などが得ら
れ，その物質の詳細なバンド構造を知る上で重
要な測定である．Fig.2.7に ZnTeの PLスペク
トルを示す．スペクトルはバンド端遷移が支配
的であり，深い準位による発光などはほとんど
見られない．まず，520.59nmと 520.34nmにそ
れぞれポラリトンの upper branch(EU

X)と lower

branch(EL
X)に関連した自由励起子発光が見られ

る．また，521.94nmに中性アクセプタ束縛励起
子 (A0,X)が現れる．

16



2.3 希薄磁性半導体

2.3 希薄磁性半導体
磁性原子が母体半導体のカチオンサイトをランダムに置換した半導体を希薄磁性半導体 (di-

luted magnetic semiconductor:DMS)と呼ぶ．通常の半導体では，一般に電子のスピンの状態
は縮退しているが，そこに磁性を有する遷移金属原子を添加すると母体半導体の sp3軌道と d

電子の状態が混成を起こす．このため希薄磁性半導体はバンドの電子状態に大きなスピン分離
をもたらすことが期待され古くから研究が行われた．
本節では，一般的な希薄磁性半導体の物性及びその磁性の起源を考えるのに必要な事項につ

いてについて説明する．

2.3.1 歴史

希薄磁性半導体の研究は，1960年代から 70年代にかけて研究が開始され，NaCl構造を有す
るPbMnTe系に代表される IV-VI族系，次いではCdMnTeに代表される II-VI族系に関する研
究が行われた．IV-VI族系では，1970年台には強磁性の発現も確認されているが，遷移金属不
純物の添加が一般には難しかったこともあり大きな発展にはつながらなかった．一方，II-VI族
系では，Mnなどの遷移金属が II族サイトを 2価の原子として置換するため，容易に高濃度の磁
性不純物を添加することが可能であり，バルクでも不純物濃度 70% までの作製が可能である．
さらに本来Mn100% のMnTeはNiAs構造を有するが，MBE法を用いて閃亜鉛鉱型構造の基
板上に成長することにより閃亜鉛鉱型構造を有するMnTeの成長も可能である．II-VI族DMS

では，磁性イオン間には反強磁性的相互作用がはたらき，通常は強磁性は観測されない．しか
し，通常の磁性体と異なり II-VI族半導体はバンドギャップを有するため，近赤外光に対する
透過率が高く，この利点を生かして小型で強力な永久磁石を内蔵させた 0.98µm帯用の光アイ
ソレーターが実用化されている．IV-VI族に関する研究は，1986年にポーランドのグループが
PbSnMnTe系でホール濃度を制御することにより強磁性が発現することが報告され，キャリア
誘起の強磁性が注目されるようになった [40] ．

Fig. 2.8: GaMnAsにおけるCurie温度
のMn依存性．

一方，III-V族半導体への遷移金属元素の固溶限界
はきわめて低く磁性イオン間に交換相互作用が期待
できるほど高濃度な不純物添加は困難であると考え
られていた．ところが，1989年になって，Munekata

らは InAsへの Mnドープを基板温度を十分下げた
MBE法を用いることにより 30% まで添加できるこ
とを示した [8]．その後 1992年になってOhnoらは p

型 InMnAsにおいて強磁性が発現していることを報
告 [4]して，にわかに半導体スピンエレクトロニクス
の可能性が注目されるようになった．その後，GaAs

にMnを添加したGaMnAsにおいてもより高いCurie

温度が観測された [5]．Fig.2.8のCurie温度のMn濃
度依存性を示す．Mn濃度が上昇すると 2%程度の濃
度から強磁性が発現し，Curie温度はMn濃度ととも
に上昇するがMn濃度が 6-7%程度を超えると再び絶
縁体となり磁性が失われる．この電荷補償の起源については，アンチサイトの Asや格子間に
存在するMnによるキャリアの補償モデルなどが提案されている．また，300℃前後の比較的
低温での熱処理により Curie温度が大幅に上昇する現象が観測されている．これらの III-V族
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半導体で観測されたキャリア誘起による強磁性の発現の研究に触発され，II-VI族希薄磁性半導
体の p型ドーピングにより強磁性が発現することが確認されている．

2.3.2 希薄磁性半導体中の d電子の準位

本節では，磁性元素のもつ d電子が非磁性半導体の中でどのような準位をとるかについて述
べる．これは次節の希薄磁性半導体の磁性において重要な意味を持つ．

d 電子と f 電子は，それぞれ 10重，14重に縮退しているが．原子番号に従って電子数が増
えるときどのように軌道に充填されるかは次のHund則に従う．

1. 不完全殻では合成スピンSが最大となるように電子が配置される

2. 1.を満たした上でLを最大とするように電子が配置される．

この規則の起源は，パウリの排他原理，電子間のCoulomb相互作用，交換相互作用，スピン
軌道相互作用にある．この電子間のCoulomb相互作用や交換相互作用は，波動関数を一体近似
の波動関数により反対称化した波動関数である Slater行列式:

Ψ(r1, r2, . . . , rN) =

∣∣∣∣∣∣∣∣∣
φ1(r1) φ1(r2) . . . φ1(rN)

φ2(r1) φ2(r2) . . . φ2(rN)
...

...
. . .

...

φN(r1) φN(r2) . . . φN(rN)

∣∣∣∣∣∣∣∣∣ (2.1)

で表される．この波動関数をもとの Schrödinger方程式に代入すると，見かけ上{
Kij =

∫∫
|φi(r)|2V (r, r′)|φj(r

′)|2

Jij =
∫∫

φi(r)∗φj(r
0)∗V (r, r′)φi(r

0)φj(r)
(2.2)

なるエネルギーが現れる．積分Kij, JijはそれぞれCoulombエネルギー，交換エネルギーと呼
ばれる．CoulombエネルギーKijは φiと φjが局在して波動関数の重なりが大きいほどすなわ
ち同じ空間部分の波動関数をもつほど大きくなることがわかる．このエネルギーは，電子相関
エネルギーまたはHubbardのUと呼ばれている．このため，電子はまず異なる空間部分の波動
関数を占める．さらに，このときスピン軌道相互作用と交換エネルギーの効果によりスピンは
同じ向きに入ることが優先される．
次に遷移金属が閃亜鉛鉱型結晶の格子位置を置換した場合を考える．Fig.2.9 に d軌道の波動

関数の方向依存性を示す．これらの軌道が閃亜鉛鉱型構造の格子サイトを置換すると最近接原
子が，正四面体の頂点に存在することになる．この空間的な配置の違いにより，5つの軌道は
混成しやすい 3つの dε軌道と，ほとんど混成しない 2つの dγ軌道の 2種類に分かれる．3つ
の dε軌道は xy, yz, zxの対称性を持ち，2つの dγ軌道は 3z2 − r2と x2 − y2の対称性を持って
いる．Fig.2.9からもわかるように dε軌道が，陰イオンの方向に伸びた軌道であるのに対して，
dγ軌道は陰イオンのない方向に伸びている．結果として dε軌道は陰イオンの p軌道つまり価
電子帯とよく混成し結合軌道 (tb)と反結合軌道 (ta)を形成する．一方，dγ軌道は混成が弱く，
局在性の強い非結合軌道 (e)となる．模式図を Fig.2.10に示す．形成された反結合軌道の一部
はバンドギャップの中に形成される．一般に価電子帯を形成する p軌道の真空準位から見たエ
ネルギーは周期律表の早い周期の元素ほど低くなり，また，d電子のエネルギーは d電子数が
増えるのにつれて低くなるため，バンドギャップに現れる d準位は，d電子が少なく周期の早い
陰イオンの系ほどバンドギャップ中で価電子帯，伝導帯から離れる．これらの準位のどこまで
電子が充填されるかは状態密度の形状と磁性元素の d電子の数に依存する．以上のことは，強
磁性DMSの電子状態を理解する上で重要である．
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( )2223 rz − ( )222 yx − ( )2xy ( )2yz( )2zx0,2 2,2,2,2 − 1,2,1,2 − 1,2,1,2 −2,2,2,2 −γd εd
( )2223 rz − ( )222 yx − ( )2xy ( )2yz( )2zx0,2 2,2,2,2 − 1,2,1,2 − 1,2,1,2 −2,2,2,2 −γd εd

Fig. 2.9: d軌道の方向依存性．

E Conduction band

Valence band
γd3 εd3Non-bonding statebonding state

Anti-bonding state

e
at

bt

E Conduction band

Valence band
γd3 εd3Non-bonding statebonding state

Anti-bonding state

e
at

bt
Fig. 2.10: 四面体配位での遷移金属原子の電子状態の模式図．遷移金属原子の d軌道と価電子
帯との反結合軌道に由来する ta状態と非結合状態の e状態がバンドギャップ中に現れる．
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2.3.3 希薄磁性半導体の磁性

前節で述べた電子状態は，II-VI族，III-V族のDMSにおいて共通と考えられる．ところが，
II-VI族では通常Mn間には反強磁性的な相互作用がはたらくのに対して，III-V族ではMn間
に強磁性的な相互作用がはたらいているように見える．この違いは，Mnは II-VI族中では II族
として II族サイトを置換するためMnの添加によってキャリアが導入されないが，III-V族中
では III族サイトを II族イオンとして置換するためMnの添加としてホールが導入されるため
である．この点が両者の磁性の大きな違いを与えていると考えられている．以下これらの物性
の磁性に関連する磁気的相互作用とその結果期待される磁性について述べる．

反強磁性的超交換相互作用

多くの II-VI族DMSの磁性はVI族原子を介して磁性イオン間にはたらく反強磁性的相互作用

H ′ =
∑
ij

JijSiSjξiξj (2.3)

により特徴づけられている，ここで ξiは格子サイト iに磁性イオンが存在する場合 1，それ以
外で 0である．分子場近似を用いて，まわりの磁性イオンのスピンを平均値 〈S〉で置き換える
と，ひとつの磁性原子のハミルトニアンは

H = gµBS · H + x〈S〉
∑

i

ziJiS (2.4)

と書ける．ここで xはイオン濃度，zi, Jiはひとつの磁性原子の第 i近接サイトの原子のサイト
の数とその間の交換エネルギーである．第 2項を分子場と考えて，磁化の平均値を表すと

〈S〉 = SBs

([
gµBH + x〈S〉

∑
i

ziJi

]
S
/

kBT

)
(2.5)

と書ける．ここでBs(x)は Brillouin関数である．高温でBs(x) ≈ {(S + 1)/3S}なる近似を用
いて，χ −→ ∞となるWeiss温度Θを求めると

Θ =
xS(S + 1)

3kB

∑
i

ziJi (2.6)

となり，高温での帯磁率はCurie-Weiss則

χ =
C

T − Θ
, C =

xN(gµB)2S(S + 1)

3kB

(2.7)

により表せる．
一方，価電子帯と d電子は，p-d交換相互作用を持つため，バンドの電子は

H = gµBHsz −
∑

i

Jis · Siξi (2.8)

から，印加した磁場により局在スピンが整列する効果が p-d交換相互作用を通してキャリアに
及ぼされる．ここで Siは d電子の持つ局在スピン，sは伝導電子のスピンである．このとき，
局在スピンのスピンを (2.5)で与えられる平均値で置き換えると，

H = geffµBHsz, geff = g +
xN0〈S〉J

µBH
(2.9)

と表すことができることから，磁場が局在スピンを偏極させた効果が p-d交換相互作用を通じ
て伝導電子を偏極させるため，あたかも磁場が 100-1000倍に増大したかのようになる．これが
巨大 Zeeman分裂などの起源である．
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2.3 希薄磁性半導体

RKKY相互作用

希薄磁性半導体における強磁性の発現は，初めポーランドのグループを中心としてPbMnSnTe

系での研究が活発に行われた [40] ．その結果，強磁性の発現が観測され，その磁性の起源は
RKKY 相互作用であると考えられた．
伝導電子が磁性不純物の d電子と混成を起こす場合，d電子の持つ局在スピンSiと伝導電子

のスピン sとの間に
Hsd = −

∑
i

Jiδ(r − ri)s · Si (2.10)

という交換相互作用がはたらく．これは sp-d交換相互作用と呼ばれる．この相互作用のため，
局在したスピンのまわりでは伝導電子はスピン偏極を起こし，磁化を生じる．この生じた磁化
はまわりの自由電子により遮蔽される．これは，自由電子系の中におかれた不純物により余分
なCoulombポテンシャルが導入された時に類似している．Coulombポテンシャルは，r → 0で
発散する深いポテンシャルである．平面波で展開すると高波数まで収束せずに非常に高波数成
分を含んでいる．このため，自由電子系は有限の Fermi波数 kF までの平面波でCoulombポテ
ンシャルを遮蔽することはできず，2kF よりも細かい構造が遮蔽されずに残る．このため不純
物原子のまわりには Friedel振動と呼ばれる電子濃度が振動しながら減衰する電荷分布が生じ
る．同じように，局在スピンにより作られたポテンシャルは，磁化を完全に遮蔽しきれず upス
ピンの電子と downスピンの電子が，それぞれ振動しながら減衰しており，その結果，その差
としての分極

m(r) =
3

2π

NgµBjk3
F

EF

Sz
(2kF r) cos(2kF r) − sin(2kF r)

(2kF r)4
(2.11)

が生じる．スピン偏極は 1/2kF の周期で振動しながら 1/r3に比例して減衰する．ここで，Nは
キャリア濃度である．
このような振動的なスピン偏極の中に別の局在スピン S2が存在すると，伝導電子のスピン

sと局在スピンS2が相互作用するので，伝導電子のスピン sを媒介として局在スピンS1とS2

の間に間接的な相互作用がはたらく．この相互作用をRKKY相互作用と呼び，

Hsd = −JsdS1 · S2 (2.12)

Jsd = −3N

π

J2k3
f

EF

(2kF r) cos(2kF r) − sin(2kF r)

(2kF r)4
(2.13)

と書くことができる．この相互作用の特徴は，相互作用の符合が距離により振動的に変化する
ことである．また，もともとの伝導電子と局在スピン間にはたらく相互作用の符号によらず，
磁性イオン間の距離が小さいときは強磁性的相互作用がはたらく．このような交換相互作用が
はたらいているとき，通常の交換相互作用と全く同じ議論を展開することができる．したがっ
て，RKKY相互作用に起因するWeiss温度Θは

Θ =
2S(S + 1)x

3kB

∑
i

J
(i)
sd (2.14)

で与えられる．この和は，結晶構造を考慮すれば容易に計算ができる．キャリア濃度が低い場
合，kF は小さくなり広い範囲に強磁性的な相互作用がはたらき，次に述べる p-d交換相互作用
モデルに漸近する．当初，III-V族DMSにおいて観測される強磁性も RKKY相互作用による
説明が試みられたが，このモデルに従って観測される Curie温度を説明しようとすると Fermi

エネルギーよりもはるかに大きい交換相互作用を仮定しなければならず，矛盾が指摘された．
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p-d交換モデル

p-d交換モデルは，Zenerによりキャリアと局在スピン系の磁性を説明するために提案したモ
デルで [41] ，Dietlらが III-V族DMSの強磁性を説明するために取り上げた [42] ．価電子帯を
構成する p軌道と局在スピンを与える d軌道の間には，p-d交換相互作用がはたらいている．こ
れが II-VI族DMSで観測される巨大Faraday効果を発生させる起源となっていることは，前項
で述べたとおりである．ところが，価電子帯にキャリアが存在する場合，この交換相互作用の
ため磁場が印加されたとき Zeeman分裂が起こるのと同様に，スピン分裂が生じ，結果として
スピン偏極が生じる．逆に，このキャリアのスピン偏極は，局在スピンに対して分子場として
はたらくため，強磁性が安定化する．
バンドの電子系と局在スピン系の間には，

H ′ = −J
∑
i,j

si · Sj (2.15)

という交換相互作用がはたらく．この相互作用は，局在スピンに対して J(〈
∑

i si〉)/gµBの磁場
がはたらいているのと等価な作用を与える．〈

∑
i si〉は，電子のスピンの総和の平均値で，up

スピンと downスピンの電子数をそれぞれ n+，n−と表すと 〈
∑

i si〉＝1
2
n+ − 1

2
n−と書ける．も

し，価電子帯が完全に電子で充填されていると，p-d交換相互作用がはたらいて upスピンと
downスピンの電子数は変化することができない．したがって 〈

∑
i si〉は，0である．ところが，

価電子帯にホールが導入されると，エネルギーの低い upスピンの電子が増加してスピン偏極
が生じるので，〈

∑
i si〉は 0で無くなる．逆に電子側から見ると，(2.15)式の交換相互作用は，

∆E = JN0x〈S〉/2のスピン分裂を生じる．∆E À kBT とすると〈 ∑
i

si

〉
=

1

2
n+ − 1

2
n− =

1

2

( ∫ EF +∆E

0

ρ(E)dE −
∫ EF−∆E

0

ρ(E)dE

)
' ρ(EF )∆E (2.16)

と書けることがわかる．M = gµBN0x〈Sz〉という関係を用いると，等価的な磁場は

J

( ∑
i si

)
gµB

=
J2ρ(EF )N0x〈Sz〉

2gµB

=
J2ρ(EF )

(2gµB)2
M (2.17)

と書ける．相互作用のない局在スピンSが単位体積あたりN0x存在する場合，磁化Mは

M = gµBN0x〈Sz〉 = gµBN0xSBs

(
SgµBH

kBT

)
(2.18)

で与えられる．ここで，Bs(x)はBrillouin関数である．Hに等価的な磁場を付け加えると，

M = gµBN0x〈Sz〉 = gµBN0xSBs

(
SgµB

kBT

(
H +

J2ρ(EF )

2(gµB)2
M

))
(2.19)

となる．TC の近傍でBrillouin関数の中身が小さいと仮定して展開すると，

M

{
1 − N0x

S(S + 1)

3kBT

J2ρ(EF )

2

}
= (gµB)2N0x

S(S + 1)

3kBT
H (2.20)

なる関係が得られる．TCは，磁化率が発散する温度なので，左辺のカッコ内を 0とおくとCurie

温度

TC ' N0x
S(S + 1)

3kBT

J2ρ(EF )

2
(2.21)
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2.3 希薄磁性半導体

Fig. 2.11: Dietlが p-d交換モデルに基づき計算した，Mnを 5% とホールを 3.5×1020cm−3添加
した p型半導体のCurie温度の予測値 [42]

が得られる．すなわちCurie温度は磁性原子の濃度 xと Fermi面における状態密度 ρ(EF )に比
例し，p-d交換エネルギー J の 2乗に比例する．

Dietlは，価電子帯の複雑なバンド構造を k · p摂動法で取り扱うことにより状態密度 ρ(EF )

を求め，p-d交換相互作用の大きさ J = N0β として格子定数 aに対して J ∝ a−3という依存
性を示すという経験則を基に様々な半導体におけるCurie温度を見積もった [42] ．その結果を
Fig.2.11に示す．Dietlは，周期律表の周期が早く，格子定数の小さいGaNや ZnOが有望な母
体材料となる事を予言した．

二重交換相互作用

Akaiは，CPA近似により混晶効果を取り込んだKKR法による InMnAsのバンド計算の結果，
状態密度が，Fig.2.12に示すようにFermi面近傍に波動関数が d電子から構成されており，Mn

のドーピングにより d軌道にホールが注入されていることから二重交換相互作用に基づく機構
を提案した [28] ．二重交換相互作用は，p-d交換モデルと同じく Zenerが提案した磁性モデル
の内のひとつで，例えばMn酸化物の磁性の起源として考えられている．定性的には，二重交
換相互作用は，次のように説明される．正 8面体配位した位置に置かれた遷移金属原子が周期
的に並んでいる場合を考える．

Fig.2.10に示したようにそれぞれの d軌道は周りの陰イオンとよく混成してエネルギーの高
い dγ軌道による反結合軌道とそれよりもエネルギーの低い dε軌道による非結合軌道に分裂し
ている．簡単のためにそれぞれひとつの軌道を考え，各原子には 2個の電子が存在する場合を
考える．電子相関と原子内の強磁性直接交換相互作用により dγ軌道 dε軌道にそれぞれ 1個づ
つ同じ向きのスピンを有する電子が入ることになる．一方，最近接原子の d軌道間には，反強
磁性的な交換相互作用がはたらくため反強磁性配列が実現される．いま，ホールをドープして
ひとつのサイトに空きを作ると，隣のサイトから電子が移動する事が可能となるが，スピンの
向きが反対であるため，原子内の交換相互作用により高いエネルギーが必要となる．もし，反
強磁性的な相互作用のエネルギーよりもキャリアの遷移エネルギーによるエネルギー利得が大
きいと全てのサイトのスピンは同じ向きを向き，強磁性が実現される．この場合，dγ軌道の電
子の金属的な伝導と強磁性が共存するという特長があり，Mn酸化物では，強磁性状態が実現
されると抵抗率が何桁にもわたって減少する現象 (colossal magneto-resistance)が説明される．
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Fig. 2.12: CPA近似により混晶効果を取り
入れた KKR法により計算された InMnAs

の状態密度 [28]

Fig. 2.13: 二重交換相互作用による強磁性
発現機構

以上で説明してきたモデルのどちらが現実的に正しいかは一概には言えない．p-d交換モデ
ルも二重交換モデルもいずれもバンドにホールが注入された結果，交換相互作用により生じる
スピン分裂が，エネルギー利得を生じるため強磁性が安定化したといえる．また，希薄磁性半
導体では遷移金属原子は規則配列しているわけではないので，本来二重交換相互作用によるス
ピンの向きを揃えさせようとする強制は起こらない．必ず，陰イオン原子との間の p-d混成が
介在しているので，今の場合ホールが注入されるバンドは pと dの両方の成分を有していると
考えられるので，両者の中間的な状態と考えるのが妥当と思われる．ただし，先に述べたよう
にホールの注入されるバンドの pと dの成分比は，半導体の母体と添加する遷移金属により異
なるので，二重交換的性格が強くなるか p-d交換的性格が強くなるかはそれらの組み合わせに
依存する．Katayama-Yoshidaらは様々な組み合わせでどちらの性格が強く現れるかを第 1原
理計算により計算している．Fig.2.14に Znをカチオンとした II-VI族半導体に遷移金属を添加
した系に対する強磁性状態とスピンがランダムな方向を向くスピングラス状態の一分子あたり
のエネルギー差を示す．この図は強磁性状態とスピングラス状態でどちらが安定かを示してお
り，プロットが正になっている場合には強磁性状態が安定であることを意味している．本研究
の (Zn,Cr)Teはこの図により強磁性状態が安定であるという予測がなされている．

2.3.4 強磁性半導体の現状

本節では，室温強磁性半導体研究の現状を説明する．希薄磁性半導体はその有力候補である
ため，希薄磁性半導体について中心的に述べる．
希薄磁性半導体の磁性体化すなわち強磁性体化は非常に興味がもたれ種々の取り組みが行わ

れているが，大きな問題点はいかに Curie点を上げ，磁化がしっかりした室温強磁性を実現す
るかである．強磁性半導体には，磁性元素としてFe，Co，Niの強磁性元素以外にV，Cr，Mn

が用いられる．このうち最も報告が多いのはMnを用いたものである．母体半導体としては IV

族，III-V族，II-VI族の他にも多くのものが用いられている．試料作製上の難しい点は，磁性
原子で半導体原子の一部を置換するわけであるが，置換せずに半導体中に磁性原子が析出して
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Fig. 2.14: Zn系化合物半導体に遷移金属を添加した場合の強磁性状態とスピングラス状態のエ
ネルギー差 [43] ．

しまうことである．そうすると，本来のDMSの性質ではなく析出物の磁性を見てしまうことに
なる．特に，室温強磁性DMSを得るためには磁性元素濃度をある程度多くする必要があり，試
料の作製と物性評価を注意して行う必要がある．DMSであるか否かは構造解析に加えて，sp-d

交換相互作用がはたらいているか否かを調べる必要がある．これには，磁気光学効果として磁
気円二色性 (magnetic circular dichroism:MCD) の測定が有効であるとされている．原理などに
ついては，第 6章で詳しく説明する．一方，磁性の評価は磁化測定により行っている．特にこ
の研究では，室温強磁性の実現に興味があるため，Curie温度 TC の決定は重要である．強磁
界を印加して測定したM -T 曲線から TC を決定すると誘導磁化のため TC は高く見積もられて
しまう．．そのため，磁性半導体の強磁性転移温度の決定には後述する Arrott Plotによる手法
が最も信頼されている．
表 2.4にこれまでに報告されている希薄磁性半導体のCurie温度を母体の半導体のグループご

とに示す．表に見るように多くのDMSで室温強磁性が実現されていることになるが，MCD測
定により sp-d交換相互作用が確認されているのは，(Ga,Mn)As,(In,Mn)As,(Zn,Cr)TeやGeMn

など数例である．

25



第 2 章 基礎物性

Table. 2.4: 現在までに研究されている主な磁性半導体
グループ 物質 結晶構造 Curie温度 (K) 文献

IV

Ge1−xMnx Diamond >400(x = 0.06) [44]

SiC+M
Zinc-blende

50(5%Ni),250(5%Mn)
[45]

(M=Ni,Mn,Fe) 270(5%Fe)

II-VI

Zn1−xMnxTe

Zinc-blende

10(x = 0.019), [46]

Zn1−xCrxTe 15(x = 0.35),300(x = 0.20) [11，12]

Be1−xMnxTe 2.4(x = 0.1Mn) [47]

Wurtzite

>350(x = 0.15V) [48]

Zn1−xMxO >350(x = 0.25V) [49]

(M=V,Mn,Co) >300(x = 0.1CoFe) [50]

550(x = 0.15Fe+0.01Cu) [51]

III-V

Ga1−xMnxAs

Zinc-blende

173(x = 0.09) [52]

118(x = 0.05),140(x = 0.06)
[53]

120(x = 0.08)

In1−xMnxAs 35(x = 0.05),333(x = 0.14) [54，55]

In1−xMnxSb 85(x = 0.028) [56]

Ga1−xMnxP 250(x = 0.094) [57]

Ga1−xMnxN

Wurtzite

300(x = 0.03) [58]

Ga1−xCrxN 280(x = 0.03) [59]

Al1−xCrxN
>350(x =?) [60]

>900K [61]

V2VI3
Bi2−xFexTe3

Rombohedral
12(x = 0.08) [62]

Sb2−xVxTe3 24(x = 0.03) [63]

IV-VI
Pb1−x−ySnyMnxTe Rock salt 32.7(y = 0.72, x = 0.12) [64]

Ge1−xMnxTe Amorphous 150(x = 0.5) [65]

II-IV-V2

Cd1−xMnxGeP2

Chalcopyrite

>300(x = 0.17) [66]

ZnSiN2 + 5%Mn
200∼280(5%Mn) [67]

ZnGeSiN2 + 5%Mn

II-IV-VI3 BeTi1−xFexO3 Perovskite >300(x = 0.43) [68]
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2.4 (Zn,Cr)Teの基礎物性

2.4 (Zn,Cr)Teの基礎物性
本節では，本研究の前段階として報告された (Zn,Cr)Teに関する研究について述べる．初め

に，これまで実験的に明らかにされている (Zn,Cr)Teの物性ついて述べ，その後にこの物質に
ついて理論的に報告されている強磁性発現機構について述べる．

2.4.1 これまでの (Zn,Cr)Teに関する実験的報告

結晶構造及びバンド構造

DMS (Zn,Cr)Teは化合物半導体 ZnTeの Zn原子の一部を遷移元素Crで置換した物質で，そ
の結晶構造は母体である ZnTeの結晶構造を維持し閃亜鉛鉱型構造をとる．現在までのところ，
閃亜鉛鉱構造をとることが確認されているCr濃度の上限はCr20% までであり，その上限につ
いては現時点では明らかになっていない．(Zn,Cr)Teの格子定数の変化については詳しくは後
述するが ZnTeの格子定数 6.1037Åよりも一般に大きくなる傾向にある．また，ZnTeにCr原
子を導入する場合を単純に考えるとCr原子はCr2+(3d4)イオンの形で Znサイトに置換してい
ると考えられる．孤立Cr原子の外殻電子状態は (3d)5(4s)1であるが，アニオンであるTeと sp3

混成軌道を形成して共有結合するためには電子が 2つ必要であることから，4s電子 1つと 3d電
子 1つが結合に寄与して Cr2+になることで，系はエネルギー的に最も安定化すると考えられ
る．しかし，実際の結晶中でのCrの荷電状態については成長条件やCr濃度などによって異な
ると考えられる．この結晶中のCrの荷電状態については第 5章で強磁性特性との相関と共に詳
しく述べる．

Fig. 2.15: Saitoらによる Zn1−xCrxTeの格子定数のCr濃度依存性 [11]

1996年にMacらによって Zn1−xCrxTeのBulk結晶において sp-d交換相互作用の確認が報告
された [69] ．この試料はBridgman法で熱平衡状態での結晶成長により作製されたものである．
しかし当時の xの組成範囲はおよそ x = 0.001が最大であり，それ以上 Crを添加しても析出
物が生じてしまうことからDMSとしての高濃度Cr試料の作製は困難であった．しかし，近年
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第 2 章 基礎物性

Fig. 2.16: 我々のグループによる Zn1−xCrxTeの格子定数のCr濃度依存性 [13]

MBE法などの非熱平衡状態での薄膜成長により x = 0.20に達するDMS Zn1−xCrxTeの作製報
告が Saitoら [12] や我々のグループによりなされるようになった．
仮にドープしたすべての Cr原子が Znサイトに置換されると仮定すると Crのイオン半径は

Znのそれよりも大きいため，閃亜鉛鉱構造の Zn1−xCrxTeの格子定数は xの増加に伴い単調に
増加していくと予想される (Vegard則)．Saitoらによると，Zn1−xCrxTeでは x = 0.04までは
Vegard則に従うことが実験的に示されている [70] (Fig.2.15)．ここで得られた結果からx = 1.00

に外挿することで見積もられた仮想上の閃亜鉛鉱構造 CrTeの格子定数は 6.28Åになるとされ
ている．ZnTeとここで見積もられたCrTeの格子定数の比は aCrTe/aZnTe = 1.029となり，これ
は Shorenらによって第一原理計算を用いて計算された結果 aCrTe/aZnTe = 1.024 [71] とよい一
致を示す．格子定数のCr組成依存性については我々のグループによりより詳細に調べられてお
り [13] ，それによるとおよそ x = 0.015程度まではVegard則に従い，それ以上のCr濃度では
Vegard則には従わず，ZnTeの格子定数に漸近していく (Fig.2.16)．格子定数が x = 0.015以上
で Vegard則に従わない理由は，積層欠陥の形成によって格子歪の緩和が生じるためであると
解釈される．Vegard則に従う上限値が Saitoらと我々で異なる点については，格子歪の影響が
大きいと考えると緩衝層の厚さや成長前の基板の状態などによりこのような相違が生じている
可能性が考えられる. しかしながら，明確な理由は不明である．

(Zn,Cr)Teのバンド構造は基本的にZnTeと同じ構造を持ちΓ点に伝導帯の底と価電子帯の頂
上を持つ直接遷移型の半導体であると考えられるが，実際に成長したZn1−xCrxTeもZnTeのバ
ンド構造を継承しているかどうかは光学測定などにより確認する必要がある．また，Fig.2.17

にCr2+イオンの 3d電子の結晶場 (Crystal Field) ，Jahn-Teller，spin-orbit，spin-spin effectに
よるエネルギー準位の分裂を示す [72] ．
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5D
5E

5T2
5E
5B2

5A1
5B1

HFree-ion +HCF +HJT +HSO +HSS

∆+ 106
∆−104

2±=sm 1±=sm 0=sm

JTEE2+ JTEE2−

JTE2+ JTE− >a3DD

θE
εE

1T,1T 22 +−
0T2

Fig. 2.17: Cr2+イオンの 3d電子の結晶場，Jahn-Teller，spin-orbit，spin-spin effectによるエ
ネルギー準位の分裂の様子 [72]
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磁気特性・電気伝導特性・磁気光学特性

はじめに，Saitoらによって報告されたZn1−xCrxTeに関する研究結果について述べる [11，12，
70，73] ．

Fig.2.18に SQUIDを用いて測定された Zn1−xCrxTe(x = 0.20) の磁化の磁場依存性 (以下M -

H 曲線)の温度依存性を示す．磁場は成長面に垂直に印加されている．20Kでは明瞭な強磁性
ヒステリシスループが観測されており，H=1Tにおける磁気モーメントは Crイオン当たりお
よそ 2.6µBであると見積もられている [12] ．また，x = 0.035の試料でも同様に強磁性ヒステ
リシスが観測されており，こちらの試料においても飽和磁化の磁気モーメントはおよそ 2.2µB

であると報告している [11] ．Fig.2.18の右下には x = 0.20の試料におけるArrott Plotの結果
が示されている．Arrott Plotによる強磁性転移温度 ( TC )の見積もり方法については第 4章で
詳しく述べるが，この結果から TC は 300Kと見積もられる．

Fig. 2.18: Zn0.80Cr0.20Teの磁化の磁場依存性．挿入図は同試料のArrott Plotの結果 [12]

Fig.2.19は Zn0.80Cr0.20Teの抵抗率 ρの温度依存性である．図で示されているように，試料の
抵抗は非常に高く伝導性は絶縁性を示している．ρの大きさはGa1−xMnxAs膜 [74] やN-doped

Zn1−xMnxTe [75] のそれと比較して 3∼5桁ほど高い．GaAs中のMnが価電子帯から約 0.1eV

程度の比較的浅いアクセプタ準位を形成するのに対して [76] ，この結果は Zn1−xCrxTeではそ
のような浅い不純物準位が存在しないことを示している．Fig.2.20は同試料の各温度における
ホール抵抗率 ρHallの磁場依存性である．350Kではホール効果が明瞭に観測され，ρHallは磁場
に対して正に増加していることから，Zn1−xCrxTeの伝導型は p型 (キャリアがホール)である
ことが示される．なお，前述のように p型伝導は ZnTeが示す一般的な性質であり，Zn空孔に
起因するとされている [77] ．ρHallは温度の減少に伴い急激に小さくなり，室温以下ではほと
んど観測されなくなる．250Kにおいて移動度は 0.2cm2/V·sec以下と見積もられ，薄膜の ZnTe

の値に比較して 3∼4桁ほど小さな値である．このような小さな移動度は，ホッピング伝導と呼
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2.4 (Zn,Cr)Teの基礎物性

Fig. 2.19: Zn0.80Cr0.20Teの抵抗率の温度依
存性 [11]

Fig. 2.20: Zn0.80Cr0.20TeのHall抵抗率の温
度依存性 [11]

ばれる伝導様式が支配的であることを意味している [78] ．すなわち，室温以下で主に電気伝導
に寄与するのは，熱エネルギーによって価電子帯に励起された自由なホールではなく強く束縛
された (局在した)ホールである．なお，移動度は 300Kにおいて 2.6cm2/V·sec，350Kにおい
て 37cm2/V·secと見積もられ，温度の増加に伴い室温以上で急激に増加する．この結果により，
ホッピング伝導が支配的である温度領域はおおよそ室温以下であり，より高温では移動度の高
い自由ホールによるバンド伝導が支配的となることがわかる．以上と同様な現象が (Ga,Mn)As

においても観測されている [73] ．
Saitoらは，観測された Zn0.80Cr0.20Teの強磁性が本質的なものであるかどうかを調べるため

にMCD測定を行った (T = 20K，µ0H = 1T)．MCD測定の詳細については第 6章で述べる．
SaitoらはMCDスペクトル形状を解析することで，バンド構造の特定と sp-d交換相互作用の検
出を試みた．Fig.2.21の (a)はNi-As型構造の室温強磁性化合物CrTe薄膜のMCDスペクトル
であり，金属的性質を反映するブロードなスペクトルを示している．ここでは，ZnTeにCrを添
加した場合の析出物として考えうる物質としてCrTeのMCDスペクトルを示し比較している．
(b)は膜厚 100nmの ZnTe薄膜のMCDスペクトルで Γ点 (2.38eV)及びL点 (3.7eV，4.2eV)付
近で一般の半導体で見られる反磁性的な Zeeman分裂によると考えられる弱いMCDシグナル
が見られる．(c)は数monolayerの ZnTe緩衝層の上に成長した膜厚 80nmの Zn0.80Cr0.20Te薄
膜のMCDスペクトルである．母体半導体 ZnTeの L点に対応するエネルギーで顕著なシグナ
ルを示すことから，ZnTeと類似のバンド構造を有していることがわかる．また，ZnTeのL点
でのMCDシグナルは 3.7eVと 4.2eVのどちらでも正のシグナルを示すが，Zn0.80Cr0.20Teでは，
3.7eVでは正の，4.2eVでは負のシグナルを示した．この 2つL点において極性が異なる特徴的
なMCDシグナルは sp-d交換相互作用によって誘起される Zeeman分裂の一般的な性質に対応
するものであり，p電子と d電子のスピン間の強磁性的な結合に由来する．また，(Zn,Cr)Teの
強磁性析出物として考えられるCrTeのスペクトルとはまったく異なる形状をなしている．以上
のことから Zn0.80Cr0.20Te薄膜はDMSであると証明された．(d)は，膜厚 200nmの ZnTe緩衝
層上に成長した膜厚 400nmの Zn0.80Cr0.20TeのMCDスペクトルである．この試料の場合ZnTe

緩衝層が厚くバンドギャップより大きいエネルギー領域では光学吸収が巨大であるため，2.7eV

以下のスペクトルのみ意味を持つと考えられる．バンドギャップ以下のMCDスペクトルは (c)

と (d)で同様の形状をなしており，Γ点以下の領域で強いMCDシグナルを示している．バン
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Fig. 2.21: MCD スペクトルの比較．(a)CrTe

薄膜．(b)ZnTe薄膜．(c)Zn0.80Cr0.20Te薄膜 (膜
厚 80nm)．(d)Zn0.80Cr0.20Te薄膜 (膜厚 400nm)．
T=20K，H=1T．[11]

Fig. 2.22: Zn0.80Cr0.20Te薄膜のΓ点付
近 (E=2.2eV)でのMCD信号の磁場依
存性 T=20K,295K．[11]

ドギャップ以下の領域で BroadなMCDスペクトルが見られる原因及びその Cr濃度による変
遷については第 6章で述べる．また，Fig.2.21の挿入図は (c)及び (d)の試料に対して磁場を
H=1.0T,0.2T及び 0.05Tと印加した場合のMCDスペクトルを規格化して重ねて示している．
印加磁場が異なるスペクトルが同一の形状を示していることは，試料の強磁性の起源が単一で
あることを示している．

Fig.2.22は Fig.2.21の (c)の試料に対して，Γ点付近のエネルギーの光によるMCDシグナル
の磁場依存性を示している．測定温度は 20K及び 293Kである．測定されたMCDシグナルの
磁場依存性は SQUIDにより測定された同試料の磁化曲線 (Fig.2.18)とよく一致しており，室温
付近まで強磁性的な特徴が観測されている．つまり，前述のMCDスペクトルの解析からこの
MCDシグナルが本質的なものであることがわかっているので，SQUIDで観測された強磁性は
析出物によるものではなく，Znサイトを Crが置換したDMS由来のものであると結論付けら
れる．
次に，我々のグループで得られている結果について示す [13–15] ．
Fig.2.23に SQUIDで測定されたM-H曲線のCr濃度依存性を示す．測定温度はいずれも 2K

で，磁場は成長面に対し面直に印加されている．図に示したように異なる Cr組成の試料で明
確な強磁性ヒステリシスが観測されている．また，0 ≤ x ≤ 0.17のCr組成の範囲でCr組成 x

の増加に伴い飽和磁化が単調増加することがわかった．また，1TにおけるCrイオンあたりの
磁気モーメントはCr組成によらず∼ 1.4µBと概ね一定の値となった．もし，CrイオンがCr2+

の状態で II族サイトを置換しているとすれば，磁気モーメントは最大で 4µBになるはずである
が，絶対零度以外では熱によってスピンが散乱されてしまうため，十分に磁場がかけられてい
ない状態では実際に得られる値は最大磁気モーメント (3d電子数)より小さくなると考えられ
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る．Saitoらが報告したFig.2.18の磁気モーメントと比較すると，我々のグループの測定のほう
が測定温度が低いにもかかわらず，磁気モーメントは小さいが，この原因については明らかに
なっていない．Fig.2.24はArrott plotにより見積もられた TC のCr濃度依存性を示している．
図からCr組成の増加にしたがって， TC がほぼ線形的に上昇していることがわかる．われわれ
の結果では Cr濃度 x = 0.17で TC =275Kとなっており，これは Saitoらによる結果と矛盾し
ない値となっている．
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Fig. 2.23: Zn1−xCrxTeの磁化曲線のCr濃度依存性．T=2K,H⊥plane. [13]

Fig. 2.24: Arrott Plotから見積もられた Zn1−xCrxTe薄膜の TC のCr濃度依存性 [13]
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2.4.2 (Zn,Cr)Teの強磁性発現機構

DMS(Zn,Cr)Teの強磁性転移に関しては，これまで Blinowskiによる超交換相互作用を基に
した予測 [9] とKatayama-Yoshidaらによる二重交換相互作用を基にした予測 [10] の 2種類が
なされている．

Blinowskiらによる超交換相互作用を基にした機構において (Zn,Cr)Teの強磁性転移が予想さ
れている．超交換相互作用は絶縁状態でも作用することから，(Zn,Cr)Teの伝導特性が絶縁的
であることに矛盾しない．しかしながら，その相互作用は非常に弱く， TC は 1K以下とされ
ており，Saitoらによって報告された 300Kに達する高温の強磁性転移を説明することは困難で
ある．
一方，Katayama-Yoshidaらにより二重交換相互作用による強磁性転移もなされている．こ

の機構では，Crイオンにより導入された Cr3d準位がバンドギャップ中に形成され，それが部
分的に占有されることにより強磁性状態が安定化するという機構である．この機構の場合には，
一般に金属的な電気伝導特性を示すことが期待されるが，(Zn,Cr)Teは絶縁性の伝導を示すた
め，強磁性発現機構として単純には整合しない．前述のように高 Cr濃度の (Zn,Cr)TeではCr

の局在準位間のホッピング伝導が観測されている．そこで低Cr濃度の (Zn,Cr)Teにおいても近
接 Crの局在準位間でのホッピング伝導により二重交換相互作用が作用すると考えることによ
りこの機構が整合すると考えられる．図 2.25に (Zn,Cr)Teにおける二重交換相互作用の模式図
を示す．Crの d準位は ZnTeのバンドギャップの中ほどに形成される．ここでこの 3d準位が電
子により部分的に占有されていると仮定すると，この局在した準位間を電子がホッピングしな
がら二重交換相互作用によりスピンを揃えていくことにより強磁性が発現すると考えられてい
る．Fig.2.26にこの機構を基に計算された強磁性転移温度を示す [17] ．赤線で示された理論計
算結果と黒プロットで示された実験結果は非常によく一致しており，(Zn,Cr)Teによる強磁性
発現はこの機構をもとに考察することが妥当であると考えられる．
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Cr 3d
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Fig. 2.25: (Zn,Cr)Teにおける二重交換相互作用
の模式図

Fig. 2.26: Zn1−xCrxTeの理論計算によ
る TC と実験結果との比較．[17]
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本章では，以下第 4章から第 5章で用いる共通の実験手法について述べる．

3.1 MBE成長
本節では，本研究の試料の作製方法であるMBE法について，その構成と原理について説明

する [79] ．

3.1.1 エピタキシー

エピタキシー (epitaxy)という言葉は，epiと taxyからなる．epiは on，taxyは arrangeまた
は orderを意味する．つまりエピタキシーは適当な基板の上に基板の結晶軸とある関係を持っ
て次の物質を結晶軸を揃えて堆積させることを意味している．この意味から出発して，基板上
にある物質を結晶成長させることというイメージで使われることも多い．この方法で行う成長
をエピタキシャル成長といい，主に薄膜成長で用いられる．現在では，半導体デバイスのみな
らず種々の材料の薄膜成長に欠かすことのできない重要な成長法となっている．エピタキシャ
ル成長は，目的とする結晶の融点よりも低い温度で結晶成長が行われる．このために，不純物
の結晶欠陥が少ない高品位な結晶の成長が可能となる．エピタキシャル成長の方法は原料の輸
送形態により液相成長（Liquid Phase Epitaxy:LPE），気相成長（Vapor Phase Epitaxy:VPE）
および分子線法（Molecular Beam Epitaxy:MBE）に大別できる．

3.1.2 MBE法の概略と特長

分子線エピタキシー法とは 10−10 Torr.程度の超高真空中に基板を置き，これを数 100℃に
加熱しておき，堆積させたい物質を別々の坩堝状の容器（セルと呼ぶ）に入れて加熱し，蒸発
昇華により気相として基板上に供給し，結晶成長を行う方法である．ZnTeの成長の場合には，
ひとつのセルには Zn金属を，他のセルにTe金属を入れて加熱する．この方法では真空度が高
いので気相の分子の平均自由行程は 1000km以上になり，坩堝容器を飛び出した分子は互いに
衝突することなく，基板に到達する．進む方向の揃った分子の流れを分子線と呼んでいるので，
このエピタキシー成長の方法を分子線エピタキシー法と呼んでいる．
以下にMBE法の特長を挙げる．
MBE法の特長は次のように上げることができる．

• 成長速度を遅くすることができる（≈ 1ML/s　MLは分子層）

• 成長温度を低くすることができる

• 複数の原料を選択的に供給することができる

• 超高真空であるため，分子線やイオンをプローブとする評価が成長中に利用できる

成長速度および成長温度の制御に加えて，複数の原料を供給できることは，非平衡状態にお
いて急峻なヘテロ界面を作製することができることを意味する．これは種々の量子構造をはじ
め高電子移動度トランジスタ（High Electron Mobility Transistor:HEMT）や半導体レーザのよ
うなデバイス作製には不可欠な技術である．また反射高エネルギー電子回折（Reflection High

Energy Electron Diffraction:RHEED）は，MBE成長における「その場観察」の代表であり，リ
アルタイムで成長層表面の情報を知ることができる．
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これらの特長をもつMBE法は有機金属気相エピタキシャル法（Metalorganic Vapor Phase

Epitaxy:MOVPE）とならんで，材料探索からデバイス作製までに応用される幅広い結晶成長
技術である．

MBE成長が最も広く普及している材料系は半導体結晶である．大別すると次のようにまと
めることができる．

• III-V族化合物半導体
AlGaAs系ではGaAsとAlAs間の格子不整合が 0.1% と最も小さいこともあり，古くから
成長が行われている．InGaAs系ではGaAsと InAs間の格子不整合が 7% と大きいため，
歪緩和過程の研究や自己形成量子ドットの作製などにMBEが用いられる．As系に対し
て P系は，原料である Pの蒸気圧が高いため分子線強度の制御が困難であり，MOVPE

で使われることが多い．窒化物ではN2をプラズマによって活性化させるかNH3をN原
料とする．
III-V族化合物半導体の場合，III族原子の吸着係数がほぼ 1であるのに対しV族原子の吸
着係数が小さいため，成長はV族リッチの条件で行われることが多い．

• II-VI族化合物半導体
1990年代に半導体青色レーザ用の材料として ZnSeをベースにMBE成長が盛んに行われ
てきた．また，不純物密度の低減，アクセプタドーピング，超格子電極層はMBE法なし
では実現できなかった．酸化物半導体においては，非平衡状態を利用して均一な高Mg組
成の ZnMgO混晶が成長されている．

• IV族半導体
Si系では 2次元電子 (正孔)ガスを生成するためのポテンシャル変調や量子構造による直
接遷移型的な光学遷移を実現するため，SiGe混晶や超格子，量子井戸の作製にMBEが
用いられる．化合物半導体では固体原料の温度が１０００℃以下で実用的な蒸気圧が得
られるのに対し，Siは融点が高いために通常のKセルによる蒸発ではなく，原料の電子
線を照射する衝撃加熱方式が一般的である．または，固体原料を使用せず，SiH4などの
気体を用いるガスソースMBEが用いられる．

(Ga,Mn)As，(In,Mn)Asなどの磁性半導体の実現はMBEなどの非平衡成長技術によるとこ
ろが大きい．それまで，III-V族への遷移金属元素の固溶限界が非常に低かったため，十分な量
の添加はできなかったが，MBE法によりそれが可能となった．
最後に，いくつかの種類のMBEについて簡単に説明する．まず，MBEの代表格，本研究

でも用いる固体ソースMBEである．これは固体原料をKセル（Knudsen cell）により加熱し
て基板に供給する方法である．詳細は次項で説明する．この方法によりMBEの有用性が認知
されると，より多くの半導体材料へと適用されるようになった．しかし前述のように P系の
III-V半導体の場合は，固体 Pの蒸気圧が高く，その制御が大きな問題であった．その解決策
がV族原料としてPH3などの気体を用いるガスソースMBEである．この方法は，固体ソース
MBEが苦手とする InGaAs/InPなどのようなV族元素が異なるヘテロ界面の形成に適してい
る．V族だけでなく III族も固体ソースではなく，TMGaやTMInなどの有機金属を用いる方
法はMOMBE（Metalorganic MBE）と呼ばれる．使用する原料がMOVPEと変わらないため
MOMBEはMOVPEの成長メカニズムの解明に用いられた．それぞれの方法に一長一短があ
り，目的とする結晶物質や環境などにより選択されている．
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3.1.3 MBE装置の構成

本項は，本研究で用いた固体ソースMBEについて説明を行う．
本研究で用いたMBE装置は (株)エイコーエンジニアリング製の EV-500である．装置の概

観，真空排気系統図および模式図をそれぞれ Fig.3.1，Fig.3.2および Fig.3.3に示す．

Fig. 3.1: MBE装置 EV-500の概観写真
Fig. 3.2: MBE装置の真空排気系統図

Fig. 3.3: MBE装置の模式図

MBEは成長室と準備室の二つのチャンバーがある．成長室の下部には基板に向けて原料のそれ
ぞれのセルと可動式のRF-プラズマ源が取り付けられており，成長室に備えられているRHEED

により成長時のその場観察が可能である．以下，各パーツについて説明するが，RHEEDにつ
いては次節以降で説明する．

チャンバー

MBEには，二つのチャンバー（真空室）がある．試料交換の際にはシステムを大気リークす
る必要があるが，試料成長室（Main Chamber）を超高真空に保つため，成長室をゲートバルブ
を介して接続されている試料準備室（L.L.Chamber）のみリークする．試料を成長させる土台と
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3.1 MBE成長

なる基板は基板ホルダーに固定された状態で，成長室へと導かれる．ここで基板ホルダーは熱伝
導を考慮しMolybdenum製のものを用い，また基板ホルダーへの基板の固定も，Molybdenum

製の爪と螺子により行う．成長室内において，基板はセルの分子線照射口に向けてセットされる．

排気系と真空計

成長室は，ターボ分子ポンプ (N2:1500[l/s])とロータリーポンプにより∼10−10[Torr.]の真空
度を維持できる．また準備室も同様に，ターボ分子ポンプ (N2:56[l/s])とロータリーポンプによ
り∼10−8[Torr.]の真空度まで排気される．成長室への試料の出し入れは全て準備室を介して行
い，常に成長室の真空度を悪化させないよう保つ．さらにセルや基板の温度が高くなる成長中
でも超高真空を保つため，液体窒素を流しメイン・チャンバ－全体を冷却する．
真空計はB-Aイオンゲージが用いられ，成長室と準備室に備わっている．そのほかにビーム

フラックスモニタと呼ばれる真空計がある．原料は分子線として供給されるために指向性を持つ
が，それは全て基板中央に集中されるように設置されている．このビームフラックスモニタは，
基板付近までロードすることで分子線強度に対応する圧力（Beam Equivalent Pressure:BEP）
を測定するものである．化合物半導体の成長にはそれぞれの構成元素の供給量の比が重要であ
るが，この分圧比，すなわち分子線強度比を元素供給量の比として用いる．本研究では，この
分子線供給量比が重要な factorとなるため，フラックスモニタのロード位置及び Background

の真空度は試料間で相違が生じないよう注意して測定した．

セル

ZnとTeの蒸発用セルとしてはCrystalセルを，Crは Effusionセルを，IにはKnudsenセル
をそれぞれ用いた．蒸発源として Zn，Te，Cr，CdI2を用いた．各セルの温度制御は，Crystal

セルにおいては石英ガラス製坩堝，Knudsenセルにおいては PBN製坩堝の底に接触させた熱
電対からの信号を用いてPID制御により行う．また成長中の基板温度の制御は，T/C位置制御
ユニットにより行う．T/C位置制御ユニットとは，基板温度制御部の温度設定用熱電対の測定
位置を基板設定温度に対応して移動し，基板表面温度と制御温度の誤差が最小になるように熱
電対を制御するユニットである．

基板マニピュレータ

準備室から基板ホルダーを受け取り，成長温度まで加熱する部分である．基板の加熱は基板ホ
ルダー裏面のヒータからの輻射である．基板温度は基板ホルダの裏面で熱電対により測定する．
各セルからの分子線は指向性を持つため，基板が大きいと試料の面内で組成や膜厚の不均一

が発生する．これを解消するため，成長中は基板ホルダを回転させる．またRHEED観察にお
いても種々の方向から電子線を入射したり，入射角を変化させて回折パターンを観測する．こ
のような基板の回転，位置の制御を行うのが基板マニュピレータである．

シャッター

セルの分子線射出口前と基板前には圧空システムによる開閉シャッターが取り付けられてい
る．ある単結晶のエピタキシャル成長開始または終了は、その単結晶の積層に必要な原料の入っ
たセル及び基板のシャッターを開閉することで制御できる．
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以上のような様々な機能を用いて、超高真空を保ちつつエピタキシャル成長を行うことで、
MBE装置は大面積で複雑な単結晶マルチへテロ構造を持つ薄膜を作製することを実現する．

3.1.4 分子線の強度と分布

Fig. 3.4: 開放端を持つ筒状分子線源からの
分子線強度の角度依存性．[80]

MBE法では分子線として放出された原料分子
あるいは原子が基板に到着して吸着し結晶格子
に組み込まれることによって成長が生じるため，
分子線の強度及びその分布は，結晶の組成及び
成長速度を決定する上で非常に重要となる．こ
こでは一般的な蒸発源であるKnudsenセルを例
にあげ，分子線の強度と分布を述べる．
理想的なKnudsenセルは，開口部の大きさが

セル内部の蒸発原料の表面積やガス分子の平均
自由行程に比べて十分に小さく，セル内の蒸気
圧が材料の平衡蒸気圧に等しいというKnudsen

条件を満たしている．この場合，単位時間あた
りにセル外部に放出される分子数 (分子線フラッ
クス)は，

J =
A

πl2
pe cos θ√
2πMkBT

[
s−1 · cm−2

]
(3.1)

と表される．ここで，pe はセル内の平衡蒸気圧，
M は分子線の質量，kB はBoltzman定数，T は
温度，Aはセルの開口部の面積，lはセルの開口
部から基板までの距離，θ は分子線と基板がな
す角度である．これによって温度 T における平衡蒸気圧 pe が分かれば，基板上の分子線強度
を決定することが出来る．
これらの条件を満たすような理想的なKnudsenセルの分子線強度は cosine則に従うが，その

絶対強度は著しく弱い．このため実際のMBE成長では開放端を持つ筒型の坩堝が使用される
ことが多いが，この場合，式 (3.1)に対し補正が必要となる．特に，開放端から蒸発原料表面ま
での距離の増加に伴って，分布は Fig.3.4のように強い指向性を持つようになる [80] ．分子線
強度やその分布は，坩堝の形状によっても強い影響を受ける．従って，式 (3.1)を用いて決定さ
れる値は，結晶基板上の分子線強度の大まかな目安と考えるべきである．
基板結晶上の分子線強度の測定法としては，基板位置にロードされた真空計 (フラックスモ

ニタ)によって測定される，分子線強度に対応する圧力 (BEP，PBE)を用いる方法がある．分
子 i、jの分子線強度をそれぞれ Ji、Jjとすると，分子線強度比 Ji/Jjは，

Ji

Jj

=
PBE，i

PBE，j

ηi

ηj

√
TiMj

TjMi

(3.2)

のように求めることが出来る [81] ．ここで，PBE，i(j)は分子 i(j)のBEP，Mi(j)は分子 i(j)の分
子量，Ti(j)は分子 i(j)の分子温度，すなわちセル温度を示す．ηi(j)は測定分子 i(j)の N2分子
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に対する B-Aイオンゲージの相対感度で，測定分子１個の持つ電子の総数 Zi(j)を用いて，お
およそ

ηi(j) = ηN2

(
0.6 ×

Zi(j)

14
+ 0.4

)
(3.3)

のように与えられる [82] ．

3.1.5 RHEED

RHEED法は 10～50kVで加速された電子ビームを基板表面に浅い角度（1～2°以下）で入
射させ，表面原子によって反射回折された電子ビームを蛍光スクリーンに投影して結晶の表面
状態を調べる技術で，MBEでは最も標準的なその場観察技術である．Fig.3.5にMBE成長に
用いられる RHEEDの原理構成を示す．電子ビームの入射，反射/回折ビームの計測が浅い角
度で行われるため，ほぼ基板に垂直な方向から行われる分子線の供給に影響を与えないことが
RHEEDの最大の利点である．RHEEDにおける電子の de Broglie波長は

λ ∼

√
150

V (1 + 10−6V )
[Å] (3.4)

のように表される．ここで V は加速電圧 [V]である．本研究では加速電圧 15kVで行ったため，
λは 0.1Åである．このような電子の結晶内への浸透は極めて浅く，回折電子ビームから結晶表
面の情報を得ることができる．

Fig. 3.5: RHEED測定の原理

さて 3次元格子における電子ビームの回折条件は，逆格子ベクトル r∗を用いて Laueの式

k1 − k0 = r∗ (3.5)

で表される．ここで k0，k1はそれぞれ入射電子ビーム，回折電子ビームの波数ベクトルであ
る．散乱による電子のエネルギー損失は無視できるので，この条件ではFig.3.6に示すように逆
格子点と半径 |k0|の球（Ewald球）の交点によって与えられる．ここで各点は逆格子点である．
RHEED法では電子線の入射角が浅いため，結晶表面は 2次元格子として電子線に作用する．2

次元格子は垂直方向の次元に周期性がないため，回折条件が大幅に緩和される．その結果対応
する逆格子は，Fig.3.7に示すように結晶格子面に垂直な方向に伸びた 1次元角の線状（ロッド
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Fig. 3.6: 3次元格子のRHEEDの回折条件

Fig. 3.7: 2次元格子のRHEEDの回折条件

状）になる．MBEに用いられるRHEEDの条件下では，Ewald球の半径は 2次元格子の逆格子
ロッド間隔に比べて十分大きい．本研究での条件ではEwald球の半径は |k0|＝ 63Å−1であるの
に対し，GaAs(001)面上の [110]主軸方向の 2次元逆格子ロッドの間隔は 2π/a[110] = 1.57Å−1に
すぎない．このために多くのロッドはEwald球と交わり，回折点を生じるわけである．回折点
のうち，入射ビームを基準にして低い角度に現れるものの順に 0次 Laue zone，1次 Laue zone

のように呼ばれる．
Fig.3.7に示したように，蛍光スクリーン上に回折点はEwald球と逆格子ロッドの交点に対応

して発生する．したがって理想的な 2次元格子の場合，回折点はスクリーン上で小さな輝点と
して現れるはずである．しかし実際の成長表面には，成長に伴う成長核や 1原子層の高さをも
つ島 (アイランド)およびその他の結晶欠陥が分布している．このため，逆格子ロッドはある程
度の太さを持つことになる．この結果，蛍光スクリーン上の像は，ロッドの方向に細長い streak

状となり，その幅も入射電子ビームのエネルギー分布やビームの広がりによって決定される値
に比べて著しく大きい．このように streak状のRHEED像は，成長表面の凹凸やその他の欠陥
に由来する．しかし，表面の凹凸が数原子層を超えるとこのような像は見られなくなるため，
streak状の像の出現は，結晶表面の平坦性実現のひとつの目安に用いられる．成長表面の凹凸
が激しくなり 3次元性のアイランドが形成されると，これらのアイランドを透過回折した電子
ビームの寄与が大きくなり，streak状の像は消失して点状 (spotty)の像が現れる．成長層が単
結晶にはならず，微小な単結晶の集まりである多結晶体を形成すると，スポットは消失してリ
ング状の回折像が得られる．これは微結晶の方位がランダムに分布していることによって生じ
る．成長膜が非晶質の場合，原子配列の周期性がなくなり，したがって回折条件が満たされな
くなりRHEED線は一様な強度の帯状（halo）となる．一般に化学研磨された基板表面には薄
い酸化膜が形成されているため，このままの状態ではエピタキシャル成長ができない．酸化膜
は非結晶であるため RHEED像は haloになる．酸化膜の除去には後述する Thermal Cleaning

を用いるが，RHEED像の haloから streakへの変化を観察することによって，酸化膜の除去が
確認できる．
このようにRHEED像は成長表面の原子配列や成長過程を直接反映しており，成長条件の確

立に大きな役割を示す．
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3.1.6 rf-プラズマ源

本研究では水素ガス及び窒素ガスをプラズマ化し基板に照射することにより，基板の洗浄及
び窒素ドーピングを行った．本項ではそのプラズマ化の装置について述べる．
本研究では EIKO社の ER-1000型 rfプラズマ源を用いた．この装置では 13.56MHzの高周

波放電により各ガスの活性種を生成し,基板表面に照射することができる．rf電源により最大
300Wのプラズマパワー出力が可能であり，本体内部の高周波コイルにより放電を行う．rf-1000

型プラズマ源の利点を以下に記す．

1. 放電室が十分に大きくしかも無電極であるため，長時間プラズマ放電を持続させても汚
れがまったくなく安定した窒素プラズマを供給できる．

2. 光ファイバースコープにより放電中のプラズマ発光強度をモニターすることが可能で，
ビームの量の調整操作を行うことができる．

3. 噴出口付近の平行平板電極を用いて活性イオンをトラップすることにより，基板表面にダ
メージを与えずに成長が行える

しかし，本研究ではイオントラッパーが故障し使用できなかったため，中性の活性種だけでな
くイオン化したものも同様に基板に照射しているため，上記の 3番目には当てはまらない．
ガス流量の調整にはエステック社製のマスフローコントロールユニットPAC-D2を使用した．

この装置では，デジタル目盛りにより 0∼ 1000の間で制御でき，これは流量に換算すると大気
圧下，0℃で 0∼1.0cc/min(1SCCM)が得られる．実際にはMBEチャンバー内は超高真空であ
るため本質的には正確ではない．
また，従来のガス噴出口は基本的に穴をひとつのみ備えているが，本研究では窒素ドーピン

グにおいてより多量にドープさせるために穴を多数開けた噴出口を用いた．

3.1.7 試料の作製方法

GaAs基板

本研究で作製した試料 は半絶縁性 GaAs(100)基板上にエピタキシャル成長させたものであ
る．GaAs基板には以下のような利点がある．

• GaAsは良質な大面積の基板が得られる

• 成長前の基板の処理が容易である

• 比較的安価である

表 3.1に基板結晶のウェハの規格と ZnTeとの格子不整合を示す．ZnTeとGaAsは，格子不
整合が 7.9% と大きい．その意味では，確かにZnTe基板上へのホモエピタキシャル成長の方が
結晶性では優れた試料ができる．しかし，ZnTe基板は高価で入手が困難であり，前処理技術も
確立されてはいない．ZnTeは光エレクトロニクス材料として研究が行われており，実際にいく
つかの研究グループがGaAs上に ZnTeをヘテロエピタキシャル成長させている．したがって，
本研究でもGaAs基板を用いることとした．GaAs基板はおよそ 12mm×12mmの大きさに劈開
して用いた．
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Table. 3.1: 基板結晶ウェハの規格及び ZnTeとの格子不整合
基板結晶ウェハ Gallium Arsenide/Undoped

メーカー Wafer Technology LTD.

直径 2[inch]

厚さ 350 ± 25[µm]

面方位 (001) ± 0.1◦

GaAsの格子定数 5.65[Å]

ZnTeとの格子不整合 7.9[%]

エッチングとクリーニング

GaAs基板は成長表面の酸化膜の除去と平坦化のために化学エッチングを施した．トリクロ
ロエチレンに浸して 15分間超音波洗浄を行いながら脱脂した．その後，同様にしてアセトン，
エタノールの順番で 10分間超音波洗浄を行った．次にH2SO4-H2O2-H2Oを 5:1:1の比率で混合
したエッチング液を用いて，ホットバスの中で 60℃に保ちながら 3分間，湿式の化学エッチン
グを行った．以上の処理を施した基板をMolybdenum製の基板ホルダーに同製の爪と螺子で取
り付けた後，MBEの準備室に導入した．
成長室へ搬入した後，基板表面の酸化膜をさらに除去するため以下の二つの方法のいずれか

を用いて基板表面のクリーニングを行った．一つ目は基板温度を高温に保つことによって酸化
膜を除去するサーマルクリーニングである．この方法はTe雰囲気中で基板温度を 580℃に 5分
間保つことで行った．一般にGaAs基板はAs雰囲気中のサーマルクリーニングによってAs抜
けによる表面劣化が抑えられることが知られている．当研究室のMBEにはAsセルが備わって
いないため，代わりにTe雰囲気中でのサーマルクリーニングによって代行した．これは，当研
究室のこれまでの研究で Te雰囲気中のサーマルクリーニングでも表面の劣化を抑えられるこ
とが報告されているためある [83] ．エッチングが成功している場合，サーマルクリーニング後
のRHEEDパターンは streakになることから，この方法で基板表面を劣化させずに酸化膜を除
去できたことが確認できる．二つ目の方法は，水素プラズマを照射して酸化膜成分と反応させ
ることによる水素プラズマクリーニングである．この方法は，基板温度を 400℃に保ち，rfプ
ラズマ源を用いて水素プラズマを 5分間照射することによって行った．当研究室のこれまでの
研究で，この方法では基板温度がサーマルクリーニングよりも高くないためGaAs基板自体へ
のダメージが少なく，また酸化膜の除去の効果が高いことがわかっている．本研究では，研究
初期の ZnCrTe薄膜やプラズマ源の併用となってしまうNドープ試料ではサーマルクリーニン
グを主に用い，Iドープ試料では水素クリーニングを用いた．

試料成長

このような前処理の後に，GaAs基板上に成長を行った．本研究ではGaAs基板上に ZnTeの
Buffer層を成長させた上に試料を作製した．本研究で作製した試料の構造は Fig.3.8のように
なっている．Buffer層の厚さはGaAsと ZnTeの格子不整合を緩衝するのに十分な厚さとして
およそ 700nm積層し，その上に試料を成長させた．

Zn1−xCrxTe層の膜厚は，後述する EPMAによる電子線の侵入長を考慮し,300∼400nmとし
た．なお，作製した試料の膜厚は，ホルダーの爪が覆っていたために成長が行われなかった部
分と成長層との段差をタリステップで測定して求めた．

44



3.2 X線回折

ZnTe buffer（VI/II＝2.3）
ZnCrTe

GaAs(100) substrate
8500Å(2h)

2000~3000Å(1h)
ZnTe buffer（VI/II＝2.3）
ZnCrTe

GaAs(100) substrate
8500Å(2h)

2000~3000Å(1h)

Fig. 3.8: 本研究で作製した試料の構造

3.2 X線回折
本研究では，試料の結晶性と格子定数を調べることを目的としてX線回折（X-ray diffraction：

XRD）の測定を行った．
半導体では，結晶面や結晶軸の方位決定，面間隔を求めるのに，しばしばディフラクトメー

タが用いられる．Fig.3.9にディフラクトメータの基本的な構成を示した．この方法ではX線回
折強度を計数管で測定するため，回折角が正確に求められ，しかも回折強度も定量的に求めら
れる．X線源はCuのKα線であり，同時にKα1，Kα2の 2本のX線が照射されている．その
それぞれの波長はKα1：λ = 1.540562Å，Kα2：λ = 1.544390Åである．
本研究室で作製した ZnTe薄膜のX線回折パターンを Fig.3.10に示す．図において 66.120°

と 66.310°に見えるピークは，それぞれGaAs基板の (400)面からのKα1，Kα2の回折ピーク
である．そして，60.7380°と 60.9102°に見えるピークはそれぞれZnTeの (400)面からのKα1，
Kα2の回折ピークである．
この結果からZnTeの格子定数を求める．まず，測定時の試料の傾きなどによる回折ピークの

シフトを補正する必要がある．GaAs標準試料の (400)面からのKα1線の回折ピークは 66.045

°に出ることが知られている．そこでGaAs(400)面からのKα1線の回折ピークを利用してピー
ク位置の補正を行い，ZnTeのピーク位置を補正する．格子定数を a，面間隔を dをし，X線の
波長を λとすると，Braggの法則より

2d sin θ = λ (3.6)

となる．閃亜鉛鉱型構造は立方晶であるから，(400)面の場合 d = a/4であるので，

a =
1.540562

2 sin θ
(3.7)

と表せる．この式を用いて試料の格子定数を求めた．また，その他のピークの乱れを観察する
ことにより結晶性の評価も行った．

3.2.1 XRDからのNドープ量の見積もり

本項では，Nドープ Zn1−xCrxTe薄膜の格子定数からNドープ量を見積もる方法について述
べる．ZnTeにおけるNドープ量と格子定数変化量の関係は Baronらによって，次のような式

45



第 3 章 試料の作製と構造・組成評価

Fig. 3.9: ディフラクトメータ法の
基本構成．

Fig. 3.10: 本研究で作製したノンドープZnTeのX線回折
パターン

が提案されている [23] ． (
∆a

a

)
ZnTe:N

=
δd

dZn-Te

[NTe]

[Te]ZnTe

(3.8)

ここで，各パラメーターは

δd = (Teの結合半径) − (Nの結合半径)

= 1.405 − 0.719

= 0.686 [Å] (3.9)

dZnTe = (Zn-Te間のボンド長)

= 1.225 + 1.405

= 2.630 [Å] (3.10)

a = (ZnTeの格子定数)

= 6.103 [Å] (3.11)

[Te]ZnTe = (Te濃度)

= 1.76 × 1022　 [cm−3] (3.12)

∆a = (ZnTeと ZnTe:Nの格子定数差) (3.13)

とする．この値を用いると，[NTe](Teサイトに置換しているNの濃度)は，

[NTe] = 1.1056 ∆a × 1022[cm−3] (3.14)

となる．XRD測定の結果から，Zn1−xCrxTe:Nの格子定数を求め，ZnTeの格子定数との差を上
式に代入することにより，Nのドープ量を見積もることができる．注意すべきことは，この手
法で求められるNのドープ量は試料内のTeサイトを置換しているNの濃度であり，試料中の
ホール濃度とは異なることである．
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3.3 ホール測定
ホール測定をすることでキャリア密度及びキャリアの種類を決定することが出来る．はじめ

にホール効果の原理について解説する．図 3.11 にホール効果の概念を示す．電場は+x方向に，
磁場は+z方向に印加されている．いま図 (b)の p型半導体を考える．磁場による-y方向への
ローレンツ力 qv × B(= qvxBz)が+x方向に流れている正孔に作用する．そのためその力を妨
げようとする向き，つまり+y方向に直流電場Eyがはたらく．定常状態では y方向には正孔の
流れはないので y方向のローレンツ力と電場による力は均衡している．よって

qEy = qvxBz (3.15)

となる．Eyと vxBzが等しくなると，正孔にはたらく y方向の力はなくなり，x方向にドリフト
する．この電場の発生がホール効果であり，式 3.15はホール電場，また端子間電圧 VH = EyW

はホール電圧と呼ばれている．
本研究ではホール測定を行うために六端子法を用いた．六端子法では，磁場を試料の面内に

垂直印加の場合の磁気抵抗率 (磁場を印加した際の抵抗率)とホール抵抗率の同時測定が行える
ことが特徴である．また，電流印加端子と電圧測定端子とを分離することにより，接触抵抗の
影響をとり除き，高精度な測定が可能となる．ただし，電圧測定端子に電流が流れ込まないよ
う電圧計の入力インピーダンスは試料の抵抗に比べ高く保たれる必要がある．
図 3.12に六端子法の概略図を示す．図 3.12 のように端子AB間に電流 Iを流し，試料の面内

に垂直に磁場 Bを印加した時，それらに垂直な方向つまり CD間にホール抵抗率 ρH が，電流
と平行な方向CE間には磁気抵抗率 ρMRが生じる．ただし，実際の測定では端子が理想的な位
置からずれてしまうために，ある補正をしなければならない．それは次のようなものである．
実際の測定電圧V(B)にはホール抵抗成分 VH(B)と磁気抵抗成分 VMR(B)の両方の電圧が含

まれる．

V (+B) = VH(+B) + VMR(+B) (3.16)

V (−B) = −VH(−B) + VMR(−B) (3.17)

ちなみに，磁場に対して VH(B)は奇関数，VMR(B)は偶関数である．
すなわち実際に測定される電圧としてCD間を Vxy，CE間を Vxxとし，試料の膜厚を d，CE

間，CD間の長さをそれぞれ L，W とすると，ホール抵抗率及び磁気抵抗率は

ρH(+B) =
Vxy(+B) − Vxy(−B)

2I
d (3.18)

ρH(−B) =
Vxy(−B) − Vxy(+B)

2I
d (3.19)

ρMR(+B) =
Vxx(+B) + Vxx(−B)

2I

Wd

L
(3.20)

ρMR(−B) =
Vxx(−B) + Vxx(+B)

2I

Wd

L
(3.21)

で計算される．また異常ホール効果の寄与がなく正常ホール効果のみが見られる時，正常ホー
ル係数RH は

RH =
ρH

B
(3.22)

と表されるので，素電荷を eとするとキャリア (ホール)濃度 pは

p =
1

RHe
(3.23)
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となる．またキャリアの移動度 µは

µ =
RH

ρ
(3.24)

で求められる．

Fig. 3.11: Hall効果の概念図

Fig. 3.12: 本研究で作製された六端子法の模式図
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3.4 組成評価

3.4.1 電子プローブマイクロアナライザー (EPMA)

試料を元素分析する方法として，EPMA（Electron Probe Micro Analyzer）がある．物質に
電子を当てると物質と電子線との相互作用により物質から二次電子，反射電子，連続X線，特
性X線，オージェ電子等が放出される (Fig.3.13)．特性X線の発生原理をFig.3.14にEPMA装
置の構成を Fig.3.16に示す．

Sample

電子線
特性X線連続X線

二次電子オージェ電子

反射電子 光

Sample

電子線
電子線

特性X線連続X線

二次電子オージェ電子

反射電子 光

Fig. 3.13: 試料と電子線の相互作用現象

原子核K殻L殻
M殻

特性X線
オージェ電子

K殻電子

加速電子
原子核K殻L殻
M殻

特性X線
オージェ電子

K殻電子

加速電子

Fig. 3.14: 特性 X線とオージェ電子の発生原
理図

EPMAでは通常数 keV∼30keVのエネルギーを持つ電子線を固体試料表面上で φ10∼100µm

に絞って照射する．この時、固体内に進入した電子は弾性散乱及び非弾性散乱により方向変化
やエネルギー損失を受け、固体内に静止するか (吸収)、再び固体外へ飛び出す (後方散乱)．こ
の過程において固体内原子が励起されて特性 X線が発生する領域は数 µm以下の深さであり、
微小領域の分析が可能となる。
電子線の進入深さ (≒特性X線の発生領域)はFig.3.15にあるように物質の密度及び加速電圧

に依存する．Zn1−xCrxTeの密度が ZnTeの密度 (ρ = 5.636g/cm3)とほぼ変わらないとすると、
図から加速電圧の増加に伴い、進入深さも増し，7keVで約 350nm、15keVで約 1.3µmである．
原子核に束縛されている電子を飛び出させるために必要なエネルギーを臨界励起電圧という．

つまり，臨界励起電圧以上の加速電圧で電子線を照射しなければ特性X線は発生しない．臨界
励起電圧は各元素に固有の値を持ち，例えばZnではK線 9.659keV，L線 1.198keV，CrではK

線 5.988keV，L線 0.742keV，TeではK線 31.813keV，L線 4.939keVである．
X線の検出法には波長分散方式 (WDS)とエネルギー分散方式 (EDS)がある (Fig.3.17)．WDS

では分光結晶を用い、検出器とともに機械的に動かすことによって発生した特性X線の波長分
解ができる．一方，EDSでは Liをドープした Si半導体検出器で発生した全X線を同時に取り
込み，X線のエネルギーに比例した電圧パルスに変換した後，マルチチャンネルアナライザで
エネルギー分解する．WDSでは一つの分光結晶で全元素をカバーすることができず，通常波
長範囲に応じて 4種類の分光結晶が使い分けられる．したがって，分光器の数を多くするほど
効率的な測定ができる．EDSは定性分析を得意とするがエネルギー分解能はWDSより 1桁悪
い．WDSではホウ素より重い元素の，EDSではナトリウムより重い元素の定性・定量分析が
可能で，検出精度はWDSで約 0.01wt% ，EDSで約 0.1wt% である．WDS及びEDSの比較に
ついては第 5章で詳しく述べる．ちなみに，理論的に水素 (H)とヘリウム (He)は特性 X線を
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Fig. 3.15: 電子線進入領域とX線発生領域の概算モノグラム [84] ．

持たないため計測出来ず，またホウ素や炭素，窒素等の軽元素はX線強度が弱く検出感度が極
端に低いことが知られている．

EPMAでは分析試料から発生した特性 X線の強度と標準試料のそれとの相対強度Kにより
定量分析を行っている．分析試料から発生した特性X線の強度は，基本的には重量濃度に比例
するため，Kが分析試料の真の重量濃度を示すと考えられるが，ZAF効果によりある種の補正
をしなければ得られた値の精度は悪くなる．ZAF効果とは分析試料と標準試料において構成し
ている元素の種類や濃度が異なることによって生じる効果で，原子番号効果Z(分析試料と標準
試料で特性X線の発生寄与率が異なる)，吸収効果A(分析試料と標準試料で発生した特性X線
の吸収度合いが異なる)，蛍光励起効果 F(分析試料と標準試料で蛍光励起量が異なる)である．
ZAF補正法についての記述はここでは控えるが、ZAF効果を考慮した理論補正 (補正係数G)

を施すことで分析試料中の濃度CはC = K · Gとして求めることができる．
以上、EPMAの原理について述べてきたが，本研究ではZn1−xCrxTe試料中のCr組成を測定

するためにWDSによる EPMA(日本電子 JXA-8100)を用いた．測定の際，電子線の加速電圧
は 7kV、照射電流は 70µAと常に一定にした．上述したように電子線の進入深さは 7kVではお
よそ 350nm程度であり，Zn1−xCrxTe層の厚さは約 350nmであることから，検出される特性X

線はほぼすべて Zn1−xCrxTe層から生じているものであると考えられる．また，Znと Teでは
L線を、CrではK線を用いることで各元素の特性 X線は十分に発生し，それらのエネルギー
の重畳も防ぐ．照射電流については，その値が大きいほど発生する特性X線の強度は基本的に
増すことから，その分，定量分析の精度も良くなる．しかし照射電流がある臨界値を越えると
フィラメントの断線につながったり，試料にダメージを与えることにもなりかねないため設定
には十分な注意が必要である．本研究では Crの特性X線の強度分布を参考にして，妥当と思
われる値 70µAにした．ただし，Cr組成がおよそ 1% 以下ではCrが発生する特性X線の強度
が非常に弱く，その精度には問題がある．
本研究では 1つの試料につき 5回測定を行い，その平均値からCr組成を決定した．また，Cr

組成は測定・解析された各元素の組成比率 ([Zn]，[Te]，[Cr])を用いて

x =
[Cr]

[Zn] + [Cr]

50

[Te]
× 100 (3.25)

から求めた．
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3.4 組成評価

Fig. 3.16: EPMAの構成 [84] ．

Sample

電子線 エネルギー分散型X線分光器(EDS)
波長分散型X線分光器(WDS)

検出器(比例計数管) ローランド円
検出器(Si(Li)半導体 )SampleSample

電子線電子線 エネルギー分散型X線分光器(EDS)
波長分散型X線分光器(WDS)

検出器(比例計数管) ローランド円
検出器(Si(Li)半導体 )

Fig. 3.17: X線分光法の概念　WDS法と EDS法
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第 3 章 試料の作製と構造・組成評価

3.4.2 2次イオン質量分析 (SIMS)

固体表面に数 keVのイオンビームを照射すると，固体自身を構成する原子・分子が中性粒子
またはイオン粒子として放出されるが，このイオン粒子の質量の測定によって固体表面の化学
分析を行う方法を二次イオン質量分析 (Secondary Ion Mass Spectrometry : SIMS)法という．
材料中の不純物の微量測定，偏析，析出物の同定，表面・界面の研究などに利用されている．
入射イオンとしては希ガス (Ar+など)や活性ガス (O−，O+

2，N+
2，Cs+)が試料の性質に応じて

使い分けられ，試料表面から放出される二次イオンの質量分析には電場・磁場を用いた分析計
や飛行時間型質量分析形などが使われている．二次イオンは表面から数十Å以内の固体内から
主として放出されるため，試料表面の分析法として有力である．表面を一様にスパッタリング
しながら二次イオンの質量分析を行うことで試料の深さ方向の定量的化学分析を行うことがで
きる．
本研究では，EPMAで検出が困難であった Iの濃度測定に用いた．
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第4章 実験結果I 荷電不純物ドーピングに
よる強磁性特性の制御

4.1 序論

4.2 磁性の評価方法

SQUID装置による磁化測定

強磁性転移温度の決定

4.3 結果

アンドープ試料

窒素ドープ試料

ヨウ素ドープ試料

4.4 まとめ
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第 4 章 実験結果 I 荷電不純物ドーピングによる強磁性特性の制御

4.1 序論
本章では (Zn,Cr)Teに対して荷電不純物のドーピング及び成長時の分子線供給量比を変化さ

せた成長を行い強磁性特性を比較したので，その結果について述べる．
第 2章で述べたように Saitoら [11，12，70，73] と我々の研究結果により (Zn,Cr)Te [13–15] に

おける強磁性発現が確認され，またその強磁性がDMSとしての性質であって析出物等による
ものではないことが明らかになっている．しかしながら，(Zn,Cr)Teの強磁性の発現メカニズ
ムについては未解明な部分が多く存在する．(Zn,Cr)Teは非常に高抵抗でキャリアがほとんど
存在しないことから，Mn添加の III-V族DMS系で考えられているキャリア (ホール)誘起によ
る強磁性発現とは異なる起源を持つと考えられている．
そこで我々は，この物質の強磁性発現メカニズムに関する知見を得るために荷電不純物のドー

ピングした試料及び成長時の分子線供給量比を変化させた試料を作製し，その強磁性特性を比
較した．荷電不純物をドープしていない (Zn,Cr)Te(以下アンドープと表記)では，結晶成長時
の分子線供給量比を変化させ強磁性特性を比較した．また，荷電不純物ドーピングにはアクセ
プタ性不純物として窒素 (N)を，ドナー性不純物としてヨウ素 (I)を用い，その強磁性特性を
比較した．
本章では最初に試料の磁気特性の試料特性の評価方法について述べ，その後アンドープ試料，

窒素ドープ試料，ヨウ素ドープ試料のそれぞれについて各パラメータによる強磁性特性の変化に
ついて述べる．これらの強磁性特性の変化の起源については次章以降の研究をもって考察する．

4.2 磁性の評価方法
本節では，本章の研究で行った実験手法として試料の磁化測定法及び本研究における強磁性

転移温度の定義について述べる．

4.2.1 SQUID装置による磁化測定

本研究では磁化測定として超伝導磁束量子干渉計 (Supercoducting QUantum Interference

Device : SQUID)を用いて測定を行った．SQUIDは超伝導の量子化現象を利用した超高感度磁
気センサーであり，従来の磁気センサーの 100倍の感度を持ち，地磁気の 5000万分の 1以下の
微弱磁場を検出することができる．SQUIDは Fig.4.1の左図のように超伝導体で薄い絶縁体を
挟んだ接合 (ジョセフソン接合)を 2つ使ったリング構造をしている．超伝導リングに外部から磁
場を印加すると，鎖交する磁束の数に応じてそれを打ち消すようにリング内に接合間を流れる
トンネル電流の位相差が変調される．SQUID磁力計は，これを利用し磁性体がつくる磁束の本
数を量子磁束Φ0を単位として測定するものである．その磁束分解能は約 10−19 ∼10−21Wb/Hz

にもおよび，非常に高い感度を持っている．
本研究では SQUID磁束計として RSO測定モードを付属した Quantum Design(USA)製 の

MPMS(磁気特性測定システム)を用いた (Fig.4.2)．
本研究で作製された試料は多層構造であるため，Zn1−xCrxTe層のみの磁化信号を測定するに

は，基板のGaAs及び buffer層のZnTeから生じる反磁性成分を除去する必要がある．本研究で
は，以下に記すようなGaAs基板等の寄与を除去する 2つの方法によりZn1−xCrxTe単層の磁化
を得ている．一つは，GaAs基板のみを測定した磁化成分を測定試料の重量と膜厚から求めた
体積比率で換算し，測定データからその成分を差し引く方法である．もう一つは，2Kでの磁場
の磁化依存性測定の際に，磁場を最大 5Tまで印加しその磁化の負の傾きをGaAs基板の反磁性
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4.2 磁性の評価方法

Fig. 4.1: SQUID装置の原理図 Fig. 4.2: 本研究で使用した Quan-

tum Design社製のMPMS

成分として差し引く方法である．この手法では，5Tまで印加することによって Zn1−xCrxTe層
の強磁性成分が十分飽和していると仮定し高磁場領域の磁化の変動がすべてGaAs基板の寄与
によるものであるとしている．本研究では，概ね前者の手法によりGaAs基板の寄与を差し引
いており，この場合後者による差し引きとの結果の相違は少ないが，Zn1−xCrxTe層の強磁性信
号が比較的強い試料では前者の手法では差し引きが不十分または過剰になることが多く後者の
手法を用いている．これらの操作による測定結果の相違は，M -H測定や後述するArrott Plot

による TC の決定には大きな違いは生じないが，M -T 測定，特に後述する常磁性Curie温度の
決定においては大きく作用する．GaAs基板の寄与を除去する際には適宜このような点に注意
して行う必要がある．
本研究では，各試料について磁化の磁場依存性 (M -H)測定，及び磁化の温度依存性 (M -T )

測定を行った．M -H 測定では±1Tの磁場を成長面に垂直に印加して測定した．M -T 測定で
は+500Oeの磁場を成長面に垂直に印加し，次の二つの過程を測定した．ひとつはゼロ磁場状態
で 2Kまで冷却し，その後磁場を印加して昇温しながら測定する零磁場冷却 (Zero Field Cooling

: ZFC)過程である．もう一方は，その後 350Kの高温から磁場を印加したまま 2Kまで温度を
低下させる過程で磁場の変化を測定する磁場印加冷却 (Field Cooling : FC)過程である．

4.2.2 強磁性転移温度の決定

本研究では前項の SQUID磁束計を用いて磁化を測定し，その強磁性転移温度を以下のよう
に求めた．本研究では試料の強磁性成分及び機構が単一であるとは限らないため，以下のよう
に 3つの臨界温度をその強磁性特性を指標する温度として決定した．すなわち，Arrott Plotに
より見積もったCurie温度 TC ，Curie-Weiss Plotにより見積もられた常磁性 Curie温度 θp 及
びM -T 測定におけるZFCとFCにおける付加逆性の現れる温度としてTBを求めた．以下に各
臨界温度の求め方を示す．なお，本研究におけるこれら強磁性転移温度の物理的意味は次章で
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第 4 章 実験結果 I 荷電不純物ドーピングによる強磁性特性の制御

詳しく考察する．

Arrott Plotによる TC の決定

M3又はM2

H 又は H/M

ε=0(T= TC)ε>0
ε<0M3又はM2

H 又は H/M

ε=0(T= TC)ε>0
ε<0

Fig. 4.3: Arrott Plotによる TC の求め方．
T= TC のとき高磁場側の直線成分の延長
が原点を通過する．

Arrott Plotは自発磁化M0及びCurie温度を
M-H曲線の高磁場領域から解析し求める方法で
ある [85] ．本来， TC の定義はこの温度以下の
温度で強磁性を示す，すなわち外部磁場がない
状態で磁化を示す温度であるが，ゼロ磁場の極
限においてはより高い TC をもつ強磁性不純物
や磁化の不均一性，磁区構造や磁気異方性など
による複雑な現象の影響を受ける可能性があり，
ゼロ磁場における TC の見積もりはあいまいさ
を有する．そこでArrottは，有限磁場での測定
による磁性解析法としてArrott Plotによる手法
を提案した．この手法は現在強磁性薄膜の転移
温度決定において非常によく用いられている．
磁化M はWeiss-Brillouinの手法により次式

で与えられる．いま，S = 1/2とし，絶対零度
での磁化をM0，分子場係数を ωとすれば磁化M は，

M = M0 tanh
µB(H + ωM)

kBT
(4.1)

と書くことができる．この式を書き換えると

µBH

kBT
+ ω

µBM

kBT
= tanh−1

(
M

M0

)
(4.2)

となる．M ¿ M0として右辺を展開すると

µBH

kBT
+ ω

µBM

kBT
=

(
M

M0

)
+

1

3

(
M

M0

)3

+
1

5

(
M

M0

)5

+ · · · (4.3)

となる．帯磁率 χは

χ =

(
M

H

)
H→0

(4.4)

であるから，磁化の 3次以降の項を無視すると

1

χ
=

kBT

µBM0

− ω (4.5)

となる．したがって TC は

Tc

(
1

χ
→ 0

)
=

µBω

kB

M0 (4.6)

となり，M0が大きいものほど TC が大きいということがわかる．この式から分子場係数 ωは，

ω =
kBTc

µBM0

(4.7)
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となる．
T= TC では式 (4.3)は，

µBH

kBTc

=
1

3

(
M

M0

)3

+ · · · (4.8)

となる． TC 近傍では
µBH

kBTC

= ε
M

M0

+
1

3

(
M

M0

)3

+ · · · (4.9)

と表される．ここで，

ε =

(
1 − TC

T

)
(4.10)

である．
ここで TC 前後の温度で測定した磁化曲線を横軸H又はH/M，縦軸にM3またはM2とし

てプロットすると， Fig.4.3で見られるように高磁場側の線形領域を外挿した直線の切片は εの
符号に依存する．つまり ε < 0では切片は正に，ε > 0となり，ε = 0すなわち T= TC で原点
を通過する．Fig.4.4に Fe65Ni35合金に対してのArrott Plot の例を示す．
以上の解析では一様な系を仮定しているが，より複雑な磁性機構を持つ場合にはのこのArrott

Plotによる解析を改良した次のような解析が用いられることがある．(
H

M

) 1
γ

=
T − TC

T1

+

(
M

M1

) 1
β

. (4.11)

測定物質に従って γ，β，T1，M1を決め，この式に代入することで磁化を fittingすることによ
り TC を求めることができる．また，式中の β，γの他に α，δは臨界指数とよばれ， TC 近傍
での物理量の異常性を特徴付ける指標である．各臨界指数の定義を以下に示す．

• 自発磁化MSの温度依存性 MS ∼ |ε|β

• 磁化率 χ ∼ ε−γ

• 磁化M の磁場依存性 M(TC) ∼ H
1
δ

• 比熱 C ∼ ε−α

ここで，β = 0.5，γ = 1とすれば，一様な系の場合の式 (4.3)に一致することは簡単に確認する
ことができる．また，β = 2/5，γ = 3/4としたプロットをArrott-Noakes Plot [87] と呼ばれ，
TC 近傍でよく成り立つ．
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Fig. 4.4: アロットプロットの例．Fe65Ni35合金の場合，Tcは 497K．（文献 [86] ）
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Fig. 4.5: M -T 曲線及び 1/χ-T の例．試料は Iドープ試料 ([I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200℃))．

常磁性Curie温度

第 2章で述べたように常磁性帯磁率 χは

χ =
C

T − θP

(4.12)

と書ける．この式は，
1

χ
=

1

C
(T − θP ) (4.13)

と書けるので，θP は 1/χ-T プロットにおいて高温部の直線成分の x切片として決定すること
ができる．Fig.4.5に 1

χ
-T の例を示す．この図は，Iドープ試料 ([I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200

℃))のものである (試料の詳細は後述)．図中で緑プロットが，M -T 曲線から求めたCurie Weiss

Plot(1/χ-T )である．図中の矢印で示したように θP はこの曲線の高温部の直線成分の x切片と
して決定した．前述のようにこの θP はGaAs基板等の寄与の差し引きの加減で大きく変化する
ため，注意が必要である．

ブロッキング温度

ブロッキング温度とはM -T 曲線の FC曲線と ZFC曲線の不可逆性を示し指標となる温度で
あり，磁性体では一般に磁気モーメントが固定された配向を持ちえなくなる温度である．すな
わち，十分高温で磁気モーメントが乱雑に配向している状態のまま冷却すると，異方性エネル
ギーなどのために磁気モーメントは乱雑なまま凍結される．その状態では磁場を印加しても磁
気モーメントは変化できない．温度を上昇させると，磁気モーメントは熱エネルギーを得て徐々
に磁場に沿った方向へと配向する．そして，ある温度以上で凍結が完全に解ける．この温度を
ブロッキング温度という．本研究では，ZFC曲線におけるピークをブロッキング温度 (TB)と
して定義した．また，Fig.4.5に見られるように ZFC曲線に Broadな部分が観測された場合に
は，Broadな範囲全体を TBと定義した．
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以上のように定義した Curie温度 TC ，常磁性Curie温度 θp 及びブロッキング温度 TBの本
研究における物理的意味は次章において考察する．

4.3 結果

4.3.1 アンドープ試料

第 2章で述べたように，荷電不純物をドープしていない (Zn,Cr)Teでは強磁性発現が確認さ
れている．これまでの我々の研究では，(Zn,Cr)TeへのCr組成の変化による強磁性特性の変化
を調べてきたが，Cr組成以外のパラメータとして本研究では成長時のZnとTeの分子線供給量
比 [Te]/[Zn]を変化させ強磁性特性の変化を調べた．ZnTeの薄膜試料のMBE成長において高
品質単結晶試料を得られる条件として，Te過剰雰囲気下で成長が行われることが通例である．
これは，Teの加熱基板上からの再蒸発確率が Znに比べて大きいためである．我々の初期の研
究ではこのような ZnTe結晶成長の研究を受けて (Zn,Cr)Teの成長においてもTe過剰雰囲気下
([Te]/[Zn]=2.0 ∼ 2.8)で行っていた．
本研究ではこの分子線供給量比 [Te]/[Zn]を [Te]/[Zn]=2.3の Te-rich条件から [Te]/[Zn]=0.7

の Zn-rich条件まで系統的に変化させて成長し，磁気特性を比較した．分子線強度は基板直下
までロードすることのできるフラックスモニタによって真空度という形でそれぞれ別々に測定
した．成長の際，ZnとTeの分子線強度の和を一定 (8.0×10−7Torr.)にすることで，成長速度に
大幅な違いが生じないように配慮した．また，Cr濃度に関しても成長雰囲気に応じてCrの置
換に違いが生じたため，常にCrが 5% で一定となるよう適宜Crセル温度を調整した．Crの分
子線強度を一定にした場合，Te-rich条件で成長した場合と比較して Zn-rich条件で成長した場
合にはCr濃度が 1∼2% 程度低下した．

Fig.4.6 にTe-rich成長した試料及びZn-rich成長したCr5% の試料の各Arrott Plot及びM -T

曲線と Curie-Weiss Plotを示す．Te-rich成長した試料ではArrott Plotから見積もった TC は
30K(a)，ZFCにおけるM -T 曲線のピークが現れる TBは 8K，Curie-Weiss Plotから得られた
θP はおよそ 175Kとなった (b)．これと比較して，Zn-rich成長した試料の TC は 280K(c)，TB

は 90K，θP は 300K(d)となり，どの温度も上昇した．分子線供給量比 [Te]/[Zn]に対する各強
磁性転移温度を Fig.4.7に示した．各転移温度は Te-rich成長から Zn-rich成長へと変化させる
に従い上昇し，Zn-rich成長した試料は TC が 280Kと室温近傍まで上昇した．
成長時の分子線供給量比を変化させることは，結晶中の構成元素比を Stoichiometryから逸

脱させるはたらきがある．この結果はこの Stoichiometryからのずれが後述する荷電不純物ドー
ピングと同様に (Zn,Cr)Teの強磁性特性を決定する重要なパラメーターであること示している．
最後にTe-rich条件下で成長した (以下，Te-rich成長)試料及び Zn-rich条件下で成長した (以

下,Zn-rich成長)試料のM -H曲線をFig.4.8に示す．Zn-rich成長及びTe-rich成長においてM -H

の飽和磁化，自発磁化，保磁力には大きな違いは見られない．しかしながら，Zn-rich成長の試
料ではゼロ磁場付近において Te-rich成長の試料では見られない括れが生じていることがわか
る．すなわち，磁性の飽和過程において複数の過程が存在しているように見える．この括れは
次章でのCr組成分布解析において明らかとなるCr-richクラスターの形成によるものであると
考えられるが，詳細は明らかとなっていない．このような括れはTe-rich成長の試料でもCr1%

以下の低濃度で見られている．
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Fig. 4.6: Cr5%のアンドープ試料の強磁性転移温度測定．Te-rich成長した試料の (a)Arrott Plot

及び (b)M -T 測定結果とCurie-Weiss Plot．Zn-rich成長した試料の (a)Arrott Plot及び (b)M -T

測定結果とCurie-Weiss Plot．
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第 4 章 実験結果 I 荷電不純物ドーピングによる強磁性特性の制御

4.3.2 窒素ドープ試料

Nドープした試料はTe-rich条件下でCr濃度及びNドープ量を系統的に変化させて成長した．
この際，Nドープ量の制御には窒素流量は 0.2cc/min.に固定し励起出力を 140∼300Wで変化さ
せることによって行った．
まず，Cr濃度の変化に対するNドーピングの効果について述べる．Fig.4.9にNドープ試料

のNドープ量，キャリア濃度及びNの活性化率のCr濃度依存性を示す．このとき，窒素流量
は 0.2cc/min.，励起出力 300Wと本研究で用いた装置において最もNドープ量が大きくなる条
件に固定した．図中の黒点で示したプロットはXRDのZn1−xCrxTeのピークから求めたNドー
プ量 [NTe] のCr濃度依存性である．これによると，Nの最大ドープ量はCr組成に関わらずお
よそ 1020cm−3台であった．一方，ホール測定から見積もられたキャリア濃度 p(図中の赤プロッ
ト)はCrが 1% 程度まではほぼ添加量と同程度であったが，Cr濃度の増加に伴ってキャリア濃
度は減少し 3% で p ∼ 1017cm−3にまで低下した．よって，Nのドープ量に対するホール濃度の
割合，すなわちNの活性化率 p/[NTe] (図中の青プロット)はCr濃度の増加に伴い急激に低下し
た．また，Fig.4.10に同試料の抵抗率の温度依存性を示す．Cr濃度が 1% 程度までは抵抗率は
低温までほぼ一定で金属的な伝導を示すが，Cr組成の増加に伴い半導体的な伝導を介して絶縁
的に変化した．これらの結果はドープしたNによるキャリア (ホール)が ZnTeのバンドギャッ
プ中に形成されるCr3d 準位にトラップされていることを示している．このNドープ量の変化
に伴う 3d 準位中の電子密度の減少については第 6章で磁気光学の見地から詳しく述べる．
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Fig. 4.9: Nドープ試料のXRDから見積もられた
窒素ドープ量 [N](黒)，キャリア濃度 p(赤)及び
窒素の活性化率 p/[N](青)のCr濃度依存性 [88]

．
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Fig. 4.10: Nドープ試料の抵抗率の温度依存
性 [88，89] ．

次に磁気特性のホール濃度依存性について示す．Fig.4.11にCrを 1% に固定し，Nドープ量
を変化させた試料のM -H 曲線を示す．黒いプロットで示されたアンドープ試料では強磁性的
なヒステリシスが見られているが，Nをドープをした試料では，ホール濃度 pが 1015cm−3から
1018cm−3，1020cm−3と増加するにしたがって，飽和磁化が減少し，ヒステリシスは抑制され，
常磁性的振る舞いへと変化した．
さらに Cr濃度の高い試料でも Nドーピングの効果を比較した．Crが 1% 以上の試料では

Nドープ量，もしくはキャリア (ホール)濃度の制御が困難であり，Nドープ試料はすべて最も
Nドープ量が高くなる条件 (窒素流量は 0.2cc/min.，励起出力 300W)でドーピングを行った．
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4.3 結果

Fig.4.12にCr濃度 2% ，5%，9% のアンドープ及びNドープ試料のM -H曲線を示す．どのCr

濃度においてもアンドープで見られた明確な強磁性ヒステリシスが，Nドープ試料では消失し
ており，飽和磁化も減少している．
以上の結果から，添加した窒素によるキャリア (ホール)は磁化を抑制するはたらきを示した．

この結果は従来のMn添加の III-V族DMSで提唱されているキャリア誘起による強磁性発現と
は正反対の性質を示しており，この結果からも (Zn,Cr)Teはキャリア誘起とは異なる機構によ
り強磁性を発現していることが示唆された [16，88，89] ．
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Fig. 4.11: アンドープ試料 (黒)及び Nドープ試料の磁化曲線．p = 6.5 × 1015cm−3(青)，p =

1.8 × 1018cm−3(緑)，p = 1.1 × 1020cm−3(赤)．Cr濃度は 1% [88，89]
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Fig. 4.12: アンドープ試料及びNドープ試料のM -H曲線．(a)x = 0.02，(b)x = 0.05，(c)x = 0.09

[88]

4.3.3 ヨウ素ドープ試料

Iドープした試料は Zn-rich条件下で I濃度を系統的に変化させて成長を行い，その伝導特性
及び磁気特性を比較した．Iドープ試料は通常のZnTe成長時のTe-rich条件ではなくZn-rich条
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件下で行った．第 2章で述べたように，ZnTeを含む II-VI族半導体は一般にイオン結合性が強
く，自己補償効果のためにキャリアドーピングによる伝導性の制御が困難である．ZnTeでは，
前述の p型ドーピングは比較的容易であるが，n型ドーピングは困難であることが知られてい
る．これはZn1−xCrxTeの場合にも同じであると考えられる．本研究ではドナー性不純物として
の Iの磁気特性に対する効果を効率的に観測するために，可能な限りドナー濃度の高い試料を
作製する必要がある．そこで，本研究の前段階としてZnTeへ Iドーピングした試料を作製し，I

ドーピングの最適条件を調べた．その結果，成長時の分子線供給量比 [Te]/[Zn]= 0.7の Zn-rich

条件で基板温度 300℃を最適条件とした [90] ．Zn-rich条件が最適である理由は，VI族サイト
に置換する原子量を相対的に減ることで Iの置換を促進されるためであると考えられる．本節
ではこの条件で作製した試料に関して比較を行う．I濃度の制御には I源であるCdI2セルの温
度 (TCdI2)を 120℃∼240℃まで調整することで行った．SIMSにより見積もった Iドープ試料中
の Iドープ量 [I]は TCdI2 = 120℃で 5 × 1016cm−3でセル温度の上昇に伴い上昇し，TCdI2 = 240

℃で 1 × 1019cm−3となった．
Fig.4.13に室温 (T = 270K)での抵抗率の Cr濃度依存性を示す．Iドープ試料では基板温度

は 300℃，TCdI2 は 200℃で固定して成長した試料を比較している．Te-rich条件で作製したア
ンドープ試料の抵抗率 (緑プロット)と比較して，Iドープ試料では抵抗率がそれよりも 1∼4桁
ほど高く，Iドープ試料の伝導性はドナー性のドーパントを添加しているにも関わらず，n型の
伝導を示すまでには至らなかった．
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Fig. 4.13: Iドープ試料の抵抗率のCr濃度依存性．

次に，Iドープ試料の磁気特性について示す [91] ．Fig.4.14に Iドープ試料の強磁性転移温
度の I濃度 [I]依存性を示す．試料はすべて Zn-rich条件，基板温度 300℃で成長し，Cr濃度は
5% と一定になるように調節した． TC は [I]の増加に従って増加し，[I]=2× 1018cm−3(TCdI2 =

200℃)を最適値として最高値 300Kに達し，その後減少した．TB も同様の増減を示したが，
[I]=1 × 1018cm−3(TCdI2 = 180℃)と [I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200℃)の試料ではM -T 曲線の
ZFCにおいて 1つのピークではなくBroadな部分が現れたため，TBは数 10K程度の幅を示した．
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また，θP も同様に [I]の増加とともに上昇したが，[I]=2× 1018cm−3(TCdI2 = 200℃)以降の低下
は見られなかった．Fig.4.15に [I]=5×1016cm−3(TCdI2 = 120℃)，[I]=2×1018cm−3(TCdI2 = 200

℃)及び [I]=1 × 1019cm−3(TCdI2 = 240℃)の試料のM -H 曲線を示す．飽和磁化，自発磁化は
TC と同様に [I]=2 × 1018cm−3の試料で最も大きくなったが，保磁力及び飽和過程 (形状)に関
しては違いが見られなかった．
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Fig. 4.14: Iドープ試料の強磁性転移温度の [I]依存性．Cr濃度は 5%
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Fig. 4.15: I ドープ試料の M -H 曲線．[I]=5 × 1016cm−3(TCdI2 = 120 ℃)(緑)，[I]=2 ×
1018cm−3(TCdI2 = 200℃)(赤)及び [I]=1 × 1019cm−3(TCdI2 = 240℃)(青)
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4.4 まとめ
以上の結果のうち磁気特性についてまとめる．Fig.4.16に Cr5% のアンドープ，Nドープ及

び Iドープ試料の強磁性転移温度のそれぞれのパラメータ依存性を示す．アンドープ試料は
分子線供給量比 [Te]/[Zn]依存性，Iドープ試料に関してはヨウ素濃度 [I]依存性，Nドープは
ホール濃度 [N]依存性である．すべての試料は基板温度 300℃で成長しており，Nドープ試料
は [Te]/[Zn]=2.3のTe-rich条件で，Iドープ試料は [Te]/[Zn]=0.7の Zn-rich条件で成長した．
アンドープ試料では，分子線供給量比 [Te]/[Zn]の変化に対して転移温度は大幅に変化した．

Te-rich成長した試料では TC は 30Kであるのに対し，Zn-rich成長した試料では TC は 280Kと
飛躍的に上昇した．このことは，この分子線供給量比 [Te]/[Zn]が Zn1−xCrxTeの強磁性特性を
決める重要なパラメータであることを示している．一方，M -H においては飽和磁化，自発磁
化は成長条件によって変化しなかったが，Zn-rich成長した試料では低磁場において括れが見ら
れ，磁化の飽和過程が単一ではないと考えられる．

Nドープ試料では，Cr濃度が 1% 程度ではホール濃度の増加に伴う強磁性特性の抑制がみら
れた．Cr5% 試料ではNドープ量の制御が困難で [N]=4.5× 1020cm−3の試料のみが得られてい
る．この試料では，2Kに至るまで強磁性転移が確認されなかった．

Iドープ試料では [I]濃度の増加に伴って TC は増加し，[I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200℃)を
最適値として最高値 300Kに達し，その後減少した．また，[I]の変化に対してM -H 曲線の飽
和磁化，自発磁化は同様の傾向を示し，[I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200℃)で最大となった．ま
た，特に高い TC を示した試料ではM -T 測定の ZFCにおいて単一のピークではなく，Broad

な振る舞いが見られ，TBに幅が観測された．
次章以降では，これらの強磁性特性の変化の起源を調べた．第 5章では Zn-rich成長及び I

ドーピングによる強磁性特性の増強の起源を，第 6章ではNドーピングによる強磁性特性の抑
制の起源をそれぞれCr組成分布及びCr3d準位の電子密度を調べることにより考察した．

0100200300

[Te]/[Zn] Nitrogen [cm-3]

θP
ΤBΤC
120160200

 
Critical 
Tempera
ture [K] 240 TCdI2(°C)

Iodine Concentration [cm-3]
 

1020           10210.7      1.5      2.31019           1018          1017  
 

Fig. 4.16: アンドープ試料，Nドープ試料及び Iドープ試料の強磁性転移温度の各パラメータ依
存性．左から Iドープ試料の [I]依存性，アンドープ試料の [Te]/[Zn]依存性，Nドープ試料の
[N]濃度依存性．Cr濃度は 5%
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4.4 まとめ

最後に，本節での実験結果を模式的に Fig.4.17に示す．(Zn,Cr)Teにおける強磁性特性の制御

undoped (Zn,Cr)Te grown in Te-rich condition

I-doped (Zn,Cr)Teundoped (Zn,Cr)Te grown in Zn-rich condition

N-doped (Zn,Cr)Te

強磁性増強

強磁性抑制

(Zn,Cr)Teにおける強磁性特性の制御

undoped (Zn,Cr)Te grown in Te-rich condition

I-doped (Zn,Cr)Teundoped (Zn,Cr)Te grown in Zn-rich condition

N-doped (Zn,Cr)Te

強磁性増強

強磁性抑制

Fig. 4.17: 第 4章のまとめ
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第5章 研究結果II TEM/EDSによるCr

組成分布観察

5.1 序論

5.2 実験手法

高分解能透過型電子顕微鏡 (HRTEM)

エネルギー分散型X線分光法 (EDS)

5.3 結果

5.4 考察

1：不均一分布と強磁性増強の相関

2：相分離の起源

3：Cr分布の相違　

5.5 まとめ
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第 5 章 研究結果 II TEM/EDSによるCr組成分布観察

5.1 序論
前章の結果のように荷電不純物のドーピング及び成長時の分子線供給量比の変化によって強

磁性特性は大きく変化した．この強磁性変化の原因を探るため，アンドープ及び荷電不純物ドー
ピングをした (Zn,Cr)Teに対し TEMによる断面構造観察及び EDSによる Cr組成分布観察を
行い，その結果からCr分布と強磁性特性との相関について検証を行った [92，93] ．
本章では，まず断面構造観察及び組成分布観察の方法について述べた後に実験結果について

示す．その後，実験結果について 3つの観点から考察を行い，前章で示した実験結果のうち I

ドーピング及び Zn-rich成長での強磁性増強の起源について述べる．

5.2 実験手法
本節では，本章で用いた実験手法として高分解能透過型電子顕微鏡 (High Resolution Trans-

mission Electron Microscope : HRTEM)とエネルギー分散型 X線分光法 (Energy-Dispersive

X-ray Spectroscopy : EDS or EDX)の測定原理及び装置について述べ，最後に試料の加工方法
について述べる．

5.2.1 高分解能透過型電子顕微鏡 (HRTEM)

Fig. 5.1: 透過型電子顕微鏡 (TEM)装
置の概観図

高速の電子が固体物質に衝突するとき，種々の相互
作用が生じ，二次電子や特性X線などが放出される
(第 3章Fig.3.13)．物体が非常に薄い場合には大部分
の電子は何も相互作用を起こすことなく通り抜ける
(透過電子)が，一部の電子は散乱される (散乱電子)．
散乱にはエネルギーを全く失わない場合 (弾性散乱)

とエネルギーを一部失う場合 (非弾性散乱)とがある．
透過型電子顕微鏡では通常，透過電子，弾性散乱電
子あるいはそれらの干渉波が拡大されて像が結ばれ
る．透過波のみで結像する方法を明視野法，また回
折波のみで結像する方法を暗視野法という．この明
視野法および暗視野法を用いて，転位や界面などの
多くの格子欠陥を同定や析出物・介在物の分布測定
などに利用されている．しかし微細加工技術の発達
により，明視野法や暗視野法では観察できないほど
微小な領域の観察が必要となり，このような場合に
は高分解能電子顕微鏡 (HRTEM)法による観察が有
用である．この手法は，透過波と回折波の干渉コン
トラストを利用するもので，物質の構造や微小欠陥
などを原子レベルで直接観察できる方法である．
また，TEMでは像モードと回折モードを切り替え

て電子回折像のみを見ることできる．電子回折像には試料結晶に関する種々の情報が含まれて
いる．その情報から格子定数や結晶系などを得て試料物質の同定や結晶方位を決定することが
できる．
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5.2 実験手法

本研究では，300kV FE-TEM(JEOL)を用いて試料断面の構造を観察し，析出物などによる
結晶構造の変化の有無を観察した．

5.2.2 エネルギー分散型X線分光法 (EDS)

エネルギー分散型X線分光法 (Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy : EDS or EDX)は特性
X線をエネルギーの違いを分光して検出する方法である．
第 3章の EPMAの箇所で述べたように特性 X線とは，原子に電子線を照射した際に内殻電

子の 1つが放出されてできた空孔が生じた場合に他の内殻電子が落ち込みその内殻電子のエネ
ルギー差に応じたエネルギーを持つ光子を放出することによるものである．このとき弾き出さ
れる内殻電子と落ち込む電子の軌道によって次のような規則で名前がつけられている．例えば，
弾き出される電子が K殻で落ち込む電子が L殻の場合はKα，落ち込む電子がM殻の場合は
Kβ，弾き出される電子が L殻で落ち込む電子がM殻の場合は Lαとなる．KαはKβよりも数
倍多く観測される (モーズレーの法則)．また，連続X線も同時に放出される．入射電子が原子
核と相互作用してエネルギーが変化しその変化分のエネルギーを持ったX線が放出されるため
である．このX線は連続X線と呼ばれ元素に関係なく常に発生しエネルギー的に連続的な強度
を持つため，EPMAや EDS測定ではバックグラウンドとして観測される．
特性X線の発生領域は入射光のプローブ径や試料の密度や膜厚などに依存する．入射電子の

広がり (空間分解能)bは，

b = b0 + 6.25 × 104

(
Z

E0

)
×

(
ρ

A

)
× t

3
2　 [m] (5.1)

で表される．ここで b0は入射電子のプローブ径，Zは原子番号，E0は加速電圧，ρは試料の密
度，Aは質量数，tは試料の膜厚である．実際的にはおよそ 0.5∼1.0nm程度である．
前述のようにX線の分光法には以下の 2つの方法がある．1つは波長分散型X線分光 (Wave-

length Dispersive X-ray Spectroscopy : WDS or WDX)法とエネルギー分散型X線分光 (EDS)

法である．Table.5.1にWDSと EDSの比較を示す．

Table. 5.1: WDSと EDSの比較
WDS EDS

分光 検出器の前でエネルギーは分光さ
れている

検出後にエネルギーを分光する

エネルギー 特定のエネルギーのみ 全エネルギー範囲をカバー
検出法 アナログ的 デジタル的

検出器の飽和 X線強度のみで飽和 時間分解能による飽和
元素分析 検出器の数と分光結晶により限定 全元素の同時検出可能
照射電流 10n∼1mA ∼10nA

測定時間 数分∼数十分 100秒∼数分
分解能 ∼10eV 120∼150eV

検出限界 ∼0.01wt% ∼0.1wt%

メンテナンス 容易 Liq.N2が常時必要
設置空間 大きい 小さい
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第 5 章 研究結果 II TEM/EDSによるCr組成分布観察

WDS，EDSの特長は以下のようなことが挙げられる．
WDSの特長

• エネルギー分解能が高い

• 検出限界が高い

EDSの特長

• 検出効率が高く全元素 (B以上)を同時に検出

• 照射電流が 3桁少ない

• 測定が短時間であるため試料のダメージが少ない

TEM及びTEMに装着された二次電子像観察装置とEDS装置の模式図をFig.5.2に示す．上
部の電子銃から放出された電子は中央に配置された試料を透過し，レンズで集光され蛍光板で
像を結ぶ．EDS装置及び二次電子検出器は試料の上部横に設置されている．本研究で用いた装
置での EDSの空間分解能はおよそ∼5nmである．また，最下部には電子エネルギー損失分光
法 (Electron Energy Loss Spectroscopy : EELS)装置が備わっている．この手法は，非弾性散
乱電子のエネルギー損失量を分光，検出する手法である．後述するようにEELSによる磁性元
素分布観察の報告も数例あり，本研究でもEELSを用いることを試みたがEDSほどのコントラ
スト像は得られなかった．これはEELSは試料の膜厚の均一性が要求されるためであり，本研
究の試料加工はその要件を満たさなかったためと考えられる．

5.2.3 試料の加工方法

試料断面を観察するためには，電子を透過させる必要があるので試料を 100nm程度かそれ以
下の厚さに切り出す必要がある．そこで本研究では試料はFIB(Focus Ion Beam)微細加工装置
を用いて加工を行った．Fig.5.3に加工の模式図を示す．図に示すように試料の断面に垂直な方
向に 100nm程度の厚さに切り出し，TEM観察に用いた．
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5.2 実験手法

半導体検出器
液体窒素

Computer
比例増幅器 走査型電子顕微鏡用コントローラ

エネルギー分散型X線分光装置(EDS) 電子銃
二次電子像検出器

透過電子像検出器{STEM像又はTV像}透過電子エネルギー損失分光器(EELS)CCD検出器

試料
蛍光板

半導体検出器
液体窒素

Computer
比例増幅器 走査型電子顕微鏡用コントローラ

エネルギー分散型X線分光装置(EDS) 電子銃
二次電子像検出器

透過電子像検出器{STEM像又はTV像}透過電子エネルギー損失分光器(EELS)CCD検出器

試料
蛍光板

Fig. 5.2: TEM及びTEMに装着された二次電子像観察装置と EDS装置の模式図

ZnTe buffer（（（（ⅥⅥⅥⅥ/ⅡⅡⅡⅡ＝＝＝＝2.3））））
(Zn,Cr)Te

GaAs(100) substrate

100nm
ZnTe buffer（（（（ⅥⅥⅥⅥ/ⅡⅡⅡⅡ＝＝＝＝2.3））））
(Zn,Cr)Te

GaAs(100) substrate

100nm100nm

Fig. 5.3: TEMによる断面観察用のサンプル加工
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第 5 章 研究結果 II TEM/EDSによるCr組成分布観察

5.3 結果

5.3.1 断面TEM像

Fig.5.4にCr濃度 x = 0.054，[I]=2× 1018cm−3で TC は 300Kの Iドープ試料の断面TEM像
及び電子線回折像を示す．断面TEM像では {111} 面に沿った積層欠陥と思われる直線状の縞
模様が見られ，回折像にはその積層欠陥を反映したと考えられる回折点がZincblende構造の回
折点間の 3倍点の位置に見られている．しかしながら，試料はほぼ均一な Zincblende構造が形
成されており，Zincblende構造以外の異なる結晶構造は見られななかった．また，アンドープ
試料の断面観察においても同様に多数の積層欠陥を含んだ構造が確認された．一方，Nドープ
試料では積層欠陥の少ない非常に結晶性のよい Zincblende構造が見られた．

Fig. 5.4: Iドープ試料 (x = 0.054，[I]=2 × 1018cm−3， TC =300K)の断面TEM像 (右)及び電
子線回折像 (左)

5.3.2 EDSによるCr分布観察

これらの試料に対して EDSによる構成元素の分布観察を行った．EDS測定結果の例として
Fig.5.5にCr濃度 x = 0.054，[I]=2 × 1018cm−3で TC が 300Kの Iドープ試料の STEM像及び
EDSによるZn，Te及びCrの分布像を示す．すべての像は試料の同じ領域をほぼ同時に見た像
である．また，分布像はそれぞれ有色の部分が試料からのEDSスペクトルの強度が大きい部分
である．すなわち，有色の点が各元素の分布を示している．Zn及びTeの分布像からこれらの
元素はほぼ一様に分布していることがわかる．本研究でEDSによる元素分布を調べた試料すべ
てにおいてZn及びTeの分布はこの図のように一様に分布していた．一方，Crの分布像は試料
により異なり，この試料では不均一に分布していることがわかる．
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5.3 結果

Zn Te Cr
(Zn,Cr)TeZnTe 200nm

ZnZn TeTe CrCr
(Zn,Cr)TeZnTe(Z
n,Cr)Te
ZnTe 200nm200nm

Fig. 5.5: Iドープ試料 (x = 0.054，[I]=2 × 1018cm−3， TC =300K)の STEM像 (右)及び EDS

による Zn，Te及びCrの分布像 (左)
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Fig. 5.6: (上図)Cr5% の Iドープ試料，アンドープ試料，Nドープ試料の強磁性転移温度の各
パラメータ依存性 (詳細は第 4章Fig.4.16).(下図)上図中A∼Fで示された試料のEDSによるCr

組成分布像．スケールは共通 (B図)
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第 5 章 研究結果 II TEM/EDSによるCr組成分布観察

次に，荷電不純物ドーピング及び成長条件により強磁性特性の異なる試料についてこのCr分
布を比較した．Fig.5.6に第 4章で得られた成長条件と TC の関係と対応させて Cr分布像を比
較して示した． TC のグラフとCr分布像のラベルは同じ試料に対する TC 及びCr分布像であ
ることを示している．また，試料のCr濃度はすべて 5% である．

(A)∼(C)は Iドープ試料のCr分布像である．(A)は [I]=1×1019cm−3(TCdI2 = 240℃)の試料，
(B)は [I]=2 × 1018cm−3(TCdI2 = 200℃)の試料，(C)は [I]=5 × 1016cm−3(TCdI2 = 120℃)の試
料のものである．これらのCr分布像はCrが不均一に分布していることがわかる．特に (B)の
TC が最も高い試料のCr分布は不均一の度合いが大きく，30∼50nm程度のCr-rich領域が形成
されていることがわかる．一方，(A)や (C)の試料でもCrは不均一に分布していたが，その不
均一の度合いは (B)に比べると小さく，形成されているCr-rich領域の大きさも 10∼20nmと小
さいことがわかった．

(D)はZn-rich条件で (E)はTe-rich条件で成長したアンドープ試料のCr分布像である．280K

と高い TC を示した (D)の試料ではCrは不均一に分布しており，そのCr-rich領域の大きさは
(B)の試料と同程度の 30∼50nmほどであった．一方， TC の低い (E)の試料では，Crは比較的
均一に分布しておりCr-rich領域の形成は確認されなかった．

(F)はNドープ試料のCr分布像である．2Kに至るまで強磁性を示さなかったこの試料では
(E)の試料と同様にCrは比較的均一に分布していることが確認された．
以上のことから，強磁性特性の指標としての TC とCr分布との間には相関関係があることが

わかった．すなわち， TC が 300K，280Kと高温の試料 ((B)と (D))では，Crは不均一に分布
しており，形成されるCr-rich領域の大きさは 30∼50nmであった．これらよりも TC が 200K，
130Kと低い試料 ((A)と (C))では，不均一には分布しているもののCr-rich領域は 10∼20nmと
不均一の度合いが小さいことが確認された．さらに，Te-rich成長した TC が 30Kと比較的低い
アンドープ試料 (E)及び強磁性転移が確認できなかった Nドープ試料 (F)では Crは不均一に
分布していた．

5.3.3 EDSスポット解析

本節では EDSによる Cr分布像において不均一な Cr分布が観察された試料に対して，その
Cr-rich領域及びCr-poor領域でのCr濃度の相違を EDSスポット解析により示す．

Fig.5.7にスポット解析の結果を示す．試料は Fig.5.6で (B)で示された TC =300Kの Iドー
プ試料である．左上の EDSによるCr分布像中のコントラストの強い 2点，すなわち赤スポッ
トが特に濃い点 ]1及びその周りの赤スポットが薄い ]2を選び，それぞれの点でのEDS信号の
強度を比較した．右のグラフが ]1及び ]2 におけるEDSスペクトルであり，5.3keV付近に見え
るピークがCrによる信号である．この部分を比較すると ]1及び ]2でCrによる信号に大きな
違いが生じている．左下表にこの 2つの点における Zn，Te及びCrの濃度比を示している．表
にあるように，Crの濃度比において大きな違いが生じていることが確認された．一方，Crが
比較的一様に分布している試料でも同様の Spot解析を数点で行ったが，この場合にはCr濃度
の差は小さく，EPMAで測定される平均 Cr濃度とほぼ同じ濃度が得られた．よって，視覚的
な比較だけでなく定量的な比較においてもCrの均一，不均一が確認された．

5.3.4 Cr-rich領域とTEM像の比較

本節では，不均一分布と TEMによる構造解析で見られた積層欠陥との間の相関について比
較を行う．Fig.5.8に同試料同領域のCr-rich領域の分布とTEM像の比較を示す．試料はFig.5.6
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Fig. 5.7: Cr不均一試料における EDSスポット解析の結果．(左上)EDSによる Cr分布像．]1

及び ]2はCrからのX線強度の強い点，弱い点．(右)]1及び ]2におけるEDSスペクトル．(左
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Fig. 5.8: Cr-rich領域の分布とTEM像の比較．試料はFig.5.6中の (B)と同試料．(1)EDSによ
る Cr分布像，(2)Cr分布像上に等 Cr濃度線を重ねた図，(3)(2)中の青四角で示された領域の
TEM像，(4)(3)で中の青四角で示された領域の拡大像．
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で (B)で示された TC =300Kの Iドープ試料である．図中の (1)はこの試料の Cr分布像であ
り，この図にCrが等濃度である点を結んだ線 (仮に等Cr濃度線と呼ぶ)を重ねた像が (2)であ
る．(2)の上部及び右部に示したグラフは (2)中央図の黄色の直線で示した線上の地点の Cr濃
度を示したものである．この (2)の図の中央付近に特にCr濃度の高い 30nm程度の領域，すな
わちCr-rich領域が形成されていることがわかる．この Cr-rich領域周辺部分 (図中で青四角で
囲んだ領域)のTEM像が (3)であり，図中の黄色点線は (2)と同様の等Cr濃度線である．さら
に Cr-rich領域の中心付近の TEM像が (4)である．(3)，(4)からわかるように Cr-rich領域と
TEM像に現れる積層欠陥やコントラストの間には相関関係は見られない．すなわち，Cr-rich

領域及びその周りのCr-poor領域において結晶構造の相違は生じていないことが示された．
Crを ZnTeに添加した系において析出物として最も可能性が高いものは強磁性金属のCrTe(

TC =340K)であるが，このCrTeは一般にはNi-As型構造を形成する．さらに，第 6章で示す
が，Cr不均一が観測された Iドープ試料のMCD測定の結果，SQUIDで観測された磁気特性
は析出物のものではなくCrが Znサイトを置換した (Zn,Cr)Teによるものであることが示され
た．以上のことから，EDSで見られたCr-rich領域は，他の構造 (Ni-As型など)を持つCrTeな
どの析出物ではなく，Cr濃度の低い (Zn,Cr)Te中に Cr濃度の比較的高い (Zn,Cr)Teが形成さ
れているものと考えられる．

5.4 考察
以上のような強磁性特性とCr組成分布との間には相関関係があることが明らかとなった．こ

の実験結果に対し次の 3点について考察を行う．初めに，不均一分布すなわち Cr-rich領域の
形成と強磁性の増強との相関について考察する．次に，不均一分布が生じる原因についてスピ
ノーダル分解について述べつつ考察する．最後に，本研究のように成長条件による相分離の有
無が生じた原因について考察する．

5.4.1 不均一分布と強磁性増強の相関

本節では実験結果における Cr不均一と強磁性の相関について考察するが，前節の実験結果
を理解する上で重要な物理的背景である超常磁性について述べ，その背景を基に実験結果を考
察する．

超常磁性

異方性エネルギーKv

H
I roM

CH

(b)(a)

異方性エネルギーKv異方性エネルギーKv

H
I roM

CH

(b)(a)

Fig. 5.9: 一軸異方性をもつ物質のヒス
テリシス (a)とそのポテンシャルエネ
ルギー (b)

超常磁性 (superparamagnetism)とは，強磁性体微
粒子の集合体で観察される特異な磁性である．ある
臨界直径以下の大きさの強磁性体微粒子は単磁区構
造を形成し，その微粒子内のスピンはそろったまま
熱的に擾乱されて異なる磁化容易軸に任意に向きを
変える．この様子が，あたかも常磁性体スピンのよ
うに振舞うため超常磁性体と呼ばれる．
強磁性体を細分化していくと，その磁気特性，特

に保磁力HC が大きく変化する．Coや Feなどの強
磁性体の微粒子では，粒径 dを小さくしていくと保
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磁力HC は最初 1/dに比例して増大し，ある粒径で
最大値をとって再び減少する [95] ．HCが最大となる粒径は，その粒子の磁壁がなくなる大き
さと一致する．粒径が小さくなると，磁壁のエネルギー (d2に比例)の方が，単磁区の場合の反
磁場による静磁エネルギー (d3に比例)よりも大きくなるので，ある臨界直径以下では磁壁は
できなくなる．磁壁がなくなれば，磁化の反転は磁気モーメントの回転でしか起こらないので，
保磁力は磁壁がある場合よりも必然的に大きくなる．粒子の直径がさらに小さくなったときに
HC が減少するのは，以下に述べる熱揺らぎの減少によるものであると考えられる．今簡単の
ために一軸異方性を持った単磁区微粒子を考える．粒子内の磁気モーメントは，外磁場がなけ
れば，磁化容易軸の方向に固着されており，それを逆転させるには磁気異方性エネルギーKuv

のポテンシャルの山を飛び越えさせなければならない (Fig.5.9(b))．ここでKuは磁気異方性定
数，vは粒子の体積である．外磁場を磁気モーメントと逆向きにかけたときに，これを逆転で
きる磁場，すなわち保磁力HC は，

HC =
2Kuv

IS

(5.2)

と与えられる．ここで，ISはこの粒子内の磁化の強さである．粒子の体積 vが小さくなり，Kuv

が熱エネルギー kBT に比べて十分に大きくなくなると，磁気モーメントの一部は熱擾乱のみに
よってポテンシャルの山を飛び越え，逆向きになる．そこで Fig.5.9(a)のように，全ての磁気
モーメントが一方向を向き，残留磁化Mr0であったとすると，Mr0は熱擾乱によって時間とと
もに減少し，t秒後にはMr(t)になる．Mr(t)は，

Mr(t) = Mro exp(− t

τ
) (5.3)

のように，緩和時間 τ で表される．Néelによるとこの τ は温度 T とポテンシャルの山の高さ
Kuvの関数として次のように書くことができる [96] ．

1

τ
= f0 exp

(
− Kuv

kBT

)
(5.4)

= f0 exp

(
− 1

2

HCISv

kBT

)
(5.5)

f0は擾乱による磁気モーメントの逆転機構に関係した定数でおよそ f0 = 109s−1となる．この
式から磁性微粒子の熱擾乱について重要な結論が得られる．熱擾乱の影響を受けて保磁力が減
少するためには，熱擾乱の緩和時間 τ が測定時間と同じ程度でなければならない．そこで普通
の静的測定法の測定時間と同程度の緩和時間として τ = 10sとして，このときの温度を TB と
する．今温度 T が T = TB + ∆T となったときの τ を式 (5.5)を用いて計算すると，τ が温度の
僅かな変化で著しく変化することがわかる．例えば，温度が TBより 20% 高くなると，τ は 1s

になるので，この温度では磁気モーメントは測定時間から見て十分に速い速度でふらついてい
るといってよい．一方温度が TBよりも 15% 下がれば τ は 104sとなるので，短い測定時間内で
は熱擾乱の影響は観測されない．このように比較的狭い温度範囲で熱揺らぎが変化するという
ことが，この現象の特長である．TBはこれ以下の温度で磁性微粒子の熱揺らぎが停止する (観
測上停止するように見える)温度という意味で blocking temperature と呼ばれる．TBより高い
温度でも粒子内の磁気モーメントは交換相互作用で十分に強く結合しているので，熱揺らぎを
受けるのは粒子全体の磁気モーメント µ = ISvである．µは常磁性体の磁気モーメントに比べ
て 102も 103も大きい場合もあり，大変大きい磁気モーメントが常磁性的に振舞うことになる．
この意味でこの現象は超常磁性と呼ばれる．
微粒子が超常磁性を示さなくなる温度 TBは，式 (5.5)に τ=100sを代入すれば，

Kuv = 25kTB (5.6)
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と書くこともできる．この式を用いて，実験的に TB を決定することにより，その温度で超常
磁性を示さなくなる粒子の半径を定めることができる [97] ．
次に超常磁性体の磁化曲線について述べる．T > TB となる温度で，粒子の体積が等しいと

仮定した場合の磁化曲線は粒子の磁気モーメントµは熱擾乱によって乱雑な方向を向いている
ので，集合体の磁化曲線は古典的常磁性理論と同様にLangevin関数で表される．通常の常磁性
体との異なる点は，µが常磁性体の場合の原子の磁気モーメントに比べて 102 ∼103倍も大きい
ので，µHは常温の kBT とほぼ同程度になり，したがって磁化曲線は比較的弱い磁場でも飽和
傾向を示す．しかしながら，実際の強磁性微粒子の集合体では，磁化曲線はLangevin関数では
表せない．その原因としては 3つのことが考えられる．第一の理由は粒子の体積にばらつきが
あるためである．ばらつきをガウス分布関数などを用いて表すこともできるが，一般にはこの
場合の磁化曲線を単一の式で表すことは難しい．第二に粒子の磁気モーメントµが温度変化す
るためである．第三には粒子内だけでなく粒子間にも磁気的相互作用があるためである．この
第二，第三の場合には超常磁性の解析は容易ではない．しかしながら，もし，粒子が一定の間
隔で並んでいて粒子間の相互作用が一種類と考えられるときにはこれを分子場近似で ωM(H)

とおくことができ，Langevin関数中のHの代わりにH + ωM とおくことで磁化曲線を求める
ことができる．この場合，磁化率は Curie-Weiss則に従う．実際には粒子間の距離はある分布
をなしているので，相互作用も分布しており，従って磁化率の逆数は温度に対して直線的にな
る代わりに，本研究でも見られたような下に凸であるような曲線を描く．このような曲線の物
理的意味は，温度が下がってくると磁気的相互作用によっていくつかの粒子が結合して，あた
かも大きな粒子になったがごとくに振舞うため，低温になると見かけ上の体積が次第に増加し，
1/χ-T 曲線は低温になるにつれてその傾斜が緩やかになると考えられている．このような磁化
率の特異な振る舞いは，粒子間に磁気的相互作用がある場合の超常磁性で実際に観測されてい
る [98] ．

磁性イオン不均一分布による強磁性増強の報告例

前節で (Zn,Cr)Teで示されたようなDMS中の磁性イオンの不均一分布による強磁性増強は，
本研究以外にも数例報告されている．Fig.5.10に JametらによるGeMnのMn分布観察の結果
を示す [44] ．左からGeMn薄膜の断面と表面のEELSによるMn分布図，右図は柱状構造に垂
直な方向でのMn濃度の分布を示す．この報告では，成長面に対して垂直に柱状のMn-rich領
域が形成されている様子が見られている．このMn-rich領域は組成比からGe2Mnという物質
により形成されており， TC は 400K以上に達している．また，Fig.5.11にGuらによって報告
された Cr添加したAlNの EELSによる Cr分布像を示す [61] ．この報告では，成長温度を変
化させることにより試料中の Cr分布に相違が生じており，結果として強磁性特性にも違いが
生じている．基板温度 700℃で成長した試料では，図で示されているように成長面方向に 1次
元的なCr-rich領域の広がりが見られる．一方，基板温度 800℃では，Crは 0次元的な孤立し
たクラスター状に分布している．1次元的な構造が見られた試料では 900K以上の TC が観測
されている一方，クラスター状の分布が見られた試料では強磁性転移が観測されず，一次元構
造の形成が強磁性特性に大きく寄与していることがわかる．また，(Ga,Mn)N [99] においても
Mn-rich領域の形成が確認されており，(Ga,Mn)AsでもアニールすることでMnAsクラスター
の形成が促進されると報告 [100] されている
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Fig. 5.10: Ge1−xMnxにおけるEELSによるMn分布．左からGeMn薄膜の断面図と表面図．右
図は柱状構造に垂直な方向でのMn濃度の分布．[44]Cr 4%

TS = 800oCTS = 700oC
Fig. 5.11: Al1−xCrxN におけるEELSによるCr分布．左は基板温度 700℃で，右は 800℃成長
した試料のCr分布図．平均Cr濃度はどちらも 4% [61]

磁性イオン不均一による強磁性増強の起源

本研究の結果を含むこれらの磁性元素の不均一による強磁性促進の起源については，磁性イ
オン間の磁性相互作用が短距離的にはたらくと仮定することで以下のように理解することがで
きる．磁性イオンが不均一に分布すると，磁性イオンの多い領域は短距離的な相互作用を介し
て強磁性クラスターとして振舞う．この強磁性クラスターは低温では単磁区構造を形成し，超
常磁性的な振る舞いを見せM -T 測定において TBが現れる．また，超常磁性を示す物質は外部
磁場を印加すると各微粒子のスピン方向が揃うためM -H測定において試料全体としての大き
な磁化が観測され，保磁力，自発磁化も観測され，強磁性特性の見かけ上の増強が見られる．
このようにして，磁性イオンの不均一による強磁性の増強を解釈することができる．ここで見
かけ上の強磁性の増強としたのは，一般の強磁性金属の強磁性とは機構が異なるためである．
ここで，本研究における Crが不均一な試料に対する強磁性転移温度の物理的な意味を考え

る．まず，超常磁性を指標する温度としてブロッキング温度 TBは定義通りの意味を持つ．すな
わち，Cr-rich領域が超常磁性的振る舞いをする下限の温度として解釈できる．言い換えれば，
これ温度以下では各強磁性クラスターの磁気モーメントは凍結する．この TBは式 (5.6)にもあ
るように，Cr-rich領域の体積に比例する．実際のCr分布観察においてより大きなCr-rich領域
が見られた試料 (Iドープ試料，Zn-rich成長したアンドープ試料)では，このことを反映してよ
り高い TBが観測されており，不均一の度合いと TBの間に超常磁性を介した明確な相関がある
ことがわかる．また，前述の式を用いることで得られた TB から粒子径を見積もることができ
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る．式 (5.2)と式 (5.6)を用いると

V =
25kBTB

Ku

=
50kBTB

HCIS

(5.7)

ここで，Cr-rich領域を直径 dの均一な球体であると仮定すると，

d3 =
6V

π
=

150kBTB

πKu

=
300KBTB

πHCIS

と書くことができる．ここで， TC =300Kの Iドープ試料に対して IS を Crの飽和磁化とし
て 7.2×102emu，HC を 500Oe，TB を後述の解釈から 40< TB <300Kとすると，dはおよそ
11∼22nmとなりEDSで観測された径と矛盾しない値が得られる．また強磁性特性が特に強く
表れている Iドープ試料では，ZFC過程のM -T 曲線において磁化がピークではなくブロード
な振る舞いを見せ，TBに幅が観測されている．これはCr分布の不均一性が増したことにより
さまざまな大きさのクラスターが形成されたためであると考えられる．
次に，1/χ-T 曲線の高温直線部分の外挿点として得られる θP の解釈をする．前述のように粒

子間に磁気的相互作用がはたらいている場合の超常磁性粒子の集合体においては 1/χ-T は低温
になるにつれてその傾斜が緩やかになる．これは，前述のように粒子間に磁気的相互作用が働
く場合，高温になるにつれて超常磁性粒子の体積が見かけ上小さくなるためと解釈されている．
本研究で不均一な Cr分布を示した試料ではこのような傾向が見られている．このことは，低
温では単一の超常磁性粒子として働いていたものが，高温になるにつれて Cr-rich領域内での
Cr間の相互作用が弱まり，単磁区粒子の細分化が進むためと考えられる．1/χ-T の高温部の直
線領域の外挿線から得られる θP はこのCr-rich領域内の相互作用が完全に消えた領域側からみ
た相互作用が現れ始める温度として解釈することができる．
最後にArrott Plotによる TC の意味を考察する．一様な系ではなく磁性イオンが不均一な試料

では磁化の飽和過程は単純なLangevin関数で表すことはできず，この系ではArrott Plotにより
決められた強磁性転移温度は分子場近似の成り立つ強磁性金属などの TC とは必ずしも同じ意味
を持つとはいえない．しかしながら，Crが不均一な系では，Cr-rich領域の大きさには分布があり，
各領域での超常磁性としてのTBにも分布があり，それは領域の体積に比例する．前述のようにTB

以下ではその粒子は磁気異方性のためにM -H曲線においてヒステリシスを示し，自発磁化及び保
磁力を有する．Cr-rich領域は個々の領域のTBまではヒステリシスを示し，それ以上の温度では超
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Fig. 5.12: (Zn,Cr)TeにおけるCr間の交換相互
定数のCr間距離依存性 [101]

常磁性粒子として振舞う．低温から温度を
上げていくと径の小さな領域が先に自発磁
化を示さなくなり，次第に大きな領域だけ
がヒステリシスを示すようになる．TBが測
定温度よりも高い領域は強磁性的なヒステ
リシスを示すため，Arrott Plotでは依然強
磁性状態を示すが，最も径の大きいCr-rich

領域のTB以上でヒステリシスを示さなくな
ると，Arrott Plotにおいても強磁性を示さ
なくなると考えられる．すなわち，Arrott

Plotでは TB の上限としての温度が得られ
ると考えられる．
上記の解釈では磁性イオン間の相互作用

が短距離的であることを仮定して考察を行
っている．
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5.4 考察

(Zn,Cr)Teの場合には，理論計算によりCrイオン間の強磁性的相互作用は短距離的にはたら
くことが報告されている [17，102] ．Fig.5.12に Fukushimaらにより計算された (Zn,Cr)Te中
のCrイオン間の強磁性相互作用の交換相互定数を距離の関数として示す．この計算結果による
と，Cr間にはたらく強磁性相互作用は格子定数の

√
2/2倍及び

√
2倍の点，すなわちZincblende

構造では第 1近接及び第 3近接の格子点では交換相互定数が大きく，Cr間距離が近距離であ
るほど強磁性相互作用が有効である．この理論計算の結果を適用することにより上記の考察は
(Zn,Cr)Teにおいても妥当であると考えられる．

5.4.2 相分離の起源

本節では，Cr不均一が生じる起源について考察する．この起源としては Satoらによりスピ
ノーダル分解による相分離が提唱されている [101] ．まず，スピノーダル分解についての物理
的背景について述べ，その後 Satoらにより提唱されている (Zn,Cr)Teを含むDMSにおけるス
ピノーダル分解のモンテカルロシミュレーションの結果について示す．

スピノーダル分解

スピノーダル分解とは，主に金属系などの二成分系固溶体を高温から急冷した場合に起こる
相分離のことを指す．二成分系固溶体のGibbsの自由エネルギーは

G = U + pV − TS = H − TS (5.8)

と，混合のエネルギー項とエントロピー項の和で表現される．このとき，エントロピーSは熱
のエントロピー ST と固溶エントロピー S0に分けて考えることができる．今，単位体積あたり
の原子数をN とし 2成分の個数をそれぞれ n，(N − n)とすると S0は

S0 = kB ln w = kB ln
N !

n!(N − n)!

' kB[N ln N − n ln n − (N − n) ln(N − n)]

= NkB[c ln c + (1 − c) ln(1 − c)] (5.9)

と書くことができる．ここで cは個数nの成分の濃度 (c ≡ n/N)である. この固溶エントロピー
は，c = 0.5に頂点を持ち，c =0，1で 0となる上に凸の形になる．また，熱によるエントロピー
ST 及びエンタルピーH(pV は無視)は

ST =

∫ T

0

(
dQ

T

)
=

∫ T

0

CP

T
dT (5.10)

H ' U0 +

∫ T

0

CP dT (5.11)

とかくと，以上からGibbsの自由エネルギーは

G = H − TS ' U − T (ST + S0)

= U0 +

∫ T

0

CP dT +

∫ T

0

CP

T
dT + NkBT [c ln c + (1 − c) ln(1 − c)] (5.12)

と書くことができる．第 2項と第 3項は比熱の項なのでここでは無視する．第 1項のU0は 2成
分からなる結晶の格子内の最近接原子間の相互作用エネルギーの和として次のように与えられ
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Fig. 5.13: 二成分系固溶体におけるGibbsのエネルギーの相違

る．今，2成分を A(濃度 c)と B(濃度 1-c)とし，その配位数を zとすれば，A-A対，A-B対，
B-B対の個数はそれぞれ

NAA =
Nzc2

2
, NAB = Nzc(1 − c), NBB =

Nz(1 − c)2

2
(5.13)

と書ける．各対の結合エネルギーを VAA，VAB，VBBとすると，

U0 = NAAVAA + NABVAB + NBBVBB

=
1

2
Nz

{
c2VAA + (1 − c)2VBB + 2c(1 − c)VAB

}
=

1

2
Nz

{
cVAA + (1 − c)VBB + 2c(1 − c)

(
VAB − VAA + VBB

2

)}
(5.14)

と書くことができる．
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Fig. 5.14: 臨界温度以下の任意の
温度 T = T0 における Gibbsの
自由エネルギーと Spinodal曲線，
Binodal曲線

括弧内の第 1項と第 2項は純成分AとBが機械的に混
合されただけの場合のU0であり，U0の振る舞いを決める
ものは第 3項の符号による．Fig.5.13にこの項の符号によ
る自由エネルギーの違いを示す．この図のように第 3項
の符号が正のとき自由エネルギーは 2つの極小点をもつ
ことがある．このとき，第 3項は VAB > VAA+VBB

2
となり，

これはA-B対ができにくく，より同成分同士が結合する
傾向，すなわち析出型傾向があることを示している．

Fig.5.14にFig.5.13(c)の場合の任意の温度T = T0にお
けるGibbsの自由エネルギーとSpinodal曲線，Binodal曲
線を示す．この図の意味することは濃度 cが，φα1 < c <

φα2である場合には，φα1と φα2の濃度をもった 2相に分
離したほうが安定であるということである．この範囲の
両端の集合をBinodal曲線といい，Gの 2階微分が 0とな
る点の集合を Spinodal曲線という．Spinodal曲線の内側
(φS1 < c < φS2)では，微小な濃度揺らぎによってGは減
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5.4 考察

少し，揺らぎが不安定となり，系の揺らぎを増幅するため，核の生成なしに容易に 2相に分離
する．一方，Spinodal曲線の外側でBinodal曲線の内側の領域では，揺らぎが安定しており核
が生成しない限り相分離は起きない．この Spinodal曲線の内側の領域で起こる核生成を起こさ
ない相分離のことを Spinodal分解という．

スピノーダル分解に対する理論計算

Cr ConcentrationMixin
g Ene
rgy (m
eV)

Cr ConcentrationMixin
g Ene
rgy (m
eV)

Fig. 5.15: CrドープZn系DMSにおけるMix-

ing EnergyのCr濃度依存性 [103] Fig. 5.16: (Zn,Cr)Teにおける有効原子対相互
作用の距離依存性 [104]

Fig. 5.17: (Zn,Cr)Teにおけるス
ピノーダル分解のモンテカルロ・
シミュレーション (a)3次元 (b)2次
元スピノーダル分解 [104]

多くのDMSでは，熱平衡状態における磁性不純物の半
導体への固溶限界は低く，その限界以上に磁性元素を添
加すると不純物相と母体半導体相への相分離を起こす．
前節で述べたように，スピノーダル分解が生じるため

の条件は，混晶になる結合エネルギーが単結晶の結合エネ
ルギーよりも大きいこと (VAB > VAA+VBB

2
)である．言い

換えれば，磁性原子間に引力的相互作用がはたらくことが
スピノーダル分解の起こる条件である．Satoらによる第
一原理計算によると，(Ga,Mn)N，(Ga,Cr)N，(Zn,Cr)Te

などでは磁性不純物間の有効原子対相互作用が引力的で
あることが示されている [103] ．Fig.5.15に Crドープし
た Zn系 II-VI族半導体のMixing Energy(前項の U0に相
当)のそれぞれ計算結果を示す．(Zn,Cr)Teの場合には上
に凸の曲線が得られており，Cr間に引力的相互作用が生
じておりスピノーダル分解が生じる条件を満たしている
ことを示している．より直接的にCr間の原子対相互作用
の距離依存性も計算されている (Fig.5.16) [104] ．最近接
において最もエネルギーが低く，この結果もCr間に引力
的相互作用がはたらいていることを示している．
これらの結果のように磁性元素間に引力的相互作用が

はたらいていると考えられる系では，MBEなどの低温非
平行結晶成長で遷移金属不純物の拡散を制御して結晶成
長させるときにも，ナノスケールサイズのスピノーダル
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分解が生じることが，有効原子対相互作用に基づくイジ
ング模型に対するモンテカルロ・シミュレーションにより示されている．Fig.5.17に (Zn,Cr)Te

の場合のモンテカルロシミュレーションの結果を示す．(a)は 3次元結晶を基にしたシミュレー
ションの結果であり，この場合にはナノクラスターが形成される様子が見られている．一方，実
際のMBEやMOVPEなどのような原子層成長では，磁性元素や母体原子の拡散が結晶成長面
内だけに限られる．この効果をシミュレーションに取り入れ，2次元スピノーダル分解と原子
層成長の繰り返しの結果が (b)である．こちらの結果では，擬一次元のナノ構造が自己組織化
により形成されている [104] ．
以上の理論計算で示されるように (Zn,Cr)Teにおける Cr-rich領域の形成はナノスケールサ

イズのスピノーダル分解による相分離のためであると考えられる．

5.4.3 Cr分布の相違

最後に，荷電不純物のドーピングや成長条件によって Cr組成分布に違いが生じる原因につ
いて考察する．第 4章と本章の結果から，Te-rich成長をする，もしくはアクセプタ性不純物と
して窒素をドープすると比較的一様な Cr組成分布が得られる．すなわち，この場合にはスピ
ノーダル分解は起こっていない．一方，Zn-rich成長をする，またはさらにドナー性不純物であ
るヨウ素をドープすると Cr-rich領域が形成され，スピノーダル分解による相分離が起こって
いると考えられる．前述のように，一定ののCr濃度及び成長温度においてスピノーダル分解が
起こる条件は，2成分間及び同成分間の結合エネルギーの大小関係に依存する．すなわち，本
研究の結果は，不純物ドーピングや成長条件などの成長時の作用が Cr間の結合エネルギーを
変化させたことによって生じていると考えられる．
我々の研究結果に対して，T.Dietlは結晶中のCr価数が変化するとCr間の引力が変化し，結

果としてCr分布に相違が生じてたというモデルを提案をした [105] ．Fig.5.18にK.Osuchによ
り計算されたCr間の最近接の束縛エネルギーとCr価数の関係を示す．この図では，Cr価数が
2+のときには前述のFukushimaらによる計算 [104] と同様に最近接における束縛エネルギーは
負となっており，引力的な相互作用がはたらくと考えられる．しかしながら，Crの価数が 2+

からずれるとその束縛エネルギーは符号も含めて大きく変化することがわかる．今，ZnTe中に
Crがドープした場合を単純に考えると，Crは 2+の状態で Zn2+と置換する．このとき，Crイ
オンは結晶中で電気的に中性な状態にある．これまで示した理論計算の結果により，この場合
には Znサイトに置換されたCrは最近接位置にCr-ZnとあるよりもCr-Crとなる場合のほうが
エネルギー的に安定であり，そのため見かけ上の引力がはたらくことがわかる．そのため，こ
の場合にはCrは凝集し，Cr分布は不均一になると考えられる．しかしながら，前述のように
Cr間の引力はCrの価数によって敏感に変化する．何かの作用によりCrの価数が中性の 2+か
らずれると，Cr間のクーロン反発力が強くなりCr間の引力は弱くなると考えられる．この場
合には，スピノーダル分解が起こらずCr分布は均一に分布すると考えられる．
本研究の場合には，荷電不純物のドーピングや成長時の Stoichiometryからのずれによって

Cr分布に違いが生じており，これらの成長条件がCrの価数変化を促していると考えられる．第
2章でも述べたようにTe-rich条件下での成長では，自然発生した Zn空孔によりわずかに p型
にドープされた試料が得られる．このため，Te-rich成長の試料ではCrの価数は 2+よりも大き
くなっていると考えられる．Fig.5.19に Cr価数に応じた Cr準位のバンドギャップ中における
位置とアクセプタ，ドナー準位の位置を示す．この図によると，Cr2+の準位はアクセプタ準位
よりも高エネルギー側にあるため，アクセプタ準位にホールが生成されると，ホールは Cr準
位に落ち込み，Crの価数は増加する．Zn空孔によって供給されるホールによってもCr価数は
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Fig. 5.18: 最近接サイトにおけるCr-Cr対生成によるエ
ネルギー変化のCr価数依存性 [105]
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Fig. 5.19: Cr荷電状態に対する Cr

準位とアクセプタ及びドナー準位の
位置の模式図 [92]

増加すると考えられる．(Zn,Cr)Teの場合の自然発生する Zn空孔の濃度は厳密には決められな
いが，この場合のCrの価数は+(2+α)と書くことができる．さらに，NをドープするとNのア
クセプタ準位からホールが供給されるため価数はさらに大きくずれることになる．これらの場
合には，Cr間の引力は弱い，もしくは斥力がはたらき，スピノーダル分解が生じないため Cr

分布は均一になると考えられる．
一方，Zn-rich条件で成長した Iドープ及びアンドープの試料の場合には，逆の現象が起こる

と考えられる．Zn-rich成長による過剰なZnの供給によりZnの空孔が生じにくくなるため，適
当な Zn-rich条件で成長が行われるとアンドープ試料においても Cr価数が補償されCrの価数
が 2+に近づく．また，Iドープ試料では Fig.5.19から Iによるドナー準位はCrの 2+の準位よ
りも高く，Iにより電子が供給されると Crの価数は低下し，Iを適当な濃度ドープすることで
Cr価数は 2+に近づくと考えられる．これらの場合には，Cr間に引力がはたらき Cr分布は不
均一になったと考えられる．この結果をまとめたものをFig.5.20に示す．以上のように，Cr価
数の変化によってCr間の相互作用が変化するためにCr組成分布の不均一性の程度が変化する
として本研究の結果を定性的に説明することができる．

5.5 まとめ
本章の内容をまとめる．
TEMとEDSによる断面構造観察及びCr組成分布観察により，(Zn,Cr)Teにおける強磁性と

Cr分布との相関関係が明らかとなった．すなわち，強磁性特性が強く enhanceされている試料
では Crは不均一に分布し Cr-richな領域の形成が確認された．一方，強磁性転移温度が低い，
もしくは転移が見られなかった試料ではCrは均一に分布していた．Cr-rich領域が見られた試
料の Cr分布像と断面 TEM像の比較を行ったが，Crの分布による結晶構造の変化や積層欠陥
との関連は見られなかった．すなわち，EDS分布観察で見られたCr-rich領域はCrTeなどの他
の構造を持つ析出物によるものではなくCr濃度の高い (Zn,Cr)Teであると考えられる．
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Fig. 5.20: 試料の強磁性特性，Cr分布及びそのときのCr価数の関係

この結果に対し，大きく 3つの考察を行った．第一に，Cr不均一と強磁性特性との関係につ
いて考察した．理論計算により Cr間の強磁性的相互作用は短距離の範囲内ではたらくと考え
られ，この仮定の基ではCrが凝集することで，Cr-rich領域は強磁性クラスターとして超常磁
性的振る舞いを見せる．そのため，強磁性特性が増強されたと考えられる．第二に，Cr不均一
の起源については，スピノーダル分解による相分離と考えられる．Cr間の原子対相互作用が
引力的である場合には，結晶内で核を生成しない相分離が生じる．(Zn,Cr)Teの場合にもこの
ようなスピノーダル分解が起こりうることが Satoらによるシミュレーションで示されている．
第三に，本研究の結果のように，荷電不純物ドーピング及び成長時の分子線供給量比によるCr

不均一の相違について考察した．スピノーダル分解は Cr間の原子対相互作用が引力的か斥力
的かによるため，これらの成長時の作用がCr間相互作用を変化させたと考えられる．Dietlに
よる理論計算では，Cr間の原子対相互作用は結晶内で中性となるCr2+のときは引力的ではあ
るが，Crの価数が 2+からずれるとこの相互作用は敏感に変化する．このことから，ドーピン
グや成長条件によってCrの価数が変化したためCr分布に相違が生じたと考えられる．すなわ
ち，Te-rich条件で成長した試料はZnの空孔が生じやすく naturalに pドープされた状態で成長
するため，Crの価数は+(2 + α)となっていると考えられ，この場合にはCr間の引力は弱いた
め，または斥力がはたらくため相分離は起こらない．一方，Zn-rich条件で成長した試料では，
過剰な Znの供給により Znの空孔が補償されるため，Crの価数は 2+に近づく．また，Iドー
プ試料ではさらに Iによる電子の供給により同様にCrの価数は 2+へと近づく．これらの場合，
Cr間には引力的相互作用がはたらき相分離が生じる．このようにして，成長条件によるCr組
成分布の変化を定性的に説明することができる．
以上の結果から，成長時に荷電不純物ドーピングを行う，または分子線供給量比を変化させ

ることによって Cr-rich領域の形成を制御することができることが示された．このような手法
は (Zn,Cr)Teに限らず他の同様のDMSにおいてもクラスター形成や強磁性を制御する有効な
手段であると考えられる．すなわち，他の DMS系においても荷電不純物ドーピングや成長時
にストイキオメトリーからのずれを生じさせることによって磁性イオンの価数を変化させるこ
とができる場合には，磁性イオン間の原子対相互作用を変化させることができる可能性があり，
磁性元素の凝集，拡散を制御できると考えられる．また，不均一性と強磁性特性との関係を説
明する上で，強磁性相互作用は短距離の範囲内ではたらいていると考えることが妥当であると
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5.5 まとめ

考えられ，(Zn,Cr)Teの強磁性機構の解明において重要な知見が得られた．

最後に，本節までの実験結果を模式的に Fig.5.21に示す．

(Zn,Cr)Teにおける強磁性特性の制御

undoped (Zn,Cr)Te grown in Te-rich condition
I-doped (Zn,Cr)Teundoped (Zn,Cr)Te grown in Zn-rich condition

N-doped (Zn,Cr)Te

強磁性増強
強磁性抑制
Crの不均一分布 ⇒ 強磁性クラスター(EDS)Cr価数 → Cr間の相互作用 → Cr分布が変化 均一分布

不均一分布
均一分布

不均一分布

Fig. 5.21: 第 5章までのまとめ
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第 6 章 研究結果 III 磁気光学特性によるCr3d準位の電子密度の評価

6.1 序論
前章において強磁性の増強の原因についてはCr-rich領域の形成が寄与していることが明らか

となった．一方，本章では主にNドーピングによる強磁性特性の抑制について磁気光学効果の
観点からドーピングとCr3d準位中の電子密度との相関を考察した．すなわち，低Cr濃度のア
ンドープ試料及びNドープ試料のMCDスペクトル及びMCD信号の磁場依存性を比較し，そ
のスペクトル中における遷移を考察することにより Cr3d 準位中の電子密度の変化について検
証した [106] ．

6.2 実験手法
本節では本章の研究について行った実験手法である磁気円二色性 (Magnetic-Circular Dichro-

ism : MCD)についてその原理と測定法について述べる [107] ．

6.2.1 磁気円二色性

第 2章で述べたように，希薄磁性半導体 (DMS)は母体半導体のカチオンサイトを遷移元素が
置換した物質である．遷移元素の d軌道は最近接アニオンの p軌道と強く混成し価電子帯に大
きく作用するが，s軌道とは混成が少なく伝導帯への影響は少ない．このような磁性元素の d電
子と母体半導体の s，p電子との相互作用は sp-d交換相互作用と呼ばれている．巨大ゼーマン
分裂はこの sp-d交換相互作用が直接的に現れた現象であり，これは種々の磁気光学効果の原因
となる．したがって，磁気光学効果を測定することは sp-d交換相互作用の評価及びDMSの電
子構造を調べる手段として有用である．また，DMSにおける磁気光学効果はメモリー用磁気光
学ディスク [108] や光学アイソレータ，光学通信用サーキュレータ [109] など応用上有用である
ため，その観点からの研究も進められている．これは，DMSの磁気光学効果が非磁性半導体の
それよりも 2桁から 3桁大きいためである [110，111] ．例えば，Cd1−x−yHgyMnxTeの巨大ファ
ラデー効果を用いた光学アイソレータは光学ファイバー・アイソレータに必要不可欠な素子と
して利用されている [112] ．

DMS

sp電子と d電子との間の相互作用には二つの機構がある．1つは，s電子と d電子との間の
1/rで寄与するクーロン型ポテンシャルによる直接交換相互作用である．この相互作用は強磁
性的にはたらき，バンド電子の s軌道は磁性元素の d軌道に揃おうとする．この相互作用はホ
スト半導体や添加した磁性元素の種類によらず，”s-d交換相互作用”と呼ばれる．単位体積あ
たりの s-d交換相互作用の大きさN0αはおよそ 0.2eVであることが知られている．もう一方は，
バンド電子の p軌道と d軌道の電子の波動関数の overlapによる交換相互作用で，”kinetic”も
しくは”p-d交換相互作用”と呼ばれる．第 2章で述べたように，遷移金属イオンは四面体配位
し，その頂点に最近接原子が存在する. 空間的な配置の違いから混成しやすい 3つの dε軌道は
結合軌道 (tb)と反結合軌道 (ta)を形成し，混成しにくい 2つの dγ軌道は局在性の強い非結合軌
道 (e)を形成する．この p-d混成により p-d交換相互作用が生じ，その単位体積あたりの大きさ
N0βはDMSの電子構造を理解するうえで最も重要な物理パラメータである [113] ．N0βは多
くの場合，負 (反強磁性的)になることが知られていいるが，Zn1−xCrxTeの場合には正 (強磁性
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6.2 実験手法

的)となるとされている．Table.6.1に典型的なDMSにおける sp-d交換相互作用定数の大きさ
を示す．

Table. 6.1: 典型的なDMSにおける sp-d交換相互作用定数
Materials N0α [eV] N0β [eV] Reference

Cd1−x Mnx Te +0.22 -0.88 [110]

Zn1−x Mnx Te +0.19 -1.09 [114]

Zn1−x Mnx Se +0.25 -1.4 [115]

Zn1−x Crx Se +0.20 +0.85 [69]

巨大Zeeman分裂

DMSではこの sp-d交換相互作用のため外部磁場による半導体バンド構造の分裂が 10倍∼100

倍大きくなる巨大Zeeman分裂が生じる．Zn1−xCrxTeの場合の巨大Zeeman分裂の様子をFig.6.1

に示す．
Γ6の伝導帯及び Γ8の価電子帯はそのスピン各運動量によって

E 1
2
,jz

= xN0α〈Sz〉jz, jz = +
1

2
,−1

2
(6.1)

E 3
2
,jz

= xN0β〈Sz〉jz, jz = +
3

2
, +

1

2
,−1

2
,−3

2
(6.2)

だけ分裂する．すなわち，価電子帯の頂上から測った分裂した伝導帯のエネルギーは

E↑
c = Eg −

1

2
xN0α〈Sz〉 (1)

E↓
c = Eg +

1

2
xN0α〈Sz〉 (2)

+1/2-1/2+3/2
-1/2+1/2
-3/2

σ＋ σ－

Ⓐ Ⓑ Ⓒ Ⓓ

6Γ
8Γ

zSxN α0
zSxN β0

+1/2-1/2+3/2
-1/2+1/2
-3/2

σ＋ σ－

Ⓐ Ⓑ Ⓒ Ⓓ

6Γ
8Γ

zSxN α0
zSxN β0

Fig. 6.1: Zn1−xCrxTeにおける巨大 Zeeman分裂と Γ点における σ+と σ−の光学遷移の様子
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となる．また，価電子帯は Zn1−xCrxTeの場合，

Ev

(
Jz = +

3

2

)
= +

1

2
xN0β〈Sz〉 (3)

Ev

(
Jz = +

1

2

)
= +

1

6
xN0β〈Sz〉 (4)

Ev

(
Jz = −1

2

)
= −1

6
xN0β〈Sz〉 (5)

Ev

(
Jz = −3

2

)
= −1

2
xN0β〈Sz〉 (6)

となる．ここでEgはバンドギャップ，xは磁性元素の濃度，〈Sz〉は磁場方向 (z)の磁性イオン
の平均スピンモーメントであり，一般に 〈Sz〉は負である．分裂の順序はN0α及びN0βの符号
に従う．また，この他に Γ8より低いところに Γ7の spin-orbit split-off bandがあり，Γ8と反対
の polarityをもつが，本節では省略する．
光の伝播方向と同軸方向に磁場を印加するFaraday配置の場合，選択側に従い σ+と σ+の光

学遷移が許される．それらのエネルギーは，

A (6) → (1) EA(σ−) = Eg +
1

2
x(N0β − N0α)〈Sz〉 (6.3)

B (5) → (2) EB(σ−) = Eg +
1

6
x(N0β + 3N0α)〈Sz〉 (6.4)

C (4) → (1) EC(σ+) = Eg −
1

6
x(N0β + 3N0α)〈Sz〉 (6.5)

D (3) → (2) ED(σ+) = Eg −
1

2
x(N0β − N0α)〈Sz〉 (6.6)

となる．この場合，σ−の遷移より σ+の遷移の方がエネルギーが高い．Zn1−xCrxTeの Γ8から
Γ6への遷移における σ+と σ−の差はその Zeeman分裂の差に相当する．

Brillouin zoneの中心から離れた場所での光学遷移のZeeman分裂はDMSの電子構造において
より多くの情報を示してくれる．Bhattachrjee [116] はBrillouin zoneのΛ点とL点における光
学遷移E1及びE1+∆1について理論計算を行った．彼の計算によると，一般にDMSの sp-d交換
相互作用によりE1の遷移とE1 +∆1の遷移では符号が逆になる．このことは，Cd1−xMnxTeや
Hg1−xMnxTe，Zn1−xMnxTeにおいて確認されており [117–119] ，Zn1−xCrxTeにおいても Saito

らによって確認されている [11] (Fig.2.21)．しかし，理論的に見積もられたE1の Zeeman分裂
幅は実験的に観測された値よりもおよそ 3倍大きく，Brillouin zoneの中心から離れた場所での
Zeeman分裂については依然として議論の余地が残っている．

Table.6.2にE0，E0 +∆0，E1，E1 +∆1におけるZeeman分裂幅を示す．DMSの sp-d交換相
互作用の大きさを測定する手段として最も有効なのはこの表にあるような Zeeman分裂幅を測
定することである．N0βがN0αよりも大きいことから，最も強度の強い E0の Zeeman分裂幅
を測定することからN0βの符号を決定することができる．また，異なる二つの遷移の Zeeman

分裂幅を測定できればN0βとN0αの大きさを別々に決定することもできる．

Magnetic Circular Dichroism

このような Zeeman分裂により偏光に依存した光学的異方性，すなわち磁気光学効果が生
じる．光学吸収における異方性，すなわち円偏光の吸収差を磁気円二色性 (Magnetic Circular

Dichroism : MCD)と呼び，屈折率における異方性，すなわち直線偏光の偏光面の回転をFaraday
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6.2 実験手法

Table. 6.2: E0，E0 + ∆0，E1，E1 + ∆1における Zeeman分裂
Transition ∆E = E(σ−) − E(σ +) Intensity

E0(heavy-hole) x(N0β − N0α)〈Sz〉 3

E0(light-hole) 1
3
x(N0β + 3N0α)〈Sz〉 1

E0 + ∆0
1
3
x(−N0β + 3N0α)〈Sz〉 2

E1 rx(1
4
N0β − N0α)〈Sz〉∗ -

E1 + ∆1 −rx(1
4
N0β − N0α)〈Sz〉∗ -

∗ r is a numerical factor between 0.4 and 0.5 depending on

the magnetic field orientation [116]

効果と呼ぶ．MCDとFaraday効果は密接に関連した効果であり，物質の電子構造について同じ
情報を含んでいる．典型的なDMSの Zeeman分裂幅は数十meV程度であるため，分裂幅を直
接測定することは困難である．磁性イオン濃度が低い，結晶性が低い，過剰にキャリアドーピ
ングが施されている，磁性イオン濃度が高く吸収スペクトルがBroadであるなどの場合には特
に測定は困難である．そのため，Zeeman分裂幅の測定には照射光の偏光面を変調させてMCD

を測定する方法 (変調MCD測定法)がとられる．
今，磁場を印加していない状態でのサンプルを透過した光の強度を

I = I0 exp(−k(E)L) (6.7)

と表す．ここで k(E)はエネルギーEにおける光学吸収係数，Lはサンプル膜厚，I0は入射光
強度を示す．磁場を印加すると，光学吸収スペクトルはその形状を変えずにシフトする．σ+及
び σ−に対す吸収係数 k+，k−は

k+(E) = k

(
E +

∆E

2

)
(6.8)

k−(E) = k

(
E − ∆E

2

)
(6.9)

と表される．ここで，∆Eは Zeeman分裂幅のエネルギーであり，これは有効 g因子 geff を用
いて

∆E = −geffµBH (6.10)

と書かれる．µB はBohr磁子，Hは外部磁場である．MCDの大きさは偏向角を用いて

θ =
90

π

I+ + I−

I+ − I− (6.11)

と書くことができる．式 (6.11)に式 (6.7),(6.8),(6.9)を代入すると

θ =
90

π

I0 exp(−k+(E)L) + I0 exp(−k−(E)L)

I0 exp(−k+(E)L) − I0 exp(−k−(E)L)
(6.12)

ここで

exp(−k+(E)L)　 = exp

{
− k

(
E +

∆E

2

)
L

}
(6.13)

' exp

{
−

(
k(E) +

∆E

2

dk(E)

dE

)
L

}
(6.14)

= exp{−k(E)L} · exp

{
− ∆E

2

dk(E)

dE
L

}
(6.15)
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とすることができる．これを代入して expの中身を 1次まで展開して整理すると

θ = −45

π
∆E

dk(E)

dE
(6.16)

となる．この式からMCDは Zeeman分裂幅∆Eのみではなく，光学吸収係数のエネルギー微
分 dk(E)/dEにも比例することがわかる．よって，MCD測定と吸収測定を組み合わせて行う
ことにより∆Eの大きさを求めることができる．

MCD測定の利点は Zeeman分裂を直接測定することにより、sp -d交換相互作用に寄与した
スピン状態のみを抽出して観測でき，析出物による磁化との識別が可能である点があげられる．
特に強磁性DMS探索においてはこの手法により析出物による寄与の有無を確認することがで
きるため，DMSであることの確認方法として有力な手段である．また，母体半導体のCritical

pointにおける信号を比較することによりバンド構造に関する詳細な情報を得ることができる．

6.2.2 測定法

次に，MCD測定装置の概略について説明する．図 6.2に測定装置の模式図を示す．MCD測定
系は，光源，分光器，チョッパー，偏光子，PEM，クライオスタット付超伝導マグネット，フォ
トマルチプライアーおよびロックインアンプによって構成されている．透過スペクトルは，光
源から照射された光をチョッパーで切り試料を透過させた後，後方のフォトマルチプライアーに
よって検出した強度をチョッパーと同期させることにより得られる．一方，MCD測定はチョッ
パーの代わりに偏光子と PEMを光軸上に配置し以下のようにして行う．分光した光を偏光子
によって直線偏光にした後，PEMに通して左右の円偏光を 50kHzで周期的に出力させる．磁場
をファラデー配置に印加した試料にこの円偏光を透過させてフォトマルチプライアーによって
検出する．検出された光とPEMの周期をロックインアンプによって同期させる変調法により信
号の円偏光の吸収率の差を測定する．実際の測定ではMCDスペクトル測定として試料の成長
面に垂直に+1T∼-1Tの一定磁場を印加し，温度を 2Kで行った．また，磁場に垂直な成分を除
去するため，磁場の方向を逆向きにして測定したスペクトルの平均を取った．MCDの 1degree

は σ+と σ−の偏光強度差が 7% であることに対応するため，MCD測定で得られた信号強度を
透過光スペクトルの信号強度を用いて以下のように計算することによってMCDスペクトルが
得られる．

MCD[kdeg/cm] =
[MCD(B+)] + [MCD(B−)]

2
· 1

[Transition] × 7
100

1

1000
(6.17)

ここで [MCD(B+)]，[MCD(B-)]および [Transition]はそれぞれプラス磁場下，マイナス磁場下
でのMCD信号強度，透過光スペクトルの信号強度を示す．

MonochromatorXe Lamp
~

PEM Sample
H

PMT
Lock’inAmplipher50kHz

σ+ σ－MonochromatorXe Lamp
~

PEM Sample
H

PMT
Lock’inAmplipher50kHz

σ+ σ－

Fig. 6.2: MCD測定装置の模式図
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6.3 結果
Fig.6.3 はアンドープ試料と Nドープ試料の可視光領域でのMCDスペクトルを比較したも

のである．バンドギャップ以下のブロードなスペクトルを比較する上で便宜上，縦軸の符号は
反転して示している．スペクトルはすべて温度 1.7Kで磁場を試料に垂直に 0.2，0.5，1.0Tそ
れぞれ印加して測定した．各磁場でのMCDスペクトルは規格化によりほぼ同一に重なる．ま
た，図中の矢印は Fig.6.4に示したMCDの磁場依存性を測定した照射光のエネルギーを示す．
Fig.6.4はFig.6.3で示したそれぞれの試料のMCD信号の磁場依存性及び SQUIDで測定した磁
化曲線である．形状を比較するため，磁化とMCDの縦軸の大きさは適宜調整してある．

Cr5% のアンドープ試料のMCDスペクトル (Fig.6.3 (a)) では，ZnTeのバンドギャップに相
当する 2.38eV以下の領域に 1.9∼2.3eVに亘る broadな負のバンドが観測された．MCDスペク
トルに現れるこのような broadなバンドは (Zn，Cr)Teで一般に観測されている [12，89] ．こ
の broadなバンド中のFig.6.3 (a)中の矢印で示したエネルギーに照射光のエネルギーを固定し
てMCD信号の磁場依存性を測定すると強磁性的なヒステリシスが見られた (Fig.6.11 (a)緑線)．
このヒステリシスを SQUIDで測定された同試料のM -H 曲線 (同図¤)と比較すると，保磁力
に関しては完全には一致しないもののその強磁性的振る舞いは類似している．
一方，Cr1% のNドープ試料のMCDスペクトル (Fig.6.3 (c))ではこれとは異なるスペクト

ルが観測された．このNドープ試料はホール測定の結果，室温でキャリア濃度 6.5 × 1018cm−3

の p型の伝導を示した．また，磁化測定では 2Kにおいても常磁性的振る舞いを示した．MCD

スペクトルでは，Cr5% のアンドープ試料で見られた broadなバンドは見られず，その代わり
に 2.3eV付近のバンドギャップの直下に比較的鋭いピークが見られた．照射光のエネルギーを
この鋭いピークのエネルギー (Fig.6.3 中の矢印)に固定してMCDシグナルの磁場依存性を測
定すると，Fig.6.11 (c)のように磁化曲線と同様の常磁性的な振る舞いが見られた．
一方，Cr1% のアンドープ試料 (Fig.6.3 (b))では，前述の二つのスペクトルで見られる特徴

が重ねあわされたようなMCDスペクトルが観測された．すなわち，1.9～2.35eVに亘る broad

なバンドに加え 2.36eVに小さな鋭いピークが見られた．また，MCDシグナルは照射光のエネ
ルギーによりそれぞれ異なる磁場依存性を示した (Fig.6.11 (b))．2.36eVの鋭いピークでの磁場
依存性はより常磁性的な緩やかな振る舞いを示した．これに対し，broadなバンド中の 2.15eV

での磁場依存性では比較的強磁性的な S字型のヒステリシスが見られた．この試料の磁化曲線
は，MCDで見られるこれら二つの振る舞いを足し合わせたような低磁場側で括れたヒステリ
シスを示した．
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Fig. 6.3: アンドープ及び N ドープ試料の MCD スペクトル．H=1.0T(赤)，0.5T(緑)，
0.2T(青)(a)アンドープ Zn1−xCrxTe(x=0.05)，(b)アンドープ Zn1−xCrxTe(x=0.01)，(a)Nドー
プ Zn1−xCrxTe(x=0.01,p=6.5×1018cm−3)．図中の矢印はFig.6.11で示される磁場依存性を測定
した照射光のエネルギーを示す．
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6.3.1 考察とまとめ
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Fig. 6.5: (Zn,Cr)Teのバンド構造とNドーピン
グによるフェルミレベルのシフトの模式図．ア
ンドープ試料のフェルミレベルを緑線の位置に
仮定するとフェルミレベルはNドーピングによ
り下方にシフトする

以上のように，(Zn，Cr)TeのMCDスペ
クトルにおいて Cr濃度の変化及び Nドー
ピングに伴って異なるスペクトルが得られ
た．スペクトルには以下の 2つの特徴的な
形状が見られた．一方は，1.9∼2.3eVに亘
る broadなバンドで，照射光のエネルギー
をその broadなバンド中のエネルギーに固
定してMCD信号の磁場依存性を測定する
と比較的強磁性的な振る舞いを示した．も
う一方は，2.38eV付近に現れる鋭いピーク
で，このピークにおける磁場依存性は常磁
性的な振る舞いを見せた．第 2章で述べた
ように (Zn，Cr)Teの強磁性発現機構とし
ては二重交換相互作用を基にした機構が有
力視されている．そこでこの機構に基づい
てMCDで見られた遷移の起源とCr準位中
の電子密度との相関について考察する．
二重交換相互作用を基にした強磁性発現

機構 [10] では，その相互作用の強度は部
分的に占有された Cr3d 準位の電子密度に
大きく依存している．すなわち，強磁性的
相互作用の強度は Cr準位中にあるフェル
ミ準位の位置に依存している．理論的にア
ンドープの (Zn，Cr)Teのフェルミレベルは Cr準位中の中ほどに位置することが示されてお
り [103] ，また第 5章で示したようにCr準位はNによるアクセプタ準位よりも高エネルギー
側に形成される．このことからNをドープするとCr準位の電子がNによるアクセプタ準位に
落ち込み，結果としてフェルミ準位が下方にシフトする．このため，Cr3d準位の電子密度が低
下すると考えられる．そのため二重交換相互作用は弱まり，強磁性は抑制されると考えられる．
このような機構で考えると実験結果を定性的に説明できる (Fig.6.5)．
このメカニズムに基づいてMCDスペクトルで見られた遷移について考察する．
比較的Cr濃度が高い試料で見られる broadなバンドの起源については，Godlewskiらによる

EPR(電子常磁性共鳴)測定の報告 [77]から次のように解釈することができる．Godlewskiらは，
Fig.6.6に示すように Cr0.1% のバルク結晶（Zn，Cr)Teの吸収スペクトル及び Cr1+に相当す
る光励起 EPRの測定結果を報告している．吸収スペクトルにおいて 1.5eV付近に吸収端が見
られており，また EPR信号強度の波長依存性においてもこのエネルギー付近で信号強度の立
ち上がりが見られている．このことから，吸収スペクトルにおける吸収端はCr2+からCr1+へ
の遷移

Cr2+ + hν → Cr+ + h+
VB (6.18)

によることがわかる．
すなわち，この遷移は Fig.6.8に示す価電子帯からバンドギャップ中に局在した Cr3d準位へ

の遷移であると考えられる．また，スペクトルの broadeningについてもCrの価数変化による
格子変形によるものであるとして Fig.6.7に示すようなダイアグラムで解釈されている．
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Fig. 6.6: Bulk結晶における Zn1−xCrxTe(x=0.001)

の吸収スペクトルとCr1+に相当する光励起EPRの
測定において EPR信号強度の波長依存性 [77] ．

Fig. 6.7: (Zn,Cr)Teにおける Cr添加
による photogeneration過程 (Cr2+ +

eVB → Cr+)と photoionization過程
(Cr+ → Cr2+ + eCB)の格子配置ダイ
アグラム．[77] ．E

Cr 3d level
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E
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Fig. 6.8: バンド構造と価電子帯から Cr3d準
位への光学遷移 (矢印)の模式図
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Fig. 6.9: バンド構造とNによるアクセプタ準
位から伝導帯への光学遷移 (矢印)の模式図
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Fig. 6.11: Iドープ Zn1−xCrxTe (x=0.065)の磁化
曲線とMCD信号の磁場依存性．MCDの照射光エ
ネルギーは 2.2eV．測定温度は 1.7K．

本研究で扱っている試料におけるCr濃度はこの報告にある濃度よりも大きいが，MCDスペ
クトルに見られる broadなバンドは同じ遷移によるものであると考えることができる．前述の
二重交換相互作用を基にしたモデルでは，Crの 3d 局在準位は部分的に占有されており，この
準位中の電子が強磁性に寄与している．そのため，このバンド中でのMCDの磁場依存性は強
磁性的な振る舞いを示す．
一方，Nドープ試料で顕著に見られたバンドギャップ直下の鋭いピークについては，Fig.6.9

に示すアクセプタ準位から ZnTeの伝導帯への遷移によるものであると解釈できる．高濃度に
アクセプタをドーピングすると，Crの局在準位中の電子密度が減少しCr価数が変化する．そ
の結果，価電子帯から Cr準位への遷移は減少し，アクセプタ準位から伝導帯への遷移が支配
的になるため，Nドープ試料では broadなバンドは消失し鋭いピークが現れる．また，Cr準位
中の電子密度が減少することから，MCDの磁場依存性では常磁性的な振る舞いに変化する．
また，アンドープで Cr1% の試料のMCDスペクトル (Fig.6.3(b))では，これら二つの遷移

が共に生じていると考えられる．単一の結晶内で異なる遷移が共存する理由は明らかになって
いないが，おそらく電荷の不均一な分布によるものであると考えられる．前述のようにドーピ
ングを施していない ZnTeは一般に，自然に発生する Znの空孔によって試料内にホールが生じ
ている [23] ．このような Zn空孔が不均一に分布しているため，単一試料内で異なる遷移が生
じていると考えることができる．
最後に，I ドープ試料の MCD について述べる．Fig.6.10 に ZnTe と I ドープ Zn1−xCrxTe

(x=0.065)の MCDスペクトルを示す．Iドープ試料の MCDスペクトルは同程度の Cr濃度
のアンドープ試料のスペクトルとほぼ同じ振る舞いを示した．すなわち，低エネルギー側に見
られる broadなバンドが観測された．また，MCD強度の磁場依存性を Fig.6.11に示す．磁場
依存性は強磁性的振る舞いが観測され，磁化とMCDの磁場依存性とで非常によい一致が得ら
れた．第 5章で示したようなCr組成の不均一を反映した特異な振る舞いは見られなかったが，
この一致は Iドープ試料の磁気特性の起源が析出物によるものではなく，Crが Znを置換した
DMSとしての (Zn,Cr)Teの性質によるものであることを示している．すなわち，前章で示した
Cr-rich領域の形成は CrTeなどの析出によるものではないことが確認できる．しかしながら，
Cr組成が不均一な試料におけるMCDの振る舞いについては更なる研究が必要である．
以上のように，MCDスペクトルには 2つの異なる遷移が見られ，これらは Cr濃度及び N

ドーピングによるCr3d 準位中の電子密度の変化に対応した遷移であることが示された．また，
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このことは外部からアクセプタの供給または除去することにより Cr3d 準位中の電子密度，す
なわち強磁性を制御することができる可能性を示している．

最後に，本節までの実験結果を模式的に Fig.6.12に示す．
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Fig. 6.12: 第 6章までのまとめ
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第 7 章 結論

本研究は，荷電不純物ドーピング等を施したZn1−xCrxTeに対してその強磁性特性の変化，試
料内のCr組成分布の変化及びMCDスペクトルの変化を調べることにより，この物質の強磁性
発現メカニズムの解明と強磁性特性の制御の可能性についての検証を目的に行った．
これまで示した実験結果のまとめを Fig.refChapter7に示す．(Zn,Cr)Teにおける強磁性特性の制御

undoped (Zn,Cr)Te grown in Te-rich condition
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Fig. 7.1: 本研究のまとめ

Zn1−xCrxTeの強磁性特性は荷電不純物のドーピング及び成長時の分子線供給量比を変化させ
ることによって大きく変化する．ここではTe-rich条件で成長したアンドープ試料 ( TC =30K)

を中心に考えて実験結果と考察をまとめる．
分子線供給量比をTe-rich条件からZn-rich条件に変化させると強磁性特性は増強する．また，

Zn-rich条件でさらに Iをドープすることによっても強磁性は増強する．これらの強磁性増強の
原因は，TEM及び EDSによる構造観察とCr分布観察の結果，Cr組成が不均一に分布してい
るためであることが明らかとなった．Zn-rich条件での成長および Iドーピングは試料内の Cr

の価数を中性状態の 2+に近づける作用がある．Crの価数が 2+に近づくとCr間の原子対相互
作用は引力的に働き，その結果僅かな Cr組成の揺らぎが生じるとスピノーダル分解による相
分離が生じ，Cr-richな (Zn,Cr)Teの領域がCr-poorな (Zn,Cr)Te中に生成される．Cr間の強磁
性相互作用は短距離範囲内で有効にはたらくことが示されており，このため Cr-rich領域は単
磁区構造の強磁性クラスターとして超常磁性的な振舞いを示す．そのため，M -H 曲線におい
て大きな飽和磁化を示し，結果として TC が上昇する．このように考えることで，強磁性特性
の増強方向への変化を説明することができる．
一方，分子線供給量比はTe-rich条件のまま変化させず，アクセプター不純物としてNをドー

プすると強磁性特性は抑制され，2Kに至るまで強磁性転移を示さなくなる．この強磁性抑制の
原因は，低Cr濃度のアンドープ及びNドープ試料のMCDスペクトルを比較することによって
Cr3d準位の電子密度の低下であることが明らかとなった．アンドープ試料では，価電子帯から
Cr3d準位への遷移によるMCD信号がバンドギャップよりも低い領域で観測された．Cr濃度を
低くし，Nをドープしていくと供給されたホールにより Cr3d準位の電子密度は低下する．そ
のため，Crの価数が変化し，Cr3d準位間でのホッピングが抑制されるため二重交換相互作用
の強度は低下する．その結果，強磁性特性は抑制され常磁性的振る舞いが磁化及びMCDで観
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Nによる過剰なホールの供給⇒ Cr価数が+(2+α)へ⇒ 強磁性相互作用抑制

Fig. 7.2: (Zn,Cr)Teの強磁性発現機構と強磁性特性変化の模式図

測される．このような説明により強磁性特性は抑制されると解釈できる．
以上のように強磁性特性の成長条件による増強，抑制の両方向への変化を Cr価数 (Cr3d準

位の電子密度)の変化によるものとして解釈することができる (Fig.7.2)．
以上の考察と絶縁性DMSに対して提唱されている二重交換相互作用を基にした機構との整

合を考察する．これまで述べてきた (Zn,Cr)Teの強磁性変化のメカニズムは二重交換相互作用
の機構とは矛盾しないものである．しかしながら，強磁性増強での結論では，磁気的相互作用
が短距離的にはたらくと考えられる一方，それが二重交換相互作用であるとは言えない．また，
強磁性抑制での結論では，Cr3d準位の電子密度の変化が強磁性状態を変化させているが，磁性
に寄与する電子数の変化によると考える上では，こちらに対しても二重交換相互作用である必
要はない．すなわち，本研究の結果からは二重交換相互作用により強磁性が現れているとは言
えない．現段階において言えることは (Zn,Cr)Teの強磁性機構として二重交換相互作用による
メカニズムを適用すると矛盾なく説明できるという点に留まる．
以上の結果に加えて，本研究の結果は Zn1−xCrxTeの外因性の作用による強磁性の制御の可

能性を示すものである．すなわち，外部からのキャリアを注入することによってフェルミレベル
を外部からシフトさせ，強磁性を制御できる可能性が考えられる．Zn1−xCrxTeを Zn1−xCrxTe

よりもバンドギャップの大きな材料で挟みこんだ量子井戸構造を作製し，そこへ電界によりキャ
リアを落と巣ことができれば，Cr3d準位の電子密度を変化させることができる可能性が考えら
れる．また，電界効果トランジスタ (Field effectTransistor : FET)のようにZn1−xCrxTe薄膜上
に薄い絶縁体を挟んで金属電極を蒸着し，電界を印加することにより Zn1−xCrxTe層のバンド
端を湾曲させることでキャリアを供給することで強磁性を変化させることできる可能性もある．
一方，成長時の強磁性特性の制御として，成長時の元素供給雰囲気や荷電不純物のドーピング
量及びドーパントの種類を変えることにより磁性ナノクラスターの形成を制御すること，すな
わち強磁性を増強させることが Zn1−xCrxTeと同様のバンド構造を持つ他の物質系できると考
えられる．このように室温強磁性半導体 Zn1−xCrxTeは今後スピントロニクスの実現材料とし
ての可能性を十分もちえており，今後の更なる研究が期待される．
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